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Чуктуконское месторождение (Краснояр-
ский край, Россия) — уникальный источник
ниобия и редкоземельных металлов (РЗМ),
потребление которых в высокотехнологич-
ных материалах неуклонно растет [1, 2].
Руды этого месторождения содержат до 1,5%
Nb2O5 и 7% TR2O3, что сопоставимо с руда-
ми богатого ниобиевого месторождения Ара-
ша (Бразилия) и крупнейшего редкоземель-
ного месторождения Баюнь-Обо (Китай) [3].
Однако простота добычи и низкая себестои-
мость переработки бразильского и китайско-
го редкометального сырья привели к моно-
полизации Бразилией и Китаем рынка нио-
бия и РЗМ [4]. При ужесточении условий

импорта в РФ возникла реальная угроза для
развития многих гражданских и военных
отраслей промышленности. Принимаемые в
связи с этим меры направлены на увеличе-
ние внутреннего потребления РЗМ и разви-
тие собственной редкометальной промышлен-
ности — от добычи сырья до получения го-
товой продукции для перспективных техно-
логий [5].

Сложный минеральный состав и отсут-
ствие эффективных технологических реше-
ний по обогащению высокожелезистых руд
Чуктуконского месторождения требуют но-
вого технологического подхода к разработ-
ке комплексной схемы их переработки [6—
8]. Для этого в Институте металлургии и
материаловедения им. А.А. Байкова (ИМЕТ
РАН) разрабатывается новая технология

c. 3—10 DOI: 10.31857/S086957332406310
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Исследован фазовый состав ниобий-редкоземельного шлака при восстановительном обжиге
высокожелезистой редкометальной руды Чуктуконского месторождения — одного из самых бо-
гатых источников ниобия и редкоземельных металлов (РЗМ) в России. Установлено, что при вос-
становительном обжиге (1400 C) образуются четыре основные фазы: бетафит Ca2(Nb,Ti)3O8, бри-
толит Ca4(Ce,La,Nd,Pr)(Si,P)6O26, шпинель с общей формулой (Mn,Fe,Mg)(Al,V)2O4 и стекловид-
ная матрица. С увеличением расхода твердого восстановителя (кокса) с 11 до 17% массы руды
меняется количественное соотношение фаз редкометального шлака, в то время как фазовый со-
став остается неизменным. По мере увеличения добавки кокса количество марганцевой шпине-
ли и бритолита в шлаке (без учета стекловидной фазы) уменьшается соответственно с 46 до 27 и
с 42 до 34%, а количество бетафита, наоборот, увеличивается с 12 до 39%. По данным микрозон-
дового анализа ниобий и титан сосредоточены в бетафите и стекловидной матрице. Редкоземель-
ные элементы распределяются по всем фазам кроме шпинели, которая не разлагается минераль-
ными кислотами даже при высоких температурах в автоклавных условиях. Показано, что в ре-
зультате удаления железа и фосфора в составе чугуна шлак, получающийся при восстановлении
руды, становится в 5—6 раз более богатым редкими и редкоземельными элементами по сравне-
нию с рудой. Это приводит к снижению материальных потоков при дальнейшем солянокислот-
ном выщелачивании шлака с извлечением РЗМ в раствор и концентрированием ниобия и тита-
на в остатке.

Ключевые слова: редкоземельные металлы; ниобий; Чуктуконское месторождение;
восстановительный обжиг; ниобий-редкоземельный шлак; фазовый состав.

1Работа выполнена по государственному заданию
№075-00320-24-00.
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комплексной переработки руд Чуктуконско-
го месторождения, направленная на получе-
ние ниобиевого, редкоземельного и марган-
цевого концентратов, а также высокофосфо-
ристого чугуна. Ранее в работе [9] были про-
ведены исследования по восстановительно-
му обжигу чуктуконской руды твердым вос-
становителем (коксом) с получением редко-
метального шлака и фосфористого чугуна.
Проба этой руды имела следующий состав2,
%: Fe2O3 64,80; MnO 7,10; Al2O3 3,06; P2O5
4,14; CaO 2,42; TR2O3 3,66; Nb2O5 1,54; TiO2

1,20. Основными фазами шлака после вос-
становительного обжига при 1400 C были
фазы со структурой лопарита и перовскита,
марганцевая шпинель и стекловидная фаза.
В лопарите и перовските концентрируется
основное количество ниобия и титана, а ред-
кие земли распределены по всем образую-
щимся фазам кроме марганцевой шпинели.
Однако при ином содержании некоторых
элементов в руде, например кальция и тита-
на, при тех же условиях восстановительного
обжига в ниобий-редкоземельном шлаке воз-
можно образование других фаз. Формирова-
ние нового фазового состава может повли-
ять на технологические показатели при даль-
нейшей гидрометаллургической переработке
шлака, в частности на извлечение РЗМ, нио-
бия и марганца в конечные продукты.

В связи с этим целью данной работы было
изучение фазового состава шлака, получен-
ного при восстановительном обжиге пробы
высокожелезистой чуктуконской руды с раз-
ным количеством углеродного восстанови-
теля, в сравнении с данными [9].

Материалы и методика исследований.
Исследования проводились на пробе руды,
химический состав которой представлен в
табл. 1. Основными железосодержащими
минералами этой пробы являются гётит
(FeOOH) и гематит (Fe2O3). Марганец и нио-
бий находятся соответственно в Ba-псиломе-
лане (BaMn5O10H9O) и Ba-Sr-пирохлоре
((Ba,Sr)Nb2O6(OH)), РЗМ входят в состав фос-
фатов — флоренсита (LaAl3(PO4)2(OH)6) и
монацита ((Ce,La,…)PO4). В отличие от про-
бы руды, использованной в работе [9], дан-
ная проба имеет более низкое содержание
кальция, марганца и титана (см. табл. 1).

В исследованиях в качестве твердого вос-
становителя использовали кокс крупностью
–0,1 мм и зольностью 11% (табл. 2). Добав-
ляемый кокс смешивали с измельченной
РЗМ-рудой в количестве от 11 до 17% ее
массы. Полученную шихту брикетировали на
гидравлическом прессе при давлении прес-
сования 550 МПа с получением брикета мас-
сой 14 г. Образец помещали в алундовый
тигель на угольную подложку и подвергали
восстановительному обжигу в вертикальной
трубчатой электропечи при температуре
1400 C. Длительность нагрева с 1000 до
1400 C составляла 10 мин с последующей вы-
держкой при заданной температуре 10 мин
для лучшего разделения металла и шлака.
Полученные образцы шлака измельчали и
исследовали методами оптического, РФА,
микрозондового и химического анализов.
Оптический и микрозондовый анализы про-
водили с помощью электронного микроско-
па Joel JXA-iSP 100. Для проведения РФА
использовали дифрактометр Tongda 3700.
Количественный химический состав шлака

2Здесь и далее по тексту статьи содержание ком-
понентов и фаз в мас.%.

Таблица 1

Химический состав исследованной пробы руды
Чуктуконского месторождения, %

К тненопмо % К тненопмо %

lA 2O3

OaB

OaC

eF 2O3

OgM

OnM

aN 2O

bN 2O5

P2O5

OiS 2

OrS

46,2

02,0

82,0

79,66

02,0

44,2

22,0

30,1

55,3

36,1

72,0

OhT 2

OiT 2

V2O5

OnZ

OrZ 2

OeC 2

dG 2O3

aL 2O3

dN 2O3

rP 2O3

Y2O3

50,0<

24,0

11,0

29,0

30,0

98,1

60,0

99,0

97,0

51,0

31,0

Таблица 2

Химический состав золы кокса, %

К тненопмо % К тненопмо %

OiS 2

lA 2O3

eF 2O3

OaC

OgM

K2O

aN 2O

OiT 2

P2O3

OaB

98,75

56,32

21,7

78,2

27,1

55,1

91,1

31,1

72,0

91,0

OrS

V2O5

OnM

OrZ 2

rC 2O3

S

bN 2O5

Y2O3

.п.п.П

51,0

70,0

760,0

60,0

20,0

20,0<

10,0<

900,0

67,0
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определяли методом рентгенофлюоресцент-
ного спектрального анализа (спектрометр
MagiX PRO PANalytical).

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Шлак, полученный при восстанови-
тельном обжиге чуктуконских руд, представ-
ляет собой искусственное редкометальное
сырье. Согласно оптическому анализу образ-
цов все шлаки имеют практически одинако-
вый фазовый состав. Они состоят из трех
кристаллических фаз: бетафита, бритолита и
шпинели, находящихся в стекле. Их содер-
жание меняется в зависимости от количества
добавленного восстановителя. На фиг. 1
представлена микроструктура шлака, полу-
ченного при восстановительном обжиге. Так,
по данным РФА количество шпинели в шла-
ке уменьшается с 46 до 27% с увеличением
количества восстановителя от 11 до 17%
(табл. 3). При расходе кокса 13—17% основ-
ной кристаллической фазой является бета-
фит. Шлак, полученный при минимальном
расходе кокса (11% массы руды), содержит
около 10% монацита, который остается в
руде. Это связано с недостаточным количе-
ством углерода, необходимого для восстанов-
ления рудных фаз (фиг. 2).

Таблица 3

Содержание фаз в шлаках, полученных при 1400 C с
выдержкой 10 мин (без учета стекловидной фазы)

дохсаР
%,аскок
ыдурыссам

%,ызафеинажредоС

тифатеб тилотирб ьленипш тицаном

11 21 24 64 01

31 05 52 52 —

51 24 13 72 —

71 93 43 72 —

Фиг. 1. Микроструктура шлака: 1 — бета-
фит; 2 — бритолит; 3 — шпинель; 4 — стекло

Фиг. 2. Дифрактограммы шлаков, полученных восстановительным обжигом (1400 C, 10 мин) при расходе
кокса от массы руды 11 (а), 13 (б), 15 (в) и 17% (г)
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По результатам микрозондового анали-
за стекловидная фаза имеет очень богатый
химический состав, представленный практи-
чески всеми элементами, которые находятся
в руде (табл. 4). С увеличением расхода вос-
становителя содержание FeO в стекле умень-
шается с 8,15 до 1,10%, а содержание P2O5

— c 4,55 до 0,52%, что связано с восстанов-
лением этих элементов до металла. Содер-
жание других элементов остается примерно
одинаковым вне зависимости от количества
восстановителя.

Шпинель представлена черными в опти-
ке кристаллами кубического габитуса раз-
ного размера. Ее состав можно выразить фор-
мулой (Mn,Fe,Mg)(Al,V)2O4. Содержание FeO
в шпинели уменьшается с 24,62 до 5,1% из-
за восстановления железа в чугун, а содер-
жание MgO и MnO возрастает с увеличени-
ем расхода кокса, содержание Al2O3, V2O5 и
TiO2 остается практически неизменным
(табл. 4).

Фаза бритолита относится к силикофос-
фатам редкоземельных элементов — редкий

Фиг. 3. Результаты элементного картирования по площади шлифа образца шлака



8 „Металлы“. № 6. 2024 г.

тип соединений, относящийся к группе апати-
та [10,11]. Состав бритолита, образующегося в
шлаках при восстановлении руды, можно пред-
ставить формулой Ca4(Ce,La,Nd,Pr)(Si,P)6O26.
В основном выделения бритолита представ-
ляют собой длиннопризматические кристал-
лы разных размеров. Химический состав
бритолита практически одинаковый для всех
образцов за исключением содержания крем-
ния и фосфора (см. табл. 4). Содержание SiO2
возрастает с 16,94 до 22,01%, а содержание
P2O5 снижается с 6,64 до 0,4% вследствие
увеличения степени восстановления фосфо-
ра и его перехода в чугун.

Бетафит относится к группе пирохлора
с общей формулой A2B2O6(O,OH,F), где A —
Ca, TR; B — Nb, Ti, Fe, Mn [12]. В условиях
высокотемпературного обжига образуются
редкоземельные бетафиты, но без добавочных
анионов OH– и F– с формулой A2B3O8. По дан-
ным микроскопического анализа в шлифах
бетафит представлен в основном очень мел-
кими дендритными кристаллами. Они могут
образовывать выделения в стекле в виде «об-
лаков», состоящих из мелких (~1 мкм) денд-
ритов. Химический состав бетафита с увели-
чением расхода кокса практически не из-
меняется (см. табл. 4). Основными его эле-
ментами являются ниобий (28—32% Nb2O5),
титан (11—12% TiO2), марганец (10—17%
MnO) и церий (19—20% CeO2).

Монацит представляет собой фосфат
РЗМ с формулой (Ce,La,Nd,Pr)PO4 и содер-
жит примерно 29% P2O5, 38% CeO2, 22%
La2O3. Данная фаза присутствует только в
шлаке, полученном при минимальной добав-
ке восстановителя (11%).

Для визуальной оценки распределения
элементов по фазам шлака было проведено
элементное картирование по площади шли-
фа образца шлака, полученного при восста-
новительном обжиге руды с расходом кок-
са 13% (фиг. 3). Результаты картирования
подтверждают, что основное количество РЗМ
сосредоточено в стекле, бритолите и бетафи-
те. Ниобий и титан в основном связаны с
бетафитом и стеклом. Недовосстановленный
фосфор распределен между стеклом и бри-
толитом. Марганец находится практически
во всех присутствующих фазах.

Таким образом, увеличение расхода кок-
са на восстановительный обжиг руды прак-
тически не влияет на фазовый состав нио-

бий-редкоземельного шлака. Однако при
этом уменьшается количество шпинели из-
за восстановления железа, присутствующего
в данной фазе. Ниобий, титан и РЗМ распре-
делены между всеми фазами кроме шпинель-
ной, которая не разлагается минеральными
кислотами при любых условиях. В табл. 5
представлен химический состав шлака, по-
лученного при восстановительном обжиге
руды при 1400 C с расходом кокса 15% мас-
сы руды. Его сравнение с химическим со-
ставом исходной руды показывает, что со-
держание ниобия, РЗМ и марганца в шлаке
увеличилось в 5—6 раз, что заметно упрощает
дальнейшую обработку шлака соляной кис-
лотой. Стоит отметить, что в отличие от ре-
зультатов работы [9] в шлаке вместо фаз ло-
парита и перовскита в стекловидной матри-
це образуются фазы бритолита и бетафита.
Стекловидная матрица и бритолит легко раз-
лагаются в разбавленных растворах соляной
кислоты уже при атмосферных условиях.
Однако бетафит, в котором концентрирует-
ся основное количество ниобия, титана и РЗМ,
вскрывается только при более высоких дав-
лениях и температурах (выше 200 C) [13].
Аналогичное поведение наблюдается при
разложении лопарита и перовскита [14].

После солянокислотной обработки из-
мельченного шлака в раствор переходят РЗМ
и марганец, которые в дальнейшем методом
дробного осаждения извлекаются в виде кар-
бонатов [15]. Ниобий-титановый остаток на-
правляется на обескремнивание разбавлен-
ным раствором NaOH для удаления выпав-
шего аморфного кремнезема при солянокис-
лотном выщелачивании шлака. После ще-

Таблица 5

Химический состав шлака, %

 

К тненопмо % К тненопмо %

lA 2O3

OaB

OaC

eF вт

OgM

OnM

aN 2O

bN 2O5

P2O5

OiS 2

OrS

97,61

01,1

28,1

65,4

62,1

02,31

92,1

62,5

74,0

31,51

74,1

OhT 2

OiT 2

V2O5

OnZ

OrZ 2

OeC 2

aL 2O3

dN 2O3

rP 2O3

Y2O3

10,0<

73,2

84,0

40,0

61,0

61,01

23,5

52,4

18,0

07,0
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лочного выщелачивания остаток в основном
состоит из оксидов ниобия и титана, а также
неразлагаемой минеральными кислотами
марганцевой шпинели. С учетом того, что
шпинель проявляет слабомагнитные свой-
ства, одним из вариантов ее удаления из обес-
кремненного остатка может стать мокрая
магнитная сепарация с выделением шпине-
ли в магнитную, а оксидов ниобия и титана
в немагнитную фракции. Применение дан-
ного процесса позволит выделить оксидный
ниобий-титановый концентрат, пригодный
для хлорирования по известной технологии
и дальнейшего получения из хлоридов ме-
таллических ниобия и титана. Для доизвле-
чения марганца и алюминия выделенную
марганцевую шпинель можно направить на
переработку по способу спекания с содой.

Выводы. 1. Исследован процесс восстано-
вительного обжига высокожелезистой нио-
бий-редкоземельной руды Чуктуконского
месторождения при температуре 1400 C и
длительности выдержки 10 мин с разным
расходом твердого восстановителя (кокса).
Установлено, что основными фазами образу-
ющегося при этом ниобий-редкоземельного
шлака являются бетафит, бритолит, стекло и
марганцевая шпинель.

2. Выявлено, что расход кокса практичес-
ки не влияет на фазовый состав редкометаль-
ного шлака, но при этом оказывает влияние
на количественное соотношение фаз в нем.
С увеличением расхода кокса с 11 до 17%
массы руды содержание шпинели в шлаке
уменьшается с 45 до 27%, а количество бе-
тафита, наоборот, растет с 12 до 39%.

3. Редкоземельные элементы присутству-
ют во всех фазах за исключением марган-
цевой шпинели. Ниобий и титан в шпинели
также не обнаружены, что исключает даль-
нейшие потери этих элементов при соляно-
кислотном выщелачивании шлака с извле-
чением РЗМ и марганца в раствор при кон-
центрировании ниобия и титана в остатке.

4. В результате восстановления железа и
фосфора руды с образованием фосфористого
чугуна содержание РЗМ, ниобия и других
элементов в шлаке, отделенном от чугуна,
повышается в 5—6 раз, что во столько же
раз уменьшит материальные потоки при
дальнейшей гидрометаллургической перера-
ботке шлака с получением ниобий-титано-
вого, марганцевого и РЗМ-концентратов.
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Металлический цирконий, его сплавы и
некоторые соединения циркония в России
получают из импортируемого цирконового
концентрата. Единственным промышленно
освоенным сырьевым источником циркония
в стране пока является бадделеитовый кон-
центрат. В настоящее время он использует-
ся без глубокой химической переработки для
производства огнеупорных изделий и глазу-
рей, либо экспортируется.

Диоксид циркония в бадделеитовом кон-
центрате дороже, чем в цирконовом. Однако
содержание циркония в бадделеитовом кон-
центрате значительно больше, что определя-
ет возможность снижения удельного расхо-
да реагентов и количества требующих захо-
ронения отвальных продуктов. Кроме того,
имеется возможность попутного выделения
присутствующих в бадделеитовом концент-
рате редких элементов, так как в получен-
ном из рядовых руд товарном концентрате
содержится1 0,6—0,8% Nb2O5, 0,18—0,23%
Ta2O5 и 0,045—0,055% Sc2O3. В концентра-

те, полученном из руд «аномальной» зоны
месторождения, содержание редких металлов
еще выше. Поэтому бадделеитовый концен-
трат — конкурентоспособное сырье для про-
изводства разнообразной циркониевой хими-
ческой продукции.

Основные трудности переработки бадде-
леитового концентрата на циркониевую про-
дукцию связаны с высокой химической ус-
тойчивостью бадделеита. Разложение бадде-
леитовых концентратов предлагалось прово-
дить спеканием с соединениями щелочных
и щелочно-земельных металлов с получени-
ем легко растворяющихся в кислотах цир-
конатов, сплавлением с сульфатом аммония,
сернокислотным вскрытием, хлорированием
[1—9.]. Эти процессы требуют повышенных
температур, большого расхода реагентов, кор-
розионно-стойких конструкционных матери-
алов, приводят к образованию большого ко-
личества требующих захоронения отходов.

Для разложения бадделеитового концен-
трата исследовалось применение фторирую-
щих реагентов [10—14]. Хотя в большинстве
разрабатывавшихся процессов температуру
удавалось снизить, существовали трудно ре-
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шаемые экономические, аппаратурные и эко-
логические проблемы. Среди них — разра-
ботка практически целесообразных методов
регенерации фторирующих реагентов.

Цель данного исследования — разработ-
ка более эффективного способа разложения
бадделеитового концентрата фторсодержащи-
ми реагентами.

Материалы и методика исследований.
Объектом исследования служил бадделеито-
вый концентрат ПБ-ХОМ (порошок бадделе-
итовый химически очищенный, микронизи-
рованный) производства ОАО Ковдорского
ГОКа по ТУ 1762-003-001.86759—2000. Кон-
центрат представлял собой порошок с раз-
мером частиц 5—7 мкм, в его составе, %:
ZrO2+HfO2 не менее 99,3, а также не более:
SiO2 0,4; Fe2O3 0,09; TiO2 0,1; P2O5 0,05; Al2O3

0,015; CaO 0,1; MgO 0,1; SO3 0,07. Удельная
эффективная радиоактивность Аэф концентра-
та может достигать 2,6 кБк/кг, т.е. он отно-
сится к III классу материалов с повышенным
содержанием природных радионуклидов [15].

При реализации метода сорбционной кон-
версии использовали сульфокатионит КУ-2-
8чС (ГОСТ 20298—74), NH4F (ГОСТ 4518—
75, ч.д.а.), NаF (ГОСТ 4463—76, ч.), КF�2Н2О
(ГОСТ 20848—75, ч.д.а.), HF (ГОСТ 10484—
78, х.ч.).

Эффективность разложения бадделеито-
вого концентрата оценивали по величине
убыли массы:

1 2

1

100
m m

m
m

−
Δ = , (1)

где m1, m2 — массы соответственно исходно-
го концентрата и полученного твердого ос-
татка.

В отдельных опытах контролировали кон-
центрацию в растворе циркония CZrO2

 (в пе-
ресчете на оксид).

Растворы и твердые продукты анализи-
ровали на содержание катионов аттестован-
ным2 масс-спектрометрическим методом с
индуктивно связанной плазмой (масс-спект-

2Свидетельство об аттестации методики измерений
№ 537/242-(01.00250)-2014 «Методика определения со-
держания редкоземельных элементов (Y, La, Ce, Pr, Nd,
Sm, Eu, Gd, Tb, Dy, Ho, Er, Tm, Yb, Lu), натрия, калия, маг-
ния, кальция, алюминия, титана, железа, тория и урана
методом масс-спектрометрии с индуктивно связанной
плазмой».

Фиг. 1. Рентгенограмма бадделеитового концентрата

По данным рентгенофазового анализа
(фиг. 1) в бадделеитовом концентрате содер-
жится циркон.

Для разложения бадделеитового концен-
трата использовали методы сорбционной кон-
версии в водных растворах фторидов натрия
и аммония, растворения во фтористоводород-
ной кислоте. Также проведена оценка воз-
можности регенерации фтористоводородной
кислоты из фторидов аммония и натрия ме-
тодом сорбционной конверсии. Методика
проведения экспериментов по сорбционной
конверсии изложена в работе авторов [16].

рометр ELAN 9000 DRC-e (Perkin Elmer)).
Концентрацию фтора и свободных ионов во-
дорода (рН) определяли потенциометричес-
ки (иономер лабораторный И-160МИ с изме-
рительным фторид-селективным электро-
дом CI-6728 производства PASCO scientific
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и измерительным электродом рН-201). Кон-
центрацию SiO2 определяли фотоколоримет-
рическим методом.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Предполагали, что в процессе сорбци-
онной конверсии в водных растворах фтори-
дов натрия и аммония разложение бадделе-
ита возможно по следующим реакциям:

(NН4, Nа)F + (—SO3H) 

(—SO3)(NН4, Nа) + HF, (2)

ZrO2 + 6HF  H2ZrF6 + 2H2O, (3)

H2ZrF6+ 2(NН4, Nа)F 

(NН4, Nа)2ZrF6 + 2HF. (4)

Теоретически необходимый расход сор-
бента определяется реакцией (2), фторирую-
щего реагента — реакцией (4). Сорбент прак-
тически нужен только для сорбции катио-
нов, содержащихся в используемых в процес-
се фторидах, так как в концентрате содер-
жание щелочно- и редкоземельных металлов
мало, а остальные в процессе разложения
образуют фторсодержащие анионные комп-
лексы.

Условия и результаты опытов приведены
в табл. 1.

По данным рентгенофазового анализа
остатки состояли только из бадделеита. Ко-
личество кремнезема в маточных растворах
также указывало, что акцессорный циркон
разлагался не хуже бадделеита. В составе
полученных цирконийсодержащих растворов
были гексафторциркониевая кислота и ее
соли. Судя по величине рН, наличие значи-
тельных количеств фторгидроксильных со-
единений циркония маловероятно, так как
даже при рН4,35 в растворе с концентраци-
ей 0,09 ммоль ZrF6

2– доля «свободного» фто-
ра составляла всего 36% [17].

При использовании в качестве фториру-
ющего реагента NaF экспериментально най-
денная концентрация циркония в маточном
растворе оказалась в 3 раза меньше расчет-
ного значения, соответствующего полученной
величине m (опыт 8). Это определялось об-
разованием малорастворимого Na5Zr2F13

[18]. Одновременно в маточном растворе сни-
жалось и содержание фтора с ожидаемой ве-
личины 23,1 до 10,0 г/л. При увеличении
расхода сорбента возрастала эффективность
разложения, повышая полноту сорбции на-
трия и тем препятствуя образованию
Na5Zr2F13.

При использовании в качестве фториру-
ющего реагента NН4F при прочих равных

Таблица 1

Зависимость степени разложения бадделеитового концентрата от условий
проведения процесса (отношение объема раствора к массе концентрата

Ж:Т  40, температура 100 C, длительность процесса 6 ч)

тыпО
%,дохсаР

m %, Нр
аротф атнеброс тнемирепскэ течсар

НNтнегаерйищюуриротФ 4F

1 001 111 7,35 64,9 20,31 .а.Н

2 001 841 9,65 .а.Н 97,31 .а.Н

3 441 201 5,65 .а.Н 07,31 .а.Н

4 441 201 2,57 .а.Н 42,81 .а.Н

5 441 451 6,86 59.01 46,61 67,2

6 761 651 0,67 68.11 34,81 58,2

7* 761 651 9,07 .а.Н 27,71 1,3

FaNтнегаерйищюуриротФ

8 001 111 3,13 34.2 85,7 .а.Н

9 001 581 0,65 .а.Н 85,31 75,2

*Остатки опытов 1—3. Н.а. — нет анализа.

CZrO2
, г/л
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условиях разложение бадделеитового концен-
трата проходило эффективнее, так как кати-
он аммония сорбируется лучше катиона на-
трия, что определяет увеличение количества
и концентрации НF, образующейся по реак-
ции (2). Кроме того, растворимость в воде
(NН4)2ZrF6 значительно больше растворимо-
сти Na2ZrF6. Однако в начале исследований
(опыты 1—3) степень разложения не превы-
шала 56,9%, при этом увеличение расходов
фторирующего реагента и сорбента практи-
чески на результат не влияло.

Проверены две гипотезы о причинах не-
достаточного разложения концентрата. Пер-
вая гипотеза основывалась на том, что кон-
центрат мог содержать различающиеся по
составу и химической устойчивости форма-
ции бадделеита, полученные из основной ча-
сти месторождения и из «аномальной» зоны
[19]. Однако при сходных условиях прове-
дения процесса остатки разлагались доста-
точно эффективно (опыт 7).

По второй гипотезе предположили, что
загружавшийся на дно реактора тонкоиз-
мельченный концентрат, плотность которого
составляет до 6 г/см3, в условиях экспери-
мента перемешивался недостаточно полно.
При изменении порядка загрузки, когда бад-
делеит загружался в середину сорбента (опы-
ты 4—7), при прочих равных условиях эф-
фективность разложения заметно возраста-
ла (см. опыты 3 и 4). Таким образом, для
проведения процесса необходимо использо-
вать оборудование, обеспечивающее более
эффективное перемешивание реагирующих
компонентов.

Содержание в маточном растворе основ-
ных металлических компонентов приведено
в табл. 2. Аналитически определенные кон-
центрации циркония в маточных растворах
были меньше рассчитанных по величинам
m. Это относится и к содержанию фтора.
Например, содержание фтора в маточном
растворе опыта 1 составило 18,0 г/л, хотя,
исходя из количества введенного реагента,
должно было равняться 23,1 г/л. Это ука-
зывает на то, что часть циркония и фтора
либо осаждалась на поверхности гранул сор-
бента в виде тонкодисперсной взвеси фтори-
дов циркония, либо попадала в интермицел-
лярную жидкость гелевого сорбента. Малое
содержание радионуклидов в растворе опре-
делялось низкой радиоактивностью исполь-
зованной в экспериментах партии концент-
рата.

Таким образом, при использовании мето-
да сорбционной конверсии возможно разло-
жение бадделеитового концентрата с исполь-
зованием растворов NH4F. Основная часть
циркония и сопутствующих ценных редких
элементов (Sc, Nb, Та) попадает в раствор.
Сорбент переходит в NH4

+-форму. Из раство-
ра цирконий, ниобий, тантал и большинство
других металлов могут быть осаждены ней-
трализацией аммиаком с получением ра-
створа NH4F, который годен для разложения
бадделеитового концентрата. Однако слож-
ность разделения содержащего цирконий
раствора и сорбента снижает привлекатель-
ность этого подхода.

Исследовали разложение бадделеитового
концентрата фтористоводородной кислотой.

Таблица 2

Содержание основных компонентов, мг/л, в маточных растворах
разложения бадделеитового концентрата при использовании в

качестве фторирующего реагента NH4F

К тненопмо
тыпО *

К тненопмо
тыпО *

4 5 4 5

aN 2О

K2О

ОaC

lA 2О3

eF 2O3

cS 2O3

OiS 2

25

3,83

5,32

1,102

1,76

94,7

0331

08

3,93

0,74

6,741

8,97

27,8

028

ОiT 2

OrZ 2

OfH 2

bN 2O5

aT 2O5

OhT 2

OU 2

014

65001

5,751

9,76

68,7

5000,0

16,0

016

5159

29

5,94

44,7

0300,0

26,0

*Нумерация опытов соответствует приведенной в табл. 1.
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В табл. 3 приведены данные о степени ра-
створения бадделеитового концентрата в сте-
хиометрическом по реакции (3) количестве
фтористоводородной кислоты разной концен-
трации. Опыты проводили при температуре
100 C в течение 6 ч.

Согласно данным табл. 3 изменение кон-
центрации HF от 5 до 30 мас.% привело к
увеличению m, степени использования HF
и концентрации в растворе фтористых кис-
лот циркония (гафния).

Из фторидных растворов цирконий (гаф-
ний) может быть осажден аммиаком или его
производными, гидроксидом натрия. В на-
чале нейтрализации осаждаются основные
фториды состава КатZr(OH)2F3, где Кат  NH4

или Na. Не содержащий фтора гидроксид
циркония образуется при рН12—13 [20].

Методом сорбционной конверсии оцени-
ли возможность регенерации фтористоводо-
родной кислоты из фторидов аммония и на-
трия. Возможность эффективной сорбцион-

ной конверсии фторидов в достаточно кон-
центрированные растворы фтористоводород-
ной кислоты с использованием сульфокати-
онита определяется ее слабой диссоциацией
(при комнатной температуре у HF констан-
та диссоциации Kа  6,6110–4).

В водные растворы фторида аммония или
натрия известной концентрации вводили за-
данное количество сульфокатионита КУ-2-8чС
в Н+-форме, выдерживали при комнатной
температуре и перемешивании в течение
0,5 ч, фторсодержащий раствор отделяли. В
полученном растворе анализировали оста-
точное содержание катионов NH4

+ или Nа+.
Число молей образовавшегося в растворе фто-
ристого водорода равнялось числу молей по-
глощенных сорбентом катионов NH4

+ или
Nа+, поэтому степень конверсии рассчитыва-
ли как отношение количества поглощенных
сорбентом катионов NH4

+ или Nа+ к их ис-
ходному количеству. Полученные результа-
ты приведены в табл. 4.

Таблица 3

Влияние концентрации фтористоводородной кислоты на эффективность разложения
бадделеитового концентрата и характеристики полученных растворов (температура 100 C,

длительность процесса 6 ч)

ьлетазакоП
%.сам,FHиицартнецнокирпялетазакопеинечанЗ

5 01 51 02 52 03

m %, 04,07 .а.Н 96,58 24,09 0,29 5,49

НеинажредоС 2 FfH,rZ( 6 л/г:еровтсарв) 4,35 4,121 6,502 7,582 3,953 0,734

%.сам 56,5 — 28,91 99,52 26,33 70,04

%,FHолаворигаерорП 6,07 — 7,58 4,09 0,29 5,49

Таблица 4

Эффективность сорбционной конверсии водных растворов фторидов аммония и
натрия во фтористоводородную кислоту при комнатной температуре

ьлетазакоП
диротФ

HN 4F FаN

К :л/г,яицартнецно яандохси 301 112 423 444 0,03 1,63 *

яанченок 25,6 66,6 62,7 67,02 93,2 37,0

%,иисревнокьнепетС 7,39 8,69 8,79 3,59 0,29 0,89

иртемоихетстоатнебросдохсаР -

%,огомидохбоениксеч
9,001 101 3,001 6,99 4,001 861

йонноицбросяиненлопазьнепетС
%,атнеброситсокмейоннембо

6,29 8,59 4,79 7,59 6,19 7,95

*Длительность взаимодействия 1 ч.
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Из данных табл. 4 следует, что даже при
концентрациях фторидов, близких к их пре-
дельной растворимости в воде, и стехиомет-
рическом расходе сорбента конверсия про-
текает эффективно. При этом эффективность
конверсии NH4F несколько выше, чем для
NаF, поскольку катион NH4

+ сорбируется
сульфокатионитом лучше, чем катион Nа+.
Увеличение концентрации NH4F в исходном
растворе практически не влияло на степень
конверсии и эффективность заполнения сор-
бционной обменной емкости сорбента

Найденные величины степени конверсии
и эффективности заполнения сорбционной
обменной емкости сорбента показывают, что
при организации конверсии фторидов аммо-
ния и натрия в противоточном режиме воз-
можно получение не содержащей аммония
или натрия фтористоводородной кислоты при
полном насыщении сульфокатионита кати-
онами NH4

+ или Nа+.
Получение сульфокатионита КУ-2-8чС в

Н+-форме из сорбента в Nа+-форме осуще-
ствимо обработкой раствором 10—5 мас.%
HNO3 [21]. Нами также показана возмож-
ность конверсии сорбента в NH4

+ -форме в
Н+-форму.

На основании проведенных исследований
и литературных данных предложена прин-
ципиальная технологическая схема разложе-
ния бадделеитового концентрата (фиг. 2).

По этой схеме бадделеитовый концентрат
растворяют в HF при нагревании. Получен-

ный раствор нейтрализуют гидроксидом
аммония. Нейтрализацию целесообразно про-
водить в две стадии (на фиг. 2 не показано):
на первой при недостатке нейтрализующего
реагента получают NH4Zr(OH)2F3 и направ-
ляемый на конверсию HF раствор NH4F; за-
тем вводят остальное количество нейтрали-
зующего реагента с получением гидроксида
циркония и раствора, содержащего NH4F и
NH4ОН. Полученный на второй стадии ней-
трализации раствор используют на первой
стадии нейтрализации.

Принципиально возможен также вариант,
при котором для осаждения гидроксида цир-
кония используется гидроксид натрия.

Отличительной особенностью регенерации
HF являются проведение данной операции
при комнатной температуре, что значитель-
но упрощает аппаратурное оформление это-
го процесса.

Осадок гидроксидов металлов может быть
переработан на целевые продукты, например
растворением в азотной кислоте и последу-
ющей жидкостной экстракцией [22].

Выводы. 1. Исследовано разложение бад-
делеитового концентрата фторсодержащими
растворами. Найдено, что разложение бадде-
леитового концентрата методом сорбционной
конверсии с использованием сульфокатиони-
та и растворов фторидов натрия и аммония
более эффективно протекает в растворах фто-
рида аммония.

2. Особенностью сорбционной конверсии
бадделеита в содержащих фтор растворах
является попадание основной части ценных
компонентов не в сорбент, а в маточный ра-
створ, а также попадание части редких эле-
ментов (до 35,6%) в интермицеллярную жид-
кость сорбента. Это осложняет практическую
реализацию метода, так как эффективное
выделение перешедших в раствор редких
элементов из мицеллярной жидкости сорбен-
та достаточно труднорешаемая задача.

3. Предложен и обоснован новый подход,
предусматривающий разложение бадделеи-
тового концентрата фтористоводородной кис-
лотой, осаждение гидроксидов циркония и
сопутствующих редких металлов нейтрали-
зацией гидроксидом аммония или натрия
полученного фторидного раствора, регенера-
цию из растворов фторидов аммония или
натрия фтористоводородной кислоты сорбци-
ей катионов аммония или натрия сульфока-

Фиг. 2. Принципиальная технологическая
схема разложения бадделеитового концентрата



17„Металлы“. № 6. 2024 г.

тионитом в Н+-форме, регенерацию сорбен-
тов в NH4

+- или Nа+-формах в Н+-форму.
4.Предложенная принципиальная техно-

логическая схема обеспечивает разложение
бадделеитового концентрата, простую регене-
рацию фторирующего реагента, практическое
исключение образования жидких отходов.
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Тугоплавкая керамика, обладающая хоро-
шей электрической проводимостью, — перс-
пективный материал для использования ее
в качестве термоэлектрических преобразова-
телей в источниках энергии и термометрии
[1—4]. Принцип действия термоэлектричес-
ких преобразователей (термопар) основан на
эффекте Зеебека, заключающемся в возник-
новении электрического тока в цепи, состоя-
щей из двух разнородных материалов, кон-
такты которых находятся при разных тем-
пературах. В настоящее время разработаны
термопары с разнообразными характеристи-

ками и в зависимости от свойств они широ-
ко используются в разных областях техни-
ки [1]. Наибольший интерес представляют
термопары, работающие при сверхвысоких
температурах (1300—2800 C) [5].

Высокие коэффициенты электропроводно-
сти керамики на основе нитридов титана и
циркония позволяют использовать материа-
лы на их основе в качестве термоэлектри-
ческих преобразователей в области рабочей
температуры вольфрам-рениевых термопар
[6]. В литературных источниках представле-
ны работы по использованию электропрово-
дящей керамики на основе нитридов метал-
лов подгрупп титана в качестве высокотем-
пературных проводников и материалов элек-
тродов [7—10], которые применяли в виде
нановолокон, микросфер, пленок и напылен-
ных на подложку покрытий. Информации о

c. 18—30 DOI: 10.31857/S0869573324061830
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Контролируемой нитридизацией металлических пар Ti-Zr синтезированы керамические нит-
ридные образцы заданных состава и формы. Установлены кинетические и вольт-амперные зави-
симости взаимодействия пар Ti-Zr с азотом. Взаимодействия индивидуальных металлов и обла-
сти спая с азотом протекают по разным механизмам. Для чистых металлов формирование кера-
мики, близкой к стехиометрическому составу, происходит через образование трех- и двухслой-
ных градиентных структур. Нитридизация области спая, содержащего твердый раствор Ti-Zr,
характеризуется параллельно протекающими процессами и определяется химическим сродством
каждого металла к азоту. Скорость реакции циркония с азотом возрастает с уменьшением коли-
чества титана в твердом растворе. Образование нитрида титана приводит к распаду твердого
раствора Ti-Zr, сопровождающемуся сепарацией металлического циркония на границах зерен в
виде отдельной фазы с одновременным взаимным растворением образующихся твердых раство-
ров азота в титане и цирконии, взаимным растворением нитридов и диффузией атомов азотиро-
ванных металлов в противоположные «ветки» пары. Проведена оценка величины термоЭДС си-
стемы Ti-Zr разной степени азотирования в интервале температур от –195,7 до +550 C. Уста-
новлены зависимости термоЭДС для градиентных и керамических структур. Нитридизованные
пары Ti-Zr, содержащие разное количество азота, можно использовать в качестве керамических
термоэлектрических преобразователей.

Ключевые слова: сплав; бинарные нитриды; термоэлектрические преобразователи; нитрид
титана; нитрид циркония; окислительное конструирование; керамика.

1Исследование выполнено за счет гранта Российс-
кого Научного Фонда (Проект № 23-13-00324) (Феде-
ральное государственное бюджетное учреждение науки
Институт металлургии и материаловедения им. А.А.
Байкова Российской академии наук).



19„Металлы“. № 6. 2024 г.

термоэлектрических свойствах преобразова-
телей на основе компактных керамических
нитридов в доступной литературе не пред-
ставлено, поэтому исследование термоэлект-
рических свойств керамических пар являет-
ся важной научной задачей.

Нитриды титана и циркония характери-
зуются высокими температурой плавления
и теплопроводностью, устойчивостью к кор-
розии и износу, стойкостью в агрессивных
химических средах и высокой твердостью [7,
11—13]. Термодинамическое моделирование
системы Ti-Zr-N, в том числе возможность
неограниченного смешивания компонентов
рассмотрены в статье [14]. Указанные свой-
ства обусловливают востребованность нит-
ридной керамики в машиностроении, метал-
лообрабатывающей промышленности, энерге-
тике, микроэлектронике и медицине, где нит-
ридная керамика обычно используется в виде
покрытий. Керамические изделия на основе
нитридов создают методами компактирова-
ния порошков, которые вследствие сложнос-
ти процесса спекания нитридов не позволя-
ют получать массивные изделия сложной
формы. Представленный ранее подход окис-
лительного конструирования [15] дает воз-
можность получать керамические изделия
разной формы. Окислительным конструиро-
ванием созданы керамические и композит-
ные нитриды титана и циркония разной сте-
хиометрии [16, 17].

В данной работе представлены результа-
ты исследования материалов, которые могут
быть использованы в качестве высокотемпе-
ратурных преобразователей. Цель работы —
синтез бинарных нитридов состава Ti-Zr и
изучение их термоэлектрических характери-
стик.

Материалы и методика экспериментов.
Для синтеза бинарных нитридов использо-
вали прокат иодидного циркония и титана
ВТ1-0 (ГОСТ 19807—91) в виде лент длиной
60 мм, сечением 3,00,3 мм, соединенных
электродуговой сваркой неплавящимся элек-
тродом (TIG) в среде аргона особой чистоты
марки 6,0. Для создания шва (спая) необхо-
димой формы использовали легированные
иттрием вольфрамовые электроды марки
WY-20 с углами заточки от 60 до 90.

Перед установкой заготовок в реактор
образцы протравливали в растворе плавико-
вой кислоты и обезжиривали в ацетоне
(ГОСТ 2603—79)

Нитридизацию образцов проводили в ус-
ловиях резистивного быстрого (1000 C/мин)
нагрева в среде азота особой чистоты марки
6,0 (ГОСТ 10157—79) до 1900 C. Образцы
выдерживали при заданной температуре в
течение 10, 50, 100, 150, 200, 250 и 300 мин.
Температуру нитридизации спая и титана
контролировали пирометром LumaSense
IMPAC ISR 50-LO, а пирометром спектраль-
ного соотношения RXR PRO контролирова-
ли изменение температуры нитридизации
циркония. Выбор температуры и контроля
изотермичности процесса по титану обуслов-
лен меньшей температурой плавления метал-
лического титана и нитрида титана по срав-
нению с цирконием и его нитридом. В про-
цессе синтеза контролировали изменение
вольт-амперных характеристик.

Фазовый состав спаев и порошковых проб
нитридов определяли на вертикальном рент-
геновском -2 дифрактометре XRD–6000
(фирма Shimadzu) в монохроматизированном
медном излучении. Кристаллические фазы
идентифицировали по банку данных [18].

Исследование морфологии поверхности
поперечных сколов проводили на растровом
электронном микроскопе (РЭМ) LEO 1420
(Carl Zeiss).

Микроструктуру металлических и кера-
мических образцов исследовали на оптичес-
ком инвертированном микроскопе Carl Zeiss
Axio Observer 3 в белом поляризационном
свете и дифференциально-интерференцион-
ном рельефном контрасте.

Состав фаз исследовали на электронном
микроанализаторе Jeol JXA-iSP100, оснащен-
ном детекторами вторичных (SE) и обрат-
норассеянных (BED-C) электронов, а также
энергодисперсионным детектором характе-
ристического рентгеновского излучения, воз-
никающего при взаимодействии электронно-
го пучка с образцом. Исследования проводи-
ли в режиме «точечный анализ» и «карти-
рование», построением карты распределения
концентраций элементов по поверхности об-
разца.

Испытания синтезированных материа-
лов проводили в интервале температур от
–195,7 до +550 C. Для достижения ниж-
него предела температур исследуемые образ-
цы состава Ti-Zr и Ti-Zr-N1–x охлаждали в
жидком азоте с последующим плавным на-
гревом среды до комнатной температуры;
для достижения верхнего предела темпера-
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туры образцы нагревали в трубчатой печи в
среде аргона высокой частоты. Температуру
среды при проведении испытаний контроли-
ровали хромель-алюмелевой термопарой типа
ТХА.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. В месте контакта лент титана и цир-
кония злектродуговой сваркой формировали
спай в виде капли диаметром ~1 мм. Диаг-
рамма состояния системы Ti-Zr и внешний
вид образца после сварки представлены на
фиг. 1.

В результате сварки в области спая обра-
зуется сплав состава ~65 ат.% Ti и ~35 ат.%
Zr. Сплав равномерно распределен по объе-
му в месте спая (фиг. 2), что соответствует
области твердого раствора на диаграмме со-
стояния Ti-Zr (см. фиг. 1) [14, 19]. Данные
локального элементного анализа в спае при-
ведены в табл. 1.

Контроль температуры нитридизации про-
водили двумя пирометрами: один для цир-
кония, другой для титана. Строили зависи-
мости изменения температурных (фиг. 3, а)
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Фиг. 1. Диаграмма состояния системы Ti-Zr и форма исходного образца после аргоновой сварки

Фиг. 2. Оптическое изображение поверхности поперечного шлифа спая и карта распределения кон-
центраций элементов (Ti, Zr) по его поверхности
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и вольт-амперных (фиг. 3, б) характеристик
индивидуальных металлов и металлической
пары Ti-Zr от длительности азотирования .

Зависимость изменения сопротивления R
от длительности  азотирования пары Ti-Zr
характеризуется двустадийностью, но отли-
чается от аналогичной зависимости для ин-
дивидуальных металлов более чем в 2 раза
для Zr и в 3 раза для Ti. Начало нитридиза-
ции характеризуется резким повышением
сопротивления вследствие образования твер-
дого раствора азота в металле, имеющего
большее по сравнению с чистым металлом
сопротивление. После 270 мин азотирования
пары Ti-Zr изменение сопротивления замед-
ляется, начинается выход на плато.

Установленные зависимости изменений
вольт-амперных характеристик коррелиру-
ют с кинетикой насыщения азотом индиви-
дуальных металлов, подробно исследованной
для процесса азотирования титана и цирко-
ния в интервале температур 1300—2400 C
[20, 21]. Кривая 2 изменения температуры
азотирования циркония (фиг. 3, а) на началь-
ной стадии характеризуется снижением тем-
пературы, как и кривая 2 изменения вольт-
амперных характеристик (фиг. 3, б).

Исследовали фазовый состав нитридов,
синтезированных при 1900 C в течение 10,
50, 100, 150, 200, 250, 300 мин. На фиг. 4 пред-
ставлены дифрактограммы порошковой про-
бы пары нитридов титана и циркония после
50 мин азотирования. К этому моменту ти-
тан прореагировал с азотом (фиг. 4, а) с об-
разованием трех фаз: TiN0,3 (74 мас.%),
TiN0,76 (14 мас.%) и Ti2N (12 мас.%).

В соответствии с кинетическими кривы-
ми [20, 21] скорость нитридизации титана
при соответствующих температурах (см. фиг.
3, а) выше, чем скорость нитридизации цир-
кония, что подтверждается также данными

РФА (фиг. 4, б). Для азотированного цирко-
ния зафиксированы ряд нитридов разного со-
става: основная фаза Zr2N (карт. №46-1204)
и две фазы ГЦК ZrN (параметры ZrN с ГЦК
структурой 4,647 и 4,570 ), твердый раствор
азота в цирконии с гексагональным строе-
нием решетки (карт. №02-0821). Присут-
ствие фазы кубического циркония указыва-
ет на низкое содержание азота в фазе или
его отсутствие [22].

После 150 мин азотирования титан в спае
Ti-Zr образует три нитридные фазы состава
TiNх с ГЦК структурой и содержанием азо-
та: х  0,96 (карт. №87-0627); х  0,90 (карт.
№31-1403); х  0,88 (карт. №87-0630) со зна-
чениями параметра решетки 4,249; 4,242;
4,238  соответственно (фиг. 5, а).

Для циркония установлено три нитрид-
ные фазы ГЦК со значениями параметра ре-
шетки 4,595 4,578 и 4,574 , а также фик-
сируется твердый раствор азота в цирконии
с гексагональной решеткой.

После 300 мин азотирования керамичес-
кая пара Ti-Zr состоит из нитридов с высо-

Фиг. 3. Температурные (а) и вольт-ампер-
ные (б) характеристики процесса нитридизации
Ti (1), Zr (2) и Ti-Zr (3)

Таблица 1

Локальный элементный анализ с спае, ат.%
(см. фиг. 2)

)1.гиф.мс(рткепС iT rZ lA

1.cpS — 00,001 —

2.cpS 13,99 — 96,0

3.cpS 91,46 62,53 55,0

4.cpS 74,46 39,43 06,0

5.cpS 57,46 66,43 95,0
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ким содержанием азота (фиг. 6). Азотиро-
ванный титан состоит из основной фазы TiNx,
х  0,90 с параметром 4,242  (карт. №31-
1403) и фазы c очень высоким параметром
кристаллической решетки 4,282 . В порош-
ковой пробе циркония фиксируется ГЦК
нитрид циркония с параметром решетки
4,581  (карт. №31-1493) и твердый раствор
азота в цирконии с гексагональной решет-
кой состава ZrN0,36 с параметрами решетки
a  3,257 c  5,213 . Из данных по РФА
следует, что в паре Ti-Zr после азотирования
в течение 300 мин цирконий образует гете-

роструктуру, содержащую в том числе твер-
дый раствор азота в металле.

На фиг. 7 представлены микрофотогра-
фии (РЭМ) поверхности до и после травле-
ния поперечного шлифа керамики нитрида
циркония, синтезированной азотированием
пары Ti-Zr в течение 300 мин. Локальный
элементный анализ (табл. 2) подтвердил на-
личие в образце нитрида с высоким содер-
жанием азота, а в центре образца — при-
сутствие мелкокристаллической фазы с со-
держанием азота до x  0,36—0,38 и с твер-
дым раствором азота в цирконии, что под-

Фиг. 4. Рентгеновские дифрактограммы порошковой пробы пары нитридов титана (а) и циркония (б)
после азотирования в течение 50 мин
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тверждается результатами РФА порошковой
пробы.

На фиг. 8 представлена рентгеновская
дифрактограмма порошковой пробы облас-
ти спая Ti-Zr после 300 мин азотирования
при 1900 C. Из анализа дифрактограммы
следует, что степень нитридизации спая ниже,
чем индивидуальных металлов пары. На
скорость нитридизации спая оказывают вли-
яние геометрия и размер спая (см. фиг. 2), а

также механизм процесса азотирования, за-
висящий от химического сродства к азоту
каждого металла в твердом растворе. В об-
разце фиксируются смесь нитридов титана
и циркония с невысоким значением по со-
держанию азота и твердые растворы азота в
обоих металлах.

Химическое сродство к азоту у титана
выше, чем у циркония. Поэтому на началь-
ной стадии азотирования в спае, состоящем

Фиг. 5. Рентгеновские дифрактограммы порошковой пробы пары нитридов титана (а) и циркония (б)
после 150 мин азотирования
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Фиг. 6. Рентгеновские дифрактограммы порошковой пробы пары нитридов титана (а) и циркония (б)
после 300 мин азотирования

Фиг. 7. Микрофотографии (РЭМ) поверхности поперечного шлифа керамики нитрида циркония (t  1900 C,
  300 мин), до (а) и после (б) травления в растворе HF
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из твердого раствора Ti0,65Zr0,35, в химичес-
кую реакцию с азотом преимущественно
вступает титан. При этом цирконий тоже
взаимодействует с азотом, но с гораздо мень-
шей скоростью (фиг. 9).

Из литературных данных известно, что
скорости взаимного растворения нитридизо-
ванных фаз обоих металлов близки между
собой [14]. В нашем случае это проявляется
в виде диффузии атомов азотированных ме-
таллов в противоположные «ветки» пары,
приводящей к плавному уменьшению гради-

Таблица 2

Локальный элементный анализ, ат.%, керамики
нитрида циркония

)7.гиф.мс(рткепС N rZ x NrZ( x)

1 07,72 03,27 83,0

2 17,82 92,17 04,0

3 99,72 99,27 83,0

4 36,53 73,46 55,0

5 16,74 93,25 19,0

6 03,64 37,35 68,0

7 39,83 70,16 36,0

Фиг. 8. Рентгеновская дифрактограмма в области спая пары Ti-Zr после 300 мин азотирования при
1900 C

Фиг. 9. Оптическое изображение поверхности поперечного шлифа азотированного спая (t  1900 C,
  50 мин) и карта распределения концентраций элементов (N, Ti, Zr) по его поверхности
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Фиг. 10. РЭМ-изображения поверхности поперечных сколов керамики пары нитрида титана TiNx (  50 (а),
150 (в) и 300 мин (д)) и нитрида циркония ZrNx (  50 (б), 150 (г) и 300 мин (е))

ента концентраций, что в итоге повышает
устойчивость системы к термоудару.

На фиг. 10 представлена морфология по-
верхности поперечных сколов нитридов каж-
дого металла пары Ti-Zr: TiNx (  50, 150 и
300 мин); ZrNx (  50, 150 и 300 мин).

Синтез керамики прямой нитридизаци-
ей металлов протекает через образование
слоистых градиентных структур. Трехслой-
ная градиентная структура керамики на ос-
нове титана сохраняется до 50 мин с начала
азотирования (см. фиг. 4, а). Внешний слой—
композит состава TiN0,76 толщиной ~20 мкм,
далее слой TiN0,5 В центре наблюдали об-

ласть состава TiN0,3 твердого раствора азота
в титане. В объеме нитрида видна централь-
ная область ~70 мкм без явных очертаний
границ, но с характерным расположением в
их пределах пор размером в несколько мик-
рометров. Вблизи свободной поверхности
образца граница внешнего слоя может терять
морфологическую четкость (см. фиг. 10, а).
Керамика на основе нитрида циркония так-
же имеет слоистую структуру, центральная
область которой — фаза твердого раствора
исходного металла с низким содержанием
азота. Внешний слой нитрида ZrN имеет тол-
щину до 10 мкм, внутренний — Zr2N, толщи-
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на 70—80 мкм, в центре —твердый раствор
азота в цирконии (фиг. 10, б).

После 150 мин азотирования титана ме-
таллическая фаза (фаза твердого раствора
азота в титане) исчезает (фиг. 10, в). Грани-
цы слоев неоднородны, толщина внешнего
слоя меняется в пределах от 30 до 100 мкм.
Размер зерен нитридной фазы во внешнем
слое меньше, чем в слоях, расположенных
глубже. В центральной части керамической
структуры присутствует свободный объем в
виде вытянутых полостей с размерами в сот-
ни микрометров. Характер огранки зерен,
проявившихся при формировании скола, ука-
зывает на протекание процессов собиратель-
ной рекристаллизации и стабилизации соста-
ва внешнего слоя. В керамике на основе цир-
кония фаза твердого раствора отсутствует, нет
четкой границы между нитридными слоями,
толщина внешнего слоя нитрида не посто-
янна, колеблется в интервале 20—30 мкм.
Основной объем нитрида однороден, в гео-
метрическом центре образца прослеживает-
ся граница, ломаный характер которой так-
же указывает на начало перекристаллиза-
ции. По линии этой границы локализованы
поры, а также видны полости размерами 10—
20 мкм (см. фиг. 10, г).

Нитридизацией титана в течение 300 мин
синтезирована керамика, внешний слой ко-
торой толщиной 20—100 мкм представлен
нитридом с составом, близким к стехиомет-
рическому. В центральной части внутренне-
го слоя имеется расположенная вдоль гео-
метрического центра образца пористость с
размером до десятков микрометров, которая
формирует образ границы встречи диффузи-
онных потоков (фиг. 10, д). В керамике на
основе циркония в образце фаза твердого ра-
створа также отсутствует, морфологически
четко различается двухслойная структура.
Внешний слой толщиной 30—70 мкм имеет
мелкую зеренную структуру, размер зерна во
внутреннем слое достигает его толщины
(фиг. 10, e).

Распределение концентраций элементов
в азотированном спае пары Ti-Zr подтверж-
дает данные РФА о незавершенности процес-
са нитридизации. Согласно данным анали-
за взаимодействие твердого раствора с азо-
том в паре Ti-Zr происходит в две стадии.
На первой стадии с ним взаимодействует
титан, обладающий бльшим сродством к
азоту. Металлический цирконий частично

концентрируется на границах зерен нитри-
да титана с образованием сплава с высоким
содержанием циркония в виде локальных
включений, а частично вытесняется в центр
спая, увеличивая концентрацию циркония в
металлическом остатке (см. фиг. 9). В про-
цессе взаимодействия с азотом образующие-
ся твердые растворы азота в металлах вза-
имно растворяются один в другом.

Для синтезированных материалов прове-
ли оценку величины термоЭДС в интервале
температур от –195,7 до +550 C. На фиг. 11
представлены зависимости термоЭДС от тем-
пературы для разной длительности нитри-
дизации пары Ti-Zr.

Из анализа полученных зависимостей
следует, что характер поведения коэффици-
ента Зеебека для систем, нитридизованных
в течение от 50 до 250 мин, изменяется отно-
сительно металлической системы на проти-
воположный [23]. Для систем с длительно-
стью нитридизации 300 мин характер зави-
симости снова приближается к металличе-
ской системе в интервале температур от тем-
пературы жидкого азота до 300 K. В темпе-
ратурном интервале от 300 до 800 K в отли-
чие от металлической системы наблюдали
линейный рост коэффициента Зеебека, зна-
чительно превосходящий характеристики ко-
эффициента Зеебека для систем с низким
насыщением по азоту. На кривой зависимо-
сти термоЭДС от температуры для системы
Zr-Ti-N с длительностью нитридизации 300
мин наблюдали перегиб (фиг. 11, а). В табл.
3 приведены значения коэффициента Зеебе-
ка при разных температурах для значений
длительности нитридизации системы Ti-Zr от
10 до 300 мин.

Выводы. 1. Резистивным нагревом ме-
таллических пар Ti-Zr в среде азота при тем-
пературе 1900 C в течение 10, 50, 100, 150,
200, 250 и 300 мин синтезированы градиент-
ные и керамические нитридные образцы за-
данной формы. Процесс азотирования отдель-
ных частей пары характеризуется разными
механизмами. Установлены кинетические и
вольт-амперные зависимости, описывающие
процесс азотирования металлических пар Ti-
Zr. Изменение вольт-амперных характери-
стик в процессе нитридизации чистых метал-
лов определяется электрической проводимо-
стью образующихся фаз. На первой стадии
происходит образование трехслойных гради-
ентных структур, которые в процессе взаи-
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Фиг. 11. Температурные зависимости термоЭДС (а) и коэффициента Зеебека (б) для металлической
пары Zr-Ti до (1) и после нитридизации в течение 10 (2), 50 (3), 100 (4), 150 (5), 200 (6), 250 (7) и 300 мин (8)

 ним,
К ерутарепметирп,K/Вкм,акебееЗтнеициффэо T K,

001 002 003 004 005 006 007 008

0 23,6– 38,0 64,2 34,2 82,3 79,2 94,2 99,1

01 07,1 90,2 17,2 08,2 46,2 92,2 67,1 62,1

05 12,2 10,2 91,2 35,2 07,2 77,2 38,2 78,2

001 91,4 60,3 20,3 84,2 32,2 01,2 60,2 70,2

051 56,5 88,2 94,2 02,2 30,2 00,2 30,2 30,2

002 65,3 88,2 58,2 81,2 98,1 08,1 29,1 50,2

052 28,4 74,0 06,2 33,2 43,2 64,2 86,2 30,3

003 52,2 73,2 00,3 94,3 29,3 73,4 28,4 43,5

Таблица 3

Значения коэффициента Зеебека при разных температурах и
длительностях нитридизации  системы Zr-Ti
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модействия с азотом превращаются в кера-
мические нитриды. Скорость химической
реакции азотирования титана значительно
выше, чем иодидного циркония.

2.Нитридизация области спая характери-
зуется наличием в объеме образца твердого
раствора Ti-Zr, взаимодействие которого с
азотом определяется химическим сродством
к азоту титана и циркония. Быстрое форми-
рование нитрида титана приводит к распаду
твердого раствора азота Ti-Zr, сопровождаю-
щемуся двумя параллельно протекающими
процессами: сепарацией металлического
циркония в центре спая и его реакцией с
азотом, протекающей с меньшей скоростью.
Одновременно с распадом сплава происхо-
дит взаимное растворение образующихся
твердых растворов азота в титане и азота в
цирконии, а также образующихся нитридов
обоих металлов.

3. Длительность процесса азотирования
металлической пары определяется временем
нитридизации области спая. Это объясняет-
ся шарообразной формой этой части образ-
ца и ступенчатым механизмом нитридиза-
ции сплава, из которого он состоит.

4. Оценка величины термоЭДС синтези-
рованных нитридов системы Ti-Zr проведе-
на в интервале температур от –195,7 до
+550 C. Характер зависимости термоЭДС оп-
ределяется составом и структурой керами-
ки. Для всех азотированных пар характер-
но монотонное увеличение термоЭДС во всем
температурном интервале.

5. Для систем, нитридизованных в тече-
ние 10—250 мин, коэффициент Зеебека от-
носительно металлической системы изменя-
ется на противоположный. Для систем с дли-
тельностью нитридизации 300 мин характер
зависимости в интервале от 50 до 300 K по-
добен зависимости, установленной для метал-
лической системы, однако в температурном
интервале от 300 до 800 K уменьшения ко-
эффициента Зеебека не происходит.

6. Нитридизованные металлические пары
Ti-Zr заданного состава можно использовать
в качестве керамических термоэлектричес-
ких преобразователей.
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На современном этапе развития аэрокос-
мической и энергетической отраслей перед
материаловедами встает вопрос разработки
новых жаропрочных и жаростойких матери-
алов, работоспособных при температуре свы-
ше 1200 C. Обеспечить столь высокие рабо-
чие температуры могут только сплавы на
основе тугоплавких металлов [1]. Единствен-
ным одновременно жаропрочным и жаро-
стойким металлом является хром, однако его
применение в чистом виде имеет ряд недо-
статков, связанных с высокой хрупкостью [1].
Более того, возможность дальнейшего повы-
шения жаропрочности подобных конструк-
ционных материалов связана с использова-
нием интерметаллидов хрома с тугоплавки-
ми металлами. Так, интерметаллид стехио-
метрического состава Cr2Ta (фаза Лавеса)
является наиболее жаростойким в продук-

тах сгорания топлива при рабочих темпера-
турах 1100—1300 C [2, 3]. В то же время
выплавка подобного сплава связана с опре-
деленными трудностями, в их числе слож-
ности попадания в заданный химический со-
став, подбора футеровки для столь высоких
температур процесса и высокая цена чистых
шихтовых материалов. С этой точки зрения
перспективным является развитие порошко-
вого направления получения интерметалли-
да Cr2Ta и композитов на его основе типа
Cr-Cr2Ta.

В настоящей работе разрабатывается аль-
тернативный подход синтеза тугоплавкого
интерметаллида Cr2Ta, основанный на совме-
стном восстановлении оксидов соответству-
ющих металлов гидридом кальция. Особен-
ностью процесса является то, что в качестве
исходных компонентов шихты выступают
относительно дешевые оксиды, а температу-
ра их восстановления, как правило, не пре-
вышает 1200 C. Ранее было показано [4], что
гидридно-кальциевый метод позволяет полу-
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гической обработки в растворах кислот, что позволит удалить CaO из продуктов реакции.
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чать порошок Cr2Ta с содержанием основ-
ной фазы не менее 95%.

Меерсон Г.А. установил [5], что восстано-
вителем в данном методе выступает каль-
ций, а не газообразный H2. При этом каль-
ций обладает большой восстановительной
способностью, позволяющей восстановить,
например, оксиды TiO2, ZrO2 и Nb2O5 прак-
тически до чистых металлов cо следующим
остаточным содержанием кислорода, мас.%:
до 0,07 в твердом растворе титана [6], до 0,04
в твердом растворе циркония [7] и до 0,01
мас.% Nb2O5 [8]. Соответственно есть все ос-
нования полагать, что после гидридно-каль-
циевого восстановления содержание кисло-
рода в Cr2Ta будет невысоким. Однако на
практике показано, что порошковый матери-
ал содержит не менее 0,2 мас.% O [9]. В на-
стоящей работе решалась задача опреде-
ления форм присутствия кислорода в гид-
ридно-кальциевом порошке Cr2Ta с целью
дальнейшей оптимизации технологии синте-
за для повышения чистоты материала.

Материалы и методика исследования.
Гидридно-кальциевое восстановление. Для
получения порошков интерметаллида Cr2Ta
использовали реакционную смесь, состоящую
из оксида Cr2O3 (марка ОПХ-1, 99 мас.%,
ГОСТ 2912—79, средний геометрический раз-
мер частиц 2,54 мкм), оксида Ta2O5 (марка 2,
99,8 мас.%, ТУ 1764-348-00545484—95,
средний геометрический размер частиц
2,80 мкм) и гидрида CaH2 (>93 мас.%, ТУ
14-1737—76). Гидрид кальция использова-
ли с 20%-ным избытком относительно тео-
ретически необходимого для полного восста-
новления исходного оксидного сырья. Исход-
ную шихту смешивали в течение 30 мин в
барабанном смесителе до однородного состо-
яния. Состав шихты отвечал получению 50 г
сплава 35,30 Cr-64,70 Ta (мас.%), соответ-
ствующего середине области гомогенности
Cr2Ta [10].

Подготовленную шихту засыпали в кап-
сулу из углеродистой стали с внутренним
диаметром 36 мм, уплотняли, после чего кап-
сулу помещали в контейнер из жаростойкой
хромоникелевой стали с внутренним диамет-
ром 110 мм. Контейнер герметично закрыва-
ли крышкой и создавали вакуум до уровня
остаточного давления газов ~10–2 мм рт. ст.
(~1,33 Па). Далее подавали аргон (чистота
99,996 об.%, ГОСТ 10157—79) до избыточ-
ного давления. Синтез проводили в шахтной

электропечи по режиму: нагрев со скорос-
тью 10—15 C/мин до температуры 1200 C,
длительность выдержки 6 ч. После выдерж-
ки контейнер охлаждался вместе с печью до
температуры 900 C со средней скоростью
20—25 C/мин, затем — на воздухе. Темпе-
ратуру контролировали по термопаре, уста-
новленной рядом с внешней стенкой контей-
нера.

Для удаления оксида кальция и каль-
ция из продуктов реакции восстановления
(Cr2Ta + CaO + Ca) проводили гидрометаллур-
гическую обработку. Для этого полученные
продукты реакции (спек) измельчали и заг-
ружали в емкость с водой. После заверше-
ния гашения в раствор добавляли соляную
кислоту. Кислотную обработку проводили
при pH не более 2—3 в течение 1 ч. Далее
отмытый от оксида кальция продукт промы-
вали водой до pH7 (нейтральная среда). За-
тем порошок сушили в вакуумном шкафу
при температуре 60 C и просеивали.

Методы исследования. Определение об-
щего содержания кислорода и азота прово-
дили на газоанализаторе фирмы LECO TC-
600 методом восстановительного плавления
в никелевой капсуле в графитовом тигле в
токе инертного газа-носителя — гелия. Об-
щее содержание углерода и серы определя-
ли на газоанализаторе фирмы LECO CS-600
методом окислительного плавления в кера-
мическом тигле в индукционной печи в при-
сутствии плавня — смеси металлических
вольфрама, железа и олова. Содержание во-
дорода в полученных порошках интерметал-
лида оценивали на газоанализаторе фирмы
LECO RHEN-602 методом восстановительно-
го плавления в никелевой капсуле с оловян-
ным флюсом в графитовом тигле в токе
инертного газа-носителя — аргона. Фракци-
онный газовый анализ (ФГА) на содержание
кислорода проводили на газоанализаторе
фирмы LECO TC-600 методом восстанови-
тельного плавления образца в никелевой
капсуле в графитовом тигле с заданным
линейным режимом нагрева в токе инерт-
ного газа-носителя — гелия.

Исследование химического состава про-
водили на оптическом эмиссионном спект-
рометре с индуктивно-связанной плазмой
Plasma 3500 (NCS Testing Technology Co.,
Ltd). Для растворения образцов в стеклоуг-
леродных тиглях использовали смесь кон-
центрированных фтороводородной и азотной
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кислот. Удаление фтор-ионов проводили вы-
париванием раствора с концентрированной
серной кислотой. Растворы охлаждали, пе-
реводили в мерные колбы и концентрирован-
ной серной кислотой доводили объем раство-
ров до метки. Перед проведением замеров
растворы разбавляли. В полученных раство-
рах определяли содержание примесных эле-
ментов. Калибровку прибора выполняли по
растворам проб, имитирующих матричный
и кислотный составы.

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводи-
ли на автоматизированном дифрактометре
ДРОН-3 с использованием монохроматичес-
кого CuK-излучения. Для обработки спект-
ров использовали пакет программ [11], где
реализован упрощенный (reduced) метод Рит-
вельда [12], позволивший определить объем-
ные доли фаз и периоды их решеток (абсо-
лютные ошибки определения массовых до-
лей фаз — 3%, периодов решетки a —
0,004 ). Морфологию порошков и локаль-
ный химический состав частиц изучали на
сканирующем электронном микроскопе
JSM7600F (JEOL, Japan), оснащенном при-
ставкой для рентгеноспектрального микро-
анализа (EDX, Oxford Instruments). Химичес-
кий состав частиц оценивали на металлогра-

фических шлифах порошков. Для этого со-
ответствующий порошок смешивали с гра-
нулами токопроводящей смолы и консоли-
дировали с образованием прочной шайбы.
Далее на установках MD-Piano (шлифование)
и MD-Allegro (полирование) фирмы Struers
(Дания) выполняли операции шлифования и
полирования шайбы до формирования ровной
и гладкой поверхности частиц порошка.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Исходное состояние гидридно-каль-
циевого порошка Cr2Ta. На фиг. 1 демонст-
рируются результаты электронно-микроско-
пического исследования порошка Cr2Ta, из-
готовленного гидридно-кальциевым мето-
дом. Видно, что порошок отличается сложным
мелкодисперсным строением (фиг. 1, a). На-
блюдаются губчатые агломераты, образован-
ные мелкими спекшимися частичками. По-
рошок характеризуется малым размером
частиц: основная фракция порошка находит-
ся в диапазоне 0—15 мкм с центром при
~5,8 мкм.

По данным рентгеноспектрального мик-
роанализа состав губчатых частиц отвечает
интерметаллиду Cr2Ta. В небольших коли-
чествах встречаются почти глобулярные ча-
стицы, принадлежащие хрому (см. фиг. 1, а).
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Фиг. 1. Морфология (а) и шлиф (б)
частиц порошка Cr2Ta, синтезированно-
го гидридно-кальциевым методом
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Более тонкое исследование химического со-
става частиц проведено на шлифе синтези-
рованного порошка Cr2Ta (фиг. 1, б). Пока-
зано, что подавляющая доля частиц содер-
жит 32—34 ат.% Ta, что отвечает соедине-
нию Cr2Ta. Темно-серые частицы на фиг. 1, б
соответствуют почти чистому хрому, в кото-
ром растворено <1 ат.% Ta. Согласно бинар-
ной диаграмме состояния Cr-Ta [10] макси-
мальная растворимость тантала в хроме со-
ставляет ~4 ат.% при температуре 1760 C.
С понижением температуры растворимость
тантала в хроме падает практически до нуля.
Также наблюдаются светлые частицы на ос-
нове тантала с растворенным углеродом (ко-
личественная оценка содержания углерода
методом рентгеноспектрального микроана-
лиза весьма ненадежная). Исходя из данных
электронной микроскопии (фиг. 1, б), можно
считать, что гидридно-кальциевый порошок
состоит из интерметаллида Cr2Ta и неболь-
шого количества непрореагировавших метал-
лов (Cr и Ta).

На фиг. 2 показана рентгенограмма гид-
ридно-кальциевого порошка Cr2Ta, а в табл. 1
приведены результаты количественного РФА.

Структура порошка представлена в основ-
ном низкотемпературной модификацией
фазы Cr2Ta с кубической структурой типа
C15 [13]. Однако на рентгенограмме (фиг. 2)
наблюдается система рефлексов низкой ин-
тенсивности от фаз Cr, Ta2C и TaC. Наличие
карбидов тантала хорошо сходится с данны-
ми электронной микроскопии (см. фиг. 1, б),
где были обнаружены частицы тантала с по-
вышенным сигналом от атомов углерода.
Формирование карбидных фаз может быть
связано с взаимодействием частиц восстанов-
ленного тантала с углеродом из стальной
капсулы, в которую загружается исходная
шихта Cr2O3 + Ta2O5 + CaH2, как это было
показано в работе [14]. Поскольку часть тан-
тала израсходована на взаимодействие с уг-
леродом, то, очевидно, в структуре порошка
должен был остаться свободный хром, что и
фиксируется на рентгенограмме (см. фиг. 2).
Несмотря на то, что металлический хром
также является карбидообразующим элемен-
том [15], его карбидов в порошке не наблю-
далось. Такой эффект можно попытаться
объяснить с позиций термодинамики карби-
дов тантала и хрома. В работе [16] представ-
лены температурные зависимости свободной
энергии Гиббса G для Cr23C6, Cr7C3, TaC и

Ta2С. Если рассчитать GТ образования ис-
комых карбидов при температуре гидридно-
кальциевого восстановления 1473 K, то она
составит соответственно –5,4; –4,6; –67,5 и
–143,0 кДж/моль. Видно, что для системы
Cr-Ta-C формирование именно карбидов тан-
тала термодинамически более выгодно, чем
для хрома, поскольку оно сопровождается
большей убылью свободной энергии.

Согласно результатам количественного
РФА (см. табл. 1) в порошке содержится 93
мас.% соединения Cr2Ta, остальное приходит-
ся на фазы Cr, Ta2C и TaC.

Значение параметра решетки интерметал-
лида Cr2Ta полностью отвечает литератур-
ным данным (6,961  [17]). Стоит отметить,
что, судя по значению периода решетки кар-
бида TaC, он является нестехиометрическим
и описывается формулой TaC~0,87 [18]. Па-
раметры решетки карбида Ta2C сопостави-
мы с литературным аналогом (a  3,103;
c  4,938  [19]).

Фиг. 2. Рентгенограмма порошка Cr2Ta, син-
тезированного гидридно-кальциевым методом

Таблица 1

Результат количественного РФА порошка Cr2Ta,
синтезированного гидридно-кальциевым методом

азаФ
,еинажредоС

%.сам
доиреП ** , 

rC 2 )51Cпит(aT 39 a  369,6

)2Aпит(rC 2* a  088,2

aT 2 Lпит(C  )3 3* a  ;201,3 c  119,4

)1Bпит(CaT 2* a  534,4

 *Содержание фазы на уровне чувствительности
рентгеновского метода.

**Абсолютная погрешность оценки 0,004 .
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Результаты оценки химического состава
синтезированного интерметаллида и содер-
жания в нем примесей приведены в табл. 2.

В соответствии с данными табл. 1 хими-
ческий состав сплава по основным элементам
полностью отвечает желаемому (шихтовому)
составу. Суммарное содержание примесей тя-
желых элементов (Ca + Hf + Zr + V + Ti + W)
не превышает 0,15 мас.%, что является ти-
пичным значением для кальциетермичес-
ких (гидридно-кальциевых) порошков [4].
Материал отличается низким содержанием
примеси азота как одного из самых вредных
элементов в сплавах на основе хрома. Изве-
стно, что некоторые фазы Лавеса, например
Cr2Ti, в больших количествах поглощают во-
дород [20—22], что позволяет их рассматри-
вать в качестве сплавов-накопителей водо-
рода [23, 24]. Однако в научно-технической
литературе сведения, касающиеся взаимодей-
ствия искомой фазы Лавеса Cr2Ta с водоро-
дом, отсутствуют. Вероятно, это связано с низ-
кой растворимостью водорода в ней (см.
табл. 2). Высокое содержание углерода (0,12
мас.%) в настоящем порошке хорошо кор-
релирует с наличием фаз TaC и Ta2C в струк-
туре материала (см. табл. 1). Обращает на
себя внимание довольно значительное содер-
жание кислорода (0,63 мас.%) в гидридно-
кальциевом порошке Cr2Ta. Маловероятно,
что интерметаллидная фаза, имеющая слож-

ную кубическую решетку, состоящую из 24
атомов [25], растворила в себе такое большое
количество кислорода. Скорее всего, он при-
сутствует в форме определенных оксидов.
Чтобы установить природу этих оксидов, был
проведен фракционный газовый анализ
(ФГА) гидридно-кальциевого порошка Cr2Ta.

Формы присутствия кислорода в по-
рошке Cr2Ta. Определение наличия воды в
порошке, равно как и выделение различных
форм присутствия в них кислорода, возмож-
но с применением метода ФГА. Метод ра-
нее уже был опробован при анализе мелко-
дисперсных порошков карбидов и интерме-
таллидов [6, 7].

В работах [6, 8] было установлено, что во
время проведения ФГА порошков при линей-
ном нагреве образца в восстановительных
условиях в графитовом тигле в токе инерт-
ного газа-носителя (гелий) пары воды экст-
рагируются из образца вплоть до темпера-
туры 1127 C (в это время порошок, находя-
щийся в никелевой капсуле, не взаимодей-
ствует с углеродом тигля) и улавливаются
системой газоочистки прибора. Таким обра-
зом, сравнивая результаты ФГА и общего
анализа кислорода, можно получить содер-
жание воды в порошке [11].

На фиг. 3 приведены эвалограммы экст-
ракции кислорода в форме СО2 из образцов
порошка Cr2Ta при заданном их линейном
нагреве от 1000 до 2200 C со скоростью на-
грева 120 C/мин. Процесс выделения кис-
лорода из образцов порошка Cr2Ta условно
можно разделить на три области (I—III на
фиг. 3).

В области I при температурах до 1330—
1340 C (температура плавления эвтектики
Ni-C, красная штрихпунктирная линия на
фиг. 3) наблюдается группа из двух неболь-
ших пиков экстракции кислорода. Первый
пик показывает максимум газовыделения
кислорода в форме CO при температурах
1040—1050 C. Второй пик выделения кис-
лорода демонстрирует максимум при 1330 C,
после чего кривая выходит на «плато»
вплоть до расплавления капсулы и начала
интенсивного выделения кислорода в жид-
кой фазе. Наиболее вероятно, что области I
выделения кислорода соответствует процесс
улетучивания соединений (органических),
легко десорбирующихся на поверхности ча-
стиц порошка. Это вполне верное предполо-
жение, если учесть, что гидридно-кальциевый

Таблица 2

Химический состав порошка Cr2Ta,
полученного гидридно-кальциевым методом

тнемелЭ %.сам,еинажредоС

aT авонсО

rC 61,53  03,0 *

:исемирП

aC 01,0  30,0

fH

 10,0

rZ

V

iT

W

O 36,0  30,0

N 530,0  500,0

C 21,0  10,0

H 200,0  100,0

S 6600,0  1000,0

*По шихте содержание Cr — 35,30 мас.%.








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порошок Cr2Ta характеризуется достаточно
малым размером частиц сильно разветвлен-
ной формы (см. фиг. 1, а). Похожая картина
наблюдалась также и на других порошках,
полученных гидридно-кальциевым методом
[6, 7]. Однако в тех работах выделение кис-
лорода происходило при более низких тем-
пературах. Скорее всего, это связано с тем,
что в данном случае улетучивание таких
соединений не зависит от температуры (она
достаточна как при 700, так и при 1000 C).
Выделение начинается сразу после попада-
ния образца в тигель и начала анализа, а ре-
гистрация пика происходит с задержкой, рав-
ной времени пролета кислорода по газовому
тракту прибора.

Появление второго пика экстракции кис-
лорода в области I (см. фиг. 3) может быть
обусловлено взаимодействием углерода, содер-
жащегося в порошке, с окисленной поверх-
ностью порошка. Данная гипотеза имеет под
собой основание, так как в порошке присут-
ствует «внутренний» углерод в форме кар-
бидов Ta2C и TaC (см. табл. 1). При этом по
методике ФГА порошков проба находится в
никелевой капсуле, следовательно вплоть до
ее плавления контакт углерода тигля и по-
верхности интерметаллида отсутствует [6].

Гетерогенное восстановление оксидов хро-
ма и тантала твердым углеродом проходит
по реакциям [9]:

Cr2O3 + 3Cтв  2Crтв + 3COгаз,

G  791532 – 502T; (1)

Ta2O5 + 5Cтв  2Taтв + 5COгаз,

G 1394220 – 810T. (2)

Расчет температуры начала восстановле-
ния твердым углеродом хрома и тантала
(реакции (1) и (2)) осуществляется по фор-
муле:

MeC CO

C Me O

ln
x y

a p
G G RT

a a
Δ = Δ ° +  , (3)

где aMeC, aC, aMexOy
 — активность веществ в

твердом состоянии; R — газовая постоянная;
T — температура, K; pCO — парциальное дав-
ление оксида углерода.

Поскольку в формуле (3) все вещества
являются твердыми, их активность равна
единице. В этом случае формула (3) приоб-
ретает вид

G  G + RTlnpCO. (4)

Температура начала восстановления

Tн.в  H/(S – 2RlnpCO), (5)

где H, S — энтальпия и энтропия про-
цесса.

Численным решением уравнения (5) для
оксидов указанных типов получены значе-
ния температуры начала их восстановления
(табл. 3).

Результат расчета показывает, что в ука-
занном температурном интервале термоди-
намически возможно восстановление окси-
да хрома, для оксида тантала температура

Фиг. 3. Результаты ФГА образца порошка интерметаллида Cr2Ta по экстракции кислорода в форме CO2
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слишком низкая. Более того, рассчитанные
температуры хорошо коррелируют с реаль-
ными результатами экспериментов. Выделе-
ние кислорода со стабильной интенсивнос-
тью продолжается вплоть до расплавления
никелевой капсулы и начала реакций в жид-
кой фазе.

Следует отметить, что содержание кисло-
рода в области I эвалограммы составляет все-
го 3,5% общего его содержания, что доста-
точно мало. Особый интерес представляет
интерпретация пиков газовыделения в жид-
кой фазе (области II и III на эвалограмме).
Первый пик в области II начинается при тем-
пературах 1350—1470 C и заканчивается
при 1620—1650 C. Сразу следует вторая
группа пиков (область III), выделение кис-
лорода заканчивается при температуре
1800—1850 C. Экстракция кислорода в виде
СО при температурах выше 1320 C осуще-
ствляется из частиц порошка, находящихся
в насыщенном углеродом (графитовый ти-
гель) расплаве никеля (никелевая капсула).
В этом случае взаимодействие углерода, ра-
створенного в жидком никеле, в общем виде
можно описать следующим образом:

1%Ni CO[Me]

Me OC

ln

x y

yx

y

a p
G G RT

a a
Δ = Δ ° + , (6)

где aMexOy
 — активность оксида металла; аС —

активность углерода, растворенного в жид-
ком никеле; G — изменение энергии Гиб-
бса реакции восстановления.

Если за стандартное состояние принять
чистый твердый углерод, то его активность
(аС) будет равна единице, а поскольку вос-
станавливается чистый оксид металла, то и
его активность (aMexOy

) будет равна единице.
В этом случае уравнение (6) преобразуется
к виду:

G  G + xRT ln [Me] +

+ 2RT lnfMe + yRTln pCO, (7)

где fMe — коэффициент активности металла
в жидком никеле. Активность рассчитыва-
ется с использованием массовых параметров
взаимодействия (ei

Me), в данном случае рас-
сматривается расплав Ni-Cr-Ta. При этом не
учитывается влияние растворенного углеро-
да на коэффициенты активности хрома и
тантала. Температурная зависимость пара-
метров взаимодействия в рамках модели ре-
гулярного раствора [10] приведена ниже:

lgfCrMe
  18——

T
—73ei

Me[i]. (8)

Таким образом, при совместном решении
уравнений (7) и (8) можно получить выра-
жение для температуры начала восстановле-
ния конкретного оксида:

( )Me
Me O
н.в

CO

2,3 1873 [ ]

ln ln[Me]

x y

ix
H R e i

y
T

x
S R p R

y

Δ ° + ⋅ ⋅ ⋅ Σ
=

Δ ° − −
, (9)

здесь 2,3 — коэффициент перехода от деся-
тичного логарифма к натуральному.

Поскольку основными элементами по-
рошка являются хром и тантал, расчет про-
веден для этих оксидов с использованием
термодинамических данных из работы [9]:

Cr2O3 + 3Cтв  2Cr1%Ni + 3COгаз,

G  263710 – 196,72T; (10)

Ta2O5 + 5Cтв  2Ta1%Ni + 5COгаз,

G  228964 – 175,72T. (11)

Парциальное давление СО принимали
равным 0,185 МПа (1,85 атм), на основе ра-
боты [11], авторами которой было установле-
но, что парциальное давление СО при ФГА
стабильно и продиктовано особенностями
газовой системы оборудования и не зависит
от содержания углерода в образце. Наконец,
при расчете параметров взаимодействия ис-
ходили из условия, что масса никелевой кап-
сулы постоянна и составляет 0,5 г. Тогда с
использованием данных химического анали-
за (см. табл. 2) можно оценить содержание
хрома и тантала в расплаве. В работе анали-
зировались навески порошков ~0,1 г и ис-
пользованы данные по параметрам взаимо-
действия из источника [9]. Результат расче-
та показал, что восстановление оксида хро-
ма может начаться уже при 1157 C, а окси-
да тантала — при 1153 C, т.е. по окончании

Таблица 3

Температура начала восстановления
оксидов «внутренним» углеродом

в твердой фазе

дискО t в.н , С

rC 2O3 3031

aT 2O5 8441
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эвтектического расплавления никелевой кап-
сулы в присутствии углерода. Таким обра-
зом, восстановление оксидов начинается сра-
зу после расплавления никелевой капсулы,
что наблюдается на эвалограмме в виде боль-
шого пика (область II на фиг. 3).

Задержка пика на эвалограмме обуслов-
лена тем, что начало регистрации сигнала
ячейкой прибора происходит с задержкой
10—15 с, что связано с преодолением газом-
носителем тракта прибора, включающего
разные системы фильтрации газа. Следова-
тельно, при условии нагрева со скоростью 2—
2,5 C/с наблюдаемый график будет давать
завышение по температуре начала восстанов-
ления 25—30 C.

Идентификация пика III в температур-
ном интервале выше 1600 C вызывает зат-
руднения, так как порошок согласно серти-
фикату имеет стехиометрический состав.
Однако, исходя из данных работ [6, 7], при
получении порошков гидридно-кальциевым
методом возможно сохранение в его составе
остаточного кальция (см. табл. 2), который
может не только присутствовать в материа-
ле в виде самостоятельного оксида CaO, но и
образовывать комплексные оксиды типа
TaxCayOz, CrxCayOz. Соответственно задача
идентификации форм присутствия кислоро-
да в области III на эвалограмме (см. фиг. 3)
сводится к поиску суммарной энергии Гиб-
бса реакции восстановления комплексного
оксида и CaO твердым углеродом. При этом
для оптимизации оценок сделано допущение,
что в порошке могут наблюдаться только
оксиды систем Cr-Ca-O и Ta-Ca-O. Кроме
того, проверяли вероятность высокотемпера-
турной экстракции кислорода, находящего-
ся в форме тугоплавкого оксида CaO.

На основании полученных данных прове-
ли расчет по формуле (9) температуры нача-
ла восстановления CaO. При этом использо-
вали следующие параметры взаимодействия
для случая 1%-го раствора никеля, принято-
го за стандартный: eC

C
a
a  0,155; eC

C
r
a  0,083;

eT
C
a
a  0,047 [9]. Восстановление идет по ре-

акции:

1/2CaOтв + Cтв  [Ca]1%Ni + COгаз,

G  510820 – 233,7T. (12)

Расчет температуры начала восстановле-
ния CaO показал, что оксид кальция начи-
нает восстанавливаться при слишком высо-
кой температуре 2205 C, которая не соответ-

ствует наблюдаемому интервалу выделения
кислорода (область III на фиг. 3).

Были проведены расчеты температуры
начала образования комплексных хром-каль-
циевых и тантал-кальциевых оксидов. При
этом исходили из предположения, что в со-
ставе порошка нет других компонентов, спо-
собных образовать оксиды в сколь бы то ни
было значимых количествах (см. табл. 2).

Для установления термодинамических
зависимостей необходимо вычислить энер-
гию Гиббса реакции:

4Cтв + (CaCr2O4) [Ca]1%Ni +

+ 2[Cr]1%Ni + 4COгаз. (13)

Для этого необходимо сложить энергии
Гиббса следующих реакций (данные по об-
разованию комплексного оксида опублико-
ваны в источнике [12]):

CaOтв + Cr2O3  (CaCr2O4),

G  59920 + 13T; (14)

1/2CaOтв + Cтв  [Ca]1%Ni + COгаз,

G  510820 – 233,7T; (12)

Cr2O3 + 3Cтв  2Cr1%Ni + 3COгаз,

G  263710 – 196,72T. (10)

Просуммировав три данные уравнения, по-
лучаем суммарную энергию Гиббса, Дж/моль:

G  834450 – 409,69T. (15)

Дальнейший расчет ведется по преобра-
зованной формуле (9) с учетом добавления
еще одного легирующего элемента:

( )
( )

Cr

CaMe O
н.в

CO

(2 2,3 1873) [ ]

(2,3 1873) [ ]

ln 2 ln[Cr] 2 ln[Ca]
x y

i

i

H R e i

e i
T

S R p R R

Δ °+ ⋅ ⋅ Σ +

+ ⋅ Σ
=

Δ °− − −
. (16)

По результатам расчета температура на-
чала восстановления CaCr2O4 составила 2010 C,
данная температура является слишком вы-
сокой.

В случае с системой Ta-Ca-O возможно
образование нескольких комплексных окси-
дов с разной стехиометрией [13]. Метод рас-
чета в дальнейшем аналогичен таковому для
комплексного оксида хрома. Величины изо-
барно-изотермического потенциала образова-
ния сложных оксидов типа СаxTayOz приве-
дены в табл. 4.
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В первом приближении можно отметить, что
они могли образоваться в результате окис-
ления готового порошка Cr2Ta на этапе гид-
рометаллургической обработки. Гашение
продуктов гидридно-кальциевой реакции
CaO + Cr2Ta + Ca сопровождается большим
тепловыделением. При этом в локальных
объемах вода может сильно разогреваться и
вызывать окисление частичек Cr2Ta до ок-
сидов Cr2O3 и Ta2O5. Реальные условия об-
разования этих оксидов требуют дополни-
тельного исследования.

Таблица 6

Формы присутствия кислорода в гидридно-кальциевом порошке Cr2Ta

)%,ялодяаньлетисонто(%.сам,адоролсикеинажредоС

Iкип
)акинагро+ызагеыннаворибросда(

IIкип
rC( 3O3 aT+ 2O5)

IIIкип
aT( x aC yOz)

агалв * еещбо

)5,3(220,0 )1,56(14,0 )0,72(71,0 )4,4(820,0 )001(36,0

*Разность концентраций кислорода, определенных в режиме ФГА (пики I, II, III) и общим
анализом на кислород.

Таблица 4

Свободные энергии образования оксидов в
системе Ta-Ca-O

К дискойынскелпмо G ьлом/жД,

aTаС 4O 11 – 44685 + 794,12 T )71(

aTаС 2O6 – 22155 + 398,12 T )81(

аС 2 aT 4O7 – 26528 + 348,13 T )91(

аС 4 aT 2O9 – 895621 + 958,84 T )02(

Таблица 5

Изменение энергии Гиббса и температуры начала восстановления комплексных
оксидов в системе Ta-Ca-O при их взаимодействии с углеродом

еиненварУ G ьлом/жД, t в.н , C

aTaC(+C6 2O6)  ]aC[ iN%1 ]aT[2+ iN%1 OC6+ заг 43,973–838086 T 2371

aTaC(+C11 4O 11 )  ]aC[ iN%1 ]aT[4+ iN%1 OC11+ заг 47,973–266486 T 2071

aC(+C7 2 aT 2O7)  ]aC[2 iN%1 ]aT[2+ iN%1 OC7+ заг 897,963–222756 T 5171

aC(+C9 4 aT 2O9)  ]aC[4 iN%1 ]aT[2+ iN%1 OC9+ заг 38,253–681316 T 4861

Дальнейшее вычисление представляет
собой суммирование температурных зависи-
мостей свободных энергии образования ком-
плексных оксидов из табл. 4 (уравнения
(17)—(20)) с уравнениями (11) и (12). Резуль-
таты вычислений представлены в табл. 5.

Полученные результаты хорошо коррели-
руют с экспериментальными данными. Это
указывает на то, в порошке присутствует не-
которое количество комплексных кальций-
танталовых оксидов, что согласуется с поли-
модальным профилем пика экстракции кис-
лорода (область III на фиг. 3).

Обобщенные результаты исследования
приведены в табл. 6. Из приведенных дан-
ных следует, что более 90% общего количе-
ства кислорода сосредоточено в форме окси-
дов. Причем основная их доля соответствует
простым бинарным оксидам Cr2O3 + Ta2O5.

Выводы. 1. Исследованием порошков
Cr2Ta на содержание легких элементов (O,
N, H, C, S) показано, что основными примеся-
ми порошков являются кислород, водород и
кальций, что обусловлено техническими осо-
бенностями изготовления.

2.Методом фракционного газового ана-
лиза установлено, что основная доля кисло-
рода в порошках присутствует в составе ок-
сидов тантала и хрома (0,41 мас.%). Выяв-
лен высокотемпературный пик газовыделе-
ния (до 0,17 мас.%). Также установлено не-
значительное количество кислорода в виде
органических соединений.

3. Термодинамическим расчетом получе-
но, что высокотемпературный пик представ-
ляет собой набор сложных комплексных ок-
сидов системы Ta-Ca со сложной стехиомет-
рией.
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4. Установлено, что небольшая часть сум-
марного содержания кислорода присутству-
ет в порошках в составе воды (0,028 мас.%),
что обусловлено мелкодисперсным строени-
ем частиц порошка, на поверхности которых
может адсорбироваться влага.
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Электротехнические стали, представляю-
щие собой сплав железа с кремнием (до
6,5%), являются наиболее значительной по
потреблению в области электроэнергетики
группой магнитомягких материалов. Леги-
рование кремнием повышает магнитную
проницаемость в слабых и средних магнит-
ных полях, уменьшает коэрцитивную силу,
потери на гистерезис и вихревые токи. Дей-
ствие алюминия во многом аналогично дей-
ствию кремния, так как он увеличивает элек-
тросопротивление и снижает индукцию на-
сыщения почти до той же степени [1].

В зависимости от технологии производ-
ства электротехнические стали разделяют на
холоднокатаные (изотропные или анизотроп-
ные; содержание кремния до 3,3%) и горя-
чекатаные (изотропные; содержание кремния
до 4,5%). Электротехнические стали также
условно разделяют по нормируемым харак-
теристикам магнитных свойств на виды:

трансформаторная (анизотропная), динамная
(изотропная), релейная (изотропная, нелеги-
рованная). Анизотропная сталь имеет высо-
кие магнитные свойства (высокую магнит-
ную индукцию и низкие удельные магнит-
ные потери) в одном направлении — вдоль
направления прокатки; в поперечном на-
правлении прокатки магнитные свойства
существенно ниже. Изотропная сталь обла-
дает примерно одинаковыми магнитными
свойства во всех направлениях [2].

Изотропные стали широко используются
в качестве основных материалов в двигате-
лях и генераторах, работающих во вращаю-
щемся магнитном поле. Магнитная анизот-
ропия в изотропной электротехнической ста-
ли весьма нежелательна. Она вызывает бо-
лее или менее сильную пульсацию магнит-
ного потока прежде всего во вращающихся
сердечниках электрических машин, что при-
водит к неравномерному ходу машины и до-

c. 41—48 DOI: 10.31857/S0869573324064148

УДК 669.14.018.583

АНАЛИЗ ОБРАЗОВАНИЯ И МОДИФИЦИРОВАНИЯ
НЕМЕТАЛЛИЧЕСКИХ ВКЛЮЧЕНИЙ

ПРИ ПРОИЗВОДСТВЕ ДИНАМНОЙ СТАЛИ

©2024 г.      А.А. Жемков1*, А.Ю. Ем1*, А.О. Морозов1*, С.Б. Румянцева1*, К.Ю. Демин1*,
О.А. Комолова1*, К.В. Григорович1*, А.С. Тимохин2*, А.О. Зырянов2*, А.И. Дагман2*

1*ФГБУН Институт металлургии и материаловедения им. А.А. Байкова РАН, Москва
E-mail: zhemkov96@mail.ru

2*ПАО «Новолипецкий металлургический комбинат», Липецк

Поступила в редакцию 26 июня 2024 г.
После доработки 27 августа 2024 г. принята к публикации 5 сентября 2024 г.

Динамную (изотропную) сталь применяют в качестве основного материала в двигателях и
генераторах, работающих во вращающемся магнитном поле. Легирование кремнием, а также
алюминием повышает магнитную проницаемость в слабых и средних магнитных полях, умень-
шает коэрцитивную силу, потери на гистерезис и вихревые токи. Сильное влияние на магнитные
свойства динамной стали оказывают неметаллические включения. Они препятствуют движению
границ доменов при перемагничивании стали, а также могут служить очагами разрушения ме-
талла в результате создаваемых вокруг них напряжений. Неметаллические включения образу-
ются в процессах рафинирования, затвердевания и охлаждения металла. В работе проведен ана-
лиз технологии производства динамной стали. Методами фракционного газового анализа и элек-
тронной микроскопии исследованы пробы металла, отобранные на основных этапах внепечной
обработки, из промежуточного ковша, от непрерывно литых заготовок и горячекатаных листов
для шести промышленных плавок.

Ключевые слова: динамная сталь; технология производства; ковшовая обработка;
раскисление; неметаллические включения; фракционный газовый анализ (ФГА); эрозия
футеровки.



42 „Металлы“. № 6. 2024 г.

полнительным потерям электроэнергии, а
также отрицательно влияет на эксплуатацию
электродвигателей. При изготовлении стали
не всегда удается устранить магнитную ани-
зотропию, поэтому в стандартах устанавли-
вают допустимые пределы магнитной ани-
зотропии для изотропных электротехничес-
ких сталей [3, 4].

На магнитные свойства электротехничес-
ких сталей оказывают влияние: химический
состав стали, размер зерна, текстура металла
и содержание неметаллических включений
(НВ) [5]. Степень влияния НВ на магнитные
свойства электротехнической стали зависит
от числа НВ, их размеров, состава, формы и
создаваемых ими напряжений. При перемаг-
ничивании стали НВ препятствуют движе-
нию доменных границ, увеличивая магнито-
статическую энергию [6, 7].

Основным источником внутренних на-
пряжений в стали является пластическая
деформация, приводящая к резкому увели-
чению степени дефектности решетки. Влия-
ние формы НВ на магнитные свойства ста-
ли проявляется в степени и характере иска-
жения кристаллической решетки металла
[8]. Включения, имеющие неправильную, ос-
троугольную форму, вызывают сильное ло-
кальное искажение матрицы, большие мик-
ронапряжения. Пластичные включения гло-
булярной формы меньше искажают микро-
структуру близлежащих объемов и потому
слабее воздействуют на магнитные свойства,
чем иглообразные и твердые частицы [9, 10].

Неметаллические включения (оксиды,
нитриды, сульфиды и сложные комплексные
включения) образуются в процессах рафини-
рования, затвердевания и охлаждения метал-
ла. Источниками образования НВ в стали
могут служить процессы раскисления стали,
вторичное (повторное) окисление расплава и
адсорбция азота из воздуха, а также попада-
ние в металл частичек шлака, эрозия огне-
упорных материалов и т.д. [11]. Существен-
ное влияние на содержание и морфологию
НВ в электротехнических сталях оказывает
процесс раскисления металла [12, 13].

При производстве сталей, раскисленных
алюминием, широко применяется обработка
металла кальцием для модифицирования
твердых недеформируемых включений Al2O3.

Это способствует формированию жидких
включений, их коалесценции и укрупнению
с последующим удалением из металла. В то

же время включения алюминатов — основ-
ная причина «зарастания» сталеразливочной
оснастки [14, 15]. Уменьшению содержания
НВ и переводу их в шлаковую фазу способ-
ствует перемешивание расплава инертным
газом (аргоном) через специальные пробки,
расположенные в донной части сталеразли-
вочного ковша [16]. Отрицательно влияют на
свойства стали и ухудшают качество повер-
хности проката включения магниевой шпи-
нели. Присутствие магния в составе НВ свя-
зано с эрозией огнеупорной футеровки ста-
леразливочного ковша и с наличием его в
составе добавочных материалов [17—19].

Материалы и методы исследования. Тех-
нологическая цепочка производства динам-
ной стали включает в себя следующие эта-
пы: 1) выплавка полупродукта в кислород-
ном конвертере (КК); 2) обработка металла
на установке печь-ковш (УПК); 3) обработ-
ка металла в агрегате циркуляционного ва-
кууматора (АЦВ); 4) обработка на установ-
ке доводки металла (УДМ); 5) разливка на
машине непрерывной разливки стали
(МНРС).

В работе проведен анализ технологии про-
изводства динамной стали. Исследованы про-
бы металла шести промышленных плавок, ото-
бранные на основных этапах внепечной обра-
ботки стали (пробы АЦВ-1, АЦВ-2, УДМ-1,
УДМ-2), из промежуточного ковша (Пром-1—
Пром-3), от непрерывно литых заготовок
(Сляб 1, Сляб 2) и горячекатаных листов
(Лист 1, Лист 2).

Исследование содержания НВ разного
типа в пробах проводили методом фракци-
онного газового анализа (ФГА). Фракцион-
ный газовый анализ позволяет определить
общее содержание кислорода и азота в про-
бах металла, содержание кислорода в оксид-
ных НВ разного типа. В основе ФГА лежит
метод восстановительного плавления в тиг-
ле из графита в потоке несущего газа при
заданной линейной скорости нагрева образ-
ца [20, 21]. Содержания кислорода в разного
типа оксидных НВ, полученные методом
ФГА, после пересчета соответствуют объем-
ной доле оксидов данного типа в металле.

Для оценки состава основных типов НВ
в пробах металла исследования проводили
на электронном микроанализаторе Jeol JXA-
iSP100, оснащенном детекторами вторичных
(SED) и обратнорассеянных (BED-C) элект-
ронов для наблюдения внешнего вида образ-
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ртнец1бялС 0200,0 2000,0 1,0 1100,0 2100,0 1,1 2000,0 1000,0 6,0 5300,0 6100,0 4,0 6100,0 1000,0 1,0

йаркйыварп1бялС 1200,0 8000,0 4,0 8200,0 9300,0 4,1 5100,0 0200,0 4,1 4700,0 8700,0 1,1 5100,0 1000,0 1,0

йаркйывел2бялС 7300,0 4100,0 4,0 7200,0 1200,0 8,0 0100,0 2100,0 2,1 7700,0 4400,0 6,0 4100,0 1000,0 1,0

ртнец2бялС 9000,0 3000,0 3,0 0100,0 6100,0 6,1 0000,0 0000,0 — 2300,0 5300,0 1,1 5100,0 1000,0 1,0

йаркйыварп2бялС 1100,0 3000,0 3,0 6100,0 8100,0 1,1 1200,0 6200,0 3,1 3400,0 5300,0 8,0 7100,0 2000,0 1,0

йарк1тсиЛ 6000,0 2000,0 3,0 4000,0 1000,0 3,0 0000,0 0000,0 — 0100,0 1000,0 1,0 7100,0 3000,0 2,0

анидерес1тсиЛ 8000,0 2000,0 3,0 2000,0 1000,0 4,0 0000,0 0000,0 — 0100,0 2000,0 2,0 1100,0 3000,0 3,0

йарк2тсиЛ 6000,0 1000,0 2,0 2000,0 1000,0 6,0 0000,0 0000,0 — 9000,0 3000,0 3,0 3100,0 1000,0 1,0

анидерес2тсиЛ 9000,0 3000,0 4,0 1000,0 1000,0 1,0 1000,0 1000,0 5,0 2100,0 4000,0 3,0 4100,0 2000,0 2,0

Средние значения Xср, %, результатов определения содержаний кислорода в разных группах НВ,
общего кислорода, общего азота, а также значения СКО, %

Фиг. 1. Результаты ФГА проб динамной стали
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цов, а также детекторами характеристичес-
кого рентгеновского излучения: энергодис-
персионным (ЭДС) и волнодисперсионным
(ВДС) спектрометрами, предназначенными
для получения данных о химическом соста-
ве образца в точке наблюдения.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На фиг. 1 представлены данные для
одной из плавок по изменению содержания
общего кислорода и азота, а также содержа-
ния кислорода в выделенных группах оксид-
ных НВ. Стрелки указывают на моменты
ввода присадок, влияющих на распределение
кислорода между оксидными НВ разного
типа на этапах внепечной обработки и раз-
ливки стали. По результатам ФГА выявле-
но, что практически весь кислород содержит-
ся во включениях силикатов, алюминатов и
шпинели.

В таблице приведены средние значения
(Xср) результатов определения содержания
кислорода в разных группах НВ (силикаты,
алюминаты, шпинели), общего кислорода и
общего азота, а также значения среднеквад-
ратических отклонений (СКО). Видно, что
значения СКО иногда превышают значения
средней величины. Для упрощения анализа
полученных данных была введена величина
Z, равная отношению СКО к среднему зна-
чению содержания кислорода (Z  СКО/Xср).
Высокие значения Z свидетельствуют о не-
равномерном распределении НВ в исследу-
емом металле, о большом числе НВ или о
наличии большого включения в образце.

Данные фиг. 1 и таблицы показывают, что
после ввода в сталеразливочный ковш на
этапе вакуумирования раскислителей и шла-
кообразующих добавок, содержащих крем-
ний, марганец и алюминий, в пробе АЦВ-2
наблюдали определенное количество силика-
тов, алюминатов и шпинелей (шлаковые
включения в данной пробе преобладали над
силикатами и алюминатами). Высокое зна-
чение величины Z для шпинелей (см. таб-
лицу) говорит о сильной загрязненности про-
бы металла НВ и о неравномерном их рас-
пределении в металле.

В пробе УДМ-1 отмечено снижение содер-
жания общего кислорода. Неметаллические
включения в данной пробе перераспредели-
лись по сравнению с предыдущей. Высокое
значение величины Z для алюминатов (см.
таблицу) говорит о неравномерном загряз-
нении пробы металла включениями.

Перед взятием пробы УДМ-2 была про-
ведена присадка: в расплав вводили FeCa,
алюминиевую катанку (Alкат) и FeSi75. В
пробе УДМ-2 наблюдали снижение содержа-
ния общего кислорода и НВ. Однако в про-
бах Пром-1—Пром-3 всех плавок отмечено
повышение содержания кислорода по срав-
нению с предыдущей пробой УДМ-2. Повы-
шение содержания кислорода и НВ в про-
бах свидетельствует о возможном влиянии
процессов вторичного окисления расплава в
промежуточном ковше. Содержание азота в
пробах при этом практически не измени-
лось. В пробах Пром-2 и Пром-3 не наблю-
дали значительного прироста содержания
кислорода и азота по сравнению с предыду-
щей пробой. Высокое значение величины Z
для алюминатов и шпинелей (см. таблицу)
говорит о существенной неравномерности рас-
пределения НВ в расплаве. В пробе Пром-3
выявлено некоторое снижение содержания
общего кислорода и включений.

Для подавляющего большинства проб, ото-
бранных от слябов, отмечен высокий разброс
данных по содержанию кислорода между
параллельными определениями. Это свиде-
тельствует о неравномерном распределении
НВ в металле слябов. Для всех проб метал-
ла, отобранных от слябов, получено высокое
значение величин Z для алюминатов, для
нескольких проб значение Z было высоким
и для шпинелей (см. таблицу).

Во всех пробах, отобранных от горячека-
таных листов, наблюдалось снижение содер-
жания общего кислорода и числа НВ. В дан-
ных пробах обнаружены включения силика-
тов, отмечается значительно более низкое в
сравнении с указанными выше содержание
алюминатов; при этом шпинели либо отсут-
ствуют, либо их количество несущественно.
Источником обнаруженных в пробах метал-
ла шпинелей, алюминатов и силикатов мог-
ли быть футеровка или шлак.

Для подтверждения влияния разрушения
футеровки была разработана математическая
модель, основанная на расчетах материаль-
ного баланса, т.е. использующая информацию
о химическом составе металла, шлака и при-
садок. По результатам расчетов математи-
ческой модели действительно происходит
разрушение футеровки сталеразливочного
ковша во время всей обработки металла, так
как при его обработке на УПК даже для тех
плавок, на которых не вводили материалы,
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содержащие Al2O3, отмечалось увеличение со-
держания оксида алюминия в шлаке. При
содержании Al2O3 в конвертерном шлаке на
уровне 1—1,5% после ввода извести на УПК
содержание Al2O3 в шлаке возросло до уров-
ня 6—9%, что может быть вызвано влияни-
ем эрозии футеровки.

Также был проведен анализ изменения
содержания углерода на этапах внепечной
обработки металла. При обработке стали на
АЦВ вакуумно-кислородное обезуглерожива-
ние проводили с последующим процессом
раскисления-легирования в камере циркуля-
ционного вакууматора. Проба АЦВ-1 была
отобрана после процесса обезуглероживания,
а проба АЦВ-2 — после раскисления и ле-
гирования. В период между этими двумя
пробами для всех плавок отмечен прирост
содержания углерода в расплаве на 12—17
ppm. Исходя из оценки содержания углеро-
да в материалах, введенных при раскисле-
нии и легировании, было рассчитано общее
количество углерода, которое должно перей-
ти из этих материалов в металл (около 0,8
кг). При пересчете на массовую долю угле-
рода в расплаве этот прирост составил 5 ppm.
Был сделан вывод, что поступление осталь-
ных 7—12 ppm углерода (1,05—1,8 кг) в ме-
талл вероятнее всего обусловлено разруше-
нием футеровки ковша. С учетом оценки
содержания углерода в составе торкретиру-
ющей массы было рассчитано, что для уве-
личения содержания углерода в металле на
7—12 ppm должно разрушиться 847—1452 кг
торкретирующей массы.

По результатам металлографического
анализа проб динамной стали установлен
типичный характер загрязненности стали по
НВ вне зависимости от плавки, он соответ-
ствует этапу, на котором были взяты пробы.

В пробах металла, отобранных на АЦВ,
характерно наличие большого количества
крупных (до 2 мм) оксидных НВ и протя-
женных оксидных плен. Состав включений
сложный и, как правило, представляет собой
комбинацию нескольких оксидных фаз на
основе Al, Si, Zr, Ca и Mg. Изображение ти-
пичного оксидного НВ в пробе металла, ото-
бранной из АЦВ, во вторичных (SED) элект-
ронах, полученное на электронном микроана-
лизаторе Jeol JXA-iSP100 с помощью ВДС, и
его элементный состав в точках анализа
представлены на фиг. 2, а.

В образцах стали, отобранных на этапе
УДМ, присутствует большое количество раз-
нообразных оксидных НВ разного состава на
основе системы Al-Mg-Ca-O и плён на основе
Al2O3. Электронно-микроскопическое изобра-
жение типичного оксидного НВ в пробе ме-
талла, отобранной на этапе УДМ, и его эле-
ментный состав представлены на фиг. 2, б.

В пробах металла, отобранных из проме-
жуточного ковша, обнаружено большое коли-
чество разнообразных оксидных НВ, в том
числе крупных (60 мкм), а также обнаруже-
ны плёны размером до 2 мм. Электронно-
микроскопическое изображение плёны и ее
элементный состав приведены на фиг. 2, в.

Неметаллические включения в образцах,
отобранных из слябов, представлены нитри-
дами алюминия AlN и сложными нитрида-
ми на основе системы Al-Mg-N. Также вы-
явлено значительное количество сульфидов
и оксисульфидов на основе CaS. Как прави-
ло, и нитриды, и оксисульфиды являлись
многофазными включениями, имеющими
оксидное «ядро» на основе Mg-Al-O. Также
обнаружены отдельные глобулярные оксиды
диаметром до 25 мкм на основе системы Al-
Mg-Ca-O. Электронно-микроскопическое
изображение НВ в виде сложного агломера-
та из оксида на основе Al-Mg-N, нитрида AlN
и сульфида CaS в образце, отобранном от
сляба, и его элементный состав представле-
ны на фиг. 3.

В образцах, отобранных из горячекатаных
листов, а именно из центральной части лис-
тов, крупные НВ не выявлены. Обнаружен-
ные НВ в основном представлены нитрида-
ми алюминия AlN и сложными нитридами на
основе системы Al-Mg-N. Изображения типич-
ных НВ во вторичных (SED) электронах нит-
рида и оксисульфида и их элементный состав
в образце, отобранном из толщи горячеката-
ного листа, представлены на фиг. 4.

В приповерхностном слое горячекатаных
листов, непосредственно под окалиной, обна-
ружены крупные до 100 мкм и более вклю-
чения Al2O3. Изображение типичного НВ
оксида алюминия во вторичных (SED) элек-
тронах и его элементный состав в образце,
отобранном из приповерхностного слоя го-
рячекатаного листа, приведены на фиг. 5.

Выводы. 1. Проанализированы пробы
металла, отобранные на разных этапах ков-
шовой обработки, из промежуточного ковша,
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акчоТ
%.сам,атнемелэеинажредоС

O gM lA iS aC eF rZ

700_cpS 03,92 93,0 45,0 — 95,02 39,0 42,84

800_cpS 18,83 53,3 92,71 44,9 04,42 — 17,6

900_cpS 30,92 62,0 21,1 — 85,12 74,0 45,74

010_cpS 52,83 44,9 50,11 19,01 36,12 73,0 63,8

110_cpS 67,83 97,7 53,61 41,01 36,91 26,0 07,6

акчоТ
%.сам,атнемелэеинажредоС

O gM lA iS iT nM eF

100_cpS 79,33 02,4 12,33 58,8 — 38,31 59,5

200_cpS 86,9 75,0 28,8 70,13 58,0 68,04 41,8

акчоТ
%.сам,атнемелэеинажредоС

O gM lA iS aC eF

410_cpS 80,22 — 56,32 87,0 42,0 42,35

510_cpS 11,12 80,1 76,02 45,1 72,1 23,45

610_cpS 48,33 87,0 19,03 07,0 72,4 15,92

акчоТ
%.сам,атнемелэеинажредоС

N O gM lA iS S aC eF

410_cpS 49,3 36,3 78,0 22,31 66,0 40,61 68,92 77,13

510_cpS — 9,1 63,0 45,2 03,0 93,93 07,54 18,9

610_cpS 71,43 60,2 19,1 22,14 — 43,6 90,8 61,6

Фиг. 3. Изображение типичного НВ во вторичных (SED) электронах в виде сложного агломерата из
оксида на основе системы Al-Mg-N, нитрида AlN и сульфида CaS и его элементный состав в образце, ото-
бранном от сляба

Фиг. 2. Изображения типичных оксидных НВ во вторичных (SED) электронах и их элементный состав
в образцах из проб, отобранных на этапах АЦВ (а), УДМ (б) и из промежуточного ковша (в)

а)

б)

в)

10 мкм

1 мкм

10 мкм

акчоТ
%.сам,атнемелэеинажредоС

N O gM lA iS S aC eF

500_cpS 72,23 — 89,0 56,85 20,2 — — 80,6

600_cpS — 69,4 72,8 58,1 18,0 85,4 12,3 33,67

Фиг. 4. Изображение типичных НВ нитрида и оксисульфида во вторичных (SED) электронах и их
элементный состав в образце, отобранном из горячекатаного листа

1 мкм

10 мкм
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от сляба и горячекатаного листа для шести
промышленных плавок динамной стали. При
исследовании проб металла методами фрак-
ционного газового анализа (ФГА) и растро-
вой электронной микроскопией получено
следующее. При определении содержания
разного типа оксидных неметаллических
включений (НВ) в металле методом ФГА ус-
тановлено, что величина среднеквадратичес-
кого отклонения (СКО) свидетельствует о
значительной неоднородности распределения
НВ в металле. По результатам ФГА кисло-
род содержится в НВ типа: силикаты, алю-
минаты и шпинели. Часть шпинелей, обна-
руженных в пробах НВ, образованы за счет
циркония, находящегося в составе футеров-
ки (при ее разрушении) и присутствующего
в пробоотборнике (в качестве раскислителя);
алюминаты и силикаты могли попасть в ме-
талл из футеровки или шлака. Результаты
анализа проб металла методами ФГА и элек-
тронной микроскопии показали значитель-
ную загрязненность слябов крупными оксид-
ными НВ.

2. По результатам металлографического
анализа проб динамной стали установлено,
что вне зависимости от плавки загрязнен-
ность стали НВ имеет типичный характер,
зависящий от этапа, на котором был прове-
ден отбор проб. В пробах металла, отобран-
ных из АЦВ, характерно наличие большого
количества крупных (до 2 мм) оксидных НВ
и плён. Состав включений сложный и, как
правило, представляет собой комбинацию
нескольких оксидных фаз на основе систе-
мы Al-Si-Zr-Ca-Mg. В образцах стали, отобран-
ных на этапе УДМ, присутствует большое ко-
личество разнообразных оксидных НВ разно-
го состава на основе системы Al-Mg-Ca-O и
плён на основе Al2O3. В пробах металла, ото-
бранных из промежуточного ковша, выявле-
ны большое количество разнообразных ок-

сидных НВ, в том числе крупных (60 мкм),
и плёны размером до 2 мм. В образцах, ото-
бранных из слябов, выявленные НВ представ-
лены нитридами алюминия AlN и сложны-
ми нитридами на основе системы Al-Mg-N.
Также присутствуют в значительном коли-
честве сульфиды и оксисульфиды на основе
CaS. Как правило, нитриды и оксисульфиды
являются многофазными включениями, име-
ющими оксидное «ядро» на основе системы
Mg-Al-O. Содержатся отдельные глобуляр-
ные оксиды диаметром до 25 мкм на осно-
ве системы Al-Mg-Ca-O. В образцах, отобран-
ных из горячекатаных листов, а именно из
толщи листов, крупные НВ не выявлены.
Обнаруженные НВ представлены в основном
нитридами алюминия AlN и сложными нит-
ридами на основе системы Al-Mg-N. В при-
поверхностном слое горячекатаных листов,
непосредственно под окалиной отмечено на-
личие крупных (до 100 мкм и более) вклю-
чений Al2O3.

3. Разработана математическая модель,
основанная на уравнениях материального
баланса, результаты расчетов которой указы-
вают на значительное увеличение содержа-
ния Al2O3 в шлаке на УПК даже на тех плав-
ках, на которых не использовались добавки
материалов, содержащих алюминий. По ре-
зультатам расчета показано, что увеличение
содержания Al2O3 в шлаке может быть свя-
зано с разрушением футеровки сталеразли-
вочного ковша. Наличие крупных алюмина-
тов в центральной части сляба, обнаружен-
ных при металлографических исследовани-
ях, может служить дополнительным подтвер-
ждением разрушения футеровки во время
разливки. Присутствие в пробах включений,
не модифицированных кальцием, указывает
на то, что их образование в жидкой стали
произошло позже обработки металла каль-
цием.

акчоТ
%.сам,атнемелэеинажредоС

O lA

110_cpS 50,45 59,54

210_cpS 50,54 59,45

Фиг. 5. Изображение типичных НВ оксида алюминия во вторичных (SED) электронах и их элемент-
ный состав в образце, отобранном из приповерхностного слоя горячекатаного листа

100 мкм
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4. Отмечен прирост содержания углеро-
да между пробами АЦВ-1 и АЦВ-2 на 12—
17 ppm. Исходя из оценки содержания уг-
лерода в составе легирующих и раскислите-
лей, вычислена массовая доля углерода, вно-
симого этими материалами; она составила
5 ppm. В результате сделан вывод, что осталь-
ные 7—12 ppm углерода (1,05—1,8 кг) веро-
ятнее всего — результат его перехода в ме-
талл футеровки при ее разрушении.
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Сплавы системы Fe-W-C являются осно-
вой быстрорежущих сталей Р18 [1], свойства
которых связаны с формированием карби-
дов Me6C в матрице на основе твердого ра-
створа на основе -Fe (далее твердый раствор
-Fe+) [2]. Азотирование поверхности быст-
рорежущих сталей приводит к улучшению
механических и физико-химических свойств,
повышению твердости, износостойкости, пре-
дела усталости [3].

Образующиеся нитриды металлов оказы-
вают значимое влияние на свойства поверх-
ностного диффузионного слоя после азоти-
рования [3]. Формирование нитридов ослож-
нено наличием специальных карбидов, устой-
чивых к растворению, а также из-за перемен-
ной концентрации легирующих элементов в
твердом растворе, растворимость которых из-
меняется в зависимости от температуры об-
работки. Нитриды с расположением атомов,
близким к таковому в -Fe+ и карбидах,

обеспечивают оптимальное соотношение
прочности и вязкости стали [4—6].

Рентгеновские исследования фазовых со-
стояний карбидных и нитридных фаз в быс-
трорежущих сталях сильно осложнены бли-
зостью дифракционных максимумов фаз
Me6C, Me7C3, Me23C6, MeN, Me2—3N, Me4N. Кро-
ме того, образование карбонитридов и твер-
дых растворов внедрения приводят к дефор-
мациям кристаллической решетки и смеще-
нию дифракционных отражений в зависимо-
сти от насыщения азотом [7, 8]. Как след-
ствие, дифракционные максимумы этих фаз
оказываются близко расположенными по
углу дифракции и формируют линии слож-
ной формы, по которым трудно сделать вы-
воды об изменении фазового состояния и
структуры упрочняющих фаз в процессе азо-
тирования.

Для получения данных о структуре спла-
ва по трудноразделимым дифракционным
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Методами рентгеновской дифрактометрии с использованием математических методов для
улучшения разрешения рентгенограмм и последующего анализа полученного профиля распре-
деления интенсивности по методике Ритвельда исследованы закономерности изменения фазово-
го состояния и параметров решетки фаз Me6C и Fe быстрорежущей стали Р18 в результате ваку-
умного азотирования при 540 C в течение 8, 16 и 24 ч. Удалось разрешить следующие сложные
максимумы, связанные с наложением отражений фаз: Cr2N-CrWN2-Mn2N-Mn4N, (Fe,Cr)3W3C-Cr7C3-
Mn2N-(Fe,Cr)3W3N, Fe4N-Fe3N, Fe3N-Fe4N-Cr7C3- (Fe,Cr)3W3C. Использовали съемки на CoK- и
CuK-излучении с разной глубиной проникновения для выяснения особенностей процессов в по-
верхностных слоях разной глубины. Получено, что в результате азотирования в течение 8—16 ч
уменьшаются параметры элементарной ячейки фазы на основе ОЦК железа как в поверхностном
(расстояние от поверхности 2—6 мкм), так и в приповерхностном слое (расстояние от поверхности
6—18 мкм). Однако после 24 ч азотирования процесс уменьшения параметров решетки замедляет-
ся, отмечено меньшее изменение параметров решетки в слое 2—6 мкм по сравнению со слоем 6—
18 мкм. Получены закономерности изменения параметров решетки фаз (Fe,Cr)3W3С и (Fe,Cr)3W3N
для разных значений длительности азотирования и глубины проникновения излучения.
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максимумам в работах [9, 10] использовано
разделение вклада аппаратурных уширений
и K2

-составляющей K-дублета путем реше-
ния интегральных уравнений Фредгольма
методом регуляризации акад. А.Н. Тихоно-
ва [11].

Настоящая работа выполнена с целью
получения данных об особенностях фазово-
го состава и структуры стали Р18 по диф-
рактограммам с наложением дифракцион-
ных максимумов фаз с близкими межплос-
костными расстояниями с использованием
математических методов улучшения разре-
шения рентгенограмм и последующего ана-
лиза улучшенных профилей рентгенограмм
методом Ритвельда.

Материал и методика исследования.
Объектом исследования служили два образ-
ца стали Р18 состава, мас.%: W 18; Cr 4; Mo
до 1,0; V 1,2; C 0,8; Ni до 0,6; Co до 0,5; Cu
0,25; Mn до 0,5; Si до 0,5; P до 0,003; S до
0,003; Fe — основа. Образец 1 (контрольный)
подвергнут упрочняющей термической обра-
ботке (ТО) по режиму: закалка в масле от
температуры нагрева 1270—1290 C + трех-
кратный отпуск (при 560—570 C по 1 ч) [2].
Образец 2 исследовали после дополнитель-
ного вакуумного азотирования (ВА) в тече-
ние 24 ч при температуре 540 C в среде NH3

при давлении 10 кПа.
При анализе использованы данные авто-

ров из работы [10], полученные при исполь-
зовании CoK-излучения для образцов быс-
трорежущей стали после упрочняющей ТО,
дополненной ВА при температуре 540 C в
течение 8, 16 и 24 ч.

Образец, подвергнутый ТО, далее готови-
ли к азотированию, для чего была очищена
его поверхность и проведена шлифовка мел-
кой абразивной шкуркой.

Толщину азотированного слоя контроли-
ровали с применением оптической микроско-
пии шлифа испытуемого образца, перпенди-
кулярного поверхности (она составляла 70—
150 мкм при длительности азотирования 8—
24 ч и превышала глубину проникновения
рентгеновского излучения для образцов пос-
ле азотирования для двух видов излучения).

Рентгенофазовый анализ образцов осуще-
ствляли на рентгеновском дифрактометре
XPert Pan Analytica. Использовали CuK-
излучение при регистрации числа импуль-
сов детектора по точкам с шагом 0,05 по
2 в режиме /2 сканирования в диапазоне

углов 10—120 с применением схемы фоку-
сировки по Бреггу—Брентано и монохрома-
тора, установленного между образцом и де-
тектором.

Эффективная глубина проникновения
излучения в сплаве для исследуемого диа-
пазона углов составляла 2—6 мкм для CuK-
и 6—18 мкм для CoK-излучения. Слой при-
близительно такой толщины исследовали в
данной работе.

Полученные дифрактограммы были обра-
ботаны следующим образом: проведено от-
деление фона, после чего дифрактограммы
нормировали на общую интегральную интен-
сивность всех пиков с учетом отделенного
фона. В случаях наложения максимумов фаз,
расположенных близко по углу дифракции,
обработку проводили по схеме, описанной в
работах [9, 10]: применяли методику улуч-
шения разрешения (с одновременным отде-
лением и K-компоненты K-дублета) путем
решения обратной задачи восстановления
профиля линии прямым вариационным ме-
тодом с использованием метода регуляри-
зации акад. А.Н. Тихонова [9, 10]. В резуль-
тате получали дифрактограмму с более обо-
собленными максимумами, по которым мож-
но делать более точные выводы о парамет-
рах этих максимумов. Улучшенные дифрак-
тограммы обрабатывали методом Ритвельда
[10] для получения уточненных значений
интенсивностей и положения дифракцион-
ных отражений найденных фаз, связанных с
содержаниям фаз в исследуемых образцах
и соответствующих их межплоскостным рас-
стояниям. По всем выявленным отражени-
ям фаз с отделенными аппаратурными уши-
рениями проводили уточнение парамет-
ров решетки. Для идентификации фазового
состава и получения данных о структурах
использовали базы данных ICCD PDF2 2011
и ICSD 2014.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Дифрактограммы двух образцов быс-
трорежущей стали после математической
обработки представлены на фиг. 1. В образ-
це после ТО ожидалось выявление следую-
щих фаз: -Fe+, MeC, Me2C, Me3C и Me6C.
После проведения азотирования в течение
24 ч при температуре 540 C предполагалось
получить в поверхностном слое группу азот-
содержащих фаз: MeN, Me2N, Me3N, Me6N и
изменение межплоскостных расстояний для
фаз -Fe+ и карбидов вследствие образова-
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Фиг. 1. Дифрактограммы (CuK-излучение) с улучшенным разрешением образцов стали Р18 до (Обр. 1)
и после (Обр. 2) азотирования при 540 C. Отмечены отражения фаз: 1 — -Fe+; 2 — -Fe; 3 — (Fe, Cr)3W3C;
4 — (Fe, Cr)23C6; 5 — (Fe, Cr)7C3; 6 — Mn4N; 7 — Mn2N; 8 — Fe3N; 9 — (Fe, Cr)3W3N; 10 — CrWN2; 11 —
Mo2N; 12 — Fe4N; 13 — CrN; 14 — (Fe, Cr)2W2C; 15 — Fe3C; скобочки объединяют несколько отражений
одной фазы, расположенные на одном участке

Фиг. 2. Участок дифрактограммы (CuK-излучение) в окрестности отражения (110): 0 — эксперимен-
тально полученный; 5 — после улучшения разрешения; 1—4 — выделенные методом Ритвельда отраже-
ния фаз (1 — -Fe+; 2 — Cr7C3; 3 — Fe3C; 4 —-Fe+)
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ния твердых растворов с азотом и карбо-
нитридов.

Выявленные фазы отмечены на фиг. 1 на
участках дифрактограмм после проведения
комплексной математической обработки
[10—12].

В результате проведенной математичес-
кой обработки [9, 10] и фазового анализа об-
разцов выявлены дифракционные максиму-
мы, соответствующие по их углам фазам как
карбидов, так и нитридов. Большая часть
рентгеновских максимумов обнаруженных
фаз перекрывается на многих участках ис-
следуемого диапазона углов, в большей сте-
пени на средних и больших углах. Это объяс-
няется сложной, многофазной структурой
образцов, а также близостью значений меж-
плоскостных расстояний фаз. Особо можно
отметить следующие перекрывающиеся от-
ражения: Cr2N(110)-CrWN2(101)-Mn2N(002-
021)-Mn4N(111) в области углов 2  35—39;
(Fe,Cr)3W3C(224)-Cr7C3(123)-Mn2N(200)-
(Fe,Cr)3W3N(224) в области углов 39,5— 40,5;
Fe4N(111)-Fe3N(002) в области углов 41,5—42,2;
Fe3N(021)-Fe4N(012)-Cr7C3(026)-(Fe,Cr)3W3C(335)
в области углов 54—56 и другие.

Используя математическое улучшение
разрешения [9, 10], установили истинные про-
фили рентгеновских максимумов (фиг. 2). В
диапазоне углов 2  43—46 присутствуют
профили сложной формы, состоящие из от-
ражений фаз: -Fe, Cr7C3, Fe3C, твердого ра-
створа азота в -Fe (далее -Fe+).

Найденные параметры использовали как
базовые параметры уточнения выявленных
фаз методом Ритвельда, что позволило скор-
ректировать исходную модель при полно-
профильном уточнении, обеспечить лучшее
описание профилей найденных фаз и, как
следствие, получить более полную информа-
цию о структуре фаз в исследуемых образ-
цах.

По результатам анализа уточненных па-
раметров фаз в образцах можно отметить
следующее:

 после проведения азотирования при
540 C пики карбида Cr23C6 уменьшаются до
уровня фона, а пики Cr7C3 значительно сни-
жаются по сравнению с исходным образцом,
также снижается доля фаз (Fe,Cr)3W3C и
(Fe,Cr)2W2C;

 проведенная по методике Ритвельда
оценка фазового состава после азотирования
при 540 C позволила выявить следующие

При увеличении длительности азотирова-
ния [10] заметно изменяются параметры ре-
шеток ряда карбидов. Так, параметры ре-
шетки Cr7C3 изменяются от a  4,5878 ;
b  7,0293 ; c  11,718  соответственно до
4,6020; 6,9876 и 11,714 . Также и пара-
метр решетки ГЦК карбида Cr7C3 увеличи-
вается от 10,909 до 11,051 , что может сви-
детельствовать о растворении в нем азота.
Для (Fe,Cr)3W3C параметр решетки немного
уменьшается с 11,055 до 11,051 , что кос-
венно может свидетельствовать об образова-
нии карбонитрида (Fe,Cr)3W3(CN).

Также были рассмотрены результаты,
полученные в статье [10] на кобальтовом

азаФ *

,%.сам,ызафеинажредоС
илатсецзарбов

ОТ,81Р 045,АВ ,81Р  ч42,C

 ,+eF- mI -3 m 4,55 8,55

 ,+eF- mF 3- m 8,8 5,1

rC 32 C6, mF 3- m 0,11 1,0<

rC 7C3, amnP 2,3 1,0<

)rC,eF( 3W3 ,C dF 3- m 6,41 8,3

)rC,eF( 2W2 ,C dF -3 Z 1 9,7

rC 7C3, mF 3- m 1 1,0<

eF 3C 5 2,2

eF 3W3 ,N dF 3- m — 0,4

eF 4N — 3,0

oM 2N — 3,4

nM 2N — 9,0

nM 4N — 9,0

NWrC — 2,2

rC 2N — 1,7

eF 3N — 8,8

NrC — 1,0<

NoM — 1,0<

NV — 0,2

варианты нитридов: Fe3N, Fe4N, Cr2N, Fe3W3N,
CrWN2, Mn4N, Mn2N, Mo2N и др. Основными
нитридами являются Fe3N, Cr2N, Mn2N, Mo2N.
Также в образцах выявлены фазы карбидов
Cr23C6, Cr7C3, Fe3C (табл. 1).

Таблица 1

Оценки массовых долей выявленных фаз,
полученные по рентгенограммам (см. фиг. 1)

на медном излучении

*С указанием группы симметрии.
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излучении с большей проникающей способ-
ностью. Проведено сравнение результатов,
отвечающих разной глубине проникнове-
ния рентгеновского излучения. Рентгено-
граммы, полученные на медном и кобаль-
товом излучении, совместно представлены
на фиг. 3.

Сравнение приведенных на фиг. 3 диф-
рактограмм показывает следующее. На уча-
стке 2,5—2,3  отражения фаз CrN, VN име-
ют существенные различия по форме и по-
ложению профилей, для отражений фаз
(Fe,Cr)3W3N, Fe3N, Mn2N на участке 1,9—1,5 
также наблюдаются различия. Медное излу-
чение (с меньшей глубиной проникновения)
позволило отчетливее зафиксировать отраже-
ния данных фаз в сравнении с кобальтовым,
что может свидетельствовать о более полном
протекании формирования азотсодержащих
фаз именно вблизи поверхности.

При увеличении длительности азотирова-
ния параметры решетки -Fe+ резко умень-
шаются относительно их значений для об-
разца после ТО. Уменьшение параметра ре-
шетки замедляется с увеличением длитель-
ности азотирования свыше 16 ч (фиг. 4).

Сравнение графиков изменения значений
параметров решетки -Fe+ для двух серий

дифрактограмм, полученных на медном и
кобальтовом излучении, свидетельствует об
уменьшении параметров элементарной ячей-
ки при азотировании. Это связано с конку-
ренцией двух процессов: уход крупных ато-
мов W из твердого раствора -Fe+ в нитри-
ды приводит к уменьшению параметров ре-
шетки, а насыщение -Fe+ азотом вызывает
увеличение параметров решетки. Стоит от-
метить, что через 16 ч азотирования измене-
ние параметра решетки -Fe+ замедляется,

Фиг. 3. Сравнение исходных дифрактограмм образцов, полученных на кобальтовом (образцы 1—4) и
медном (образцы 5, 6) излучении в пересчете на межплоскостные расстояния d (1, 5 — образцы быстроре-
жущей стали после ТО; 4 — образец после ТО + ВА при 540 С в течение 8 ч; 3 — то же, через 16 ч; 2, 6 —
через 24 ч). Отмечены отражения фаз: 1 —-Fe+; 2 — -Fe+; 3 — (Fe,Cr)3W3C; 4 — Cr23C6; 5 — Cr7C3; 6 —
Mn4N; 7 — Mn2N; 8 — Fe3N; 9 — Fe3W3N; 10 — CrWN2; 11 — Mo2N; 12 — Fe4N; 13 — Cr2N; 14 —
(Fe,Cr)2W2C; 15 — CrN; 16 — MoN; 17 — VN

Фиг. 4. Кинетика изменения параметра
решетки фазы на основе -Fe+ в образцах ста-
ли Р18 в процессе ВА при 540 C для данных,
полученных из дифрактограмм на кобальтовом
(1) и медном (2) излучении
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а на участке около 24 ч азотирования гра-
фик изменения параметров решетки на
фиг. 4 выходит на «плато». Также можно от-
метить меньшее изменение параметра ячей-
ки, вычисленное по данным табл. 2, для мед-
ного излучения, чем для кобальтового излу-
чения. Это может говорить о неоднороднос-
ти структуры -Fe+ в зависимости от глуби-
ны исследуемого слоя, по-видимому, о боль-
шем содержании растворенного азота в этой
фазе в наиболее приповерхностных слоях.

Аналогичным образом были рассмотре-
ны изменения значений параметров ячеек
(Fe,Cr)3W3C (фиг. 5 и табл. 2).

При рассмотрении изменения характери-
стик структур (Fe,Cr)3W3C и (Fe,Cr)3W3N от
длительности азотирования, измеренных на
кобальтовом излучении (см. фиг. 5), просле-
живается уменьшение параметра решетки
(Fe,Cr)3W3C при выдержке до 24 ч и сбли-
жение значения параметра решетки со зна-
чением, полученным для (Fe,Cr)3W3N. По-
добные изменения, по-видимому, указывают
на выделение легирующих элементов из кар-
бидов и формирование нитридов хрома и
вольфрама, а также на замещение у части
карбидов атомов углерода атомами азота в
исследуемом слое с образованием карбонит-
рида (Fe,Cr)3W3(С,N). Известно [13, 14], что

водород в составе технологической среды
способствует уменьшению концентрации уг-
лерода на поверхности. В рассматриваемом
случае водород в составе аммиака может зах-
ватывать и удалять углерод с насыщаемой
поверхности, что будет дополнительно способ-
ствовать замещению углерода азотом в кар-
бидах. Насыщение карбида азотом, вероят-
но, вызывает компенсацию сжатия структу-
ры карбида на ранних стадиях азотирования
[15]. Значения параметра решетки фазы

Таблица 2

Значения параметров ячеек железа, карбидов и сложного нитрида Fe3W3N
после улучшения разрешения и уточнения положения пиков

азаФ *

,зафиктешервортемарапяинечанзеыннечулоП  илатсецзарбов,

,ОТ,81Р
uС K

,АВ ,81Р
045  ,ч42,C

uС K

,АВ ,81Р
045  ,ч42,C

oС K

,АВ ,81Р
045  ,ч61,C

oС K

,АВ ,81Р
045  ,ч8,C

oС K

,ОТ,81Р
oС K

eF 3W3 ,N dF 3- m — 450,11 650,11 021,11 831,11 —

eF 3W3 ,C dF 3- m 050,11 250,11 870,11 440,11 350,11 990,11

,eF mI 3- m 0688,2 0978,2 0978,2 0578,2 0778,2 0388,2

rC 7C3, amnP 8785,4
3920,7
817,11

0206,4
6789,6
417,11

— — —
4885,4
5030,7
817,11

rC 7C3, mF 3- m 018,01 409,01 — — — 018,01

eF 3 ,C P 2236 2857,4
2857,4
3213,4

6757,4
6757,4
5213,4

— — — —

eF 4 ,N mP -3 m — 8708,3 — — — —

eF 3 ,N P 213 — 9382,4 — — — —

*С указанием группы симметрии.

Фиг. 5. Кинетика изменения параметров
решеток карбидов Fe3W3С (1, 3) и нитридов
Fe3W3N (2, 4) в образцах стали Р18 после ВА по
данным, полученным на кобальтовом (1, 2) и
медном (3, 4) излучении
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(Fe,Cr)3W3(С,N) образца, прошедшего азоти-
рование в течение 24 ч, полученные на ко-
бальтовом и медном излучениях, примерно
одинаковы.

Схожие изменения значений параметров
решетки для разного излучения могут сви-
детельствовать об одинаковых процессах
фазовых превращений в слоях 2—6 мкм (ре-
гистрируются на CuK-излучении) и 6—18
мкм (на CoK-излучении). Различия в сте-
пени данных изменений можно объяснить
неоднородным распределением азота по глу-
бине в слоях 2—6 и 6—18 мкм при одном
значении длительности азотирования, вслед-
ствие чего параметры решетки Fe3W3C в сло-
ях 2—6 мкм меньше, чем в слоях 6—18 мкм.

Приведенные данные могут косвенно сви-
детельствовать о процессе образования кар-
бонитридов на основе структур первичных
карбидов с последующим формированием
нитридных фаз при достижении необходи-
мой концентрации азота, преимущественно
в приповерхностных слоях.

Таким образом, в результате применения
математических методов улучшения разреше-
ния удалось разрешить связанные с наложе-
нием отражений фаз сложные максимумы:
Cr2N-CrWN2-Mn2N-Mn4N, (Fe,Cr)3W3C-Cr7C3-
Mn2N-(Fe,Cr)3W3N, Fe4N-Fe3N, Fe3N-Fe4N-
Cr7C3- (Fe,Cr)3W3C.

Проведена апробация подхода уточнения
параметров фаз (Fe,Cr)3W3C, Cr7C3, Fe3C и
нитридов (Fe,Cr)3W3N, Fe3N, Fe4N в быстро-
режущей стали Р18 методом полнопрофиль-
ного анализа с применением в качестве вход-
ных данных рентгеновского профиля, полу-
ченного в результате улучшения разрешения
математическими методами.

Выводы. 1. Установлены следующие за-
кономерности формирования фазового состо-
яния и структуры при азотировании стали
Р18. С увеличением длительности азотиро-
вания до 16 ч при температуре 540 С про-
слеживается уменьшение параметров элемен-
тарной ячейки фазы на основе ОЦК железа
как в поверхностном слое (до 2—6 мкм, при
съемке на медном излучении), так и в при-
поверхностном (до 6—18 мкм, при съемке
на кобальтовом излучении). Наблюдается
замедление уменьшения параметров ячейки
к 24 ч азотирования; отмечается меньшая сте-
пень уменьшения параметров элементарной
ячейки твердого раствора на основе -Fe (да-
лее -Fe+) в слое 2—6 мкм (CuK-излуче-

ние), чем в слоях 6—18 мкм (CоK-излуче-
ние). Уменьшение параметров ячейки -Fe+
при длительности азотирования 8—16 ч и
температуре 540 C вызвано, по видимому, вы-
делением из нее растворенных атомов (Cr, W).

2. Установлены на основе уточненных
параметров решетки фаз (Fe,Cr)3W3С и
(Fe,Cr)3W3N закономерности изменения па-
раметров решетки для разных значений дли-
тельности азотирования и глубины проник-
новения 2—6 мкм для медного и 6—18 мкм
для кобальтового излучения.

3. Отмечено, что уменьшение параметров
ячейки карбида Cr3W3C при длительности
азотирования 8—16 ч и температуре 540 C
вызвано, по видимому, выделением из кар-
бида атомов растворенных металлов (Cr, W)
с образованием нитридов и замещением в
этом карбиде атомов углерода атомами азо-
та вследствие диффузии азота.

4. На основе полученных данных об из-
менении параметров решетки карбида
(Fe,Cr)3W3C в процессе азотирования от 0
до 24 ч можно говорить об образовании
фазы (Fe,Cr)3W3(CN) на основании умень-
шения параметров решетки при последую-
щем увеличении длительности азотирова-
ния до 24 ч.
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В связи с расширяющимся использовани-
ем в современном производстве цифровых
технологий, для которых стабильность, дол-
говечность и надежность функционирования
инструмента является одним из главных
показателей, возрастает актуальность полу-
чения износостойких и особо точных инст-
рументов с использованием твердых сплавов
[1—4]. Наибольшее распространение получи-
ли твердосплавные сверла, фрезы, резцы, де-
тали штампов, уплотнители, буровые корон-
ки, износостойкие элементы измерительных
устройств. Используются следующие мето-
ды соединения твердосплавных элементов с
корпусом инструмента: механическое креп-
ление, пайка, сварка плавлением, диффузион-
ное соединение (ДС). При этом методы со-
единения в существенной степени влияют на
прочность, надежность, коррозионную стой-
кость и герметичность соединения [5, 6].

Механическое крепление твердосплавных
элементов не обеспечивает достаточной на-
дежности и, кроме того, из-за использования
дополнительных крепежных деталей приво-
дит к увеличению размера конструкции ин-
струмента [7]. Пайка низкотемпературными
припоями повышает надежность крепления,
но из-за разницы температурных коэффици-
ентов линейного расширения (ТКЛР) и на-

личия в связи с этим напряжений в паяном
шве прочность такого соединения мала. Кро-
ме того, при пайке возможно появление мик-
ротрещин на поверхности твердого сплава,
которые в период эксплуатации иницииру-
ют процесс разрушения инструмента [8, 9].
Сварка плавлением не может быть приме-
нена для соединения твердых сплавов со ста-
лями ввиду металлургической несовместимо-
сти этих материалов. При электронно-луче-
вой сварке твердого сплава со сталью без
промежуточного слоя максимальное остаточ-
ное напряжение возникает либо в сварном
шве, либо в твердом сплаве [10]. Из пере-
численных возможных методов соединения
управлять скоростями нагрева и охлаждения
соединяемых деталей позволяет технология
ДС [11—15].

Инструмент с использованием твердо-
сплавных пластин целесообразно изготавли-
вать в виде слоистых композитов, например
из твердого сплава на основе карбида воль-
фрама и термообрабатываемой стали, полу-
ченных методом ДС [16]. При этом компо-
зит твердый сплав—сталь образуется при
температуре ниже температуры появления
жидкой фазы, поэтому из-за разности ТКЛР
соединяемых материалов в зоне соединения
напряжения практически не возникают. Од-
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нако осуществить ДС твердых сплавов од-
ного с другим или со сталями при темпера-
турах, составляющих 0,7—0,9 температуры
плавления наиболее легкоплавкого матери-
ала в соединении, практически невозможно,
так как диффузионная активность компонен-
тов при этих температурах минимальна.
Поэтому при ДС твердых сплавов со сталя-
ми применяют прослойки из фольги, порош-
ков, напыленных или химически осажденных
металлов, активирующие диффузионные про-
цессы на свариваемых поверхностях и обес-
печивающие получение соединений высоко-
го качества [17].

Авторами ранее проведены исследования
влияния промежуточных слоев на снижение
температуры, их активизирующего действия
на механизмы формирования прочного ДС
без пор и включений, была также уточнена
классификация прослоек [18]. Исследования
фазообразования в переходной зоне сталь—
порошковая прослойка никеля позволили
обосновать технологию изготовления ДС, по-
добрать оптимальные режимы температуры,
давления и длительности выдержки. Мето-
дом ДС с применением порошковой прослой-
ки никеля получено качественное соедине-
ние стальных образцов при температурах 0,6
температуры плавления более легкоплавко-
го из соединяемых компонентов; в исследу-
емых материалах таким компонентом выб-
рана сталь 45 [19]. Процессы спекания по-
рошковой прослойки и формирования пере-
ходной зоны между ней и сталью идут одно-
временно, в результате чего формируется пе-
реходная зона [19, 20]. Математическое мо-
делирование деформационных изменений в
зоне ДС проведено для более полного пред-
ставления о давлении, которое следует при-

ложить к соединяемым материалам в про-
цессе ДС [21].

Настоящая работа посвящена исследова-
нию качества ДС слоистых композитов твер-
дый сплав ВК6—сталь 45 с применением
активирующих прессованных прослоек из
порошков никеля, кобальта и их смеси.

Материалы и методика эксперимента.
Для изготовления слоистых композитов ис-
пользованы образцы стали 45, твердого спла-
ва ВК6, в качестве прослоек —прессованные
порошки и никелевая фольга. Элементный
состав стали 45, %: С 0,45; Si 0,26; Mn 0,7;
Cr 0,25; S 0,04; P 0,035; Fe — остальное.
Состав твердого сплава ВК6, %: WC 94; Co 6.
Порошковые прослойки выполнены из ни-
келя, кобальта и их смеси. Размер частиц
никеля 10020 нм, форма частиц близка к
сферической (фиг. 1, а) [19]. Частицы кобаль-
та в форме дисков диаметром 60020 нм и
толщиной 202 нм (фиг. 1, б). Количество
кислорода, определенное методом энергодис-
персионного микроанализа, в порошке нике-
ля составило 13 ат.%, в порошке кобальта
— 9 ат.%. Исследованы пять составов про-
слоек: 100% Co, 100% Ni (и порошковая про-
слойка, и фольга), смеси порошков 75%Co-
25%Ni, 50%Co-50%Ni, 25%Co-75%Ni.

Образцы стали 45 получены чистовым
точением, образцы сплава ВК6 — методом
порошковой металлургии. Образцы стали 45
и сплава ВК6 изготовлены в виде цилинд-
ров с размерами: d  10 мм, l  10 мм. Для
создания необходимой площади физическо-
го контакта и удаления оксидной пленки со-
единяемые поверхности образцов стали и
твердого сплава непосредственно перед сбор-
кой шлифовали на абразивных бумагах с раз-
мером зерна 100—125 и 50—63 мкм. Акти-

Фиг. 1. СЭМ-изображения порошка кобальта (а) и типичного ДС твердый сплав ВК6—прослойка—
сталь 45 (б)
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вирующую прослойку получали прессовани-
ем на гидравлическом прессе порошка (на-
веска 300 мг) в жесткой матрице при давле-
нии 300МПа. Прослойки имели размеры: ди-
аметр d  10 мм, толщина фольги никеля 901
мкм, прессованных порошковых прослоек
602 мкм.

В процессе ДС для передачи сварочного
давления сборка из стали, прослойки и твер-
дого сплава помещалась в специальное при-
способление. Оптимальные параметры про-
цесса ДС образцов получены авторами ранее:
сварочное давление 8 МПа [21], изотермичес-
кая выдержка 20 мин при температуре 850 C,
что составляет 0,6 температуры плавления
никеля [19]. Процесс ДС образцов осуществ-
лен в муфельной печи ТА2-4-ТР (TEFIC
BIOTECH) в вакууме.

Для исследования микроструктуры ДС,
определения ширины переходных зон (ПЗ)
и элементного состава формирующих их фаз
на образцах изготовлены поперечные шли-
фы. Исследование микроструктуры попереч-
ных шлифов и определение химического со-
става порошковой прослойки и ДС проведе-
ны методами электронной микроскопии и
энергодисперсионного микроанализа на ска-
нирующем электронном микроскопе JEOL
JSM 7001F, укомплектованном спектромет-
ром (Inca PentaFetx3). Микроструктуру ДС
изучали с использованием композиционно-
го контраста, концентрационное распределе-
ние элементов определяли набором точечных
спектров с шагом 2 мкм и 0,3 мкм по ли-
нии, пересекающей ДС под углом 90.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Диффузионное соединение разнород-
ных материалов с применением промежуточ-

ных порошковых прослоек при определен-
ной шероховатости соединяемых поверхно-
стей позволяет реализовать интенсификацию
массопереноса и формирование качественно-
го соединения в процессе твердофазного вза-
имодействия. Диффузионное соединение об-
разцов стали и твердого сплава через прес-
сованную порошковую прослойку и прослой-
ку из фольги образуется вследствие форми-
рования в процессах твердофазной реакции
общих зерен в ПЗ между соединяемыми раз-
нородными материалами и спекания самой
порошковой прослойки. Все это приводит к
перераспределению в ПЗ химических эле-
ментов и образованию новых фаз.

В данной работе рассмотрено два типа ДС:
между сталью 45 и активирующей прослой-
кой, с одной стороны, и твердым сплавом
ВК6 и активирующей прослойкой, с другой.
Типичная микроструктура слоистого компо-
зита представлена на фиг. 1, б. Концентра-
ционное распределение химических элемен-
тов, построенное под углом 90 к ДС, пока-
зывает, что слева расположен сплав ВК6, в
середине — порошковая прослойка Co-Ni, а
справа — сталь 45.

Типичная микроструктура диффузионно-
го соединения сталь 45—порошковая про-
слойка (Ni-Co) и концентрационные кривые
распределения химических элементов по
линии сканирования состава приведены на
фиг. 2. Вдоль границы соединения разнород-
ных материалов наблюдается цепочка гори-
зонтально вытянутых пор, максимальная
длина которых составляет ~1 мкм, ширина
02—0,3 мкм (фиг. 2, а). Переходные зоны в
ДС сталь 45—Co, сталь 45—(хCo-уNi) форми-
руются вследствие взаимодействия железа,

Фиг. 2. Микроструктура ДС сталь 45 (слева)—порошковая прослойка (75%Ni-25%Co) с выделенными
областями анализа состава (а) и концентрационное распределение химических элементов (Э) по линии ска-
нирования (б)

а) б)
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никеля и кобальта. В системе Fe-Ni в про-
цессе сканирования по линии сканирования
при кристаллизации возможно образование
твердых растворов на основе -Fe или -Fe и
Ni. Кроме этого, со стороны Ni-содержащей
прослойки возможно образование твердого
раствора, близкого по составу к упорядочен-
ной фазе FeNi3 [22]. В свою очередь, в систе-
ме Fe-Co отмечается широкая область гомо-
генности фазы упорядочения FeCo [23]. Ко-
бальт и никель взаимодействуют с образова-
нием непрерывного ряда твердых растворов
на основе -Co, -Co и Ni. В системе Fe-Co-Ni
показано присутствие следующих фаз: твер-
дый раствор на основе -Fe и упорядочен-
ные твердые растворы , близкие по составу
к интерметаллидам FeNi3, FeCo [17, 19, 21].

Как видно из графиков распределения
химических элементов по диффузионному
соединению (см. фиг. 2, б), диффузия никеля
и кобальта в сталь 45 происходит на глуби-
ну 10 мкм, а диффузия железа в прослойку
состава 75%Ni-25%Co — на 36 мкм. Для
данного ДС ширина переходной зоны состав-
ляет 46 мкм.

Ширина ПЗ остальных ДС стали 45 и
прослоек определена по соответствующим
концентрационным кривым и составляет:
34 мкм для прослойки из порошка никеля;
42 мкм для прослойки из фольги Ni; 46, 36
и 35 мкм для прослоек из смесей порошков
соответственно 25%Co-75%Ni, 50%Co-50%Ni
и 75%Co-25%Ni и, наконец, 45 мкм для про-
слойки из порошка кобальта. Диффузия ни-
келя в сталь в процессе твердофазного взаи-
модействия происходит в основном по гра-
ницам зерен стали, имеющих средний раз-
мер 82 мкм [20], вследствие чего по их гра-
ницам формируется слой, ширина которого
составляет 20,5 мкм. Различие в ширине
ПЗ в зависимости от состава прослойки мо-
жет быть связано с тем, что при определе-
нии состава по линии сканирования под ана-
лиз попадают области как границ зерен, со-
держащих никель, так и сами зерна, в кото-
рые никель не диффундировал.

Изображения микроструктуры типичных
ДС сплав ВК6—прослойка представлены на
фиг. 3. Для слоистых композитов, получен-
ных методом ДС, характерно наличие таких
дефектов структуры, как несплошности и тре-
щины в зоне соединения, поры и оксидные
включения, образующиеся вдоль соединения
[24—26].

Для всех соединений, полученных через
порошковые прослойки и фольгу, характер-
но незначительное количество дефектов в
виде включений, микротрещин и пор со сред-
ним размером 0,30,2 мкм, что говорит об
удовлетворительном качестве сформировав-
шейся в процессе твердофазного взаимодей-
ствия ПЗ. Несплошности и трещины в зоне
соединения нами не обнаружены. Микро-
структура ДС, полученного через порошко-
вый слой Co, имеет некоторые отличия (см.
фиг. 3, г и 4, е). Между твердым сплавом и
порошковым слоем обнаружена прослойка.

В процессе формирования ДС в вакууме
происходит восстановление оксидов, кисло-
род частично удаляется из образца, возника-
ют отдельные включения в ПЗ диффузион-
ных соединений и в порошковой прослойке.
Выявленные включения темно-серого цвета
в ДС всех образцов, как правило, расположе-
ны в виде отдельных образований или ко-
ротких цепочек вдоль соединения разнород-
ных материалов и имеют средний размер
0,30,1 мкм (фиг. 3, д). Элементный состав
такого типичного включения представлен в
табл. 1. Спектр 1 показывает высокое содер-
жание кислорода, наличие которого вероят-
но обусловлено адсорбированными молеку-
лами воздуха и воды на соединяемых повер-
хностях разнородных материалов. Формаль-
ная оценка по соотношению элементов (в
ат.%) позволяет предположить, что темно-
серая фаза в ПЗ представляет собой NiWO4.
Так как размер области, на которой прово-
дится определение элементного состава, пре-
вышает размер включения, элементный со-
став, представленный в табл. 1 для спектра
1, дополняется вкладом порошковой про-
слойки Co-Ni. Спектр 2 показывает состав
ПЗ в ДС сплав ВК6—порошковая прослой-
ка Ni-Co и WC.

Изображения образцов ДС сплав ВК6—
прослойка с областями анализа элементного
состава, проведенного с шагом 2 мкм, и кон-
центрационные кривые распределения хими-
ческих элементов по линии сканирования
представлены на фиг. 4.

Расстояние, на которое взаимно диффун-
дируют W, Ni, Co, позволяет определить ши-
рину ПЗ, формирующейся в процессе ДС
твердого сплава ВК6 и порошковой прослой-
ки. В ДС, полученных через прослойку, в со-
ставе которой есть никель, ширина ПЗ опре-
делена по глубине взаимной диффузии воль-
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фрама и никеля, а через прослойку из по-
рошка Co — по диффузии вольфрама в ко-
бальтовую прослойку.

Ширина ПЗ в ДС сплава ВК6 в зависимо-
сти от состава прослойки следующая: 18 мкм
— фольга Ni (фиг. 4, а); 36 мкм — порошок

Ni (фиг. 4, б); 32 мкм — смесь порошков
25%Со-75%Ni (фиг. 4, в); 28 мкм — смесь
50%Со-50%Ni (фиг. 4, г); 35 мкм — смесь
75%Со-25%Ni (фиг. 4, д). Минимальная ши-
рина ПЗ (22 мкм) получена в соединении
сплав ВК6—прослойка Со (фиг. 4, е). Сред-
няя ширина ПЗ в ДС сплав ВК6—порошко-
вая прослойка равна 296 мкм. Диффузия
никеля в глубину твердого сплава ВК6 со-
ставляет 10—15 мкм, в свою очередь вольф-
рам диффундирует в прослойку состава Ni-
Co на глубину до 26 мкм, а в прослойку Co
— до 20 мкм. Более глубокое проникнове-
ние вольфрама в прослойку никеля по срав-
нению с Со-содержащими прослойками обус-

Фиг. 3. Микроструктура ДС сплав ВК6—прослойка (справа), 10000. Диффузионное соединение полу-
чено с прослойками разного состава: а — фольга Ni; б — порошок Ni; в — смесь порошков 75%Ni-25%Co;
г — порошок Co; д — снимок с областями 1 и 2 анализа состава (табл. 1) и типичный спектр (справа),
полученный на включении в ПЗ в соединении 75%Ni-25%Co

Таблица 1

Химический состав (ат.%) фаз ДС
сталь 45—порошковая прослойка (75%Ni-25%Co)

рткепС
,3.гиф.мс( д)

C O oC iN W

1 — 60,42 24,82 02,04 23,7

2 17,01 — 43,13 85,94 73,8

а) б)

в) г)

д)
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ловлено тем, что коэффициент диффузии
вольфрама в никеле значительно выше, чем
в кобальте [27].

Между твердым сплавом и порошко-
вым слоем выявлена прослойка шириной
1—2 мкм с повышенным содержанием ко-
бальта, что явно видно на фиг. 3, г, 4, д, е. Эти
композиты получены через прослойку, в ко-
торой содержится соответственно 70 и 100%
Co. Образование выявленной прослойки мож-
но объяснить тем, что при повышенном со-
держании кобальта на границе раздела сплав
ВК6—порошки (75%Co-25%Ni) она состоит
из твердого раствора WC в Co и WC [27]. На
изображении с применением композицион-
ного контраста прослойка (см. фиг. 4, д) име-
ет серый цвет, в отличие от светло-серого
цвета сплава ВК6 и темно-серого цвета по-
рошковой смеси (75%Co-25%Ni).

Изменение ширины ПЗ в ДС в зависимо-
сти от состава прослойки графически пока-
зано на фиг. 5. Наибольшая ширина ПЗ по-
лучена в ДС сталь 45—прослойка и, незави-
симо от состава прослойки, ее средняя вели-
чина составляет 406 мкм. Средняя ширина
ПЗ в соединениях сплав ВК6—прослойка
составляет 335 мкм, что достаточно для фор-
мирования качественных и вакуум-прочных
ДС стали 45 и сплава ВК6. Качество ДС при
такой ширине ПЗ подтверждается испыта-
ниями на разрыв слоистых композитов, ре-
зультаты которых получены А.В. Люшинс-
ким [17]. Предел прочности на разрыв сло-
истых композитов, полученных через порис-
тую ленту состава 25%Со-75%Ni, составля-
ет 735 МПа и разрушение происходит по
твердому сплаву как более твердому и наи-
менее прочному компоненту в композите.

а)

б)

в)
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Фиг. 4. Микроструктура образцов с выделенными областями анализа состава и концентрационные
кривые распределения химических элементов в ПЗ сплав ВК6—прослойка. Состав прослойки: а — фоль-
га Ni; б — порошок Ni; в—д — смеси порошков соответственно 75%Ni-25%Co, 50%Ni-50%Co, 25%Ni-75%Co;
е — порошок Co

г)

д)

е)

Анализ фаз, формирующих ПЗ в ДС сплав
ВК6—порошковая прослойка (25%Ni-75%Co),
выполнен с учетом количественного состава
22 точечных спектров (в ат.%), полученных
по линии сканирования с шагом 0,3 мкм
(фиг. 6, а). Концентрационное распределение
построено по усредненному количеству каж-
дого элемента в четырех спектрах (фиг. 6, б,
табл. 2). В ДС сплав ВК6—Co, сплав ВК6—
(хCo-уNi) ПЗ формируются вследствие твер-
дофазного взаимодействия вольфрама, угле-
рода, никеля и кобальта с образованием об-
щих зерен. Наличие общих зерен подтверж-
дается полученным в области ПЗ спектром

2 (см. табл. 1) и усредненным значением
для спектров 10—13 (табл. 2). Присутству-
ющие в составах спектров элементы (Co, Ni,
W и C) входят в состав соединяемых мате-
риалов.

Элементный состав ПЗ показал, что в слой
твердого сплава ВК6 частично диффундиру-
ют никель и кобальт. Как видно из табл. 2, в
составе серий точечных спектров 1—4 и от-
части 4—7 сохраняется соотношение W/C,
соответствующее соединению WC. Содержа-
ние кобальта обусловлено кобальтовой связ-
кой и частично диффузией, а содержание
никеля объясняется только диффузией из
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области порошкового слоя (25%Ni-75%Co) в
кобальтовую связку в сплав ВК6. Кобальто-
вая связка, в свою очередь, в соответствии с
диаграммой состояния W-C-Co [27] представ-
ляет собой -твердый раствор Co-W-C.

В области порошкового слоя (25%Ni-
75%Co) следует отметить диффузию исклю-
чительно вольфрама; углерод при этом не
обнаруживается (см. серии точечных спект-
ров 13—22 в табл. 2). Как известно, вольф-
рам частично растворим не только в нике-
ле (до 13 ат.% при 850 C [28]), но и в ко-
бальте (до 4 ат.% при 850 C [23, 25]), что
позволяет допустить растворимость вольфра-
ма в порошковой прослойке (25%Ni-75%Co).

Таким образом, для ДС сплав ВК6—Co,
сплав ВК6—(хCo-уNi) на примере соедине-
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Диффузионное соединение

Фиг. 5. Изменение ширины ПЗ в ДС сталь45—прослойка—сплав ВК6 в зависимости от состава про-
слойки (звездочкой помечены прослойки из смеси порошков)
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Фиг. 6. СЭМ-изображение микроструктуры с выделенными областями анализа состава (а) и концент-
рационные кривые распределения химических элементов (б) в ПЗ, полученной в соединении сплав ВК6—
порошковая прослойка (25%Ni-75%Co)

ырткепС
яиниЛ

яинаворинакс
мкм,аватсос

%.та,атнемелэеинажредоС

C oC iN W

4—1 54,0 24 31 3 24

7—4 53,1 42 23 5 83

01—7 52,2 51 25 31 02

31—01 51,3 31 07 61 9

61—31 50,4 0 07 71 7

91—61 59,4 0 77 81 4

22—91 07,5 0 87 81 4

Таблица 2

Химический состав по линии сканирования 22
точечных спектров в ПЗ сплав ВК6— порошковая

прослойка (25%Ni-75%Co)

а)
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ния сплав ВК6—порошковый слой (25%Ni-
75%Co) показано, что ПЗ формируется за счет
взаимной диффузии вольфрама, никеля и
кобальта с образованием твердых растворов
Co-Ni (спектры 16—19 в табл. 2), Co-Ni-W
(спектры 1—4).

Выводы. 1. Применение порошкового
слоя в качестве активирующей порошковой
прослойки позволяет получить качественное
диффузионное соединение при температуре
процесса диффузионного соединения 850 C,
что составляет 0,6 температуры плавления
никеля (tплNi), тогда как диффузионное соеди-
нение образцов без порошковой прослойки
следует проводить при температуре 1018—
1164 C, составляющей (0,7—0,8)tпл

Ni.
2. Переходная зона (ПЗ) диффузионных

соединений порошковая прослойка—твердый
сплав ВК6 в основном формируется тверды-
ми растворами Co-Ni, Co-W, Co-Ni-W, а так-
же возможно незначительным количеством
химических соединений Ni4W, NiW, NiW2. В
ПЗ диффузионных соединений сталь 45—по-
рошковая прослойка образуются следующие
фазы: твердые растворы Co-Ni на основе -
Co и -Co, -Fe, -Fe и упорядоченные -твер-
дые растворы на основе соединений FeNi3 и
FeCo.

3. На основе анализа микроструктуры
диффузионных соединений и порошковой
прослойки, концентрационного распределе-
ния химических элементов по диффузион-
ным соединениям, микроструктуры и шири-
ны ПЗ сделан вывод, что применение в ка-
честве активирующей прослойки порошко-
вого слоя обеспечивает получение качествен-
ного диффузионного соединения.
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Селективное лазерное сплавление (СЛС) —
одна из перспективных технологий изготов-
ления деталей сложной формы из жаропроч-
ных никелевых сплавов [1]. Это подтверж-
дается большим количеством сплавов, адап-
тированных под технологию СЛС как в Рос-
сии (ЭП741НП, ЭП648, ВЖ159, АЖК и др.),
так и за рубежом (Inconel 718, Inconel 625,
Hastelloy X, К418, Rene 104, GH4099 и др.)
[2—12]. Широкое применение технологии
СЛС для жаропрочных никелевых сплавов
обусловлено главным образом плохой обра-
батываемостью сплавов данного класса, при-
водящей к увеличению материальных и тру-
довых затрат на изготовление конечного из-
делия при использовании традиционных
методов финишной механической обработки
[13—15]. Технология СЛС представляет со-

бой послойное избирательное сплавление
порошкового материала на металлической
подложке с помощью лазера по ранее сфор-
мированной 3D модели. Процесс послойного
синтеза включает расплавление порошково-
го материала, образование ванны расплава и
ее кристаллизацию со скоростью 107 K/с
[16]. Данный процесс сопровождается обра-
зованием дефектов в виде пор, трещин и не-
сплавлений, возникновение которых преиму-
щественно связано с заданными режимами
СЛС. Дефекты в виде газовых пор могут быть
также унаследованы из порошкового мате-
риала [17, 18]. Особенностью СЛС-структу-
ры является наличие столбчатых зерен, сфор-
мированных по механизму эпитаксиального
роста, что приводит к анизотропии структу-
ры и свойств. Также наблюдается подавле-
ние выделения упрочняющих фаз в жаро-
прочных никелевых сплавах из-за высоких
скоростей охлаждения в процессе СЛС [19,
20]. Улучшить структуру СЛС-образцов мож-
но путем оптимизации параметров процес-

c. 67—74 DOI: 10.31857/S0869573324066774

УДК 669.018.44

ОСОБЕННОСТИ СТРУКТУРЫ И СВОЙСТВ ЖАРОПРОЧНОГО
НИКЕЛЕВОГО СПЛАВА АЖК, ПОЛУЧЕННОГО МЕТОДОМ

СЕЛЕКТИВНОГО ЛАЗЕРНОГО СПЛАВЛЕНИЯ1

@2024 г.      Ф.А. Басков, И.А. Логачев, М.Я. Бычкова, П.А. Логинов, Е.А.   Левашов

Национальный исследовательский технологический университет «МИСиС», Москва
E-mail: Baskov_fa@mail.ru

Поступила в редакцию 24 июня 2024 г.
После доработки 27 сентября 2024 г. принята к публикации 30 сентября 2024 г.

Представлены результаты исследований структуры и свойств образцов, изготовленных из
сплава АЖК по технологии селективного лазерного сплавления (СЛС). Структуру образцов ис-
следовали методами оптической, растровой и просвечивающей электронной микроскопии. Уста-
новлено, что структура СЛС-образцов состоит из столбчатых зерен, сформированных в результате
эпитаксиального роста, закристаллизовавшихся ванн расплава и дефектов структуры в виде мик-
ропор в количестве до 0,06%. Для модификации структуры СЛС-образцов и увеличения механи-
ческих свойств на растяжение применяли комплексную постобработку, состоящую из горячего
изостатического прессования (ГИП) и термической обработки (ТО). В результате проведения ГИП
и ТО для СЛС-образцов отмечено двукратное уменьшение их пористости, выделение мелкодис-
персной -фазы в количестве до 57% и карбидов типа МС, Cr23С6, что, в свою очередь, обеспечива-
ет максимальный уровень прочности на растяжение (в  1395 МПа, 0,2  925 МПа) в сочета-
нии с высокой пластичностью (  21,6%) при комнатной температуре.

Ключевые слова: селективное лазерное сплавление; жаропрочные никелевые сплавы; горячее
изостатическое прессование; термическая обработка; микроструктура; механические свойства.

1Работа выполнена при финансовой поддержке
Министерства науки и высшего образования Россий-
ской Федерации (проект государственного задания
№ 0718-2020-0034).



68 „Металлы“. № 6. 2024 г.

са (мощность и скорость лазера, стратегия
сканирования, высота порошкового слоя и
т.д.), что позволяет повысить механические
свойства материала [21—23]. Однако при
этом структура СЛС-образцов может по-пре-
жнему иметь характерные особенности: ла-
зерные треки, ванны расплава, в которых не
произошло выделение упрочняющих фаз (-
фаза, карбиды) с необходимыми морфологи-
ей, дисперсностью и количественным содер-
жанием. Для устранения особенностей СЛС-
структуры, уменьшения количества дефектов
и повышения свойств сплава служат опера-
ции постобработки. Так, горячее изостатичес-
кое прессование (ГИП) позволяет залечивать
трещины и уменьшать пористость, а допол-
нительная термическая обработка (ТО), соче-
тающая закалку и старение, обеспечивает
рекристаллизацию структуры и выделение
избыточных фаз [24—31].

Настоящая работа проведена с целью ис-
следования влияния ГИП и ТО на микро-
структуру и механические свойства экспе-
риментальных СЛС-образцов из жаропрочно-
го никелевого сплава АЖК.

Материал и методика эксперимента.
Жаропрочный никелевый сплав АЖК пред-
назначен для изготовления тяжелонагружен-
ных корпусных деталей с рабочей темпера-
турой до 800 C. Фактический химический
состав сплава представлен в табл. 1. Систе-
ма легирования данного сплава обеспечива-
ет высокий уровень его прочностных харак-
теристик на растяжение. Сплав относится к
классу свариваемых жаропрочных никеле-
вых сплавов. Для процесса СЛС использо-
вали сферический порошок сплава АЖК
фракции 20—63 мкм, полученный методом
плазменного центробежного распыления ци-
линдрической заготовки [32]. Квантили рас-
пределения d20, d50 и d90 порошка составля-
ли соответственно 30,1, 39,9 и 54,5 мкм. На-
сыпная плотность порошка 4,65 г/см3, те-
кучесть 13,8 с.

Ранее проведены исследования СЛС-об-
разцов сплава АЖК, полученных на лабора-
торном принтере фирмы Trumpf с рабочей

областью построения 100100 мм при угле
наклона 90 [4]. Для изготовления крупно-
габаритных изделий проведена работа по
корректировке режимов СЛС применитель-
но к промышленному оборудованию. В ре-
зультате оптимизации параметров построе-
ния сплава АЖК на промышленном прин-
тере выбран режим, обеспечивающий полу-
чение образцов с минимальным количеством
дефектов. При переводе режимов построения
на другое оборудование требуется проведе-
ние дополнительных работ по исследованию
структуры и аттестации механических
свойств образцов. В первую очередь это свя-
зано с тем, что оборудование разных произ-
водителей может существенно различаться
по параметрам лазера. Кроме того, за счет
больших размеров рабочей камеры может
быть обеспечен больший теплоотвод в про-
цессе послойного синтеза. В нижней облас-
ти построения увеличение теплоотвода обес-
печивается через массивную металлическую
плиту построения, используемую в промыш-
ленном СЛС оборудовании. В верхних сло-
ях построения теплоотвод осуществляется
через массив порошкового материала.

В данной работе процесс СЛС осуществ-
ляли на промышленной установке КМ300М
(Россия) с габаритами зоны построения
305305400 мм, оснащенной иттербиевым
волоконным лазером с максимальной выход-
ной мощностью 500 Вт. В рамках экспери-
мента образцы 1375 мм были изготовле-
ны по коммерческому режиму СЛС под уг-
лом 90 относительно плиты построения.
Особенности макроструктуры исследовались
методом оптической микроскопии (ОМ) при
увеличениях менее 1000 крат на металлогра-
фическом микроскопе отраженного света
AXIO Imager A1 (фирма CarlZeiss, Германия),
оснащенном комплексом программно-аппа-
ратного анализа изображений Thixomet Pro.
Исследование микроструктуры проводили
методом сканирующей электронной микро-
скопии (СЭМ) на приборе S-3400N (Hitachi
High-Technologies Corporation, Япония) и
просвечивающей электронной микроскопии
высокого разрешения (ПЭМ ВР) на приборе
JEM-2100 (фирма Jeol, Япония). Выполнен
микроструктурный анализ верхних участков
образцов в вертикальном сечении относи-
тельно плиты построения. Процесс ГИП осу-
ществляли в газостате ABRA HIRP по ком-
мерческому режиму для сплава АЖК. Пос-

Таблица 1

Химический состав, мас.%, сплава АЖК
(остальное — Fe)

iN rC oM oC lA bN fH C O

4,46 5,51 3,7 6,5 2,4 7,2 52,0 30,0 500,0
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ледующую ТО, включающую в себя закалку
при температуре 1180 C с выдержкой в те-
чение 4 ч и последующее старение при тем-
пературе 820 C с выдержкой в течение 16 ч,
проводили в печи ПЛ-10/16 (Россия).

Механические свойства сплава (времен-
ное сопротивление в, предел текучести 0,2,
относительное удлинение ) при комнатной
температуре (20 C) определяли в испытани-
ях на растяжение по ГОСТ 1497—84 на ис-
пытательной машине Schenk-Trebel RMC-100
(Германия).

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Микроструктура и свойства СЛС-
образцов. На фиг. 1, а представлены резуль-
таты исследования методом ОМ структуры
СЛС-образцов в вертикальном сечении (по
направлению роста зерен). Видно, что в объе-
ме СЛС-образцов имеются характерные для
СЛС морфологические особенности в виде
лазерных треков, столбчатых зерен размером
от 40 до 300 мкм (отмечено красными лини-
ями), а также единичные поры размером до
80 мкм, расположенные преимущественно на
границе ванны расплава. При исследовании
образцов методом ОМ дефектов в виде тре-
щин не обнаружено. Объемная пористость
исследованных образцов не превышает
0,06%.

На фиг. 1, б представлен полученный ме-
тодом СЭМ микроснимок структуры СЛС-об-
разцов в горизонтальном сечении. Видно, что
СЛС-образцы состоят из колоний столбчатых
дендритов первого порядка, ориентированных
в сторону оси Z. Из-за высоких скоростей
охлаждения при СЛС (105—107 K/с) рост вто-
ричных ветвей дендритов подавляется [16,
21]. По мере сплавления слоя колонии ден-
дритов прорастают через границу ванны рас-

плава (отмечено красными линиями) по эпи-
таксиальному механизму (см. фиг. 1, б), фор-
мируя столбчатую структуру. На макроуров-
не данный механизм приводит к образова-
нию столбчатых зерен (см. фиг. 1, а). Также
можно наблюдать, что на границе ванны рас-
плава (отмечено желтыми линиями) колонии
столбчатых дендритов могут менять направ-
ление своего роста на 90, что имеет вид яче-
истой структуры на фиг. 1, б. В результате
такого процесса происходит формирование
зерен разного размера в зависимости от сече-
ния, что приводит к анизотропии структуры.

На фиг. 2, а представлены изображения
микроструктуры СЛС-образца, полученные
методом ПЭМ. С использованием функции
Фурье-преобразования и метода локальной
энергодисперсионной спектроскопии (ло-
кальный ЭДС-анализ, табл. 2) в режиме ска-
нирующей просвечивающей электронной
микроскопии (СПЭМ) на фиг. 2, б показано,
что структура СЛС-образцов состоит из мат-
ричной -фазы и выделений -фазы.

Результаты ЭДС- анализа в отмеченных
на фиг. 2, б участках приведены в табл. 2.
Матрице сплава соответствуют спектры 2, 6,
7, в которых наблюдается повышенное содер-
жание Cr, Mo и Сo, а спектры 3, 4, 5, в кото-
рых отмечено повышенное содержание Ni и
Al, соответствуют -фазе. Кроме того, в объе-
ме образца обнаружена мелкодисперсная
сферическая частица с высоким содержани-
ем гафния (спектр 1), являющаяся предпо-
ложительно фазой Лавеса Mo2Hf, образова-
ние которой было зафиксировано ранее [4].

На структурообразование в СЛС-образцах
оказывают влияние режимы синтеза, разме-
ры камеры построения и габариты выращи-
ваемых образцов, определяющие интенсив-

Фиг. 1. Микроснимки ОМ (а) и СЭМ (б) структуры СЛС-образцов сплава АЖК

Z

X

структура

структура
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ность теплоотвода в процессе послойного син-
теза. В работах [2, 4] показано, что в СЛС-
образцах выделение -фазы подавляется
вследствие высоких скоростей охлаждения
в процессе синтеза. В данной работе появле-
ние выделений -фазы, вероятно, обусловле-
но режимами СЛС, обеспечивающими более
интенсивный подвод тепла, что, в свою оче-
редь, приводит к повторному термическому
воздействию на предыдущий слой и, как
следствие, уменьшению скорости кристалли-
зации ванны расплава и выделению -фазы.
При этом содержание -фазы не превыша-
ло 30%, что является недостаточным для
данного сплава и должно составлять не ме-
нее 55—57%. Выделения -фазы имели ку-
бическую форму, а их размеры достигали 500
нм (см. фиг. 2). Для установления влияния
-фазы на механические свойства проведе-
ны испытания на растяжение образцов, вы-
ращенных под углом 90. Результаты теку-
щих испытаний сопоставлены с результата-
ми, полученными ранее при испытании об-
разцов, также выращенных под углом 90,

но характеризующихся отсутствием выделе-
ний -фазы в их объеме (табл. 3) [4]. Из пред-
ставленных результатов видно, что наличие
-фазы обеспечивает прирост прочностных
свойств на 33% с сохранением высокого по-
казателя пластичности , равного 23%.

Фиг. 2. Микроструктура СЛС-образцов сплава АЖК: а — ПЭМ-изображение; б — СПЭМ-изображение

Таблица 2

Результаты локального ЭДС-анализа СЛС-образцов сплава АЖК

рткепС
,2.гиф.мс( б)

%.сам,атнемелэогоксечимихеинажредоС

iN rC oM oC lA bN fH

1 1,74 5,22 1,8 1,7 2,1 — 0,41

2 0,45 4,72 4,11 2,7 — — —

3 2,08 9,2 — — 4,8 5,8 —

4 6,97 3,7 — 4,4 7,8 — —

5 1,48 1,3 — 4,3 4,9 — —

6 8,45 5,12 3,31 2,8 2,2 — —

7 0,75 2,22 4,01 7,7 7,2 — —

Таблица 3

Механические свойства СЛС-образцов сплава АЖК
(угол наклона при построении 90)

еиняотсоС
ацзарбо

в  2,0  %,

аПМ

СЛС 0921  83 058  52 2,32  1,4

]4[СЛС 079  01 097  51 3,34  0,3

Микроструктура и свойства СЛС-образ-
цов после ГИП и ТО. Для модификации
структуры и повышения механических
свойств СЛС-образцов проведена постобработ-
ка, состоящая из ГИП и ТО.

На фиг. 3 представлены результаты ис-
следования структуры образцов после ГИП
методами ОМ, СЭМ и ПЭМ. Видно, что в об-
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разцах больше не наблюдается характерная
СЛС-структура (наличие ванн расплава, ла-
зерных треков), при этом объемная порис-
тость уменьшилась в 2 раза и составила
0,03% (фиг. 3, а). Методом СЭМ установле-
но, что в объеме образцов имеются выделе-
ния -фазы кубической формы размером от
0,4 до 2 мкм (фиг. 3, б). Оценка объемной
доли фаз проводилась по СЭМ-изображени-
ям посредством определения отношения
площади фазовых областей к площади всего
снимка. Установлено, что содержание -фазы
в образцах после ГИП составляет 45%, что
также является недостаточным для данно-
го сплава. Форма и размер выделений -фазы
обусловлены низкой скоростью охлаждения
образцов в газостате после проведения ГИП.
При исследовании методом ПЭМ ВР в объе-
ме зерен зафиксированы частицы сферичес-
кой формы (отмечены красным цветом), ко-
торые идентифицированы как карбиды МС
на основе Mo и Hf (фиг. 3, в, г).

Проведение ТО привело к формированию
ярко выраженной зеренной структуры (фиг.
4, а) с выделением мелкодисперсной -фазы

кубической формы с размером кристалли-
тов от 100 до 250 нм в объеме зерна и до 2
мкм на его границе (фиг. 4, б). Анализ СЭМ-
изображений показал, что в результате про-
ведения ТО происходит увеличение доли -
фазы до 57%. Кроме того, ТО способствова-
ла дополнительному выделению карбидов
типа Cr23C6, идентифицированных методом
ПЭМ ВР (фиг. 4, в, г).

Результаты механических испытаний
СЛС-образцов после ГИП и ТО сопоставле-
ны с результатами работы [4] (табл. 4). Вид-
но, что ГИП для СЛС-образцов приводит к
увеличению показателя пластичности мате-
риала  до 29,4%, что главным образом свя-
зано с морфологией, размерами и количе-
ством -фазы. Максимальные прочностные
свойства (в до 1395 МПа, 0,2 до 925 МПа)
в сочетании с высоким показателем плас-
тичности (  21,6%) достигаются в СЛС-об-
разцах за счет проведения ТО после ГИП, что
связано с модификацией структуры, в резуль-
тате которой формируется зеренная струк-
тура, выделяются мелкодисперсная -фаза в
количестве 57% и карбиды типа МС и Cr23C6.

Фиг. 3. Микроструктура СЛС-образцов после проведения ГИП: а — ОМ-изображение; б — СЭМ-изоб-
ражение; в — ПЭМ-изображение; г — частица (Mo, Hf)С
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Сравнивая результаты табл. 4, можно отме-
тить, что образцы характеризуются близки-
ми значениями механических свойств. Не-
большая разница в прочности и пластичнос-
ти связана с размерами зерен, обусловленны-
ми режимами СЛС.

Выводы. 1. Структура СЛС-образцов
сплава АЖК характеризуется столбчатыми
зернами, состоящими из колоний дендритов
первого порядка, ориентированными в на-
правлении теплоотвода, и объемной пористо-
стью до 0,06%. В структуре СЛС-образцов,
синтезированных на промышленном прин-

тере, выявлены выделения -фазы в количе-
стве <30 об.%, способствующие росту меха-
нических свойств до значений в  1290 МПа,
0,2  850 МПа, что выше на 33% по сравне-
нию с образцами без -фазы.

2. Постобработка СЛС-образцов, сочетаю-
щая ГИП и ТО (горячее изостатическое прес-
сование и термическая обработка), позволи-
ла модифицировать структуру сплава: харак-
терная для СЛС-образцов морфология пре-
образуется в равноосную зеренную структу-
ру с упрочняющими мелкодисперсными вы-
делениями -фазы, карбидами МС, Cr23С6 и
остаточной пористостью менее 0,03%. Ком-
плексная постобработка позволила достичь
максимального уровня прочностных свойств:
в  1395 МПа, 0,2  925 МПа в сочетании
с высокой пластичностью   21,6%.

Авторы заявляют об отсутствии кон-
фликта интересов.
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Широкое использование аустенитных не-
ржавеющих сталей в разных отраслях про-
мышленности делает необходимым развитие
методов неразрушающего контроля, обеспе-
чивающих надежность стальных изделий в
процессе эксплуатации. Решению этой зада-
чи посвящены многие исследования [1, 2],
однако устойчивых соотношений, связываю-
щих характеристики неразрушающего кон-
троля со структурой стали и многими фак-
торами, влияющими на такую взаимосвязь,
не найдено. Вероятно, причина состоит в том,
что многие аустенитные стали являются ме-
тастабильными, и в процессе нагружения
проявляют так называемые TWIP- и TRIP-
эффекты увеличения пластичности в резуль-

тате двойникования и фазового превращения
[3], что значительно осложняет установление
взаимосвязи структуры с параметрами нераз-
рушающего контроля. Увеличение пластич-
ности в результате TRIP-эффекта может быть
следствием подавления образования шейки
в процессе деформации из-за усиленного за-
рождения пустот, связанного с увеличением
пластичности при фазовом превращении, и
замедления их роста вследствие мартенсит-
ного упрочнения. Анализ изломов подтвер-
ждает это объяснение [4].

Наибольшее внимание при изучении не-
ржавеющих аустенитных сталей уделяется
акустическим [5, 6], а также магнитным [7,
8] характеристикам, отражающим появление
мартенситной фазы.

Так, в работе [5] анализируются причи-
ны изменения характеристик акустической

1Исследование выполнено при финансовой поддер-
жке Российского научного фонда (проект № 23-19-00784).
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Приведены результаты анализа процесса разрушения в условиях растяжения образцов не-
ржавеющей стали 12Х18Н10Т с разным размером зерен. Использована комплексная методика
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деление методом корреляции цифровых изображений размеров пластических зон и значений
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цитивной силы, вихретокового параметра, доли ферритной фазы. Выполнен анализ структуры и
механизмов разрушения с использованием оптической и растровой электронной микроскопии и
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ческих свойств и размером зерен, при этом показано, что зависимости прочностных и некоторых
акустических характеристик отвечают уравнению Холла—Петча. С увеличением размера зерен
возрастают акустическая активность и суммарное число акустических сигналов. Продемонстри-
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эмиссии (АЭ) при растяжении образцов не-
ржавеющей стали AISI 316 с размером зе-
рен 50—200 мкм (при разных скоростях на-
гружения). Авторы показали, что на всех ста-
диях нагружения число акустических собы-
тий возрастает при размерах зерен от 40 до
140 мкм и снижается при их изменении от
140 до 240 мкм. При этом отмечено, что воз-
можная причина такого снижения может
быть следствием увеличения зерногранич-
ных источников эмиссии дислокаций [9], а
увеличение числа акустических событий —
результат роста средней длины свободного
пробега дислокаций между препятствиями
[10]. Уменьшение акустических событий с
уменьшением размера зерен (по крайней
мере, для относительно мелких зерен) отме-
чено и авторами [11], которые показали, что
параметры АЭ пропорциональны диаметру
зерен, тогда как согласно работе [6] при ис-
пытании алюминиевых сплавов с разным
средним размером зерен (d) параметры АЭ
пропорциональны 1/d, (l/d)3/2, (1/d)2.

По мнению авторов одной из последних
работ по TRIP-эффекту в метастабильных
аустенитных сталях [12] тенденции механи-
ческого поведения таких сталей в зависимо-
сти от размера зерен, обусловленные образо-
ванием мартенсита, не ясны и требуют сис-
тематического исследования. Проведенное
ими изучение механических свойств нержа-
веющей стали AISI 304L с размерами зерен
от 0,5 до 192 мкм показало, что существует
переходный диапазон размеров зерен (34—
90 мкм), в котором происходит значимое из-
менение предела прочности, удлинения, вяз-
кости и способности к наклепу: удлинение
возрастет с увеличением среднего размера
зерна до переходного диапазона, но умень-
шается при растяжении стали с более круп-
ным размером зерен; при этом предел те-
кучести следует соотношению Холла—Пет-
ча для всего диапазона размеров зерен.

Настоящее исследование проведено с це-
лью изучения влияния размера зерен на ме-
ханическое поведение аустенитной нержаве-
ющей стали 12Х18Н10Т, стадийность ее раз-
рушения, параметры АЭ, магнитные свойства,
поврежденность и микрорельеф изломов.

Материал и методы исследования. Об-
разцы нержавеющей стали 12Х18Н10Т (хи-
мический состав, %: C 0,12; Si 0,35; P 0,034;
Mn 0,75; Cr 17,5; Ni 9,94; Ti 0,34; Cu 0,27;
Fe — остальное) были подвергнуты терми-

ческой обработке: закалке в течение 30 мин
при температурах tз  950, 1100 и 1200 C.
Химический состав определен с использова-
нием комплекса атомно-эмиссионного спек-
трального анализа с анализатором МАЭС
(производитель «ВМК-Оптоэлектроника»,
модель Гранд-Эксперт). Размер зерна опре-
делен по ГОСТ 5639—82.

Исследование влияния размера зерна на
механические и физические свойства иссле-
дуемой стали проведено на корсетных образ-
цах (фиг. 1, а). Испытания на растяжение
до разрушения выполнены на установке
Instron 3382 (максимальная нагрузка 100
кН) при скорости нагружения 1 мм/мин.
Стандартные механические свойства, опреде-
ленные при испытании плоских образцов
(фиг. 1, б), приведены в таблице.

В процессе испытаний на растяжение в
режиме реального времени регистрировали
сигналы АЭ и фиксировали поля деформа-
ции методом корреляции цифровых изобра-
жений (КЦИ).

Механические свойства исследуемой стали
12Х18Н10Т после закалки

tз, C d мкм,
 2,0 в

 %,
аПМ

059 12 5 871 185 8,67

0011 711  72 371 106 6,48

0021 082  75 861 195 1,58

Примечание: d — средний размер зерна.

Фиг. 1. Геометрия образцов исследуемой
стали, испытываемых для оценки ее поврежден-
ности (а) и для определения стандартных ме-
ханических свойств (б)
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Параметры АЭ оценивали с использова-
нием системы Express-8 (Mistras, США) и
пьезоэлектрических широкополосных датчи-
ков Mini30S (Mistras, США) в диапазоне ча-
стот 270—970 кГц. Регистрировали следую-
щие параметры АЭ: активность NАЭ; накоп-
ленное число сигналов АЭ NАЭ; RA — пара-
метр, равный отношению времени нараста-
ния сигнала к его амплитуде; среднюю час-
тоту сигналов AF (отношение числа пересе-
чений сигналом порога регистрации к дли-
тельности сигнала); частотный центроид FC
(характеризует положение центра масс спек-
тра сигнала); пиковую частоту PF (опреде-
ляет частоту с наивысшей магнитудой в ча-
стотном распределении) и b-параметр, отра-
жающий долю высокоамплитудных сигналов
[13] и оцениваемый по соотношению:

20lgNАЭ  const – bAАЭ,

где ААЭ — амплитуда сигнала АЭ, дБ.
Кроме того, исходя из гипотезы о том, что

амплитуда сигнала АЭ пропорциональна дли-
не трещины в третьей степени [14], уровень
поврежденности материала при нагружении
оценивали с помощью амплитудного крите-
рия поврежденности D, рассчитываемого по
формуле [15]:

D  103m,

где m — амплитуда сигнала АЭ (дБ), делен-
ная на 20.

Для удобства интерпретации результатов
выполняли нормировку параметра D на его
максимальное значение:

D i
N103(AАЭ/20)/max103(AАЭ/20).

Регистрацию полей деформации выполня-
ли методом КЦИ с помощью цифровой ви-
деокамеры DMK 33UX250 (разрешение 5Мп),
снабженной объективом TCL 3520, с часто-
той 2 кадр/с. Для обработки результатов ис-
пользовали некоммерческий программный
продукт с открытым исходным кодом Ncorr
[16]. В результате анализа в процессе нагру-
жения были оценены изменения главных
деформаций 1, рассчитанных по формуле:

2 2
1

1
( ) 4

2 2
x y

x y xy

ε + ε
ε = + ε − ε + ε ,

где x, y, xy — компоненты деформаций.

По полученным полям деформаций были
определены площади слабодеформированной
(SL) и сильнодеформированной (SH) пласти-
ческих зон, формирующихся соответственно
на ранней и более поздней стадиях разру-
шения [17, 18]. При этом за слабодеформи-
рованную зону принята пластическая зона
в исследуемой стали, в пределах которой
значения главных деформаций составляли
1 > 0,045, а за сильнодеформированную —
зону с 1 > 0,25.

Для исследования поверхностной повреж-
денности при статическом нагружении вы-
полнена полировка образцов в наиболее опас-
ном сечении их рабочей части с использова-
нием алмазной суспензии на водной основе
с размером частиц 1 мкм. Это позволило
получить зеркальную поверхность без сле-
дов от внешних воздействий. Картины по-
врежденности были получены при разных
значениях относительной деформации * (от-
ношение текущей деформации к деформации
разрушения). Наблюдение за развитием по-
врежденности на разных стадиях нагруже-
ния выполняли с использованием портатив-
ного микроскопа МИК-М и фотокамеры
Canon EOS 450D. Полученные изображения
при увеличениях от 10 до 400 обрабатыва-
ли с использованием компьютерных про-
грамм Image-Pro Plus 6.0, WIL-builder 3.0, а
также языка программирования Python.
Последовательность такой обработки вклю-
чает в себя настройку яркости и контраст-
ности, применение фильтров с разным чис-
лом итераций, а также подсчет оставшихся
после обработки и фильтрации дефектов по-
верхности.

В результате компьютерной обработки
указанных изображений получены характе-
ристики поврежденности стали на каждом
этапе растяжения, включающие число дефек-
тов, двойников, дефектов упаковки и мартен-
сита деформации, а также площадь каждого
из них, по которым рассчитывались относи-
тельная площадь «поврежденной» поверхно-
сти (S, %), равная отношению суммарной
площади дефектов и перечисленных струк-
турных составляющих к площади кадра, и
их плотность (n, 1/мкм2). Максимальное чис-
ло дефектов и указанных структурных со-
ставляющих, длиной от 5 до 1500 мкм, изме-
ренных на каждом образце, составляло 1000
и зависело от степени поврежденности ма-
териала на данной стадии нагружения.
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Измерения коэрцитивной силы (Hс, А/см)
в рабочей зоне образца проводили во время
остановок нагружения исследуемых образцов
с помощью магнитного структуроскопа МС-
10 [19], а для измерения вихретокового па-
раметра (ВТ) [20] использовали вихретоко-
вый дефектоскоп ВД-90НП. Показания де-
фектоскопа представляют собой условные
единицы HВТ, пропорциональные фазе вно-
симого напряжения вихретокового преобра-
зователя. После разрушения образцов на раз-
ном расстоянии от излома с помощью ло-
кального ферритометра МФ-51НЦ определя-
ли содержание ферритной фазы (F, %).

Все физические свойства материала были
оценены на основании не менее десяти из-
мерений в каждой точке с последующим ус-
реднением результатов. Максимальная по-
грешность измерения параметров неразруша-
ющего контроля не превышала 10%.

Структурные исследования проведены на
оптическом микроскопе Neophot 32, осна-
щенном цифровой камерой; исследования
профилей изломов образцов выполнены на
оптическом микроскопе ЛОМО МСП-2, а
макро- и микрорельефа изломов — с исполь-
зованием электронно-зондового микроанали-
затора Jeol JXA-iSP 100.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Исследование структуры стали.
Для анализа микроструктуры полированные
образцы травили в смеси соляной и азотной
кислот в соотношении 3:1 (по объему) в те-
чение 60 с. На фиг. 2 представлена микро-
структура образцов после закалки. Видно, что
при температурах закалки tз < 1100 C мик-
роструктура образцов состоит из равномер-
но распределенных равноосных зерен аусте-
нита с четкими и регулярными границами,
при tз  1200 C размеры зерен варьируются
в более широком диапазоне. Двойники от-
жига, характерные для аустенитных сталей,
наблюдаются во всем диапазоне температур

закалки, однако качественная оценка пока-
зывает наибольшее их количество при
tз  1100 C. На фиг. 2 наблюдаются также
зерна темного цвета, при большем увеличе-
нии которых выявляется игольчато-пластин-
чатая структура, характерная для мартенси-
та. По мнению авторов работ [21, 22] превра-
щение нестабильного аустенита в мартенсит
деформации в приповерхностном слое тол-
щиной не более нескольких микрометров
возможно при шлифовке и полировке образ-
цов. С повышением tз размер зерен суще-
ственно увеличивается (см. таблицу). В таб-
лице приведены средние значения размеров
аустенитных зерен в зависимости от темпе-
ратуры закалки tз.

 Оценка механических свойств и анализ
диаграммы деформации. Физический под-
ход к разрушению как кинетическому про-
цессу, основан на идее многостадийности раз-
рушения, проявляющейся на разных масш-
табных уровнях, отмеченной во многих ра-
ботах, в том числе в исследовании [23]. Для
оценки стадийности используются критичес-
кие напряжения, выделенные на диаграмме
деформации: пределы микротекучести (y),
упругости (у), текучести (0,2), прочности (в)
и напряжение деструкции материала (D)
[24], соответствующее переходу от пластичес-
кой стадии деформирования к стадии, с ко-
торой начинается массовое образование не-
сплошностей в материале, определяемое по из-
менению угла наклона истинной кривой де-
формации, построенной в координатах —.

О.В. Башков [25] при определении гра-
ниц стадий изменения активности АЭ ис-
пользовал предел микротекучести, предел те-
кучести, предел прочности, а также напря-
жение перелома деформационной зависимо-
сти первой производной напряжения по де-
формации. В результате было выделено от
четырех до шести стадий изменения пара-
метров АЭ, включая: стадию микротекучес-

Фиг. 2. Микроструктура исследуемой стали после закалки при температуре 950 (а), 1100 (б) и 1200 C (в)



79„Металлы“. № 6. 2024 г.

ти с высокой скоростью роста напряжений
и с высокой активностью АЭ; стадию начала
пластической деформации с характерным
снижением активности АЭ и скорости рос-
та напряжений; стадию деформационного уп-
рочнения, на которой продолжается сниже-
ние активности АЭ и происходит слабое де-
формационное упрочнение; стадию локали-
зации деформации и образования шейки.

В данной работе при анализе формы ди-
аграммы деформации с целью определения
стадийности разрушения использовали вто-
рую производную напряжения по деформа-
ции. Результаты такого анализа показаны на
фиг. 3.

Можно видеть, что вторая производная
напряжения по деформации d2/d2 (кривые
3 на фиг. 3) более определенно по сравне-
нию с первой производной (кривые 2) отра-
жает изменения углов наклона кривых де-
формации для всех трех размеров зерен; при-
чем первая точка перелома соответствует
точке деструкции материала D1, а последняя
— пределу прочности в. Оценка второй про-
изводной d2/d*2 позволяет выделить еще
одну точку на диаграмме (D2), соответству-
ющую окончанию плато на указанных кри-
вых d2/d*2 и началу локализации разру-
шения с образованием сильнодеформирован-
ной зоны. Выделенные критические напря-
жения определяют стадии I—IV процесса
разрушения, отражающие процесс накопле-
ния дефектов и их влияние на физические
свойства.

Взаимосвязь характеристик акусти-
ческой эмиссии, корреляции цифровых
изображений и стадийности развития
разрушения. Как видно из фиг. 4, а, выде-
ленные стадии I—IV развития разрушения
отвечают изменению картин деформации
образца, полученных методом корреляции
цифровых изображений. Так, при достиже-
нии значения максимальной главной дефор-
мации 1max  0,5, т.е. в начале стадии II, по-
является слабодеформированная зона SL, ко-
торая быстро растет до середины стадии II и
достигает плато. Это связано с ограниченно-
стью области интереса, в которой проводит-
ся анализ данных КЦИ, краем захвата и дат-
чиком АЭ, что не позволяет фиксировать рост
зоны пластической деформации на всей пло-
щади образца методом КЦИ.

После достижения напряжения D2 на III
стадии формируется сильнодеформированная

зона SH с максимальной главной деформа-
цией 1max  0,25, что свидетельствует о на-
чале процесса локализации деформации. На
границе стадий III/IV при достижении пре-
дела прочности скорость ее роста снижается,
и происходит очевидная локализация дефор-
мации, сопровождаемая резким ростом 1max.

Кривые на фиг. 4, б, в демонстрируют из-
менения характеристик АЭ, являющихся от-
кликом на события, описанные выше. Обра-
зованию слабодеформированной зоны при
относительной деформации ~0,1 предшеству-

Фиг. 3. Зависимости напряжения (1), первой
(2) и второй (3) производных напряжения по де-
формации от относительной деформации * кор-
сетных образцов исследуемой стали с размером
зерна 21 (а), 117 (б) и 280 мкм (в)
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Фиг. 4. Взаимосвязь стадийности процесса разрушения образца стали c размером зерен 21 мкм с из-
менением площади пластических зон SL, SH, максимальной главной деформацией в зонах 1max (а) и ха-
рактеристиками АЭ (N, NАЭ, D, bАЭ) (б, в)

Фиг. 5. Взаимосвязь стадийности процесса разрушения образца стали c размером зерен 117 мкм с
изменением площади пластических зон SL, SH, максимальной главной деформацией в зонах 1max (а) и
характеристиками АЭ (N, NАЭ, D, bАЭ) (б, в)
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ют локальные пики D-параметра и падение
bАЭ-параметра. А выход кривой SL на плато
сопровождается снижением D-параметра,
характеризующего амплитуду акустических
событий, и последующим его увеличением
при появлении зоны SH.

С увеличением размера зерна с 21 до 117
мкм выделенная ранее стадийность сохра-
няется, но сам вид деформационных зави-
симостей претерпевает некоторые изменения
(фиг. 5). Отмечается значительное снижение
активности АЭ на стадии I. Увеличиваются
скорость роста максимального значения глав-
ной деформации 1max, размер зон пластичес-

кой деформации, а максимум D-параметра
смещается на стадию роста зоны SL. При
увеличении зерна до 280 мкм отмеченная на
предыдущих графиках стадийность не меня-
ется, активность АЭ на стадии I снижается
еще больше, но наблюдаются резкий рост чис-
ла сигналов акустической эмиссии NАЭ, из-
менение деформационных зависимостей bАЭ-
и D-параметров и рост площади сильнодефор-
мированной пластической зоны (фиг. 6).

Влияние размера зерен на прочностные
и акустические характеристики. На фиг. 7
представлены зависимости от размера зерен
прочностных параметров (0,2, в), площади

Фиг. 6. Взаимосвязь стадийности процесса разрушения образца стали c размером зерен 280 мкм с
изменением площади пластических зон SL, SH, максимальной главной деформацией в зонах 1max (а) и
характеристиками АЭ (N, NАЭ, D, bАЭ) (б, в)

Фиг. 7. Зависимости от размера зерен прочностных свойств в и 0,2 (а), площади слабодеформирован-
ной пластической зоны SL (б) и параметров АЭ — пиковой частоты сигналов АЭ PF, средней частоты AF,
частотного центроида FC (в)



82 „Металлы“. № 6. 2024 г.

слабодеформированной пластической зоны и
акустических параметров (пиковой частоты,
средней частоты и частотного центроида сиг-
налов), характеризующих форму акустических
сигналов, в значительной степени определяю-
щей механизм развития поврежденности.

Из графиков следует, что все отмеченные
зависимости акустических параметров, а так-
же размера слабодеформированной зоны
удовлетворяют соотношениям типа Холла—
Петча (0,2  0 + Kd–1/2), но большее влия-
ние размер зерен оказывает на площадь сла-
бодеформированной зоны, которая значитель-
но возрастает с его увеличением.

Развитие поврежденности стали в про-
цессе растяжения. Пример развития по-
врежденности полированной поверхности
стали на разных стадиях нагружения (фиг. 8)
демонстрирует сложную структуру, содержа-
щую помимо пор и микротрещин по поло-
сам скольжения другие элементы: двойни-
ки, дефекты упаковки и мартенсит деформа-
ции (показано стрелками) [17]. Поскольку
используемая ранее методика оценки по-
врежденности [23] не позволяет разделить
долю этих элементов структуры, оценивали
комплексные характеристики, включающие
в себя не только поврежденность в виде пор
и микротрещин, но и площадь двойников,
дефектов упаковки и мартенсита деформа-
ции (S) и их плотность (n) [3].

Как следует из фиг. 9, а, развитие повреж-
денности отвечает отмеченной выше стадий-
ности разрушения, причем максимальные
значения S после закалки от 1100 и 1200 C
достигаются на границе стадий II/III, т.е. в
первой точке деструкции материала D1.
Однако деформационная зависимость по-
врежденности после закалки от 950 C иная,
поврежденность продолжает расти вплоть до
разрушения, и значения S в этом случае
много ниже. Аномальную зависимость пос-
ле такой закалки проявляет и плотность де-

Фиг. 8. Картины поврежденности образца после закалки при температуре tз  1200 C и относительной
деформации *  0,05 (а), 0,2 (б) и 0,5 (в)

Фиг. 9. Деформационные зависимости S- (а)
и n- (б) параметров поврежденности и доля фер-
ритной фазы (F/F0) (в) после разрушения образ-
цов в зависимости от расстояния от излома
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фектов (фиг. 9, б), которая более чем на по-
рядок выше в сравнении с n-параметром при
других обработках.

Эти данные позволяют заключить, что при
низкой температуре нагрева под закалку
процесс накопления повреждений развива-
ется в основном путем увеличения числа
дефектов, а не их площади. На стадиях III,
IV число дефектов сокращается в результа-
те их слияния перед формированием маги-
стральной трещины.

Возможно, отмеченная аномалия развития
поврежденности стали с меньшим размером
зерен связана с аномально высокой долей
мартенситной фазы (фиг. 9, в).

Магнитные свойства стали. Деформа-
ционные зависимости коэрцитивной силы Нс
и вихретокового параметра НВТ, представлен-
ные на фиг. 10, отражают кинетику повреж-
денности стали, описанную выше. Так, уве-
личение Нс начинается при деформации, со-
ответствующей появлению слабодеформиро-
ванной зоны SL (см. фиг. 4, а — 6, а), и дос-
тигает максимума при выходе площади этой
зоны на плато вблизи первой точки деструк-
ции материала (D1). Согласно данным [26]
увеличение коэрцитивной силы обусловлено
ростом плотности дислокаций , поскольку
коэрцитивная сила Нс пропорциональна .
Аналогичный рост коэрцитивной силы Нс с
увеличением деформации образца стали 3
отмечен в работах [27, 28].

Сдвиг деформационных кривых Нс, соот-
ветствующих большим размерам зерен, в
сторону меньшей деформации согласуется
со сдвигом начальной деформации форми-
рования слабодеформированной пластичес-
кой зоны. Кроме того, такой сдвиг кривых

может быть связан с меньшей долей мар-
тенситной фазы в стали с большим разме-
ром зерен.

Дальнейшее увеличение деформации, как
следует из фиг. 10, а, приводит к снижению
Нс, причем влияние размера зерен исчезает,
что, возможно, связано с взаимодействием
доменных стенок с препятствиями в виде игл
мартенсита деформации и поверхностей мик-
ротрещин, поэтому размер зерна не имеет
существенного значения. Подобный харак-
тер изменения Нс обнаружен при пластичес-
кой деформации стали 70 [29]. На началь-
ном этапе деформации увеличивается плот-
ность дислокаций в перлите (-Fe и Fe-C), что
вызывает увеличение Нс, но с ростом дефор-
мации решетка цементитной фазы деформи-
руется и Нс снижается.

Подобная корреляция со стадийностью
накопления поврежденности наблюдается и
при оценке вихретокового параметра HВТ

(фиг. 10, б), хотя в этом случае его деформа-
ционные кривые обратны кривым Нс. Из-
менение параметра начинается раньше, чем
изменения Нс, поскольку вихретоковый па-
раметр чувствителен к поверхностным мик-
ротрещинам, но его минимальное значение
достигается вблизи точки деструкции мате-
риала, соответствующей несколько меньшей
деформации в сравнении с деформацией мак-
симума Нс. Снижение HВТ вызвано упроч-
нением материала в пределах слабодефор-
мированной зоны, а его дальнейший рост свя-
зан с увеличением поврежденности и доли
мартенситной фазы [30]. Анализ изменения
значений Нс и HВТ с изменением суммарной
площади дефектов показывает, что имеется
критическое значение S, при котором зави-

Фиг. 10. Деформационные зависимости коэрцитивной силы Нс (а) и вихретокового параметра HВТ (б)
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симости Нс—S и HВТ—S меняются на об-
ратные, причем это критическое значение
растет с увеличением размера зерен (фиг. 11).

Анализ макро- и микрорельефа изло-
мов. На фиг. 12 представлены результаты
исследования профилей изломов, а также
макро- и микрорельефа разрушения испы-
танных образцов. Видно, что повышение тем-
пературы нагрева под закалку приводит к

смене вида разрушения, т.е. разрушение в
условиях отрыва при низкой температуре
закалки сменяется сдвиговым разрушением
при более высокой температуре (фиг. 12, а, г,
ж). Именно смена вида разрушения являет-
ся результатом увеличения размера зерен и
пластичности стали. На поверхности образ-
цов хорошо видны слабо- и сильнодеформи-
рованные зоны поврежденности, глубина ко-

Фиг. 11. Зависимости коэрцитивной силы Нс (а) и вихретокового параметра HВТ (б) от суммарной
площади дефектов S

Фиг. 12. Профили (а, г, ж ) и микрорельеф (б, в, д, е, з, и) изломов образцов с размером зерна 21 (а—в),
117 (г—е) и 280 мкм (ж—и) в областях очага разрушения (б, д, з) и центральной зоны изломов (в, е, и)
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торых, а также удлинение самих зерен воз-
растают с повышением температуры под за-
калку, что согласуется с результатами оцен-
ки характеристик пластичности стали (уд-
линения образцов), представленными в таб-
лице.

Об увеличении пластичности исследуемой
стали с повышением температуры нагрева
под закалку свидетельствует и образование
множественных полос скольжения на боко-
вой поверхности образцов, развитие которых
способствует формированию вторичных оча-
гов зарождения трещин.

Микрорельеф разрушения для всех ис-
следуемых образцов преимущественно ямоч-
ный с локальными участками сдвига. С об-
разованием языков сдвига в очагах разру-
шения и связано начало формирования ма-
гистральной трещины (фиг. 12, б, д, з). В цен-
тральных областях и в зонах долома образ-
цов наблюдается вязкий ямочный микроре-
льеф (фиг. 12, в, е, и).

Выводы. 1. Развита методика комплекс-
ного анализа процесса разрушения, позволя-
ющая устанавливать взаимосвязь механичес-
ких и физических свойств стали со структу-
рой и стадийностью процесса развития по-
врежденности.

2. Выполнен анализ диаграмм деформа-
ции исследуемого материала с использовани-
ем второй производной напряжения по де-
формации и определены критические напря-
жения смены режима деформационного уп-
рочнения материала, отвечающие стадийно-
сти развития разрушения. Показано, что на-
пряжения деструкции материала D1 и D2

отвечают напряжениям появления соответ-
ственно слабо- и сильнодеформированных
зон SL, SH.

3. Показано, что зависимости прочност-
ных параметров материала (0,2 и в) и не-
которых акустических характеристик, опре-
деляющих форму акустического сигнала (AF,
PF и FC), отвечают уравнениям, подобным
уравнению Холла—Петча.

4. На выделенных стадиях нагружения
материала оценены характеристики полей
деформации (главной деформации 1, площа-
ди слабо- и сильнодеформированных зон SL,
SH) и акустической эмиссии (суммарного
числа событий NАЭ, активности N

.
, D- и bАЭ-

параметров). Установлена взаимосвязь оце-
ненных характеристик с размером зерен.

5. Оценены физические свойства нержа-
веющей стали в процессе растяжения ее об-
разцов (коэрцитивной силы Hс и вихрето-
кового параметра HВТ); показано, что изме-
нение указанных характеристик отвечает
стадийности развития разрушения, причем
экстремальные значения этих параметров
достигаются в первой точке деструкции ста-
ли D1.

6. Анализ изменения значений Нс и HВТ
с изменением суммарной площади дефектов
показал, что имеется критическое значение
S, при котором зависимости Нс—S и HВТ—
S меняются на обратные, причем это кри-
тическое значение растет с увеличением раз-
мера зерен.

7. Относительная площадь поврежденной
поверхноси S стали с меньшим размером
зерен ниже значения S сталей с большими
размерами зерен во всем диапазоне дефор-
маций, однако плотность повреждений n
выше.

8. Повышение температуры нагрева под
закалку приводит к смене вида разрушения,
т.е. разрушение в условиях отрыва при низ-
кой температуре под закалку сменяется сдви-
говым разрушением при более высокой тем-
пературе; преимущественным механизмом
разрушения является образование вязких
ямок с локальными участками сдвига.
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Шпангоут наряду со стрингерами и лон-
жеронами относится к основным силовым
элементам фюзеляжа самолета. Он представ-
ляет собой профиль в виде кольца или ова-
ла с сечением в виде швеллера или двутав-
ра. В настоящее время шпангоуты выполня-
ются из высокопрочных алюминиевых спла-
вов. Основном методом их изготовления
является резка из алюминиевых плит на
станках с числовым программным управле-
нием. Детали, полученные этими способами,
имеют пониженный уровень механических
свойств в результате нарушения деформиро-
ванной структуры материала, а процесс про-
изводства характеризуется малым коэффи-
циентом использования материала (КИМ
4,3%) [1, 2].

Замена обработки резанием процессами
обработки металлов давлением (ОМД) при
переходе к серийному производству позво-
лит устранить эти недостатки. Одним из
способов получения изогнутых профилей

методами ОМД является гибка на трехвал-
ковой машине. К преимуществам рассмат-
риваемой технологии относятся высокий
КИМ (до 80%), сохранение деформированной
структуры материала изделия, а также от-
носительная простота процесса гибки [3]. В
качестве исходной заготовки возможно ис-
пользование готового профиля двутаврового
сечения, полученного методом прессования.

Серьезной проблемой при гибке профи-
лей незамкнутого контура является потеря
их устойчивости в зоне полки или стенки.
Потеря устойчивости происходит из-за пре-
вышения критического напряжения, опреде-
ляемого равенством энергий, необходимых
для сжатия и продольного изгиба элемента
[4]. При потере устойчивости полки или стен-
ки профиль деформируется и не подлежит
правке. В связи с этим изучение и создание
работоспособных технологий производства
изогнутых профилей незамкнутого контура
— задача актуальная. В работах [3, 5] пред-
ложено для предотвращения потери устой-
чивости заполнение межполочного простран-
ства упругим материалом, который в процес-
се нагружения препятствует искажению гео-
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метрии профиля, создавая в его элементах
необходимый подпор.

В качестве упругого подпора можно ис-
пользовать набор жестких стальных полос.
Полосы, поверхность которых покрыта смаз-
кой, в процессе гибки смещаются одна отно-
сительно другой в тангенциальном направ-
лении. В результате технологический под-
пор деформируется не как монолитное тело,
процесс его деформации разбивается на ряд
совмещенных процессов гибки тонких полос.
Это позволяет избежать появления в них вы-
соких тангенциальных напряжений и соот-
ветственно пластических деформаций. Пре-
дотвращение пластических деформаций дает
возможность использовать подпор многократ-
но. Изучение напряженно-деформированного
состояния (НДС) в технологическом подпоре
при гибке и выбор рациональных парамет-
ров процесса и оснастки определили цель дан-
ной работы. Для оценки НДС в заготовке и
технологическом подпоре в процессе гибки
использовано математическое моделирование.

Материал и методика моделирования. В
качестве заготовки использован прессован-
ный профиль двутаврового сечения из спла-
ва 6061-Т6 (аналог — сплав АД33 [6]) дли-
ной 1 м; межполочное пространство запол-
нялось полосами из нержавеющей стали AISI
321 (аналог — сталь 12Х18Н10Т [7, 8])

Фиг. 1. Поперечное сечение исследуемого
профиля

Фиг. 2. Фотография (а) и схема (б) трехвалковой машины с тремя вариантами межвалкового рассто-
яния L0

Фиг. 3. Смещение полос при проведении эксперимента (а) и при математическом моделировании (б)

(фиг. 1). Во всех случаях конечный радиус
кривизны заготовки R  460 мм.

При гибке необходимая кривизна заготов-
ки последовательно формируется в момент
прохождения ее участков под средним ги-
бочным валиком. Величина кривизны зави-
сит от параметров настройки: межвалково-
го расстояния L0 и вертикального смещения
Hi среднего валика относительно боковых.
Значение L0 задается до начала процесса про-
катки и в процессе гибки не изменяется.

Основными варьируемыми параметрами,
влияющими на НДС заготовки и подпора,
являются толщина S полосы технологичес-
кого подпора и межвалковое расстояние L0.
Выбраны значения L0  102, 182 и 262 мм
(фиг. 2). Толщина полос S  1,0; 0,75 и
0,5 мм. Значение смещения Hi подбиралось
таким образом, чтобы число циклов гибка—

21,59

721,61
База 1 710,55

Точка 9

720,53
База 2

730,87
Точка 1

а) б)

а) б)
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прокатка и напряжения в полосах были ми-
нимальными, а алюминиевый профиль при
этом пластически деформировался.

Математическое моделирование проведено
в программном комплексе ANSYS Mechanical.
Размеры моделируемых образцов по отноше-
нию к реальным деталям выбирались из
условия подобия.

Верификация математической модели
осуществлялась подбором коэффициентов
трения между полосами подпора путем срав-
нения смещений полос при реальном экспе-
рименте и математическом моделировании
(фиг. 3).

Коэффициенты трения принимались рав-
ными: 0,1 между полосами подпора; 0,15
между профилем и опорными валками; 0,25
(для исключения проскальзывания) между
профилем и центральным валом. Темпера-
тура среды составляла 20 C. Контактные
взаимодействия усложняют сходимость за-
дачи, поэтому для упрощения расчета исполь-
зована симметрия относительно центра стен-
ки профиля [9, 10].

Ход моделирования включал следующие
этапы: первый шаг —вертикальное смещение
центрального валка на расстояние Hi  H1,
далее начало гибки профиля между враща-
ющимися валками. Процесс гибки заканчи-
вался на расстоянии от края профиля, анало-
гичном начальному состоянию. Следующий
шаг — центральный валок смещался на рас-
стояние H2, валки меняли направление вра-
щения, а профиль деформировался, перемеща-
ясь в обратном направлении. Цикл повторял-
ся до тех пор, пока радиус кривизны профи-
ля не достигал необходимой величины.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Определение необходимого смеще-
ния Hi. На первом этапе исследований про-
ведена оценка величины смещения Hi, не-
обходимого для получения заданной кривиз-
ны заготовки. Ввиду сложности сходимости
контактной задачи первоначально в расче-
тах рассматривался монолитный подпор.
Замена полос монолитным подпором позво-
лила получить начальные (реперные) смеще-
ния Hi, при которых достигается необходи-
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Фиг. 4. Варианты технологического подпора, использованного в работе
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мая кривизна. При расчете заготовки с тех-
нологическими вставками полученные сме-
щения Hi корректировались с учетом тол-
щины вставок. Также замена позволила
сравнить работу монолитного и составного
подпоров. На фиг. 4 представлены вариан-
ты используемого в исследовании техноло-
гического подпора.

В таблице приведены максимальные зна-
чения интенсивности пластических деформа-
ций в технологическом подпоре, значения
усилия при смещении центрального валка, а
также смещения H при достижении ко-
нечного радиуса кривизны.

Сравнив полученные результаты, можно
сделать вывод, что достижение нужной кри-
визны при замене монолитного подпора со-
ставным затрудняется. С уменьшением тол-
щины полос необходимо уменьшать суммар-
ное смещение H для достижения одного
и того же радиуса. При использовании мо-
нолитного подпора смещение H оказыва-
ется несколько ниже, чем при использова-
нии самой тонкой полосы. Объясняется это
тем, что величина упругих тангенциальных
деформаций в более тонких полосах ниже,
чем у более толстых полос, поэтому меньше
и их пружинение.

Усилие при смещении H снижается по
мере уменьшения толщины полос либо при
увеличении межвалкового расстояния. Мак-
симальное усилие смещения составило
2739Н, оно достигнуто при толщине пластин
1 мм и L0  102 мм. Минимальное усилие
равно 935 Н, зафиксировано при толщине
пластин 0,5 мм и L0  262 мм.

Напряженно-деформированное состоя-
ние монолитного подпора. Изучено НДС
монолитного подпора, который условно мож-
но разделить по высоте на три зоны: область
с наименьшим радиусом кривизны (сверху),
центральная часть и область с наибольшим
радиусом (снизу).

На фиг. 5 представлены значения танген-
циальных напряжений и интенсивности пла-
стических деформаций (по Мизесу) по высо-
те подпора в момент прохождения под цент-
ральным валком.

Видно, что при достижении материалом
подпора значения предела текучести
(0,2  210 МПа) [11] скорость роста напря-
жений падает (фиг. 5, а). В этот момент на-
чинается развитие пластических деформаций
(фиг. 5, б).

Область в зоне нейтрального слоя, где
пластические деформации отсутствуют, соста-
вила 0,542 мм, или 5,42%. Напряжение по
центру подпора достигло 81,159 МПа. Таким
образом, нейтральный слой смещается в сто-
рону центра кривизны.

Картина меняется при рассмотрении тан-
генциальных напряжений в зоне разгрузки,
т.е. за пределами опорных валков. На фиг. 6
показано изменение средних значений танген-
циальных напряжений по толщине подпора.

По центру подпора тангенциальные на-
пряжения минимальные вследствие близос-
ти к нейтральному слою, а на краях — они
максимальные. Видно, что напряжения в
зависимости от межвалкового расстояния
различаются не более чем на 15,64%. Тан-
генциальные напряжения для участков за

Фиг. 5. Распределение по высоте подпора тангенциальных напряжений (а) и интенсивности пласти-
ческих деформаций (б)

а) б)
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пределами опорных валков ниже предела
текучести, а в моменты прохождения под
валком — выше. Отсюда следует, что под-
пор деформируется пластически в момент
прохождения под центральным валком, где
напряжения вдоль верхней и нижней повер-
хностей составили соответственно: 233,15 и
–253,91 МПа при L0  102 мм; 235,31 и –246,18
МПа при L0  182 мм; 234,84 и –240,78 МПа
при L0  262 мм.

Интенсивность пластических деформаций
следующая: 1,1510–2 мм/мм при межвал-
ковом расстоянии 102 мм; 1,0210–2 мм/мм
при межвалковом расстоянии 182 мм и
7,810–3 мм/мм при межвалковом расстоя-
нии 262 мм. Следует отметить общую тен-
денцию к снижению возникающих деформа-
ции по мере увеличения L0.

В современных литературных источниках
характер распределения тангенциальных
напряжений по очагу деформации при трех-
валковой гибке описан лишь с качественных
позиций [12]. Для получения количествен-
ных показателей изучен процесс гибки мо-

нолитного тела. Выявлены нулевые значе-
ния напряжения до момента входа заготов-
ки в зону центрального валка. В зоне кон-
такта с валком тангенциальные напряжения
в поверхностных слоях заготовки резко воз-
растают и достигают максимума как в зоне
растяжения (300 МПа), так и в зоне сжатия
(–350 МПа). На выходе из пластической зоны
тангенциальные напряжения уменьшаются до
уровня остаточных напряжений и устанавли-
ваются на отметке 95 и –100 МПа (фиг. 7).

Таким образом, расчеты показали, что очаг
пластической деформации при гибке на трех-
валковой машине сосредоточен в зоне кон-
такта заготовки с центральным валком.

Напряженно-деформированное состоя-
ние технологического подпора из сталь-
ных полос. Тангенциальные напряжения в
пластинах технологического подпора дости-
гают максимальных значений в сечении под
центральным валком. Наиболее нагружен-
ной является пластина, расположенная у
верхней полки профиля, так как она гнется
с наименьшим радиусом кривизны. Поэто-

Фиг. 6. Изменение тангенциальных напряжений по толщине подпора

Фиг. 7. Изменение тангенциальных напряжений в монолитном подпоре во время гибки
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му целесообразно рассмотреть максимальные
значения НДС именно для этих пластин. При
L0  102 мм в пластине толщиной 1 мм рас-
пределение напряжений и интенсивности
деформаций показано на фиг. 8.

Видно, что вдоль верхней и нижней по-
верхностей полосы значение тангенциальных
напряжений больше предела текучести, т.е.
в поверхностных слоях развиваются пласти-
ческие деформации.

В центральной зоне полосы пластические
деформации отсутствуют, эта область охваты-
вает 33,4% общей высоты полосы (фиг. 8, б).
Далее с обеих сторон наблюдается переход в
пластические зоны, расположенные в повер-
хностных слоях полосы.

Таким образом, зона упругой области со-
ответствует толщине ~0,38 мм. Это означает,
что при использовании полос толщиной 0,38
мм и при L0  102 мм пластические дефор-
мации в них будут отсутствовать.

Рассмотрим один из вариантов (см. таб-
лицу), при которых в полосах подпора отсут-

ствуют пластические деформации (толщина
полос 0,5 мм и L0  262 мм). На фиг. 9 вид-
но, что график напряжений имеет линейный
характер и ограничивается значениями
189,36 и –190,17 МПа, а пластические де-
формации при этом отсутствуют.

Рассмотрим интенсивность пластических
деформаций при толщине полосы 1 мм и
значениях L0  102, 182 и 262 мм (фиг. 10).
Как известно, при гибке происходит смеще-
ние нейтрального слоя в сторону сжатых во-
локон [13].

Результаты, приведенные на фиг. 10, хо-
рошо демонстрируют смещение нейтрально-
го слоя. Видно, что значения пластических
деформаций выше у нижней поверхности
полос (наиболее удаленной от центра кривиз-
ны). Значения пластических деформаций
возрастают при уменьшении межвалкового
расстояния. Так, при переходе от L0  262
мм к L0  182 мм пластические деформа-
ции изменяются на 21,67%, а при переходе
от 182 мм к 102 мм — на 38,37%.

Фиг. 8. Распределение по высоте подпора тангенциальных напряжений (а), наложение графиков тан-
генциальных напряжений и интенсивности пластических деформаций (б)

Фиг. 9. Распределение по высоте подпора тангенциальных напряжений (а), наложение графиков тан-
генциальных напряжений и интенсивности пластических деформаций (б)
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Согласно данным таблицы распределение
интенсивности пластических деформаций
следующее. При толщине пластин 1 мм пла-
стические деформации выявлены при всех
значениях межвалкового расстояния. При
толщине пластин 0,75 мм пластические де-
формации в них присутствуют при L0  102
и 182 мм, а при L0  262 мм они отсутству-
ют. При толщине пластин 0,5 мм неболь-
шая пластическая деформация выявлена
только при L0  102 мм, во всех других рас-
смотренных вариантах она отсутствует.

При L0  102 мм с уменьшением толщи-
ны полос от 1 до 0,75 мм пластические де-
формации снижаются на 40,8%, при дальней-
шем уменьшении толщины полосы от 0,75
до 0,5 мм — на 91%.

Несмотря на то что при L0  262 мм и
толщине полос 0,75 и 0,5 мм пластические
деформации отсутствуют, использовать боль-
шое значение межвалкового расстояния не-
целесообразно, так как в этом случае увели-
чивается длина концевых участков, на кото-
рых радиус кривизны значительно отличает-
ся от кривизны центральной части профиля,
что приводит к снижению выхода годного.

Таким образом, наиболее рациональным
вариантом получения изогнутой заготовки
является использование в качестве подпора
набора полос толщиной 0,5 мм и межвалко-
вого расстояния L0  182 мм. Пластические
деформации в полосах при этом отсутству-
ют, а усилие при смещении H составляет
1379 Н.

Выводы. 1. Использование технологичес-
кого подпора в виде набора стальных полос
является эффективным способом для полу-
чения изогнутых изделий из профилей не-
замкнутого контура методом гибки на трех-
валковой машине.

2. Предложены следующие принципы
расчета рациональных параметров процесса
гибки и технологической оснастки:

 смещение центрального валка Hi рассчи-
тывается таким образом, чтобы число циклов
гибка—прокатка было минимальным, напряже-
ния в полосах технологического подпора не пре-
вышали предела текучести, алюминиевый про-
филь при этом пластически деформировался;

 для снижения длины концевых недефор-
мируемых участков профиля межвалковое
расстояние должно быть минимально допу-
стимым.

3. С помощью конечно-элементного ана-
лиза изучена количественная картина рас-
пределения напряженно-деформированного
состояния в элементах технологической ос-
настки. Установлено, что максимальный уро-
вень тангенциальных напряжений при гиб-
ке на трехвалковой машине сосредоточен в
зоне контакта заготовки с центральным вал-
ком, на выходе из нее тангенциальные на-
пряжения снижаются.

4. Показано, что математическое модели-
рование дает возможность определить тре-
буемую толщину полос технологического
подпора, при которой они деформируются в
упругой области.

Фиг. 10. Интенсивность пластических деформаций при разных значениях L0
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5. Установлены рациональные значения
толщины полос технологического подпора и
межвалкового расстояния L0, при которых в
процессе гибки в полосах не возникают пла-
стические деформации. Предлагаемыми зна-
чениями параметров являются: использова-
ние набора полос толщиной 0,5 мм и меж-
валковое расстояние 182 мм.
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В работе [1] на основе данных дифферен-
циальной сканирующей калориметрии высо-
кого разрешения (DSC) было выдвинуто
предположение, что появление двух эндотер-
мических пиков в межкритическом темпе-
ратурном интервале (МКТИ) между точка-
ми Аc1 и Аc3 при нагреве доэвтектоидных
сталей обусловлено локализацией процессов
перехода перлита в аустенит (Ап), а затем
перехода избыточного феррита в аустенит
(Аф). При этом было обращено внимание, что
подобного рода эффекты более явно выраже-
ны в доэвтектоидных сталях, легированных
сильными ферритостабилизирующими эле-
ментами: хромом, молибденом, ванадием и
др. Для уточнения полученных в работе [1]
закономерностей нами проведено более де-
тальное исследование методами DSC струк-
турного превращения при аустенитизации и
последующем охлаждении одной из низко-
легированных доэвтектоидных сталей мар-
тенситного класса — стали 07Х3ГНМ.

Материал и методика исследования.
Содержание легирующих элементов в стали

07Х3ГНМ, определенное рентгеноспектраль-
ным методом на электронном микроскопе
MIRA3 Tescan, было следующим, мас.%: Mn
1,13; Cr 3,25; Ni 1,06; Mo 0,53; Si 0,27;
Cu + Al 0,02—0,05. Содержание углерода ус-
тановлено оптико-эмиссионным спектромет-
ром СТИЛ-М3 (0,07 мас.% С) при допус-
тимом диапазоне значений 0,061—0,1
мас.% С, содержания серы и фосфора (не
более 0,025 мас.%) взяты из сертификата
на данную плавку стали.

Дифференциальную сканирующую кало-
риметрию осуществляли на приборе STA
«Jupiter» 449 фирмы Netzsch. Нагрев и ох-
лаждение образцов проводили со скоростью
5, 10, 20 и 40 K/мин в среде аргона (99,998 мас.%
Ar), скорость потока газа 25—30 мл/мин. Мас-
са образцов составляла 180—210 мг.

Для обработки экспериментальных дан-
ных по DSC, в том числе и для определения
температур критических точек, использова-
ли программное обеспечение «Proteus
Analyses» и пакет «Fityk». С целью умень-
шения влияния на DSC-измерения трудно-
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Методами дифференциальной сканирующей калориметрии высокого разрешения исследова-
ны превращения при нагреве и охлаждении со скоростью 5, 10, 20, 40 K/мин доэвтектоидной ста-
ли 07Х3ГНМ мартенситного класса. Установлен мультиплетный характер перехода этой стали в
аустенитное состояние. На первом этапе реализуется переход перлита в аустенит. На втором —
переход избыточного феррита в аустенит. Эти процессы четко дифференцируются по температу-
рам максимальной скорости их реализации. В этой стали при охлаждении даже со скоростью 40
K/мин основной распад переохлажденного аустенита реализуется в районе температур протека-
ния бейнитно-мартенситного превращения, т.е. ниже 500 C. Показано наличие эффекта наслед-
ственности при низкотемпературном распаде переохлажденного аустенита этой стали. В частно-
сти, в зависимости от скорости нагрева при прохождении межкритического интервала темпера-
тур зависят максимальная скорость и тепловой эффект распада аустенита ниже 500 C.
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учитываемых факторов проводили аппрок-
симацию экспериментальной зависимости
сигнала DSC полиномом шестой—восьмой
степени.

Реализован вариант постановки экспери-
мента, в котором для каждой скорости тер-
моциклирования использовали индивидуаль-
ные образцы, вырезанные из листового про-
ката толщиной 4,0 мм с одинаковой термо-
механической предысторией в состоянии
поставки.

Экспериментальные результаты и их
обсуждение. На фиг. 1 показано влияние
скорости нагрева на изменение сигнала DSC
при нагреве стали 07Х3ГНМ. В межкрити-
ческом интервале температур для всех ско-
ростей нагрева регистрируются два локали-
зованных по температуре эндотермических
эффекта. С увеличением скорости нагрева
температуры максимумов скорости первого
и второго эндотермических эффектов смеща-
ются в область более высоких температур.
Однако температура начала превращения
практически не зависит от скорости нагрева
и в среднем равна 7401 C. Эта особенность
соответствует существующим представлени-
ям о влиянии скорости нагрева на темпера-
туру начала (Ас1) превращения перлита в
аустенит [2].

Выявленные эндотермические эффекты
хорошо аппроксимируются функциями типа
SplitPearson7. Пример такой аппроксимации
показан на фиг. 2. С увеличением скорости
нагрева температура завершения превраще-
ния смещается в область более высоких зна-
чений. Тепловые эффекты превращения для
первого эндотермического пика в указанном
наборе скоростей нагрева лежат в интерва-
ле значений 4,00,5 Дж/г и в интервале
14,01,5 Дж/г для второго эндотермическо-
го эффекта.

Смещение с увеличением скорости нагре-
ва температуры максимальной скорости раз-
вития эндотермического эффекта позволяет
по Кисинджеру [3] вычислить эффективную
энергию активации процессов, ответственных
за эндотермические эффекты. Такая оценка
была проведена по уравнению:

Q  –Rdln(/T2
max)/d(1/Tmax),

где Q — энергия активации, кДж/моль; R —
газовая постоянная; Tmax — температура, K,
максимума скорости эндотермического про-

цесса на зависимости сигнала DSC при на-
греве;  —скорость нагрева.

На фиг. 3 в координатах ln(/T2
max)—1/Tmax

показаны полученные результаты. По танген-
су угла наклона в данных координатах воз-
можна оценка энергии активации Q указан-
ных эндотермических процессов. Для перво-
го эндотермического процесса Q1  1900500
кДж/моль, для второго Q2  76070 кДж/моль.

Высокие значения величины Q1 для пер-
вого эндотермического эффекта — следствие
малого влияния скорости нагрева на темпе-
ратуру максимума скорости превращения.
Последнее характерно для бездиффузионных
процессов (см. работы [4, 5]).

Энергия активации 760 кДж/моль указы-
вает на определяющую роль диффузионных
составляющих в реализации процессов, ответ-
ственных за второй эндотермический эффект.

Фиг. 1. Вид сигнала DSC в зависимости
от скорости нагрева стали 07Х3ГНМ, K/мин:
1 — 5; 2 — 10; 3 — 20; 4 — 40

Фиг. 2. Строение эндотермического пика
при нагреве со скоростью 10 K/мин стали
07Х3ГНМ: точки — экспериментальные дан-
ные: Pap — результат аппроксимации; P1, P2 —
подпики эндотермического эффекта
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Таким образом, для доэвтектоидной ста-
ли, легированной ферритостабилизирующи-
ми элементами (хром, молибден), наблюдает-
ся при аустенитизации разделение по тем-
пературам реализации перехода перлита в
аустенит и затем перехода избыточного фер-
рита в аустенит. Механизм этих процессов
близок к фазовому переходу I рода. Такому
развитию событий обычно соответствует бли-
зость температуры максимума на второй про-
изводной сигнала DSC по температуре и тем-
пературы максимальной скорости эндотерми-
ческого эффекта (см. работы [6—9]), что и
наблюдается в наших экспериментах.

Таким образом, отмеченные на DSC-зави-
симостях особенности при нагреве доэвтек-
тоидной стали (появление экстремумов) не
согласуются с монотонным характером пе-
рехода перлита и феррита в аустенит, кото-
рый следует из известной диаграммы состо-
яния Fe-С (cм., например, работу [10]).

На фиг. 4 показано влияние скорости
охлаждения на изменение сигнала DSC ста-
ли 07Х3ГНМ после полной ее аустенитиза-
ции. Дифференцируются две области экзо-
термического эффекта: высокотемператур-
ная (район температур 600—700 C), в кото-
рой наблюдаются относительно слабые экзо-
термические эффекты (скорее всего, они свя-
заны с частичным переходом аустенита в
перлит) и низкотемпературная (экзотерми-
ческий эффект при температуре ниже 500 С
обусловлен переходом в бейнитно-мартенсит-
ную смесь аустенита, оставшегося после об-
разования перлита).

На фиг. 5 в соответствующем масштабе
представлены данные по изменению сигна-
ла DSС в интервале температур 600—750 C.

В общем случае тепловой эффект превраще-
ния зависит при прочих равных условиях от
количества возникающего из аустенита пер-
лита. Естественно, что наибольший тепловой
эффект характерен для самой медленной
скорости охлаждения (14,2 Дж/г). С увели-
чением скорости охлаждения уменьшается
доля аустенита, переходящего в перлит, и со-
ответственно снижается тепловой эффект
такого перехода. Для скорости термоцикли-
рования 40 K/мин он равен 0,5 Дж/г. Кро-
ме того, смещается к более низким темпера-
турам и температура максимума скорости
образования перлита (см. фиг. 5).

Температура начала низкотемпературно-
го экзотермического эффекта и температура
его завершения характеризуются следующи-
ми значениями: 470 и 413 C для скорости
охлаждения 5 K/мин; 462 и 404 C для ско-

Фиг. 3. Зависимость ln(/T2
max)—1/Tmax для

первого Р1 (1) и второго Р2 (2) эндотермических
эффектов при нагреве стали 07Х3ГНМ

Фиг. 4. Влияние скорости охлаждения ста-
ли 07Х3ГНМ на вид сигнала DSC: 1 — 5 K/мин;
2 — 10 K/мин; 3 — 20 K/мин; 4 — 40 K/мин

Фиг. 5. Влияние скорости охлаждения на
вид сигнала DSC при перлитном превращении:
1 — 5 K/мин; 2 — 10 K/мин; 3 — 20 K/мин;
4 — 40 K/мин
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рости охлаждения 10 K/мин; 441 (485) и
377 C для скорости охлаждения 20 K/мин;
431 (492) и 366 C для скорости охлаждения
40 K/мин.

С увеличением скорости охлаждения в
область более низких температур смещает-
ся температура максимальной скорости рас-
пада переохлажденного аустенита в этом
температурном интервале. Соответственно, с
увеличением скорости охлаждения возрас-
тает тепловой эффект превращения. В дан-
ных условиях эксперимента он равен: 23, 49,
52 и 65 Дж/г для скоростей охлаждения со-
ответственно 5, 10, 20 и 40 K/мин.

Типичная структура низкотемпературно-
го экзотермического пика показана на
фиг. 6. Она свидетельствует о том, что на
этом этапе распада переохлажденного аус-
тенита реализуются три механизма перехо-
да его в более термодинамически равновес-
ное состояние. Один из этих механизмов (Р1)
вероятнее всего обусловлен бейнитным пре-
вращением. Два других — следствие возник-
новения двух морфологически разных типов
мартенситного превращения. Тепловые эф-
фекты перехода, реализуемые по этим трем
механизмам, и в первом приближении со-
отношение образующихся по этим механиз-
мам продуктов распада для скорости тер-
моциклирования 10 K/мин следующие:
1:7,6:11,2 соответственно для Р1, Р2, Р3.

При описании возникновения аустенита
при нагреве сталей выше точки Ас1 и выде-
ления избыточного феррита при охлаждении
аустенита после его нагрева выше точки Ас3

обычно подчеркивается, что аустенит прора-
стает в ферритную фазу или что из аустени-
та выделяются зерна феррита (см. например,
работы [4, 5, 11—16]).

Однако появление таких калориметричес-
ких особенностей на DSC зависимостях при
нагреве стали 07Х3ГНМ в МКТИ с формаль-
ной точки зрения обусловлено переходом от
термодинамически менее равновесного состо-
яния к термодинамически более равновесно-
му. Другими словами, реализуются процес-
сы перехода перлита в аустенит, в результа-
те которого образуется аустенит Ап со свои-
ми морфологическими и концентрационны-
ми особенностями, и перехода избыточного
феррита в аустенит Аф также со своими
структурными, морфологическими и иными
особенностями.

Относительно высокие температуры в
МКТИ должны были бы достаточно быстро
нивелировать эти различия между Ап и Аф,
однако даже при скорости нагрева 5 K/мин
в данном случае это в полной мере произой-
ти не успевает.

Как видно из представленных данных
(см. фиг. 4), даже при скорости охлаждения
5 K/мин подавить бейнитно-мартенситное
превращение в этой стали практически не
удается. Поэтому для объяснения мульти-
плетного характера образования аустенита
при нагреве стали мартенситного класса
07Х3ГНМ (см. [17]) и в дальнейших рабо-
тах на сталях этой системы легирования
[12—15] первый эндотермический эффект
обычно рассматривался как следствие без-
диффузионного (сдвигового) перехода части
мартенсита в аустенит, а второй эндотерми-
ческицй эффект — как результат диффузи-
онного механизма этого процесса.

 Однако авторами работы [1] высказано
мнение, что первый эндотермический эффект
связан с переходом перлита в аустенит (про-
цесс тоже бездиффузионный), тогда как вто-
рой эндотермический эффект обусловлен пе-
реходом избыточного феррита в аустенит
как типичных структур доэвтектоидной ста-
ли в равновесном состоянии.

Для получения ферритно-перлитной
структуры в этой стали после ее аустенити-
зации при 1000 C образцы охлаждали со
скоростью 40 K/мин до 670 C и выдержива-
ли при этой температуре 120 и 240 мин. Пос-
ле выдержки образцы охлаждались до ком-
натной температуры со скоростью 40 K/мин

Фиг. 6. Строение экзотермического пика
при охлаждении стали 07Х3ГНМ со скоростью
10 K/мин: точки — экспериментальные данные:
Pap — результат аппроксимации; P1—Р3 — под-
пики эффекта
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ратуры в МКТИ провести нагрев с разными
скоростями, например 5 и 40 K/мин, а далее
охлаждение с 1000 C с одинаковой скорос-
тью, например 40 K/мин, то температуры мак-
симальной скорости низкотемпературного
распада переохлажденного аустенита будут
различаться на 20—30 C, а тепловой эффект
превращения — на 20 Дж/г и более. Тем са-
мым проявляется еще один вид структур-
но-фазовой наследственности в дополнение
к уже отмеченным ранее (см. [18]): зависи-
мость термодинамических характеристик
фазового превращения от параметров пред-
шествующей термической обработки (в дан-
ном случае от скорости прохода МКТИ).

Выводы. 1. Установлено, что аустенити-
зация при нагреве стали 07Х3ГНМ проис-
ходит в два этапа. Оценки энергии актива-
ции каждого такого этапа позволяет отнес-
ти первый из них к контролируемому без-
диффузионными механизмами и диффузион-
ными для второго этапа. Соответственно на
первом этапе скорее всего реализуется пе-
реход перлита в аустенит, а на заключитель-
ном (втором) этапе — переход избыточного
феррита в аустенит. После нагрева этой ста-
ли выше точки Ас3 при охлаждении даже со
скоростью 5 K/мин практически подавляют-
ся процессы выделения феррита и перлита
и реализуется несколько экзотермических
процессов в перекрывающихся один другим
интервалах температур. По температурам
реализации условно их можно разделить на
бейнитное и мартенситные превращения.

Фиг. 7. Изменение сигнала DSC при охлаж-
дении стали 07Х3ГНМ: 1 — нагрев со скорос-
тью 40 K/мин до 1000 C, выдержка 5 мин, ох-
лаждение со скоростью 40 K/мин; 2 — нагрев
со скоростью 40 K/мин до 1000 C, выдержка
5 мин, охлаждение со скоростью 40 K/мин до
670 C, выдержка 120 мин, охлаждение со ско-
ростью 40 K/мин; 3 — нагрев со скоростью
40 K/мин до 1000 C, выдержка 5 мин, охлажде-
ние со скоростью 40 K/мин до 670 C, выдержка
240 мин, охлаждение со скоростью 40 K/мин

Фиг. 8. Изменение сигнала DSC при на-
греве стали 07Х3ГНМ со скоростью 20 K/мин:
1 — исходное состояние (мартенсит + бейнит);
2 — результат после изотермического отжи-
га при 670 C в течение 240 мин (в исходном
состоянии перлит + феррит)

(фиг. 7). Как видно из представленных дан-
ных, после выдержки 240 мин при 670 C весь
переохлажденный аустенит перешел в пер-
литно-цементитную смесь (низкотемператур-
ный экзотермический эффект, связанный с
бейнитно-мартенситным превращением от-
сутствует). Однако выдержка 120 мин при
этой температуре (670 C) оказалось для этого
недостаточной. Затем следовал нагрев про-
шедших изотермическую обработку образцов
до 1000 C.

На фиг. 8 показано изменение сигнала
DSC стали 07Х3ГНМ с исходной перлитной
(ферритно-перлитной) и бейнитно-мартенсит-
ной структурой. Представленные данные по-
зволяют утверждать, что принципиальных
различий в ходе сигнала DSC в МКТИ для
двух этих исходных состояний не наблюда-
ется. Следовательно, при нагреве сталей это-
го класса легирования при достижении точ-
ки Ас1 совершается переход бейнитно-мартен-
ситной структуры в ферритно-цементитную
смесь (феррит+цементит), типичную для состо-
яния после высокотемпературного отпуска за-
каленной доэвтектоидной стали, а сама струк-
тура этой стали состоит из феррита и перлита.

Следует обратить внимание на еще одну
выявленную в работе закономерность. Если
аустенитизацию стали 07Х3ГНМ провести
при 1000 C, но при достижении этой темпе-
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2. Показано, что в доэвтектоидных ста-
лях этого типа легирования бейнитно-мар-
тенситная компонента их структуры не
обусловливает наличие первого этапа пре-
вращения аустенита в межкритическом
температурном интервале (МКТИ). При на-
греве в исследованном диапазоне скоростей
к моменту достижения критической точки
Ас1 происходит трансформация бейнитно-
мартенситной структуры в ферритно-цемен-
титную смесь, типичную для состояния пос-
ле высокого отпуска закаленной доэвтекто-
идной стали.

3. Обращено внимание на зависимость
определяемых методами DSC термодинами-
ческих характеристик фазовых превращений
от термической предыстории исследуемого
сплава.
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Эвтектическая система Fe-B — основа
ряда многокомпонентных аморфизируемых
металлических сплавов, детально исследуе-
мых в последние годы [1]. Значительное вли-
яние на механические и электрические свой-
ства получаемого материала оказывает ре-
жим переохлаждения исходного расплава,
позволяющий подавить процессы кристалли-
зации. При этом, несмотря на обширность
теоретических [2—7] и экспериментальных
[8—10] работ, закономерности кристаллиза-
ции переохлажденных расплавов остаются
недостаточно изученными. Сложность про-
водимых исследований определяется высо-
кой скоростью протекающих процессов и
малым размером образующихся кристаллов.
Значительное влияние на ход кристаллиза-
ции оказывают процессы, связанные с обра-
зованием метастабильных фаз, имеющих осо-
бенности образования и роста.

В системе Fe-B при глубоком переохлаж-
дении расплава наряду c фазами Fe и Fe2B

образуются кристаллы метастабильной фазы
Fe3B [7—9, 11]. Как отмечалось в работах
[12—16], из-за отклонения от локального рав-
новесия на поверхности кристалла возника-
ет эффект «захвата примеси», требующий
специальных подходов к исследованию. В
частности, исследования закономерностей
образования метастабильной фазы Fe3B по-
казали наличие локально-неравновесных
эффектов, существенно влияющих на рост
таких кристаллов [3, 4, 7].

Целью данной работы было изучение за-
кономерностей роста кристаллов при глубо-
ком переохлаждении расплава системы Fe-
B. Для этого экспериментально исследовали
процесс кристаллизации аморфного металла
в виде ленты, полученной методом закалки
из жидкого состояния на медном вращаю-
щемся барабане. Такие эксперименты позво-
ляют выявить особенности роста кристаллов
каждой из фаз при заданном режиме охлаж-
дения. Построенная на базе эксперимента
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Проведено комплексное исследование процессов кристаллизации расплавов на базе системы
Fe-B при их глубоких переохлаждениях. Для изучения особенностей протекающих процессов
использовали сочетание экспериментальных методов и методов математического моделирования.
Калориметрическими и рентгеноструктурными исследованиями аморфных лент, получаемых из
расплавов Fe-B, показано, что при глубоком переохлаждении расплава на медном вращающемся
барабане формируются кристаллы Fe, Fe2B и метастабильной фазы Fe3B. Полученная лента яв-
ляется рентгеноаморфной, кристаллы по-видимому имеют наноразмеры и механически между собой
не взаимодействуют. Результаты эксперимента позволили уточнить теоретическое описание ро-
ста отдельных кристаллов каждой из фаз методами неравновесной термодинамики. При прове-
дении расчетов использовали ранее разработанную модель роста кристалла, учитывающую взаи-
мосвязанные диффузионные процессы в системе кристалл—расплав, а также процессы на повер-
хности раздела фаз. Проведенные расчеты позволили изучить закономерности изменения скоро-
стей роста кристаллов каждой фазы в зависимости от переохлаждения расплава. Полученная ме-
тодика позволяет моделировать процессы кристаллизации расплава в зависимости от режима ох-
лаждения.
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теоретическая модель дает возможность рас-
считывать закономерности роста кристаллов
каждой из фаз в широком интервале пере-
охлаждений расплава.

Материалы и методика эксперимента.
Для изучения закономерностей роста крис-
таллов в переохлажденных расплавах на базе
эвтектической системы Fe-B проведены экс-
периментальные исследования аморфных
лент состава, ат.%: Fe 79,88; B 15,40; Si 4,40;
C 0,32, полученных методом разливки на
медный вращающийся барабан. Ленты тол-
щиной 28 мкм изготовлены на установке
непрерывной разливки типа «Сириус» ПАО
«Ашинский метзавод» в рамках эксперимен-
та, описанного в работе [17].

Калориметрические исследования прово-
дились на приборе синхронного термического
анализа Netzsch STA 449F1 «Jupiter». Мас-
са навески образца составляла около 30 мг,
измерение проводилось в защитной среде
аргона в тигле из Al2O3. Скорость нагрева
при отжиге аморфной ленты 10 K/мин, мак-
симальная температура нагрева 1275 K [7].

Рентгенофазовый анализ аморфной лен-
ты проводили на порошковом рентгенов-
ском дифрактометре Ultima IV (фирма
Rigaku) при постоянном нагреве образца
ленты в печи системы Anton Paar. Нагрев
со скоростью 10 K/мин вели до температу-
ры 1175 K.

Скорость роста кристаллов в переохлаж-
денном расплаве рассчитывали с использо-
ванием разработанной авторами [7] модели
роста кристаллов применительно к техноло-
гии затвердевания расплава на медном вра-
щающемся барабане, а также известной мо-
дели LKT (Lipton—Kurz—Trivedi).

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Калориметрическое исследование
аморфных лент. Объектом исследования
служил сплав марки 1СР указанного состава,
широко используемый для получения амор-
фных лент. Теплофизические характеристи-
ки сплава 1СР близки к таковым для спла-
ва эвтектического состава Fe83B17 [7]. При
переохлаждении расплава исследуемого со-
става, как и в сплаве Fe83B17, образуются кри-
сталлы фаз Fe, Fe2B и метастабильные крис-
таллы Fe3B, что позволяет выявить общие
закономерности роста в системах Fe-B.

В калориметрических исследованиях до-
ли кристаллов изучалась лента толщиной 28
мкм. Результаты эксперимента представле-

ны на фиг. 1. Из приведенной зависимости
теплового эффекта от температуры следует,
что при температуре около 753 K начинает-
ся активная фаза кристаллизации аморфной
ленты. Кристаллизация ленты сопровождает-
ся резким тепловым эффектом в виде двух
близко расположенных пиков. При темпера-
туре около 843 K заканчивается первый этап
кристаллизации. Аналогичные результаты
получены в других исследованиях [1, 7, 17, 18].

Второй этап кристаллизации можно вы-
делить по относительно медленному экзотер-
мическому процессу в области 840—940 K,
однако его природу в нашем исследовании
выявить не удалось.

Важно отметить, что форма получаемой
кривой (см. фиг. 1) существенно зависит от
режима нагрева и может изменяться при
увеличении скорости нагрева [19].

Рентгенофазовый анализ аморфной лен-
ты. На фиг. 2 приведены полученные диф-
рактограммы для некоторых значений тем-
ператур нагрева образца. Исследование про-
водилось в интервале углов 2  5—100 со
скоростью нагрева 10 K/мин при разных
значениях температуры. Значение темпера-
туры в ленте имеет погрешность около 20 C
из-за деформации аморфных лент при их
нагреве и существенном отличии их темпе-
ратур от регистрируемых температур нагре-
вателя. Тем не менее исследование позво-
лило оценить последовательность кристалли-
зации на важных температурных интерва-
лах.

Приведенные на фиг. 2 дифрактограммы
образцов соответствуют некоторым харак-
терным значениям температуры: дифрак-

Фиг. 1. Калориметрический анализ ленты
сплава 1СР
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тограмма 1 — температуре нагрева образца
~600 K. На этой дифрактограмме выявля-
ется гало и отсутствуют рефлексы от крис-
таллических фаз [17], т.е. образец можно счи-
тать рентгеноаморфным. Возможно в нем
присутствуют кристаллы, размеры которых
превышают примерно 5—10 нм и которые
не могут быть идентифицированы с помощью
рентгеновской дифракции.

Полученный результат позволяет прове-
сти аналогию с ранее проведенными автора-
ми исследованиями по математическому мо-
делированию процесса охлаждения аморф-
ной ленты на медном вращающемся бара-
бане. Как показало исследование [17], за счет
высокой скорости охлаждения температура
600 K достигается во всех слоях ленты че-
рез 10–4 с после попадания расплава на вра-
щающийся барабан.

Дифрактограммы 2—5 отражают состоя-
ние процессов в ленте на начальном этапе
кристаллизации. Дифрактограммы соответ-
ствуют нагреву ленты от температуры нача-
ла кристаллизации и выше. При проведении
исследования при значительных температу-
рах нагрева не удалось абсолютно точно оп-
ределить значение температуры в ленте из-
за деформации образца, характерной для амор-
фных лент. Между тем исследование позво-
лило оценить закономерности кристаллиза-
ции на важных интервалах температуры.

Сопоставление с результатами калоримет-
рического исследования (см. фиг. 1) пока-

зывает, что дифрактограммы 2—5 отражают
процессы кристаллизации в интервале тем-
ператур 750—792 K, соответствующем пер-
вому пику на графике калориметрического
анализа. Анализ дифрактограммы позволя-
ет сделать вывод о совместном росте фаз Fe,
Fe2B и Fe3B в указанных интервалах нагре-
ва ленты.

Полученные результаты соответствуют
результатам, полученным другими исследо-
вателями [1, 11, 20]. Между тем необходимо
отметить, что в ряде работ выявлены другие
метастабильные фазы, в частности фаза
Fe23B6 [21]. Закономерности формирования
этих фаз при получении аморфных лент тре-
буют дальнейших дополнительных исследо-
ваний.

Расчет скорости роста кристаллов в
переохлажденном расплаве. Приведенные
выше результаты экспериментов и их ана-
лиз позволяют адаптировать разработанную
ранее [7, 22, 23] модель роста кристаллов при-
менительно к технологии затвердевания рас-
плава на медном вращающемся барабане.

Как показано выше, при глубоких пере-
охлаждениях расплава можно пренебречь
механическим взаимодействием кристал-
лов. Целесообразно рассмотреть закономерно-
сти роста отдельных кристаллов каждой из
фаз. Для этого воспользовались ранее пред-
ложенным подходом [22]. Подход строился
на описании методами неравновесной термо-
динамики системы кристалл (фаза )—рас-
плав (фаза ). Упрощенно считали, что крис-
таллы имеют сферическую форму и соблюда-
ется условие сферической симметрии. При
этом расстояние от центра кристалла обозна-
чали символом r, а радиус кристалла — R.

Для описания изучаемой системы необ-
ходимо учитывать взаимное влияние тепло-
вых Jq и диффузионных Ji (материальный
поток i-того компонента) потоков в фазе кри-
сталла и расплава. Переход компонентов че-
рез поверхность раздела фаз в случае роста
кристалла стехиометрического состава из мно-
гокомпонентного эвтектического расплава
представили в виде химической реакции вида

1 1 2 2 ... m mn n nΨ Ψ Ψ Φℜ + ℜ + + ℜ ⎯⎯⎯→ℵ , (1)

где 1 2, , , m
Ψ Ψ Ψℜ ℜ ℜ  — компоненты исходно-

го расплава; Φℵ  — продукт химической ре-
акции; ni — стехиометрические коэффици-
енты; m — число компонентов в фазе .

Фиг. 2. Изменение дифракционного спект-
ра ленты при характерных значениях ее тем-
пературы: около 600 K (дифрактограмма 1); в
интервале температур 750—792 K (дифрактог-
раммы 2—5)
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Следуя такому описанию, в работах [17,
22] получили выражение для производства
энтропии рассматриваемой системы. Приме-
няя к этому выражению разработанный ав-
торами вариационный метод неравновесной
термодинамики для случая, когда тепловые
эффекты на границе раздела фаз не оказы-
вают существенного влияния на рост крис-
талла, получили общее выражение для моль-
ной скорости I образования продукта Φℵ  на
единице поверхности кристалла:

1 1

1

m m
i

i i i
i i

m

i i
i

d
J M

r M dt
I

M
r

Ψ Φ
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ℵ
ℵ= =

Ψ Ψ Φ
ℵ

=

⎛ ⎞∂μ ρ− + ν μ − μ⎜ ⎟∂ ⎝ ⎠=
⎛ ⎞∂ ν μ − μ⎜ ⎟∂ ⎝ ⎠

∑ ∑

∑
, (2)

где i
— химический потенциал i-го компонен-

та фазы ; 
 — химический потенциал ком-

понента кристалла; 
 — плотность кристал-

ла; Mℵ  — молекулярная масса продукта хи-
мической реакции (1); vi

  Mini; Mi — моле-
кулярная масса i-го компонента расплава. При
этом было показано [17, 22], что слагаемое в

уравнении (2) 
1

m

i i
i

d
M

M dt

Φ
Ψ Ψ Φ

ℵ
ℵ =

⎛ ⎞ρ ν μ − μ⎜ ⎟
⎝ ⎠
∑  отра-

жает влияние локально-неравновесных эф-
фектов, связанных с эффектом «захвата при-
меси».

Разработанную теорию применили к рас-
сматриваемому случаю роста кристаллов в
переохлажденном расплаве Fe-B, а именно
кристаллов Fe, Fe2B и метастабильных кри-
сталлов Fe3B. Тогда для каждого типа крис-
таллов уравнение химической реакции (1)
приводится к следующему виду:

для кристаллов Fe

Fe Fe
Ψ Φℜ ⎯⎯⎯→ℵ , (3)

для кристаллов Fe2B

2Fe B Fe B2 Ψ Ψ Φℜ + ℜ ⎯⎯⎯→ℵ , (4)

для метастабильных кристаллов Fe3B

3Fe B Fe B3 Ψ Ψ Φℜ + ℜ ⎯⎯⎯→ℵ . (5)

Для случая роста зародыша стехиометри-
ческого состава можно применить к уравне-
нию (2) выражение R M I Φ

ℵ= ρ , связываю-
щее скорость роста R

.
 кристалла и мольную

скорость I образования продукта на его по-
верхности [17]. Кроме того, если в соответ-

ствии с методикой [17] применить к выра-
жению (2) теорию идеальных растворов, то,
используя стационарное уравнение диффу-
зии, выражения для скорости роста зароды-
шей каждой из фаз [17] можно записать сле-
дующим образом:

FeM Fe
Fe Fe

x x
R D

R

Ψ ΨΨ

Φ
−ρ=

ρ
, (6)

R
.
Fe2B

 
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D

M х х R

Ψ Ψ Ψ ΨΨ

Φ Ψ Ψ
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, (7)
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 

( )B B Fe Fe FeM Fe
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M х х R

Ψ Ψ Ψ ΨΨ

Φ Ψ Ψ

+ −ρ= +
ρ −

Fe2
D

R
+ , (8)

где x
Fe, x

FeM — соответственно мольная доля
железа на поверхности растущего зародыша
и средняя мольная доля железа в расплаве.
При этом для зародышей Fe и Fe2B предпо-
лагалось [7, 17], что у поверхности выполня-
ется условие локального равновесия (второй
член в числителе (2) обращается в нуль). Для
зародышей метастабильной фазы Fe3B усло-
вие локального равновесия не выполняется,
второе слагаемое выражения (8) характери-
зует влияние эффектов «захвата примеси»
на рост.

Расчеты проводились для расплава эвтек-
тического состава Fe83B17 (фиг. 3) в широ-
ком интервале переохлаждений ниже тем-
пературы эвтектической точки Tэв1  1452 K
для фаз Fe и Fe2B, а также ниже температу-
ры метастабильной эвтектики Tэв2  1387 K
для фазы Fe3B. Для проведения таких рас-
четов построены продолжения линий равно-
весия диаграммы состояния в область низ-
ких температур, что позволило прогнозиро-
вать изменение x

Fe мольной доли железа на
поверхности растущего зародыша для раз-
ных значений температуры. Методика про-
ведения таких вычислений детально описа-
на в нашей статье [23]. При проведении рас-
четов использовали для энергии активации
диффузии бора в расплаве Fe-B значение 80
кДж/моль [7].
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Результаты проведенных расчетов, пред-
ставленные на фиг. 3, отображают измене-
ние скорости роста R

.
 кристаллов каждой из

фаз: Fe (1), Fe2B (2) и Fe3B (3) в зависимос-
ти от температуры расплава T. При пере-
охлаждении ниже эвтектической темпера-
туры Tэв1 1452 K растут кристаллы железа
и Fe2B. При переохлаждении ниже темпе-
ратуры Tэв2  1387 K начинается рост мета-
стабильной фазы Fe3B. В результате при глу-
боком переохлаждении в полученном спла-
ве образуются кристаллы трех фаз, что со-
гласуется с результатами рентгеноструктур-
ного анализа.

Значительное влияние на рост фазы Fe3B
оказывают эффекты «захвата примеси», обус-
ловленные высокой скоростью роста кристал-
лов этой фазы (см. фиг. 3). Для проверки по-
лученных результатов дополнительно прове-
дены расчеты при помощи известной модели
LKT [4, 24, 25]. Модель LKT строится на опре-
делении скорости перехода компонентов на
поверхности зародыша в зависимости от фак-
тора переохлаждения T. Фактор T вычис-
ляется с учетом соответствующих эффектов.

Исследование роста кристаллов в распла-
ве Fe-B при глубоких переохлаждениях по-
казало [8], что переохлаждение расплава T
у поверхности кристалла можно представить
в виде суммы вкладов TC и TR. Вклад TC
учитывает переохлаждение расплава у повер-
хности, а вклад TR — дополнительное пе-
реохлаждение, обусловленное формой крис-
талла. При этом переохлаждение расплава

у поверхности может быть рассчитано по
формуле

1 0
1

1
1 ( )С

c

T m c
I P

⎛ ⎞
Δ = −⎜ ⎟−⎝ ⎠

,

где m1 — уклон линии ликвидуса; c0 —
концентрация бора в расплаве; I(Pc) 
 2P2exp(P)/(2P+1) — функция Иванцова;
Pc  RR

.
/2D — число Пекле. Для нахожде-

ния скорости роста применялся численный
метод Ньютона, при этом принимали, что
m1  35 K [8], параметр TR  0,1TC [8]. Рас-
чет проводился для кристаллов небольших
размеров, R  110–7 м.

Результат расчета скорости роста крис-
таллов Fe3B методом LKT показан штрихо-
вой линией на фиг. 3. Расчеты обоими мето-
дами демонстрируют схожие результаты, до-
статочные для оценки закономерностей про-
цессов роста кристаллов. Оба метода исполь-
зуют значительное количество допущений,
влияющих на результат расчета. Однако раз-
работанный нами метод имеет преимущества,
обусловленные подробным описанием сис-
темы зародыш—расплав методами неравно-
весной термодинамики. Поэтому численное
решение общего уравнения (2) (без сделан-
ных упрощений) совместно с уравнениями
теплопроводности и диффузии для обеих фаз
позволит более точно выявить закономерно-
сти протекающих в системе процессов.

Выводы. 1. При высокоскоростном ох-
лаждении расплава Fe-B эвтектического со-
става образуются кристаллы трех фаз: Fe,
Fe2B и Fe3B.

2. Рост кристаллов начинается при ох-
лаждении ниже соответствующей эвтекти-
ческой точки и достигает максимальной ско-
рости при относительно небольших переох-
лаждениях. Для достижения максимальной
скорости роста кристаллов фазы Fe требует-
ся переохлаждение около 150 K и около
100 K для фазы Fe2B. Для фазы Fe3B пере-
охлаждение составляет всего лишь около
20 K, что обусловлено влиянием эффектов
«захвата примеси». Особенностью метаста-
бильной фазы Fe3B является необходимость
дополнительного переохлаждения расплава
на 65 K для начала роста кристаллов. Одна-
ко скорость роста этих кристаллов выше, чем
кристаллов Fe и Fe2B.

3. При глубоких переохлаждениях рас-
плава скорость роста кристаллов каждой из

Фиг. 3. Изменение скорости роста R
.
 крис-

таллов Fe (1), Fe2B (2) и Fe3B (3) в зависимости
от температуры расплава T. Штриховой лини-
ей обозначены результаты расчета скорости
роста кристаллов Fe3B, полученные методом
LKT; Tэв1  1452 K — температура эвтектичес-
кой точки, Tэв2  1387 K — температура мета-
стабильной эвтектики, связанной с образовани-
ем фазы Fe3B
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фаз постепенно снижается, что обеспечивает
возможность предотвращения процессов кри-
сталлизации при сверхскоростных переох-
лаждениях. Экспериментальные исследова-
ния показали, что при сверхбыстром охлаж-
дении расплава на медном вращающемся
барабане рост кристаллов подавляется.
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