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Магниевые сплавы — одни из наиболее
перспективных конструкционных материа-
лов с превосходной удельной прочностью,
низкой плотностью и возможностью энерго-
поглощения. Использование изделий из маг-
ниевых сплавов позволяет увеличить весо-
вую эффективность, снизить расход топлива
и улучшить динамические характеристики
транспортных средств, особенно в автомо-
бильной, авиационной и космической отрас-
лях [1—6]. Ожидается, что потребность в
применении магниевых сплавов продолжит
расти, поэтому важны исследования и раз-
работки, направленные на улучшение их
свойств и производственных технологий.

Высокие прочностные свойства магниевых
сплавов, в том числе при повышенных тем-
пературах, могут быть обеспечены легирова-
нием магия редкоземельными металлами
(РЗМ) [5]. В настоящее время большое вни-
мание уделяется исследованию магниевых
сплавов с иттрием и гадолинием [7—17], при
добавке которых достигается наилучший
комплекс свойств. Одним из сплавов систе-
мы Mg-Y-Gd-Zr, который был разработан в
ИМЕТ РАН совместно с ВИЛС и ВИАМ (Все-
российские научно-исследовательские инсти-
туты легких сплавов и авиационных мате-
риалов соответственно), является высоко-
прочный сплав ИМВ7-1, содержащий2 5,0—
6,5% Y, 3,5—5,5% Gd и 0,15—0,7% Zr [18].
Однако для дальнейшего улучшения свойств
сплавов, технологии их обработки и сниже-
ния содержания дорогостоящих иттрия и
гадолиния следует считать целесообразным

c. 3—17 DOI: 10.31857/S086957332405317
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ВЛИЯНИЕ ДОБАВОК ЦИНКА И СКАНДИЯ
НА СВОЙСТВА СПЛАВА Mg-Y-Gd-Sm-Zr1
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Исследовано влияние добавок раздельно цинка (до 1 мас.%), скандия (до 2 мас.%) и совмес-
тно цинка и скандия на структуру и механические свойства магниевого сплава ИМВ7-1 системы
Mg-Y-Gd-Zr, содержащего 2 мас.% Sm. Изучена кинетика распада пересыщенного твердого ра-
створа на основе магния в процессе старения при 175, 200, 225 и 250 C. Установлено, что при вве-
дении цинка в структуре образуется пластинчатая фаза, соответствующая тройному соединению
магния, редкоземельных металлов и цинка, тогда как в случае введения скандия он только раство-
ряется в магниевом твердом растворе. Добавка цинка приводит к необходимости снижения тем-
пературы обработки на твердый раствор, а скандий ее повышает. Сплавы с добавками совместно
цинка и скандия упрочняются при старении, при этом цинк способствует упрочнению при более
низких температурах старения, а скандий — при более высоких. Цинк и скандий повышают ус-
тойчивость магниевого твердого раствора и приводят к замедлению его распада при старении.

Ключевые слова: магниевые сплавы; редкоземельные металлы; распад твердого раствора;
механические свойства.

1Работа выполнена в соответствии с государствен-
ным заданием № 075-00320-24-00. Исследование рас-
пределения элементного состава образцов выполнено с
использованием оборудования Центра коллективного
пользования ФИАН «Центр по исследованию высоко-
температурных сверхпроводников и других сильнокор-
релированных электронных систем»

2Здесь и далее в статье содержание элементов в
мас.%.
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использование и других РЗМ в качестве до-
полнительных легирующих элементов. Для
сплава ИМВ7-1 такой добавкой может стать
самарий. Самарий хорошо упрочняет магний
[19, 20], сокращает длительность упрочняю-
щей термической обработки (ТО) старением
сплава ИМВ7-1 [21, 22] и имеет меньшую,
чем у иттрия и гадолиния, максимальную в
нем растворимость [5], что позволяет исполь-
зовать его в малых количествах. Исследова-
ниями системы Mg-Y-Gd-Sm, ее фазовых рав-
новесий [23, 24] и свойств сплавов на ее ос-
нове доказана целесообразность введения в
сплав ИМВ7-1 добавки самария до 2%.

Настоящее исследование проводилось с
целью изучения действия дополнительных
легирующих элементов на сплав системы
Mg-Y-Gd-Sm-Zr, отличных от тех, что входят
в его состав, по их влиянию на прочностные
свойства сплава и характер его упрочнения
при ТО. В качестве дополнительных элемен-
тов рассматривались цинк и скандий. Цинк
— одна из наиболее распространенных ле-
гирующих добавок, которая совместно с РЗМ
может обеспечивать высокие механические
свойства магниевых сплавов в результате
образования упорядоченной фазы с длинным
периодом упаковки атомов (LPSO) [25—33].
К настоящему времени проведено большое
число исследований иттриево-гадолиниевых
сплавов с цинком Mg-Y-Gd-Zn-(Zr) [29—35],
также известны работы по сплавам с совме-
стным содержанием самария, иттрия и цин-
ка — Mg-Y-Sm-Zn-Zr [36—38], самария, га-
долиния и цинка — Mg-Gd-Sm-Zn-Zr [39, 40].
Цинк входит в состав ранее разработанных
высокопрочных сплавов ИМВ10, ВМД16.
Влияние добавки скандия изучено мало.
Скандий снижает скорость коррозии [41], а
в сочетании с марганцем упрочняет магние-

вые сплавы, содержащие РЗМ [42—44]. Скан-
дий входит в состав разработанных сплавов
ИМВ5, ИМВ5-1 [45].

Материалы и методы исследования. В
качестве основного выбран сплав типа
ИМВ7-1 с добавкой самария номинального
состава Mg-5%Y-5%Gd-2%Sm-0,5%Zr, в ко-
тором содержание РЗМ находится в преде-
лах их совместной максимальной раствори-
мости в магниевом твердом растворе [24].
На выбранный сплав рассматривалось вли-
яние раздельных добавок 0,5 и 1% Zn, 1 и
2% Sc, а также их совместной добавки, со-
держащей 1%Zn + 1%Sc.

Выплавку сплавов осуществляли в элек-
трической печи сопротивления в железном
тигле в защитной среде из смеси N2 + SF6
для предотвращения возгорания расплава. В
качестве шихтовых материалов использова-
ли магний Мг96 (>99,96% Mg), иттрий ИтМ-1
(>99,83% Y), гадолиний ГдМ-1 (>99,85% Gd),
самарий СмМ-1(>99,83% Sm), скандий СкМ-1
(>99,99% Sc), цинк Ц0 (99,975% Zn). В рас-
плав РЗМ вводили в виде предварительно
выплавленных лигатур: Mg-28,5%Y, Mg-
39,2%Gd, Mg-36,4%Sm, Mg-9,3%Sc; цинк —
в чистом виде; цирконий — в виде промыш-
ленной лигатуры Mg-9,6%Zr. Отливки по-
лучали в стальной изложнице диаметром 36
мм, которую предварительно перед заполне-
нием расплавом нагревали до 350 С.

Химический анализ отливок выполняли
на оптическом эмиссионном спектрометре
с индуктивно-связанной плазмой Plasma
3500 (NCS Testing Technology Co., Ltd, Пе-
кин, Китай). Для растворения образцов ис-
пользовали смесь соляной и азотной кислот
в соотношении 1:3. Номинальный и факти-
ческий (по химическому анализу) составы
сплавов представлены в табл. 1.

Таблица 1

Химический состав сплавов Mg-Y-Gd-Sm-Zr с добавками цинка и скандия:
в числителе состав по шихте; в знаменателе состав по химическому анализу

.п.п№
%.сам,атнемелэеинажредоС

Y dG mS nZ cS rZ

1 91,4/5 24,4/5 10,2/2 —/— —/— 33,0/1

2 47,4/5 25,4/5 11,2/2 95,0/5,0 —/— 48,0/1

3 20,5/5 44,4/5 89,1/2 00,1/1 —/— 70,1/1

4 58,4/5 05,4/5 87,1/2 —/— 91,1/1 19,0/1

5 09,4/5 54,4/5 08,1/2 —/— 90,2/2 27,0/1

6 60,5/5 13,4/5 22,2/2 80,1/1 43,1/1 48,0/1
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Для проведения ТО полученных слитков
сплавов определяли температуры фазовых
превращений методом дифференциально-
термического анализа (ДТА) на дифферен-
циальном сканирующем калориметре DSC
404 F3 Pegasus® фирмы NETZSCH (Зельб,
Германия) в защитной среде аргона высокой
чистоты в корундовых (Al2O3) тиглях. Мас-
са исследуемых образцов составляла ~10 мг.
Образцы нагревали в диапазоне температур
от 20 до 600 С со скоростью 10 С/мин.

Микроструктуру сплавов исследовали в
литом, гомогенизированном, а также в допол-
нительно состаренном состояниях на опти-
ческом микроскопе ADF I350 (ADF OPTICS
Co. Ltd, Ханчжоу, Китай) в световом поле
после химического травления с использова-
нием 30%-ной H3PO4 в спирте для выявле-
ния структурных составляющих. Распреде-
ление элементного состава изучали с помо-
щью сканирующего электронного микроско-
па JSM-7001F (JEOL, Япония), оборудованно-
го энергодисперсионным спектрометром.

Кинетику распада магниевого твердого
раствора сплавов после гомогенизации изу-
чали методами измерения твердости и удель-
ного электросопротивления в процессе изо-
термического старения при температурах 175,
200, 225 и 250 C с выдержками длительно-

стью до 216 ч. Твердость определяли по ме-
тоду Бринелля (ГОСТ 9012—59) на твердо-
мере ИТ 5010-01М (ООО «НТ» ЗИП, Ивано-
во, Россия) под нагрузкой 612,9 Н (62,5 кгс)
с использованием в качестве индентора
стального шарика диаметром 2,5 мм. Удель-
ное электросопротивление сплавов измеря-
лось с помощью микроомметра БСЗ-010-2
(АО «НИИЭМП», Пенза, Россия) при комнат-
ной температуре на цилиндрических образ-
цах диаметром 6 мм. Расстояние между
клеммами, на которых устанавливался обра-
зец, составляло 21,8 мм, погрешность изме-
рений не превышала 0,7%.

Механические свойства исследуемых
сплавов определяли после гомогенизации.
Испытания проводили при комнатной тем-
пературе на универсальной испытательной
машине Instron 3382 (Instron, Illinois Tool
Works Inc., Хай-Уиком, Великобритания) со
скоростью нагружения 1 мм/мин путем ра-
стяжения цилиндрических образцов диамет-
ром 5 и рабочей длиной 28 мм.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. На фиг. 1 показаны микроструктуры
сплавов в литом состоянии. Наряду со свет-
лым магниевым твердым раствором (Mg)
во всех сплавах присутствовала неравновес-
ная интерметаллидная фаза темного цвета,

Фиг. 1. Микроструктуры сплавов в литом состоянии: а — Mg-4,2%Y-4,4%Gd-2%Sm-0,3%Zr;
б — Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-1,2%Sc-0,9%Zr; в — Mg-4,7%Y-4,5%Gd-2,1%Sm-0,6%Zn-0,8%Zr;
г — Mg-5,1%Y-4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-0,8%Zr
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богатая РЗМ и имеющая морфологию «fish
bone» эвтектического типа. Как установле-
но при изучении фазовых равновесий в сис-
теме Mg-Y-Gd-Sm [23], в равновесии с маг-
ниевым твердым раствором могут находить-
ся соединения Mg41Sm5 и Mg24(Y,Gd)5; итт-
рий, гадолиний и самарий при этом раство-
ряются в их соединениях между собой и с
магнием. Учитывая количество РЗМ и мор-
фологию фазы, предположили, что в сплаве
без добавок цинка и скандия (см. фиг. 1, а)
совместно с магниевым твердым раствором
(Mg) присутствует интерметаллидная фаза
Mg24(Y,Gd,Sm)5. На фиг. 1, б представлена
микроструктура литого сплава с добавкой
1,2% Sc. Различий в структурах сплавов с
добавками скандия в количестве 1,2 и 2,1%,
а также сплава без дополнительных добавок
не наблюдалось. При исследовании системы
Mg-Y-Sc [46] показано, что скандий имеет
значительную растворимость в твердом маг-
нии и практически не растворяется в соеди-
нении Mg24Y5. Вероятно, что в этих сплавах
скандий присутствует лишь в составе твер-
дого раствора (Mg). В сплавах же с добавкой
цинка, в том числе совместно со скандием,
помимо магниевого твердого раствора (Mg)
и соединения Mg24(Y,Gd,Sm)5, в котором так-
же может растворяться цинк, присутствова-
ла пластинчатая фаза (фиг. 1, в, г). На осно-
вании данных работы [34] можно полагать,
что эта пластинчатая фаза обогащена цин-
ком и является тройным соединением
Mg12Zn(Y, Gd, Sm), или так называемой LPSO-
фазой.

Для приведения структуры литых спла-
вов в равновесное состояние путем гомоге-
низации слитков необходимо было опреде-
лить температуры фазовых превращений,

протекающих в сплаве. На фиг. 2 представ-
лены результаты ДТА сплавов с цинком,
скандием и совместной добавкой (Zn + Sc).
Температуру гомогенизации следовало рас-
сматривать на ~20 С ниже установленных
температур фазового перехода. Ранее было
установлено [23], что в системе Mg-Y-Gd-Sm
в области сплавов, богатых магнием, при
536 С имеет место четырехфазное нонвари-
антное превращение переходного типа. Из
полученных дифференциальных кривых
можно видеть, что в сплавах с добавкой цин-
ка, в том числе совместной со скандием, тем-
пература фазового превращения понижает-
ся, тогда как в сплавах только со скандием
она возрастает. В табл. 2 приведены резуль-
таты определения температур фазовых пре-
вращений и выбранные в соответствии с
ними температуры гомогенизации. Для спла-
ва Mg-4,7%Y-4,5%Gd-2,1%Sm-0,6%Zn-
0,8%Zr с меньшей добавкой цинка (0,6%) ДТА

Фиг. 2. Дифференциальные кривые с эндо-
термическим эффектом, записанные для спла-
вов: Mg-5%Y-4,4%Gd-2%Sm-1%Zn-1,1%Zr (1);
Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-1,2%Sc-0,9%Zr (2);
Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-2,1%Sc-0,7%Zr (3);
Mg-5,1%Y-4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-
0,8%Zr (4)

Таблица 2

Температуры фазовых превращений tф.п в сплавах
и выбранные температуры гомогенизации tгом

валпС t п.ф , C t мог , C

rZ%3,0-mS%2-dG%4,4-Y%2,4-gM ]32[635 515

rZ%8,0-nZ%6,0-mS%1,2-dG%5,4-Y%7,4-gM — 005

rZ%1,1-nZ%1-mS%2-dG%4,4-Y%5-gM 1,125 005

rZ%9,0-cS%2,1-mS%8,1-dG%5,4-Y%9,4-gM 5,945 035

rZ%7,0-cS%1,2-mS%8,1-dG%5,4-Y%9,4-gM 6,845 035

rZ%8,0-cS%3,1-nZ%1,1-mS%2,2-dG%3,4-Y%1,5-gM 5,125 005
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не проводили, однако температура гомогени-
зации была выбрана такой же (500 C), как
и для сплава с большим его содержанием
(1%). Длительность выдержки при гомоге-
низации для всех сплавов составляла 12 ч с
последующим охлаждением на воздухе. В
сплавах магния с РЗМ охлаждение на воз-
духе обеспечивает скорость охлаждения, пре-
пятствующую протеканию распада пересы-
щенного твердого раствора.

На фиг. 3 показана микроструктура спла-
вов в гомогенизированном состоянии. Гомо-
генизация при выбранных температурах
привела к полному растворению богатой РЗМ
фазы эвтектического типа Mg24(Y,Gd,Sm)5 во
всех сплавах. В сплаве без добавок цинка и
скандия (фиг. 3, а) и в сплавах только с до-
бавкой скандия (фиг. 3, б) структура состоя-
ла из светлых зерен магниевого твердого
раствора (Mg) с отдельными небольшими чер-
ными кристаллами -Zr, другие фазы отсут-
ствовали. В сплавах с цинком (фиг. 3, в) пос-
ле гомогенизации сохранилась пластинчатая
LPSO-фаза, которая стала крупнее, более чет-
ко очерченной и местами имела блочную
морфологию. Стоит отметить, что присутствие
скандия в сплаве, содержащем цинк (фиг. 3,
г), не привело к видимым изменениям в

структуре: сплавы Mg-5%Y-4,4%Gd-2%Sm-
1%Zn-1,1%Zr (фиг. 3, в) и Mg-5,1%Y-
4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-0,8%Zr
(фиг. 3, г) выглядят идентичными.

Для многокомпонентного сплава Mg-
5,1%Y-4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-
0,8%Zr с помощью сканирующего электрон-
ного микроскопа проводили построение карт
элементного состава и определяли состав
видимых фаз. На фиг. 4 представлены мик-
роструктура сплава в гомогенизированном
состоянии в режиме вторичной электронной
эмиссии, средний состав фаз, определенный
по пяти спектрам, и распределение элемен-
тов в исследуемой области. На микрострук-
туре магниевый твердый раствор (Mg) име-
ет темный цвет, тогда как вторая фаза (LPSO),
богатая более тяжелыми РЗМ и цинком, —
светлая. Согласно полученным результатам
в обеих фазах присутствовал каждый из ком-
понентов сплава, за исключением -Zr, дис-
персные кристаллы которого существуют
отдельно. В твердом растворе на основе маг-
ния (Mg) наибольшую растворимость имеет
иттрий (~1,27 ат.%), немного меньше раство-
ряются гадолиний (~0,77 ат.%) и скандий
(~0,51 ат.%), а затем самарий (~0,37 ат.%)
и цинк (~0,30 ат.%); доля магния составила

Фиг. 3. Микроструктуры сплавов после гомогенизации: а — Mg-4,2%Y-4,4%Gd-2%Sm-0,3%Zr;
б — Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-1,2%Sc-0,9%Zr; в — Mg-5%Y-4,4%Gd-2%Sm-1%Zn-1,1%Zr; г — Mg-5,1%Y-
4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-0,8%Zr
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)gM( OSPL

%.сам %.та %.сам %.та

gM 18,78 97,69 48,07 62,09

Y 22,4 72,1 21,01 45,3

dG 45,4 77,0 04,7 64,1

mS 70,2 73,0 04,3 07,0

nZ 05,0 03,0 77,7 07,3

cS 58,0 15,0 84,0 33,0

Фиг. 4. Микроструктура сплава Mg-5,1%Y-4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-0,8%Zr, полученная в
режиме вторичной электронной эмиссии; состав фаз по результатам рентгеноспектрального микроанали-
за и картирование элементного состава

96,79 ат.%. Указанный состав магниевого
твердого раствора (Mg) после гомогенизации
можно считать предельно насыщенным. В
фазе LPSO больше всего растворились цинк
(~3,70 ат.%) и иттрий (~3,54 ат.%), затем га-
долиний (~1,46 ат.%) и менее всего — сама-
рий (~0,70 ат.%) и скандий (~0,33 ат.%). Сто-
ит отметить, что растворимость скандия выше
именно в магниевом твердом растворе, чем
в богатой РЗМ и цинком фазе, тогда как итт-
рий, гадолиний и самарий в ней растворяют-
ся в ~2 раза больше, а цинк — в ~12 раз.

В гомогенизированном состоянии опре-
деляли механические свойства сплавов при
испытаниях на растяжение при комнатной
температуре. Результаты механических ис-
пытаний представлены в табл. 3. С увеличе-
нием содержания цинка предел прочности
и относительное удлинение возрастали, так

что добавка цинка в целом могла способство-
вать повышению предела прочности и плас-
тичности сплава Mg-Y-Gd-Sm-Zr в гомогени-
зированном состоянии. Скандий с повыше-
нием его содержания скорее снижал как
прочностные, так и пластические характери-
стики. Сплав, содержащий как цинк, так и
скандий, показал такой же уровень механи-
ческих характеристик, как и сплав, не содер-
жащий добавок цинка и скандия.

Поскольку в целом гомогенизация обес-
печила образование пересыщенного магние-
вого твердого раствора, предполагался возмож-
ным его распад при последующем старении,
который должен сопровождаться дополни-
тельным упрочнением. Влияние цинка, скан-
дия и их совместной добавки (Zn + Sc) на
упрочнение сплава Mg-Y-Gd-Sm-Zr за счет
распада пересыщенного магниевого твердо-
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го раствора изучали методами измерения
твердости и удельного электросопротивления
в процессе старения при температурах 175,
200, 225 и 250 С (фиг. 5). При всех рассмат-
риваемых температурах старения наблюда-
лось упрочнение сплавов с повышением твер-
дости и снижением удельного электросоп-
ротивления. Ход кривых изменения твердо-
сти являлся типичным для магниевых спла-
вов с РЗМ иттриевой подгруппы [5]. Он ха-
рактеризовался небольшим повышением
твердости на начальной стадии старения и
резким ее повышением до максимума при
увеличении длительности старения. При са-
мой низкой температуре старения 175 С
максимум твердости всех сплавов в рассмат-
риваемом интервале выдержек до 216 ч не
достигался. Значения твердости для сплавов
с 0,6 и 1% Zn мало различались между со-
бой, но были больше, чем в сплаве без доба-
вок. При этом добавка цинка не меняла ха-
рактер кинетики старения и длительность
каждой из ее стадий. Значения удельного
электросопротивления в сплавах с цинком
были достаточно близки между собой как для
сплавов с разным его содержанием, так и для
сплава без добавок. Это говорит о том, что
цинк мало насыщает магниевый твердый
раствор и в основном присутствует в трой-
ном соединении LPSO-фазы. По мере уве-
личения длительности старения удельное
электросопротивление плавно снижалось,
свидетельствуя об обеднении матрицы маг-
ниевого твердого раствора в результате его
распада при формировании богатых РЗМ
выделений. В сплавах с добавками 1,2 и
2,1% Sc при 175 С стадия небольшого по-
вышения твердости была более длительной,

твердость начинала значительно возрастать
лишь после выдержки 128 ч. В то же время
в сплаве Mg-Y-Gd-Sm-Zr без дополнительных
добавок вторая стадия повышения твердости
начиналась с выдержки 32 ч. Удельное элек-
тросопротивление возрастало в зависимости
от содержания скандия последовательно от
сплава без добавок к сплаву с 1,2% Sc и от
сплава с 1,2% Sc к сплаву с 2,1% Sc, однако
в общем снижалось с увеличением длитель-
ности старения в результате распада пере-
сыщенного твердого раствора. Поведение
сплава с совместной добавкой (Zn + Sc) при
старении сочетало в себе характер упрочне-
ния сплавов с цинком и скандием. Уровень
твердости соответствовал твердости сплава с
1% Zn, но стадия заметного ее повышения
смещалась в сторону более длительных вы-
держек. Значения удельного электросопро-
тивления сплава с 1,1% Zn и 1,3% Sc были
практически одинаковыми со значениями 
для сплава с 1,2% Sc.

При температуре старения 200 С в обо-
их сплавах с добавкой цинка на кривых из-
менения твердости достигался максимум, ко-
торый соответствовал выдержке 64 ч. Зна-
чения твердости сплава с меньшим содер-
жанием цинка (0,6%) оказались несколько
выше, чем в сплаве с добавкой 1% Zn. В це-
лом цинк не обеспечил дополнительного
упрочнения сплава Mg-Y-Gd-Sm-Zr в облас-
ти значительного возрастания твердости.
Твердость сплавов с цинком была несколь-
ко выше, чем у сплава без добавок, лишь при
небольших значениях выдержки при старе-
нии (до 8 ч), когда упрочнение сплавов в ре-
зультате распада невелико. В сплавах со
скандием максимум твердости при 200 С в

Таблица 3

Механические свойства сплавов в гомогенизированном состоянии
при испытаниях на растяжение при комнатной температуре

валпС
в  2,0

 %,
аПМ

rZ%3,0-mS%2-dG%4,4-Y%2,4-gM 512 7 281 4 4,2  9,0

rZ%8,0-nZ%6,0-mS%1,2-dG%5,4-Y%7,4-gM 132 3 881 5 8,2  4,0

rZ%1,1-nZ%1-mS%2-dG%4,4-Y%5-gM 542  81 781 1 2,5  9,2

rZ%9,0-cS%2,1-mS%8,1-dG%5,4-Y%9,4-gM 512 2 281  71 9,1  2,0

rZ%7,0-cS%1,2-mS%8,1-dG%5,4-Y%9,4-gM 181  61 771  41 6,0  3,0

rZ%8,0-cS%3,1-nZ%1,1-mS%2,2-dG%3,4-Y%1,5-gM 022  72 871 1 1,2  1,1
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Фиг. 5. Влияние добавок Zn, Sc и (Zn + Sc) на изменение твердости НВ62,5 и удельного электросопро-
тивления  сплава Mg-Y-Gd-Sm-Zr в процессе старения при температурах 175, 200, 225 и 250 C
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исследуемом интервале длительности старе-
ния не достигался. Дополнительного увели-
чения твердости также не наблюдалось, но
присутствие скандия в сплавах сместило ста-
дию значительного возрастания твердости в
сторону больших выдержек при старении,
причем с увеличением содержания скандия
смещение проявилось в большей степени.
Сплав, легированный (Zn + Sc), упрочнялся
по кривой, близкой к кривой твердости спла-
ва с 1% Zn, но значения удельного электро-
сопротивления соответствовали значениям
сплава с 1,2% Sc.

Во всех сплавах, состаренных при более
высокой температуре 225 С, на кривых из-
менения твердости присутствовал максимум.
Сплавы упрочнялись при старении, стадия
значительного возрастания твердости начи-
налась раньше. Сплавы с цинком уже не
упрочнялись в той степени, как сплав Mg-Y-
Gd-Sm-Zr, не содержащий каких-либо допол-
нительных элементов. Сплавы со скандием
имели более высокие максимальные значе-
ния твердости, но участок кривой, где твер-
дость не имела значительного повышения, по-
прежнему оставался продолжительным. До-
бавка двух элементов (Zn + Sc) обеспечива-
ла большую твердость при старении на на-
чальных этапах длительностью до 2 ч, одна-
ко затем характер кривой занимал проме-
жуточное положение между кривой для
сплава с цинком и кривой для сплава со
скандием, а сами значения твердости не пре-
вышали значений для сплава без добавок.

При наиболее высокой температуре ста-
рения 250 С сплав с добавкой 0,6% Zn уп-
рочнялся схожим со сплавом без добавок
образом, но не превосходил наибольших для
него значений, в то время как у сплава с боль-
шим содержанием цинка упрочнение в ре-
зультате старения было незначительным. По
зависимости от длительности старения удель-
ного электросопротивления можно видеть,
что с увеличением содержания цинка рас-
пад в сплаве Mg-Y-Gd-Sm-Zr замедлялся.
Скандий по-прежнему обеспечивал значи-
тельное упрочнение сплавов, которое превы-
шало его в сплаве без добавок. При этом так-
же прослеживалась следующая зависимость:
по мере повышения содержания скандия ста-
дия значительного возрастания твердости
смещалась в сторону больших выдержек.
Сплав с цинком и скандием, как и при тем-
пературе старения 225 С, при температуре

250 С занимал промежуточное положение
между сплавами, содержащими отдельно
цинк и скандий соответственно, но в общем
его твердость не превосходила твердости
сплава без добавок. По кривым удельного
электросопротивления при температурах ста-
рения 225 и 250 С заметно, что добавка цин-
ка к сплаву, содержащему скандий, замедля-
ла распад твердого раствора еще в большей
степени, нежели добавка скандия.

В целом для всех шести исследованных
сплавов наибольшие упрочнение и значения
твердости достигались при температуре ста-
рения 200 С. Поскольку при температуре
старения 175 С в рассматриваемом диапа-
зоне выдержек (до 216 ч) не был достигнут
максимум твердости, то возможно высокие
значения твердости могли быть достигнуты
и при этой температуре, но при еще более
продолжительных выдержках. Однако рас-
сматривать длительные выдержки старения
уже нецелесообразно с учетом проведения
ТО. Также с повышением температуры ста-
рения от 175 вплоть до 225 С во всех иссле-
дуемых сплавах стадия заметного повыше-
ния твердости смещалась последовательно в
сторону более коротких выдержек, тогда как
для температуры старения 250 С она снова
начиналась позже. Наглядно это можно уви-
деть на фиг. 6, где показаны кривые измене-
ния твердости и удельного электросопротив-
ления при разных температурах старения на
примере сплавов с 0,6% Zn и 1,2% Sc. С по-
вышением температуры старения сплавы
упрочнялись быстрее, достигая наиболее бы-
строго упрочнения при 225 С, а при более
высокой температуре упрочнение замедля-
лось снова. Таким же образом менялось и
удельное электросопротивление, характери-
зующее распад пересыщенного магниевого
твердого раствора. Как видно на фиг. 6, мед-
леннее всего распад происходил при темпе-
ратуре старения 175 С, где кривая удельно-
го электросопротивления в зависимости от
длительности старения занимала самое пра-
вое положение. При температуре 200 С рез-
кое снижение удельного электросопротивле-
ния начиналось раньше, а при 225 С оно сни-
жалось еще быстрее, когда обеднение магни-
евого твердого раствора происходит в боль-
шей степени, чем при других температурах.
Однако при самой высокой температуре ста-
рения 250 С распад снова замедлялся, а кри-
вая удельного электросопротивления зани-
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мала промежуточное положение между кри-
выми, построенными при 225 и 200 С.

Такая задержка распада при более высо-
кой температуре старения может характери-
зовать устойчивость сплавов к распаду твер-
дого раствора, что является важным для их
практического применения. Низкая устой-
чивость к распаду твердого раствора требу-
ет высоких скоростей охлаждения с темпе-
ратур ТО на твердый раствор. Напротив, вы-
сокая устойчивость к распаду позволяет по-
лучать пересыщенные твердые растворы при
низких скоростях охлаждения без специаль-
ных охлаждающих сред, что, следовательно,
может легко использоваться в промышлен-
ных условиях.

Для оценки устойчивости твердого раство-
ра к распаду могут применяться TTT-диаг-
раммы (time-temperature-transformation). Сте-
пень распада магниевого твердого раствора
Х, %, связана с изменением удельного элект-
росопротивления и определяется величиной:

X  0 – /0 – к]100,

где 0, , к — удельные электросопротивле-
ния соответственно после обработки на твер-
дый раствор (гомогенизации), в текущий мо-
мент времени старения и после полного рас-
пада твердого раствора [5].

Учитывая, что в рассматриваемом в дан-
ной работе диапазоне выдержек старения
полный распад магниевого твердого раство-
ра, когда удельное электросопротивление ста-
новится постоянным, не достигался, за вели-
чину к приняли наименьшее значение удель-
ного электросопротивления, достигнутое при
наибольшей выдержке старения для всех его
температур. В табл. 4 приведены значения
степени распада твердого раствора, рассчи-
танные при каждой температуре старения в
зависимости от его длительности для каж-
дого сплава. С учетом данных табл. 4 пост-
роены TTT-диаграммы (фиг. 7), отображаю-
щие степень распада магниевого твердого
раствора в координатах длительности и тем-
пературы старения и фактически характе-
ризующие скорость его протекания. Можно
видеть, что кривые имеют сложную форму, у

Фиг. 6. Влияние температуры старения на изменение твердости НВ62,5 и удельного электросопротив-
ления  сплавов Mg-4,7%Y-4,5%Gd-2,1%Sm-0,6%Zn-0,8%Zr и Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-1,2%Sc-0,9%Zr
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Таблица 4

Значения степени распада магниевого твердого раствора X, %,
в зависимости от длительности ст и температуры tст старения

t тс ,

C
яинератсьтсоньлетилД  тс ч,

.негомог 5,0 1 2 4 8 61 23 46 821

rZ%3,0-mS%2-dG%4,4-Y%2,4-gM

571 0 8 9 11 41 91 22 82 53 84

002 0 3 5 7 9 51 83 76 18 19

522 0 0 0 4 53 66 67 48 39 001

052 0 3 3 7 72 75 87 58 09 89

rZ%8,0-nZ%6,0-mS%1,2-dG%5,4-Y%7,4-gM

571 0 3 4 6 8 11 41 91 72 44

002 0 2 4 6 7 31 23 16 57 68

522 0 0 0 2 42 06 27 18 09 001

052 0 0 1 3 9 44 58 59 59 001

rZ%1,1-nZ%1-mS%2-dG%4,4-Y%5-gM

571 0 0 2 5 6 9 21 71 62 34

002 0 0 3 4 5 8 22 95 77 78

522 0 0 0 0 4 44 07 18 19 001

052 0 1 2 2 4 7 33 67 88 79

rZ%9,0-cS%2,1-mS%8,1-dG%5,4-Y%9,4-gM

571 0 5 8 01 21 51 81 22 82 83

002 0 3 4 6 8 11 02 65 87 99

522 0 1 1 2 41 85 67 58 29 99

052 0 1 1 3 4 12 66 58 29 99

rZ%7,0-cS%1,2-mS%8,1-dG%5,4-Y%9,4-gM

571 0 5 7 9 11 31 71 02 32 03

002 0 0 0 2 2 3 7 13 17 58

522 0 0 1 1 4 53 27 28 09 79

052 0 4 4 5 6 11 65 38 19 001

rZ%8,0-cS%3,1-nZ%1,1-mS%2,2-dG%3,4-Y%1,5-gM

571 0 2 4 5 7 9 31 51 12 03

002 0 1 2 4 4 7 41 44 77 99

522 0 0 0 0 1 62 86 08 09 99

052 0 1 3 3 4 9 43 28 49 99

которой имеется максимум при температу-
ре 225 C. Это означает, что при температуре
старения 225 C обеспечивается наиболее
быстрый распад магниевого твердого раство-
ра в сплавах. При этом с повышением тем-
пературы старения до 250 C, которая долж-
на ускорять распад твердого раствора, наобо-
рот, наблюдаются минимум на кривой и за-
держка распада магниевого твердого раство-
ра. Задержка распада при температуре 250 C
может быть связана с трудностью зародыше-
образования в полях упругих напряжений
из-за возможной потери когерентности вы-
делившихся частиц. В этом случае для об-
разования зародыша необходима более вы-
сокая поверхностная энергия, чем для коге-
рентных выделений. При температуре 250 C

этой энергии может быть недостаточно для
ускорения механизмов диффузии, обеспечи-
вающих быстрое зарождение и рост некоге-
рентных частиц. Оценка устойчивости твер-
дого раствора к распаду связана с положе-
нием дугообразных кривых на TTT-диаграм-
мах. Чем больше они сдвинуты в сторону
больших выдержек (вправо), тем более ус-
тойчив твердый раствор. Заметно, что с уве-
личением содержания цинка кривые смеща-
ются вправо, а значит цинк повышает устой-
чивость магниевого твердого раствора, содер-
жащего РЗМ. Такое же смещение кривых
наблюдается и в сплавах со скандием, по мере
увеличения его содержания в сплаве Mg-Y-
Gd-Sm-Zr магниевый твердый раствор стано-
вится более устойчивым.
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Фиг. 7. TTT-диаграммы распада магниевого твердого раствора для сплавов: а — Mg-4,2%Y-4,4%Gd-
2%Sm-0,3%Zr; б — Mg-4,7%Y-4,5%Gd-2,1%Sm-0,6%Zn-0,8%Zr; в — Mg-5%Y-4,4%Gd-2%Sm-1%Zn-
1,1%Zr; г — Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-1,2%Sc-0,9%Zr; д — Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-2,1%Sc-0,7%Zr;
е — Mg-5,1%Y-4,3%Gd-2,2%Sm-1,1%Zn-1,3%Sc-0,8%Zr

На фиг. 8 представлены микрострукту-
ры исследуемых сплавов в состаренном со-
стоянии после выдержки 128 ч. После ста-
рения при 225 C (фиг. 8, а) в структуре спла-
ва без добавок цинка и скандия видны дис-
персные выделения богатых РЗМ вторых фаз,
образовавшиеся при распаде пересыщенно-
го магниевого твердого раствора. Они рас-
полагаются по границам зерен магния и по
границам двойников деформации внутри
зерен. Появление этих фаз возможно связа-
но с деформацией, возникшей при изготов-
лении образцов. В сплаве с добавкой 1% Zn

наблюдались изменения в структуре в зави-
симости от температуры старения 200, 225 и
250 C. После старения при 200 C структу-
ра практически не отличалась от структуры
сплава в гомогенизированном состоянии и
состояла из пластинчатой и блочной LPSO-
фаз с еле заметными следами выделений по
границам зерен магния. После более высо-
кой температуры старения 225 C (фиг. 8, б)
в зернах появился рябой контраст, выделе-
ния по границам стали очевидными и более
четкими. Также отдельные выделения при-
сутствовали и в теле зерна. С повышением
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температуры старения до 250 C (фиг. 8, в)
наблюдались более крупные продукты рас-
пада как по границам зерен, так и в теле
зерен магниевого твердого раствора. Види-
мые мелкодисперсные выделения имели пла-
стинчатую форму и располагались по опре-
деленным кристаллографическим плоско-
стям. Кроме того, около границ с выделив-
шимися частицами наблюдались зоны, сво-
бодные от выделений. Структура сплава с
1,2% Sc при 225 C (фиг. 8, г) выглядела
идентично сплаву без дополнительных эле-
ментов с выделением предположительно та-
ких же продуктов распада, в которых скан-
дий не растворяется, а присутствует лишь в
магниевом твердом растворе. Сплав, леги-
рованный совместно цинком и скандием, при
всех температурах старения имел структу-
ру, подобную сплаву, содержащему только
цинк. Хотя определение состава и морфоло-
гии продуктов распада не входило в задачу
данной работы, в общем установлено, что ста-
рение сплавов Mg-Y-Gd-Sm-Zr, содержащих
цинк и (или) скандий, сопровождается упроч-
нением в результате распада пересыщенно-
го магниевого твердого раствора с выделе-
нием мелкодисперсных частиц, очевидно бо-
гатых РЗМ и цинком.

Выводы. 1. Установлено, что цинк сни-
жает, а скандий повышает температуру фа-
зового превращения, протекающего в сплаве
Mg-Y-Gd-Sm-Zr. Сплавы Mg-Y-Gd-Sm-Zr с раз-
ными добавками цинка и скандия упрочня-
ются в процессе старения в результате распа-
да пересыщенного магниевого твердого раство-
ра. При этом с повышением температуры ста-
рения до 225 C распад ускоряется, но при бо-
лее высокой температуре (250 C) снова замед-
ляется. Цинк способствует упрочнению спла-
вов при более низких температурах старения
175 и 200 C, а скандий при 175 и 200 C су-
щественно не влияет на кинетику старения,
но может упрочнять сплавы при более высо-
ких температурах старения — 225 и 250 C.

2. Как цинк, так и скандий повышают ус-
тойчивость магниевого твердого раствора к
распаду, поэтому упрочнение сплавов при ста-
рении с добавками этих металлов за счет рас-
пада пересыщенного магниевого твердого ра-
створа замедляется. Добавка цинка может
способствовать повышению предела прочно-
сти и пластичности сплавов Mg-Y-Gd-Sm-Zr
в гомогенизированном состоянии, в то вре-
мя как скандий с повышением его содержа-
ния скорее снижает как прочностные, так и
пластические характеристики.

Фиг. 8. Микроструктуры состаренных сплавов: а — Mg-4,2%Y-4,4%Gd-2%Sm-0,3%Zr при 225 C, 128 ч;
б — Mg-5%Y-4,4%Gd-2%Sm-1%Zn-1,1%Zr при 225 C, 128 ч; в — Mg-5%Y-4,4%Gd-2%Sm-1%Zn-1,1%Zr
при 250 C, 128 ч; г — Mg-4,9%Y-4,5%Gd-1,8%Sm-1,2%Sc-0,9%Zr при 225 C, 128 ч
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Анизотропия механических свойств спла-
вов системы Al-Cu-Li выше, чем у других
алюминиевых сплавов, и поэтому является
предметом многочисленных исследований, в
том числе обзоров [1, 2]. Эту анизотропию
для сплавов Al-Cu-Li связывают с кристал-
лографической текстурой, при этом тексту-
ры прокатки сплавов данной системы прин-
ципиально не отличаются от текстур не толь-
ко других сплавов алюминия, но и других
ГЦК металлов, и описываются компонента-
ми: {112}<111> (текстура «меди») и

{110}<112> (текстура «латуни»), а также
{123}<634> (S-текстура) [1]. В большинстве
случаев доминирует текстура латуни [2—5],
обусловливающая основную особенность ани-
зотропии сплавов Al-Cu-Li, для которых ха-
рактерны минимальные показатели прочно-
сти в 45-ном направлении.

Новый подход к интерпретации анизот-
ропии сплавов с литием был предложен в
работах И.Н. Фридляндера, В.Ф. Шамрая и
А.А. Бабарэко, которые впервые построили
полюсные фигуры для -фазы и нашли связь
анизотропии механических свойств сплавов
Al-Li с особенностями текстуры -фазы [6—
8]. По данным [9] у сплавов AA6063 и
AA6110, из которых один с кубической тек-
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Исследовали фазовый состав, кристаллографическую текстуру и анизотропию механических
свойств при растяжении (0,2, в, ) листов толщиной 1,4 мм из сплавов В-1480 и В-1481системы
Al-Cu-Li. Показано, что в листах сплава В-1480 формируется текстура {110}<112>, приводящая к
выраженной анизотропии механических свойств. При этом в долевом направлении (направле-
ние прокатки (НП)) показатели пределов текучести и прочности равны соответственно 560 и 590
МПа, тогда как в 45-ном направлении они составляют 473 и 510 МПа. В сплаве В-1481 форми-
руется близкое к бестекстурному состояние и соответственно практически отсутствует анизотро-
пия — пределы текучести и прочности в долевом направлении составляют 483 и 510 МПа соот-
ветственно, а в 45-ном направлении — 473 и 520 МПа. Важно отметить, что, несмотря на значи-
тельно более высокие прочностные показатели как в долевом, так и поперечном относительно
НП направлениях для сплава В-1480, минимальные их значения для обоих сплавов, которые яв-
ляются определяющими для любых полуфабрикатов, одинаковы. Это свидетельствует о необходи-
мости контроля текстуры листовых полуфабрикатов сплавов системы Al-Cu-Li с учетом того, что
минимальные прочностные свойства текстурированных полуфабрикатов соответствуют 45-ному
направлению относительно НП, испытания в котором на практике не используется. Отсутствие
текстуры и выраженной анизотропии механических свойств в сплаве В-1481, возможно, связано
с наличием в нем скандия, который образует дисперсные частицы Al3Sc, препятствующие фор-
мированию текстуры.
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стурой, а другой с текстурой латуни, мини-
мальная прочность в 45-ном направлении,
а максимальная в направлении прокатки
(НП). В работе [10] исследовали влияние ори-
ентации образца относительно НП и скорос-
ти деформации на свойства при квазистати-
ческих и динамических испытаниях на по-
казатели одноосного растяжения листов
сплавов AA1420, AA8090 и AA2060, которые
относятся к сплавам Al-Li соответственно
первого, второго и третьего поколений. По-
казано, что характеристики прочности и пла-
стичности сплава третьего поколения
АА2060 значительно превосходят таковые
для сплавов AA1420 и AA8090. Сплав
АА2060 отличается низкой формуемостью и
наличием анизотропии механических
свойств, однако степень анизотропии мень-
ше, чем у сплавов AA1420 и AA8090.

В работе [11] исследовали анизотропию
механических свойств при растяжении в
трех направлениях листов сплава AA2198
(Al-3,35 Cu-0,99Li) в зависимости от усло-
вий искусственного старения и толщины
листа. Зависимости анизотропии от толщи-
ны листа не обнаружено. Самая низкая сте-
пень анизотропии наблюдалась на пике ста-
рения. На образцах, испытанных в диаго-
нальном направлении, разброс механических
свойств был более высокий по сравнению с
двумя другими направлениями испытания.
В работе [12] изучали анизотропию механи-
ческих свойств при растяжении образцов
листов толщиной 2 мм из сплава АА2060-
Т8 (Al-3,95Cu-0,75Li-0,7Zn-0,85Mg-0,3Mn-
0,25Ag-0,11Zr), вырезанных под углами 0,
22,5, 45, 67,5 и 90 к НП. Исследования про-
водили при температурах 373, 423, 473, 523
и 573 K со скоростями деформации 0,001,
0,01 и 0,1 с–1. Показано, что максимальные
пределы прочности и текучести соответству-
ют направлениям 0 и 90, а минимальные
— под углами 45 и 67,5. С повышением
температуры испытания анизотропия снижа-
ется и выше 473K анизотропия свойств прак-
тически отсутствует. С увеличением скоро-
сти деформации возрастают значения преде-
лов прочности и текучести, но анизотропия
практически не меняется.

В работе [13] исследовали анизотропию
механических свойств в плоскости листа и
ее неоднородность по толщине 100-мм плит
сплава Al-(3,2—3,9)Cu-(0,7—1,3)Li-(0,2—
0,6)Mg-(0,2—0,7)Ag-(0,06—0,14)Zr-(0,2—

0,5)Mn. Показано, что при удалении от по-
верхности к среднему сечению плиты зна-
чения пределов прочности и текучести воз-
растают, при этом коэффициент плоскостной
анизотропии (КПА) предела текучести уве-
личивается от 5,1 до 6,5%, а предела проч-
ности — от 0,5 до 1,7%. Величины K1с со-
ставили 40,1, 31,9 и 24,3 МПа/м1/2 соответ-
ственно для ориентаций L-T, T-L и S-L. В
работе [14] исследовали влияние текстуры и
выделения интерметаллидных фаз на ани-
зотропию ползучести сплава АА2195 при
температурах 140—200 C и напряжениях
150—200 МПа. В листах сплава с текстурой
латуни максимальная деформация ползуче-
сти была у образцов 45-ного направления
относительно НП, что соответствовало мини-
мальной прочности на растяжение в этом
направлении для такой текстуры. При этом
с повышением температуры и увеличением
напряжения значение КПА деформации пол-
зучести уменьшалось с 19,1 до 9,4%. Авто-
ры [14] связывали это с изменением морфо-
логии и количества выделяющихся при тем-
пературах ползучести частиц 1-фазы.

В работе [15] в исследованиях анизотро-
пии ползучести сплава Al-3,45Cu-0,96Li-
0,32Mg-0,26Ag-0,15Zr при разных уровнях
напряжения показано следующее. При уве-
личении приложенного напряжения от
0,40,2 до 0,70,2 значение КПА деформации
ползучести уменьшается от 0,232 до 0,141%,
а после увеличения напряжения до 1,00,2

оно возрастает до 0,462%. Следует указать,
что, если при нагрузках 0,40,2 и 0,70,2 мак-
симальная деформации ползучести была в
поперечном направлении (ПН), а минималь-
ная — в направлении прокатки (НП), что
соответствовало анизотропии пределов теку-
чести, значения которых были максимальны
в НП, то при нагрузке 1,00,2 деформация
ползучести стала в НП почти вдвое выше,
чем в ПН и 45-ном направлении. В работе
[16] исследовали анизотропию механических
свойств при растяжении и деформации пол-
зучести при напряжениях 120—200 МПа и
температуре 180 C пластин из сплава
AA2195 с текстурой латуни. Результаты ис-
пытаний показали, что пределы прочности и
текучести минимальны, а относительное уд-
линение и деформация ползучести макси-
мальны в 45-ном направлении к НП. При
этом свойства на растяжение аналогичны
для долевого (НП) и поперечного (ПН) на-
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правлений, а деформация ползучести суще-
ственно ниже для ПН. Для пределов проч-
ности и текучести КПА составляет ~5% и
20—40% для относительного удлинения и
деформации ползучести.

В настоящей работе исследовали влияние
кристаллографической текстуры на анизотро-
пию механических свойств при растяжении
в сплавах В-1480 и В1481системы Al-Cu-Li

Материалы и методы исследования.
Объектом исследования были листы спла-
вов В-1480, В-1481 толщиной 1,4 мм, полу-
ченные теплой прокаткой в ОАО «КУМЗ»2.
Их последующая термомеханическая обра-
ботка включала закалку с охлаждением в
воде, правку и одно-, двух- или трехступен-
чатое искусственное старение. Содержание
легирующих элементов в сплавах приведе-
но в табл. 1.

Средние значения свойств в рассматри-
ваемых направлениях определяли из соот-
ношения:

Xср  (ХНП + ХПН+ 2Х45)/4, (2)

где Х — это Е, в, 0,2,  в направлениях НП,
ПН и под углом 45 (в англоязычном вари-
анте формула (2)): Xm  (XRD + XTD  2X45)/4,
где нижние индексы: m — mean; RD —
Rolling Direction; TD — Transverse
Direction).

Рентгеноструктурные исследования про-
водили на дифрактометре ДРОН-4,0 в CuK-
излучении. Текстуру определяли с помощью
обратных полюсных фигур (ОПФ) для -твер-
дого раствора. При этом использовали сбор-
ные образцы с плоскостью съемки, нормаль-
ной направлениям НП, ПН и 45 (см. фиг. 1).

2Каменск-Уральский металлургический завод.

Таблица 1

Фазовый и химический составы сплавов В-1480 и В-1481

валпС
W  W uC iL gA gM rZ cS

%.сам %.сам mpp

0841-В 0,5 6,5 67,3 21,1 13,0 73,0 248 0

1841-В 5,3 0,6 84,3 50,1 33,0 42,0 678 137

Фиг. 1. Схема вырезки образцов
для механических испытанийМеханические свойства (0,2, в, ) опре-

деляли в трех направлениях: долевом (на-
правление прокатки (НП)), поперечном (ПН)
и под углом 45 к НП (фиг. 1).

Испытание образцов на растяжение про-
водили на машине Zwick/Roell KAPPA 50DS.
Скорость перемещения активного захвата на
упругом участке составляла 2 мм/мин с пос-
ледующим переключением на 5 мм/мин
после достижения условного предела теку-
чести. В каждом из трех направлений к
плоскости листа сплавов испытывали по три
образца.

Для каждого произвольного свойства (IPA
— in-plain anisotropy index) КПА, %, опреде-
ляли по уравнению [17]:

max int min

max

2
КПА 100

2

X Х Х

Х

− −
= , (1)

где Хmax, Хmin, Хint — максимальное, мини-
мальное, промежуточное (interjacent) значе-
ния свойства X.

Нормированные значения полюсных плотно-
стей определяли из выражения:

1

/

( / )

i i
i n

i i
i

I R
P n

I R
=

=

∑
, (3)

где n — число рефлексов; Ii, Ri — интенсив-
ности i-го рефлекса (i  hkl) текстурирован-
ного образца и беcтекстурного эталона соот-
ветственно.

Для интерпретации анизотропии прочно-
стных свойств использовали расчеты факто-
ров Закса, которые являются обратными зна-
чениями факторов Шмида для системы ок-
таэдрического скольжения {111}<110>:

1 n
x x
ср hkl hkl

hkl

M P M
n

= ∑ , (4)

где n — число рефлексов (hkl) (n7); x —
НП, 45 и ПН; Px

hkl — полюсная плотность
рефлекса (hkl) на ОПФ для направлений,

90
ПН

НП

0

45

1
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составляющих угол 0, 45 и 90 к НП; Mhkl 
 1/hkl; hkl — фактор Шмида для
cкольжения в системе {111}<110> для ори-
ентаций оси нагружения, соответствующих
нормалям к плоскостям (hkl).

Количественный фазовый анализ сплавов
выполняли в соответствии с развитой в [18]
методикой, основанной на измерении перио-
да решетки -твердого раствора, оценке со-
става твердого раствора с помощью закона
Вегарда и уравнений баланса химического
и фазового составов.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Определение текстуры. Кристалло-
графическую текстуру листов сплавов опре-
деляли с помощью ОПФ, при этом плоско-
сти съемки соответствовали нормалям к
трем направлениям в плоскости листа (см.
фиг. 1), в которых определяли механические
свойства. Такой способ определения тексту-
ры в наибольшей степени подходит для ин-
терпретации анизотропии механических
свойств, поскольку для каждого из трех на-
правлений в листе соответствующая ОПФ
дает возможность определить относительное
число зерен для ориентаций, соответствую-
щих рефлексам на рентгенограмме, которое
пропорционально полюсной плотности соот-
ветствующего рефлекса. Это позволяет рас-
считать величины факторов Шмида для на-
правлений механических испытаний и оце-
нить текстурный вклад в анизотропию
свойств.

Особенностью текстуры листов являются
существенные вариации текстуры в толщин-
ном направлении, поэтому съемка ОПФ по-

перечных сечений дает возможность полу-
чить усредненные по толщине листа харак-
теристики текстуры. Чтобы получить такую
информацию съемкой образцов, параллель-
ных плоскости листа, требуется значительно
более трудоемкая съемка в разных сечени-
ях листа. Для увеличения площади съемки,
а следовательно, и интенсивности дифракции
использовали наборные образцы.

Наряду с вариациями текстуры по тол-
щине листа есть вариации и фазового соста-
ва, вызванные различиями условий теплоот-
вода при прокатке и термической обработ-
ке. Поскольку количественный фазовый ана-
лиз основан на измеренных периодах решет-
ки, при съемке поперечных сечений эти дан-
ные также усредняются по сечению листа.

На фиг. 2 приведены данные о полюсных
плотностях рефлексов -твердого раствора,
полученных из ОПФ для трех направлений
листов сплавов. Для сплава В-1480 (фиг. 2,
а) максимальная полюсная плотность в НП
соответствует рефлексу (422), а в поперечном
направлении — рефлексу (111). Это харак-
терно для текстуры типа латуни {011}<112>,
при этом в 45-ном направлении повышен-
ную полюсную плотность имеют рефлексы
(331) и (420). Для сплава В-1481 (фиг. 2, б)
характерно отсутствие выраженной текстуры.

Данные количественного фазового анали-
за. Количественный фазовый анализ (КФА)
сплавов выполняли в соответствии с методи-
кой [18], основанной на определении вели-
чины периода решетки -твердого раствора,
законе Вегарда, уравнениях баланса хими-
ческого и фазового составов. В результате

Фиг. 2. Полюсные плотности рефлексов (422), (111), (331), 420) на ОПФ для НП, 45 и ПН листов тол-
щиной 1,4 мм сплавов В-1480 (а) и В-1481 (б)
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получены следующие уравнения для опре-
деления количества интерметаллидных фаз
1 (Al2CuLi) и  (Al3Li):

1 1 1

1 1 1 1
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Li Al CuLi Cu Al

T T T T
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W= 100 – W– W1
,

где X0
Al, X0

Cu, X0
Li — содержания алюминия,

меди и лития в сплаве, массовые доли; W,
W1

, W — содержания фаз , 1, , мас.%;

X
Li, Xl

T1, XLi
T1, XCu

T1, X
Al, X


Li — содержания ли-

тия, алюминия, меди в фазах , 1, , массо-
вые доли.

Значения параметров Xl
T1, XLi

T1, XCu
T1, X

Al, X

Li

рассчитывали из стехиометрии фаз 1

(Al2CuLi) и  (Al3Li). Для оценки параметра
X

Cu использовали соотношение:

X
Cu  (a – aAl)/(a/X)

Cu

(a/X)
Cu— изменение параметра решетки

на 1 мас.% Cu, /мас.%.
Вычисленные по соотношениям (5) коли-

чества - и 1-фаз для каждого сплава ис-
пользованы при построении фиг. 3, с их по-
мощью на основании измеренных величин
периодов решетки -твердого раствора опре-
деляли количественный фазовый состав
сплавов (см. табл. 1).

В работе [19] приведена схема определе-
ния величин периодов решетки. При этом
необходимо учитывать неодинаковый уро-
вень запасенной энергии деформации зерен
разных ориентаций, что приводит к ориен-
тационной зависимости распада твердого
раствора и, следовательно, к вариациям пе-
риодов решетки, рассчитанных для разных
рефлексов. Исходя из этого при оценке со-
става твердого раствора и количества интер-
металлидных фаз проводили усреднение пе-
риодов решетки по всем ориентировкам с
учетом относительного числа зерен каждой
из этих ориентировок, т.е. их полюсной плот-
ности. Такой достаточно сложный способ
оценки периодов решетки -твердого раство-
ра обусловлен тем, что от точности этой оцен-
ки зависит точность определения фазового
состава методом КФА. На фиг. 3 показано,
как с помощью величин периодов решетки
твердого раствора определены количества
интерметаллидных фаз.

Механические свойства. На фиг. 4 и в
табл. 2 приведены механические свойства
сплавов при испытании на растяжение в трех
направлениях и средние значения этих
свойств, рассчитанные по уравнению (2). Из
табл. 2 следует, что средние значения проч-
ностных свойств выше у сплава В-1480. Это
можно объяснить большим содержанием
основных легирующих элементов в данном
сплаве (табл. 1). При этом средние значе-
ния пределов текучести и прочности разли-
чаются соответственно на 30 и 23 МПа (см.
табл. 2), в то время как предел текучести в
НП в сплаве В-1480 выше, чем в сплаве В-
1481 на 77 МПа, а в 45-ном направлении
пределы текучести сплавов совпадают. Это

Фиг. 3. Взаимосвязь количества 1- и -фаз (W1
 и W) в сплавах В-1480 (а) и В-1481 (б) и периодов

решетки -твердого раствора (а)
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является следствием того, что листы сплава
В-1480 обладают выраженной анизотропией,
при которой в 45-ном направлении преде-
лы текучести и прочности существенно мень-
ше, а величина относительного удлинения
выше, чем в ПН и особенно в НП.

Обсуждение результатов. На фиг. 5 при-
ведены значения КПА, рассчитанные по со-
отношению (1), которые демонстрируют су-
щественную разницу анизотропии механи-
ческих свойств листов толщиной 1,4 мм
сплавов В-1480 и В-1481. Видно, что величи-
ны КПА для сплава В-1480 более чем в пять
раз превышают эти величины для сплава В-
1481.

Эта разница обусловлена различием кри-
сталлографических текстур листов сплавов.
Сплав В-1480 характеризуется выраженной
текстурой латуни {011}<112> (фиг. 2, а), в
то время как листы сплава В-1481 выражен-
ной текстурой не обладают. Результаты рас-
чета ориентационных факторов Закса на ос-
новании соотношения (4) приведены в табл.
3 и 4 для сплавов В-1480 и В-1481. Для сплава
В-1480 максимальный фактор Закса соответ-
ствует поперечному направлению (Mср

ПН
  2,9),

а минимальный — 45-ному направлению
(Mср

45
  2,36). В НП фактор Закса незначи-

тельно выше, чем в 45-ном направлении

(Mср
ПН/Mср

45
  1,04), в то время как в ПН это

отношение составляет 1,23 (см. табл. 3). Со-
поставление этих величин, рассчитанных из
текстурных данных, с отношениями преде-
лов текучести (x

0,2/0,
45

2) в соответствующих
направлениях показывает, что минимальный
предел текучести, как и минимальный фак-
тор Закса, соответствует 45-ному направле-
нию. Однако при этом отношение пределов
текучести в НП и 45-ном направлении со-

Фиг. 4. Механические свойства на растяжение сплавов В-1480 (а) и В-1481 (б)

Таблица 2

Механические свойства на растяжение сплавов В-1480 и В-1481

валпС
 2,0 аПМ, в аПМ,  %,

ПН 54  НП .рС ПН °54 НП .рС ПН 54  НП .рС

0841-В 065 3,374 035 905 095 015 3,365 345 0,9 8,51 2,31 4,31

1841-В 3,384 3,374 584 974 015 025 035 025 5,21 2,21 3,11 1,21

Фиг. 5. Коэффициенты плоскостной анизот-
ропии (КПА) для пределов прочности, пределов
текучести и относительного удлинения сплавов
В-1480 и В-1481
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ставляет 1,18, а в ПН — только 1,12, тогда
как для факторов Закса это отношение было
выше в ПН.

Выявленное несоответствие может быть
связано с наличием интерметаллидных час-
тиц, анизотропия свойств которых отличает-
ся от анизотропии -твердого раствора. Та-
кое объяснение возможно, несмотря на то, что

количество интерметаллидов существенно
меньше по сравнению с -твердым раство-
ром. Однако прочность интерметаллидов, в
особенности 1-фазы, значительно выше, чем
у -твердого раствора, и поэтому вклад ин-
терметаллидных фаз может существенно
превышать их объемную долю. Однако в ра-
боте [19] на сплавах той же системы легиро-

Таблица 3

Схема расчета факторов Закса для системы скольжения {111}<110>
для листа сплава В-1480

Таблица 4

Схема расчета факторов Закса для системы скольжения {111}<110>
для листа сплава В-1481

lkh M lkh
x ПН x 54  x НП x ПН x 54  x НП

111 76,3 62,0 81,0 28,2 59,0 66,0 53,01

002 54,2 31,0 25,2 82,0 23,0 71,6 96,0

022 54,2 21,0 41,0 68,1 92,0 43,0 65,4

311 42,2 71,0 93,0 62,0 83,0 78,0 85,0

133 43,2 72,0 89,1 65,0 36,0 36,4 13,1

024 40,2 91,0 62,1 04,0 93,0 75,2 28,0

224 44,2 68,5 25,0 28,0 03,41 72,1 00,2

74,2 63,2 09,2

)81,1(40,1 )00,1(00,1 )21,1(32,1

Px
hkl Px

hklMhkl

71

7

n
x x
ср hkl hkl

hkl

M P M
=

= ∑

45 45
ср ср 0,2 0,2/ ( / )x xM M ° °σ σ

lkh M lkh
x ПН x 54  x НП x ПН x 54  x НП

111 76,3 81,0 73,0 24,0 66,0 63,1 45,1

002 54,2 45,2 75,0 75,0 22,6 04,1 04,1

022 54,2 41,1 19,0 40,1 97,2 32,2 55,2

311 42,2 5,0 80,1 25,0 21,1 24,2 61,1

133 43,2 21,1 30,1 43,1 26,2 14,2 41,3

024 40,2 96,0 80,2 85,1 14,1 42,4 22,3

224 44,2 48,0 79,0 45,1 50,2 73,2 67,3

14,2 53,2 04,2

)20,1(30,1 )00,1(00,1 )30,1(20,1
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hklMhkl

71
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вания В-1441, В-1461 и В-1469 показано, что
для текстуры -твердого раствора типа ла-
туни, которая воспроизводится также и для
когерентной -фазы, анизотропия свойств -
фазы не дает преимущества для НП и ПН
направлений, и при этом характеризуется
максимальной прочностью в 45-ном направ-
лении, что противоречит анизотропии преде-
лов текучести.

Кроме того, как показано в работе [19], 1-
фаза не может быть причиной аномальной
анизотропии свойств сплавов с текстурой
латуни, поскольку максимальная аномалия
пределов текучести была обнаружена в спла-
ве В-1441, в котором количество этой фазы
минимально (<1%). Повышенную прочность
в продольном направлении (НП) по сравне-
нию с ПН можно объяснить эффектом Хол-
ла—Петча, поскольку эффективный размер
зерна при нагружении в НП существенно
ниже, чем в ПН, вследствие вытянутости зе-
рен в этом направлении. Для сплава В-1481
(см. табл. 4) расчетные отношения факторов
Закса и отношения экспериментальных пре-
делов текучести близки, однако это не явля-
ется свидетельством того, что для этого спла-
ва характер анизотропии отличается. Это
связано с тем, что листы этого сплава не об-
ладают выраженной текстурой, а следователь-
но, и анизотропией, при этом отношения фак-
торов Закса и пределов текучести близки к
единице. Интерес представляет выяснение
причин такого радикального различия тек-
стур в листах сплавов одинаковой толщины
и близких составов.

Полученные в работе результаты демон-
стрируют важную роль текстуры и связан-

ной с ней анизотропии механических свойств
для сплавов системы Al-Cu-Li. На фиг. 6
приведено сопоставление прочностных
свойств сплавов В-1480 и В-1481 в зависи-
мости от направления относительно НП в
плоскости листа.

Средние значения пределов текучести и
прочности для сплава В-1480 выше, чем в
сплаве В-1481, соответственно на 30 и 23 МПа
(см. табл. 2), однако минимальные значения
как текучести, так и прочности совпадают
(соответственно 473 и 510 МПа). Важно так-
же отметить, что средние значения прочнос-
тных свойств не отражают реальной разни-
цы показателей прочности, которые рассчи-
тывались с учетом результатов испытаний
в 45-ном направлении, которые не исполь-
зуются на практике. Для испытаний в ПН
относительно НП эта разница выше, соответ-
ственно 45 и 33 МПа, а для испытаний в НП
эта разница составляет 77 и 80 МПа. В боль-
шинстве случаев используют испытания в
ПН, для которых разница пределов текучес-
ти тоже почти 50 МПа. Даже для высоко-
прочных алюминиевых сплавов эта разница
достаточно большая. Главная проблема зак-
лючается в том, что для текстурированных
листов, а таких большинство, минимальные
значения прочности соответствуют 45-ному
направлению, для которого испытания не
проводятся. Так, для сплава В-1480 предел
текучести в ПН равен 530 МПа и эта вели-
чина войдет в его паспортные данные, тогда
как в 45-ном направлении отмечается ми-
нимальный предел текучести — 473 МПа.

Таким образом, наличие текстуры в лис-
тах сплавов системы Al-Cu-Li приводит к

Фиг. 6. Значения пределов текучести (а) и прочности (б) сплавов В-1480 и В-1481



26 „Металлы“. № 5. 2024 г.

сильной анизотропии, вызывающей значи-
тельное снижение минимальных прочност-
ных свойств, величину которых нельзя оце-
нить из стандартной схемы испытаний. Воз-
никает вопрос, каким образом можно избе-
жать формирования выраженной текстуры.
Для ответа на этот вопрос необходимо про-
вести исследования формирования текстуры
на отдельных технологических этапах. Мы
обратили внимание на то, что составы иссле-
дованных сплавов (см. табл. 1) близки и
принципиально они различаются только тем,
что в составе сплава В-1481 присутствует 731
ppm Sc, который отсутствует в сплаве В-1480.
Известно, что добавление в алюминиевые
сплавы 0,2 мас.% Sc приводит к существен-
ному повышению их прочности и темпера-
туры рекристаллизации в результате обра-
зования фазы Al3Sc. При этом цирконий мо-
жет замещать скандий в этой фазе и по су-
ществу они практически суммируются. В
сплаве В-1481 суммарное содержание Sc + Zr
составляет 0,16 мас.% и, возможно, этого до-
статочно, чтобы на финишной стадии прокат-
ки, которая осуществляется при температу-
рах ниже растворимости этой фазы, после-
дняя и воздействует на текстурообразование
в сплаве. В работе [19] исследовали тексту-
ру и анизотропию механических свойств
сплавов 1441, В-1461 и В-1469. При этом
первые два сплава имели выраженную тек-
стуру и соответствующую анизотропию
свойств, а в сплаве В-1469 текстура и ани-
зотропия свойств были слабо выраженными
и в его составе присутствовало 1280 ppm Sc,
а совместно с цирконием 1870 ppm. В спла-
ве 1441 скандий отсутствовал, а сплав В-1461
содержал 977 ppm Sc, при этом листы дан-
ного сплава толщиной 2,4 мм характеризо-
вались выраженной текстурой и анизотро-
пией механических свойств. Возможно, что
для этих листов температура финишной про-
катки была выше, чем для листов толщи-
ной 1,4 мм сплава В-1481, а также сплава
В-1469 толщиной 1,9 мм, и заметная часть
скандия растворилась в -твердом растворе,
т.е. количество фазы Al3Sc было недостаточ-
ным для растекстурирования листов спла-
ва. Для выяснения причин формирования в
сплавах анизотропного и изотропного состо-
яний необходимо провести специальное ис-
следование.

Выводы. 1. Исследование фазового соста-
ва, кристаллографической текстуры и ани-

зотропии механических свойств при растя-
жении образцов листов толщиной 1,4 мм из
сплавов В-1480 и В-1481 показало, что в ли-
стах сплава В-1480 формируется интенсив-
ная текстура типа «латуни» {110}<112>.

2. Сплав В-1480 характеризуется выра-
женной анизотропией механических свойств,
при этом максимальные показатели преде-
лов текучести и прочности соответствуют на-
правлению прокатки (НП) и составляют 560
и 590 МПа соответственно, а минимальные
показатели выявлены в 45-ном направле-
нии относительно НП и составляют 473 и 510
МПа.

3. В сплаве В-1481 формируется слабо
выраженная текстура и соответственно прак-
тически отсутствует анизотропия пределов
текучести и прочности, которые составляют
в НП 483 и 510 МПа соответственно, а в 45-
ном направлении 473 и 520 МПа.

4. Расчеты факторов Закса из текстурных
данных для сплава В-1480 показали, что ми-
нимальные значения этих показателей, так-
же как и показателей прочности, соответству-
ют 45-ному направлению, но факторы Зак-
са выше в поперечном направлении (ПН),
тогда как прочностные свойства выше в НП.

5. Прочностные показатели в НП и ПН
сплава В-1480 значительно выше, чем для
сплава В-1481, однако минимальные показа-
тели для обоих сплавов одинаковые из-за
низких прочностных свойств текстурирован-
ного сплава В-1480 в 45-ном направлении.

6. Отсутствие текстуры и выраженной
анизотропии механических свойств в спла-
ве В-1481 возможно связано с наличием в
его составе скандия, который образует пре-
пятствующие текстурообразованию диспер-
сные частицы Al3Sc.
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Огнеупорная керамика — основа для из-
готовления футеровки сталеплавильных аг-
регатов, разливочных стаканов, продувочных
пробок и желобов для слива металла. Кера-
мика подвергается воздействию со стороны
расплавленной стали, которое выражается в
химической коррозии и механической эрозии
[1]. Эти явления приводят к износу футеров-
ки, образованию неметаллических включений
в металле и, как следствие, к ухудшению ка-
чества стали. Также немаловажен срок служ-
бы огнеупоров, их замена приводит к увели-
чению производственных затрат и снижению
эффективности производства. C каждым го-
дом все больше ужесточаются требования к
сталям и сплавам, содержанию в них вред-
ных примесей и неметаллических включений.
С этим напрямую связано повышение требо-
ваний к огнеупорным материалам, их состав
зависит от сортамента выплавляемых сталей
и конкретных производственных условий.
Поэтому рассмотрение взаимодействия огне-

упорной керамики с металлическим распла-
вом и изучение явлений, происходящих на
поверхности раздела расплав/огнеупор, оста-
ются важными и актуальными проблемами
и в настоящее время.

Взаимодействию жидкой стали с керами-
ческими материалами посвящено большое
количество исследований, среди которых за
последние годы, например, можно отметить
работы [2—10]. Из них большая часть про-
ведена с конкретными составами промыш-
ленных огнеупоров и сталей. Одним из спо-
собов исследования взаимодействия рас-
плав—огнеупор является метод лежащей
капли, где на подложку из огнеупорной ке-
рамики помещается небольшая капля метал-
ла. Например, в работах [7, 8] этим методом
исследовано взаимодействие нержавеющих
сталей с керамикой на основе оксида маг-
ния в зависимости от газовой фазы. В рабо-
те [7] показано влияние состава огнеупора и
длительности выдержки на изменение угла
смачивания, а также рассчитаны поверхнос-
тное натяжение на границе металл/газ/ке-
рамика и работа адгезии. Отмечены измене-

c. 28—36 DOI: 10.31857/S0869573324052836

УДК 669.04: 532.696
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Методом лежащей капли исследовано взаимодействие железоуглеродистого расплава рельсо-
вой стали с огнеупорной керамикой на основе Al2O3 в зависимости от длительности выдержки, тем-
пературы и состава газовой фазы. Проведены анализ микроструктуры и элементное картирование
границ поперечных срезов металла и керамики. Отмечено уменьшение содержаний углерода и
марганца и увеличение содержаний алюминия и хрома в металлическом расплаве после опытов.
С помощью термодинамического анализа рассмотрено взаимодействие углерода стали с материа-
лом керамики, восстановление элементов из оксидов керамики и их переход в расплав. Анализ
керамики в области контакта с металлом показал снижение концентраций хрома и железа и их
присутствие в керамике в виде металлических включений. Наблюдался рост «ворсинок» на грани
керамической подложки при высоких температурах (1923 K), которые представляют собой ните-
видные образования диаметром в несколько микрометров из чистого оксида алюминия Al2O3.

Ключевые слова: огнеупорная керамика; рельсовая сталь; оксид алюминия; взаимодействие
металл—керамика; термодинамика восстановления оксидов; «ворсинки» из чистого оксида алюминия.

1Работа выполнена по государственному заданию
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ние состава металла и керамики в результа-
те взаимодействия и влияние материала ог-
неупора на глубину проникновения метал-
ла. При исследовании взаимодействия меж-
ду сталью и огнеупором на основе MgO, со-
держащим SiO2, в работе [8] установлено, что
увеличение содержания SiO2 в керамике при-
водит к уменьшению угла смачивания и из-
менению межфазной границы в системе ме-
талл—огнеупор. Таким образом, данный ме-
тод позволяет исследовать поверхностное
натяжение и угол смачивания в зависимос-
ти от изменения температуры, газовой фазы
и длительности контакта капли расплава с
подложкой во время опыта, а также изучить
химическое взаимодействие металла и кера-
мики и влияние данного взаимодействия на
изменение поверхностных свойств расплава.

К важным аспектам металлургического
производства относится продувка металла в
различных металлургических агрегатах. По-
этому не менее важную роль играют проду-
вочные пробки и их взаимодействие с жид-
кой сталью. Одной из причин выхода про-
бок из строя является проникновение стали
в газовые каналы и их закупорка [11]. Глу-
бина подобного проникновения зависит от
ряда параметров, в том числе от поверхнос-
тного натяжения и угла смачивания. Поэто-
му для комплексного исследования взаимо-
действия сталей разных марок с огнеупор-
ной керамикой, используемой для изготов-
ления продувочных пробок, целесообразно
использовать метод лежащей капли. Цель
данной работы — исследование взаимодей-
ствия расплава углеродистой стали с огне-
упорной керамикой и последующий анализ
микро- и макроструктуры эксперименталь-
ных образцов металла и керамики в зависи-
мости от состава газовой фазы, температуры
и длительности взаимодействия в системе
металл—керамика.

Материалы и методика эксперимента. В
качестве исходных образцов системы металл—
керамика выбраны углеродистая рельсовая
сталь (состав2: Fe-основа; С 0,79%; Si 0,89%;
Cr 0,55%; Mn 0,93%; O 0,0021%) и огнеупор-
ный материал (Al2O3 91,77%; MgO 3,22%;
Cr2O3 2,67%; CaO 0,8%; Fe2O3 0,15%; SiO2

0,07%), используемый для изготовления про-
дувочных пробок агрегата ковш-печь. Из ке-

рамики с помощью алмазного круга выреза-
ли подложку размером 4030 мм и высотой
5 мм. На нее помещали образец стали мас-
сой от 2,5 до 10 г. В случае образцов массой
10 г в керамической подложке высверливали
небольшую лунку объемом ~0,2 см3, необхо-
димую для фиксации капли на подложке.

Для проведения экспериментов использо-
вали вакуумную печь сопротивления. Данная
печь имеет графитовый нагреватель, внутри
которого находится цельнокатаная молибде-
новая труба, что позволяет избежать попада-
ния испаряющегося графита с нагревателя на
металл. Труба жестко закреплена во фланце
печи, по ней проходит инертный газ, который
подается в торец печи. В центре трубы рас-
положена вольфрам-рениевая термопара. На
керамической подставке размещается под-
ложка с образцом. Положение подложки в
пространстве регулируется с помощью четы-
рех болтов, что предусмотрено конструкцией
печи. Центрирование подложки относитель-
но внутреннего пространства печи осуществ-
ляется с помощью теодолита FET 500. Специ-
альное оптическое устройство позволяет уве-
личивать изображение образца, которое фик-
сируют с помощью цифрового фотоаппарата
для дальнейшей обработки на компьютере.
Электрооборудование печи состоит из транс-
форматора ОСУ-20/0,5А и системы ВРТ-3,
которая используется для регулирования тем-
пературы нагревателя. Подробная схема ус-
тановки представлена в работе [12].

Эксперименты проводили следующим
образом. Систему откачивали до остаточно-
го давления 5 Па и нагревали образец до
1273 K, предварительно отградуировав тер-
мопару по точкам плавления чистых метал-
лов. Опыты проводили в среде либо высоко-
чистого аргона без геттера, либо смеси Не-
10%Н2 в присутствии титанового геттера.
После расплавления образца и формирова-
ния капли металла следовали изотермичес-
кая выдержка при 1758 K, нагрев и охлаж-
дение согласно режимам плавки, представлен-
ным в табл. 1. Конечные содержания кисло-
рода и углерода определяли соответственно
на газоанализаторах LECO TC-600 и СS-600.
После окончания экспериментов были сдела-
ны поперечные срезы металла и керамики в
месте контакта и зону взаимодействия иссле-
довали на сканирующем электронном мик-
роскопе (СЭМ) с электронно-зондовым мик-
роанализатором JEOL JXA-iSP100.

2Здесь и далее в статье содержание элементов в
мас.%.
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Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. Проведена серия опытов при разных
режимах нагрева и составах газовой фазы
(см. табл. 1) с использованием керамики
продувочных пробок (опыты 1-1—1-4) и ко-
рундовой подложки (опыт 1-5). Химический
состав стали после опытов представлен в
табл. 2. Посредством СЭМ исследовали сре-
зы керамики исходной и в области взаимо-
действия с металлом после проведения всех
опытов. В данной работе в качестве приме-
ра показаны снимки СЭМ-микроструктуры
и результаты элементного картирования
областей поперечных срезов металла и ке-
рамики после опыта 1-1. На фиг. 1 пред-
ставлена керамическая подложка до и пос-
ле эксперимента (опыт 1-1) и схема иссле-
дуемых областей 1—3 поперечных срезов
металла и керамики, представленных на
фиг. 2—5.

Результаты анализов (см. табл. 2) пока-
зали, что по сравнению с исходным соста-
вом стали во всех образцах уменьшилось

содержание углерода. Это может указывать
на взаимодействие углерода стали с матери-
алом керамики, на восстановление элемен-
тов из оксидов керамики с их переходом в
расплав. Этот процесс на примере реакции
взаимодействия углерода с оксидом алюми-

Таблица 1

Режимы проведения экспериментов

тыпО иквалпмижеР
аткатнокьтсоньлетилД
ним,йокжолдопсилпак

ассаМ
г,аллатем

яавозаГ
адерс

1-1
,)ним03(K8571ирпакжредыВ

ирпакжредыв,)ним54(K8591одверган
)ним54(еинеджалхо,)ним03(K8591

051 5,2 rA

2-1
,)ним03(K8571ирпакжредыВ

,)ним54(K8591одверган
)ним54(еинеджалхо

021 5,2 H%01+eH 2

3-1
,)ним03(K8571ирпакжредыВ

ирпакжредыв,)ним54(K8591одверган
)ним54(еинеджалхо,)ним03(K8591

051 01 »»»»

4-1 )ним54(K8571ирпакжредыВ 54 5,2 »»»»

5-1 * ежоТ 54 5,2 »»»»

*Опыт проведен на корундовой подложке (Al2O3 99,7%; SiO2 0,3%).

Таблица 2

Химический состав рельсовой стали
до (Исх.) и после опытов, %

(Fe — основа)

ремоН
атыпо

C O lA iS rC nM

).хсИ(0 97,0 1200,0 — 98,0 55,0 39,0

1-1 45,0 0500,0 02,0 78,0 87,0 33,0

2-1 93,0 9400,0 01,0 68,0 79,0 24,0

3-1 44,0 9400,0 71,0 78,0 99,0 17,0

4-1 03,0 5100,0 70,0 68,0 47,0 06,0

5-1 04,0 8200,0 40,0 78,0 65,0 77,0

5 мм

5 мм

а)

б)

в)

Фиг. 1. Результаты взаимодействия кера-
мики с каплей металла: а — керамика до опы-
та; б — зона взаимодействия керамики с кап-
лей рельсовой стали; в — схема областей иссле-
дуемых поперечных срезов в участках 1—3
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+
1-5

20 мкм

1-1

1-2
+

1-4
+

1-3

50 мкм

2-1 2-2

Фиг. 2. Микроструктура и элементное картирование границы поперечного среза металла опыта 1-1
(участок 1 на фиг. 1, в). Элементный анализ спектров 1-1—1-5 представлен в табл. 3

50 мкм

3-2

3-1

50 мкм

4-2

4-1

Фиг. 3. Микроструктура и элементное картирование границы поперечного среза керамики до опыта.
Элементный анализ всей области и спектров 2-1 и 2-2 представлен в табл. 3

Фиг. 4. Микроструктура и элементное картирование границы поперечного среза керамики после опы-
та в области контакта с газовой фазой (участок 2 на фиг. 1, в). Элементный анализ всей области и спектров
3-1 и 3-2 представлен в табл. 3

Фиг. 5. Микроструктура и элементное картирование границы поперечного среза керамики после опы-
та в области контакта с металлом (участок 3 на фиг. 1, в). Элементный анализ всей области и спектров 4-1
и 4-2 представлен в табл. 3
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ния керамики описывается следующей ре-
акцией восстановления:

Al2O3(тв.) + 3[С]  2[Al] + 3СO(г.), (1)

которую можно представить как сумму ре-
акций:

Al2O3(тв.)  2Al(ж.) + 3/2O2(г.), (2)

G(2)  1 688 369 – 327,03T, Дж/моль [13];

2Al(ж.)  2[Al]1% (Fe), (3)

G(3)  –114,63T Дж/моль [14];

3[C]1%(Fe)  3C(тв.), (4)

G(4)  92,01T Дж/моль [15];

3C(тв.) + 3/2O2(г.)  3CO(г.), (5)

G(5)  –343 401 – 257,49T, Дж/моль [13].

Энергия Гиббса реакции (1) описывается
выражением

G(1)  1 344 968 – 607,14T, Дж/моль.

Используя данные работ [13—18], анало-
гичным образом рассчитали стандартные
энергии Гиббса реакций восстановления уг-
леродом других элементов из их оксидов
керамики (табл. 4). Видно, что протекают ре-
акции восстановления хрома, железа и крем-
ния. Химический анализ образцов металла
после опытов (см. табл. 2) показал, что в них
значительно возросло содержание хрома (до

арткепсремоН
%.сам,атнемелэеинажредоС

O lA iS rC nM eF aC gM

:2.гиФ 1 1- — 91,0 58,0 57,0 53,0 .нсо — —

1 2- — 42,0 78,0 97,0 63,0 .нсо — —

1 3- 93,64 12,25 72,0 72,0 — 68,0 — —

1 4- 86,05 21,94 02,0 — — — — —

1 5- 62,44 42,44 66,0 71,0 — 88,4 97,5 —

:3.гиФ ьтсалбоясв 34,04 81,84 35,0 59,3 — 33,2 46,1 49,2

2 1- 70,14 02,65 33,0 56,0 — 69,0 96,0 01,0

2 2- 59,73 33,44 44,0 45,6 — 36,1 38,1 82,7

:4.гиФ ьтсалбоясв 33,04 80,94 37,0 25,1 — 85,2 06,4 61,1

3 1- 06,93 22,45 56,0 16,1 — 52,2 15,1 61,0

3 2- 88,93 74,84 36,0 36,1 — 23,2 35,5 45,1

:5.гиФ ьтсалбоясв 16,44 37,54 91,0 24,0 — 97,0 97,2 74,5

4 1- 37,34 06,84 31,0 — — 83,0 4,3 67,3

4 2- 44,34 61,54 11,0 60,1 — 16,0 19,1 17,7

Таблица 3

Элементные составы металла и керамики в областях срезов,
представленных на фиг. 2—5

Таблица 4

Реакции восстановления углеродом стали металлов из их оксидов керамики
и значения стандартных энергий Гиббса данных реакций

яицкаеР GT  f(T) G K3781 ьлом/жД,

lA 2O3 ]С[3+).вт(  ).г(OС3+]lA[2 1  443 41,706–869 T 597702

rC 2O3 ]С[3+).вт(  ).г(OС3+]rC[2 767   71,684–384 T 313341–

]С[+).вт(OgM  ).г(OС+]gM[ 494   30,102–492 T 567711

]С[+).вт(OaC  ).г(OС+]aC[ 156 32,891–544 T 061082

eF 2O3 ]С[3+).вт(  ).г(OС3+).ж(eF2 974 59,814–983 T 403503–

OiS 2 ]С[2+).вт(  ).г(OС2+]iS[ 027 20,793–077 T 84822–
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1%). Также в металле после проведения эк-
спериментов выявлено присутствие алюми-
ния. При этом наибольшие концентрации
алюминия в металле (до 0,2%) наблюдали в
опытах 1-1 и 1-3, соответствующих наиболь-
шей длительности контакта капли с подлож-
кой, включая в том числе и изотермическую
выдержку при 1958 K в течение 30 мин. В
то же время в опыте 1-5 с корундовой под-
ложкой и выдержкой только при 1758 K
анализ показал наименьшее количество алю-
миния в металле (0,04%). Увеличение кон-
центрации алюминия наблюдалось и в дру-
гих работах, например при исследовании сма-
чиваемости оксидных подложек расплавом
железа с разным содержанием углерода и
алюминия [19] при пониженных давлениях.
При этом отмечено, что в металле Fe-0,76%С
после 30 мин взаимодействия с подложкой
из Al2O3 концентрация алюминия возросла
с 0,117 до 0,540%. В работе [20] при иссле-
довании смачиваемости подложки из Al2O3
с углеродным покрытием жидкой сталью (C
0,39%; Al 0,04%; Si 0,20%; Cr 1%; Mo 0,2%;
O 0,003%) при 1793 K указывается увели-
чение содержания алюминия в металле пос-
ле опытов как на подложках без покрытия
(до 0,10% Al), так и с углеродным покрыти-
ем (до 0,31% Al). Авторы работ [19—23] рас-
сматривают разные механизмы взаимодей-
ствия алюминия с углеродом, в том числе
образование таких соединений, как оксикар-
биды, карбиды и субоксиды алюминия (со-
ответственно Al4O4C, Al2OC, Al4C3 Al2O, AlO).
Авторами [20] рассчитаны значения энергий
Гиббса для ряда реакций взаимодействия
оксида алюминия Al2O3 с углеродом (с обра-
зованием Al, AlO, Al2O и Al4C3) в неравновес-
ных условиях и показаны отрицательные значе-
ния энергий Гиббса данных реакций. Если рас-
сматривать реакцию (1) в случае отклонения
системы от состояния равновесия, то значе-
ния изменения энергии Гиббса можно оцени-
вать по уравнению:

(1) (1) (1) (1)lnG G RT K GΔ = Δ + = Δ +

2 3

2 3
Al CO

3
Al O C

([%Al] )
ln

([%C] )

f p
RT

a f
+ , (6)

где fi — коэффициент активности компонен-
тов при выражении их концентрации в
мас.%: lgfAl  eA

Al
l[%Al] + eC

Al[%C], lgfC 
 eC

C[%C] + eC
Al[%Al]; ei

j — параметр взаимо-
действия первого порядка при выражении кон-

центрации компонента в мас.% [24]. Значе-
ния  ei

j [25] при 1873 K составили: eA
Al

l  0,043;
eC
Al  0,091; eC

C  0,243; eC
Al  0,043.

Важную роль в расчете имеет значение
pCO. Если рассматривать локальную область
взаимодействия углерода с Al2O3, то она мо-
жет быть либо в жидком металле, либо на
границе металл/керамика. В первом случае
в момент образования газового пузыря CO в
расплаве значение pCO в данной локальной
области будет равно 1 атм (~0,1 МПа) [26].
Во втором случае взаимодействие идет на
границе металла с пористой керамикой и
значение pCO < 1 атм. Если рассматривать
изменение энергии Гиббса по формуле (6), то
при 1873 K значения G становятся отрица-
тельными при pCO  0,25 атм. Однако при
повышении температуры до 1958 K (темпе-
ратура изотермической выдержки в опытах
1-1 и 1-3) G < 0 уже при значениях
pCO  0,95 атм. Все это подтверждает возмож-
ность карботермического восстановления
алюминия из оксида и его перехода из ке-
рамики в металл.

Также следует отметить увеличение об-
щего содержания кислорода в металле (см.
табл. 2). Это может быть связано как с пере-
ходом оксидных частиц из керамики в рас-
плав, так и с возможным переходом кисло-
рода из газовой фазы. В работе [27] исследо-
вано взаимодействие рельсовой стали Э76Ф
с огнеупорной футеровкой патрубков вакуу-
матора. С помощью фракционного газового
анализа установлено присутствие неметалли-
ческих включений в металле в виде алюми-
натов. Авторы отмечают, что одной из возмож-
ных причин их образования могло быть вза-
имодействие расплава рельсовой стали с ог-
неупорной футеровкой, в составе которой со-
держится 88—90% Al2O3 [27]. Таким обра-
зом, в нашем случае возрастание концентра-
ции кислорода в металле может указывать на
возможность образования неметаллических
включений в виде алюминатов, что в дальней-
шем приводит к ухудшению свойств стали.

Уменьшение содержания марганца в ста-
ли (см. табл. 2), вероятно, связано с его испа-
рением с поверхности металла при высоких
температурах [28—30]. Наименьшие измене-
ния в концентрации марганца наблюдали в
опытах с образцами металла массой 10 г, что,
по всей видимости, обусловлено разным соот-
ношением объема расплава к площади поверх-
ности по сравнению с образцами массой 2,5 г.
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На фиг. 2 наряду с микроструктурой в
области границы поперечного среза металла
(опыт 1-1) представлено элементное карти-
рование в этой области. Элементный анализ
разных зон металла (см. табл. 3) подтверж-
дает повышенные содержания хрома и алю-
миния в металле. Анализ граничащей с жид-
ким металлом области керамики на фиг. 2
показал наличие алюминия и кальция при
обеднении по содержанию хрома в сравне-
нии с составом исходной керамики. Анало-
гичная картина выявлена анализом попереч-
ных срезов металла остальных опытов. Эле-
ментный анализ состава металла всех опы-
тов (1-1—1-5) показал присутствие алюми-
ния, что подтверждает восстановление угле-
родом алюминия из оксида алюминия в ус-
ловиях эксперимента.

На фиг. 3—5 представлены поперечные
срезы исходной керамики и после опыта 1-1:
в областях контакта с газовой фазой (учас-
ток 2 на фиг. 1, в) и металлом (участок 3 на
фиг. 1, в). Следует отметить, что фракцион-
ный состав данной керамики характеризу-
ется различием размеров фракций Al2O3 от
крупной (3—5 мм, см. на фиг. 1, а) до мел-
кой (<0,1 мм). Взаимодействие металла с
керамикой происходило в области мелких
фракций Al2O3 и других оксидов. На
фиг. 3—5 рассматриваются именно данные
области, поэтому элементный анализ свиде-
тельствует о высоких концентрациях ком-
понентов по сравнению с усредненным со-
ставом керамики.

Результаты элементного картирования
исходной керамики (см. фиг. 3) показали
присутствие мелких фракций как Al2O3, так
и других оксидов в данной зоне. Анализ ке-
рамики после опыта в области контакта с
газовой фазой (см. фиг. 4) не выявил суще-
ственного отличия, а разница концентраций
магния, кальция и хрома связана с неравно-
мерностью распределения оксидов данных
элементов в керамике. Анализ керамики в
области контакта с металлом (см. фиг. 5)
показал снижение концентраций хрома, же-
леза и кремния (см. табл. 3) по сравнению с
другими областями (см. фиг. 3 и 4). По ре-
зультатам картирования железо и хром при-
сутствуют в виде светлых включений (см.
фиг. 5), которые являются восстановленны-
ми металлами. При анализе поперечных сре-
зов керамики остальных опытов получена
аналогичная картина — снижение концент-

раций хрома, железа и кремния в области
контакта с металлом и их присутствие в ке-
рамике в виде металлических включений.
Все это согласуется с результатами термоди-
намического анализа и еще раз подтвержда-
ет влияние углерода на процесс восстанов-
ления металлов из оксидов.

Следует отметить, что в ходе проведения
опытов было обнаружено образование на ке-
рамике «ворсинок» (фиг. 6, а, б). Их образо-
вание преимущественно происходило на бли-
жайшей к обзору фотокамеры грани кера-
мической подложки при высоких темпера-
турах (1923 K). В процессе эксперимента
наблюдали их рост. Анализ данных «ворси-
нок» показал, что они представляют собой

5 мм

1 мм

10 мкм

а)

б)

в)

Фиг. 6. «Ворсинки», образованные на кера-
мике: а — «ворсинки» на грани керамической
подложки; б — снимок «ворсинок» во время
опыта (фокус на грани подложки); в — «вор-
синки», состоящие из Al2O3; г — элементный
состав «ворсинок»

+ 1+ 2
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нитевидные образования диаметром в не-
сколько микрометров из чистого оксида алю-
миния Al2O3 (фиг. 6, в, г). Проведенная нами
«холостая» плавка (по режиму, аналогично-
му представленным ранее экспериментам) с
нагревом в печи только керамической под-
ложки (без металла) не привела к образова-
нию «ворсинок» на керамике.

Появление «ворсинок» во время экспери-
ментов отмечалось также в других работах
[31—33] при изучении взаимодействия ме-
талла с керамикой методом лежащей кап-
ли. В работе [31] при исследовании взаимо-
действия жидкой стали с огнеупорными под-
ложками из Al2O3 и Al2O3+12%С при 1823 K
в среде аргона и длительности выдержки до
3 ч в обоих случаях отмечено образование
«ворсинок» из оксидов алюминия. В систе-
ме Al2O3-12%C/Fe через 30 мин от момента
расплавления капля железа начала терять
симметричную форму, далее отмечалось ин-
тенсивное образование тонких «ворсинок»
оксида алюминия на поверхностях капли и
огнеупорной подложки. Авторы [31] предпо-
ложили, что «ворсинки» могли быть комби-
нацией различных субоксидов алюминия.
При этом они отметили, что выдержка ке-
рамики Al2O3-12%С без металла в течение 8 ч
не привела к образованию «ворсинок» на ее
поверхности. В работе [32] также изучалось
взаимодействие чистого железа с подложка-
ми из Al2O3 и Al2O3-C при 1898 K в среде ар-
гона. При этом указывается на присутствие
«ворсинок» только в системе Al2O3-C/Fe, что,
по их мнению, связано с образованием во вре-
мя опыта как субоксидов алюминия, так и
его оксикарбидов. Помимо этого отмечено
существенное увеличение содержаний угле-
рода и алюминия в железе после опыта с
подложкой из Al2O3-C.

Таким образом, эти данные еще раз под-
тверждают взаимодействие углерода распла-
ва с оксидом алюминия керамики и позво-
ляют предположить, что в результате такого
взаимодействия, как отмечено работах [20, 31],
могут также образовываться субоксиды алю-
миния, которые конденсируются в более хо-
лодной части печи на грани подложки из
керамики с последующим образованием
«ворсинок» из Al2O3.

Выводы. 1. Исследовано взаимодействие
расплава рельсовой стали с керамикой на
основе оксида алюминия. Показано, что по
сравнению с исходной сталью во всех опы-

тах происходило уменьшение концентрации
углерода и увеличение содержания хрома в
металле. Это может указывать на взаимодей-
ствие углерода расплава стали с материалом
керамики, восстановление элементов из ок-
сидов керамики и их переход в расплав.
Выявленное уменьшение содержания мар-
ганца в стали, вероятно, связано с его испа-
рением с поверхности металла при высоких
температурах.

2. Отмечено увеличение содержания алю-
миния в металле после опытов. Проведен
термодинамический анализ восстановления
углеродом алюминия из его оксидов в кера-
мике и с учетом отклонения системы от со-
стояния равновесия показана возможность
перехода алюминия из керамики в металл.
Увеличение общего содержания кислорода в
стали может указывать на образование не-
металлических включений на основе алюми-
ния.

3. Проведен анализ структуры и выпол-
нено элементное картирование границ попе-
речных срезов металла и керамики. Элемен-
тный анализ разных зон металла показал
увеличение содержаний хрома и алюминия
в металле. Анализ керамики в области кон-
такта с металлом выявил снижение концен-
траций хрома, железа и кремния по сравне-
нию с исходной керамикой. Результаты эле-
ментного картирования в зоне контакта ог-
неупора с металлом показали, что в керами-
ке присутствуют металлические частицы же-
леза и хрома, восстановленные из их оксидов.

4. В процессе эксперимента отмечено об-
разование «ворсинок», которое происходило
преимущественно на грани керамической
подложки при высоких температурах (1923
K). Анализ «ворсинок» показал, что они пред-
ставляют собой нитевидные образования ди-
аметром в несколько микрометров из чис-
того оксида алюминия Al2O3. Формирование
данных «ворсинок», вероятно, является ре-
зультатом конденсации разных соединений
алюминия, что также подтверждает взаимо-
действие углерода расплава с оксидом алю-
миния из керамики.

Авторы выражают благодарность А.А.
Ракитину, К.Ю. Демину и Б.А. Румянцеву
за помощь в работе.
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Долговечность конструкционных сталей
может быть повышена путем модификации
их поверхностной области. Современные ре-
жимы термической (ТО) и химико-термичес-
кой (ХТО) обработок позволяют направлен-
но повысить такие характеристики коррози-
онно-стойких сталей, как износостойкость,
твердость, контактную выносливость [1—4].
Широкое распространение получили режи-
мы, приводящие к насыщению поверхности
атомами азота и углерода [1, 2]. Развитие тех-
нологий упрочняющей обработки определяет
необходимость исследований процессов, про-
исходящих при изменении фазового состава
и структуры поверхностной зоны стали.

В работе [3] показано, что режимы насы-
щения поверхностной области легированных
сталей атомами азота эффективны при дли-
тельной выдержке в разреженной насыща-

ющей среде. В результате адсорбции актив-
ного азота из газовой среды на поверхности
стали образуется пересыщенный азотом
твердый раствор. При температуре выше эв-
тектоидного превращения диффузия азота
происходит посредством аустенитизации [4].
Пересыщение твердого раствора аустенита
атомами азота приводит к формированию
нитридного слоя. При охлаждении обраба-
тываемого материала в результате превраще-
ния аустенита в феррит -Fe избыточный
азот в диффузионном слое участвует в обра-
зовании дисперсных нитридов легирующих
элементов [5, 6]. Образование дисперсных
нитридных фаз может дополнительно улуч-
шить свойства приповерхностной зоны на
глубине до 0,3 мм [7].

Как отмечается в работах [8, 9], вакуум-
ные ТО и ХТО отличаются контролируемым
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Приведены результаты исследований фазового состава и структуры приповерхностной обла-
сти стали 95Х18 после разных видов вакуумной химико-термической обработки. Данные рентге-
нофазового анализа дополнены сведениями оптической микроскопии и результатами измерения
поверхностной микротвердости. Для повышения разрешения рентгенограмм применен метод спе-
циальной математической обработки. Выявлено, что структура стали в исходном состоянии пред-
ставлена поликристаллической матрицей на основе твердого раствора  -Fe и карбидными фаза-
ми. После вакуумной цементации объемная доля карбидов хрома в приповерхностной зоне уве-
личивается, что повышает поверхностную микротвердость до 89020 HV0,05. При вакуумном азо-
тировании образуются дисперсные нитриды хрома, что увеличивает микротвердость поверхности
до 93015 HV0,05. После комбинированной вакуумной обработки (вакуумное азотирование с пос-
ледующей вакуумной цементацией) микротвердость поверхности повышается до 99015 HV0,05,
что можно объяснить более существенным увеличением количества содержащихся в диффузи-
онном слое карбидов хрома, чем при вакуумной цементации. Выявлено увеличение объемной
доли фазы Cr2N в диффузионном слое. Также отмечено возможное образование карбонитридов,
что, по-нашему мнению, дополнительно повышает микротвердость поверхности.
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и повторяемым результатом, что дает воз-
можность получать партии изделий со сход-
ными показателями эксплуатационных ха-
рактеристик. По этой причине получение
данных о механизмах структурных превра-
щений при вакуумной ХТО стали 95Х18, от-
носящейся к материалам системы легиро-
вания Fe-Cr, является актуальной научно-тех-
нической задачей.

В работе [10] исследовано изменение фа-
зового состава приповерхностной области
сплава Ni-40Cr-3,5Al после ТО и азотирова-
ния в тлеющем разряде. При этом установ-
лено, что многие из рентгеновских дифрак-
ционных максимумов (пиков) азотсодержа-
щих фаз накладываются на пики фаз на ос-
нове -Cr и -Ni, в результате чего затруднен
рентгеновский фазовый анализ (РФА) дан-
ного сплава. Для выделения значимых сла-
боразрешенных пиков применена математи-
ческая обработка, позволяющая отделить
эффекты аппаратного уширения и проявле-
ния K2

-составляющей характеристического
излучения [11, 12]. В результате становится
возможным уточнение данных о фазовом
составе и структуре. Примером успешного
применения метода повышения разрешения
рентгенограмм служит работа [13].

Цель настоящей работы — получение
данных о закономерностях изменения фазо-
вого состояния и структуры приповерхност-
ной области стали 95Х18 после ХТО (ваку-
умное азотирование, вакуумная цементация,
вакуумное азотирование с последующей ва-
куумной цементацией) с использованием
методик повышения разрешения рентгено-
грамм.

Материалы и методика эксперимента. В
качестве объекта выбрана сталь мартенсит-
ного класса 95Х18, содержащая, мас.%: C
0,9—1,0; Cr 17—19; Si до 0,8 и Mn до 0,8
(ГОСТ 5632—2014). Исследовали приповер-
хностную зону указанной стали в исходном
состоянии после предварительной ТО (закал-
ка с температуры 1050 C в масле и отпуск
при температуре 500 C с последующим ох-
лаждением в воде). Приповерхностные об-
ласти стали исследовали в состояниях пос-
ле как предварительной ТО, так и вакуум-
ной ХТО разных видов, проведенных после
предварительной ТО. В их числе:

ХТО-1 — вакуумная цементация в сре-
де ацетилена при температуре 940 C в те-
чение 3 ч;

ХТО-2 — вакуумное азотирование в сре-
де аммиака при 540 C в течение 8 ч;

ХТО-3 — комбинированная ХТО, вклю-
чающая вакуумное азотирование и последу-
ющую вакуумную цементацию при указан-
ных выше параметрах.

Для проведения РФА использовали диф-
рактометр ДРОН-4 на кобальтовом аноде
(взвешенное значение длины волны харак-
теристического излучения 1,79021 ) с изог-
нутым монохроматором, установленным
между образцом и детектором по схеме
Брегга—Брентано. Сканирование проводили
в режиме /2 с шагом 0,1 и экспозицией
3 с. Угловой диапазон 2 составил 20—140.
Расшифровка данных проведена согласно
базам данных ICDD PCPDFWIN (1997) и ICSD
(2014). С целью повышения качества РФА
применен метод математической обработки,
основанный на решении обратной задачи
восстановления профиля методом регуляри-
зации акад. А.Н. Тихонова [11]. Дополни-
тельно после восстановления профиль рент-
геновских линий раскладывали на компонен-
ты K-дублета методом наименьших квад-
ратов [12].

Перед измерением микротвердости по-
верхности образцов после вакуумной цемен-
тации и после вакуумного азотирования с
последующей вакуумной цементацией про-
водили упрочняющую ТО, состоящую из за-
калки при повторном нагреве с температу-
ры 940 C и отпуска при температуре 200 C
[14]. Микротвердость измеряли по Виккер-
су с использованием микротвердомера Dura-
Scan-20 при нагрузке 0,005 Н (0,05 кгс) ус-
реднением по пяти измерениям.

Для исследований структуры методом
оптической микроскопии поперечные сечения
образцов подготавливали по традиционной ме-
тодике с последующим химическим травле-
нием в реактиве Марбле (4 г CuSO4 + 20 мл
HCl + 20 мл H2O). Фотографии микрострук-
туры получали на микроскопе Olympus GX-
51 при увеличении 500.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. По результатам РФА (фиг. 1) уста-
новлено, что в исходном состоянии сталь
95Х18 имеет структуру гомогенной матри-
цы на основе твердого раствора -Fe с кар-
бидными фазами (Cr7C3 и Cr23C6). Межплос-
костные расстояния карбидных фаз отлича-
ются от табличных значений, что можно
объяснить тем, что атомы хрома в карбид-
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Фиг. 1. Рентгенограмма стали 95Х18 после закалки с высоким отпуском (контрольное состояние)

Фиг. 2. Участки рентгенограммы исходного образца стали 95Х18 до математической обработки (1) и
с повышенным разрешением (2) для разных углов 2 (а, б)

ных фазах частично замещены атомами же-
леза с другим строением электронных обо-
лочек. На дифрактограмме многие пики этих
фаз накладываются (с малым смещением)
один на другой, что затрудняет точное опре-
деление отвечающих им межплоскостных
расстояний и параметров решетки фаз. Так-
же обнаружен карбид цементитного типа
(Fe3C).

Для повышения разрешения участков
рентгенограмм применена математическая
обработка (фиг. 2) [11, 12]. Получено разде-
ление рентгеновского пика при угле дифрак-
ции 52,4 на следующие компоненты: пик
при 2  52,2, соответствующий -Fe, и пик
при 2  52,7, соответствующий фазе Cr7C3.
Установлено, что широкий пик асимметрич-
ного профиля при угле 2  56,9 образован
наложением пиков, соответствующих фазам
Сr7C3, Cr23C6 и Fe3C. В диапазонах 44,2—48,0

и 50,0—51,0 не выявлено пиков значитель-
ной интенсивности. Микровердость поверх-
ности образца в исходном состоянии соста-
вила 30017 HV0,05.

На рентгенограмме образца после ваку-
умной цементации (фиг. 3) прослеживается
существенное увеличение относительных
интенсивностей пиков, соответствующих фазе
Cr7C3 и цементиту, по сравнению c исходным
образцом; объемная доля фазы Cr23C6 уве-
личена незначительно. Это свидетельствует
о том, что доля матричной фазы уменьшает-
ся в ходе ХТО. Кроме того, возможно, что
карбидные фазы экранируют матрицу. На
углах 2  50,4 и 60,0 обнаружены дифрак-
ционные пики, соответствующие аустениту (-
Fe). Это свидетельствует о том, что в резуль-
тате насыщения -стабилизирующим элемен-
том (углеродом) в структуре стали возрас-
тает объемная доля остаточного аустенита.
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После повышения разрешения рентгенограм-
мы (фиг. 4) установлено следующее: пик при
угле дифракции 2  46,3—48,0 является
результатом наложения рентгеновских пи-
ков: одного с углом дифракции 2  46,2,
соответствующего Fe3C, и другого с углом
2  47,1, соответствующего Cr7C3. Широкий
пик в диапазоне 51,8—54,0 раскладывает-
ся на две компоненты: одна при 2  52,2
соответствует фазе -Fe, а другая при
2  53,2 соответствует Fe3C. В диапазонах
44,5—46,0, 48,0—50,0 и 54,0—56,0 обособ-
ленных максимумов не выявлено. Фотогра-
фия микроструктуры (фиг. 5, а) подтвержда-
ет результаты РФА. Вблизи поверхности за-
фиксирована повышенная доля карбидов.
Микротвердость поверхности образца после
вакуумной цементации и упрочняющей ТО
характеризуется значением 89020 HV0,05.

По рентгенограмме образца после ваку-
умного азотирования (фиг. 6) установлено,
что пики, соответствующие фазе твердого
раствора на основе -Fe, сдвинуты в сторону
больших углов; зафиксированы рефлексы,
соответствующие фазам Cr2N и СrN, причем
рефлексов, соответствующих только фазе CrN,
не выявлено. Кристаллографические пара-
метры данных фаз близки. Это может сви-
детельствовать о том, что процесс насыщения
матричной фазы атомами азота сопровожда-
ется обеднением матрицы крупными по
сравнению с атомами железа атомами хро-
ма, которые формируют нитридную фазу
Cr2N. По увеличению ширины соответству-
ющих пиков можно судить о малом разме-
ре областей нитридной фазы [1]. В микро-
структуре после вакуумного азотирования
(фиг. 5, б) заметен темный слой повышен-

Фиг. 3. Рентгенограмма стали 95Х18 после вакуумной цементации

Фиг. 4. Участки рентгенограммы стали 95Х18 после вакуумной цементации до математической обра-
ботки (1) и с повышенным разрешением (2) для разных углов 2 (а, б)
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ной травимости толщиной h  50 мкм, содер-
жащий неразличимые в оптическом микро-
скопе дисперсные нитриды. Признаков вы-
делений, являющихся существенным недо-
статком структуры (сплошного нитридного
слоя на поверхности и охрупчивающих зер-
нограничных выделений [1]), не обнаруже-
но. Микротвердость поверхности 93015
HV0,05. Увеличение значения микротвердос-
ти поверхности также подтверждает образо-
вание нитридной фазы.

По данным РФА образца после вакуум-
ного азотирования с последующей вакуум-
ной цементацией (фиг. 7, а, б) выявлено зна-
чительное увеличение объемной доли фазы
Cr7C3. На рентгенограмме зафиксировано
множество пиков с малой интенсивностью.
Большинство из них не проявляется на рент-
генограммах образцов после отдельно прове-
денных вакуумной цементации и вакуумно-
го азотирования (60,0—72,0 и 85,0—120,0).
Повышенное содержание карбидов в припо-

Фиг. 5. Микроструктуры (500) диффузионного слоя стали 95Х18 после вакуумной цементации в те-
чение 3 ч (а), вакуумного азотирования в течение 8 ч (б) и вакуумной цементации с предварительным
вакуумным азотированием (в): h — слой повышенной травимости

Фиг. 6. Рентгенограмма стали 95Х18 после вакуумного азотирования

а) б) в)

h
h
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верхностном слое определяет возрастание
после упрочняющей ТО поверхностной мик-
ротвердости до 99012 HV0,05. Образование
дополнительного количества упрочняющих
частиц можно объяснить повышенным ко-
эффициентом диффузии углерода в присут-
ствии азота [7]. Можно выдвинуть предпо-
ложение о формировании в ходе вакуумной
цементации, проведенной после вакуумного
азотирования, т.е. при комбинированной ХТО,
дисперсной карбонитридной фазы, образова-
ние которой описано в работах [9, 15]. Гипо-
теза требует дополнительных исследований.

Усиление интенсивности пиков, указываю-
щих на нитриды хрома (Cr2N, CrN), свиде-
тельствует об увеличении относительной
доли данных фаз по сравнению с состояни-
ем после вакуумного азотирования. Обнару-
жены пики, указывающие на образование
фазы Fe2N (-нитрида). На углах дифракции
2  51,5 и 59,8 присутствуют пики, указы-
вающие на фазу -Fe [1]. Результаты РФА
подтверждаются данными оптической мик-
роскопии (см. фиг. 5, в). На фотографии мик-
роструктуры зафиксирован слой повышен-
ной травимости толщиной h  80 мкм, в ко-

Фиг. 7. Рентгенограмма стали 95Х18 после вакуумной цементации с предварительным вакуумным
азотированием: а — малые углы 2; б — большие углы 2
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тором содержатся дисперсные частицы нит-
ридов и, предположительно, карбонитридов
крайне малого размера.

Таким образом, установлено, что структу-
ра приповерхностной области стали 95Х18
после разных видов упрочняющей обработ-
ки представлена гомогенной матрицей из
твердого раствора на основе -Fe, в которой
присутствуют упрочняющие частицы карбид-
ных фаз Cr7C3, Cr23C6 и Fe3C.

Вакуумная ХТО позволяет повысить
объемную долю упрочняющих частиц. Так,
вакуумная цементация, выполненная при
940 C, приводит к увеличению объемной
доли фазы Cr7C3 и цементита, в результате
чего поверхностная микротвердость достига-
ет значений 89020HV0,05.

Вакуумное азотирование при 540 C при-
водит к формированию дисперсных нитри-
дов (преимущественно Cr2N) в объеме диф-
фузионного слоя и соответствующему увели-
чению микротвердости поверхностной обла-
сти до 93015 HV0,05. Обогащение азотом
металлической матрицы на основе -Fe и
выделение из нее атомов хрома сопровожда-
ется уменьшением межплоскостных рассто-
яний и параметров ее кристаллической ре-
шетки. При последующей обработке это по-
зволяет увеличить эффективность диффузии
углерода.

В результате последовательного насыще-
ния стали атомами азота и углерода мето-
дом вакуумного азотирования с последую-
щей вакуумной цементацией вблизи повер-
хности формируется большая объемная доля
фазы Cr7C3, превосходящая количество дан-
ной фазы в образце после вакуумной цемен-
тации без предварительного азотирования.
Вблизи поверхности увеличивается объемная
доля нитридных фаз (Cr2N, CrN), в частно-
сти повышена объемная доля фазы CrN, при
этом вероятно образование карбонитридов.
Микротвердость поверхности образца после
комбинированной обработки возрастает до
99015 HV0,05.

Повышенную эффективность вакуумной
цементации можно объяснить увеличением
коэффициента диффузии углерода в азотсо-
держащей среде. Процесс сопровождается
образованием фазы Fe2N. Результаты иссле-
дований показали, что предварительное на-
сыщение поверхности стали 95Х18 азотом
повышает эффективность последующей ва-
куумной цементации.

Выводы. 1. Методами рентгенофазового
анализа (РФА) и оптической микроскопии
показано, что структура образцов стали
95Х18 в исходном состоянии (после терми-
ческой обработки (ТО)) представлена поли-
кристаллической матрицей из твердого ра-
створа на основе -Fe с распределенными в
объеме карбидами (Cr7C3, Cr23C6, Fe3C).

2. Методами РФА и измерения микро-
твердости HV0,05 поверхности установлено,
что вакуумная цементация при 940 C при-
водит к упрочнению поверхности в резуль-
тате увеличения объемной доли фазы Cr7C3,
что подтверждено данными оптической мик-
роскопии. Объемная доля фазы Cr23C6 воз-
росла незначительно.

3.Метод РФА позволил определить, что
вакуумное азотирование при 540 C приво-
дит к образованию вблизи поверхности ста-
ли дисперсных нитридов на основе фазы
Cr2N, которые образуют зону повышенной
травимости толщиной ~50 мкм. Возможно
образование фазы CrN. Вакуумное азотиро-
вание сопровождается диффузией из матрич-
ной фазы атомов хрома. По этой причине
межплоскостные расстояния кристалличес-
кой решетки матричной фазы на основе -Fe
уменьшаются.

4.Методами РФА, измерения поверхнос-
тной микротвердости и оптической микро-
скопии установлено, что комбинированная
химико-термическая обработка (ХТО) приво-
дит к более интенсивному (по сравнению с
вакуумной цементацией) образованию упроч-
няющих частиц фаз Cr7C3, Cr2N, CrN, Fe2N.
Это приводит к повышению микротвердос-
ти до 99015 HV0,05.
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Ключевую роль в формировании физико-
механических свойств быстрорежущей ста-
ли играет микроструктура. Так, образование
грубой карбидной сетки в литых быстроре-
жущих сталях, которая служит концентра-
тором напряжений [1], привела к разработ-
ке технологии получения порошковой быст-
рорежущей стали, микроструктура которой
становится значительно более дисперсной и
однородной, что обеспечивает повышенные
физико-механические свойства.

Вместе с тем известна проблема отсут-
ствия формуемости при холодном прессо-
вании газораспыленного порошка быстро-
режущей стали из-за высокой твердости ча-
стиц, их сферической формы и гладкой по-
верхности [2]. Такой порошок в промыш-
ленности консолидируют методом горяче-
го изостатического прессования (ГИП), ко-
торый характеризуется своей технологичес-
кой сложностью и дороговизной [3—7].
Всевозможные альтернативы типа горяче-
го прессования (ГП), динамического горя-
чего прессования (ДГП), инжекционного
формования, холодного прессования водно-
распыленных или полученных другими ме-

тодами порошков с дальнейшим сверхсо-
лидусным спеканием не получили широ-
кого распространения в промышленности
[8—14].

Распространенность газораспыленного по-
рошка делает актуальным поиск методов
улучшения его формуемости и уплотняемо-
сти при холодном прессовании. Такая зада-
ча чаще всего решается применением все-
возможных смазок и пластификаторов, вве-
дение которых усложняет процесс получения
конечного изделия из-за необходимости тща-
тельного смешивания основного порошка с
добавкой и дальнейшего удаления последней
[15—17].

Улучшения формуемости и уплотняемо-
сти в перспективе можно добиться измене-
нием морфологии и размера частиц порош-
ка, а также повышением шероховатости их
поверхности [18—21].

Целью работы было исследование данной
возможности и эффекта повышения форму-
емости частиц порошка быстрорежущей ста-
ли при введении твердых дисперсных час-
тиц карбида VC, выявленного в ходе выпол-
нения исследований.
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Материалы и методы исследования. В
качестве исходного материала использован
газораспыленный порошок быстрорежущей
стали 10Р6М5, имеющий насыпную плот-
ность 4,6 г/см3 и текучесть 15,4 с.

Гранулометрический состав определяли с
помощью лазерного анализатора ANALYSET-
TE 22 MicroTec plus (Fritsch GmbH, Германия).
Текучесть и насыпную плотность определя-
ли согласно ГОСТ 20899—98 и ГОСТ 19440—
94 соответственно.

Морфологию и микроструктуру частиц и
заготовок исследовали на растровом элект-
ронном микроскопе (РЭМ) S-3400N (Hitachi
High-Technologies Corporation, Япония), осна-
щенном рентгеновским энерго-дисперсион-
ным спектрометром NORAN System 7 X-ray
Microanalysis System (Thermo Scientific, США).

Изменение морфологии и размера частиц
достигалось механической обработкой в пла-
нетарной центробежной мельнице (ПЦМ)
«Активатор-4М» при скорости вращения ба-
рабанов 800 мин–1, длительности обработки
15, 30 и 45 мин. Соотношение расходов заг-
ружаемых шаров и порошка составило 10:1.

Обработку порошка проводили также при
введении 1 и 3% VC. В этом случае при про-
чих аналогичных параметрах процесса дли-
тельность обработки составляла 30 мин.

Проводили одностороннее холодное прес-
сование порошков 10Р6М5, обработанных в
ПЦМ, в том числе с добавками VC, в сталь-
ной пресс-форме при давлении прессования
200—900 МПа без введения смазок и связу-
ющих.

Спекание проводили в углеродсодержа-
щей засыпке при температуре 1200 C в те-
чение 60 мин. Нагрев заготовок осуществ-
ляли со скоростью 10 C/мин, охлаждение
проводили в печи для удаления адсорбиро-

ванных газов и уменьшения термического
напряжения.

Результаты и их обсуждение. Свойства
исходного и обработанного в ПЦМ порош-
ков. В табл. 1 приведены характеристики
порошков быстрорежущей стали 10Р6М5 в
исходном виде и после обработки в ПЦМ в
течение 15, 30 и 45 мин, описывающие их
гранулометрический состав.

Исходный порошок характеризуется бимо-
дальным распределением гранулометрическо-
го состава с широким интервалом размеров
частиц (первый пик представлен фракцией 2—
30 мкм и составляет ~8% общего количества
исследованных частиц; второй пик соответ-
ствует фракции 50—280 мкм и составляет
~90%). После обработки в ПЦМ характер рас-
пределения становится одномодальным со
средним размером частиц 18—20 мкм.

На изображениях (РЭМ) морфологии ча-
стиц исследуемых порошков (фиг. 1) видны
частицы исходного порошка крупного раз-
мера (65—85 мкм), на которых наблюдают-
ся сателлиты размером 5—15 мкм. Также
видно, что обработанные в ПЦМ порошки со-
стоят из частиц и их агломератов значитель-
но меньшего размера, в среднем он состав-
ляет 3—15 мкм.

Высокая дисперсность обработанного по-
рошка и осколочная форма его частиц при-
вели к отсутствию такого показателя порош-
ка, как текучесть (он не течет) и к сниже-
нию насыпной плотности (3,4 г/см3).

Холодное прессование исходного и обра-
ботанного в ПЦМ порошков. Исходный
порошок не формуется и не уплотняется при
холодном прессовании при давлениях в ин-
тервале 200—900 МПа. После обработки от-
мечается незначительно улучшение форму-
емости: из порошка вне зависимости от дли-

Таблица 1

Характеристики исходного (  0) и обработанных в ПЦМ
(длительность обработки   15, 30, 45 мин) порошков стали 10Р6М5

акитсиреткараХ
ним,иктобарбоьтсоньлетилД

0 51 03 54

яинеледерпсарреткараХ йыньладомиБ йыньладомондО

К :мкм,яинеледерпсарьлитнав

01D

05D

09D

66

531

512

7

71

93

7

71

83

5

51

63

ремзарйиндерС D мкм,]4,3[цитсач 631 02 02 81



47„Металлы“. № 5. 2024 г.

Фиг. 1. РЭМ-изображения морфологии частиц порошка стали 10Р6М5: а — исходного; б—г — обрабо-
танного в ПЦМ соответственно в течение 15, 30 и 45 мин

Таблица 2

Показатели текучести, насыпной плотности и гранулометрического
состава порошков стали 10Р6М5, обработанных в ПЦМ,
в зависимости от количества дисперсной добавки VC
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тельности обработки образуются хрупкие
заготовки при давлениях прессования от 400
МПа. Однако для дальнейшей транспорти-
ровки в зону спекания они не пригодны, лег-
ко разрушаются и рассыпаются.

Введение в порошок карбидной добавки
VC. Проведена обработка в ПЦМ исходного
порошка с добавкой 1 и 3% карбида VC с
целью получения из смеси дисперсно-упроч-
ненных заготовок. В табл. 2 приведены дан-
ные о насыпной плотности, текучести и сред-
нем размере частиц полученных порошко-
вых смесей.

Все полученные порошковые смеси харак-
теризуются одномодальным распределением
гранулометрического состава. Мелкий раз-
мер частиц и их морфология (фиг. 2) приве-
ли к тому, что смеси не текли и имели низ-
кую насыпную плотность.

Как видно из фиг. 2, обработка в ПЦМ
распыленного порошка стали 10Р6М5 вне
зависимости от концентрации дисперсных
добавки приводит к формированию практи-
чески одинаковой морфологии частиц, схо-
жей с морфологией частиц обработанного
порошка без добавок.

Проведено холодное одностороннее прес-
сование и последующее спекание при
1200 C. На фиг. 3 представлена зависимость
относительной плотности заготовок из по-
рошка стали 10Р6М5 с добавкой карбида VC
от давления прессования в состояниях пос-
ле прессования и после спекания.

Прессование при давлениях 200—900
МПа приводит к образованию достаточно
прочных заготовок с достижением относи-
тельной плотности 59—66%. Характерна
типичная для твердых материалов зависи-
мость роста плотности от давления прессо-
вания без очевидного перехода этапа интен-
сивного повышения плотности в результате
перемещения частиц под давлением к эта-
пу плавного повышения плотности в резуль-
тате пластической деформации [22].

Улучшение формуемости и уплотняемос-
ти порошка при холодном прессовании свя-
зано с более шероховатой морфологией час-
тиц стали и твердой добавки VC. При этом
частицы карбида в ходе смешивания и об-
работки в ПЦМ, а далее при прессовании
могут внедряться в более мягкие частицы
быстрорежущей стали в результате интенси-
фикации пластической деформации в облас-
ти контакта карбида с металлической мат-

рицей. Схематично данный механизм демон-
стрируется на фиг. 4.

Рассыпания заготовок вследствие высо-
кой их хрупкости или расслойных трещин,
образуемых в результате прессования при
повышенных давлениях [23], не наблюдалось.

На фиг. 5 представлены изображения
микроструктур спеченных заготовок в режи-
ме детектирования обратноотраженных элек-
тронов. Исследовали наиболее плотные за-
готовки, спрессованные под давлением 900
МПа. Судя по приведенным на фиг. 5 сним-
кам, образуется пористая микроструктура. В
матрице, представленной твердым раствором
на основе железа, распределены частицы кар-
бида М6С типичной пластинчато-игольчатой
морфологии [24, 25]. В порах и в объеме мат-
рицы видны частицы карбида VC. В табл. 3
представлены результаты ЭДС-анализа ком-
понентов микроструктуры спеченной заго-
товки.

Твердость заготовки с 1% VC составила
42 HRA, с 3% VC — 45 HRA.

Высокая плотность после спекания (до
91%) обусловлена активностью исходных

Фиг. 3. Влияние давления прессования p на
относительную плотность отн заготовок после
прессования (1) и после спекания (2)

Фиг. 4. Схема соединения твердыми части-
цами упрочняющего карбида VC частиц распы-
ленной порошковой стали 10Р6М5

Частица
стали

10Р6М5
Пора

VC
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порошков, прошедших обработку в ПЦМ, по-
вышающую концентрацию дефектов крис-
таллической решетки [26]. При использова-
нии добавки VC в большем количестве (3%)
плотность при прессовании снижается из-за
большего количества твердых частиц и мень-
шего их размера, а после спекания плотность
возрастает за счет меньших размеров частиц,
которые активнее подвергаются спеканию.

Выводы. 1. Показано ограниченное улуч-
шение формуемости газораспыленного по-
рошка быстрорежущей стали 10Р6М5 после
обработки в планетарной центробежной
мельнице (ПЦМ) в результате большей ше-
роховатости полученных частиц и их более
сложной морфологии. Из обработанного в
ПЦМ порошка получают хрупкие заготовки
при холодном прессовании при давлении от
400 МПа.

2. Выявлен эффект повышения формуе-
мости при обработке в ПЦМ порошка стали
10Р6М5 с карбидной добавкой VC в количе-
стве 1 и 3%, что достигается за счет интен-
сификации пластической деформации в об-
ласти контакта карбидов с металлической
матрицей (твердые карбидные частицы вне-
дряются в мягкие частицы стали, обеспечи-
вая их соединение).
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Низколегированная конструкционная сталь
10ХСНД служит объектом многих исследо-
ваний [1—3], поскольку широко использует-
ся в промышленности. Так, в задачи иссле-
дования [3] входили оценка трещиностойко-
сти и изучение механизма разрушения свар-
ных металлоконструкций, изготовленных из
стали 10ХСНД, с учетом влияния конструк-
тивных, технологических и эксплуатацион-
ных факторов. В исследовании установлено,
что средние значения трещиностойкости об-
разцов, вырезанных из основного материала,
сварного шва и зоны термического влияния,
составляли 90—105 МПам1/2. Причем не-
которые образцы из основного материала
после его длительной эксплуатации отлича-
лись пониженной трещиностойкостью, выз-
ванной, по мнению авторов [3], расслоения-
ми, наблюдаемыми на поверхности изломов,
образование которых связали с повышенным
содержанием кремния и серы. Как отмечено
в работе [4] И.Ф. Пемовым с сотрудниками,
путем снижения концентрации серы, фосфо-

ра, водорода и измельчения структуры мож-
но достичь нового уровня качества проката.

В работах [5, 6] выявлены основные фак-
торы, вызывающие развитие расслоений, оп-
ределены их критические значения, обеспе-
чивающие отсутствие слоистого разрушения,
в частности, значения удлинения и доли вяз-
кой составляющей в изломах надрезанных
образцов при статическом испытании. Было
изучено влияние содержания серы и водо-
рода на среднюю длину расслоений при ста-
тическом испытании и свойства материала
в Z-направлении. Эти исследования легли в
основу развития технологии производства
проката для мостостроения [7], в том числе
с использованием контролируемой прокат-
ки (КП) [8], применение которой для стали
10ХСНД может быть затруднено вследствие
узкого температурного интервала режимов
КП [4, 9]. Исследованию технологии КП тол-
столистового проката для строительных кон-
струкций, в том числе из стали 10ХСНД, по-
священа статья [10], авторы которой пред-
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ложили режим, при котором уменьшается
полосчатость, а следовательно, и анизотро-
пия свойств, что повышает эксплуатацион-
ные свойства проката. Эти свойства зави-
сят также и от влияния сварки на структу-
ру и прочностные характеристики стали
после КП [11].

Данное исследование проведено с целью
сравнения механических характеристик и
определяющих эти характеристики механиз-
мов разрушения стали 10ХСНД после тер-
мической обработки (ТО) и КП с ускоренным
охлаждением (УО) при статическом и цик-
лическом нагружении. Настоящая работа
является продолжением исследования вли-
яния режимов ТО на механизмы разруше-
ния стали 10ХСНД [12].

Материал и методы испытаний. Иссле-
дование влияния режимов обработки и ори-
ентации образцов по отношению к направ-
лению прокатки на механические свойства

и механизмы разрушения стали 10ХСНД
выполняли после ее ТО (режим: температу-
ра аустенитизации в интервале 910—960 C,
температура отпуска в интервале 600—680 C)
и после КП + УО (режим: температура кон-
ца прокатки в интервале 800—900 C). Вып-
лавка, горячая прокатка и ТО проката тол-
щиной 20 мм в промышленных условиях
проведены на предприятии АО «Уральская
Сталь». Химический состав и механические
свойства исследуемой стали представлены в
табл. 1 и 2 [12, 13].

Структура исследуемой стали в состоянии
после ТО состоит из зернистого перлита и от-
пущенного мартенсита, а после КП + УО —
феррита и перлита с существенной разнозер-
нистостью и строчечными включениями [13].

Испытания на статическую трещиностой-
кость компактных образцов с краевой тре-
щиной, геометрия которых представлена на
фиг. 1, а, проводили на машине Instron 3382

Таблица 1

Химический состав, %, исследуемой стали 10ХСНД [12, 13]
(остальное — Fe)

актобарбО C rC iS nM iN uC lA S P sA

ОТ 1890,0 865,0 30,1 905,0 945,0 314,0 440,0 0200,0 9700,0 7100,0

К ОУ+П 0701,0 975,0 41,1 994,0 255,0 814,0 140,0 3400,0 6700,0 2200,0

Фиг. 1. Геометрия образца для испытания на статическую трещиностойкость (а) и зависимость на-
грузки P от раскрытия вершины трещины COD (б)

Таблица 2

Механические свойства исследуемой стали [12, 13]

актобарбО
т в

5 %, VCK 02– мс/жД, 2

аПМ

ОТ 514 085 72 113—492

К ОУ+П 014 065 5,42 301—811

а) б)
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со скоростью нагружения 0,2 мм/мин соглас-
но ГОСТ 25.506—851.

Для выравнивания боковых поверхностей
и обеспечения плоскопараллельности образ-
цы были отшлифованы, в результате чего их
фактическая толщина составила ~17 мм.
Согласно ГОСТ 25.506—85, на машине
Instron 8801 в вершине надреза зарождали
усталостную трещину (УТ) длиной 0,45—
0,55 ширины образца при асимметрии цик-
ла R  0,1, частоте   30 Гц и снижаю-
щемся размахе K, что обеспечивало отсут-
ствие пластической деформации в вершине
трещины, влияющей на величину трещино-
стойкости. Длину трещины измеряли авто-
матически при помощи датчика раскрытия
берегов трещины, который крепили на образ-
це в специально подготовленном углублении
(см. на фиг. 1, а).

Характеристику трещиностойкости оце-
нивали по началу нестабильного роста тре-
щины в соответствии с ГОСТ 25.506—85.

В результате испытаний получали диаг-
раммы нагрузка—раскрытие трещины (при-
мер см. на фиг. 1, б), по которым методом
5%-ной секущей определяли значения рас-
четной нагрузки PQ, действующей на обра-
зец. По значению PQ оценивали характерис-
тику трещиностойкости KQ по соотношению:

2

13,74 1 3,380 5,572Q
Q

P l l
K

b bt b

⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎢ ⎥= − +⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎢ ⎥⎣ ⎦
, (1)

где t, b — соответственно толщина и ширина
образца; l — длина исходной усталостной
трещины.

Затем в соответствии с ГОСТ 25.506—85
оценивали критерий корректности определе-
ния трещиностойкости, т.е. отношение расчет-
ной толщины образца tPK к фактической t:

tРК/t  1, (2)

где tPK  2,5(KQ/0,2)
2; 0,2 — предел текуче-

сти материала. При выполнении условия
корректности (2) значение KQ приравнива-
ется к KIc.

По соотношению (1) также вычисляли
значение Kc, подставляя вместо PQ значение
максимальной нагрузки при нагружении Pc.

Всего на трещиностойкость испытано 12
образцов после ТО и после КП + УО, ориен-
тированных как в продольном, так и попе-
речном направлении относительно направ-
ления прокатки (по три образца на каждое
состояние).

Испытания на многоцикловую усталость
образцов, геометрия которых представлена на
фиг. 2, проводили на машине Instron 8801
согласно ГОСТ 25.502—792 при коэффициен-
те асимметрии цикла R  0,1 и частоте 30 Гц.
Вырезку образцов проводили таким обра-
зом, чтобы их ось была перпендикулярна на-
правлению прокатки. Всего было испытано
19 образцов после ТО и 20 образцов после
КП + УО.

Угол наклона левой ветви кривой уста-
лости определяли с использованием метода
наименьших квадратов в соответствии с
ГОСТ 25.502—79 и данными справочника
[14]; предел выносливости оценивали по тому
же ГОСТу на уровне 50%-ной вероятности
разрушения.

Макро- и микрорельеф поверхности из-
ломов образцов, испытанных на трещиностой-
кость и циклическую прочность, исследова-
ли на оптическом микроскопе ЛОМО МСП-2
с фотоадаптером и электронном сканирую-
щем микроскопе Jeol JXA-iSP 100.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Статическая трещиностойкость,
макро- и микрорельеф поверхности изло-
мов образцов. Результаты испытаний образ-
цов после ТО и после КП + УО на трещино-
стойкость представлены в табл. 3. Видно, что
условие корректности определения KIc не
выполнено, так как отношение tРК/t для всех
испытанных образцов оказалось больше еди-
ницы.

1ГОСТ 25.506—85. Расчеты и испытания на проч-
ность. Методы механических испытаний металлов.
Определение характеристик трещиностойкости (вязко-
сти разрушения) при статическом нагружении.

2ГОСТ 25.502—79. Расчеты и испытания на проч-
ность в машиностроении. Методы механических испы-
тании металлов. Методы испытаний на усталость.

Фиг. 2. Геометрия образца для испытаний
на циклическую прочность
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По результатам расчетов установлено, что
для получения корректных значений стати-
ческой трещиностойкости KIc в условиях
плоскодеформированного состояния необхо-
димо изготовить образцы из исследуемой ста-
ли толщиной не менее 45 мм. За характери-
стику трещиностойкости принято расчетное
значение KQ, которое, как правило, меньше
истинного (корректного) значения KIc, поэто-
му полученные в данной работе значения
трещиностойкости KQ можно использовать
как оценочные [15].

Таблица 3

Результаты испытаний на трещиностойкость образцов
в состоянии после ТО и после КП + УО

актобарбО цезарбО
KQ Kс

t KР /t
аПМ м 2/1

ОТ йынчерепоП 7,35  2,5 7,901 8,1  3,0

йыньлодорП 0,25  7,4 — 8,1  3,0

К ОУ+П йынчерепоП 2,94  9,5 — 6,1  4,0

йыньлодорП 4,84  3,1 — 5,1  1,0

Фиг. 3. Рельеф поверхности излома поперечно ориентированного образца после ТО и испытаний на
трещиностойкость: а — общий вид (УТ — усталостная трещина, предварительно нанесенная в вершине
надреза); б — сдвиговая зона в вершине УТ; в — зона зарождения УТ; г — сдвиговая зона у вершины УТ;
д — зона стабильного роста; е — зона долома

100 мкм

50 мкм

100 мкм 10 мкм

10 мкм

а) б)

в) г)

д) е)
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Полученное для поперечного образца пос-
ле ТО значение трещиностойкости Kc  109,7
МПам1/2 согласуется с результатами испы-
таний образцов из стали 10ХСНД, приведен-
ными в работах [2] (Kc  100 МПам1/2) и [16]
(Kc  98 МПам1/2).

Анализ экспериментальных данных по-
казал, что значения трещиностойкости KQ
для образцов после ТО, ориентированных
как вдоль, так и поперек направления про-
катки, выше по сравнению с образцами пос-
ле КП + УО. Так, для поперечно ориентиро-
ванных образцов эта разница составляет

9,1%, а для продольно ориентированных —
7,4% (см. табл. 3).

Исследован рельеф поверхности разруше-
ния образцов, испытанных на трещиностой-
кость. На фиг. 3—6 представлены фотогра-
фии поверхности изломов испытанных образ-
цов двух обработок и двух ориентаций. Ме-
ханизм разрушения образцов обеих обрабо-
ток носит схожий характер. Перед верши-
ной предварительно нанесенной УТ на из-
ломах образцов наблюдается область с ха-
рактерным сдвиговым рельефом (фиг. 3—
6, а—г), за которой следует область вязкого

Фиг. 4. Рельеф поверхности излома продольно ориентированного образца после ТО после испытаний
на трещиностойкость: а — общий вид; б — вершина УТ; в — зона зарождения трещины; г — сдвиговая
зона у вершины УТ; д — зона стабильного роста; е — зона долома

100 мкм

10 мкм

10 мкм100 мкм

50 мкм

а) б)

в) г)

д) е)
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разрушения (фиг. 3—6, а, д). Область долома
образцов имеет сдвиговый рельеф (фиг. 3—
5, е), за исключением продольно ориентиро-
ванного образца после КП + УО, рельеф зоны
долома которого имеет квазихрупкий харак-
тер (фиг. 6, е). Наличие квазихрупкого ре-
льефа в зоне долома свидетельствует о том,
что условия испытания на трещиностой-
кость способствуют повышению критичес-
кой температуры хрупкости (КТХ) стали
после КП + УО.

Влияние ориентации образцов проявля-
ется в наличии характерных следов тексту-
ры на изломах продольно ориентированных

образцов как после ТО (см. фиг. 4, а, д), так и
после КП + УО (см. фиг. 6, а, д). Если для
первых эти следы носят единичный харак-
тер, то на изломе образца после КП + УО зона
с выраженным текстурным рельефом зани-
мает большую часть поверхности. Похожий
рельеф наблюдался на изломах продольных
образцов, испытанных на ударный изгиб [12].

Наличие выраженного текстурного рель-
ефа на изломе продольно ориентированных
образцов после КП + УО свидетельствует о
структурной анизотропии исследуемой ста-
ли в этом состоянии. Хотя в настоящем ис-
следовании, выполненном на образцах из

Фиг. 5. Рельеф поверхности излома поперечно ориентированного образца после КП + УО после испы-
таний на трещиностойкость: а — общий вид; б — вершина УТ; в — зона зарождения УТ; г — сдвиговая
зона у вершины УТ; д — зона стабильного роста; е — зона долома

50 мкм

100 мкм 10 мкм

10 мкм

100 мкма) б)

в) г)

д) е)
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стали в состоянии поставки, не было выяв-
лено существенных трещин и расслоений
вдоль направления текстуры, ее наличие при
длительной эксплуатации, воздействии нагру-
зок и неблагоприятных факторов окружаю-
щей среды может привести к образованию
ориентированных вдоль направления прокат-
ки трещин и расслоений. Подобный меха-
низм деградации свойств и структуры наблю-
дается в трубных сталях после КП [17, 18].

Испытания образцов на статическую тре-
щиностойкость показали, что значения тре-
щиностойкости KQ для образцов после ТО,
ориентированных как вдоль, так и поперек

направления прокатки, выше по сравнению
со значениями трещиностойкости после
КП + УО: для поперечно ориентированных
образцов эта разница составляет 9,1%, а для
продольно ориентированных — 7,4%.

Рельеф поверхности разрушения про-
дольно ориентированных образцов содержит
следы текстуры, причем если на изломе об-
разца после ТО текстурные следы носят еди-
ничный характер, то в образце после КП + УО
большую часть поверхности излома занима-
ет зона с выраженным текстурным релье-
фом. Кроме того, отличительной особеннос-
тью этого образца является квазихрупкий

Фиг. 6. Рельеф поверхности излома продольно ориентированного образца после КП + УО после испы-
таний на трещиностойкость: а — общий вид; б — вершина УТ; в — зона зарождения УТ; г — сдвиговая
зона у вершины УТ; д — зона стабильного роста; е — зона долома

50 мкм

100 мкм 10 мкм

10 мкм

100 мкма) б)

в) г)

д) е)
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Фиг. 7. Кривые усталости образцов после ТО и после КП + УО (а), а также схема макрозон на устало-
стных изломах с преимущественным микрорельефом излома [18] (б) и зависимости протяженности зоны
lf от максимального напряжения циклического нагружения max образцов после ТО и после КП + УО (в)

Фиг. 8. Макрорельеф поверхности усталостных изломов образцов стали после ТО (а, в, д) и после КП
(б, г, е) при амплитудах напряжения 500 (а, б), 475 (в, г) и 437 МПа (д, е)
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рельеф зоны долома, наличие которого сви-
детельствует о том, что условия испытаний
на трещиностойкость способствуют повыше-
нию КТХ стали после КП + УО.

Циклическая прочность, макро- и мик-
рорельеф поверхности изломов усталост-
ных образцов. На фиг. 7, а представлены
кривые усталости образцов после ТО и пос-
ле КП + УО. Предел выносливости для об-
разцов после ТО, как следует из приведен-
ных данных, составляет 0,1  437,5 МПа, что
выше на 6% значения предела выносливос-
ти образцов после КП + УО (0,1  412,5 МПа),
поэтому при одинаковой амплитуде устало-
стного нагружения долговечность образцов
после ТО выше, что обеспечивает повышен-
ную работоспособность исследуемой стали в
условиях циклического нагружения.

По данным [19] на усталостных изломах
иногда визуально или при небольших уве-
личениях можно обнаружить несколько зон,
характеризующихся определенным механиз-
мом разрушения. На схеме фиг. 7, б пред-
ставлен вид излома, характерный для вяз-
кого усталостного разрушения; стрелками
обозначен сдвиговый рельеф в начальной

зоне l0, штрихами — преимущественный
микрорельеф с образованием усталостных
бороздок в зоне стабильного роста ls и сме-
шанный микрорельеф в переходной зоне
ускоренного роста усталостной трещины lf с
образованием бороздок и вязких ямок, по-
казанных полыми кружками. Последующее
нестабильное развитие связано с преоблада-
нием механизмов статического однократно-
го разрушения.

Макроизломы усталостных образцов пос-
ле обеих обработок, полученные при одина-
ковой амплитуде напряжения (500, 475 и 437
МПа), приведены на фиг. 8. На изломах вы-
делены зоны усталостного разрушения, отве-
чающие схеме на фиг. 8, б. Видно, что в обо-
их случаях обработок усталостное разруше-
ние начинается из очага, располагающегося
либо на поверхности образца (фиг. 8, а, е), либо
в месте пересечения граней образца (фиг. 8,
б, в). На образцах после КП + УО число оча-
гов возрастает (фиг. 8, г). На фиг. 7, б пока-
заны выделенные зоны ls и lf, причем если
зону lf легко измерить при исследовании
излома, то для выделения зоны ls собствен-
ного усталостного разрушения часто требу-

50 мкм 5 мкм

10 мкм1 мкм

а) б)

в) г)

Фиг. 9. Микрорельеф поверхности излома образца после ТО и циклических испытаний при max  450МПа:
а — в области очага зарождения трещины; б, в — в зоне стабильного и ускоренного роста трещины; г — в
зоне долома



60 „Металлы“. № 5. 2024 г.

ется более детальное изучение рельефа по-
верхности усталостного излома.

Результаты измерения длины УТ, приве-
денные на фиг. 7, в, показывают, что после
ТО зависимость длины зоны от напряжения
лежит выше такой же зависимости после
КП + УО, что согласуется с большей долго-
вечностью стали после ТО (см. фиг. 7, а).

При изучении поверхности макрозон из-
лома образца после ТО выявлены следующие
разновидности микрорельефа: очаги на бо-
ковой поверхности образца и гребни, разде-
ляющие плоскости, по которым из очагов
(показаны стрелками) развиваются трещины
(фиг. 9, а); усталостные бороздки (фиг. 9, б,
в) — преимущественный механизм устало-
стного разрушения, шаг которых растет с уве-
личением длины трещины; вязкий ямочный
микрорельеф в зоне долома (фиг. 9, г).

Микрорельеф излома после КП + УО от-
ражает увеличенное число расслоений пос-
ле КП. Так, очаги УТ образуются в местах
расслоений, показанных на фиг. 10, а стрел-
ками. Расслоения обнаруживаются и в зо-
нах стабильного и ускоренного роста трещи-

Фиг. 10. Микрорельеф поверхности излома образца после КП + УО и циклических испытаний при
max  450 МПа: а — в области очага зарождения трещины; б, в — в зоне стабильного и ускоренного роста
трещины; г — в зоне долома

1 мкм

10 мкм1 мкм

10 мкм

в) г)

а) б)

ны (фиг. 10, б, в), а также в зоне долома об-
разца (фиг. 10, г).

Выводы. 1. Проведенные исследования
показали, что трещиностойкость и цикличес-
кая прочность стали 10ХСНД после терми-
ческой обработки (температура аустенитиза-
ции в интервале 910—960 C, температура
отпуска в интервале 600—680 C) выше по
сравнению с подобными характеристиками
стали, оцененными после контролируемой
прокатки (температура конца прокатки в
интервале 800—900 C) с ускоренным охлаж-
дением. Снижение прочностных характери-
стик может быть следствием наблюдаемых
расслоений в стали после контролируемой
прокатки, обнаруженных путем детального
анализа макро- и микрорельефа изломов об-
разцов при статическом и циклическом на-
гружениях.

2. Анализ влияния текстуры прокатки на
трещиностойкость и рельеф поверхности из-
ломов образцов показал, что контролируемая
прокатка вызывает большее снижение тре-
щиностойкости по сравнению с термической
обработкой.
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3. Отмечено, что квазихрупкий рельеф
зоны долома продольных образцов после кон-
тролируемой прокатки с ускоренным охлаж-
дением, испытанных на трещиностойкость, в
отличие от вязкого микрорельфа изломов
образцов после термической обработки сви-
детельствует о повышении критической тем-
пературы хрупкости стали после контроли-
руемой прокатки.
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Характеристика плоской формы стальной
полосы — один из важнейших показателей
качества, определяющий применимость гото-
вой продукции для ее дальнейшей обработ-
ки прокаткой, штамповкой и резанием. В
настоящие время известны разные подходы
к оценке плоскостности катаных листов в
виде моделей формирования плоскостности,
которые условно можно сгруппировать в че-
тыре категории:

 модели, позволяющие оценить наличие
дефекта плоской формы по разности ко-
эффициентов вытяжек на ширине полосы
[1—3];

 модели, оценивающие наиболее рацио-
нальную форму поперечного сечения поло-
сы, при обеспечении которой будет гаранти-
рована высокая плоскостность готовой про-
дукции [4—7];

 модели, ставящие в основу причин поте-
ри плоской формы полосой технологию ее
охлаждения после прокатки и распределе-
ние температуры по объему в полосе [8—12];

 модели, оценивающие плоскостность го-
товых полос только по параметрам рабочих
и опорных валков [13—17].

Следует отметить, что параметры, учтен-
ные в обобщенных моделях, в разной степе-
ни оказывают влияние на вероятность воз-
никновения дефектов формы катаного сталь-
ного листа.

Причины, по которым готовая полоса при-
обретает на своей поверхности дефекты, мо-
гут возникнуть на любом этапе производства
(фиг. 1). Представленная схема содержит все
основные факторы, в той или иной степени
определяющие неплоскостность готовых по-
лос на отдельных этапах горячей прокатки.
В соответствии со схемой по воздействию на
плоскостность указанные факторы можно
разделить на три группы: первая содержит
причины, определяемые состоянием рабочих
валков во время подготовки к прокатке и в
период эксплуатации до прокатки данной
полосы, а в двух других указаны технологи-
ческие факторы соответственно на этапе про-
катки полосы и на этапе ее отделки.

Из указанных на фиг. 1 факторов к уп-
равляющим можно отнести следующие:

 шлифовка поверхности бочки валка пе-
ред завалкой его в клеть;

 обжатие полосы в клетях;
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 гидроизгиб бочки рабочего валка;
 темп прокатки, расход смазочно-охлаж-

дающей жидкости (СОЖ) или воды, подава-
емой на поверхность бочки рабочего валка;

 осевая сдвижка бочки рабочего валка;
 правка полосы.
Следует отметить, что правка полосы мо-

жет привести к появлению остаточных на-
пряжений в готовом прокате и вызвать ис-
кривление изделий, вырезанных из такой
полосы при дальнейшей обработке. Поэтому
целесообразно еще на этапе прокатки полу-
чить полосу с минимально возможным от-
клонением от плоской формы.

Основным параметром, характеризую-
щим плоскостность катаных полос, являет-
ся амплитуда дефекта. В соответствии с этим
параметром стандартом ГОСТ 19903—2015
регламентировано четыре типа плоскостно-
сти [18] горячекатаного проката (табл. 1).

Цель данного исследования — ранжиров-
ка технологических факторов горячей непре-
рывной прокатки стальных полос по степе-
ни влияния на плоскостность готовой про-
дукции. Для достижения заявленной цели
необходимо решить следующие задачи:

 выявить наиболее и наименее влияющие
на плоскостность катаных стальных полос

Фиг. 1. Технологический факторы, определяющие плоскостность катаных полос на разных этапах го-
рячей прокатки

Таблица 1

Отклонение от плоскостности на 1 м длины проката, мм,
горячекатаных стальных полос

анищлоТ
мм,атакорп

ьтсонтсоксолП

яакосывобосо яакосыв яаннешчулу яаньламрон

еелобеН

4,1од4,0тО 8 01 51 02

9,3од4,1ешывС 8 01 21 51

9,3ешывС 5 8 01 21

Подготовка и эксплуатация валка до
момента прокатки данной полосы

Процесс прокатки данной полосы Процесс отделки полосы

Обжатия, натяжения, механические
характеристики материала полосы

Подготовка производства:
шлифовка поверхности

бочки

Упругое
деформирование

валков

Дефект
планшет-
ности
подката

Неравномерный
нагрев бочки
валка по ее
длине

Неравномерный
износ по длине
поверхности

бочки

Поперечный
профиль
подката

Охлаждение
полосы

Резка
полосы на
мерные
листы

Правка
полосы

Гидроизгиб
бочки валков

Сила прокатки

Тепловой
профиль бочки

валка

Осевая сдвижка
бочки валка

Темп
прокатки

Расход,
давление и
температура
СОЖ и воды
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технологические факторы для дальнейшей
разработки мероприятий по корректировке
режимов прокатки;

 оценить эффективность мероприятий по
корректировке технологических режимов
прокатки на плоскостность листов.

Следует отметить, что большая толщина
раската в черновой группе клетей не позво-
ляет ему здесь потерять плоскую форму, а
возникновение дефектов плоскостности про-
исходит главным образом при прокатке бо-
лее тонкой полосы в последующих клетях
чистовой группы. По этой причине исследо-
вание выполнено только для технологичес-
ких факторов прокатки в непрерывной чис-
товой группе клетей стана.

В работе представлены результаты, харак-
терные для процесса прокатки в чистовой
группе клетей на непрерывном широкопо-
лосном стане 2000 череповецкого металлур-
гического комбината «Северсталь».

Методика исследования. Следует отме-
тить, что практически во всех известных под-
ходах к оценке плоскостности [1—7, 13—17]
используются параметры, оказывающие вли-
яние на неравномерность коэффициентов
вытяжек по ширине полосы.

Коэффициент вытяжки может быть оп-
ределен по известному выражению:

  L1/L0, (1)

где L0, L1 — длина одного и того же участка
полосы соответственно перед входом в очаг
деформации и на выходе из него.

На схеме фиг. 2, а показан геометричес-
кий очаг деформации в радиальной плоско-
сти рабочих валков. Используя закон посто-
янства секундных объемов, а также схему на
фиг. 2, б [19], коэффициенты вытяжки у пра-
вой (пр) и левой (л) кромок, в середине ши-
рины полосы (с) и их среднее значение ()
можно определить через толщины полосы на
входе в валки и выходе из них:

пр  h0кр(пр)/h1кр(пр), л  h0кр(л)/h1кр(л),

с   h0(с)/h1(с),    h0/h1, (2)

где h0кр(пр), h0кр(л), h0(с), h0 — толщины полосы
на входе в очаг деформации соответственно
по правой, левой кромкам, в середине шири-
ны и средняя по ширине; h1кр(пр), h1кр(л), h1(с),
h1 — соответствующие толщины на выходе
полосы из валков (см. схему б на фиг. 2).

Условие прокатки плоской полосы имеет
вид:

пр  л  с   const. (3)

Как следует из равенств (2) и (3), на воз-
никновение неплоскостности будут оказы-
вать влияние поперечные профили подката
и готовой полосы. Последний параметр фор-
мируется под влиянием ряда технологичес-
ких факторов, определяющих профиль меж-
валкового зазора, в числе которых:

 упругие деформации валков, зависящие
от сил прокатки;

 тепловые профили бочек валков, завися-
щие от интенсивности и неравномерности их
охлаждения, от тепловыделения в очаге де-
формации;

 исходные шлифовочные профилировки
бочек валков;

 неравномерный по длине бочки износ
поверхностного слоя каждого валка.

При этом такой дефект плоскостности,
как волнистость (фиг. 3, а), определяется вы-
полнением неравенств:

л > с и пр > с
л > с или пр > с     

. (4)

Фиг. 2. Схема к расчету коэффициентов
вытяжки полосы по ее ширине: а — полоса в
очаге деформации в радиальной плоскости ра-
бочих валков; б — форма сечения полосы в оча-
ге деформации

⎫
⎬
⎭

а)

б)
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Дефект коробоватости (фиг. 3, б) можно
идентифицировать, если выполняется нера-
венство:

кр.ср < c, (5)

где кр.ср — среднее значение коэффициента
вытяжки полосы у ее кромок.

Зная коэффициенты вытяжки у кромок
полосы, можно оценить наиболее важный
параметр дефекта плоскостности — ампли-
туду [21], которая в зависимости от типа де-
фекта составит:

 при образовании волнистости в i-й кле-
ти непрерывной группы клетей

к кр c

в
к

2 ( )
1 cos

i

hE
hE

a

⎡ ⎤σ λ − λ⎛ ⎞
−⎢ ⎥⎜ ⎟

⎢ ⎥⎝ ⎠⎣ ⎦=
σ

, (6)

где h — толщина полосы; E — модуль упру-
гости материала полосы; к — критическое
напряжение потери устойчивости; кр, с —
коэффициент вытяжки у кромки полосы и
в середине ее ширины;

 при образовании коробоватости в i-й
клети непрерывной группы клетей

к c кр

к
к

2 ( )
1 cos

i

hE
hE

a

⎡ ⎤σ λ − λ⎛ ⎞
−⎢ ⎥⎜ ⎟

⎢ ⎥⎝ ⎠⎣ ⎦=
σ

. (7)

Критическим напряжением к в сопро-
тивлении материалов называют напряжение
потери исходного состояния равновесия. Ве-
личины критических напряжений для раз-
ных видов материалов представлены в спра-
вочниках и могут быть использованы для
расчетов.

При этом подтверждено [21], что дефект
плоскостности полосы будет накапливаться

на полосе от клети к клети. Причем, если
один и тот же вид дефекта плоскостности
проявится в последующих клетях, то ампли-
туды его будут суммироваться. Если же воз-
действие возникающих дефектов плоскостно-
сти окажется противоположным, то их амп-
литуды при оценке величины дефекта на
готовой полосе будут вычитаться:

aв  aвi – aкi. (8)

Используя описанный подход для оцен-
ки наличия дефектов плоскостности на го-
товой полосе, а также величины их ампли-
туды, далее оценим степень влияния основ-
ных из представленных на фиг. 1 факторов.
На основании оценки значимости факторов
по их влиянию на качество формы плоского
проката представим подход к расчету пара-
метров режима прокатки стальной полосы в
непрерывной группе клетей с целью обеспе-
чения высокой плоскостности этого проката.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Описанная методика оценки плоско-
стности катаных полос проверена на досто-
верность. Для этого построена точечная ди-
аграмма зависимости рассчитанной величи-
ны амплитуды aн неплоскостности (дефект
плоскостности) от ее фактического значения
для полос, прокатанных в чистовой группе
клетей стана 2000. Эта диаграмма представ-
лена на фиг. 4 [21].

Диаграмма и прямая, уравнение которой
вычисляется из условия минимизации сум-
мы квадратов разностей рассчитанных и фак-
тических амплитуд дефектов, показывают
высокую достоверность методики прогнози-
рования неплоскостности [22].

Продемонстрированная достоверность,
характеризуемая коэффициентом множе-
ственной детерминации R2  0,931, позволя-
ет применить представленную методологию

Фиг. 3. Виды дефектов плоскостности: а — волнистость; б — коробоватость [20]

а) б)
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величины вогнутости шлифовочной профи-
лировки рабочих валков и изменения меж-
перевалочного интервала. Следует отметить,
что при проектировании технологических
параметров процесса прокатки на существу-
ющем оборудовании в первую очередь необ-
ходимо управлять величинами частных об-
жатий при сохранении суммарного обжатия.

При разработке режимов можно исполь-
зовать один из известных методов оптими-
зации, в котором критерием оптимальности
будет выступать минимальная амплитуда
дефектов плоскостности на готовых полосах,
определяемая расчетным путем.

Также следует учесть, что при корректи-
ровке режима необходимо обеспечить мини-
мально возможный уровень энергозатрат,
неизменность теплового режима полос и об-
жатия в последней клети для сохранения
механических свойств металла на заданном
уровне. С этой целью в исследовании при-
менен метод оптимизации с помощью симп-
лексов [22].

Результаты изменений величин частных
обжатий в клетях чистовой группа стана
2000 при оптимизации процесса прокатки
представлены на фиг. 5 [4].

Средний расчетный уровень амплитуды
неплоскостности стальных полос, произведен-
ных с применением вновь предложенных
частных обжатий в клетях, снизился на 5—
7 мм по сравнению с расчетным значением,
полученным для полос, прокатанных с ис-
пользованием существующих обжатий.

Основной особенностью улучшенных ре-
жимов является постепенное снижение час-
тных обжатий от первой до последней кле-
ти чистовой группы клетей.

Таблица 2

Результаты ранжирования управляющих воздействий при прокатке по степени их влияния на
амплитуду неплоскостности готовых полос

 

п.п№ яивтсйедзовеинавонемиаН K п.фэ

1 ыппургйовотсичимятелкуджемйитажбоеинеледерпсаререП 179,0

2 ичобарикворилифорпйончовофилшитсотунговыничилевеиненемзИ воклавх 274,0

3 воклавхичобарадоирепогончолаверепжемеиненемзИ 982,0

4 воклавхичобарабигзиордигеметсисвяинелвадеиненемзИ 591,0

5 иклаванйомеавадоп,ыдовйещюаджалхоадохсареиненемзИ 001,0

6 лкуппургюувотсичвогещюапутсоп,атакдопырутарепметеиненемзИ йете 200,0

7 йинежятанхыветелкжемеиненемзИ 100,0

Фиг. 4. Диаграмма зависимости рассчитан-
ной величины амплитуды неплоскостности aн

расч

от ее фактического значения aн
факт

для определения технологических факторов,
в наибольшей степени влияющих на плос-
костность полос.

Для ранжирования технологических фак-
торов при прокатке по степени их влияния
на величину амплитуды неплоскостности
используется коэффициент Kэф.н:

Kэф.н  aн/100, (9)

где aн — изменение амплитуды неплоскос-
тности, % исходного значения, при макси-
мально допустимом по условиям техноло-
гии диапазоне изменения исследованного
фактора.

Результаты такого ранжирования на при-
мере чистовой группы клетей стана 2000
представлены в табл. 2. Видно, что наиболь-
шую степень воздействия на плоскостность
готовой полосы оказывают распределения
частных обжатий между клетями, изменения
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Выводы. 1. Сформулирован критерий
появления неплоскостности на горячеката-
ной стальной полосе, на основании которого
предложен подход к определению вида и
амплитуды дефекта, учитывающий геометри-
ческую характеристику сечения и свойства
полосы.

2. Выполнено ранжирование технологи-
ческих факторов, оказывающих влияние на
показатели плоскостности. В результате вы-
явлены наиболее значимые технологические
воздействия на процесс, которые позволили
сформулировать подход к расчету парамет-
ров горячей прокатки с помощью оптимиза-
ции по методу симплексов.

3. Средний расчетный уровень амплиту-
ды неплоскостности стальных полос, произ-
веденных с применением предложенных ре-
жимов прокатки в чистовой группе клетей
стана 2000, снизился на 5—7 мм по сравне-
нию с уровнем дефектов на полосах, прока-
танных с использованием существующих
режимов. Основная особенность улучшенных
режимов заключается в постепенном сниже-
нии частных обжатий от первой до после-
дней клети чистовой группы клетей.
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В работе [1] установлено, что в низколе-
гированном сплаве молибдена ЛМ2 (на ко-
торый ИФТТ РАН получен патент РФ [2]),
содержащем карбидообразующие элементы
и углерод, в случае его получения с исполь-
зованием многократной электронно-лучевой
плавки (ЭЛП), после теплой прокатки в ва-
кууме в варианте технологии без высокотем-
пературного отжига присутствуют относи-
тельно крупные карбиды с характерными
размерами более 1 мкм. Эта особенность
структуры сплава ЛМ2 контрастирует с ре-
зультатами большинства современных по-
рошковых технологий получения сплавов
типа Mo-КЭ-С (в них чаще всего карбидооб-

разующий элемент КЭ  Ti, Zr, Hf), которые
обеспечивают получение материалов с разме-
рами карбидов, измеряемыми всего десятка-
ми нанометров [3, 4].

Независимо от технологии получения (по-
рошковая металлургия или выплавка) спла-
вы Mo-КЭ-С характеризуются существенно
повышенной жаропрочностью в сравнении со
многими другими сплавами молибдена [5—7],
среди которых наиболее высоким уровнем
жаропрочности выделяются сплавы, легирован-
ные титаном, цирконием и гафнием [8—10].

В сплаве ЛМ2, рассмотренном в работе
[1], образование крупных карбидов обуслов-
лено тем, что при получении слитка сплава
молибдена методом ЭЛП неизбежно оказы-
вается превышена температура ликвидуса
(около 2900 K, что на многие сотни градусов
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Обсуждаются результаты сравнения двух вариантов прокатки листов низколегированного
молибденового сплава ЛМ2 до толщины 0,17 мм: с использованием промежуточного высокотем-
пературного отжига и без такой термической обработки (ТО). На основании экспериментальных
данных, полученных с помощью просвечивающей электронной микроскопии (ПЭМ) тонких фольг
и растровой электронной микроскопии высокого разрешения поверхности прокатанных листов,
установлена существенная роль карбидной составляющей сплава. Показано, что после полной
рекристаллизации, обусловленной проведенной ТО, значительно снижаются напряжения, необхо-
димые для деформации холодной прокаткой, и происходят заметные изменения в распределении
карбидов Mo2C по размерам. Лист сплава ЛМ2 толщиной 2,8 мм был подвергнут высокотемпера-
турной ТО и последующей холодной прокатке до толщины 0,17 мм. В результате в приготовлен-
ных для ПЭМ тонких фольгах не выявлено карбидов с поперечным размером >300 нм. В резуль-
тате описанного выше изменения в структуре ЛМ2, связанного с проведенной высокотемператур-
ной ТО, заметно снижается количество таких дефектов прокатки на поверхности и внутри листов
толщиной 0,17 мм, как трещины и расслоения. Последнее подтверждается экспериментальными
данными о микроструктуре сплава ЛМ2 и данными по измерению плотности полученных листов.

Ключевые слова: карбиды в низколегированных сплавах молибдена; просвечивающая
электронная микроскопия тонких фольг; плавленый сплав молибдена; заготовки под прокатку
из плавленого сплава молибдена; прокатка тонких листов молибдена; сканирующая
электронная микроскопия высокого разрешения; метастабильность фаз Mo2C; цветная
металлография молибдена; методика измерения плотности тонких листов молибдена;
дислокации и их скопления вблизи карбидов.

1Работа выполнена в рамках государственного за-
дания ИФТТ РАН.
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выше обычных температур спекания порош-
ковых сплавов молибдена (чаще всего это
1600—1900 C) [3, 4]). Оценки объемной доли
карбидов в сплаве ЛМ2, приведенные в ра-
боте [1], и данные просвечивающей электрон-
ной микроскопии (ПЭМ) свидетельствуют о
том, что среди многообразия обнаруженных
в сплаве карбидов преобладали карбиды со-
става, близкого к Mo2C. Это обусловлено тем,
что молибден сам является активным кар-
бидообразующим элементом и в описанных
выше условиях получения слитка легко свя-
зывает углерод. Для образования карбидов
Mo2C с характерным размером 1 мкм и бо-
лее при кристаллизации и охлаждении ли-
той заготовки сплава ЛМ2 нет необходимос-
ти в длительной выдержке, поскольку не тре-
буется диффузия на заметное расстояние в
твердом состоянии. Собрать молибден в кон-
центрации, нужной для образования крупно-
го карбида, нетрудно, так как это основной
компонент сплава, и образование Mo2C мо-
жет происходить непосредственно при кри-
сталлизации. Скорость диффузии углерода,
необходимая для роста карбида в молибдене
до размеров 1 мкм и более, на порядки ве-
личины выше, чем скорость диффузии кар-
бидообразующих металлов в Mo-матрице [11,
12], поэтому рост крупного карбида может
продолжаться и в условиях охлаждения
слитка. В любом случае, судя по результа-
там работы [1], за время охлаждения слит-
ка от температуры ликвидуса до температур,
существенно замедляющих скорость диффу-
зии в твердом состоянии, в сплаве ЛМ2 ус-
певают произойти зарождение и рост карби-
дов Mo2C до размеров >1 мкм.

В работе [8] с помощью ЭЛП получен низ-
колегированный сплав системы Mo-Zr-C, в
котором присутствовали относительно круп-
ные (1 мкм и более) карбиды Mo2C. Для об-
разования многочисленных мелких (с попе-
речником 10—20 нм) карбидов ZrC по дан-
ным работы [8] потребовалась дополнитель-
ная термическая обработка (ТО): выдержка
сплава в течение 1 ч при 2100 C + закалка
для фиксации состояния пересыщенного
твердого раствора и далее длительное старе-
ние при температуре 1200 C. Выдержка при
высокой температуре необходима, чтобы ра-
створить крупные карбиды Mo2C, а выдерж-
ка при 1200 C — чтобы собрать в ходе диф-
фузии в твердом состоянии необходимое ко-
личество циркония для образования карби-

дов с характерным размером в несколько
десятков нанометров. По данным работы [13]
в низколегированных сплавах систем Mo-Zr-
C и Mo-Ti-C, полученных электродуговой
плавкой с нерасходуемым вольфрамовым
электродом, для выделения дисперсных кар-
бидов циркония и титана полезной оказалась
ТО, сходная с примененной в работе [8]: с
двумя изотермическими выдержками и за-
калкой. Первая выдержка 0,5 ч при 2100 C,
вторая (обработка на старение уже закален-
ного пересыщенного твердого раствора) в
интервале температур 900—1500 C при дли-
тельности 0,5—20 ч. Это обеспечивало вы-
деление карбидов с размерами в десятки на-
нометров, что приводило к заметному дис-
персионному твердению исследованных
сплавов. Крупные карбиды Mo2C при неко-
торых режимах ТО удавалось растворить
полностью.

В работе [1] также установлено, что сре-
ди обнаруженных в сплаве ЛМ2 карбидов
молибдена присутствует карбид, изоморфный
гексагональному карбиду Mo2C (см. фиг. 2, а
в работе [1]). Этот карбид согласно диаграм-
ме состояния системы Mo-C [14] соответству-
ет не низкотемпературной орторомбической
-Mo2C фазе, а более высокотемпературной
гексагональной фазе -Mo2C (фиг. 1, а), веро-
ятно возникшей на высокотемпературном
этапе технологической истории получения
тонких листов сплава ЛМ2 (горячая и теп-
лая прокатка, промежуточные отжиги). В
связи с проведенным при шихтовке сплава
ЛМ2 легированием возможно присутствие в
этих карбидах в виде твердого раствора не-
которого количества использованных элемен-
тов (Hf, Zr, Ti и Ta).

Следует отметить, что, например, в работе
[15] упоминается другой вариант фазовой
диаграммы системы Mo-C. Этот вариант
(фиг. 1, б) первоначально приведен в работе
[16], опубликованной на 2 года позже рабо-
ты [14]. В качестве наиболее высокотемпе-
ратурной фазы на этой диаграмме указыва-
ется карбид Mo2C с гексагональной решет-
кой. При этом на рассматриваемой в рабо-
тах [15, 16] версии диаграммы Mo-C не про-
ведена линия сольвуса со стороны молибде-
на. На диаграмме из работы [16] при темпе-
ратуре 2200 C предел растворимости угле-
рода в молибдене равен 0,11 ат.%, а на диаг-
рамме из работы [14] данный предел раство-
римости оценен как 1,1 ат.%, т.е. для него в
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Фиг. 1. Диаграммы состояния Mo-C: а — по данным [14]; б — по данным [16]

а)

б)
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работе [14] указана концентрация углерода
в 10 раз более высокая, чем в работе [16].

Экспериментальные доказательства впол-
не заметной растворимости углерода в мо-
либдене при температурах выше 1100 C при-
ведены, например, в работах [11, 17], поэтому
данные [14] по растворимости углерода при
высоких температурах мы оцениваем как
более надежные, чем данные работы [16].

В работах [18—21] обсуждаются свойства
карбидных фаз и их анизотропия, роль ле-
гирующих элементов и дефектов кристалли-
ческой решетки карбидов на основе Mo2C как
с орторомбической, так и с гексагональной
кристаллической решеткой. В табл. 1 из ра-
боты [18] эти фазы Mo2C названы -Mo2C (ор-
торомбическая) и -Mo2C (гексагональная),
несмотря на цитирование диаграммы из ра-
боты [14], в которой для орторомбической
фазы используется другое обозначение (эти
фазы соответственно -Mo2C и -Mo2C).

Механические и разные физические свой-
ства обеих модификаций карбида Mo2C раз-
личаются своей анизотропией, при этом ав-
торы [19] отмечают более высокую твердость
орторомбической фазы и более высокую ка-
талитическую активность гексагональной

фазы в реакциях с углеводородами. В рабо-
те [20] оценено влияние вакансий и введе-
ния примеси ванадия на каталитические
свойства гексагональной карбидной фазы,
обозначаемой в работе [20] -Mo2C. В работе
[21] гексагональная фаза названа -Mo2C, она
же и рассматривается как наиболее высоко-
температурная среди фаз состава Mo2C [14],
при этом орторомбическая фаза названа -
Mo2C, тогда как на диаграмме из работы [16]
низкотемпературная орторомбической фаза
обозначена -Mo2C, а на диаграмме из рабо-
ты [14] — -Mo2C.

Ситуацию с употреблением названий для
фаз карбида Mo2C и с расположением обла-
стей на диаграммах состояния Mo-C, им со-
ответствующих, нельзя назвать понятной или
однозначной. Ниже будет высказано предпо-
ложение о возможных причинах, породив-
ших такую неоднозначность.

В картотеке ICDD содержится примерно
10 карточек для карбидов молибдена со сте-
хиометрией, близкой к Mo2C. При этом раз-
личия в положении пиков рентгеновской
дифракции для орторомбической (31-0871)
и гексагональной (35-787) фаз Mo2C малы
(см. табл. 1). Для первых линий дифракци-

Таблица 1

Относительные интенсивности (MoK-излучение) и межплоскостные
расстояния, углы дифракционных максимумов, соответствующие
орторомбической (карточка ICDD 31-0871) и гексагональной

(карточка ICDD 35-787) фазам карбида Mo2C

oM 2 акчотрак,йиксечибморотроC
1780-13DDCI

oM 2 акчотрак,йыньланогаскегC
787-53DDCI

d lkh
яаньлетисонто(
)ьтсонвиснетни

акипеинежолоп
oMв K -ечулзи-

.дарг,иин

d lkh
яаньлетисонто(
)ьтсонвиснетни

акипеинежолоп
oMв K -ечулзи-

.дарг,иин

)%6(316,2 06,51 )%02(806,2 36,51

)%8(406,2 66,51 — —

)%9(963,2 22,71 )%52(763,2 32,71

)%001(092,2 28,71 )%001(582,2 58,71

(282,2 u )% * 88,71 — —

(457,1 u )% 33,32 )%02(3357,1 43,32

(905,1 u )% 91,72 )%71(9505,1 42,72

(405,1 u )% 82,72 — —

Примечание. Понижение симметрии при фазовом превращении гекса-
гональный  орторомбический проявляется в сдвиге и расщеплении ли-
ний на весьма малые величины углов, аппаратно трудно разрешимые.

*Для линий с относительной интенсивностью <1% использован сим-
вол u%.
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онного спектра, где интенсивность еще впол-
не заметна, различия дифракционных спек-
тров орторомбической и гексагональной фаз
трудноуловимы. Фактически линии гексаго-
нальной фазы Mo2C при переходе к менее
симметричной орторомбической фазе Mo2C
расщепляются и слабо сдвигаются; для съем-
ки в MoK-излучении эти изменения состав-
ляют всего 0,01—0,05.

Ситуация во многом похожа на случай
рентгеновских дифракционных исследований
ГПУ дефектов упаковки (ДУ) в ГЦК метал-
лах. В работе [22] показано, что погрешнос-
ти в определении количественных характе-
ристик ДУ с помощью рентгеновских диф-
ракционных методов могут быть очень боль-
шими. Во многих случаях вопрос о принад-
лежности экспериментально изучаемой фазы
Mo2C к той или иной сингонии с помощью
рентгеновских дифракционных методов ре-
шить трудно.

Микродифракция электронов как более
локальный метод исследования в нашем слу-
чае оказалась эффективнее. Кроме того, не-
обходимо принять во внимание возможный
метастабильный характер равновесия, скла-
дывающийся после охлаждения образцов до
комнатной температуры сплавов эвтектики
Mo-Mo2C и в данной работе и при изучении
самой диаграммы Mo-C в работах [14, 16].
Поэтому нельзя исключать, что в образцах
системы Mo-C могут одновременно сосуще-
ствовать как гексагональный, так и ортором-
бический карбиды Mo2C.

В системах переходный металл—углерод
случаи метастабильных соединений встреча-
ются довольно часто. Вероятно, наиболее из-
вестна система Fe-C [23], для которой при-
нято рассматривать сразу два варианта ди-
аграммы: с образованием как графита (Гр.),
так и цементита в метастабильном равнове-
сии с ферритом. Мартенсит и цементит яв-
ляются метастабильными фазами. Менее
известно, см. работу [24], что возможно одно-
временное присутствие, т.е. сосуществование,
в доэвтектоидной стали и графита, и цемен-
тита.

В работе [1] также было установлено, что
при холодной прокатке сплава ЛМ2 содер-
жащиеся в нем относительно крупные кар-
биды Mo2C с характерными размерами >1
мкм способствуют образованию трещин рас-
слоения по «строчкам»этих карбидов, распо-
ложенных недалеко один от другого. Имен-

но относительно крупные карбиды Mo2C при
холодной прокатке легко приводят к обра-
зованию трещин и их зародышей на грани-
це такого карбида с Mo-матрицей, т.е. спо-
собствуют образованию трещин расслоения,
хорошо заметных на поперечном шлифе
листа сплава ЛМ2 толщиной 0,48 мм, что
также было установлено в работе [1].

Основной целью настоящего исследова-
ния было экспериментально оценить возмож-
ность использования ТО, направленной на
устранение карбидов с характерными разме-
рами >1 мкм, для существенного снижения
дефектности тонких (<1 мм в поперечнике)
холоднокатаных листов из сплава ЛМ2.

Материалы и методика эксперимента.
Получение холоднокатаных листов молибде-
нового сплава ЛМ2 и выплавленных загото-
вок для его прокатки осуществлено в ИФТТ
РАН на его собственном технологическом
оборудовании, подобно тому, как это подроб-
но описано в работе [1].

Состав сплава ЛМ2 с указанием содер-
жания основных легирующих элементов (по
шихтовке) в соответствии с имеющимся па-
тентом РФ [2] приведен в табл. 2. Сплав
ЛМ2 является низколегированным, содержа-
ние любого легирующего элемента в полу-
ченных из него слитках не превышает 0,5
ат.%. Сплав относится к обширному семей-
ству сплавов молибдена, содержащих угле-
род и карбидообразующие элементы.

Особенность выплавки сплава ЛМ2 в дан-
ной работе, как и в работе [1], заключается в
многократном применении процесса ЭЛП
при получении плавленой заготовки, в кото-
рую при шихтовке вводятся легирующие
добавки в количествах, соответствующих дан-
ным табл. 2.

После обрезки боковых кромок получен-
ного плоского слитка заготовки из сплава
ЛМ2 шириной около 90 и толщиной 15—
20 мм подвергали горячей прокатке на ва-
куумном прокатном стане с валками диа-
метром 170 мм вплоть до толщины листов
2,8 мм.

Таблица 2

Содержание основных легирующих элементов
(по шихтовке) в исследуемом сплаве молибдена ЛМ2

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

валпС aT C fH rZ iT

2МЛ
04,0
12,0

20,0
61,0

03,0
61,0

51,0
61,0

02,0
04,0
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При прокатке с толщины 2,8 мм часть
горячекатаных листов сплава ЛМ2 подверг-
ли высокотемпературному отжигу в вакуу-
ме (0,7—1,5)10–2 Па. Согласно данным [14]
на диаграмме состояния системы Mo-C при
температуре выше 1500 C предел раствори-
мости углерода в молибдене превышает 0,5
мас.%. Поэтому можно предположить, что
при такой температуре потенциально возмо-
жен переход хотя бы части углерода, введен-
ного в состав сплава ЛМ2 в концентрации
200 ppm (0,02 мас.%), из карбидов в твер-
дый раствор на основе молибдена. Кроме того,
согласно диаграмме Mo-C из работы [14], при
таком отжиге сплав ЛМ2 должен находить-
ся в области стабильности гексагонального
-Mo2C. Также и в соответствии с диаграм-
мой из работы [16] там должна присутство-
вать гексагональная фаза Mo2C, но она обо-
значена -Mo2C.

По окончании горячей прокатки и обрез-
ки боковых кромок до ширины листов 80 мм
дальнейшую холодную пластическую дефор-
мацию прошедших высокотемпературный от-
жиг листов ЛМ2 проводили на стане кварто
110300320 при скорости прокатки 6 м/мин
[25]. Рекристаллизованный при толщине 2,8
мм лист сплава ЛМ2 прокатывали после его
прогрева в ванне с кремнеорганической жид-
костью ПФМС, нагретой до 280 C. После до-
стижения толщины 0,4 мм дальнейшую про-
катку до 0,17 мм вели при комнатной тем-
пературе.

Листы, не подвергавшиеся высокотемпе-
ратурному отжигу, докатывали до толщины
0,17 мм точно в тех же условиях, что и ото-
жженные.

При холодной прокатке на стане кварто
отслеживали положение нониуса рабочих
валков прокатного стана, определяющее не
только зазор между рабочими валками, но в
соответствии с модифицированной формулой
Головина—Симса (см. [1]) еще и уровень на-
пряжений, развиваемых в листах при плас-
тической деформации прокаткой. Поэтому
после каждого прохода через валки прокат-
ного стана микрометром измеряли толщи-
ну полученных листов. Настройка прокат-
ного стана для прошедших высокотемпера-
турный отжиг при толщине 2,8 мм листов
ЛМ2 была аналогична той же, что и при про-
катке листов ЛМ2 толщиной 2,80±0,05 мм
из работы [1], когда в ходе проведения экс-
перимента высокотемпературный отжиг от-

сутствовал. Толщины образцов из работы [1]
и в данной работе перед началом холодной
прокатки совпадали, поэтому смыкание вал-
ков на прокатываемых листах (т.е. настрой-
ка стана на исходную для холодной прокат-
ки толщину) было достигнуто как для лис-
тов ЛМ2 после отжига, так и для листов без
отжига. Ширина прокатываемых листов (80
мм) в обоих случаях также совпадала. По-
этому сопоставление усилий, требуемых для
прокатки листов с промежуточным высоко-
температурным отжигом и без отжига, при
прокатке до одинаковой конечной толщины
0,17 мм было вполне правомерным.

Перед исследованием на электронном
сканирующем микроскопе высокого разре-
шения Supra 50VP поверхностей холоднока-
таных листов толщиной 0,17 мм образцы
очищали от остатков жидкости ПФМС с по-
мощью ультразвуковой промывки в ацето-
не.

Фольги для ПЭМ готовили из листов
сплава ЛМ2 толщиной 0,17 мм струйной
полировкой в соответствии с рекомендация-
ми изобретения [26]. Исследования микро-
структуры листов толщиной 0,17 мм, как и
в работе [1], провели на участках фольг с ха-
рактерной толщиной 100—200 нм на про-
свечивающем электронном микроскопе
JEM-100CX при ускоряющем напряжении
100 кВ.

Плотность полученных холодной прокат-
кой листов сплава ЛМ2 экспериментально
определили по методу Архимеда [27] для
образцов диаметром около 25 и толщиной
0,17 мм — в соответствии с методикой, раз-
работанной в ИФТТ РАН. Плотности изме-
ряли на двух образцах, прошедших высоко-
температурный отжиг после горячей прокат-
ки, и на двух образцах без такого отжига.
Для этого образцы взвешивали на аналити-
ческих весах при комнатных условиях и на
воздухе; при погружении в дистиллирован-
ную воду использовали специальную подвес-
ку, которую отдельно взвешивали на тех же
аналитических весах.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Для случая холодной прокатки тон-
ких листов малоподатливого в отношении
пластической деформации металла в работе
[1] предложен вариант модифицированной
формулы Головина—Симса:

hi  Zi – Рi/R*, (1)
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где hi — изменение толщины в i-том про-
ходе; Zi — уменьшение межвалкового зазора
в сравнении с положением перед началом
холодной прокатки, когда достигается смыка-
ние валков на прокатываемых листах (имен-
но так проводили настройку стана на нуле-
вое обжатие, Z0  0); Рi — усилие прокатки в
i-том проходе; R* — эффективный модуль
жесткости, зависящий не только от жесткос-
ти прокатного стана, но и от пластической
податливости прокатываемого металла (см.
[1]). Величина R* может возрастать с увели-
чением степени деформации в связи с интен-
сивным деформационным упрочнением (на-
клепом) при холодной прокатке сплава ЛМ2.

При холодной прокатке листов из спла-
ва ЛМ2 до толщины 0,17 мм, как в нашем
случае, рабочие валки приходилось не толь-
ко сжимать вплоть до их полного смыкания,
но и переводить в положение, формально со-
ответствующее отрицательной величине меж-
валкового зазора, как в случае прокатки ли-
ста, прошедшего высокотемпературный отжиг
при толщине 2,8 мм не только в данном
исследовании, но и в исследовании листов без
такого отжига в работе [1] и в данной рабо-
те. В таких случаях прокатный стан рабо-
тал подобно сжатой пружине, нагруженной
за счет упругих деформаций в деталях кле-
ти после выбора всех имевшихся зазоров.

Выражение (1) описывает реально наблю-
даемый эффект: чтобы обжать прокатывае-
мый лист на величину hi, зазор между вал-
ками необходимо уменьшить на величину
большую, чем hi, и величина такого превы-
шения зависит как от конструкции прокат-
ного стана, так и от свойств деформируемого
металла.

Результаты сопоставления усилий, требу-
емых для холодной прокатки листов сплава
ЛМ2 с высокотемпературным отжигом и без
него до толщины 0,17 мм, приведены на
фиг. 2. Поскольку конечные толщины лис-
тов в этих случаях были одинаковы, к окон-
чанию прокатки абсциссы точек, соответству-
ющих толщине листов 0,7 мм на фиг. 2, со-
впали. Для получения листов толщиной 0,17
мм в случае прокатки листа, не прошедше-
го высокотемпературный отжиг, с толщины
2,8 мм к концу холодной прокатки валки,
сомкнутые на исходном листе, пришлось до-
полнительно сжать еще на 3 мм. В случае
прокатки листа с толщины 2,800,05 мм без
высокотемпературного отжига рабочие вал-

ки к концу холодной прокатки пришлось
сжать на более чем 5 мм от исходного по-
ложения смыкания валков на образце (см.
[1]). Этот факт наглядно иллюстрирует за-
метный рост пластической податливости
сплава ЛМ2 в результате введения в техно-
логию получения листов толщиной 0,17 мм
промежуточного высокотемпературного от-
жига. Прокатка с подогревом листа ЛМ2 в
жидкости ПФМС позволила избежать хруп-
кого разрушения полностью рекристаллизо-
ванного (как это видно из фиг. 3) по всей
толщине листа сплава ЛМ2.

Методом ПЭМ выявлены заметные отли-
чия в распределениях по размерам и по фор-
ме карбидов для прокатанных до 0,17 мм

Фиг. 2. Уменьшение толщины листов спла-
ва ЛМ2 (hi) в зависимости от уменьшения
межвалкового зазора Zi (исходное положение
Z00) с увеличением числа проходов i вплоть
до конечной толщины листов 0,17 мм. Приве-
дены результаты для всех сделанных проходов
листов сплава ЛМ2, полученных с промежуточ-
ным отжигом и без него

Фиг. 3. Поперечный шлиф сплава ЛМ2
после высокотемпературного отжига на толщи-
не 2,8 мм. Цветное травление получено по ме-
тодике, применяемой в ИФТТ РАН. Лист рек-
ристаллизован на всю толщину



76 „Металлы“. № 5. 2024 г.

листов, прошедших высокотемпературный от-
жиг, от случая, когда такого отжига не было
(фиг. 4).

В работе [1] в образцах без высокотемпе-
ратурного отжига на многих кадрах, из бо-
лее чем 40 просмотренных, зафиксированы
карбиды >1 мкм. Нередко они имели невы-
пуклую форму (фиг. 4, а, б). В случае образ-
цов, прошедших высокотемпературный отжиг
при толщине 2,8 мм, распределение карби-
дов по размерам существенно изменилось
(фиг. 5). На более чем 40 просмотренных
кадрах обнаружены многочисленные карби-
ды, преимущественно с характерными разме-
рами 50—200 нм, причем размер карбида в
300 нм не был превышен ни в одном слу-
чае, и все обнаруженные карбиды после про-
межуточного высокотемпературного отжига
имели выпуклую форму. В отношении фа-
зового состава карбидов в образцах нельзя
исключать возможность одновременного при-
сутствия в листах толщиной 0,17 мм из
сплава ЛМ2 карбидов, различающихся и по
фазовому, и по химическому составу.

Результатом данного исследования явля-
ется выявленное отсутствие карбидов с ха-
рактерными размерами >1 мкм после про-
веденного высокотемпературного отжига.

В образце, прошедшем через высокотем-
пературный отжиг, наряду с карбидами Mo2C
обнаружен и кубический карбид, изоморф-
ный кубическому HfC (фиг. 6, а), и гексаго-
нальный карбид -Mo2C (см. фиг. 2, а из ра-
боты [1] и фиг. 6, б), что соответствует диаг-
рамме Mo-C по версии работы [14] для тем-
пературы 1500 C и выше. На фиг. 6, в из
данной работы представлен уже обнаружен-
ный в данном исследовании орторомбичес-
кий карбид -Mo2C. Такая ситуация иллю-
стрирует сложный реальный фазовый состав
наших образцов.

В состав карбида с кубической решеткой,
изоморфной решетке HfC, могут входить ле-
гирующие сплав ЛМ2 добавки (Ti, Zr, Hf, Ta),
а также и сам молибден. В составе гексаго-
нального карбида -Mo2C [14] могут быть
элементы, введенные в сплав ЛМ2 при ших-
товке перед плавкой (Ti, Zr, Hf и Ta).

Оценка объемной доли карбидов, наблю-
даемых в листах толщиной 0,17 мм сплава
ЛМ2, прошедшего высокотемпературный от-
жиг, проведена по шести микрофотографи-
ям, на которых присутствовали как одиноч-
ные карбиды, так и их скопления (см. фиг.

5, а—е). В поле зрения на фиг. 5, а не было
обнаружено ни одного карбида.

Для определения объемной доли карби-
дов оценивали общую площадь, занятую про-
екциями всех карбидов в кадре на плоскость
наблюдения; полученное значение делили на
площадь всего поля зрения [28]. Это позво-
лило получить оценки для объемной доли
карбидов в образце.

Для последовательности кадров на фиг. 5,
а—е получены следующие значения объем-
ных долей карбидов, %: 0; 0,75; 0,92; 7,1; 2,5
и 2,6. Наибольшие последние два значения
соответствуют полям зрения, содержащим 18
и 9 частиц карбидов соответственно.

Такая же методика для оценки объемных
долей карбидных фаз в листе толщиной 0,17

Фиг. 4. По данным работы [1] карбиды
размером >1 мкм в листах толщиной 0,17 мм
сплава ЛМ2 без высокотемпературного отжига:
а — крупный в основном выпуклый карбид в
окружении мелких; б, в — группа крупных
невыпуклых карбидов, на в выделены контуры
тонких карбидов

а)

б)

в)

0,25 мкм

500 нм

500 нм
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Фиг. 5. Микроснимки (а—е) карбидов в листах толщиной 0,17 мм из сплава ЛМ2 после высокотем-
пературного отжига при толщине 2,76 мм. Карбиды крупнее 300 нм не обнаружены. В поле зрения на а не
обнаружено ни одного карбида

а) б)

в) г)

д) е)

мм сплава ЛМ2, не подвергаемого высоко-
температурному отжигу, применена тоже с
использованием пяти микрофотографий, на
которых присутствовали как одиночные кар-
биды, так и их скопления. Оценки дали сле-
дующие значения объемных долей карбидов:
1,5% (11 карбидов); 1,7% (11 карбидов); 2,1
% (9 карбидов); 34,9% и 14,4%. Наиболь-
шие последние два значения соответствуют
полям зрения, на которых присутствовали
карбиды с характерными размерами >1 мкм
(см. фиг. 4, а, б).

По приведенным здесь оценкам нельзя
уверенно сказать, выросла или уменьшилась
объемная доля карбидов для листов толщи-
ной 0,17 мм в результате применения вы-
сокотемпературного отжига. Но было уста-
новлено, что высокотемпературный отжиг
изменил распределение карбидов по разме-
рам: в сплаве ЛМ2, прокатанном в лист тол-

щиной 0,17 мм, после использования проме-
жуточного высокотемпературного отжига не
нашли ни одного карбида крупнее 300 нм.

Данные сканирующей микроскопии вы-
сокого разрешения показали (фиг. 7), что в
результате проведенной для листов толщи-
ной 2,8 мм ТО существенно улучшилось ка-
чество их поверхности в состоянии после
прокатки до толщины 0,17 мм в сравнении
с подобными листами без рекристаллизаци-
онного отжига. Резко сократилось количе-
ство и размеры дефектов типа расслоений и
трещин, выходящих на поверхность тонких
листов, как можно заключить из сравнения
фиг. 7, а и б.

Возможность изменить распределение по
размерам карбидов в сплаве ЛМ2 путем про-
ведения перед холодной прокаткой высоко-
температурного отжига свидетельствует в
пользу варианта диаграммы состояния Mo-C



78 „Металлы“. № 5. 2024 г.

Фиг. 6. Результаты применения ПЭМ к исследованию листов сплава ЛМ2 после холодной прокатки до
толщины 0,17 мм: a — светлопольное изображение и микродифракция от кубического HfC. Карточка
ICDD для кубического HfC (39-1491). Ось зоны [111] у Mo || [02] у фазы HfC; ее схема: красным цветом
обозначена решетка Mo, синим — решетка HfC. Рефлексы от решеток Mo и HfC обозначены соответствен-
но крупными и мелкими символами; б — светлопольное изображение и микродифракция от гексагональ-
ного карбида. Ось зоны [111] у Mo || [31] у фазы гексагонального -Mo2C; ее схема: крупные ромбы (обо-
значены красным цветом) — решетка Mo, мелкие (обозначены синим цветом) — решетка -Mo2C. Рефлек-
сы от решеток Mo и гексагонального -Mo2C обозначены соответственно крупными и мелкими символами;
в — светлопольное изображение и микродифракция от орторомбического кристалла -Mo2C. Карточка
ICDD 31-0871. Ось зоны [1] у Mo || [41] у фазы -Mo2C; ее схема: крупные ячейки (обозначены крас-
ным цветом) — решетка Mo, мелкие (обозначены синим цветом) — решетка -Mo2C. Рефлексы от реше-
ток Mo и -Mo2C обозначены соответственно крупными и мелкими символами

а)

б)

в)

из работы [14]. Если бы с повышением тем-
пературы не было существенного роста пре-
дела растворимости углерода в молибдене,
устранение крупных карбидов за счет их
растворения в Mo-матрице не было бы воз-
можно. Также в пользу варианта диаграм-
мы состояния Mo-C из работы [14] свидетель-
ствует и обнаружение в данной работе гек-
сагонального карбида -Mo2C (см. фиг. 6, б),
образованного в результате высокотемпера-
турного отжига в соответствии с диаграммой
из работы [14].

Результаты измерений плотности листов
толщиной 0,17 мм из сплава ЛМ2 без вы-
сокотемпературного отжига и после него
(табл. 3) также показывают, что ТО листа
толщиной 2,8 мм существенно снижает ко-
личество дефектов не только на поверхнос-
тях, но и в объеме тонких листов.

Данные табл. 3 для образцов площадью
около 5 см2 хорошо согласуются с ранее по-
лученными в работе [1] данными о плотнос-
ти образцов сплава ЛМ2 без высокотемпера-
турного отжига на толщинах 2,8, 0,48 и 0,17
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мм. В работе [1] площадь образца была око-
ло 1 см2. Для вышеуказанных толщин (2,8
и 0,17 мм) это были значения 10,18 и
10,00 г/см3 соответственно. Таким образом,
можно заключить, что образование дефектов
и потеря сплошности по причине образова-
ния при холодной прокатке расслоений и
трещин после проведенной ТО оказались за-
метно ниже, чем в случае, когда такой ТО не
было, не только на поверхности, но и по всей
толщине тонких листов.

Выводы. 1. Высокотемпературный отжиг
перед холодной прокаткой привел к замет-
ному снижению усилий при холодной про-
катке сплава ЛМ2 благодаря рекристалли-
зации и снижению уровня деформационно-
го упрочнения.

2. Проведенная термическая обработка
позволила устранить наиболее крупные кар-
биды при сохранении большого количества
мелких (50—200 нм) карбидов, характерные
размеры которых не превышали 300 нм.

3. Снижение уровня деформационного
упрочнения и устранение крупных карбидов
позволило существенно сократить количество
дефектов в полученных холодной прокаткой
листах сплава ЛМ2 толщиной 0,17 мм как
на поверхности, так и в объеме.

4. Результаты данной работы свидетель-
ствуют в пользу большей достоверности ди-
аграммы Mo-C из работы T.B. Massalski
(1990 г.) по сравнению с вариантом той же
диаграммы из работы B. Predel (1992 г.).

Авторы признательны Т.С. Строгановой
и И.С. Желтяковой за помощь в оформле-
нии материалов статьи.
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Таблица 3

Результаты измерения плотности холоднокатаных листов сплава ЛМ2
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:могижтомынрутарепметокосывС

1 3309,0 2802,2 393,1 9321,01
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Примечание. Плотность сплава ЛМ2 толщиной 0,17 мм определя-
ли гидростатическим взвешиванием двух образцов площадью 4,8—5,4
см2, вырезанных из листов, полученных без высокотемпературного от-
жига, и на двух образцах после такого отжига.
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Выбор биомедицинского материала имеет
решающее значение для его функционирова-
ния. Сплавы тугоплавких металлов, исполь-
зуемые в качестве имплантатов, должны об-
ладать рядом необходимых комбинирован-
ных механических свойств: низким модулем
упругости, высокой прочностью, сверхэластич-
ностью, эффектом памяти формы, чтобы от-
вечать высоким требованиям стандартов на
свойства материалов для имплантологии, вы-
держивать длительный срок эксплуатации во
избежание повторных операций [1, 2].

В настоящее время среди всех титановых
сплавов коммерчески чистый титан (CP-Ti),

TiNi, Ti-6Al-4V, Ti-6Al-7Nb широко исполь-
зуются в имплантируемых медицинских ус-
тройствах в качестве биосовместимых мате-
риалов, но они обладают рядом недостатков.
Например, низкая прочность CP-Ti сильно ог-
раничивает его применение [3]. Несоответ-
ствие между модулями упругости металли-
ческих имплантатов и натуральной кости
вызывает серьезную озабоченность, посколь-
ку происходит экранирование окружающей
кости от напряжений, что впоследствии ос-
лабляет находящуюся в контакте с имплан-
татом костную ткань и приводит к резорб-
ции кости и преждевременному разрушению
имплантатов [4, 5]. Кроме того, важными
свойствами для биомедицинских материалов
являются указанные выше сверхэластич-

c. 81—87 DOI: 10.31857/S0869573324058187

УДК 543.423:625.871

АНАЛИТИЧЕСКОЕ ОБЕСПЕЧЕНИЕ ИССЛЕДОВАНИЙ
КОРРОЗИОННОЙ СТОЙКОСТИ КОМПОЗИЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ

БИОМЕДИЦИНСКОГО НАЗНАЧЕНИЯ1

©2024 г.      В.А. Волченкова1*,2*, Е.О. Насакина1*, М.А.Сударчикова1*, Я.А. Морозова1*,
Н.Е. Тихомиров3*, С.В. Конушкин1*, М.Е. Тарнопольская2*,

Е.К. Казенас1*, М.А. Севостьянов1*, А.Г. Колмаков1*

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

2*Институт геологии рудных месторождений, петрографии, минералогии и геохимии
РАН, Москва

3*Всероссийский научно-исследовательский институт фитопатологии, Московская
область, Одинцовский район, р.п. Большие Вяземы

Поступила в редакцию 23 апреля 2024 г.
После доработки 28 июня 2024 г. принята к публикации 5 июля 2024 г.

Методом атомно-эмиссионной спектрометрии с индуктивно-связанной плазмой (АЭС-ИСП)
разработаны методики количественного определения концентрации элементов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr)
в широком диапазоне концентраций (от n10–3 до n10 мг/л) в сложных солевых растворах, полу-
ченных при проведении иммерсионных коррозионных испытаний композиционных материалов
биомедицинского назначения. Подобран состав кислотного раствора (1M HCl) для получения ус-
тойчивых во времени растворов легко гидролизующихся аналитов. Оптимизированы условия
определения концентрации элементов. Изучено влияние компонентов растворов на аналитичес-
кие сигналы элементов и способы их учета. Правильность результатов определения концентра-
ций элементов контролировали сопоставлением с данными, полученными другими методами ана-
лиза: масс- спектрометрией с индуктивно-связанной плазмой (МС-ИСП) и пламенным вариан-
том атомно-абсорбционной спектрометрии (ААС). Предлагаемые методики аналитического кон-
троля позволят обеспечить исследования по созданию новых материалов на основе титанового
сплава системы Ti-Nb-Zr с поверхностными слоями из  титана, тантала и серебра, что особенно важ-
но в условиях импортозамещения композиционных материалов биомедицинского назначения.
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ность и эффект памяти формы, позволяющие
применять их в качестве материалов стен-
тов и кава-фильтров в малоинвазивной хи-
рургии [6, 7]. Несмотря на превосходные ме-
ханические свойства никелида титана (TiNi),
наличие в составе сплава большого коли-
чества никеля приводит к выходу его ионов
в жидкую среду организма, что вызывает
воспаление, т.е. это фактор, ограничиваю-
щий применение изделий из данного ма-
териала [8].

Титановые сплавы -типа характеризуют-
ся более низким модулем упругости и не-
которые из них обладают сверхэластичнос-
тью и эффектом памяти формы [9, 10]. Сле-
довательно, изучение титановых сплавов -
типа в качестве материалов биомедицинских
изделий имеет большой потенциал. По дан-
ным [11] перспективными заменителями ма-
териалов первого поколения являются спла-
вы Ti-Nb-Zr, поскольку эти материалы обла-
дают низким модулем упругости и состоят
из нетоксичных элементов.

Одним из ключевых свойств для биоме-
дицинских материалов является их корро-
зионная стойкость. Если в живой организм
имплантируются материалы, обладающие
низкой коррозионной стойкостью, вероятны
их раннее разрушение и неблагоприятные
последствия для здоровья [12]. По литера-
турным данным некоторые сплавы системы
Ti-Nb-Zr относят к коррозионно-стойким
материалам, однако сделать однозначный
вывод о коррозионной стойкости всей систе-
мы не представляется возможным, так как
выявляется ее зависимость от соотношения
содержаний легирующих элементов при про-
ведении исследований методом потенциоди-
намической поляризации [13—16]. Увеличе-
ние содержания ниобия приводит сначала к
снижению коррозионной стойкости, а затем
к ее увеличению. Однако сделать однознач-
ный вывод о коррозионной стойкости спла-
ва на основе титана с конкретным содержа-
нием легирующих элементов (Nb и Zr) не
представляется возможным, для этого требу-
ются дополнительные исследования.

Кроме того, все больше исследований на-
правлено на получение антибактериальных
свойств имплантата, так как возросло чис-
ло случаев разрастания патогенных муль-
тирезистентных бактерий с множественной
лекарственной устойчивостью на поверхно-
сти имплантатов, что требует в свою оче-

редь повторных хирургических вмеша-
тельств [17, 18].

Модификация поверхности имплантата
путем формирования тонких пленок и фун-
кциональных поверхностных слоев позволя-
ет получать объекты комплексного назначе-
ния с наилучшими свойствами и при этом
необходимого компактного размера или
сложной геометрической конфигурации.
Выбранные в данном исследовании рабочие
компоненты тантал и титан обладают рядом
интересных эксплуатационных свойств, на-
пример, крайне высокой коррозионной и из-
носостойкостью, биосовместимостью, рентге-
ноконтрастностью, тепло- и электропровод-
ностью и многими другими. Компонент се-
ребро является известным неорганическим
противомикробным средством, которое име-
ет несколько таких преимуществ по сравне-
нию с традиционными органическими аген-
тами, как химическая стабильность, термо-
стойкость и длительное действие [19, 20].

Распространенным методом исследова-
ния коррозионной стойкости служит прямое
определение степени растворения материа-
ла, при котором образцы помещают в опре-
деленные растворы и через некоторые про-
межутки времени либо отбирают пробы жид-
кости для измерения концентрации раство-
ренных элементов («выход» ионов из мате-
риала), либо рассчитывают потери массы са-
мого металлического образца [21, 22].

Для проведения исследований коррозион-
ной стойкости при создании новых матери-
алов на основе титанового сплава системы
Ti-Nb-Zr c поверхностными слоями из тита-
на, тантала и серебра необходимо аналити-
ческое обеспечение.

Классические химические методы анали-
за и метод атомно-абсорбционной спектро-
метрии (ААС) являются одноэлементными
трудоемкими и не позволяют анализировать
ограниченные объемы испытуемого матери-
ала [23].

Наиболее перспективным методом, позво-
ляющим определять одновременно большой
набор элементов в широком концентрацион-
ном диапазоне из ограниченного объема ра-
створа, является метод атомно-эмиссионной
спектрометрии с индуктивно-связанной плаз-
мой (АЭС-ИСП). Такие достоинства метода,
как широкий линейный динамический диа-
пазон, высокая стабильность источника воз-
буждения спектра, низкие пределы обнаруже-
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ния, простота градуировки, позволяют эксп-
рессно и с высокой точностью одновременно
определять макро- и микрокомпоненты [24].

Данные по определению концентраций
компонентов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr) методом АЭС-
ИСП в разнообразных материалах представ-
лены в многочисленных публикациях [25—
29]. Однако в них отсутствуют сведения о
систематическом исследовании аналитичес-
ких и метрологических характеристик при
определении компонентов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr)
указанным методом в сложных системах,
моделирующих реальные физиологические.

Так как в отдельных средах органов че-
ловека возможны значения рН от ~1 до 9 (на-
пример, рН1,05 в язве двенадцатиперстной
кишки, 1,53—1,67 в желудочной кислоте,
3,8—4 вблизи стенки кишечного канала,
7,34—7,43 в крови и 8,5—9 в толстой киш-
ке), коррозионные испытания целесообразно
проводить при нескольких значениях рН.
Поддержание значения рН на заданном
уровне в течение долгосрочных иммерсион-
ных испытаний возможно при использова-
нии в качестве испытательной среды соот-
ветствующих буферных систем.

Цель настоящей работы — разработка
методики определения концентрации отдель-
ных компонентов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr) в широ-
ком диапазоне ее значений (от n10–3 до n10
мг/л, здесь n — любое неизвестное количе-
ство вещества) в буферных системах слож-
ного солевого состава, полученных при про-
ведении иммерсионных коррозионных испы-
таний композиционных материалов биоме-
дицинского назначения.

Материалы и методика эксперимента.
Исследования проводили: на атомно-эмисси-
онном спектрометре с индуктивно-связанной
плазмой PlasmaQuant 9100 фирмы Analytik
Jena (Германия); масс-спектрометре с индук-
тивно связанной плазмой SUPEC 7000

(Focused Photonics Inc., PRC) и на атомно-
абсорбционном спектрометре фирмы Varian
(USA), модель SpectrAA 220FS.

Анализировали пробы растворов после
долгосрочных иммерсионных коррозионных
испытаний проволочных образцов компози-
ционных материалов из сплава Тi-Nb-Zr с
поверхностными слоями из титана, тантала
и серебра, полученными методом магнетрон-
ного распыления, и образцов сравнения в
средах, моделирующих физиологические.
Использовали стандартные буферные раство-
ры (рН 1,68 и 9,18) и раствор Рингера (рН
7,34, табл. 1). Все используемые реактивы
имели классификацию ос.ч. В работе исполь-
зовали воду двойной дистилляции. Стандар-
тные растворы элементов готовили из метал-
лов высокой степени чистоты (99,9%) [30]
или из аттестованных стандартных раство-
ров фирмы Merk.

По истечении выбранного срока выдер-
жки образцов в среде из колб отбирали про-
бы для анализа (объем 2 мл, пятикратное
разведение 1М HCl — средой, обеспечиваю-
щей устойчивость аналитов в растворе [31],
или бидистиллированной водой). Исходные
буферные растворы использовали в качестве
растворов сравнения.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Оптимизация условий анализа. Ис-
следованы возможности метода АЭС-ИСП
для определения элементов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr)
в буферных смесях без отделения матричных
компонентов. Найдены оптимальные пара-
метры метода АЭС-ИСП определения элемен-
тов. При выборе аналитических линий, об-
ладающих наибольшей чувствительностью и
свободных от спектральных наложений, при-
нимали во внимание наличие фона со сторо-
ны матрицы, возможные спектральные на-
ложения линий сопутствующих элементов и
влияние компонентов буферных растворов.

Таблица 1

Состав растворов, использованных для иммерсионных испытаний

ровтсаР аровтсарватсоС К л/г,илосяицартнецно

H2O H2O 0

lCHМ1 lCH 0

86,1Hp HKяилакталаскоартеТ 3C4O8 H2 2 ,O M50,0 HKг11 3C4O8

43,7Hp арегниРровтсаР lCaCг52,0иlCKг24,0,lCaNг5,6 2

81,9Hp aNяиртантаробартеТ 2B4O7 H01 2 ,O M50,0 aNг1,11 2B4O7
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Измеряли интенсивности спектральных ли-
ний эмиссии аналитов в одноэлементных и
многокомпонентных растворах в 1М HCl, а
также растворах, содержащих буферы и ис-
следуемые элементы. Характеристики наи-
более чувствительных аналитических линий
Ag, Nb, Ta, Ti и Zr, свободных от наложения,
представлены в табл. 2. Оптимизированы
операционные условия спектрометра. Экспе-
риментально установлены следующие комп-
ромиссные режимы плазменного спектромет-
ра для одновременного определения иссле-
дуемых элементов в растворе: мощность раз-
ряда — 1,2 кВТ; охлаждающий поток арго-
на — 14 л/мин, транспортирующий — 0,50
л/мин, плазмообразующий — 0,5 л/мин; вы-
сота наблюдения — 14 мм над верхним вит-
ком индукционной катушки; скорость по-
дачи образцов — 1,0 мл/мин. Для повыше-
ния чувствительности определения элемен-
тов использовали аксиальное положение го-
релки [32]. Оптимизация параметров плаз-
мы обеспечила ее стабильность и воспроиз-
водимость получаемых результатов.

Изучено изменение величин аналитичес-
ких сигналов элементов, полученных мето-
дом АЭС-ИСП, в зависимости от изменения
природы и концентрации буферных раство-
ров. Калибровочные графики для определе-
ния элементов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr) одинаковы
для растворов: чистых (1М HCl) и содержа-
щих буферные растворы, разведенные в пять
раз 1М НС1. В табл. 2 представлены рассчи-
танные концентрационные пределы обнару-
жения элементов. Видно, что пределы обна-
ружения аналитов на фоне буферов значи-
тельно отличаются от таковых в 1М HCl и
не в лучшую сторону. Пределы обнаружения

элементов на фоне буферных растворов, раз-
бавленных в пять раз 1М HCl, совпадают с
данными для чистого раствора 1М HCl.

Изучение устойчивости элементов в
исследуемых буферных системах. Иссле-
дуемые материалы являются достаточно
сложными объектами изучения. Анализиру-
емые растворы ограничены по объему (2 мл)
из-за большого числа отборов проб за дли-
тельный промежуток времени испытаний.
Такого количества раствора недостаточно для
проведения анализа и перед выполнением
замеров их необходимо развести. При раз-
бавлении растворов снижается высокий со-
левой фон изучаемых буферных систем (см.
табл. 1) и сокращается их влияние на ана-
литические сигналы определяемых элемен-
тов. Главное требование при разбавлении:
получение устойчивых растворов легко гид-
ролизующихся аналитов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr),
обеспечение их стабильности во времени.
Для удержания в растворе ниобия, тантала,
титана и циркония можно применять H2O2,
лимонную кислоту, фторид-ионы и другие
комплексоны [33—35]. Стабильность сереб-
ра достигается в растворах с большим из-
бытком хлорид-ионов [36].

Изучена устойчивость элементов при раз-
ведении (в пять раз) отбираемых проб в за-
висимости от состава исследуемых буферных
систем и природы разбавителя (Н2О, HCl).
Как следует из полученных результатов,
представленных в табл. 3, все аналиты ожи-
даемо не стабильны в Н2О. Значительная
часть серебра выпадает в осадок во всех изу-
чаемых буферных системах, разведенных в
пять раз водой. Растворы ниобия, тантала,
титана и циркония устойчивы во всех буфер-

Таблица 2

Характеристики аналитических линий при определении концентрации элементов методом АЭС-ИСП

тнемелЭ
ынлованилД

 мн,

3(л/гкм,яинежуранболедерП )

М1в
lСН

енофан
арефуб
в86,1Нр
lСНМ1

енофан
арефуб5/1
в86,1Нр
lСНМ1

енофан
арефуб
в54,7Нр
lСНМ1

енофан
арефуб5/1
в54,7Нр
lСНМ1

енофан
арефуб
в81,9Нр
lСНМ1

енофан
арефуб5/1
в81,9Нр
lСНМ1

gA 860,823 0,1 5,3 5,1 0,4 0,1 0,4 5,1

bN 880,592 6,5 1,01 2,5 2,01 0,5 1,9 0,5

aT 855,362 2,5 4,01 2,4 7,9 0,4 1,9 9,3

iT 149,433 5,0 1,2 8,0 2,2 9,0 9,2 8,0

rZ 328,343 5,0 1,2 9,0 0,2 9,0 1,2 6,0
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Таблица 4

Полученные разными методами (n  10, P  0,95) результаты определения концентрации
элементов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr) в пробах иммерсионных коррозионных испытаний,

проводимых в разных буферных системах

ватсоС
арефуб

тнемелЭ

ПСИ-СЭА ПСИ-СМ САА

,яицартнецнок
л/гкм

Sr
,яицартнецнок

л/гкм
Sr

К ,яицартнецно
л/гкм

Sr

86,1Hp gA 1< 81,0 12,0 01,0 2< 02,0

bN 2< 91,0 5,1 11,0 — —

aT 2< 02,0 6,1 31,0 — —

iT 3,3 80,0 8,3 60,0 — —

rZ 0,3 80,0 6,2 50,0 — —

43,7Hp gA 4,3 90,0 0,3 70,0 6,3 80,0

bN 4,7 50,0 8,7 40,0 — —

aT 6,8 70,0 1,8 70,0 — —

iT 0,71 30,0 8,71 20,0 — —

rZ 9,31 30,0 0,31 20,0 — —

81,9Hp gA 8,04 10,0 2,04 800,0 0,04 11,0

bN 3,04 20,0 8,04 20,0 — —

aT 021 20,0 221 20,0 — —

iT 379 600,0 369 700,0 — —

rZ 252 800,0 642 800,0 — —

Примечание: Sr — относительное стандартное отклонение определяемой величины;
n — число измерений; P — доверительная вероятность.

Таблица 3

Влияние состава раствора на устойчивость элементов
(введенная концентрация элементов 500 мкг/л)

аровтсарватсоС
л/гкм,атнемелэяицартнецнокяаннеледерпО

gA iT bN aT rZ

Н2О 2,3 204 901 86 024

lCHM1 594 605 205 405 805

Нв86,1Нрарефуб5/1 2О 542 284 094 584 005

lСНМ1в86,1Нрарефуб5/1 094 805 605 105 505

Нв54,7Нрарефуб5/1 2О 072 884 294 884 494

lСНМ1в54,7Нрарефуб5/1 984 605 205 405 805

Нв81,9Нрарефуб5/1 2О 752 194 294 784 105

lСНМ1в81,9Нрарефуб5/1 294 605 205 405 805

ных системах, разведенных в пять раз водой.
Для предотвращения гидролиза серебра ра-
створ разбавляли 1—2M HCl. Устойчивость
элемента в соляной кислоте по данным [36]
объясняется образованием прочного анион-
ного комплекса [AgCl2]

–. Все исследуемые
элементы при содержании каждого не более
5000 мкг/л устойчивы в 1M HCl.

Для получения устойчивых растворов
всех аналитов и обеспечения их стабильнос-
ти во времени отбираемые на анализ алик-
воты разводили 1—2 M HCl.

Изучено влияние изменения концентра-
ции разных кислот (H3PO4, H2SO4, HCl, HNO3)
на аналитические сигналы всех определяе-
мых элементов. Существенное влияние на
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аналитические сигналы элементов оказыва-
ют изменения концентраций серной и фос-
форной кислот [37]. Наилучшей аналитичес-
кой средой является азотная или хлорово-
дородная кислота. Использовали 1М HСl для
получения устойчивых растворов легко гид-
ролизующихся аналитов. Необходимо стро-
го соблюдать соответствие проб и градуиро-
вочных растворов по типу и концентрации
кислоты.

По разработанным методикам были про-
анализированы серии экспериментальных
проб разнообразного солевого состава. Изме-
рение аналитических сигналов осуществля-
лось при найденных оптимальных услови-
ях, указанных выше. Для градуировки спек-
трометра готовили стандартные растворы
элементов, моделирующие полные химичес-
кий и концентрационный составы кислот
анализируемых проб. Результат определения
элементов представляется как среднее из
нескольких (не менее трех) измерений ана-
лизируемого раствора. В табл. 4 показаны
результаты определения концентрации эле-
ментов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr) в пробах иммерси-
онных коррозионных испытаний, проводи-
мых в разных буферных системах. Из-за от-
сутствия адекватных стандартных растворов
для подтверждения правильности получен-
ных результатов определения концентрации
элементов сравнение проводили с данными,
полученными разными методами анализа
(АЭС-ИСП, МС-ИСП и ААС). Выявлена хо-
рошая сходимость результатов определения
разными методами. Относительное стандар-
тное отклонение Sr составляет 0,01—0,005
при концентрации элементов от 1 до 20 мг/л
и не превышает 0,20 при концентрациях эле-
ментов от 1 до n10 мкг/л.

Выводы. 1. Методом атомно-эмиссионной
спектрометрии с индуктивно-связанной плаз-
мой (АЭС-ИСП) разработаны методики коли-
чественного определения концентрации эле-
ментов (Ag, Nb, Ta, Ti, Zr) в широком диапа-
зоне ее значений (от n10–3 до n10 мг/л) в
сложных солевых растворах, полученных при
проведении иммерсионных коррозионных
испытаний композиционных материалов био-
медицинского назначения.

2. Подобран состав кислот (1M HCl) для
получения устойчивых во времени растворов
легко гидролизующихся аналитов. Оптими-
зированы условия определения концентра-
ции элементов. Изучено влияние компонен-

тов растворов на аналитические сигналы эле-
ментов и способы их учета.

3. Правильность результатов определения
концентрации элементов контролировали
сопоставлением с данными, полученными
другими методами анализа: масс- спектро-
метрией с индуктивно-связанной плазмой
(МС-ИСП) и пламенным вариантом атомно-
абсорбционной спектрометрии (ААС).

4. Предлагаемые методики позволяют
проводить анализ на ограниченном количе-
стве раствора без предварительного отделе-
ния элементов от матрицы и без использо-
вания сертифицированных стандартных ра-
створов с хорошими метрологическими ха-
рактеристиками. Относительное стандартное
отклонение составляет 0,01—0,005 при кон-
центрации каждого элемента от 1 до 20 мг/л
и не превышает 0,20 при концентрации эле-
мента от 1 до n10 мкг/л.

5. Аналитическое обеспечение позволит
проводить исследования иммерсионных кор-
розионных испытаний композиционных ма-
териалов биомедицинского назначения.

6. Разработанные методики аналитичес-
кого контроля обеспечили исследования по
созданию нового поколения композиционных
материалов на основе титанового сплава си-
стемы Ti-Nb-Zr c поверхностными слоями из
титана, тантала и серебра, что особенно важ-
но в условиях импортозамещения материа-
лов биомедицинского назначения.
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Композиты составов W-Cu и WC-Cu об-
ладают высокими тепло- и электропроводно-
стью, ударной вязкостью, хорошей износо-
стойкостью, коррозионной и электроэрозион-
ной стойкостью. Тенденция к частичной или
полной замене вольфрама его карбидом WC
обусловлена тем, что присутствие «скрытого»
углерода обеспечивает композитам более вы-
сокие функциональные свойства [1—6].

В работе [4] композиты составов Cu-
WC(5—30 об.%) для использования их в ка-
честве износостойких покрытий на меди по-
лучали твердотельным спеканием при
1000 C. Однако ожидаемые положительные
результаты были занижены по причине вы-
сокой пористости межфазных границ, в том
числе из-за недостаточно высокой смачива-
емости WC/Cu.

Для повышения смачиваемости WC/Cu в
работе [3] в Cu-связку добавляли частицы

нержавеющей стали. Возможность улучше-
ния смачивания WC медью при ее легиро-
вании кобальтом была показана также в
работе [5]. По данным обзорной статьи [7]
вопросами повышения физико-механических
свойств композитов Cu-WC при замене Сu-
матрицы биметаллической системой Cu-Co с
разным соотношением Cu:Co занимались
многие исследователи. Для улучшения ме-
ханических свойств цементированных кар-
бидов на основе WC и замены кобальта бо-
лее дешевыми и безопасными металлами и
в настоящее время продолжаются активные
поиски связующих, альтернативных кобаль-
ту. В обзоре [8] сообщается, что для дальней-
шего развития технологии твердых сплавов
перспективным является замена кобальто-
вой связки высокоэнтропийными сплавами
(ВЭС). Так, в работе [9] исследованы ВЭС-
связки для WC, содержащие Cu и Co
(CoxFeNiCrCu), альтернативные кобальту.

Хорошая совместимость порошка WC-
12Co и Cu-подложки выявлена в работе [10]
при получении плотного покрытия толщи-
ной 541 мкм на меди, обеспечивающего по-
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вышение твердости медной пластины в 5,2
раза.

Актуальной на рынке производства ком-
позитов остается также проблема удешевле-
ния технологии получения металлокерами-
ческих композитов. Обзор большинства спо-
собов производства композитов представлен
в работах [7, 11—13].

В ИМЕТ УрО РАН продолжается работа
по развитию оригинального экспресс-мето-
да жидкофазного спекания (ЖФС) некомпак-
тированных порошков металлическим рас-
плавом при использовании предкристалли-
зационной низкочастотной вибрации (НЧВ)
их композиций.

В проведенных нами ранее исследовани-
ях таким методом получены и исследова-
ны композиты WC-Cu с однородной бескар-
касной упаковкой карбидных частиц в меди
[14]. Далее с целью повышения твердости Cu-
матрицы в условиях, аналогичных получе-
нию композитов WC-Cu, изучалось взаимо-
действие дисперсного кобальта с расплавом
меди [15]. Была показана эффективность
дисперсионного упрочнения медной матри-
цы при разных вариантах подготовки и ком-
поновки исходных материалов.

Данная работа — продолжение указан-
ных исследований с целью изучения вари-
антов синтеза композитов WC-Cu-Со в усло-
виях предкристаллизационной НЧВ для оп-
тимизации структуры последних и улучше-
ния их свойств.

Материалы и методики экспериментов.
Для получения сплавов использовали прут-
ки меди М00 (производство ЗАО «Кыштым-
ский медеэлектролитный завод»), порошки:
карбида WC С1 (ОАО «Кировградский за-
вод твердых сплавов»), меди МПС-1 и ко-
бальта электролитического (ООО «НПП На-

ука» г. Екатеринбург, порошок получен из
пластины кобальта К0 (ГОСТ 123—2018)).
Исходные порошки не измельчали с целью
визуализации химических процессов.

В тигель-изложницу из графита послой-
но загружали порошки и/или слитки меди,
кобальта и карбида WC в разной последова-
тельности. Тигель-изложницу с компонента-
ми сплава помещали в печь сопротивления.
В рабочее пространство печи подавался ар-
гон. Печь нагревали до 1300—1350 C и пос-
ле выдержки 20 мин проводили НЧВ обра-
ботку (~80 Гц) тигля с композициями в те-
чение 10 мин. Далее нагрев печи и вибраци-
онное воздействие отключали, тигель извле-
кали из печи и охлаждали на воздухе.

Сплавы WC-Cu и WC-Cu-Co получали в
виде цилиндрических слитков диаметром
8—10 и высотой 30—34 мм. Условия полу-
чения композитов приведены в таблице. Для
образца сравнения, полученного по схеме
сплава 1, виброобработка не проводилась.

Шлифы готовили в продольном разрезе
слитков с использованием комплекса пробо-
подготовки Tegramin-30 фирмы Struers.
Структуру сплавов и элементный состав фаз
исследовали методом рентгеноспектрально-
го микроанализа (РСМА) на сканирующем
электронном микроскопе (СЭМ) Carl Zeiss
EVO 40 XVP (с приставкой для химического
микроанализа Oxford Instruments INCAX-
Act) и на оптическом микроскопе Olympus
GX-51 с программным обеспечением SIAMS-
700.

Ренгеноструктурный анализ (РСА) выпол-
нен на дифрактометре XRD-7000 Shimadzu
в CuK-излучении с использованием при-
ставки для вращения шлифа в горизонталь-
ной плоскости со скоростью 30 мин–1 для
снижения влияния текстуры.

Условия получения композитов и их характеристики

валпС
елгитвытненопмокеындохсИ
)%.сам—ырфиц(зинвухревс

t ВЧН ,
C

%.сам,оС
)%.та(

%.сам,CW
)%.та(

,)uC(ЯЭ
 01 3– мн 3

ВН ,
аПМ

ирпыссамьлыбУ
,есонзи  01 3– г

1 uC/оC/CW 0031 )6,4(9,3 )23(24 93,74 — —

2 ]uC7+оС3+СW09[/uC п.с uC/ 0531 )3,1(2,1 )74(85 33,74 — 5

3 )оC,uC(/CW/)оC,uC( 0531 )6,2(8,1 )85(86 13,74 0042 5

4 ]uC01+CW09[/uC п.с uC/ 0031 — )44(45 25,74 0041 03

5 uC/CW/uC 0031 — )06(96 25,74 0302 01

Примечания. Верхний индекс с.п — смесь порошков; ЭЯ — элементарная ячейка.
Измерение твердости в композитах с неоднородным распределением карбидов не проводили.
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Твердость композитов по Бринеллю
(HB187,5) измеряли на универсальной испы-
тательной машине Zwick/Roell Z050 по ГОСТ
9012—59 при нагрузке 187,5 кг и диаметре
шарика 2,5 мм.

Испытания на износостойкость проводи-
ли на модернизированной машине трения
модели 2070 с цифровым блоком измерения
параметров СМТ-1М по схеме неподвижная
колодка (образец)—жесткий вращающийся
диск (контртело) в соответствии с ГОСТ
23.208—79; 30479—97; 50740—95. Для срав-
нительного анализа степени износа образцов
соблюдалось постоянство параметров, харак-
теризующих работу машины трения: ско-
рость вращения контртела 100 мин–1, нагруз-
ка на образец 50 Н. Для каждого из образ-
цов были изготовлены контртела из однород-
ной цилиндрической заготовки диаметром
52,97 мм (сталь ШХ15). Все диски были
подвергнуты закалке с охлаждением в воде
для получения твердости 62 HRC и после-
дующему шлифованию торца контртела до
шероховатости Rа2,0—2,5 мкм (ГОСТ
2789—73). Образцы истирались в течение 20
мин. До и после испытания образцы взве-
шивали на весах MWP-150 (класс точности
II по ГОСТ 24104—2001). Погрешность из-
мерений не превышает 5%.

Результаты экспериментов. Макрострук-
тура слитков представлена слоями из мед-
ного сплава и слоя композиционного сплава
WC-(Cu,Co). В работе исследованы слои, на-
сыщенные карбидами (композиты). В ком-
позитах 1, 2 металлическая матрица запол-
нена разноразмерными скоплениями карби-
дов, в композитах 3—5 карбиды распределе-
ны в матрице равномерно и плотно (фиг. 1).

Структура композитов 1, 2 сформирова-
лась при пропитке расплавом меди двух раз-
нородных порошков WC и Со, а структура

композитов 3—5 — при пропитке порошка
WC расплавом меди или сплавом-прекурсо-
ром Cu(Cо). Прекурсорный сплав получен
переплавом медного прутка с порошком ко-
бальта в течение 30 мин при 1400 C (в усло-
виях механического перемешивания).

Все композиты, полученные с использо-
ванием НЧВ, имеют низкую пористость (1—
3%). Пористость композита сравнения, полу-
ченного без вибрации, высокая (5—8%),
вследствие чего он был исключен из даль-
нейших исследований.

Исследование химического состава ком-
позитов проведено методом РСМА для от-
носительно больших площадей анализа, по-
казанных на фиг. 1. Содержание WC и Со в
них представлено в таблице.

На фиг. 2 приведены дифрактограммы
композитов 1—3, содержащих кобальт. На
них присутствуют линии WC и Cu, а также
слабые и очень слабые линии ГЦК-Со и двой-
ных карбидов Мe6С и Мe12С (Me  W, Co).

Объемы ЭЯ в композитах 4, 5 (Cu-WC)
совпадают с объемом ЭЯ исходной литой

Фиг. 1. Микроструктура композитов 1 (a), 2 (б) и 3 (в). Рамками 1—5 выделены площади, исследован-
ные на элементный состав композита

Фиг. 2. Дифрактограммы композитов 1—3
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меди (47,5210–3 нм3). При растворении ко-
бальта в меди объем ее ЭЯ снижается (ком-
позиты 1—3), так как атомный радиус ко-
бальта меньше, чем у меди (0,125 и 0, 128
нм соответственно). Однако прямой связи
объема ЭЯ с общим содержанием кобальта
в сплавах не наблюдается.

При значительном различии в макро-
структуре микроструктура образцов однотип-
на: частицы карбидов разделены слоями
матрицы и не образуют жесткого каркаса;
видны отдельные спекшиеся между собой
бесформенные образования.

Композит 1. По данным РСА и РСМА
кобальт в композите 1 находится в составе
твердых растворов Cu(Co) и (Со)2. На фиг. 3
показана микроструктура одного из скопле-
ний WC в матрице Cu-Со (области 3 и 2 на
фиг. 1, а). Распределение элементов вдоль
линии сканирования АВ, проходящей через
две крупные карбидные частицы и матрицу
между ними, показано на фиг. 3, б. Из кри-
вых распределения элементов видно, что со-

структурные образования отмечены в рабо-
те [16] при исследовании взаимодействия в
двойной псевдосистеме WC-Со.

Из данных на фиг. 3 следует, что на МФГ
WC/Cu одновременно присутствуют все че-
тыре элемента — W, Co, Cu и С. Сведений о
химическом взаимодействии WC и Cu в ли-
тературе нами не обнаружено, что позволяет
утверждать, что медь входит в поверхност-
ные слои WC в составе твердых растворов
Cu(Co). По-видимому, этот факт, отмечаемый
в разных работах, и является причиной по-
вышения смачиваемости карбида WC медью
в результате легирования ее кобальтом.

Композит 2. Результаты химического
взаимодействия компонентов композита 2
показаны на одной из крупных частиц (ли-
ния сканирования ~50 мкм) со сложной яче-
истой структурой (фиг. 4). И само зерно, и
каждая ячейка имеют субструктуру ядро/
оболочка. Цвет всех оболочек более темный,
чем у центров (ядра) ячеек, т.е. в оболочке
содержится меньшее количество вольфрама.

2(Со)  Cо(Cu) + Со(WC).

Фиг. 3. Композит 1: а — микроструктура одного из макроскоплений WC в матрице Cu-Со (черная
фаза): б — распределение элементов вдоль линии сканирования АВ: МФГ —межфазная граница

держание кобальта в меди равномерное и
достаточно высокое, а в карбиде WC оно име-
ет несколько пиков. При этом максималь-
ные значения содержания кобальта прихо-
дятся не на Сu-фазу, а на МФГ WC/Cu.

Максимумы интенсивности кобальта, на-
ходящиеся внутри зерен WC, указывают на
несплошность крупных зерен и существова-
ние внутри них его прослоек. Подобные

Локальные включения меди на площади всей
карбидной частицы также указывают на ее
неоднородность (ячеистость), так как нахо-
дятся на границах ячеек.

Линия сканирования состава АВ пересе-
кает две ячейки и выходит на матрицу (см.
фиг. 4). При переходе с одной ячейки на дру-
гую меняется характер распределения Со и
W. Из кривых распределения элементов вид-
но, что максимальное содержание кобальта
находится на МФГ включение Cu/WC и на
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границе ядро/оболочка. В отличие от ком-
позита 1 содержание кобальта в медной мат-
рице ниже, чем в карбидах.

По трем всплескам содержания углеро-
да и кобальта на линии сканирования по
области WC можно предположить наличие
двойных карбидов разного состава. На диф-
рактограмме композита 2 карбид W6Co6С
обнаруживается по утолщениям нижней
части пиков WC (2  35,8 и 47,5 град.) и
Cu (2  43,3 град.), а к карбиду W3Co3С от-
носится очень слабый пик при 2  42,5 град.

На МФГ карбид/матрица (аналогично
композиту 1) спектры W, Co, Cu и С накла-
дываются один на другой. Здесь могут на-

ходиться двойные карбиды в виде механи-
ческой смеси с твердым раствором Cu(Co).

Композит 3. Микроструктура композита
3 отличается от микроструктур композитов
1, 2 однородным распределением WC по все-
му композиту (см. фиг. 1). По данным РСА
кобальт находится в составе двойного карби-
да Со3W3C и в твердом растворе Cu(Co).

На фиг. 5 показано изменение состава фаз
вдоль линии сканирования через два карбид-
ных зерна разного размера и окружающую
их матрицу. Анализ кривых интенсивности
показывает, что содержание кобальта в меди
и в WC различается не так значительно, как
в композитах 1 и 2. На поверхности зерен

Фиг. 5. Микроструктура в фазовом контрасте (BSD) композита 3 (а) и распределение элементов вдоль
линии сканирования АВ (б)

Фиг. 4. Фрагмент микроструктуры в фазовом контрасте (BSD) композита 2 (а) и распределение эле-
ментов вдоль линии сканирования АВ (б)
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WC содержание кобальта (в отличие от ком-
позита 1) ниже, чем в меди, и ниже, чем в
композитах 1 и 2. К двойному карбиду мо-
жет относиться небольшой пик интенсивно-
сти кобальта на более крупном зерне WC.

Композиты 4 и 5. Структура этих ком-
позитов с однородным распределением кар-
бида в металлической матрице аналогична
композиту 3. Это позволяет корректно из-
мерить их твердость. В отсутствие прекур-
сорного разбавления WC порошком меди
формируется структура с более высоким со-
держанием WC (69 и 54 мас.% соответствен-
но, см. таблицу).

Твердость и износостойкость. Для ком-
позитов 2—5 эти данные приведены в таб-
лице. Видно, что в композитах без кобальта
твердость и износостойкость коррелируют с
содержанием карбида. При этом при оди-
наковой структуре и равном содержании WC
в композитах 3 и 5 добавка 1,8 мас.% Co
повысила твердость композита 3 на 18%, а
износостойкость в 2 раза.

Из-за отсутствия жесткого карбидного
каркаса твердость композитов с однородной
упаковкой WC недостаточно высока для та-
ких больших его содержаний. Однако она
сопоставима с твердостью композитов с ана-
логичной структурой, полученных, например,
в работе [17], где композит Cu-WC(62%) име-
ет твердость 241 НВ.

Неожиданным результатом является вы-
сокая износостойкость композита 2, так как
содержание в нем WС и Со ниже, чем в спла-
ве 3 с такой же износостойкостью, а распре-
деление карбидов в структуре неоднородно.

Обсуждение результатов. Диаграмма со-
стояния системы W-C-Cu-Co в настоящее
время неизвестна. Достаточно хорошо изу-
чены подсистема W-C-Co и псевдосистема
WC-Co, а также Cu-Co. В температурном ин-
тервале 1300—1400 C в системе W-Co-C при
избытке углерода существует обширная об-
ласть -твердых растворов Co(WC), области
WC и свободного углерода. При недостатке
углерода сплавы содержат интерметаллиды,
полукарбид W2С, двойные карбиды, стабиль-
ные и нестабильные двойные и тройные эв-
тектики.

Существование двойных карбидов Мe6С
и Мe12С отмечено в разных работах [3, 8, 16,
18]. В исследованиях было показано, что -
фаза Co3W3C нестабильна и ниже 1100—
1200 C распадается с образованием Co6W6C,

WC и Со. На практике присутствие двойно-
го -карбида Co3W3C в сплавах считается не-
желательным из-за его хрупкости.

В равновесных условиях в наших спла-
вах возможно образование только WC и твер-
дых растворов -Co(WC) и Cu(Co). Обнару-
женные нами двойные карбиды могут быть
следствием высокой скорости охлаждения
или потери части углерода. В процессе син-
теза сплавов при нагреве исходных компо-
нентов химические взаимодействия происхо-
дят в несколько стадий, частично перекры-
вающих одна другую.

На первой стадии нагрева происходит
твердофазное взаимодействие частиц Cu+Cо
и WC+Cо с образованием в зонах их кон-
тактов твердых растворов (Cu) и (Co). При
дальнейшем нагреве последовательно появ-
ляются несколько жидких фаз: расплав Cu
при t > 1083 C  расплавы эвтектического
состава Сu-Со и WC-Cо при t > 1112 и >
1340 C соответственно.

Действие вибрации при 1300 C, так же
как и появление жидких фаз, интенсифици-
рует все диффузионные перемещения и хи-
мические взаимодействия в системе. Жид-
кие непрерывные слои Сu и (Cu) не только
смачивают частицы WC, но и выполняют
роль диффузионных каналов для миграции
атомов кобальта, активируя их взаимодей-
ствие с WC. Происходит металлизация по-
верхности частиц WC кобальтом с появле-
нием твердых растворов и/или двойных кар-
бидов.

Наиболее интересным представляется
различие в структурном состоянии кобаль-
та в композите 1, полученном только за счет
диффузии, и в композите 3, полученном с
использованием связки-прекурсора со струк-
турой твердого раствора (Cu,Co).

На наш взгляд, различие можно объяс-
нить следующим образом. В композите 1 до
появления жидких фаз взаимодействие час-
тиц WC и Со происходило только в узкой
зоне контакта их слоев, поэтому количество
металлизованных частиц карбидов должно
быть небольшим.

Появившийся расплав меди перемещает-
ся по капиллярным каналам между части-
цами WC и Со, обволакивает их и создает
первые межфазные слои. В результате этого
формируется барьерный слой из меди на по-
верхности частиц WC, тормозящий взаимо-
действие WC и Со.
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Появившийся далее гомогенный расплав
Cu(Со) также перемещается по капилляр-
ным каналам, создавая следующие межфаз-
ные слои, обогащенные кобальтом, и иници-
ирует этим начало жидко-твердого взаимо-
действия WC и Со с образованием твердого
раствора Cо(WC).

В процессе синтеза композита 3 твердо-
фазного взаимодействия WC и Со не проис-
ходило. Расплавление связки Cu-Со и ее ка-
пиллярное перемещение между частицами
карбида обеспечило их смачивание и взаи-
модействие через прямой контакт WC и ато-
марного Со из расплава Cu-Со. В результате
химического взаимодействия первоначально
должен образоваться двойной карбид соста-
ва Co3W3C, а при дальнейшем охлаждении
ниже 1100 C — Co6W6C:

WC + (Cu,Со)  Co3W3C + (Cu,Со)вт2 
 Co6W6C + WCвт + Совт+ Cuвт + (Cu,Со)вт,

где верхний индекс «вт» — вторичная фаза.
На дифрактограмме композита 3 хорошо

видны линии более высокотемпературного
двойного карбида Co3W3C, т.е. композит 3
сохранился в более неравновесном состоя-
нии, чем композит 1.

В композите 2 должны происходить твер-
дофазные взаимодействия контактирующих
частиц WC и Co, аналогичные протекающим
в композите 1. В исходном состоянии прово-
дилось механическое перемешивание порош-
ков, в результате чего число твердофазных
контактов WC и Со должно быть выше, чем
в композите 1. Следовательно, двойных кар-
бидов должно образоваться больше, чем в
композите 1. И действительно, на дифракто-
грамме композита 2 есть линии двойных кар-
бидов, несмотря на то, что отношение Со/WC
в нем намного меньше, чем в композите 1.
Это подтверждает предложенную выше вер-
сию причин различия в механизмах метал-
лизации кобальтом поверхности WC.

Из представленных результатов видно, что
при использованном способе легирования
WC кобальтом имеется возможность управ-
ления как структурой композитов, так и пос-
ледовательностью образования в них разных
двойных карбидов. В этом направлении
предполагается провести дальнейшие иссле-
дования по получению опытных образцов
WC-Cu-Со с предварительным измельчени-
ем исходных порошков и соответствующей

термической обработкой полученных компо-
зитов с целью дальнейшего улучшения их
свойств.

Выводы. 1. Получены модельные компо-
зиты Cu-WC(42-69%)-Со(1-4%) с бескаркас-
ной упаковкой карбидов. Применение пред-
кристаллизационной низкочастотной вибра-
ции и отсутствие стадии получения жестко-
го каркаса из частиц WC обусловили отсут-
ствие закрытых пор, низкую (1—3%) общую
пористость композитов и кратковременность
их синтеза.

2. Отмечено, что кобальт в композитах
распределен между матрицей, обеспечивая ее
дисперсионное упрочнение, и поверхностным
слоем частиц WC в виде механической сме-
си WC, Cu(Co) и двойных карбидов WC3Со3С
или WC6Со6С. Высказано предположение, что
присутствие кобальта в расплаве меди на
межфазной границе карбид/матрица явля-
ется причиной известного повышения сма-
чиваемости частиц WC расплавом меди.

3. Присутствие двойных карбидов зави-
сит от условий получения композитов. Рав-
новесные процессы перехода Мe12С  Мe6С
ускоряются при пропитке прекурсорным
расплавом Cu-Co и тормозятся при пропит-
ке порошков WC и Co расплавом меди. По-
давление образования Co3W3C в одинаковых
термовременных условиях может быть свя-
зано с первоначальным обволакиванием ча-
стиц WC расплавом меди, а затем распла-
вом Cu(Co). Сохранение в составе компози-
та WC-Cu-Со хрупкого карбида Co3W3C при-
водит к снижению его износостойкости (вык-
рашивание при истирании).

4. Сочетание наиболее высоких значений
износостойкости и твердости имеет компо-
зит состава (мас.%) 68WC-30Cu-2Co, получен-
ный пропиткой порошка WC прекурсорным
сплавом Cu-4Co в фазовом состоянии Cu(Co).

5. Все композиты WC-Cu-Со сохраняют
потенциал дальнейшего упрочнения при из-
мельчении исходных порошков WC и Со, по-
вышении скорости охлаждения и соответ-
ствующей термической обработке получен-
ных композитов.
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Порошки тантала, полученные восстанов-
лением его пентоксида щелочноземельными
металлами, характеризуются большой удель-
ной поверхностью и низким содержанием
примесей [1, 2]. Благодаря этим качествам
они нашли широкое применение как мате-
риал для анодов танталовых конденсаторов
[3]. При этом основная часть исследований
тантала посвящена получению его порошков
с использованием в качестве восстановите-
ля магния. Поскольку реакция восстановле-
ния сопровождается выделением большого
количества теплоты и адиабатическая тем-
пература по разным данным составляет от
2590 до 2885 C [4, 5], восстановление ведут
в режиме самораспространяющегося высоко-
температурного синтеза (СВС) [3, 5—8] или
парами магния [9—15]. Скорость подачи па-
ров в зону реакции может регулироваться
как применением инертного газа-носителя,
так и изменением температуры реактора и
остаточного давления инертного газа в нем.
Восстановление пентоксида тантала кальци-
ем в основном осуществлялось в расплаве
CaCl2 при температуре 1223 K [16, 17]. При
этом получали порошки тантала с удельной

поверхностью 0,72—1,39 м2/г. Восстановле-
нием пентоксида парами кальция в интер-
вале температур 750—850 C получены по-
рошки тантала с удельной поверхностью 8—
21 м2/г, характеризующиеся мезопористой
структурой [18]. Порошки тантала, получен-
ные непосредственно после выщелачивания
побочных продуктов восстановления, не об-
ладают всеми параметрами, необходимыми
для их применения в качестве материала для
изготовления анодов танталовых конденса-
торов. Поэтому их подвергают ряду после-
дующих технологических операций, в том
числе дополнительной термической обработ-
ке (ТО) [19, 20].

В настоящей работе приведены результа-
ты исследования влияния условий ТО каль-
циетермических порошков тантала на изме-
нение их удельной поверхности и пористой
структуры.

Материал, методика экспериментов.
Объектом исследования служили порошки
тантала, полученные восстановлением пара-
ми кальция пентоксида тантала производства
ОАО «Соликамский магниевый завод»
(СМЗ). Для улучшения газопроницаемости
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слоя загрузки в процессе восстановления
пентоксид подвергали дополнительной ТО на
воздухе в высокотемпературной печи сопро-
тивления производства ООО «Сикрон». На-
грев до температуры выдержки 1300 C вели
со скоростью 4 С/мин. Длительность выдер-
жки 2 ч. Такой режим позволил укрупнить
частицы практически в два раза (медианный
диаметр увеличился с 9,0 до 17,3 мкм) и со-
ответственно увеличить размеры пор в слое
загрузки.

Принципиальная схема реактора вос-
становления объемом 9 л приведена на
фиг. 1. Восстановление вели при темпера-
туре tвосст  850 C в динамическом режиме
при постоянном вакуумировании реактора
(остаточное давление 10 Па) в течение 3—
7 ч. Для удаления оксида кальция реакци-
онную массу в течение 1,5 ч обрабатывали
15%-ным раствором HNO3. Операцию осу-
ществляли дважды, полученный порошок
отмывали дистиллированной водой до нейт-
ральной реакции раствора и сушили на воз-
духе при температуре 85 C. Образовавшую-
ся после сушки плотную массу измельчали
до крупности <400 мкм.

Режим ТО полученного танталового по-
рошка осуществляли двумя способами: 1 —
низкотемпературный в парах металла-восста-
новителя (раскисление), 2 — высокотемпера-
турный в вакууме.

Низкотемпературную ТО проводили в
реакторе восстановления. При использова-
нии в качестве восстановителя кальция про-
цесс вели в динамическом режиме при тем-
пературе 850 C в течение 2 и 3 ч. Раскисле-
ние магнием проводили в статическом ре-
жиме при остаточном давлении аргона в ре-
акторе 5 кПа, температуре 830 C в течение
2 и 4 ч. Отмывку порошка от оксидов каль-
ция и магния проводили так же, как и пос-
ле восстановления. После сушки при темпе-
ратуре 85 C порошок просеивали через сито
с ячейкам 400 мкм.

Высокотемпературную ТО в вакуумной
печи сопротивления вели в температурном
диапазоне (tТО) от 900 до 1300 C в течение
30 мин при остаточном давлении 1,5—
3,0 мПа. Полученный спек измельчали до
крупности 400 мкм.

Определяли насыпную плотность порош-
ков по ГОСТ 18318—94. Распределение час-
тиц порошков по крупности анализировали
на фотометрическом седиментометре ФСХ-

6К производства ООО «ЛабНаучПрибор» (ме-
тод фотометрического седиментационного
анализа (ФСА)). Величину удельной площа-
ди поверхности порошков измеряли адсорб-
ционным статическим методом БЭТ (метод
Брунауэра—Эммета—Теллера), параметры
пористости — методом BJH (метод Barret—
Joyner—Halenda (Баррет—Джойнер—Хален-
да)) на приборе Micromeritics TriStar II 3020.
Особенности морфологии частиц порошков
исследовали с помощью сканирующего элек-
тронного микроскопа SEM LEO-420.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. Поскольку длительность выдержки в
процессе кальциетермического восстановле-

Фиг. 1. Принципиальная схема реактора
для восстановления: 1 — реторта-реактор; 2 —
крышка реторты с рубашкой водяного охлаж-
дения; 3 — патрубок для вакуумирования и за-
полнения реактора аргоном; 4 — вакуумное
уплотнение; 5 — термопара с чехлом; 6 — ре-
гулятор температуры ТЕРМОДАТ-13К5; 7 —
реакционный стакан; 8 — крышка реакцион-
ного стакана; 9 — контейнер с восстанавливае-
мым материалом; 10 — контейнер с кальцием

Фиг. 2. Зависимость удельной поверхнос-
ти порошков от длительности восстановления
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ния пентоксида тантала при температуре
850 C практически не повлияла на удель-
ную поверхность порошков (фиг. 2), для даль-
нейших исследований использовали порошок,
полученный после 5 ч восстановления. В дан-
ном случае удельная поверхность порошка
8,6 м2/г, насыпная плотность 1,29 г/см3,

объем пор 0,0367 см3/г, средний размер пор
17,8 нм.

На фиг. 3 приведено СЭМ-изображение
порошка. При большом увеличении видно,
что его крупные частицы представляют со-
бой конгломераты более мелких частиц. Из-
вестно, что порошки тантала, полученные вос-
становлением его оксидов парами магния и
кальция, характеризуются мезопористой
структурой. Распределение пор по размерам
в исследуемом порошке приведено на фиг. 4.

Характеристики порошков, полученных
после ТО в парах металла-восстановителя
(раскисление), приведены в табл. 1. Как и
предполагалось, такая ТО привела к умень-
шению удельной поверхности, некоторому
повышению насыпной плотности и сниже-
нию содержания кислорода. Если бы в ре-
акторе не присутствовал восстановитель, со-
держание кислорода в порошке после ТО
увеличилось бы в результате растворения
кислорода естественного поверхностного ок-
сида в металле и последующего при контак-

Фиг. 3. СЭМ-изображения кальциетермического порошка тантала с удельной поверхностью 8,5 м2/г

Таблица 1

Характеристики порошка тантала в исходном состоянии и после ТО в парах восстановителя

кошороП
иктобарбояиволсУ S,

м2 г/
,
мс/г 3

Vп 01 2,
мс 3 г/

СО,
%.сам

моремзар,%,ропитсонхревопялоД

ьлетивонатссов t ОТ /,  ч/C мн01< мн5<

йындохсИ — — 6,8 92,1 566,3 2,2 4,84 1,53

1aC aC 2/058 1,4 53,1 104,1 1,1 4,16 0,84

2aC aC 3/058 7,3 33,1 546,1 1,1 0,95 9,74

1gM gM 2/038 8,4 64,1 233,1 3,1 2,26 3,94

2gM gM 4/038 4,4 35,1 595,1 1,1 0,26 6,64

Примечание: tТО,   — температура и длительность обработки; S,  — удельная площадь поверхности и насып-
ная плотность порошка тантала; Vп — объем пор; CO — содержание кислорода в порошке.

Фиг. 4. Суммарная площадь пор (S) в по-
рошке тантала в исходном состоянии и после
ТО в парах восстановителя
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те с атмосферой образования на поверхнос-
ти металла нового оксида.

Такая ТО по данным ФСА практически
не сказалась на увеличении частиц первич-
ного порошка. Однако удельная поверхность
уменьшилась практически вдвое (см.
табл. 1). Это, как показывают данные иссле-
дования пористой структуры порошков (см.

Таблица 2

Характеристики порошков тантала после высокотемпературной ТО в вакууме

t ОТ , C СО,
%.сам

S ТЭБ S АСФ
 мс/г, 3 dм мкм, dп мн,

Vп 01 2,
мс 3 г/

моремзар,%,ропитсонхревопялоД

м2 г/ мн01< мн5<

— 2,2 6,8 304,0 92,1 4,3 8,71 566,3 4,84 1,53

009 4,2 0,5 991,0 32,1 8,5 3,91 821,2 9,65 2,84

0001 3,2 9,2 401,0 04,1 4,8 7,21 670,1 1,46 4,45

0011 4,2 5,2 260,0 24,1 0,02 2,61 956,0 1,57 5,26

0021 1,2 6,1 920,0 74,1 9,93 0,12 226,0 4,26 9,45

0031 2,2 66,0 210,0 07,1 0,47 1,61 002,0 9,07 5,26

Примечание: tТО — температура обработки; СО — содержание кислорода; SБЭТ,  — полная удельная
площадь поверхности и насыпная плотность порошка; SФСА, dм — удельная площадь поверхность и меди-
анный диаметр частиц по данным ФСА; dп, Vп — средний диаметр и объем пор в частицах порошка.

Фиг. 5. Зависимость медианного диаметра
частиц порошка от температуры ТО

Фиг. 6. Суммарная площадь пор (S) в по-
рошке тантала в исходном состоянии и после
высокотемпературной ТО в вакууме

фиг. 4), является результатом уменьшения
количества и размеров пор в частицах по-
рошка. При этом даже несколько выросла
доля поверхности, обеспечиваемая порами
<10 нм.

Результаты исследования характеристик
порошков после ТО в вакууме приведены в
табл. 2.

Существенное изменение в грануломет-
рическом составе порошков наблюдалось
после ТО при температуре выше 1000 C.
Это наглядно видно на логарифмической за-
висимости медианного диаметра порошка
(dм), определенного по результатам иссле-
дования гранулометрического состава на фо-
тоседиментометре ФСХ-6к, от температуры
ТО (фиг. 5). Судя по приведенной зависи-
мости, на первом этапе (до температуры
1000 C, lgdм  2,74lgtТО – 7,32) основные
изменения происходят за счет изменения
внутренней пористой структуры частиц по-
рошка, что подтверждают данные, приведен-
ные на фиг. 6. Следующий участок (lgdм 
 8,86lgtТО – 25,68) соответствует укрупне-
нию порошка за счет спекания его первич-
ных частиц между собой с образованием
более плотных агломератов. Формирование
более плотных агломератов отражается и в
увеличении насыпной плотности порошка
(см. табл. 2).

В отношении пористой структуры частиц
порошка отметим, что в интервале темпера-
тур 1000—1200 C происходит постепенное
увеличение среднего размера пор при одно-
временном уменьшении их объема. После ТО
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при температуре 1300 C порошок практи-
чески теряет свою мезопористую структуру.
Удельная поверхность порошка чуть мень-
ше 8% исходной, а объем пор в частицах по-
рошка составляет всего около 5% первона-
чального.

Выводы. 1. Исследованы характеристи-
ки кальциетермических порошков тантала
после термической обработки (ТО): а) в па-
рах металла-восстановителя при температу-
ре 830—850 C; б) в вакууме в интервале тем-
ператур 900—1300 C. При ТО как в парах
восстановителя, так и в вакууме ниже тем-
пературы 1000 C уменьшение удельной по-
верхности обусловлено в основном измене-
нием мезопористой структуры частиц по-
рошка (уменьшением объема пор).

2. При дальнейшем повышении темпе-
ратуры ТО в вакууме основным процессом,
влияющим на изменение удельной поверх-
ности, является спекание между собой пер-
вичных частиц порошка. Содержание кис-
лорода в порошке с уменьшением поверх-
ности не снижается и для дальнейшего при-
менения порошка он нуждается в раскисле-
нии.

3. Более существенное уменьшение объе-
ма пор и соответственно удельной поверхно-
сти уже при температуре 830—850 C в про-
цессе ТО порошка тантала в парах металла-
восстановителя — следствие более чистой
поверхности тантала в результате поглоще-
ния кислорода восстановителем. Содержание
кислорода в таком порошке соответствует
количеству естественного оксида на его по-
верхности.
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