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Титаномагнетиты – ценное сырье для
получения титана и ванадия [1]. Для пере-
работки титаномагнетитов с низким содер-
жанием титана в промышленности исполь-
зуется пирометаллургическая технология.
Для переработки титаномагнетитов с повы-
шенным содержанием титана исследуются
гидрометаллургические методы [2—5]. Пред-
лагавшиеся подходы имеют общие недостат-
ки — сложность и недостаточную эффектив-
ность разделения титана, ванадия и железа,
значительный расход используемых для раз-
ложения титаномагнетита реагентов (серной
или соляной кислот, фторида аммония и его
смеси с фтористоводородной кислотой) и, как
следствие, образование значительного коли-

чества требующих утилизации солевых ра-
створов.

Задачей работы являлась разработка сво-
бодной от перечисленных недостатков эффек-
тивной гидрометаллургической комплексной
технологии переработки титаномагнетитово-
го концентрата.

Методика и материалы эксперименталь-
ной части. Методика исследований по кис-
лотному разложению титаномагнетитового
концентрата аналогична описанной ранее [6].

В настоящем исследовании использова-
ли титаномагнетитовый концентрат опытно-
го производства ОАО «Апатит-Фосагро» (со-
став приведен в табл. 1), сульфокатионит КУ-
2-8чС (ГОСТ 20298—74) и реактивы квали-

11 DOI: 10.31857/S0869573323040018, EDN: hddzqt
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Предложена и обоснована гидрометаллургическая технология переработки титаномагнети-
тового концентрата. Она включает разложение концентрата в низкоконцентрированном серно-
кислом растворе в присутствии сульфокатионита в Н+-форме с переводом основной части метал-
лов титаномагнетитового концентрата в сорбент и получением обогащенного ильменитом остат-
ка, десорбцию металлов из насыщенного сульфокатионита 5М раствором хлорида натрия, дроб-
ное гидролитическое осаждение и отделение гидроксида титана, обогащенного ванадием гидр-
оксида железа, чистого гидроксида железа и смеси гидроксидов железа и марганца, регенерацию
сульфокатионита. Определены оптимальные параметры проведения отдельных процессов. В тех-
нологии практически не расходуется серная кислота и не образуются жидкие отходы.

Ключевые слова: титаномагнетитовый концентрат; гидрометаллургическая переработка.

Таблица 1

Содержание основных компонентов, мас.%, в титаномагнетитовом концентрате

aN 2О K2О OgM ОaC OrS OnM lA 2О3 OeF

55,0 94,0 32,0 86,1 900,0 91,1 16,0 5,04

eF 2O3 cS 2O3  rT 2O3 OiS 2 ОiT 2 OrZ 2 OfH 2 V2O5

5,43 9100,0 380,0 84,1 0,51 700,0 48000,0 45,0

bN 2O5 aT 2O5 OoC OiN OuC OhT 2 OU 2 P2O5

230,0 5300,0 220,0 4700,0 610,0 47100,0 51000,0 670,0
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фикации х.ч.: серную кислоту (ГОСТ 4204—
77), натрий хлористый (ГОСТ 4233—77), на-
трий азотнокислый (ГОСТ 4168—79). Раство-
ры H2SO4 концентрацией 2—8 мас.% гото-
вили разбавлением исходной кислоты дис-
тиллированной водой.

Крупность частиц титаномагнетитового
концентрата не превышала 0,07 мм. При
допущении, что железо будет сорбироваться
в виде катиона Fe3+, а титан — в виде катио-
на TiО2+, в 1000 г титаномагнетитового кон-
центрата содержится 40 г-экв катионов.

Рентгенофазовым анализом (рентгено-
вский дифрактометр SmartLab Studio II
RIGAKU, Япония) найдена одна фаза —
Fe(Fe1,173Ti0,54)O4. Однако титаномагнетит
Хибинского массива может содержать мик-
розерна ильменита FeTiO3, ульвошпинели
Fe2TiO4, дититаната железа FeTi2O5 [7].

Исследовавшийся для разложения кон-
центрата метод сорбционной конверсии [8]
предусматривает процесс в слабокислых ра-
створах. В работе использовали растворы сер-
ной кислоты. При выборе интервала ее кон-
центраций учитывали, что в растворах с кон-
центрацией серной кислоты CH2SO4

< 0,5М
доминируют катионные формы. Повышение
CH2SO4 

способствует образованию электроней-
тральных и анионных сульфатных комплек-
сов на основе титанил-иона [9, 10].

В слабокислых растворах переход тита-
на в раствор может быть осложнен его гид-
ролизом с осаждением на поверхности зе-
рен титаномагнетита анатаза или рутила, зат-
рудняющих доступ кислоты к кристаллам
минерала. Повышение концентрации кисло-
ты препятствует гидролизу и, как следствие,
образованию таких отложений, но будет пре-
пятствовать сорбции катионов металлов суль-
фокатионитом.

Магнетит слаборастворим в низкоконцен-
трированных сернокислых растворах, но ра-
створимость возрастает при повышении тем-
пературы. По данным [11] при температуре
30 C в 0,26 М растворе H2SO4 (2,5 мас.%) за
1 ч концентрация железа в растворе достига-
ла 0,3 г/л при 30 C и 1 г/л при 50 C. Для
титаномагнетитов, характеризующихся раз-
ным содержанием TiO2, данных не найдено.

В работе [12] сообщалось, что термичес-
кое окисление при температуре 700 C со-
держащегося в ильмените Fe2+ до Fe3+ об-
легчает селективное выщелачивание желе-
за, причем образуются гематит и рутил, а при

температурах 900—1050 C — псевдобрукит
и рутил. По зависимости изменения массы
от температуры термической обработки ис-
следовавшегося концентрата найдено, что
наиболее эффективно окисление проходит
при температуре 700—800 С. Однако про-
каленный при этих температурах концент-
рат разлагался хуже, чем исходный. В даль-
нейшей работе использовали непрокаленные
концентраты.

Теоретический расход  кислоты рассчи-
тывали при допущении, что при сернокис-
лотном разложении образуются Fе2(SO4)3 и
TiOSO4 по реакциям:

Fe2O3 + 3H2SO4  Fe2(SO4)3 + 3Н2О, (1)

2FeSO4 + 0,5O2 + H2SO4 
 Fe2(SO4)3 + Н2О, (2)

TiO2 + H2SO4  TiOSO4 + Н2О. (3)

Хотя в титаномагнетите значительная
часть железа присутствует в двухвалентной
форме, полагали, что при разложении в воз-
душной атмосфере будет проходить реакция
(2). Поэтому теоретические расход сорбента
 и степень заполнения его сорбционной об-
менной емкости (СОЕ)  рассчитывали при
допущении, что сорбируются TiO2+ и Fe3+,
хотя титан мог сорбироваться и в виде кати-
она TiООН+.

Использовавшееся отношение объема кис-
лотного раствора к массе концентрата Ж:Т
изменяли в пределах 30—40. Такой объем
жидкой фазы гарантировал полное погруже-
ние сорбента в жидкую фазу.

Исследовали влияние условий проведения
процесса сорбционной конверсии на его эф-
фективность, которую оценивали по величи-
не убыли массы m. Длительность процесса
составляла 6 ч. Сравнение эксперименталь-
но определенных концентраций железа и
титана в растворе с оцененными по величи-
не m возможными концентрациями (табл.
2) подтверждает, что основная часть обоих
элементов при всех исследованных услови-
ях поглощалась сорбентом. Увеличение дли-
тельности процесса на результат не влияло.
Из данных табл. 2 также следует, что повы-
шение концентрации серной кислоты CH2SO4

от 2 до 4 мас.% интенсифицировало процесс
разложения. При дальнейшем увеличении
CH2SO4

 до 8 мас.% эффективность разложе-
ния снижалась даже при увеличении расхо-
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дов  и . Это объясняется тем, что увеличе-
ние CH2SO4

 затрудняет сорбцию катионов из
раствора, а повышение их концентрации в
растворе сверх определенного предела пре-
пятствует растворению титаномагнетита. Та-
ким образом, в диапазоне CH2SO4 

 2—4 мас.%
полнота процесса лимитировалась скоростью
разложения титаномагнетита, а в диапазоне
CH2SO4 

 5—8 мас.% — сорбцией. Увеличе-
ние расхода кислоты и сорбента при прочих
равных условиях не приводило к увеличе-
нию степени разложения (сравни опыты 1 и
2, 3 и 4).

Повышение температуры усиливало раз-
ложение титаномагнетитового концентрата.
Так, при 50 C и прочих равных условиях
убыль массы составила лишь 13,5% (опыт
6), а при 100 C — 83,3% (опыт 9).

Разложение титаномагнетита не лимити-
ровалось сорбцией или нехваткой кислоты,
так как при увеличении расходов сорбента
и кислоты в 2 раза степень разложения кон-
центрата повышалась лишь незначительно
(опыты 8 и 9).

В табл. 3 приведено распределение основ-
ных компонентов титаномагнетитового кон-
центрата между полученными продуктами
при его сорбционной конверсии в растворе
4 мас.% H2SO4 при температуре 100 C, а в
табл. 4 — состав полученных маточных ра-
створов и твердых остатков.

При наиболее благоприятных условиях
(опыт 9) извлечение в сорбент составило
(отн.%): Fe 88, Ti 68,2, V 86,6, Co 87,8, Ni
96,5, РЗЭ 65. В полученных при 80 C ма-
точных растворах при увеличении CH2SO4 

с 4
до 6 мас.% концентрация железа и титана
возрастала соответственно в 1,6—1,94 и
1,17—1,62 раза.

Максимальная степень нейтрализации
серной кислоты содержащимися в маточных
растворах катионами не превышала 0,2
отн.%. Так как концентрация кремнезема
слишком мала, чтобы вызывать гелирование
раствора, возможность многократного исполь-
зования сернокислого раствора для разложе-
ния титаномагнетитового концентрата сомне-
ний не вызывает.

Таблица 2

Зависимость эффективности разложения титаномагнетитового концентрата
от условий сорбционной конверсии

тыпО
CH2 OS 4,

%.сам Т:Ж  %, t, C  %, m %,  %,

К л/гм,еровтсарвяицартнецно

тнемирепскэ оптечсар m

eF 2O3 ОiT 2 eF 2O3 ОiT 2

1 2 03 03 08 522 0,94 0,91 .а.Н * .а.Н 48921 6442

2 2 04 04 08 072 8,25 1,71 08 5.14 49401 7791

3 3 03 54 08 522 6,75 4,22 .а.Н .а.Н 36251 5782

4 3 04 06 08 072 0,45 5,71 46 05 23701 2202

5 3 03 54 001 531 3,66 8,34 .а.Н .а.Н 07571 1133

6 4 03 06 05 522 5,31 3,5 .а.Н .а.Н 8753 476

7 4 03 06 08 522 2,17 7,72 002 221 86881 5553

8 4 03 06 001 211 0,67 1,95 .а.Н .а.Н 04102 5973

9 4 03 06 001 522 3,38 4,23 515 641 88022 0614

01 5 03 57 08 072 6,66 6,12 .а.Н .а.Н 84671 5233

11 6 03 09 08 072 3,06 5,91 023 341 08951 1103

21 6 04 021 001 072 0,57 6,52 0111 804 60941 9082

31 8 04 061 001 522 0,25 8,61 .а.Н .а.Н 53301 7491

*Н.а. — не анализировали.
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При использовании растворов, содержав-
ших 4—6 мас.% H2SO4, СОЕ  27,7—32,4%.
При этом в 1 л сорбента содержалось 11,4—
14,0 г Fe2O3 и 1,65—2,04 г TiО2. Как видно из
данных табл. 2, СОЕ возросла с 32,4 до 59,1%
при уменьшении расхода сорбента  в 2 раза,
при этом степень разложения концентрата
уменьшилась на 7,3% (см. опыты 8 и 9).

В остатках содержание составляло,
мас.%: TiО2 19,3—25,9; MnO 1,71—2,45;
Fe2O3 72,2—47,7; V2O5 0,49—0,27; СоО
0,014—0,012; Sc2O3  0,001. По сравнению с
исходным титаномагнетитом остатки обед-
нены железом и в меньшей степени ванади-
ем, обогащены титаном и марганцем.

При повторной сернокислотной обработ-
ке обогащенные титаном остатки разлага-

лись значительно хуже, чем исходный кон-
центрат. Так, при обработке в течение 6 ч
(условия обработки: CH2SO4 

 3 мас.%,   45%,
  225%, температура 100 C) остатков опы-
тов, в которых m  70%, разложилось лишь
29% продукта. По данным рентгенофазово-
го анализа остатки состояли из ильменита с
примесью магнетита (фиг. 1).

В табл. 5 приведены коэффициенты рас-
пределения при сорбции Kd, рассчитанные по
уравнению:

Kd  mcVp/mpVc, (4)

где mр, mс — масса компонентов в равновес-
ных жидкой фазе и сорбенте; Vp, Vc — объе-
мы раствора и сорбента.

Таблица 3

Извлечение в сорбент основных компонентов титаномагнетитового
концентрата при сорбционной конверсии в сернокислом растворе опыта 9

ткудорП
%,яинечелвзиьнепетС

eF iT nM V оС iN cS  rT

тнеброС 0,88 2,86 1,36 6,68 8,78 0,36 7,78 0,56

котатсО 0,01 8,82 3,43 2,8 1,01 4,11 8,5 6,33

ровтсаР 9,1 9,2 6,2 2,5 1,2 6,52 5,6 4,1

Таблица 4

Содержание металлов (в пересчете на оксиды) в маточном растворе (мг/л)
и остатке (мас.%) в опыте 9

ткудорП aN 2О K2О OgM ОaC ОnM lA 2О3 cS 2O3  rT 2O3

ровтсаР 02 6,3 9,4 7,91 3,01 42,4 40,0 83,0

котатсО 75,1 71,0 25,0 21,3 54,2 32,1 66000,0 761,0

ткудорП eF 2O3 OiS 2 ОiT 2 V2O5 OoC OhT 2 OU 2 P2O5

ровтсаР 515 612 641 53,9 61,0 20,0 2700,0 5,21

котатсО 7,74 .а.Н 9,52 72,0 310,0 45000,0 80100,0 66,0

Фиг. 1. Рентгенограмма остатка сернокислотной сорбционной конверсии титаномагнетитового концентрата
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Из данных табл. 2 и 5 следует, что при
увеличении кислотности и повышении тем-
пературы коэффициент распределения при
сорбции Kd всех элементов снижался, но его
величина для большинства элементов оста-
валась достаточно высокой.

Таким образом, принципиально возмож-
но разложение титаномагнетитового концен-
трата низкоконцентрированными раствора-
ми в присутствии сульфокатионита. Лучшие
результаты получены при температуре 100 C
и использовании раствора 4 мас.% H2SO4.
При этом сорбент поглощает основную часть
железа и титана. Твердые остатки обедня-
ются железом с 79,5 до 47,7 мас.% и обога-
щаются титаном с 15,0 до 25,9 мас.%. Судя
по данным о составах исходного концентра-
та (см. табл. 1) и маточного раствора (см.
табл. 4), остатки обогащаются также крем-
неземом. В процессе серная кислота не рас-
ходуется, следовательно, не образуются тре-
бующие утилизации жидкие отходы.

Исследовали переработку насыщавшихся
в процессе сорбционной конверсии сорбен-
тов, которая должна включать десорбцию и
последующее извлечение целевых компонен-
тов из получающихся элюатов. В табл. 6
приведены данные о содержании металлов

в сорбентах, полученных при сорбционной
конверсии титаномагнетитового концентра-
та в растворе 4 мас.% H2SO4.

Из сульфокатионита Dowex AG-50WX8,
насыщавшегося из сернокислого раствора,
раствором 1 мас.% H2SO4+0,1M NH4F снача-
ла десорбировался титан отдельно от железа
и лишь затем железо [13]. Это объясняется
тем, что в низкоконцентрированной сернокис-
лой среде титан по сравнению с железом об-
разует с фтором более прочный комплекс,
поэтому и десорбируется в первую очередь.
Такой метод целесообразен только для ана-
литического определения титана, но не при-
годен для промышленного использования.

Исследовали десорбцию титана и железа
5М растворами NaCl или NaNO3, перспектив-
ность которых для десорбции титана показа-
на нами ранее в работе [14]. Порцию сорбен-
та помещали в солевой раствор (Vp : Vc  4:1),
пульпу перемешивали 2 ч при заданной тем-
пературе. Раствор отделяли от сорбента и
определяли в нем концентрации титана и
железа. Сопоставляя количество десорбиро-
ванного компонента в исходном сорбенте и
полученном элюате, рассчитывали величину
десорбции, а затем коэффициент распреде-
ления при десорбции Kдес по уравнению:

Таблица 5

Коэффициенты распределения при сорбционной конверсии титаномагнетитового
концентрата в растворах 4—6 мас.% H2SO4

тыпО * CH2 OS 4,
%.сам

t, C
Kd

aN K gM aC nM lA eF iT V oC

7 4 08 5,4 33 6,01 9,11 4,43 1,93 0,14 6,31 3,02 5,15

9 4 001 9,1 12 4,4 0,7 1,21 4,51 7,22 7,11 4,8 12

11 6 08 2,2 51 9,3 2,8 6,31 8,2 8,81 7,5 4,21 8,62

21 6 001 26,0 03.0 55,2 76,0 6,12 5,8 3,01 6,4 3,11 7,71

*Номера опытов соответствуют номерам в табл. 2.

Таблица 6

Содержание металлов, г/л, в сорбентах

тыпО * aN 2О K2О OgM ОaC lA 2О3 ОiT 2 eF 2O3

7 480,0 790,0 820,0 482,0 211,0 56,1 26,11

9 640,0 090,0 620,0 22,0 870,0 40,2 99,31

тыпО OnM V2O5 OoC OiN OhT 2 OU 2 огесВ

7 621,0 870,0 1300,0 100,0 1,3  01 4– 0,2  01 5– 80,41

9 051,0 490,0 4100,0 100,0 2,3  01 4– 9,1  01 5– 37,61

*Номера опытов соответствуют номерам в табл. 2.
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Kдес  DкVc/(100 – Dк)Vp, (5)

где Dк — десорбция компонента, %.
Результаты опытов приведены в табл. 7.
Хотя для исходных десорбатов рН  7,

кислотность элюатов была значительно бо-
лее высокой. Повышение кислотности элю-
атов определялось замещением в них части
натрия катионами менее оснвных железа и
титана по реакции:

(–SO3)nМе + (n+m)Na+  n(–SO3Na) +

+ Mеn+ + mNa+ (6)

и реакцией катиона натрия с незамещенны-
ми функциональными группами сорбента:

(–SO3)Н + Na+  (–SO3Na) + Н+. (7)

При низкой величине  реакция (7) оп-
ределяет значительное нецелесообразное уве-
личение кислотности элюата и, как следствие,
повышенный расход соды на нейтрализацию
при последующей регенерации сорбента.

Из табл. 7 видно, что десорбция железа
больше десорбции титана. Из сорбентов, на-
сыщавшихся в процессе сернокислотной кон-
версии титаномагнетитового концентрата,
титан десорбировался намного лучше, чем из
фосфорнокислых растворов, насыщавшихся
при сорбционной конверсии апатитового кон-
центрата [15]. Повышение температуры не-
сколько снижало эффективность десорбции
железа и титана 5М раствором NaNO3, но она
практически не менялась при использовании
5М раствора NaCl.

Исследовали возможность раздельного
гидролитического осаждения титана, ванадия,
железа и марганца из элюатов. Нейтрализа-
цию проводили солевыми сплавами на осно-
ве нитрата или хлорида натрия, содержав-
шими 11—15 мас.% Na2CO3, так как исполь-

зование таких сплавов повышает эффектив-
ность разделения компонентов [16]. Элюат
нейтрализовали при заданной температуре до
определенной величины рН, пульпу центри-
фугировали, отбирали пробу осветленного
раствора и анализировали. Степень осажде-
ния компонентов рассчитывали по измене-
нию их концентрации в растворе. Результа-
ты опытов при температуре 20 C приведе-
ны в табл. 8.

По данным табл. 8 осаждение железа и
титана начиналось при рН1,5, а осаждение
ванадия — при рН2. Основная часть титана,
железа и ванадия осаждалась лишь при
рН2,5—3. Разделения титана и железа при
нейтрализации практически не было.

При температуре 80 C характер осажде-
ния качественно изменился (табл. 9). Из элю-
ата на основе 5М раствора NaNO3 уже при
рН0,6 в осадок перешла основная часть ти-
тана (86,7%), но железо количественно оста-
лось в растворе. Еще более эффективно раз-
деление компонентов проходило при нейт-
рализации элюата на основе 5М раствора
NaCl. Здесь из нейтрализованного до рН0,6
раствора титан количественно выпал в оса-
док, а железо и ванадий остались в раство-
ре. При рН1,7 начал осаждаться ванадий, а
при рН2,0 осаждался остальной ванадий и
меньшая часть железа (6,8%). В осадке со-
держание V2O5 относительно суммы Fe2O3 и
V2O5 составило 7,4 мас.%.

Таким образом, 5М раствор NaCl по срав-
нению с 5М раствором NaNO3 является бо-
лее перспективным десорбентом, так как при
нейтрализации элюата на основе 5М раство-
ра NaCl возможно достаточно эффективное
выделение титана и ванадиево-железного
продукта. В интервале рН2,0—2,5 осаждал-
ся не содержащий титана и ванадия гидр-
оксид железа, в который попадало 52,2% со-

Таблица 7

Эффективность статической десорбции титана и железа из сорбентов,
насыщавшихся в процессе сернокислотной конверсии

титаномагнетитового концентрата

тыпО тнебросеД t, C
%,яицбросеД K сед

iT eF V iT eF V

1 lCaNМ5 02 5,34 2,38 5,95 91,0 42,1 73,0

2 lCaNМ5 09 6,44 7,76 .а.Н 02,0 25,0 .а.Н

3 ONaNМ5 3 02 6,44 8,66 6,24 02,0 05,0 91,0

4 ONaNМ5 3 09 6,7 4,84 2,24 20,0 42,0 81,0
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Hp
К еровтсарвяицартнецно С л/гм, %,яинеджасоьнепетС

ОiT 2 V2O5 eF 2O3 OnM ОiT 2 V2O5 eF 2O3 OnM

ONaNаровтсарМ5евонсоантаюлЭ 3

62,0 78 4,71 9292 67 — — — —

6,0 6,11 .а.Н 9292 .а.Н 7,68 .а.Н 0 .а.Н

2,1 30,8 478,0 3801 86 7,09 0,99 7,84 5,01

9,1 10,1 980,0 075 06 8,89 5,99 0,37 1,12

5,2 841,0 130,0 91 65 8,99 8,99 1,99 3,62

1,3 731,0 730,0 3 65 8,99 8,99 8,99 3,62

lCaNаровтсарМ5евонсоантаюлЭ

– 51,0 4,232 3,41 0562 65,33 — — — —

55,0 65,52 3,41 0562 65,33 0,98 0 0 0

6,0  500,0 3,41 0562 65,33 001 0 0 0

5,1  500,0 3,41 0562 65,33 001 0 0 0

7,1  500,0 4,21 8362 65,33 001 3,31 83,0 0

0,2  500,0  1,0 1742 65,33 001  3,99 8,6 0

5,2  500,0  1,0 6801 65,33 001  3,99 0,95 0

7,2 — — 0001 04,23 001  3,99 3,26 5,3

9,2 — — 689 04,23 001  3,99 8,26 5,3

Таблица 8

Зависимость осаждения титана, ванадия и железа от величины рН при
нейтрализации элюатов при температуре 20 C

Hp
К еровтсарвяицартнецно С л/гм, %,яинеджасоьнепетС

ОiT 2 V2O5 eF 2O3 ОiT 2 V2O5 eF 2O3

ONaNаровтсарМ5евонсоантаюлЭ 3

10,0 2,111 1,61 0112 — — —

45,1 46,98 1,61 1751 4,91 0 5,52

00,2 5,64 9,8 928 2,85 7,44 7,06

00,3  200,0  200,0  200,0 001 001 001

lCaNаровтсарМ5евонсоантаюлЭ

– 12,0 661 5,21 0602 — — —

05,1 7,751 5,21 4191 5 0 1,7

00,2 4,941 7,01 6881 01 4,41 4,8

5,2 69,9  0,3 002 49  67 3,09

00,3  0,3  0,1 01  89  29 5,99

Таблица 9

Зависимость осаждения титана, ванадия, железа и марганца от величины
рН при нейтрализации элюатов при температуре 80 °C
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державшегося в элюате железа. При даль-
нейшей нейтрализации с железом начал
осаждаться марганец.

Проведенные исследования позволяют
предложить представленную на фиг. 2 прин-
ципиальную технологическую схему перера-
ботки хибинского титаномагнетитового кон-
центрата. По схеме предусмотрено разложе-
ние основной части титаномагнетитового
концентрата раствором 4 мас.% Н2SО4 при
100 C с одновременной сорбцией перешед-
ших в раствор титана, ванадия и железа суль-
фокатионитом, выделение из пульпы снача-
ла насыщенного металлами сорбента, затем
неразложившейся части титаномагнетитово-
го концентрата, представляющей собой обо-
гащенный ильменитом продукт.

Титан, ванадий и железо десорбируют из
сульфокатионита 5М раствором NaCl. Элю-
ат при температуре 80 C последовательно
нейтрализуют до рН0,6—1,5, рН2,0, рН2,5 (на
фиг. 2 не показано) и, наконец, до рН3,5, от-
деляя образующиеся осадки гидроксида ти-
тана, ванадиево-железного концентрата, не

5M Раствор NaCl    Гидроксид Fe   На переработку

4 мас.%H2SO4  Титаномагнетитовый концентрат

Взаимодействие (100 С)
 

Ильменитсодержащий
остаток

 

На переработку         Сорбция  Сульфокатионит (H+)
 

Раствор

4 мас.%H2SO4  Сульфокатионит (Ti,Fe,V,Mn)
 


5M Раствор NaCl  Десорбция

 
Na2CO3      Элюат   Сульфокатионит (Na+)

Нейтрализация 1 (pH0,6)   Регенерация  HCl
  

Фильтрация 1       Сульфокатионит (H+)
 

Na2CO3  Раствор Гидроксид Ti


Нейтрализация 2 (pH2,0)    На переработку
  

Фильтрация 2


Na2CO3    Раствор Концентрат V


Нейтрализация 3 (pH6,7—6,8)   На переработку
  

Фильтрация 3


 


Фиг. 2. Принципиальная технологическая

схема переработки титаномагнетитового кон-
центрата методом сорбционной конверсии

содержащего титан и ванадий гидроксида
железа, а также содежащего оксид марганца
гидроксида железа. При необходимости ва-
надий из ванадиево-железного продукта мо-
жет быть извлечен экстракцией [17].

Раствор после выделения металлов нейт-
рализуют содой или гидроксидом натрия до
рН6,7—6,8, после чего он может использо-
ваться для десорбции повторно. Поскольку
в процессе десорбции получается сорбент в
Na+-форме, для повторного использования его
необходимо регенерировать в Н+-форму кис-
лотной обработкой [18].

Выводы. 1. Титаномагнетитовый концен-
трат опытного производства ОАО «Апатит-
Фосагро», содержащий 15 мас.% TiO2 и 0,54
мас.% V2O5, при температуре 100 C в при-
сутствии сульфокатионита разлагается на
83,3% раствором 4 мас.% Н2SО4. В процес-
се разложения металлы преимущественно
поглощаются сорбентом, и в качестве побоч-
ного продукта получается обогащенный иль-
менитом остаток.

2. Из сульфокатионита металлы могут
быть десорбированы при комнатной темпе-
ратуре 5М растворами NaCl или NaNO3.

3. Исследовано гидролитическое осажде-
ние титана, ванадия и железа нейтрализаци-
ей элюатов солевыми сплавами на основе
нитрата или хлорида натрия, содержавшими
11—15 мас.% Na2CO3. Установлено, что при
температуре 80 C из элюата на основе 5М
раствора NaCl количественно осаждается:
гидроксид титана в интервале рН0,55—1,5;
обогащенный ванадием гидроксид железа в
интервале рН1,7—2,0; не содержащий титан,
ванадий и марганец гидроксид железа в ин-
тервале pH 2,0—2,5; содержащий марганец
гидроксид железа при рН>2,5.

4. На основе проведенных исследований
предложена принципиальная технологичес-
кая схема гидрометаллургической переработ-
ки титаномагнетитового концентрата, реали-
зация которой может обеспечить эффектив-
ное выделение титана и ванадия, при этом
исключается образование жидких отходов.
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Концентраты упорных золотосодержащих
руд наряду с самородным золотом содержат
микрочастицы золота, инкапсулированные в
сульфидные минералы железа, такие как
пирит (FeS2), арсенопирит (FeAsS) и пирро-
тин. Чтобы извлечь это золото, данные ми-
нералы необходимо разрушить. Для этого
обычно используют механическую (измель-
чение, флотация и др.) обработку руды. Од-
нако методы механической обработки руд не
всегда позволяют полностью извлечь содер-
жащееся в них золото и разрушить сульфид-
ную оболочку частиц последнего, поэтому
дополнительно применяют различные хими-
ческие методы, в том числе автоклавные
окислительные процессы [1—9]. При этом
для увеличения скорости реакций окисления
сульфидов, подавления нежелательных их
взаимодействий и повышения извлечения зо-
лота из твердых остатков пульпы автоклав-

ное окислительное выщелачивание сульфид-
ных концентратов ведут при повышенных
параметрах: температура 220—230 C и пар-
циальное давление кислорода не менее 0,5—
0,7 МПа.

Окисление сульфидов в автоклаве кисло-
родом происходит при непосредственном
взаимодействии твердой, жидкой и газообраз-
ной фаз. В частности, газообразный кисло-
род растворяется в жидкой фазе пульпы и
уже в измененном виде вступает в реакцию
с твердыми частицами сульфидов [10, 11]:

2FeS2 + 7O2 + 2H2O  2FeSO4 + 2H2SO4, (1)

4FeAsS + 13O2 + 6H2O 
 4FeSO4 + 4H3AsO4. (2)

Сульфат железа(II), образующийся по ре-
акциям (1), (2), окисляется кислородом до
сульфата железа(III):

4FeSO4 + O2 + 2H2SO4 
 2Fe2(SO4)3 + 2H2O. (3)

21 DOI: 10.31857/S086957332304002X, EDN: hdkjpa
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Поведение трехвалентного железа в ходе
автоклавного окисления подчиняется доволь-
но сложным закономерностям. Так, при тем-
пературах автоклавного процесса ионы
железа(III) неустойчивы в растворе:

Fe2(SO4)3 + 3H2O  Fe2O3 + 3H2SO4, (4)

Fe2(SO4)3 + 2H2O  2FeOHSO4 + H2SO4, (5)

3Fe2(SO4)3 + М2SO4 + 12 H2O 
 2МFe3(SO4)2(OH)6 + 6H2SO4, (6)

где М — K+, Na+. В реакциях (4)—(6) пока-
зано, что ионы железа (III) могут осаждать-
ся с образованием гематита (реакция (4)),
основных сульфатов (реакция (5)) и ярози-
тов (реакция (6)).

Кроме того, в присутствии мышьяка из
раствора могут осаждаться смешанные
сульфоарсенаты железа переменного соста-
ва [11, 12], в частности, двухводный арсенат
железа(III), являющийся аналогом природ-
ного минерала скородита:

Fe2(SO4)3 + 2H3AsO4 + 4H2O 
 2FeAsO42H2O + 3H2SO4. (7)

Использование автоклавов для окисления
под давлением упорных золотосодержащих
концентратов значительно выросло за пос-
ледние десятилетия, поскольку такие процес-
сы имеют явные экологические и экономи-
ческие преимущества по сравнению с други-
ми технологиями [7—11]. Например, данный
процесс применяется на недавно построен-
ном Покровском автоклавно-гидрометаллур-
гическом комплексе (ПАГК, Амурская об-
ласть), где запущено четыре автоклава для
переработки упорной золотосодержащей
руды с рудников Пионерского и Маломырс-
кого месторождений. Технология автоклав-
ного окисления руды была разработана в
ООО «НИЦ Гидрометаллургия» (г. Санкт-
Петербург). Химический состав концентра-
та перед автоклавами приведен в табл. 1.

Важно отметить, что опыт промышленной
эксплуатации данного автоклавного комп-
лекса выявил ряд недостатков применяемой

технологии, в частности образование насты-
лей (отложений) на всех внутренних повер-
хностях автоклавов, а также на клапанах,
установленных на разгрузочных трубах, и в
самих разгрузочных трубах автоклавов
(фиг. 1). За два месяца эксплуатации автокла-
ва толщина отложений на стенках разгрузоч-
ной трубы может достигать 20 мм, что соот-
ветствует скорости их роста ~0,33 мм/сут.
При такой толщине настылей и исходном
диаметре разгрузочной трубы 150 мм пло-
щадь сечения последней уменьшается почти
в два раза. Это приводит, соответственно, к
нежелательному росту гидросопротивления
в трубопроводах и снижению их пропускной
способности.

Таблица 1

Содержание основных компонентов, мас. %, в маломырском концентрате, поступающем на ПАГК

sA eF S OS 4
–2 OS C C гро lA aC K gM aN bP iS

98,9 82,92 02,62 72,0 51,0 72,1 84,0 97,2 43,1 45,1 16,0 02,0 80,0 .встеН

Фиг. 1. Фотография настылей в разгрузоч-
ной трубе (исходный диаметр 150 мм) одного из
автоклавов ПАГК

Из-за настылеобразования через 3 мес
эксплуатации полезный объем автоклава
сократился примерно на 10%. Толщина на-
стылей на чехлах термопар достигла 40—
60 мм. Кроме того, чехлы термопар, которые
вводятся в автоклав через нижний штуцер,
бывают засыпаны обломками отложений.
Следствием этого является искажение пока-
заний датчиков температуры. В ряде случа-
ев уже к третьему месяцу эксплуатации по-
казания датчиков температуры не соответ-
ствуют действительным значениям, что зат-
рудняет контроль за работой автоклава. На-
стыли образуются также и на лопастях ме-
шалок. В конечном итоге все это приводит
к снижению производительности автоклавов
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и сокращению времени их непрерывной ра-
боты до остановки на ремонт и очистку от
образовавшихся отложений. Каждые 6—8
месяцев требуется плановая остановка для
очистки автоклавов от настылей, что суще-
ственно снижает коэффициент их использо-
вания. В связи с этим вопрос о причинах
образования настылей имеет большое прак-
тическое значение для разработки мер, на-
правленных на предотвращение и снижение
скорости их образования.

Рассматриваются три возможных меха-
низма возникновения отложений (настылей)
в автоклавах: адгезия (прилипание) частиц
пульпы к поверхности оборудования; крис-
таллизация образующихся нерастворимых
соединений (гематит, основной сульфат
железа(III), ярозиты, арсенат железа и т.п.)
прямо на поверхности оборудования, а так-
же смешанный механизм, включающий ад-
гезию и кристаллизацию.

Адгезионный механизм образования от-
ложений обусловлен способностью частиц
ряда минералов (например, известняка) под
действием межмолекулярных сил взаимо-
действовать с поверхностью оборудования и
прилипать к нему [13]. Вследствие неболь-
шой энергии этого взаимодействия такие
отложения имеют низкую прочность и мо-
гут легко смываться потоком раствора. Кро-
ме того, структура адгезионных отложений
рыхлая, так как их частицы связаны между
собой также слабыми межмолекулярными
силами.

При поверхностной кристаллизации по
второму механизму настылеобразования от-
ложения формируются в результате зароды-
шеобразования и последующего роста частиц
кристаллизующихся соединений прямо на
поверхности оборудования. Обязательное
условие для протекания поверхностной (ге-
терогенной) кристаллизации — наличие пе-
ресыщения в растворе по кристаллизующе-
муся веществу [14—16]. При этом между
образующимися частицами кристаллизую-
щегося соединения и поверхностью оборудо-
вания возникает очень сильная связь, близ-
кая к химической. Вследствие этого данный
тип отложений достаточно прочно связан с
поверхностью, на которой они образуются.
Такие отложения имеют плотную структуру,
так как частицы внутри них связаны между
собой уже не слабыми межмолекулярными
силами, а прочной химической связью. Как

результат, эти отложения плохо поддаются
механическому удалению. Процесс срастания
частиц внутри отложений обусловлен обра-
зованием между ними зародышей-мостиков
с последующим их разрастанием [17—21].

Причиной протекания поверхностной
кристаллизации является то, что гетероген-
ное зародышеобразование термодинамичес-
ки всегда более выгодно, чем гомогенное
[14—16]. Вследствие этого зародыш кристал-
лизующейся фазы возникает не в объеме
раствора, а непосредственно на поверхности
оборудования. Типичный пример образова-
ния таких отложений — процесс накипеоб-
разования в теплотехническом оборудовании
(выпарные и дистилляционные аппараты,
котлы, теплообменники и др.) [22—25]. До-
полнительным фактором, способствующим
накипеобразованию, служит более высокое
пересыщение раствора вблизи поверхности
теплотехнического оборудования по сравне-
нию с концентрацией в его объеме [22, 23].

Процесс образования отложений при ге-
терогенной кристаллизации начинается с
зарождения единичных частиц кристалли-
зующейся фазы на поверхности оборудова-
ния (фиг. 2), которые затем разрастаются,
срастаются и покрывают уже всю внутрен-
нюю поверхность аппарата (фиг. 3). Мате-
риал поверхности и имеющиеся на ней де-
фекты также влияют на зарождение крис-
таллов новой фазы [14—16, 24—26].

Третий (смешанный) механизм образова-
ния отложений, как и предыдущий, возмо-
жен также только при наличии пересыще-
ния в растворе. Однако в данном случае пер-
воначальное зарождение частиц кристалли-
зующегося вещества происходит не на по-
верхности оборудования, а в объеме раство-
ра. Затем следуют адгезия (прилипание, ад-
сорбция) образовавшихся частиц новой фазы
к поверхности оборудования и их последую-
щий рост на нем. Как и при поверхностной
кристаллизации, образовавшиеся частицы
кристаллизующегося вещества срастаются
между собой в результате формирования
между ними зародышей-мостиков [17—21].
В результате образуется плотный слой отло-
жений, который также, как во втором вари-
анте, плохо поддается механическому удале-
нию. На практике различить второй и тре-
тий механизмы образования отложений
очень сложно, для этого часто нужны специ-
альные исследования.
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Следует отметить, что после того как по
второму и третьему механизмам образовал-
ся первоначальный слой отложений, на нем
возможна адгезия всех частиц твердых фаз,
присутствующих в растворе. Тем не менее
преобладать в составе отложений будет кри-
сталлизующееся соединение.

Чтобы понять, какой из указанных меха-
низмов играет ключевую роль в образовании
настылей, необходимо изучить их фазовый
и минеральный составы. Так, в работе [27]
исследованы отложения (настыли), получен-
ные в автоклаве при переработке золоторуд-
ного концентрата с месторождения Макраес
(Новая Зеландия). Выщелачивание руды
проводилось при температуре 225 C и дав-
лении кислорода >3 МПа, длительность пре-
бывания пульпы в аппарате составляла 1 ч.
Кислотность в автоклаве, разделенном на три
секции, контролировали подачей кальцита
(CaCO3) в первую секцию аппарата, с тем что-
бы поддержать кислотность раствора в диа-
пазоне рН1—2. Оказалось, что настыли, об-
разовавшиеся на стенках и на мешалке пер-
вой секции автоклава, состояли в основном

из сульфата кальция двух модификаций (ан-
гидрит и гипс), что не удивительно, так как
для регулирования кислотности раствора
использовали кальцит, а в этом случае про-
текает реакция:

CaCO3 + H2SO4 
 CaSO4 + H2O + CO2. (8)

Реакция (8) приводит к образованию пе-
ресыщенного раствора сульфата кальция,
объемная кристаллизация которого возмож-
на только при достаточно высоких пересы-
щениях. Если пересыщение небольшое, то
такой раствор может оставаться в практи-
чески неизменном состоянии достаточно дол-
гое время (например, вода Аральского моря
имеет пересыщение по сульфату кальция
около 20%, и даже ее нагрев почти до 100 C
не приводит к кристаллизации сульфата
кальция в объеме раствора [28]). При этом
на поверхности оборудования, а также на
поверхности твердой фазы, находящейся в
растворе, начинает протекать медленная по-
верхностная кристаллизация сульфата каль-
ция, так как гетерогенное зарождение его
кристаллов в данном случае термодинами-
чески более выгодно, чем гомогенное.

Доля сульфата кальция в настылях
уменьшалась к третьей секции автоклава [27],
а содержание железа, напротив, увеличива-
лось по ходу процесса от секции к секции
аппарата, что свидетельствует о постепенном
снижении пересыщения раствора по сульфа-
ту кальция и осаждении из раствора соеди-
нений железа.

Как уже указывалось выше, на ПАГК от-
мечена проблема образования отложений в
автоклавах. Фазовый состав настылей (по

Фиг. 2. Микрофотографии (а, б) кристаллов
сульфата кальция (гипс), образовавшихся на
поверхности нагрева [22]

Фиг. 3. Отложения сульфата кальция, об-
разовавшиеся на поверхности термической оп-
реснительной установки
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ряду компонентов), образовавшихся в одном
из автоклавов, представлен в табл. 2, а ре-
зультаты усредненного минерального соста-
ва настылей по секциям всех автоклавов
приведены в табл. 3 (по данным ООО «НИЦ
Гидрометаллургия» и научно-исследователь-
ского центра ПАГК). Рентгеноструктурный
анализ (РСА) этих отложений выполнен в
ООО «НПГФ Регис» под руководством А.А.
Старковой и начальника ЦПАЛ В.А. Кон-
федератова на дифрактометре ARL X’TRA
фирмы TermoTechno. Пробоподготовкой,
съемкой и расшифровкой дифрактограмм
занималась инженер РСА А.Н. Синицкая.
Расшифровка проводилась на основании
базы данных минералов ICDD PDF-2.

Из табл. 2 и 3 следует, что доминирую-
щей фазой в настылях являются ярозиты (в
основном калиевый ярозит). Гематит при-
сутствует в отложениях в следовых количе-
ствах. Образование малых количеств плюм-
боярозита (см. табл. 2) обусловлено, по-ви-
димому, вымыванием некоторого количества
свинца из связующего вещества футеровки
автоклавов (футеровочная смесь состоит из
силиката калия и оксида свинца), а также

это следствие его небольшой примеси в ис-
ходном концентрате (см. табл. 1).

Фазовый состав настылей меняется от
секции к секции автоклава и отражает ки-
нетику протекающих там химических реак-
ций (см. табл. 3). Так, в секции 1 в составе
отложений преобладающими являются фазы
сульфата кальция и смешанных сульфоар-
сенатов железа, а содержание ярозитов не
превышает 13%. Наличие сульфата кальция
в отложениях объясняется присутствием
известняка в руде, которая не подвергается
предварительной декарбонизаци. Поэтому в
секции 1 автоклава в результате реакции (8)
возникает пересыщение раствора по сульфа-
ту кальция, которое практически полностью
успевает в этой секции сняться. Об этом сви-
детельствует очень низкое содержание
сульфата кальция (0—1 мас.%) в настылях
последующих секций автоклава (см. табл. 3).

Аналогичная картина наблюдается и для
смешанных основных сульфоарсенатов. В
секции 1 аппарата их содержание в отложе-
ниях наивысшее, и затем оно постепенно
снижается до нуля на выходе из автоклава.
При этом от секции к секции автоклава в

Таблица 2

Содержание железосодержащих соединений в настылях одного из автоклавов ПАГК
по данным рентгенофазового анализа

ыборпаробтоотсеМ
йинежолто

%.сам,йинежолтоватсосйывозаФ

eFK 3 OS( 4)2 )HO( 6

)тизоряйывеилак(
eFbP 6 OS( 4)4 )HO( 21

)тизоряобмюлп(
eF 2O3

)титамег(
OsAeF 4 H2 2O

)тидорокс(

2иицкесзиаклашеМ 96 2 5 1

3иицкесакворетуФ 88 1 — —

3иицкесрецутшйинжиН 68 2 — —

абуртяанчозургзаР 59 — — —

Таблица 3

Средний минеральный состав настылей (мас.%) автоклавов ПАГК
за период с 2019 по 2020 гг.

К тненопмо
яицкеС яанчозургзаР

абурт1 2 3 4 5

яицьлактафьлуС 5,24 5,0 0,1 8,0 4,0 0,0

ытакилиС 4,7 7,41 5,4 2,7 9,3 0,0

еынвонсоеыннашемС
азележытанесраофьлус

1,13 0,82 0,8 0,5 0,1 0,0

ыдифьлуС 8,7 0,4 0,0 0,2 0,0 0,0

ытизорЯ 8,21 0,86 5,88 5,98 7,98 0,39
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настылях возрастает содержание ярозитов.
Все это указывает на то, что основной про-
цесс окисления сульфидов происходит, по-
видимому, именно в секции 1 автоклава. Об
этом же свидетельствует постепенное пони-
жение концентрации сульфидов в настылях
от секции к секции аппарата (см. табл. 3) и
то, что наибольший расход кислорода (при-
мерно 80% общего расхода) приходится
именно на секцию 1 автоклава. Кроме того,
самый большой разогрев пульпы наблюда-
ется также в этой секции аппарата.

В табл. 4 представлен химический состав
кека выщелачивания на выходе из автокла-
ва. Из сравнения этих данных с составом
исходного маломырского концентрата, посту-
пающего на ПАГК (см. табл. 1), следует, что
содержание многих компонентов (As, Fe, Sобщ,
C, Pb) в кеке снизилось. Некоторые элемен-
ты (Al, K, Mg, Na, Si) определить не удалось
по причине их крайне низкого содержания.
В то же время в кеке слегка увеличилось

содержание органического углерода и боль-
ше чем на порядок выросло содержание
сульфатов (см. табл. 4). Последнее объясня-
ется, видимо, осаждением из раствора ряда
сульфатных соединений.

Представляет интерес сравнение фазовых
составов настылей и кеков выщелачивания.
Так, расшифровка рентгенограмм последних
показала (фиг. 4), что содержание вторичных
фаз (новые фазы, образовавшиеся в резуль-
тате протекания химических реакций при
вскрытии руды) в кеках выщелачивания
увеличивается по секциям автоклава: в ча-
стности сульфоарсенат железа с 10 до 15
мас.%, гидроксиды и сульфаты железа с 0,2
до 1,6 мас.%, а калиевый ярозит с 1,7 до 3,2
мас.%. Это свидетельствует о том, что вы-
щелачивание руды происходит не только в
секции 1, но и в остальных секциях аппара-
та, хотя, судя по приросту концентрации вто-
ричных фаз, в меньшей степени. Эти данные
хорошо согласуются с результатами работы

Фиг. 4. Дифрактограмма кека после автоклавного выщелачивания на выходе из аппарата (в нижней
части штрихдиаграммы присутствующих фаз)

Таблица 4

Химический состав автоклавного кека (основные компоненты), мас.%,
после выщелачивания маломырского концентрата, поступающего на ПАГК

sA eF S OS 4
–2 OS C гроC lA aC K gM aN bP iS

27,8 48,81 35,6 39,5 21,0 78,0 77,0 .встеН 15,0 .встеН .встеН .встеН 70,0 .встеН
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[11], в которой приведен расчетный (по дан-
ным химического анализа) фазовый состав
кеков автоклавного окисления маломырских
концентратов в автоклавной пилотной уста-
новке.

Сравнение данных по фазовому составу
кеков выщелачивания и настылей показы-
вает, что между ними имеются существенные
различия. Основное из них —увеличение в
десятки раз содержания калиевого ярозита
в настылях по сравнению с кеками выщела-
чивания. Кроме того, в кеках довольно мно-
го сульфоарсената железа и практически от-
сутствует сульфат кальция. Эти наблюдае-
мые различия в фазовом составе кеков и
настылей указывают на то, что основным
механизмом образования отложений в авто-
клавах является кристаллизация малора-
створимых соединений прямо на поверхнос-
ти оборудования. В противном случае (если
бы образование настылей протекало за счет
адгезии (прилипание) твердой фазы суспен-
зии к поверхностям автоклава) наблюдалось
бы практически полное совпадение фазовых
составов отложений и кеков выщелачивания.
Кроме того, настыли отсутствовали бы и на
лопастях мешалок вследствие их смыва по-
током раствора при вращении последних.
Обращает также на себя внимание монолит-
ность образовавшихся настылей. Это — до-
полнительное свидетельство протекания про-
цесса кристаллизации непосредственно на
поверхности оборудования, в результате чего
образующиеся частицы срастаются в единый
плотный агломерат и закрепляются на по-
верхности оборудования.

Склонность сульфата кальция к образо-
ванию поверхностных отложений известна
давно [22—25] и неудивительно его появле-
ние в настылях в секции 1 автоклава, где по
нему возникает пересыщение в растворе.

Способность ярозитов образовывать отло-
жения на мешалке и стенках автоклава, где
протекает их синтез, отмечена в работе [29]
и обзоре [30]. Там же указывается на то, что
при увеличении скорости перемешивания
раствора образование этих отложений сни-
жается, но полностью не устраняется. При-
чем при низких скоростях перемешивания
ярозит образуется преимущественно на стен-
ках и мешалке автоклава, а не в объеме ра-
створа [29]. Заметим, что в автоклавах ПАГК
образование настылей также обнаружено на
лопастях мешалок и стенках оборудования.

Все это косвенным образом подтверждает
протекание процесса кристаллизации ярози-
тов прямо на поверхности оборудования и
исключает адгезионный механизм формиро-
вания данного типа отложений. Понятно, что
если бы настыли образовывались за счет при-
липания твердой фазы к лопастям мешалок,
то увеличение скорости перемешивания сус-
пензии привело бы к их полному смыву на-
бегающим потоком раствора. Однако этого
не происходит. Кроме того, настыли не пред-
ставляли бы собой монолитные плотные об-
разования.

О способности смешанных основных суль-
фоарсенатов железа образовывать поверхно-
стные отложения в литературе нет данных.
Поэтому по этому вопросу нельзя однознач-
но заключить, какой из процессов приводит
к появлению этих соединений в настылях.
Возможно, тут реализуется смешанный ме-
ханизм: поверхностная кристаллизация и
адгезия твердой фазы к поверхности аппа-
рата.

Появление в настылях сульфидов обус-
ловлено, видимо, их механическим захватом
(окклюзией) образующимися отложениями.
Поскольку сульфиды — один из компонен-
тов руды и разлагаются в процессе ее выще-
лачивания, по-другому их присутствие в на-
стылях объяснить нельзя. Об этом же свиде-
тельствует их постепенное исчезновение в от-
ложениях по ходу процесса выщелачивания,
от секции к секции автоклава (см. табл. 3).

Присутствие следовых количеств гемати-
та в настылях обусловлено, видимо, частич-
ным протеканием реакции (4) и скорее все-
го также является результатом адгезии его
частиц на поверхности оборудования и от-
ложений.

Силикаты, присутствующие в настылях,
появились там, по-видимому, в результате их
медленной кристаллизации и адгезии их ча-
стиц из объема раствора на поверхностях
автоклава. Такое формирование силикатных
отложений наблюдается в теплотехническом
оборудовании [31—34].

Таким образом, с учетом вышесказанно-
го, можно сделать вывод, что для уменьше-
ния интенсивности образования настылей в
автоклавах необходимо принять меры для
предотвращения образования отложений из
сульфата кальция, ярозитов, силикатов и сме-
шанных основных сульфоарсенатов железа,
так как именно эти соединения кристалли-
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зуются прямо на поверхности оборудования
и образуют первичный слой настылей, на
который затем, за счет адгезии, осаждаются
другие соединения (сульфиды, гематит и др.).
При этом особое внимание следует обратить
на формирование отложений из калиевого
ярозита, так как именно он преобладает в
составе настылей (см. табл. 2).

Рассмотрим возможные способы сниже-
ния скорости образования настылей. Так, для
предотвращения формирования отложений
сульфата кальция самым простым являет-
ся предварительная декарбонизация руды
путем ее обработки кислотами. Можно так-
же попробовать ввести в раствор какой-ни-
будь ингибитор накипеобразования. Эти ре-
агенты широко используются в теплоэнер-
гетике для предотвращения карбонатной
накипи, в том числе накипи в виде сульфа-
та кальция [28, 35]. Но в эффективности по-
добного метода есть большие сомнения, так
как нам не известны ингибиторы накипеоб-
разования, способные работать при столь
высоких температурах и давлениях, какие
имеют место при автоклавном окислитель-
ном выщелачивании сульфидных концент-
ратов. Кроме того, с учетом опыта предотв-
ращения накипеобразования сульфата каль-
ция при опреснении воды Аральского моря
[28] можно предположить, что эффективная
дозировка ингибитора будет, по-видимому,
достаточно высокой, и неизвестно, как это
повлияет на процесс выщелачивания руды.
Возможны и другие побочные эффекты: по-
вышенная коррозия оборудования, частичное
разложение ингибитора и др.

Замедления скорости образования сили-
катных отложений, а также отложений из
ярозита и смешанных основных сульфоар-
сенатов можно добиться, корректируя хими-
ческий состав раствора выщелачивания, его
кислотность и температуру [10, 11, 29—34].
Однако это может отрицательно повлиять на
степень извлечения золота из рудного кон-
центрата. Можно также попытаться снизить
скорость образования настылей путем нане-
сения на все внутренние поверхности авто-
клавов гидрофобного покрытия, например, из
тефлона, фторопласта и т.п. Суть этого мето-
да заключается в затруднении процесса по-
верхностного зародышеобразования кристал-
лизующегося вещества при увеличении угла
смачивания, что приводит к росту работы об-
разования зародышей [14—16]. Однако при

этом нанесенное гидрофобное покрытие дол-
жно обладать достаточной механической, хи-
мической и термической устойчивостью. По-
пытки создания таких покрытий для сни-
жения накипеорбразования описаны в лите-
ратуре [36, 37]. Но сведений об их примене-
нии в автоклавном окислительном выщела-
чивании руд мы не нашли.

Известен еще один универсальный метод
предотвращения образования всех типов от-
ложений, связанный с использованием зат-
равки, который давно применяется для сни-
жения образования накипи и инкрустаций
в выпарных дистилляционных установках и
кристаллизаторах [22, 25, 28, 38—40]. Суть
данного метода заключается в снижении пе-
ресыщения в растворе при введении в него
затравочных кристаллов [39, 40]. Его досто-
инства — простота использования, дешевиз-
на и то, что при его применении химичес-
кий состав раствора не изменяется. Поэто-
му при использовании затравки технологи-
ческие параметры процесса автоклавного вы-
щелачивания руды не будут нарушены, а зна-
чит и степень извлечения золота останется
прежней. Однако важную роль при приме-
нении данного метода играет правильный
подбор материала затравки, ее концентрация
в растворе и дисперсность [22, 23, 25, 28, 38—
40]. Детально этот вопрос, а также проблема
образования инкрустаций и накипи рассмот-
рены в работе [39].

Следует отметить, что в литературе есть
информация о влиянии затравки на осажде-
ние ярозитов [29, 30, 41]. Однако характер
этих данных не количественный, а качествен-
ный: отмечается, что затравка в виде ярози-
та при концентрации 1 г/л не влияет на его
выход в ходе синтеза последнего, а также что
при увеличении скорости перемешивания
раствора уменьшается образование отложе-
ний ярозита на лопастях мешалки и стен-
ках автоклава [29] и что затравка в виде яро-
зита ускоряет его выделение из раствора в
ходе химической реакции [30]. Все это не
удивительно и закономерно с точки зрения
теории кристаллизации [14—17]. Количе-
ственных данных о том, как концентрация
затравки в виде ярозита влияет на образо-
вание отложений на стенках аппарата, в ли-
тературе [29, 30, 41] нет.

В ответе на вопрос: почему при автоклав-
ном выщелачивании руды имеющаяся твер-
дая фаза не снимает пересыщение в раство-
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ре, т.е. не действует как затравка, можно ука-
зать несколько причин. Во-первых, не вся-
кая твердая фаза может служить затравкой
[14, 23, 28], это хорошо показано в работе [28].
Во-вторых, при выщелачивании руды хими-
ческая реакция, протекающая на ее части-
цах, приводит к постоянному изменению со-
става и свойств их поверхности, что, видимо,
затрудняет процесс кристаллизации. И, в-тре-
тьих, если даже процесс кристаллизации раз-
вивается, то по причине небольшого размера
возникающей поверхности новой фазы вклад
данного процесса в снятие пересыщения в
растворе является, по-видимому, несуществен-
ным.

В отношении другого закономерного воп-
роса: какой должна быть затравка для пре-
дотвращения образования настылей, можно
указать следующее. Известно, что хуже все-
го процесс поверхностной кристаллизации
протекает на инородной подложке, а лучше
всего на собственной [14, 23, 28]. Отсюда сле-
дует, что в качестве затравки следует исполь-
зовать сами настыли (в измельченном виде).
Однако ввиду отсутствия в литературе соот-
ветствующих данных о скорости роста кри-
сталлов соединений, входящих в состав на-
стылей, в условиях автоклавного окислитель-
ного выщелачивания руды, дисперсность и
концентрацию затравки придется подбирать
опытным путем. Для этого нужны соответ-
ствующие эксперименты.

Нам представляется, что данный способ
является очень перспективным. Следует
только правильно подобрать затравку, ее кон-
центрацию и дисперсность. Причем эту зат-
равку можно использовать многократно. Так,
после первого ее добавления к рудному кон-
центрату перед его выщелачиванием на вы-
ходе из автоклава будет получен кек выще-
лачивания, содержащий эту затравку, но в
увеличенном количестве. Часть этого кека
может быть направлена в голову процесса
выщелачивания в качестве затравки и до-
бавлена к новой порции концентрата руды
и т.д. Однако долю кека, используемого в
качестве затравки, можно определить толь-
ко опытным путем.
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В работе исследуются сплавы системы Al-
Mg-Si серии 6ххх, которые благодаря превос-
ходному сочетанию прочности, высокой кор-
розионной стойкости и хорошей формуемос-
ти широко используются в автомобиле- и
авиастроении [1—4]. Сплавы системы Al-Mg-
Si относятся к дисперсионно-твердеющим
сплавам с упрочняющей фазой Mg2Si. На
начальной стадии старения данное выделе-
ние проявляется в виде когерентных частиц
-фазы, которая в дальнейшем превращает-

ся в метастабильную -фазу и стабильную
фазу Mg2Si [5—12].

Для повышения прочностных характери-
стик алюминиевых сплавов в их состав до-
бавляют небольшое количество переходных
металлов [13]. При введении ряда переход-
ных металлов (Zr, Ti, Cr, Mn, V, Sc) повышает-
ся температура рекристаллизации, при этом
из указанных переходных металлов наибо-
лее сильный эффект достигается от воздей-
ствия скандия на температуру рекристалли-
зации [13]. Наряду с повышением темпера-
туры рекристаллизации скандий способству-
ет получению более высокого упрочнения в
связи с выделением из твердого раствора
упрочняющих частиц ScAl3. Вместе с тем
частицы алюминида скандия быстро укруп-
няются в процессе выдержки при повышен-
ных температурах, при этом их антирекрис-
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Исследовано влияние равноканального углового прессования (РКУП) при температуре 150 C
и последующего старения на структуру и прочностные характеристики сплавов Al-Mg2Si, леги-
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изучены с использованием сканирующей и просвечивающей электронной микроскопии (соответ-
ственно СЭМ и ПЭМ). В сплавах после РКУП и старения выявлено увеличение как прочности,
так и пластичности за счет компенсации процессов старения процессами возврата, связанными с
перестройкой дислокационной структуры.
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таллизационное и упрочняющее действие
уменьшается [5, 6]. Цирконий, введенный в
сплавы совместно со скандием, растворяет-
ся в соединении ScAl3, образуя частицы со-
става (Sc1–хZrх)Al3, сохраняющие высокую
дисперсность и соответственно способность
тормозить рекристаллизацию и упрочнять
алюминиевую матрицу, одновременно умень-
шая содержание скандия в матрице [14, 15].

Эволюция микроструктуры сплавов Al-
Mg-Si после интенсивной пластической де-
формации (ИПД) и старения зависит от при-
сутствия частиц Mg2Si. При этом в случае
легирования (Sc и Zr + Sc) микроструктура
стабилизируется дисперсоидами ScAl3 и
(ZrxSc1–x)Al3. Результаты изучения эволюции
микроструктуры и свойств легированного
железом и марганцем сплава Al-Mg-Si по-
казали двукратное повышение микротвердо-
сти и уменьшение размера зерна с 50 мкм в
крупнозернистом состоянии до 200 нм пос-
ле ИПД методом равноканального углового
прессования (РКУП) [16]. При сочетании
ИПД и термической обработки с целью по-
лучения мелкозернистой структуры с высо-
кой степенью пересыщения твердого раство-
ра достигнуто значительное повышение твер-
дости, прочности и пластичности алюминие-
вого сплава Al-Mg-Si, легированного Cu, Fe,
Zn, Ti [17].

Исследования влияния РКУП и диспер-
сионного упрочнения на механические свой-
ства сплава Al-Mg-Si [18] показали, что зна-
чения предела текучести и предела прочнос-
ти после РКУП удвоились и утроились соот-
ветственно. После искусственного старения
при 180 C пластичность сплава улучшается,
а упрочнение несколько снижается в резуль-
тате аннигиляции дислокаций при термооб-
работке. Обработки РКУП и старением по от-
дельности улучшают одни механические свой-
ства и ухудшают другие, а сочетание этих об-
работок приводит к повышению комплекса
эксплуатационных характеристик материала.

В последние годы разработчики деформи-
руемых алюминиевых сплавов, в частности
сплавов серии 6ххх, обращают внимание на
детальную оптимизацию процессов обработ-
ки [19—21], особое внимание уделяется про-
межуточным этапам, оказывающим большое
влияние на свойства конечного продукта.
При этом следует отметить, что большинство
исследований сосредоточено на микрострук-
туре и механических свойствах сплавов Al-

Mg-Si, содержащих совместные добавки
(Sc + Zr), в то время как сплавы системы Al-
Mg-Si, легированные (Sc + Hf), изучены еще
недостаточно. Настоящая работа посвящена
исследованию влияния РКУП на микрострук-
туру и прочностные свойства сплавов Al-Mg-
Si, легированных скандием и совместными до-
бавками (Sc + Zr) и (Sc + Hf) с определением
режимов старения для получения оптималь-
ных свойств исследуемых сплавов после де-
формации.

Материал и методики исследования. Для
выплавки сплавов использовали металлы вы-
сокой чистоты2: алюминий А99 (>99,99% Al),
магний Mг96 (>99,96% Mg), скандий
(>99,875% Sc), Ti, Zr и Hf (иодидный, чисто-
та 99,8%). Составы сплавов выбирали таким
образом, чтобы получить в них содержание
Mg2Si ~1,3% и составы были близки к псев-
добинарному сечению Al-Mg2Si. Сплавы вып-
лавляли в электрической печи сопротивле-
ния в графито-шамотном тигле. Переходные
металлы вводили в расплав в виде заранее
приготовленных лигатур. Магний вводили в
расплав в чистом виде, предварительно по-
верхность расплава покрывали стандартным
флюсом ВИ2 из смеси солей щелочных и
щелочноземельных металлов. Отливку вели
при температуре ~720 C в стальную толсто-
стенную двухлуночную изложницу диамет-
ром 25 и высотой 120 мм, предварительно
нагретую до 300 C.

Получено три сплава Al-Mg2Si с переход-
ными металлами Sc, Zr, Hf: Al-Mg2Si-(Sc + Zr);
Al-Mg2Si-(Sc + Hf) и Al-Mg2Si-Sc. Для моди-
фицирования структуры в сплавы вводили
0,1%Ti. Химический состав полученных
сплавов (табл. 1) определяли с помощью рен-
тгенофлуоресцентного волнодисперсионного
спектрометра последовательного типа Bruker
S8 Тiger (серия 2) в вакууме по стандартной
методике с применением программного обес-
печения QUANT-EXPRESS.

Полученные слитки гомогенизировали в
течение 4 ч при температуре 480 C, а затем
после нагрева при 530 C в течение 2 ч зака-
ливали в воде комнатной температуры. Пос-
ле закалки слитки подвергали стабилизации
при температуре 150 C в течение 20 мин для
предотвращения естественного старения.
Далее слитки деформировали методом РКУП

2Здесь и далее по тексту содержание элементов,
если не оговорено другое, приведено в мас.%.



24 „Металлы“. № 4 2023 г.

при температуре 150 C, выполняя до четы-
рех проходов по маршруту Вс, который пред-
полагает поворот заготовки вокруг продоль-
ной оси на 90 после каждого прохода. Угол
пересечения каналов матрицы составлял
120. Образцы в исходном состоянии (гомо-
генизация, закалка) и деформированные об-
разцы после РКУП нагревали до температур
в интервале 100—600 C последовательно че-
рез каждые 50 C с выдержкой 1 ч при каж-
дой температуре с последующим измерени-
ем микротвердости и удельного электросоп-
ротивления. В дальнейшем образцы иссле-
дуемых сплавов в исходном и деформиро-
ванном состояниях подвергали старению при
выбранной температуре с выдержкой общей
длительностью от 0,5 до 128 ч.

Микротвердость измеряли на микротвер-
домере 402 MVD Wolpert Wilson ® (опреде-
ляли микротвердость по Виккерсу HV0,1 под
нагрузкой 1 Н (0,1 кгс) с выдержкой 15 с).
Для каждой группы образцов проведено в
среднем не менее десяти измерений. Элект-
росопротивление оценивали с помощью мик-
роомметра БСЗ-010-2 на плоских образцах
размером 15  4 мм и толщиной 1 мм.

Для микроструктурных исследований го-
товили шлифы, используя механическую
шлифовку на бумаге разной зернистости, по-
лировку на сукне с применением суспензии
оксида хрома в воде и травление в реактиве
Келлера (водная смесь HNO3 (2,5 см3), HCl
(1,5 см3), HF (0,5 см3)). Для вытравливания
границ зерен после закалки использовали
электролитическую полировку в электроли-
те состава 400 мл H3PO4, 100 мл H2SO4, 50 г
CrO3 и 25 мл воды. Электролитическую поли-
ровку длительностью 1—3 мин проводили при
температуре электролита 70—90 C, напряже-
нии 15—20 В, плотности тока 0,8 А/см2.

Просвечивающая электронная микроско-
пия (ПЭМ) выполнена на микроскопе JEM-
2100 при ускоряющем напряжении 200 кВ.
Тонкие фольги для ПЭМ готовили механи-
ческой шлифовкой до 0,15 мм с последую-

щим утонением до перфорации на установ-
ке TenuPol-5 (Struers) с применением элек-
тролита (HClO4, С2H6O, C6H14O2 с дистилли-
рованной водой) при напряжении 20 В.

Исследования методом сканирующей
электронной микроскопии (СЭМ) проводили
с измерением локального элементного соста-
ва поверхности методом ЭДС с помощью энер-
годисперсионного безазотного спектрометра
Inca X-Act (Oxford Instruments, Англия).

Испытания на одноосное растяжение про-
водили при комнатной температуре на ма-
шине Instron 3380 с нагрузкой 100 кН при
скорости перемещения траверсы 1 мм/мин.
Из заготовок после РКУП на электроискро-
вом станке вырезали образцы на растяже-
ние с длиной рабочей части 5,75 мм и попе-
речным сечением 2  1 мм. Образцы были
механически отшлифованы с использовани-
ем шлифовальной бумаги разной зернисто-
сти и отполированы.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Методом оптической микроскопии
(ОМ) выявлена микроструктура сплава Al-
Mg2Si-(Sc+Zr) после гомогенизации и закал-
ки с довольно мелким зерном средним раз-
мером 250,3 мкм с избыточными фазами
по границам зерен (фиг. 1, а). В отличие от
сплава Al-Mg2Si-(Sc+Zr) микроструктура
сплавов Al-Mg2Si с добавками Sc и (Sc+Hf)
характеризовалась довольно крупными зер-
нами в диапазоне 200—250 мкм (фиг. 1, б—
г) с выделением фаз по границам первичных
дендритов, что хорошо видно на фиг. 1, б, г.

Микроструктура сплавов после ИПД ме-
тодом РКУП приведена на фиг. 2, 3. Резуль-
татом исследования являлось изображение
выбранной области в характеристическом
рентгеновском излучении того или иного
элемента, что дает качественную информацию
о концентрации элемента в выбранных точ-
ках или участках поверхности. Микрострук-
тура сплава Al-Mg2Si-(Sc+Zr) после РКУП,
полученная СЭМ, представлена исходными
зернами (см. фиг. 2, а), вытянутыми вдоль

Таблица 1

Химический состав, %, исследуемых сплавов (Al — основа)

валпС gM uC nM iT cS fH rZ gM 2 iS котыбзИ

gM-lA 2 )rZ+cS(-iS 90,1 306,0 634,0 501,0 336,0 — 541,0 97,1 330,0gM

gM-lA 2 )fH+cS(-iS 30,1 155,0 353,0 — 486,0 191,0 — 05,1 280,0iS

gM-lA 2 cS-iS 20,1 984,0 283,0 101,0 022,1 — — 24,2 203,0gM
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Фиг. 1. Микроструктура (ОМ) сплавов Al-Mg2Si-(Sc+Zr) (а), Al-Mg2Si-Sc (б) и Al-Mg2Si-(Sc+Hf) (в, г)

а) б)

в) г)

100 мкм 100 мкм

100 мкм100 мкм

Фиг. 3. Микроструктура (СЭМ) сплавов Al-Mg2Si-(Sc+Hf) (а) и Al-Mg2Si-Sc (б) после РКУП

Фиг. 2. Микроструктура (СЭМ) сплава Al-Mg2Si-(Sc+Zr) после РКУП (а) и результаты определения
элементного состава методом ЭДС (б)

100 мкм 100 мкм

а) б)

100 мкм

а) б)

Si

Mg
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направления деформации, с большим коли-
чеством дисперсной фазы по границам де-
формированных зерен. Методом ЭДС опре-
делено, что выделение по границам зерен —
это соединение Mg2Si (фиг. 2, б).

При визуальной оценке микроструктур-
ных изображений, полученных методом СЭМ,
выявлено большее количество равномерно
распределенной второй фазы в сплаве Al-
Mg2Si-(Sc+Hf) (см. фиг. 3, а), чем в двух дру-
гих сплавах (см. фиг. 2 и 3, б).

На фиг. 4 представлены результаты ис-
следований зависимости микротвердости и
удельного электросопротивления от темпера-
туры нагрева и длительности выдержки. В
ходе исследования термостабильности и ки-
нетики распада твердого раствора был опре-
делен оптимальный режим старения. Пост-
роение кривых термостабильности сплавов
(фиг. 4, а, б) помогло определить температу-
ру выделения упрочняющих частиц, которая
для всех исследуемых сплавов в исходном
и деформированном состоянии составила

190 C. Результаты измерений микротвердо-
сти и удельного электросопротивления спла-
вов Al-Mg2Si в исходном и деформирован-
ном состояниях в процессе старения при
температуре 190 C с выдержкой от 0,5 до
128 ч позволили определить оптимальную
длительность выдержки при старении. В
процессе РКУП твердость сплавов после за-
калки возрастает на 400—500 МПа. Наиболь-
шая микротвердость образцов после РКУП
достигается через 1 ч после начала старения,
затем микротвердость снижается. Микро-
твердость сплавов с совместными добавками
(Sc + Zr) и (Sc + Hf) практически одинакова
(1550 и 1590 МПа соответственно) и выше
микротвердости сплава Al-Mg2Sc на 100—150
МПа. Даже после 100 ч старения микротвер-
дость сплавов после РКУП не снижается ниже
максимального значения микротвердости спла-
вов в исходном состоянии, состаренных на
максимум. При использовании РКУП удель-
ное электросопротивление сплавов, легирован-
ных скандием, повышается на 0,4 мкОмсм.

Фиг. 4. Изменение микротвердости (а, в) и электросопротивления (б, г) от температуры (а, б) и длитель-
ности выдержки (в, г) сплавов системы Al-Mg2Si в исходном состоянии (ИС) и после РКУП

Al-Mg2Si-(Sc+Zr), ИС

Al-Mg2Si-(Sc+Hf), ИС

Al-Mg2Si-Sc, ИС

Al-Mg2Si-(Sc+Zr), РКУП

Al-Mg2Si-(Sc+Hf), РКУП

Al-Mg2Si-Sc, РКУП
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Для сплавов с совместным легированием
переходными металлами повышение удель-
ного электросопротивления составляет 0,1
мкОмсм. При старении значения удельного
электросопротивления плавно снижались с
увеличением длительности старения вплоть
до 128 ч. Согласно изменению электросоп-
ротивления распад твердого раствора при 190
C в сплавах, подвергнутых РКУП, продол-
жался вплоть до 128 ч старения, что, вероят-
но, связано с коагуляцией частиц, их раство-
рением и повторным выделением фаз. Пос-
ле старения удельное электростопротивление
деформированных сплавов опускалось до зна-
чений ниже уровня для исходного состояния.
Вероятной причиной этого может служить
более высокая плотность дефектов кристал-
лического строения в сплавах после РКУП,
которые послужили центрами зарождения
частиц и привели к более полному распаду.
Исследования кинетики старения позволи-
ли определить оптимальную длительность

выдержки при нагреве, которая составила 2 ч
для сплавов Al-Mg2Si после РКУП и 45 ч для
этих сплавов в исходном состоянии.

Одинаковое изменение твердости и удель-
ного электросопротивления в процессе ста-
рения сплавов Al-Mg2Si с добавками (Sc + Zr)
и (Sc + Hf) можно объяснить схожим про-
цессом распада пересыщенного твердого ра-
створа, который определяется характерной
последовательностью выделения упрочняю-
щих - и -фаз и дисперсоидов в сплавах с
совместными добавками (Sc + Zr) и (Sc + Hf).

Изучение структуры сплава Al-Mg2Si-
(Sc+Zr) после РКУП с последующим старе-
нием при температуре 190 C с выдержкой
2 ч методом ПЭМ выявило наличие ультра-
мелкозернистой (УМЗ) зеренно-субзеренной
структуры (фиг. 5), на что указывает коль-
цевая электронограмма с наличием точеч-
ных рефлексов на вставке фиг. 5, а.

Формирование структуры происходило
через перерезание полос сдвига дислокаци-

Фиг. 5. Микроструктура (ПЭМ) сплава Al-Mg2Si-(Sc+Zr) после РКУП с последующим старением при
190 C и выдержке 2 ч: а, в — изображения в светлом поле; б — изображение в темном поле; г — высоко-
разрешающая ПЭМ с изображением дисперсоидов (Sc1–xZrx)Al3 и -фазы

а) б)

в) г)

0,5 мкм

0,5 мкм 0,5 мкм

0,5 мкм

(Sc1–xZrx)Al3

(Sc1–xZrx)Al3


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онными перемычками (фиг. 5, а, в). В поло-
сах сдвига происходит образование зерен
размером 100—500 нм (фиг. 5, в) с встреча-
ющимся двойным контрастом по границам.
В структуре наблюдали большое количество
дисперсоидов (Sc1–xZrx)Al3, которые хорошо
видны на изображении в темном поле (фиг.
5, б). Высокоразрешающая ПЭМ позволила
определить размеры дисперсоидов (10—20
нм) и выявить тонкие игольчатые выделе-

ния -фазы длиной 20—30 нм (фиг. 5, г).
Контраст в виде кофейного зерна указывает
на место зарождения дисперсоидов (фиг. 5,
г) [22].

Микроструктура сплава Al-Mg2Si-(Sc+Hf)
после РКУП с последующим старением в
течение 2 ч при температуре 190 C пред-
ставлена преимущественно субзеренной УМЗ
структурой (фиг. 6). На вставке к фиг. 6, б
представлена кольцевая электронограмма с

Фиг. 6. Микроструктура (ПЭМ) сплава Al-Mg2Si-(Sc+Hf) после РКУП с последующим старением при
190 C и выдержке 2 ч: а, в, д, е — изображения в светлом поле; б — изображение в темном поле; г —
высокоразрешающая ПЭМ с изображением дисперсоидов (Sc1–xHfx)Al3 и -фазы

(Sc1–xHfx)Al3

(Sc1–xHfx)Al3

(Sc1–xHfx)Al3

(Sc1–xHfx)Al3





а) б)

в) г)

д) е)

0,5 мкм 0,5 мкм

200 нм 20 нм

200 нм 500 нм
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редкими точечными рефлексами. В данном
сплаве измельчение структуры шло через
формирование ячеистой структуры с толсты-
ми дислокационными стенками. В микро-
структуре наблюдалось большое количество
дисперсоидов (Sc1–xHfx)Al3 размером 10—20
нм (фиг. 6, а, б). При кратном увеличении
анализируемого поля (фиг. 6, в) видна повы-
шенная плотность выделения дисперсоидов,
которая визуально превышает плотность дис-
персоидов в сплаве (Sc1–xZrx)Al3. Высокораз-

решающая микроскопия позволяет выявить
очень дисперсные, практически точечные вы-
деления -фазы высокой плотности. В струк-
туре часто встречаются сформированные зер-
на (фиг. 6, д) размером 100—200 нм с харак-
терным двойным контрастом по границам.
Иногда встречаются крупные частицы диспер-
соидов, оставшиеся после закалки (фиг. 6, е).

Микроструктура сплава Al-Mg2Si-Sc пос-
ле РКУП и старения, представленная на фиг. 7,
состоит преимущественно из зерен, на что

Фиг. 7. Микроструктура (ПЭМ) сплава Al-Mg2Si-Sc после РКУП с последующим старением при 190 C
в течение 2 ч: а, в—е — изображения в светлом поле; б — изображение в темном поле

а) б)

в) г)

д) е)

 ScAl3







0,5 мкм 0,5 мкм

0,5 мкм 200 нм

200 нм50 нм

10 нм
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указывает кольцевая электронограмма на
вставке фиг. 7, а с большим количеством
отдельных рефлексов.

Измельчение структуры происходило че-
рез деление полос сдвига дислокационными
стенками (фиг. 7, а, в). Средний размер зер-
на по изображению в темном поле (фиг. 7,
б) составил 20723 нм. Изредка в структуре
наблюдались хорошо различимые выделения
-фазы в виде столбчатых выделений пря-
моугольного сечения толщиной 40—180 нм

и длиной до 600 нм (фиг. 7, в, д, е). Данные
частицы достаточно крупные и их состав ()
подтвержден как методами ПЭМ, ЭДС, так и
рефлексами на электронограмме, взятыми от
отдельной частицы (фиг. 7, д). Дисперсоиды
в структуре деформированного сплава Al-
Mg2Si-Sc после старения встречались редко
(фиг. 7, е). Размер частиц ScAl3 составлял
20—30 нм.

Механические свойства исследуемых спла-
вов определяли в исходном состоянии после
закалки, после РКУП и для двух этих обра-
боток после старения при 190 C. Выдержка
при старении для деформированных образцов
составила 2 ч, для исходного состояния —
45 ч. На фиг. 8 приведены диаграммы дефор-
мации при растяжении сплавов Al-Mg2Si в
исходном состоянии (ИС) и после РКУП.

Результаты механических испытаний
сплавов в исходном состоянии, представлен-
ные в табл. 2 и на фиг. 8, хорошо коррели-
руют с данными о микроструктуре сплавов
Al-Mg2Si после закалки (см. фиг. 1). Мелко-
зернистая структура сплава Al-Mg2Si-(Sc+Zr),
средний размер зерна в котором на порядок
меньше размеров зерна в сплавах Al-Mg2Si-
(Sc+Hf) и Al-Mg2Si-Sc, с выделениями второй
фазы по границам зерна обладает более вы-
соким уровнем прочностных характеристик
и значимо меньшей пластичностью (в  3225

Таблица 2

Механические свойства сплавов системы Al-Mg-Sc
в исходном состоянии до и после старения, после РКУП и после РКУП и старения

валпС актобарбО
в  2,0

 %,
аПМ

gM-lA 2 )rZ+cS(-iS еиняотсосеондохсИ 223 5 671 2 3,21  9,1

gM-lA 2 )fH+cS(-iS »» 203 3 951 5 4,02  0,2

gM-lA 2 cS-iS »» 882  11 071  52 2,91  2,1

gM-lA 2 )rZ+cS(-iS +еиняотсосеондохсИ 091(еинератс  )ч54,C 373 4 623 5 0,31  0,1

gM-lA 2 )fH+cS(-iS »» 933 6 572 0 8,21  1,1

gM-lA 2 cS-iS »» 133 6 462 2 2,21  2,0

gM-lA 2 )rZ+cS(-iS КР ПУ 224 9 083  11 0,11  5,0

gM-lA 2 )fH+cS(-iS » 124 6 683 1 3,9  0,2

gM-lA 2 cS-iS » 593 3 363 3 0,8  5,0

gM-lA 2 )rZ+cS(-iS КР +ПУ 091(еинератс  )ч2,C 324 3 583 4 0,2+0,31

gM-lA 2 )fH+cS(-iS »» 834 4 024 4 2,11  1,0

gM-lA 2 cS-iS »» 504 7 083 3 0,01  3,3

Фиг. 8. Диаграммы деформации при растя-
жении сплавов Al-Mg2Si в исходном состоянии
(после закалки) и после РКУП (на осях:  —
напряжение;  — деформация)

1 — Al-Mg2Si-(Sc+Zr), РКУП

2 — Al-Mg2Si-(Sc+Hf), РКУП

3 — Al-Mg2Si-Sc, РКУП

1 — Al-Mg2Si-(Sc+Zr), ИС

2 — Al-Mg2Si-(Sc+Hf), ИС

3 — Al-Mg2Si-Sc, ИС
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МПа; 0,2  1762 МПа;   12,31,9%). Спла-
вы Al-Mg2Si-(Sc+Hf) и Al-Mg2Si с одинако-
вым размером зерен в диапазоне 200—250
мкм и второй фазой, распределенной скорее
внутри зерна, чем по границам, демонстри-
ровали лучшую пластичность:   20,42,0 и
19,21,2%, а также похожий уровень прочно-
сти: в  3023 и 28811 МПа для сплавов Al-
Mg2Si-(Sc+Hf) и Al-Mg2Si-Sc соответственно.
Большая прочность сплава Al-Mg2Si-(Sc+Hf),
вероятно, вызвана наличием дисперсоидов в
сплаве, которые остались в структуре после
деформации и старения (см. фиг. 6, е).

Старение сплавов в исходном состоянии
при температуре 190 C с выдержкой 45 ч
повышает предел их прочности всего на 30—
40 МПа. При этом если пластичность спла-
ва, легированного совместной добавкой
(Sc+Zr), не изменяется, то пластичность спла-
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вов, легированных скандием и совместной
добавкой (Sc+Hf), уменьшается до уровня для
сплава с (Sc+Zr), видимо, за счет выделения
и укрупнения частиц второй фазы (см.
табл. 2, фиг. 9, 10).

После обработки РКУП отмечено повы-
шение прочностных характеристик сплавов
Al-Mg2Si в 1,3—1,4 раза (см. табл. 2, фиг. 9)
за счет формирования в них УМЗ структу-
ры при пластичности, близкой к пластично-
сти в исходном состоянии после старения
(см. табл. 2, фиг. 10). При этом в сплавах
после РКУП старение приводит к небольшо-
му росту как прочности (табл. 2, фиг. 9), так
и пластичности (табл. 2, фиг. 10) за счет ком-
пенсации процессов старения процессами
возврата, связанными с перестройкой дисло-
кационной структуры.

Фиг. 9. Гистограмма сравнения прочностных характеристик сплавов Al-Mg2Si в исходном состоянии
(ИС), с последующим старением (ИС+Ст), после РКУП и РКУП с последующим старением (РКУП+Ст)

Фиг. 10. Гистограмма сравнения пластичности сплавов Al-Mg2Si в исходном состоянии (ИС), с после-
дующим старением (ИС+Ст), после РКУП и РКУП с последующим старением (РКУП+Ст)
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Следует отметить, что РКУП, как и старе-
ние сплавов в исходном и деформированном
состояниях, незначительно повышает удель-
ную электропроводность сплавов (фиг. 11).
Это может быть связано с выделением уп-
рочняющих частиц уже при температуре
деформации 150 C в ходе РКУП.

Выводы. 1. Показано формирование зе-
ренно-субзеренной ультрамелкозернистой
(УМЗ) структуры в сплавах Al-Mg2Si-(Sc + Zr),
Al-Mg2Si-(Sc + Hf) и Al-Mg2Si-Sc.

2. Установлено повышение прочностных
характеристик сплавов Al-Mg2Si после ис-
пользования равноканального углового прес-
сования (РКУП) в результате формирования
в них УМЗ структуры при некотором сни-
жении пластичности.

3. Выявлены одинаковое изменение твер-
дости и удельного электросопротивления в
процессе старения и практически одинаковые
значения прочностных характеристик спла-
вов Al-Mg2Si с добавками (Sc + Zr) и (Sc + Hf).
Эффект обусловлен одинаковым характером
распада пересыщенного твердого раствора,
который определяется одинаковой последо-
вательностью выделения упрочняющих -
и -фаз и дисперсоидов в сплавах с совмест-
ными добавками (Sc + Zr) и (Sc + Hf).

4. Отмечено, что наряду с распадом твер-
дого раствора с выделением упрочняющих
частиц при старении сплавов Al-Mg2Si после
РКУП протекают процессы возврата, связан-
ные с перестройкой дислокационной струк-
туры, что может приводить к одновременно-
му повышению прочности и пластичности.

40

30

20

10

0

%IACS

ИС ИС+Ст РКУП РКУП+Ст

Al-Mg2Si-(Sc+Zr)
ИС ИС+Ст РКУП РКУП+Ст

Al-Mg2Si-(Sc+Hf)
ИС ИС+Ст РКУП РКУП+Ст

Al-Mg2Si-Sc

Фиг. 11. Гистограмма сравнения удельной электрической проводимости (%IACS) сплавов Al-Mg2Si в
исходном состоянии (ИС), с последующим старением (ИС+Ст), после РКУП и РКУП с последующим ста-
рением (РКУП+Ст)

5. Отмечено повышение удельной элект-
ропроводности сплавов Al-Mg2Si после РКУП,
а также после их старения как в исходном,
так и деформированном состояниях.
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Известно [1—3], что воздействие импуль-
сных радиационных потоков на материалы
может приводить к заметным структурным
изменениям в облучаемых поверхностных
слоях (ПС). Наиболее существенные измене-
ния структурного состояния ПС наблюдают-

ся в жестких условиях импульсных воздей-
ствий, когда радиационно-термические пото-
ки генерируют резкое возрастание темпера-
туры ПС до значений выше порога плавле-
ния материала [4—8]. При этом характер
изменения исходного структурно-фазового
состояния материала зависит как от условий
эксперимента (вид излучений; плотность
потока энергии частиц, падающих на обра-
зец; длительность импульсных воздействий
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Представлены результаты исследования воздействий импульсных потоков ионов гелия (ИГ)
и гелиевой плазмы (ГП) на сплав Инконель 718, приготовленный по аддитивной технологии ме-
тодом селективного лазерного сплавления с последующей термической обработкой. Определены
основные структурные изменения в облученном поверхностном слое (ПС) для двух режимов
облучения: мягкого (с плотностью мощности излучения q  2108 Вт/см2 при длительности им-
пульса   50 нс) и жесткого (при q  1,5109 Вт/см2,   25 нс). Число импульсных воздействий в
каждом режиме N  10 и 20.  Установлено, что в исходном состоянии и после облучения струк-
тура исследуемого сплава представляет собой однофазный твердый раствор на основе никеля с
ГЦК решеткой. Воздействие на сплав импульсных потоков ИГ и ГП приводит к изменению его
исходной текстуры в направлении <220> на текстуру <111>. Указанное изменение текстуры спо-
собствовало протеканию наблюдаемого в облученном ПС процесса пластической деформации, при
которой в металлах с ГЦК решеткой под действием приложенных термических напряжений сколь-
жение идет преимущественно по плоскостям {111}. Отмечено влияние режима облучения иссле-
дуемого сплава на параметр его кристаллической решетки. В мягком режиме воздействия пото-
ков ИГ и ГП величина параметра решетки а снижается по сравнению с исходным значением, что
может быть связано с действием остаточных макронапряжений, а также с испарением из ПС атомов
примесных элементов, расположенных в междоузлиях решетки. В жестком режиме облучения
параметр а возрастает, что обусловлено доминирующим влиянием механизма имплантации в сплав
ионов гелия, способствующего росту величины а. Показано, что наблюдаемые структурные изме-
нения в ПС сплава приводят к уменьшению микротвердости и разупрочнению переплавленного
слоя. Методом численного моделирования оценена роль термических и ударно-волновых воздей-
ствий в процессах пластической деформации и структурных изменений в ПС при реализованных
условиях облучения.

Ключевые слова: импульсные потоки; гелиевая плазма; ионы гелия; плазменный фокус;
пластическая деформация; микротрещины; текстура; параметр решетки.
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и др.), так и от характеристик облучаемого
материала (температура плавления; механи-
ческие свойства; наличие легирующих эле-
ментов; технология приготовления и др.).

В настоящее время все более широкое
распространение при производстве металли-
ческих материалов и изделий приобретают
аддитивные технологии [9—13], которые в
частности в авиакосмической промышленно-
сти активно применяются при производстве
жаропрочных материалов на основе никеля.
К таким материалам относится сплав Ин-
конель 718, основу которого составляют ни-
кель, хром и железо. Обладая высоким уров-
нем механических и физико-химических
свойств, этот сплав сохраняет их стабиль-
ность при температурах почти до 800 C и
применяется в ответственных узлах авиаци-
онной и космической техники — в реактив-
ных двигателях, газовых турбинах и др. [14—
16]. При получении сплава с помощью ад-
дитивной технологии важной является оцен-
ка влияния температурно-временных харак-
теристик этого технологического процесса на
структурно-фазовое состояние и свойства
получаемого материала [17—19]. Не мень-
ший интерес вызывает вопрос о поведении
рассматриваемого сплава в условиях разно-
образных внешних воздействий, в частности
излучений различного вида.

В работе [20] исследовали особенности
структурно-фазовых изменений в ПС сплава
Инконель 718, приготовленного по аддитив-
ной технологии, при импульсных воздействи-
ях потоков ионов гелия (ИГ) и гелиевой плаз-
мы (ГП) в режиме облучения ниже порога
плавления ПС. Повреждаемость указанного
сплава в более жестких условиях импульс-
ного воздействия потоков ИГ и ГП, при кото-
рых происходили процессы плавления и эро-
зии облучаемого ПС, изучалась в работе [21].

В настоящей работе исследовалось влия-
ние мощных импульсных воздействий пото-
ков ИГ и ГП, генерируемых в установке
Плазменный фокус (ПФ), на структурно-фа-
зовое состояние сплава Инконель 718, при-
готовленного по аддитивной технологии ме-
тодом селективного лазерного сплавления с
последующей термической обработкой (за-
калка + старение). Одновременно изучалась
возможность модифицирования структуры
облучаемого ПС мощными импульсными
пучково-плазменными потоками для улучше-
ния поверхностных свойств сплава.

Методика облучения и исследования.
Материал, схема установки и условия облу-
чения сплава Инконель 718 детально изло-
жены в работе [21]. Здесь мы кратко отметим,
что образцы данного сплава, приготовленные
по аддитивной технологии методом селектив-
ного лазерного сплавления с последующей
термической обработкой (закалка + старение)
и размером ~10101 мм, размещали в ка-
тодной зоне рабочей камеры установки ПФ
«Вихрь» с энергетическим запасом в кон-
денсаторах ~2,1 кДж. В качестве рабочего
газа использовали гелий при давлении в ка-
мере pHe  300 Па. При импульсных разря-
дах на образцы действовали импульсные по-
токи ИГ и ГП в двух режимах облучения:
мягком (расстояние от анода ПФ до образца-
мишени L  8 см, плотность мощности излуче-
ния q  2108 Вт/см2 при длительности импуль-
са   50 нс) и жестком (L  4 см, q  1,5109

Вт/см2,   25 нс). Как указано в работе [21],
при каждом импульсном разряде на образец-
мишень действовали потоки ИГ (распростра-
няются внутри конуса с углом при вершине
в зоне максимального сжатия плазмы ~30)
и ГП (распространяются внутри полного те-
лесного угла). Оба потока действуют на облу-
чаемый образец практически одновременно,
и приведенные значения q для каждого из
двух режимов облучения являются интеграль-
ными величинами, характеризующими сте-
пень ионно-плазменного воздействия на ма-
териал. Число импульсных воздействий в эк-
спериментах N  10 и 20. Временной интер-
вал между импульсными воздействиями 3—
5 мин. За это время в образцах достигалось
термически равновесное состояние.

Микроструктуру образцов и элементный
состав ПС исследовали с помощью сканиру-
ющей электронной микроскопии (СЭМ) и
локального рентгеноспектрального микро-
анализа (РСМА) на сканирующем электрон-
ном микроскопе EVO 40 фирмы Zeiss с при-
ставкой для РСМА.

Рентгенофазовый анализ ПС проводили
посредством регистрации рентгеновских
дифракционных спектров образцов на рент-
геновском дифрактометре UltimaIV фирмы
Rigaku (Япония) с вертикальным гониомет-
ром и высокоскоростным полупроводнико-
вым детектором D/teX. Съемку выполняли
в CuK-излучении. Фазовый анализ образ-
цов проведен в программном комплексе
PDXL с использованием базы данных ICDD.
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Микротвердость HV0,05 определяли мето-
дом инструментального (кинетического)
индентирования [22, 23] на микротвердоме-
ре Shimadzu DUH-211S (Япония) с исполь-
зованием алмазного индентора Виккерса в
виде пирамиды с квадратным основанием
(угол между боковыми гранями 136) при
нагрузке Fmax  500 мН и выдержке 5 с. Зна-
чение каждого из параметров определено по
результатам обработки десяти отдельных
измерений с доверительной вероятностью
  0,95. Погрешность измерений величины

Фиг. 1. Микроструктура (СЭМ) участков
центральной зоны поверхности сплава Инко-
нель 718, облученного потоками ИГ и ГП в мяг-
ком режиме при q  2108 Вт/см2,   50 нс, N  10
(a) и в жестком режиме при q  1,5109 Вт/см2,
  25 нс с числом импульсных воздействий
N  10 (б) и 20 (в). Стрелками отмечены блисте-
ры с неразрушенными (а) и разрушенными (в)
оболочками

HV0,05 микротвердомером DUH-211S, опреде-
ленная по методике [23], не превышала 10%.

Для оценки термического и ударно-вол-
нового воздействия пучка быстрых высоко-
энергетичных ионов на исследуемый сплав,
а также эволюции температурных изменений
в облученном ПС использовали метод чис-
ленного моделирования [24, 25], для которо-
го, как показал анализ, при реализованных
условиях облучения применима одномерная
модель расчета.

Результаты исследования и их обсуж-
дение. Микроструктура сплава в разных
режимах облучения. В работе [21] было от-
мечено, что в ряде участков ПС после воз-
действия на сплав потоков ИГ и ГП в мяг-
ком режиме облучения наблюдаются четкие
линии скольжения, свидетельствующие о
протекании процесса пластической деформа-
ции. При жестком режиме облучения линии
скольжения в ПС становятся менее выражен-
ными (фиг. 1, а—в), что, как правило, указы-
вает на снижение интенсивности этого про-
цесса. Отмеченное различие связано, по-ви-
димому, с более сильной повреждаемостью ПС
сплава в жестком режиме облучения: нали-

Фиг. 2. Микроструктура (СЭМ) участков с
микротрещиной и тонкой сморщенной пленкой
(а) и ячеистым характером ПС (б) сплава Ин-
конель 718, облученного потоками ИГ и ГП в
жестком режиме (q  1,5109 Вт/см2,   25 нс)
при N  20
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чие более выраженного волнообразного ре-
льефа поверхности с присутствием на ней
микротрещин; следы «загрязнения» осаж-
денными элементами (темные пятна на
фиг. 1, б, в), а также блистеры с разрушенны-
ми оболочками (фиг. 1, в) и участки тонкой
пленки (фиг. 2, а). В то же время возраста-
ние плотности мощности излучения пример-
но на порядок величины при N  20 способ-
ствовало более четкому выявлению мелкояче-
истого характера облученной поверхности
(фиг. 2, б). Обращает также на себя внимание
то, что в мягком режиме облучения оболоч-
ки блистеров не разрушались (см. фиг. 1, а),
а их размер значительно меньше (<1 мкм),
чем у разрушенных блистеров в жестком ре-
жиме облучения (фиг. 1, в).

Элементный состав поверхностного слоя.
Результаты элементного анализа ПС иссле-
дуемого сплава в исходном состоянии и пос-

ле облучения в мягком режиме, полученные
методом локального РСМА, представлены на
фиг. 3 и в табл. 1. Для сравнения в табл. 1
приведен также марочный состав сплава.
Анализ показал, что в облученном ПС кон-
центрация элементов сплава близка к их со-
держанию в исходном состоянии (см. табл. 1).
Однако в отличие от исходного состава спла-
ва несколько снизилось содержание основ-
ных (Ni, Cr, Fe) и возросло содержание дру-
гих (Nb, Al, Si, C и Cu) элементов. Ниобий и
медь входили в состав анода и осаждались
на поверхность облучаемого образца, испаря-
ясь с анода установки ПФ пучком электро-
нов при импульсных разрядах. Алюминий,
кремний и углерод входили в состав функ-
циональных материалов, распылялись и ис-
парялись плазмой. Углерод мог также вхо-
дить в состав рабочего газа как примесный
элемент. На поверхности облученного спла-

Фиг. 3. Рентгеновский спектр (РСМА) элементов в ПС образца сплава Инконель 718 после облучения
потоками ИГ и ГП в мягком режиме (q0  2108 Вт/см2,   50 нс) при N  10

Таблица 1

Марочный состав сплава Инконель 718 и содержание элементов в его ПС в исходном состоянии
и после облучения потоками ИГ и ГП в мягком режиме
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ва при высоких температурах, достигаемых
в моменты импульсных воздействий потока-
ми ИГ и ГП, углерод взаимодействовал с эле-
ментами сплава, что, по-видимому, способство-
вало образованию в отдельных участках на-
блюдаемой тонкой пленки (см. фиг. 2).

Эффекты «загрязнения» участков повер-
хности углеродом с наличием следов в виде
пятен с характерным размером порядка ~1
мкм (см. фиг. 1, б) и образованием тонкой
пленки в виде ряби (см. фиг. 2, а) наблюда-
лись как в мягком, так и жестком режимах
облучения [21]. В тех локальных участках
облученного ПС, где углерод, взаимодействуя
с другими элементами поверхности, способ-
ствовал образованию пленки, она впослед-
ствии (на стадии охлаждения) сжималась в
виде ряби. Скорее всего, это было следстви-
ем более высокой, чем у сплава, температу-
ры плавления материала пленки и различия
коэффициентов термического расширения
пленки и подложки.

В отличие от результатов работы [20], в
которой после воздействия на сплав Инко-
нель 718 потоков ИГ и ГП при оплавлении
локальных участков поверхности вследствие
флуктуации температуры наблюдали вклю-
чения в виде сложных карбидов, содержа-
щих ниобий, титан и другие элементы, в на-
стоящей работе подобных включений после
проведенных в ПФ экспериментов не обна-
ружено.

Рентгенофазовый анализ поверхностных
слоев. На фиг. 4 представлены рентгеновские
дифрактограммы образцов сплава Инко-
нель 718 до и после облучения в установке
ПФ. Исследования показали, что в исходном
состоянии и после облучения структура об-
разцов представляет собой  однофазный твер-
дый раствор на основе никеля с ГЦК решет-
кой. Поверхность образцов до облучения от-
личалась от стандартного отожженного об-
разца незначительной текстурой, выражен-
ной в формировании предпочтительной ори-
ентации кристаллитов по плоскостям (220),
проявившейся в увеличении интенсивности
рефлекса (220). В результате облучения
ориентация кристаллитов в поверхностном
слое изменялась, наблюдалось упорядочение
кристаллитов по плоскостям (111), что пред-
положительно обусловлено преимуществен-
но процессами, связанными с градиентом
теплоотвода при кристаллизации оплавлен-
ного ПС. В металлах с ГЦК решеткой сколь-

жение, как правило, идет по плоскостям (111)
в направлении с наиболее плотной упаков-
кой <110> [2]. Возникновение в ПС образ-
цов сплава после облучения текстуры <111>
способствует наблюдаемому пластическому
течению [21], а на отдельных участках и об-
разованию «блочной» структуры (см. фиг. 1,
а). Подобную картину наблюдали в медном
сплаве Cu-10Ga-4Ni после воздействия на
него импульсных потоков ионов дейтерия и
дейтериевой плазмы в установке ПФ [26].

В табл. 2 представлены результаты изме-
рения параметра решетки а в исходном и
облученных образцах исследуемого сплава. Из
таблицы видно, что в мягком режиме облу-
чения (расстояние образца от анода L  8 см)
величина а несколько снижается по сравне-
нию с исходным значением, а в жестком ре-
жиме обработки сплава (L  4 см), наоборот,
параметр а возрастает, причем более сильно
с увеличением числа импульсов N. Такое
изменение параметра решетки может быть
вызвано одновременным воздействием не-
скольких факторов, влияющих на величину
а. Уменьшение межплоскостных расстояний
вблизи обрабатываемой поверхности может
быть обусловлено действием остаточных

Фиг. 4. Рнентгеновские дифрактограммы
образцов сплава Инконель 718 в исходном со-
стоянии и после воздействия потоков ИГ и ГП
в мягком (при расстоянии между образцом и
анодом L  8 см) и жестком (L  4 см) режи-
мах облучения

Таблица 2

Параметр решетки а, , твердого раствора в образцах
сплава Инконель 718 до и после облучения
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макронапряжений, вызванных импульсным
плазменным воздействием [27], а также ча-
стичным испарением из ПС атомов примес-
ных элементов, расположенных в междоуз-
лиях решетки (кислород, углерод и др.). В
то же время атомы рабочего газа, импланти-
рованные в образцы сплава при облучении
потоками ИГ и ГП и находящиеся в твер-
дом растворе в позициях междоузлий, дол-
жны увеличивать период решетки. Конеч-
ный результат определяется соотношением
этих факторов. В жестком режиме облуче-
ния, судя по возрастанию значений парамет-
ра а (см. табл. 2) и появлению в ПС блисте-
ров с разрушенными оболочками (см. фиг. 1,
в), с приближением образца-мишени к ано-
ду ПФ процесс имплантации атомов гелия в
сплав усиливался, и влияние этого фактора
на величину параметра а становилось доми-
нирующим.

Термические эффекты в поверхностном
слое. На фиг. 5 представлено распределение
температуры в ПС сплава Инконель 718 в
направлении, нормальном к облучаемой по-
верхности. Расчет выполнен для двух момен-
тов времени: в мягком режиме облучения
кривая 1 соответствует времени 1  300 нс
(момент максимальной толщины расплавлен-
ного слоя), кривая 2 — времени 2  900 нс

(момент окончания процесса кристаллизации
— возврата границы плавлении к поверхно-
сти мишени); в жестком режиме кривая 1
соответствует времени 1  200 нс, а кривая
2 — времени 2  600 нс. На фиг. 6 отраже-
на динамика движения границы плавления
ПС сплава для обоих режимов облучения.

Ударно-волновое воздействие. Расчеты по-
казали, что в реализованных режимах облуче-
ния (мягком при q  2108 Вт/см2,  50 нс и
жестком при q  1,5109 Вт/см2,   25 нс) в
результате процесса испарения материала и
образования вторичной плазмы на образцы-
мишени из сплава Инконель 718 действова-
ли ударные волны [28]. Оценка величины
амплитуды давления ударной волны приве-
дена в табл. 3, где Т — максимальная темпе-
ратура вторичной плазмы мишени на стадии
нагрева (t — то же, C); L — расстояние от
анода ПФ до образца-мишени; Руд — амп-
литуда давления ударной волны в конце
действия ионного пучка; РА — амплитуда
давления ударной волны, рассчитанная по
формуле PA  (qd/)1/2, предложенной в ра-
боте [26] ( — плотность материала; d —
глубина пробега быстрых ионов гелия в
сплаве Инконель 718, в нашем случае
d  0,5 мкм [29]).

Из табл. 3 видно, что величина давления
ударной волны при жестком режиме облуче-

Фиг. 5. Распределение температуры в ПС
сплава Инконель 718 при облучении в режиме:
а — мягком (q  2108 Вт/см2,   50 нс); б —
жестком (q  1,5109 Вт/см2,   25 нс); х —
расстояние от поверхности; 1, 1 2, 2 — см. в
тексте

Фиг. 6. Динамика движения границы плав-
ления Lпл ПС сплава Инконель 718 для мягко-
го (1) и жесткого (2) режимов облучения

Таблица 3

Значения максимального давления ударной волны
на образцы-мишени из сплава Инконель 718

при воздействии потоков ИГ и ГП
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ния достигает значения предела прочности в
исследуемого сплава, полученного с помощью
технологии селективного лазерного сплавле-
ния [16, 30] (в  1400 МПа), и несколько пре-
вышает его предел текучести (0,2  1100—
1240 МПа). В сочетании с термическими на-
пряжениями, действующими в ПС на стадии
охлаждения и затвердевания расплава [21,
26], многократные ударно-волновые воздей-
ствия на сплав способствовали протеканию
наблюдаемых процессов пластической дефор-
мации (см. фиг. 1, а) и образованию поверх-
ностных микротрещин (см. фиг. 1, б и 2, а).

Микротвердость сплава. Результаты из-
мерений микротвердости ПС сплава (HV0,05)
в исходном и облученном состояниях при-
ведены в табл. 4. Из таблицы видно, что мно-
гократное воздействие на сплав импульсных
потоков ИГ и ГП приводит к снижению ис-
ходной величины HV0,05 примерно на 30% в
обоих режимах облучения, что заметно пре-
вышает степень снижения микротвердости
в условиях облучения сплава без оплавле-
ния ПС при использовании в качестве рабо-
чего газа ПФ дейтерия [20]. Отмеченное сни-
жение микротвердости связано с термичес-
ким влиянием радиационных потоков, ко-
торые в моменты импульсных воздействий
способствуют резким импульсным скачком
температуры выше порога плавления. Пос-
ледующие структурные изменения, связан-
ные с кристаллизацией расплавленного ПС
с высокой скоростью, приводят к наблюдае-
мому уменьшению значений HV0,05 и сни-
жению упрочнения материала, достигнутого
в процессе его получения по аддитивной тех-
нологии методом селективного лазерного
сплавления.

На фиг. 7 приведены типичные кривые
индентирования сплава Инконель 718 после
его облучения потоками ИГ и ГП в мягком и
жестком режимах. Максимальная глубина
вдавливания в сплав индентора hmax  3 мкм,

в то время как по расчетам получена наи-
большая толщина оплавленного ПС пример-
но в два раза меньше (Lпл  1,6 мкм [21]).
Другими словами, глубина индентирования
охватывала как переплавленный излучени-
ем ПС, так и находящийся под ним в зоне
термического влияния, но не плавившийся
приповерхностный слой. Характер кривых
нагрузка—разгрузка (см. фиг. 7) указывает
на близость упругих свойств отмеченных
слоев для обоих режимов облучения.

Выводы. 1. Проведенное исследование
воздействия импульсных потоков ионов ге-
лия (ИГ) и гелиевой плазмы (ГП) на сплав
Инконель 718, приготовленный по аддитив-
ной технологии методом селективного лазер-
ного сплавления с последующей термической
обработкой, позволило определить основные
структурные изменения в облученном повер-
хностном слое (ПС) для двух режимов об-
лучения: мягкого (плотность мощности из-
лучения q  2108 Вт/см2 при длительности

Таблица 4

Микротвердость ПС образца сплава Иконель 718 в исходном состоянии и после воздействия
потоков ионов гелия и гелиевой плазмы в мягком (L  8 см) и жестком (L  4 см) режимах облучения
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*Максимальная глубина вдавливания индентора.

Фиг. 7. Типичные кривые индентирования
образцов сплава Инконель 718 до (кр. 1) и пос-
ле воздействия потоков ИГ и ГП в мягком
(q  2108 Вт/см2,   50 нс, кр. 2 — L  8 см,
10 имп.; кр. 3 — 8 см, 20 имп.) и жестком
(q  1,5109 Вт/см2,   25 нс, кр. 4 — L  4 см,
10 имп.; кр. 5 — 4 см, 20 имп.) режимах облу-
чения в установке ПФ
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импульса   50 нс) и жесткого (q  1,5109

Вт/см2,   25 нс).
2. Установлено, что в исходном состоянии

и после облучения структура исследуемого
сплава представляет собой однофазный твер-
дый раствор на основе никеля с ГЦК решет-
кой.

3. Воздействие на сплав импульсных по-
токов ИГ и ГП приводит к изменению ис-
ходной текстуры в направлении (220) на тек-
стуру (111), определяемую условиями тепло-
отвода при направленной кристаллизации
расплавленного ПС в сторону возрастания
температуры. Указанное изменение тексту-
ры способствовало протеканию наблюдаемо-
го в облученном ПС процесса пластической
деформации (а на отдельных участках и об-
разованию «блочной» структуры), при кото-
рой в металлах с ГЦК решеткой под действи-
ем приложенных термических напряжений
скольжение идет преимущественно по плос-
костям (111).

4. Отмечено влияние режима облучения
исследуемого сплава на параметр его крис-
таллической решетки. В мягком режиме
воздействия потоков ИГ и ГП параметр ре-
шетки а снижается по сравнению с исход-
ным значением, что может быть связано с
действием остаточных макронапряжений,
создаваемых импульсным пучково-плазмен-
ным воздействием на материал, а также с
испарением из ПС атомов примесных эле-
ментов, расположенных в междоузлиях ре-
шетки. В жестком режиме облучения наблю-
дается противоположный эффект: параметр
а возрастает, что обусловлено доминирую-
щим влиянием механизма имплантации в
сплав ионов гелия, способствующих увели-
чению а.

5. Показано, что наблюдаемые структур-
ные изменения в ПС сплава, генерируемые
мощным импульсным облучением, приводят
к уменьшению микротвердости и разупроч-
нению переплавленного слоя.

6. Методом численного моделирования
оценена роль термических и ударно-волно-
вых воздействий в процессах пластической
деформации и в структурных изменениях ПС
в реализованных условиях облучения.
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Важная задача современного глиноземно-
го производства — увеличение комплексно-
го использования глиноземного сырья для
расширения ассортимента выпускаемой про-
дукции путем извлечения элементов-приме-
сей (V, P, F и др.) [1].

Содержание пентоксида фосфора в сырье
(бокситы, нефелины, алуниты) и промежуточ-
ных продуктах производства глинозема на-
ходится в пределах от одной десятой доли
до одного процента. Так, в стандартном об-
разце алунита пентоксид фосфора содержит-
ся в пределах 0,17—0,2%.

По принципиальной схеме комплексной
переработки алунита щелочным способом в
раствор переходят: алюминий в виде алю-
мината, калий и натрий в виде сульфатов, а
также соединения кремния, галлия, ванадия
и фосфора. Ввиду относительной близости
химических свойств водных растворов пяти-
валентных ванадия и фосфора ванадий час-
тично соосаждается с фосфором и выводит-
ся из ванадийсодержащего раствора в соста-
ве образовавшегося осадка фосфата, что при-
водит к значительным потерям ванадия.
При наличии в оборотных растворах малых
количеств примеси фосфора отмечается ук-
рупнение гидрата алюминия, а большие ко-

личества примеси фосфора способствуют его
измельчению [2].

При циркуляции алюминатных растворов
и выпарке раствора, идущего на выщелачи-
вание последующей порции алунитовой руды,
концентрации ванадия и фосфата в раство-
ре возрастают.

По достижении определенной концентра-
ции ванадий совместно с фосфором выпада-
ет в осадок в виде ванадиевого концентрата.
Содержание массовых долей в твердой фазе
ванадиевого концентрата составляет: V2O5
4,9; P2O5 12,2; F 2,1 [3]. Концентрацию при-
месей в промводе фосфорсодержащего осад-
ка следующая, г/л: P2O5 0,1; V2O5 8,0.

Известно несколько методов извлечения
малых содержаний фосфат-ионов из сложно-
солевых технологических растворов. Из них
наиболее приемлем сорбционный способ [1,
4]. В работе [4] рассмотрено использование
активированного угля в качестве адсорбен-
та при удалении фосфат-ионов из синтети-
ческих растворов дистиллированной водой.
При этом отмечено, что эффективность уда-
ления фосфат-ионов повышается с увеличе-
нием дозировки адсорбента от 0,1 до 4 г/л
при исходной концентрации фосфат-ионов 5
мг/л. Максимальное удаление фосфат-ионов
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достигнуто при рН2, а эффективность адсор-
бции с увеличением рН в диапазоне от 2 до
10 снижается. По данным [5] при использо-
вании активированного угля Соir-рith в ка-
честве адсорбента для удаления фосфат-
ионов адсорбция достигла своего максиму-
ма при начальном значении рН в диапазоне
от 6 до 10. Высокая стоимость активирован-
ного угля в качестве сорбента ограничивает
его широкое применение. Авторы многих
работ как альтернативный сорбент исполь-
зовали биоуголь. Широко исследовано уда-
ление фосфат-ионов из сточных вод. Боль-
шое внимание уделяется промышленным
отходам в качестве адсорбента для извлече-
ния фосфат-ионов. Le Zeng и его коллеги [6]
при исследовании сорбции фосфат-иона из
сточных вод как адсорбент использовали от-
ходы производства оксида железа. Показа-
но, что благодаря своей низкой стоимости и
высокой производительности эти отходы по-
тенциально могут быть использованы для
экономичного удаления фосфат-ионов из
сточных вод. Отмечается тенденция к сни-
жению адсорбции фосфат-ионов от 8,6 до 4,6
мг/г при увеличении рН от 3,2 до 9,5.

В работе [7] исследовано удаление фос-
фат-ионов из водного раствора с использова-
нием красного шлама как побочного продук-
та в производстве при переработке алюми-
ниевого сырья. Установлено, что максималь-
ное удаление фосфат-ионов достигается в
диапазоне рН 6—10. В работе [8] показано,
что применение красного шлама (отходы гли-
ноземного производства), обработанного сме-
сью хлорида натрия и соляной кислоты, ока-
зывает существенное влияние на сорбцион-
ную способность шлама по отношению к фос-
фат-анионам. Предельная сорбция фосфат-
ионов на модифицированном красном шла-
ме достигает 390 мг/г, что позволяет предло-
жить его в качестве эффективного сорбента
для очистки промышленных стоков от фос-
фат-ионов.

Теме сорбции фосфат-ионов адсорбента-
ми, синтезированными на основе гидрокси-
дов разных металлов, посвящено много пуб-
ликаций [9—12]. В настоящее время для
воды и очистки сточных вод применение
нашли нанотехнологии и к наиболее важ-
ным структурам в нанотехнологии относят-
ся наночастицы. Их основным свойством
является повышенная реакционная способ-
ность благодаря высокому значению отноше-

ния их поверхности к объему. В частности
для наночастиц железа характерны супер-
парамагнитные свойства, высокая реакцион-
ная способность и нетоксичность [13]. Ак-
тивированный уголь, модифицированный
наночастицами трехвалентного железа, дает
хорошие результаты при адсорбции неорга-
нических ионов, таких как нитраты, арсена-
ты и ванадаты [14—17]. Результаты этих
исследований послужили основой для тести-
рования этой методологии на растворах пе-
реработки алунита для адсорбции фосфат-
ионов в нашей работе.

Цель настоящего исследования — оцен-
ка потенциала нанокомпозита на основе
трехвалентного оксида-гидроксида железа и
активированного угля (Fe-AУ) для удаления
фосфат-ионов из алюминатного раствора.

Материалы и методы эксперимента.
Свойства исходного сырья и продуктов пе-
реработки исследовали следующими метода-
ми: идентификацию фаз — методом рент-
генофазового анализа (РФА) с помощью диф-
рактометра AXS (Bruker, Германия); содер-
жание фосфат-ионов в растворе — фотоко-
лориметрическим методом (фотоколориметр
КФК-2) по молибденодиванадиевому спосо-
бу [13]; морфологию образцов (до и после
адсорбции) — методом сканирующей элек-
тронной микроскопии (СЭМ, ЭДС, Hitachi-
4800, Германия).

Степень удаления (сорбции) , %, фосфат-
ионов из алюминатного раствора рассчиты-
вали с использованием уравнения:

  100(C0 – Cp)/C0, (1)

где С0, Ср — концентрации фосфат-ионов в
растворе соответственно до и после экспери-
мента.

Для получения нанокомпозита Fе-АУ ис-
пользовали уголь производства LOBA Chame
PVT Ltd. и реагенты фирмы «Вектон»:
FeSO47H2O, Na2HPO4, Na3PO4, NaOH, H2SO4,
HCl и Na2CO3.

Синтез сорбента проводили по методике
[13]. Для этого к 10 г активированного угля
добавляли 200 мл 0,6 М FeSO47H2O. Моди-
фикация проводилась в течение 24 ч при по-
стоянном перемешивании и поддержании
температуры 50 C. Затем раствор был от-
фильтрован, а модифицированный образец
промыт дистиллированной водой и высушен
при температуре 60 C в течение 24 ч. Схема
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реакции синтеза следующая: FeSO4 + H2O +
+ O2  FeOHSO4 + FeOOH.

Методика определения адсорбционной
емкости. Проведение кинетического иссле-
дования. Сорбцию изучали при температуре
25 C. Навески адсорбента 0,5—1 г помеща-
ли в коническую колбу, добавляли заданное
количество Na2HPO4, общий объем суспен-
зии до 50 мл доводили дистиллированной
водой. Для установления заданного значения
рН раствора добавляли азотную кислоту
(0,5 М). Равновесие в системе достигалось
после перемешивания полученной суспензии
в течение 1 ч. Для описания процесса сорб-
ции использовали формулу:

qe  (C0 – Cр)V/m, (2)

где qe — адсорбционная емкость, мг/г; С0 —
начальная концентрация ионов РО4

3–, мг/л;
Ср — концентрация ионов РО4

3– после уста-
новления равновесия, мг/л; V — суммарный
объем раствора, л; m — масса адсорбента, г.

В качестве объекта исследования взяты
растворы гидрофосфата натрия разной кон-

центрации, а полученные результаты прове-
рены на технологических растворах, содер-
жащих анионы SO4

2–, PО4
3–, AsО4

3–, SiO4
2–.

Сорбцию фосфат-ионов из алюминатных
растворов проводили в установленных опти-
мальных условиях. Анализы СЭМ/ЭДС под-
твердили, что фосфор(V) полностью адсорби-
руется на синтезированном нанокомпозите
Fe-AУ (фиг. 1), нанокомпозит Fe-AУ кроме
фосфора содержит также большое количество
калия, ванадия, серы, углерода, железа и алю-
миния.

Результаты исследований и их обсуж-
дение. Зависимость адсорбции фосфат-ионов
от рН среды. Известно, что рН раствора —
один из основных факторов, влияющих на
адсорбцию фосфат-иона. В зависимости от рН
системы фосфор в растворах присутствует в
следующем виде: Н3РО4, Н2РО4

–, НРО2
2– и

РО4
3– [5].
При рН2 фосфор находится преимуще-

ственно в виде Н3РО4. Нейтральные моле-
кулы слабо прикрепляются к участкам ад-
сорбента. Как видно из фиг. 2, адсорбция
фосфат-иона происходит именно в интерва-

Суммарный спектр

Э %,.саМ %,.деоС алумроФ
KC 96,52 21,49 OC 2

KlA 30,0 60,0 lA 2O3

KP 90,0 02,0 P2O5

KS 93,0 89,0 OS 3

KK 60,0 70,0 K2O
KV 50,0 90,0 V2O5

KeF 84,3 84,4 OeF
O 12,07 — —

 001

0 2 4 6 8 10 кэВ

а)

б)K

C

O

V

Fe

Al P

S

K V V

Fe

Fe

Фиг. 1. Результаты анализа СЭМ/ЭДС (соответственно а, б) после адсорбции фосфат-ионов нанокомпо-
зитом Fe-AУ из алюминатного раствора
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ле рН4—10 и составляет 80—95%. В этой
области анионная форма фосфора следую-
щая: Н2РО4

–, НРО4
2– и РО4

3–. С повышением
рН до 11—13 сорбционная способность ионов
уменьшается, что может быть связано с пре-
обладанием ионов ОН–, которые конкуриру-
ют с фосфат-ионами. Из-за сил сталкивания
между ионами фосфора и положительно за-
ряженной поверхностью адсорбента при рН2
адсорбция фосфат-ионов слабая. На фиг. 2
приведены полученные с использованием
формулы (1) сравнительные данные по ад-
сорбции фосфат-ионов активированным уг-
лем (С), синтезированным гётитом (FeOH)
и нанокомпозитом (Fe-AУ) соответственно.

Влияние дозировки адсорбента Fe-AУ на
адсорбцию фосфат-ионов. На фиг. 3 приве-
дены данные о влиянии дозы адсорбента на
удаление фосфат-ионов при исходной их кон-
центрации 4,98 мг/л и количестве адсорбента
от 0,2 до 1,2 г (от 2 до 24 г/л). Видно, что
степень удаления фосфат-ионов увеличива-
ется только до определенного предела, а за-
тем остается почти постоянной. Это означа-
ет, что увеличение частиц адсорбента обес-
печивает достаточное количество мест для
адсорбции фосфат-ионов.

Немаловажным фактором, влияющим на
сорбцию фосфат-ионов на адсорбенте Fe-AУ,
является длительность контакта (фиг. 4).

Из приведенных на фиг. 4 данных сле-
дует, что при рН8—9 адсорбция возрастает в
первые 60 мин контакта. При этом высокая
скорость сорбции сохраняется в течение 2 ч,
затем сорбция ослабевает и через 180 мин
достигается равновесие. Это связано с тем, что
активные центры адсорбента в течение это-
го времени насыщаются ионами фосфата и
в дальнейшем скорость адсорбции остается
неизменной. Последующее увеличение дли-
тельности контакта на эффективность сорб-
ции не влияет. Видно, что количество адсор-
бированных фосфат-ионов на единицу мас-
сы адсорбента (адсорбционная емкость qe)
возрастает с увеличением исходной концен-
трации ионов С0 и остается постоянной при
достижении равновесия.

Известно, что сорбция ионов в значитель-
ной степени зависит от начальной концент-
рации компонентов в растворе. С этой це-
лью проведены кинетические исследования
процесса сорбции фосфат-ионов от измене-
ния их концентрации в растворе. Концент-
рацию фосфат-ионов варьировали в пределах

Фиг. 4. Влияние длительности перемеши-
вания и исходной концентрации фосфат-ионов
(С0, мг/л: 1 — 10; 2 — 40; 3 — 100) на емкость
адсорбента qe (m  0,5 г, t  25 C, рН8—9)

Фиг. 3. Зависимость сорбции фосфат-ионов
нанокомпозитом Fe-АУ от его количества в сус-
пензии (t  25 C,   3 ч, С0  0,1 г/л, рН8—9)

Фиг. 2. Зависимость влияния рН среды на
адсорбцию фосфат-ионов (, %) активирован-
ным углем (C), гётитом (FeOH) и нанокомпо-
зитом Fе-АУ при условии С(PO4

3–)  0,1 г/л,
m  1 г, t  25 C,   60 мин
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10—100 мг/л, сохраняя при этом все пара-
метры постоянными. Результаты исследова-
ний приведены в табл. 1.

Из данных табл. 1 следует, что степень
сорбции фосфат-ионов уменьшается с увели-
чением их начальной концентрации в ра-
створах. При относительно низких концен-
трациях фосфат-ионов в растворе степень их
сорбции достигает высоких значений (92%)
вследствие взаимодействия находящихся в
растворе ионов фосфора, которые поглоща-
ются активными центрами сорбента. Умень-
шение степени сорбции можно объяснить
заполнением сорбционных центров.

Построение изотерм адсорбции. Адсорб-
ционную способность фосфат-ионов рассчи-
тывали по уравнениям Ленгмюра и Френд-
лиха. Изотерма адсорбции играет важную
роль при расчете количества освобождаемых
из раствора фосфат-ионов на единицу массы
адсорбента.

Линейное уравнение изотермы адсорбции
Ленгмюра имеет следующий вид:

Се Се 1
   +  KL, (3)
qе qmax qmax

где Се — равновесная концентрация адсор-
бента (ион РО4

3–) в растворе, мг/л; qе — рав-
новесное адсорбированное количество на еди-
ницу адсорбента (адсорбционная емкость), мг/
г; qmax — максимальная (предельная) адсорб-
ционная емкость, мг/г; KL — адсорбционный
коэффициент (постоянная Ленгмюра), л/мг.

Константы (qmax и KL) уравнения Ленг-
мюра (3) рассчитывают графическим спосо-
бом. Для этого строят изотерму адсорбции в

линейных координатах, тангенс угла ее на-
клона равен:

tg  1/qmax,

где  — отрезок, отсекаемый прямой на оси
ординат, дает возможность определить KL.

Линейное уравнение модели Френдлиха
выражается следующим образом:

lgqe  lgKF +  1—n lgCe, (4)

где KF — константа Френдлиха (показывает
величину адсорбции при концентрации ад-
сорбента 1 мг/г); n — интенсивность адсор-
бции. В логарифмических координатах урав-
нение (2) дает прямую линию, что позволяет
определять значения KF и n. Отрезок, отсе-
каемый прямой на оси ординат, соответству-
ет lgKF, а тангенс угла наклона прямой к оси
абсцисс равен 1/n .

Расчет сорбционных характеристик для
фосфат-ионов проводили по данным табл. 1
и по уравнениям Ленгмюра (3) и Френдли-
ха (4). Модель Ленгмюра предполагает мо-
нослоевую адсорбцию, а модель Френдлиха
— эмпирическую [18].

Полученные равновесные данные адсор-
бции были приведены к линейно преобразо-
ванным уравнениям (3) и (4) Ленгмюра и
Френдлиха соответственно (фиг. 5, а, б).

Как следует из приведенных графиков,
результаты, полученные на основе моделей
Ленгмюра и Френдлиха для всех исследован-
ных ионов металлов, соответствуют экспери-
ментальным данным. Параметры изотерм
Ленгмюра (см. фиг. 5, а) и Френдлиха (см.
фиг. 5, б) обобщены в табл. 2.

Таблица 1

Значения степени сорбции фосфат-ионов в зависимости от их концентрации
в водных растворах (m  0,5 г; V  50 мл, pH8—9,   60 мин)

ртемараП

йондохситоитсомисивазввортемарапеиненемзИ
вонои-тафсофиицартнецнок С0 л/гм,

01 02 04 06 08 001

Ce л/гм, 8,0 0,3 2,11 2,91 4,03 0,64

gl Ce 390,0– 774,0 940,1 382,1 284,1 266,1

qe г/гм, 29,0 7,1 88,2 80,4 69,4 4,5

gl qe 630,0– 032,0 744,0 016,0 596,0 237,0

Ce/qe л/г, 968,0 467,1 88,3 607,4 921,6 5815,8

 %, 29 58 27 86 26 45
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Модели изотермической адсорбции пока-
зали, что уравнения Ленгмюра и Френдлиха
подходят для описания адсорбционных ха-
рактеристик. Согласно полученным резуль-
татам нанокомпозит Fe-AУ обладает хоро-
шим адсорбционным потенциалом для фос-
фат-ионов и может быть использован в ка-
честве адсорбента для их удаления из фос-
фатсодержащих сточных вод глиноземного
производства.

По данным работы [19] фосфат-ионы мо-
гут образовывать хемосорбированные комп-

лексы ( , , ) в ре-

зультате реакции лигандного обмена с гидр-
оксидом и мостик между соединением Fe+3.

Выводы. 1. Нанокомпозит на основе трех-
валентного оксида-гидроксида железа и ак-
тивированного угля (Fe-АУ) является перс-
пективным адсорбентом для удаления фос-
фат-ионов при низкой их концентрации в
исходном растворе. На адсорбцию фосфат-
ионов влияют такие параметры, как pH, ко-
личество адсорбента, длительность контакта,
концентрация фосфат-ионов.

2. Скорость адсорбции возрастает с уве-
личением количества адсорбента в пределах
от 2,5 до 10 г/л. Максимальное удаление фос-

фат-ионов получено при pH8—9. Результа-
ты, достигнутые на основе моделей Ленгмю-
ра и Френдлиха для фосфат-ионов, соответ-
ствуют экспериментальным данным с коэф-
фициентами корреляции более 0,97—0,99.

3. Адсорбция фосфат-ионов нанокомпози-
том Fe-АУ подтверждена анализом CЭM/
ЭДС. Установлено, что адсорбция фосфат-
ионов протекает только на поверхности ад-
сорбента и следовательно скорость адсорбции
высокая. Изотермы Ленгмюра и Френдлиха
показывают, что при адсорбции фосфат-ионов
нанокомпозитом Fe-АУ одновременно реали-
зуются механизмы хемосорбции и физичес-
кой адсорбции (сочетание химического вза-
имодействия адсорбата и адсорбента и сла-
бых сил Ван-дер-Ваальса).
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Важную роль в характеристиках трип-
сталей играют остаточные сжимающие на-
пряжения, формирующиеся в них в резуль-
тате положительного объемного эффекта пре-
вращения    [1, 2]. Исследованию про-
цессов формирования остаточных напряже-
ний препятствуют методические проблемы
их измерения, связанные с гетерогенностью
фазового состава и напряженного состояния
в трип-сталях. Решению этих проблем спо-
собствует методика измерения остаточных
напряжений для гетерогенных материалов,
основанная на использовании анизотропии
упругих модулей - и -фаз [3—5], что по-
зволяет оценивать реальное распределение

остаточных напряжений в тонколистовой
трип стали. В методике используется сим-
метричная геометрия рентгеновской съемки,
что отличает ее от стандартного метода диф-
ракционной тензометрии sin2, в котором
рассматривается несимметричная съемка.
Для последней свойственно изменение с уг-
лом поворота  глубины проникновения рен-
тгеновского пучка, что делает невозможным
его применение для таких высокоградиент-
ных материалов, как трип-стали.

Важную роль в уникальных свойствах
трип-сталей играет кристаллографическая
текстура [6, 7], поскольку обнаружено, что при
их прокатке формируется высокоградиент-
ная структура, которая характеризуется зна-
чительно более интенсивным распадом аус-
тенита в тонком поверхностном слое [8].
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Рентгеноструктурными методами исследовали влияние степени деформации при испытании
растяжением на фазовый состав, текстуру и напряженное состояние - и -фаз сплава ВНС9-Ш.
Показано, что в процессе испытания до разрушения количество -фазы увеличивается на повер-
хности от 75 до 91% и от 45—50 до ~70% в подповерхностных слоях. Для оценки склонности
двухфазных сталей к трип-эффекту предложен параметр метастабильности аустенита в виде от-
носительной доли распавшегося аустенита на отдельных этапах деформации растяжением. Уста-
новлено, что в исходной ленте стали толщиной 0,3 мм в результате положительного объемного
эффекта превращения    в аустените формируются сжимающие напряжения, достигающие
на поверхности величины –1000 МПа, в отличие от растягивающих напряжений в мартенсите.
Их наличие связывают с нагревами металла, охлаждение которого приводит к растягивающим
напряжениям в мартенсите из-за его значительно более низкой по сравнению с аустенитом ве-
личины ТКЛР (температурный коэффициент линейного расширения).
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Известно, что поверхностные слои катаных
листов характеризуются специфическими
компонентами текстуры, которыми можно
эффективно управлять, варьируя параметра-
ми прокатки и прежде всего величиной об-
жатия за проход. С учетом этого результа-
ты исследования закономерностей процессов
формирования текстуры в - и -фазах в про-
цессах горячей и холодной прокаток и тер-
мической обработки [9—11] могут способ-
ствовать разработке эффективных способов
управления структурой и свойствами трип-
сталей.

В то же время важнейшее значение для
понимания поведения трип-сталей в услови-
ях эксплуатации имеет изучение особеннос-
тей формирования структуры и напряжен-
ного состояния в условиях нагружения. В
связи с этим в настоящей работе при испы-
тании на растяжение исследовали влияние
степени деформации на фазовый состав, тек-
стуру и остаточные напряжения в трип-ста-
ли ВНС9-Ш.

Материалы и экспериментальные мето-
ды. Исследовали образцы холоднокатаной лен-
ты толщиной ~0,3 мм из аустенитно-мартен-
ситной трип-стали ВНС9-Ш (23Х15Н5АМ3-Ш),
имеющей следующий химический состав,
мас.%: С 0,24; Cr 15,5; Ni 4,5—5,6; Mo 2,9;
Mn 1,0; Si 0,6; N 0,03—0,07; S 0,01;
P 0,015; Fe — основа. Лента получена хо-
лодной прокаткой горячекатаного подката за
несколько проходов с промежуточной терми-
ческой обработкой.

Количественные исследования фазового
состава, текстуры и остаточных напряжений
проводили на рентгеновском дифрактомет-
ре UltimaIV (фирма «Ригаку», Япония) в
CuK-излучении. Текстуру - и -фаз оцени-
вали методом обратных полюсных фигур
(ОПФ). Полюсные плотности (hkl) рефлексов
(Ph


k
(
l
)) находили в виде отношений экспери-

ментальных интенсивностей рефлексов - и
-фаз (Ih


k
(
l
)) к теоретическим интенсивнос-

тям соответствующих рефлексов (Rh

k
(
l
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l
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
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(
l
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Количественный фазовый анализ трип-
сталей реализуют с использованием дифрак-
ционных методов, включающих рентгено-
структурный анализ [12—16], высокоэнерге-
тическое синхротронное излучение [17—19]
и метод дифракции нейтронов [20, 21]. Во

всех случаях текстурный эффект учитыва-
ют с помощью усреднения полюсных плот-
ностей разных рефлексов обеих фаз [22], ис-
пользуя следующее соотношение:
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где n, m — число пиков (hkl) соответственно
- и -фаз.

В расчетах по формуле (1) обычно исполь-
зуют два-четыре рефлекса каждой из фаз.
Мы использовали по четыре рефлекса аус-
тенита ((111), (200), (220), (331)) и мартенси-
та ((110), (200), (211), (310)).

В дифракционной тензометрии широко
применяют метод sin2 при использовании
как рентгеновского [23, 24], так и нейтрон-
ного [25—27] излучений. В методе sin2 из-
меряют межплоскостные расстояния для
рефлекса (hkl) при нескольких значениях
угла  и определяют величину ост из на-
клона экспериментальной зависимости пара-
метра решетки от sin2.

Проблемы возникают при наличии гра-
диента параметров решетки по глубине об-
разца, не связанных с напряжениями, по-
скольку информационная глубина при на-
клонном падении пучка меньше, чем при
симметричном. Поэтому градиент парамет-
ров решетки по глубине образца будет при-
водить к существенным ошибкам измере-
ния остаточных напряжений методом sin2.
Эти проблемы могут быть решены при ис-
пользовании метода симметричной съемки,
предложенного в [3—5], который позволил
разделить эффекты остаточных напряжений
и градиента параметров решетки на основе
использования особенностей упругой анизот-
ропии кристаллов. Величину остаточных
напряжений в этом методе можно найти из
соотношения:

1 1 1 2 2 2

2 2 2 1 1 1 1 1 1 2 2 2

ост 2( )

h k l h k l

h k l h k l h k l h k l

a a

a K a K

−
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−
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где Khkl  –S11 – (S11 – S12 – 1/2S44)(h2k2 +
+ h2l2 + k2l2)/(h2 + k2 + l2) — константа уп-
ругости; S11, S12, S44 — монокристальные кон-
станты податливости.
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Точность оценки остаточных напряжений
предлагаемым методом зависит от величи-
ны упругой анизотропии данного металла.
Упругая анизотропия железа одна из самых
выраженных из всех конструкционных ма-
териалов, она значительно выше, чем у мно-
гих металлов (Al, Ti, Zr, Mg, Ta, Mo, Nb), нахо-
дится на таком же уровне, как анизотропия
никеля, немного уступает меди и значитель-
но уступает только анизотропии цинка.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. В табл. 1 приведены результаты ме-
ханических испытаний на растяжение образ-
цов из ленты толщиной 0,3 мм трип-стали
ВНС9-Ш. Один образец был доведен до раз-
рушения, а испытания остальных образцов

прерывали при номинальной установленной
деформации 5, 10, 17 и 20%. На данном эта-
пе исследований интерес представляли толь-
ко относительные изменения фазового соста-
ва, текстуры и остаточных напряжений в -
и -фазах трип-стали, поэтому мы ограничи-
лись минимальным числом образцов. Тем
не менее следует отметить значительный
разброс пределов текучести, значения кото-
рых составили от 1160 до 1580 МПа.

На фиг. 1 приведены диаграммы - и
фотографии образцов после испытания до
степени деформации   5, 17 и 22% (до раз-
рушения образца). На поверхности всех де-
формированных образцов видны полосы
сдвига под углом 45 к направлению нагру-
жения. При степени деформации 5% поло-
сы сдвига локализованы, что свидетельству-
ет о том, что пластическая деформация про-
исходит неравномерно, но при этом локали-
зация деформации не сопровождается обра-
зованием шейки, как при обычном механиз-
ме деформации дислокационным скольже-
нием, и в нашем случае разрушение разви-
вается практически без шейки, что похоже
на эффект «бегающей шейки», сопровожда-
ющий эффект сверхпластичности. Однако это
только внешнее сходство, механизмы процес-
сов разные. В случае сверхпластичности пе-

Фиг. 1. Кривая деформации при растяжении стали ВНС9-Ш (а, в, д — функции ()) и следы деформации
на поверхности образца (б, г, е) после испытания: а, б —   5%; в, г —   20%; д, е —   22% (разрушение)

б)

г)

е)

Таблица 1

Относительная доля распавшегося аустенита
при деформации растяжением от 10% (А10)
и до разрушения (Ар) на разном расстоянии h

от поверхности образца

h мкм, А 01 А 71 А 02 Ар

0 81,0 60,0 34,0 46,0

5 61,0 52,0 24,0 75,0

51 13,0 23,0 15,0 35,0

52 22,0 72,0 64,0 45,0
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ремещение шейки обусловлено тем, что
уменьшение площади поперечного сечения
компенсируется интенсивным деформацион-
ным упрочнением. В случае трип-сталей воз-
можны две причины высокой пластичности.
Во-первых, превращение    идет с уве-
личением объема, которое компенсирует
уменьшение площади поперечного сечения,
а во-вторых, сдвиговая деформация при пре-
вращении    ограничена, как в случае
двойникования, поэтому превращение вы-
нужденно распространяется в образце, по-
скольку обратное превращение требует сжи-
мающих напряжений.

Обычно принято оценивать устойчивость
аустенита в трип-сталях в терминах его ста-
бильности против атермического -мартен-
ситного превращения, однако применительно
к трип-сталям более обоснованно оценивать
стабильность аустенита параметром Md30 [28],
который определяет стабильность аустенита
относительно инициированного деформацией
-мартенситного превращения (температу-
рой, при которой образуется 50% -мартен-
сита при 30% деформации растяжением).
Этот показатель по неясным причинам не
использовали применительно к трип-сталям.

Мы предлагаем использовать этот пара-
метр в несколько скорректированном виде,
поскольку параметр Md30 непосредственно
предназначен для аустенитных сталей. Од-
нако для трип-сталей, в которых количество
аустенита может составлять 10—80%, при-
менение этого параметра возможно только
после корректировки. Мы предлагаем спе-
циально для трип-сталей, а также для дру-
гих двухфазных сталей ввести параметр, ко-
торый характеризует долю распавшегося

аустенита при комнатной температуре (для
трип-сталей интересна в основном комнат-
ная температура или любая другая темпера-
тура, при которой эксплуатируется данное
изделие). Этот параметр метастабильности
аустенита меняется от нуля (деформацион-
но стабильный аустенит) до единицы (пол-
ностью метастабильный аустенит).

На фиг. 2 приведены зависимости от сте-
пени деформации количества - (а) и - (б)
фаз на разных расстояниях от поверхности
образцов на растяжение лент толщиной 0,3
мм стали ВНС9-Ш. Увеличение на поверх-
ности образцов количества -фазы (фиг. 2,
а) от 75 до 91% при степени деформации ра-
стяжением до разрушения — результат пре-
вращения   . В подповерхностных сло-
ях при аналогичном росте степени дефор-
мации количество -фазы увеличивается от
45—50 до ~70%. Данные, приведенные на
фиг. 2, позволяют оценить указанный выше
параметр метастабильности аустенита в виде
относительной доли распавшегося аустени-
та на отдельных этапах деформации растя-
жением. Величины таких долей распавше-
гося аустенита приведены в табл. 1 для че-
тырех этапов деформации, соответствующих
номинальной деформации 10, 17, 20% и раз-
рушению, они обозначены соответственно как
А10, А17, А20 и Ар. Видно, что с увеличением
степени деформации значения этого показа-
теля возрастают, а их разброс по сечению об-
разца снижается. Представляется, что в ка-
честве критерия метастабильности аустени-
та в трип-сталях целесообразно использовать
отношение количества распавшегося аусте-
нита в момент разрушения к его исходному
значению.

Фиг. 2. Зависимость от степени деформации  количества - (а) и - (б) фаз на разных расстояниях h
от поверхности (пов.) образцов на растяжение из лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш
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Необходимо отметить, что для корреляци-
онных соотношений с прочностными свой-
ствами, когда важна не только доля распав-
шегося аустенита, но и его абсолютная вели-
чина, параметр метастабильности необходи-
мо скорректировать таким образом, чтобы
учитывалась не только относительная, но и
абсолютная величина этой доли. Таким об-
разом, мы предполагаем использовать пара-
метр метастабильности при растяжении для
количественной оценки функциональных
характеристик трип-сталей разного состава
и после разных видов обработки. Если удаст-
ся выявить надежные корреляции этого па-
раметра со служебными свойствами трип-
сталей, то этот параметр можно будет исполь-
зовать для прогнозирования поведения су-
ществующих трип-сталей, а в случае, если
будут найдены корреляции с составом, то и
для поиска состава новых трип-сталей с бо-
лее высоким комплексом свойств. В работе
[2] предложена методика оценки объемного
эффекта превращения    для азотистых
аустенитных сталей, которую после коррек-
тировки можно использовать для трип-ста-
лей и на этой основе оценить влияние ос-
новных легирующих элементов на величи-
ну объемного эффекта превращения и соот-
ветственно на величину сжимающих напря-
жений, которые определяют способность к
торможению усталостной трещины и плас-
тичность трип-сталей.

Важный результат получен при сопостав-
лении периодов решеток - и -фаз в раз-
ных сечениях образцов в исходном состоя-
нии и после 10% деформации (фиг. 3). Для
обеих фаз характерно, что в поверхностных

слоях периоды их решеток меньше, чем в
подповерхностных. Также заметно уменьше-
ние периодов решеток после 10% деформа-
ции. Оба эти эффекта можно объяснить тем,
что снижение периодов решеток связано с
уменьшением количества аустенита. Коли-
чество аустенита на поверхности (25%) зна-
чительно ниже, чем в подповерхностных сло-
ях (48—55%), деформация также приводит к
распаду аустенита (см. фиг. 2). Однако умень-
шение количества аустенита не обязательно
приводит к снижению периодов решетки,
поскольку на период решетки аустенита в
основном влияют такие элементы внедрения,
как углерод и азот, а из элементов замеще-
ния только марганец. Все эти элементы уве-
личивают период решетки аустенита, поэто-
му, если количество аустенита уменьшается,
концентрация этих элементов повышается и
период решетки также должен увеличиться.
Уменьшение периода свидетельствует о вы-
делении фаз внедрения. Так, уменьшение
периода решетки мартенсита может быть
обусловлено снижением концентрации в нем
хрома из-за снижения его концентрации при
увеличении доли мартенсита, поскольку
хром увеличивает период решетки мартен-
сита. Таким образом, при распаде аустенита
выделяются фазы внедрения, которые вно-
сят определенный вклад в высокую проч-
ность трип-сталей.

На фиг. 4—7 приведены результаты ис-
следования текстур - и -фаз на поверхнос-
ти и в подповерхностных слоях образцов.
Данные об изменении текстуры для исход-
ного материала и после деформации до раз-
рушения приведены соответственно на фиг. 4

Фиг. 3. Изменение периодов решеток - (а) и - (б) фаз в зависимости от расстояния h от поверхности
образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш в исходном состоянии (1) и после дефор-
мации   10% (2)
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Фиг. 4. Зависимость полюсных плотностей (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз от расстояния h от повер-
хности образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш

Фиг. 5. Изменение полюсных плотностей (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз в зависимости от расстоя-
ния h от поверхности образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш после их деформа-
ции растяжением до разрушения (  22%)

Фиг. 6. Влияние степени деформации при растяжении образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм
стали ВНС9-Ш на полюсную плотность (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз на поверхности образцов

и 5. Результаты текстурных исследований
после деформации до разрушения (см. фиг.
5) почти не отличаются от результатов для
исходного материала (см. фиг. 4). Во всех
случаях присутствуют компоненты тексту-
ры прокатки ГЦК -фазы (фиг. 4, б и 5, б) и
ОЦК -фазы (фиг. 4, а и 5, а). В обоих случа-
ях компонент текстуры -фазы {211}<110>

доминирует над {001}<110> в подповерхно-
стных слоях, но уступает ему на поверхнос-
ти. Различаются они только тем, что для раз-
рушенного образца разница между компонен-
тами текстуры -фазы после разрушения (см.
фиг. 5, а) как на поверхности, так и в подпо-
верхностных слоях превышает эту разницу
для исходного материала (см. фиг. 4, а).
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Объяснить это можно тем, что для поверхно-
стного слоя переориентировка зерен при
сдвиговой деформации в условиях растяже-
ния отличается от таковой в условиях про-
катки.

На фиг. 6 и 7 приведены зависимости тех
же полюсных плотностей для - и -фаз, что
и на фиг. 4 и 5, но в зависимости не от рас-
стояния от поверхности, а от степени дефор-
мации при растяжении. Приведенные дан-
ные позволяют интерпретировать особенно-
сти текстурных изменений в - и -фазах в
процессе деформации растяжением. Измене-
ния текстуры могут быть связаны непосред-
ственно со сдвиговыми деформациями при
растяжении, а также быть результатом фа-
зовых превращений. Тем не менее деформа-
ция растяжением в значительной степени
совпадает с деформацией при прокатке, тем
более что эта деформация не превышает
20%. Поэтому основные текстурные измене-
ния происходят в результате фазового пре-
вращения   , которое затрагивает до 15—
20% аустенита, приводя в большинстве слу-
чаев к заметным изменениям текстуры
(компоненты текстуры, связанные с фазовы-
ми превращениями, отличаются от компонен-
тов текстуры прокатки).

Тем не менее интерпретация текстурных
изменений при испытании растяжением
трип-сталей требует анализа таких вопросов,
как предпочтительность ориентаций распа-
дающихся зерен -фазы, ориентационные со-
отношения при превращении   , а также
возможность избирательного характера реа-
лизации разных вариантов превращения (так
называемый «отбор» вариантов). Известно,
что текстура сталей формируется при реа-

лизации процессов горячей и холодной де-
формации, статической и динамической рек-
ристаллизации, а также в результате фазо-
вого превращения    [9, 10]. В после-
днем случае анализируют текстуры превра-
щения ОЦК -фазы из различных текстур
прокатки ГЦК -фазы на основе ориентаци-
онных соотношений Курдюмова—Закса
(табл. 2).

Фиг. 7. Полюсные плотности (hkl) рефлексов - (а) и - (б) фаз на расстоянии 25 мкм от поверхности
образцов холоднокатаных лент толщиной 0,3 мм стали ВНС9-Ш в зависимости от степени их деформации
при растяжении

Таблица 2

Ориентировки текстур превращения -фазы из
типичных текстур прокатки ГЦК металлов

арутскетяандохсИ
ызафКЦГиктакорп

ытненопмокеынвонсО
яинещарверпырутскет

ызафКЦО

>111<}211{
)идемарутскет(

>011<}211{
>011<}311{
>201<}102{
>011<}011{

>211<}011{
)инуталарутскет(

>311<}233{
>211<}111{
>110<}001{

В нашем случае ситуация упрощается,
поскольку текстура -фазы — это текстура
латуни {110}<112>, а компонент текстуры
меди отсутствует (см. фиг. 4, б). Поэтому ком-
понент текстуры -фазы (211) — это компо-
нент текстуры прокатки, а не текстуры пре-
вращения. Наиболее заметные текстурные
изменения происходят в аустените (см. фиг.
6, б и 7, б), что свидетельствует об ориента-
ционной избирательности распада аустени-
та. По этому поводу можно отметить две яв-
ные закономерности в такой избирательнос-
ти. Во-первых, полюсная плотность тексту-
ры латуни в поверхностном слое заметно
ниже, чем в подповерхностных слоях, что
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свидетельствует о предпочтительности рас-
пада зерен основного текстурного компонен-
та аустенита перед зернами бестекстурной
фракции. Это естественно, поскольку зерна
текстурного компонента наиболее активно
участвуют в процессе деформации и они в
первую очередь подвержены распаду.

Во-вторых, кубический компонент тексту-
ры -фазы (200) четко следует изменениям
компонента текстуры латуни {110}<112> -
фазы, что также естественно, поскольку, как
это следует из табл. 2, кубический компонент
наследует текстуру латуни. Таким образом,
ослабление текстуры латуни, являющееся
следствием преимущественного распада зе-
рен с этой ориентировкой, приводит к уве-
личению доли кубических зерен (см. на фиг.
6, б от   10 до   20%, а также на фиг. 7, б
от   0 до   5% и от   15 до   22%). В
то же время усиление текстуры латуни, ко-
торое является следствием преимуществен-
ного распада зерен альтернативных ориен-
тировок, приводит к ослаблению кубической
текстуры, поскольку усиливаются доли зерен
бестекстурной фракции (см. на фиг. 6, б от
  0 до   10%, а на фиг. 7, б от   0 до
  5% и от   5 до   15%).

Единственный случай несовпадения этой
закономерности, когда усиление текстуры
латуни на стадии предразрушения на повер-
хности образца на растяжение (см. на фиг.
6, б от   20 до   22%) приводит к усиле-
нию кубической текстуры (см. фиг. 6, а). Это
можно объяснить тем, что в поверхностном
слое на этой стадии осталось менее 10% аус-
тенита, а количественные соотношения меж-
ду разыми ориентировками при этом носят
случайный характер. В целом можно охарак-

теризовать процесс распада зерен аустенита
как стадийный, определяющую роль в кото-
ром играют зерна основного текстурного ком-
понента аустенита в связи с накопленным
ими запасом внутренней энергии в процессе
деформации. При этом на определенной ста-
дии деформации при исчерпании наиболее
активно участвующих в процессе формиро-
вания текстуры прокатки зерен в процесс
включаются зерна бестекстурной фракции. В
поверхностном слое (см. фиг. 6, б) стадия
активизации бестекстурных зерен, которая
характеризуется увеличением интенсивнос-
ти текстуры латуни, соответствует началь-
ным 10% деформации, а в подповерхност-
ных слоях — интервалу деформаций 5—17%
(см. фиг. 7, б).

Важный результат получен при исследо-
вании остаточных напряжений в образцах
после испытания. В исходной ленте толщи-
ной 0,3 мм (фиг. 8) выявлены сжимающие
напряжения в аустените и высокие растя-
гивающие напряжения в мартенсите. По дан-
ным на фиг. 8, а они достигают на поверх-
ности 1000 МПа, что можно объяснить сле-
дующим. Из-за более низкого значения тем-
пературного коэффициента линейного рас-
ширения (ТКЛР) мартенсита по сравнению
с аустенитом [29] при любом термическом
воздействии на трип-сталь при охлаждении
более интенсивно сжимающийся аустенит
приводит к растяжению мартенсита. В от-
личие от этого деформация при испытании
на растяжение не сопровождается нагревом
и положительный объемный эффект превра-
щения    приводит к формированию в
мартенсите сжимающих напряжений уже
после растяжения на 10% (см. фиг. 8), а при

Фиг. 8. Зависимость от степени деформации при растяжении образцов ленты толщиной 0,3 мм стали
ВНС9-Ш значений остаточных напряжений в - и -фазах на поверхности (а) и на расстоянии 15 мкм от
поверхности (б) образца
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разрушении эти напряжения могут превы-
шать -1000 МПа. При этом напряжения в
аустените практически не изменяются на
поверхности (см. фиг. 8, а), где они были
очень высокими (>1000 МПа). Видимо, это
близко к предельному уровню упругих на-
пряжений, однако для подповерхностных се-
чений, для которых напряжения в аустени-
те ниже, чем на поверхности (см. фиг. 8, б),
напряжения в аустените по мере увеличения
степени деформации возрастают.

Этот результат позволяет сделать несколь-
ко практически важных выводов. Эффектив-
ное увеличение сжимающих напряжений
при деформации растяжением по сравнению
с холодной прокаткой, вероятно, связано с тем,
что при прокатке происходит разогрев ме-
талла. Кроме того, применяемые промежуточ-
ные нагревы провоцируют формирование
растягивающих напряжений в мартенсите.
Деформация растяжением происходит при
комнатной температуре и сопровождается
увеличением объема в результате превраще-
ния    и, как следствие, формированием
сжимающих напряжений. При этом доста-
точно сравнительно небольшой деформации,
чтобы обеспечить гарантированный уровень
сжимающих напряжений и соответственно
гарантированный высокий уровень усталос-
тных свойств. Существует несколько путей
для реализации этого и самый простой —
это обеспечить на финишных операциях про-
катки минимальный нагрев металла при оп-
тимизации дробности прокатки.

Выводы. 1. Рентгеноструктурными мето-
дами обратных полюсных фигур, количе-
ственного фазового анализа и измерения ос-
таточных макронапряжений исследовали
влияние степени деформации растяжением
на фазовый состав, текстуру и напряженное
состояние - и -фаз в сплаве ВНС9-Ш. Ис-
пользование специальной методики измере-
ния остаточных напряжений, основанной на
особенностях упругой анизотропии - и -фаз,
позволило выявить характер формирования
остаточных напряжений в высокоградиент-
ной стали ВНС9-Ш.

2. Показано, что в исходной ленте сплава
толщиной 0,3 мм в аустените в результате
положительного объемного эффекта фазово-
го превращения    возникают сжимаю-
щие напряжения, достигающие на поверхно-
сти величины –1000 МПа.

3. Отмечено, что в противоположность аус-
тениту в мартенсите формируются растяги-
вающие напряжения, наличие которых свя-
зывают с тем, что сопровождающие процесс
деформации нагревы провоцируют появление
растягивающих напряжений в мартенсите
при охлаждении в связи с его более низким
по сравнению с аустенитом значением
ТКЛР.

4. Исследования текстуры показали, что
наиболее заметны ее изменения в аустените,
что свидетельствует об ориентационной из-
бирательности распада аустенита. Процесс
распада зерен аустенита носит стадийный
характер, определяющую роль в котором
играют зерна основного текстурного компо-
нента аустенита в связи с накопленным ими
запасом внутренней энергии в процессе де-
формации.

5. В процессе испытания на растяжение
количество -фазы увеличивается на повер-
хности от 75 до 91% и от 45—50 до ~70% в
подповерхностных слоях. На основании этих
данных вводится параметр метастабильнос-
ти аустенита в виде относительной доли рас-
павшегося аустенита на разных этапах
деформации растяжением, который можно
использовать для сопоставления склонности
сталей к трип-эффекту.
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Крупнозернистые аустенитные стали си-
стемы Fe-Cr-Ni широко используются в атом-
ном машиностроении, нефтяной и химичес-
кой промышленности. Аустенитные стали
применяются для изготовления высокоответ-
ственных конструкций, предназначенных для
эксплуатации в условиях воздействия кор-
розионно-агрессивных сред [1, 2].

Одна из ключевых задач металловедения
— повышение прочности аустенитных ста-
лей при сохранении их высокой стойкости
к межкристаллитной коррозии (МКК). Тра-
диционный подход к повышению прочнос-
ти, заключающийся в отжиге, приводящем
к выделению частиц карбидов хрома по гра-

ницам зерен аустенита, в данном случае не-
применим. Необходима разработка новых
способов повышения прочности аустенитных
сталей.

Одним из популярных вариантов повы-
шения эксплуатационных характеристик
коррозионно-стойких сплавов является фор-
мирование в них ультрамелкозернистой
(УМЗ) микроструктуры. Для метастабильных
аустенитных сталей с этой целью традици-
онно используется холодная пластическая
деформация с последующим отжигом [3—
6]. В настоящее время для формирования
УМЗ структуры применяют разные методы
интенсивного пластического деформирова-
ния (ИПД): равноканальное угловое прессо-
вание (РКУП) [7—11], кручение под квази-
гидростатическим давлением [12], ротацион-
ную ковку [13], экструзию [14] и др. Перс-
пективы применения этих методов обуслов-
лены тем, что оптимальный выбор темпера-
туры ИПД позволяет формировать однород-
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ную аустенитную УМЗ микроструктуру без
дополнительной термической обработки [12,
15, 16]. Несмотря на определенные успехи в
повышении твердости и прочности аустенит-
ных сталей, следует отметить, что часто при-
менение ИПД приводит к деформационно-
стимулированному распаду аустенита [7, 9, 11,
13, 14]. Это может отрицательно сказывать-
ся на коррозионной стойкости УМЗ аусте-
нитных сталей. В некоторых случаях с по-
мощью ИПД удается обеспечить сочетание
повышенной прочности и пластичности в
УМЗ аустенитных сталях [17—19]. Актуаль-
ной является практическая задача выбора
оптимальных режимов термодеформацион-
ной обработки аустенитных сталей, обеспе-
чивающих повышение их прочности без сни-
жения коррозионной стойкости.

Еще более сложная задача — обеспечить
высокую релаксационную стойкость аустенит-
ных сталей. Особую важность задача повы-
шения релаксационной стойкости имеет при
разработке машиностроительного крепежа,
при реализации мер для достижения высо-
ких характеристик усталости, сопротивления
ползучести, стойкости против коррозионного
растрескивания под напряжением и др. [20,
21]. Высокая релаксационная стойкость оп-
ределяет возможность крепежа создавать не-
обходимый уровень прижимного усилия в
течение длительного времени эксплуатации
[22]. Повышение релаксационной стойкости
материалов с одновременным обеспечением
высокой прочности позволит увеличить при-
жимное усилие крепежа и сохранить его в
течение заметно большего времени эксплуа-
тации. Проблеме исследования механизмов
релаксационной стойкости крупнозернистых
материалов посвящено множество работ [20—
24]. Для крупнокристаллических материалов
обычно предполагается, что чем выше уровень
внутренних напряжений, тем меньше глуби-
на релаксации (величина снижения напряже-
ния за заданный интервал времени), поэтому
традиционный способ повышения их релак-
сационной стойкости заключается в деформа-
ционном упрочнении [23]. С этой точки зре-
ния УМЗ сплавы, полученные с использова-
нием методов ИПД — перспективные кан-
дидаты для применения в качестве базовых
материалов для высокопрочного релаксаци-
онно-стойкого крепежа.

Цель настоящей работы — изучение вли-
яния ИПД и отжига на релаксационную

стойкость и стойкость к МКК аустенитной
стали 08Х18Н10Т. Эта сталь широко приме-
няется в атомном машиностроении и ядер-
ной энергетике для изготовления машино-
строительного крепежа, эксплуатирующего-
ся в условиях одновременного воздействия
повышенных температур, механических на-
грузок и коррозионно-агрессивных сред. В
частности, низкая прочность и высокая ско-
рость релаксации напряжений аустенитных
сталей приводит к затруднениям в реализа-
ции операций сборки—разборки изделий
после их длительной эксплуатации. Специ-
фикой исследуемого объекта является повы-
шенное содержание -феррита, который, яв-
ляясь дефектом литья или термической об-
работки литой заготовки, часто присутству-
ет в массивных заготовках аустенитных ста-
лей. Предполагается публикация материала
исследования в трех частях: часть I посвя-
щена исследованию микроструктуры, фазо-
вого состава и механических свойств УМЗ
стали 08Х18Н10Т; в части II будут приведе-
ны результаты исследования релаксационной
стойкости и коррозионной стойкости УМЗ
сталей, полученных по различным режимам
РКУП и отжига. Наконец, в части III будет
дано описание особенностей деформационно-
го поведения (сверхпластичности) УМЗ ста-
ли при повышенных температурах.

Материалы и экспериментальные мето-
дики. Объектом исследования была метаста-
бильная аустенитная сталь 08Х18Н10Т со-
става Fe-0,08%С-17,9%Cr-10,6%Ni-0,5%Si-
0,1%Ti. Формирование УМЗ структуры в
стали проводилось методом РКУП с помо-
щью пресса Ficep HF 400L в оснастке с уг-
лом пересечения рабочего и выходного ка-
налов /2. Заготовки размером 141475 мм
подвергались после закалки с температуры
нагрева 1050 C в воду обработке методом
РКУП. Схема деформации при РКУП пред-
ставлена на фиг. 1, а. Используемая схема
деформации — модификация режима A при
РКУП [25, 26]. Выбранный режим ИПД
обеспечивает наибольший ресурс пластично-
сти стали при заданных температурно-ско-
ростных режимах РКУП: скорость деформи-
рования 0,4 мм/с; температура РКУП 150 и
450 C; число циклов прессования N  1—4;
степень деформации за один цикл РКУП
  0,7. После каждого цикла РКУП заготов-
ка охлаждается до комнатной температуры,
далее ее подгоняют под рабочий канал, сма-
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зывают, устанавливают в рабочем канале
РКУП-штампа и прогревают в течение 15
мин перед очередным циклом РКУП. При
РКУП использовалась графитовая смазка с
добавкой дисульфида молибдена. Фотогра-
фии полученных заготовок приведены на
фиг. 1, б.

Микроструктуру сталей исследовали на
растровых электронных микроскопах (РЭМ)
Jeol JSM-6490 и Tescan Vega 2, а также на
просвечивающем электронном микроскопе
(ПЭМ) Jeol JEM-2100F. Рентгенофазовый
анализ (РФА) сталей проводился с исполь-
зованием рентгеновского дифрактометра
Shimadzu XRD-7000. Для определения па-
раметров кристаллической решетки и рас-
чета массовой доли фаз применили метод
Ритвельда.

Для механических испытаний электроис-
кровой резкой изготавливались плоские об-
разцы в форме двойной лопатки, размеры
рабочей части которой составляли 223 мм.
Испытания на растяжение проводились с ис-
пользованием машины Tinius Olsen H25K-S
со скоростью 3,310–3 с–1 (скорость растяже-
ния 10–2 мм/с). В процессе испытаний фик-
сировали зависимость напряжение ()—де-
формация (), по которой определяли вели-
чину предела прочности в и удлинение  до

разрушения. Фрактографический анализ из-
ломов после испытаний на растяжение про-
водили с помощью РЭМ Jeol JSM-6490.

Для исследования термической стабиль-
ности структуры и свойств УМЗ стали про-
водились отжиги образцов в воздушной печи
в интервале температур от 100 до 900 C с
охлаждением в воду. Длительность изотер-
мической выдержки составляла 60 мин.

Результаты экспериментов. Исследова-
ние микроструктуры. В состоянии постав-
ки сталь 08Х18Н10Т имеет однородную мик-
роструктуру аустенита (фиг. 2, а, б). Средний
размер аустенитного зерна ~20 мкм. В мик-
роструктуре крупнозернистой стали наблю-
даются тонкие (толщиной до 10 мкм) поло-
сы ферритной -фазы, вытянутые вдоль на-
правления деформации (см. фиг. 2, а, б). Дли-
на полос -феррита 500 мкм. В зернах аусте-
нита наблюдаются решеточные дислокации
(фиг. 2, в), а также единичные микро- и суб-
микроразмерные частицы карбида и карбо-
нитрида титана (фиг. 2, г).

После первого цикла РКУП макрострук-
тура стальной заготовки представляет собой
чередующиеся макрополосы локализованной
деформации (фиг. 3, а). После четвертого
цикла РКУП макроструктура становится бо-
лее однородной, но макрополосы локализа-
ции деформации по-прежнему видны доста-
точно отчетливо (фиг. 3, б).

На фиг. 4, а представлены рентгеновские
дифрактограммы образцов стали 08Х18Н10Т
в исходном состоянии и после РКУП. На
дифрактограмме крупнозернистой стали от-
четливо виден рентгеновский пик (111) -
феррита (PDF №00-006-0696) на угле диф-
ракции 2  45 град., расположенный вбли-
зи высокоинтенсивного пика (110) -Fe (PDF
№01-071-4649). Результаты РФА свидетель-
ствуют о том, что средняя массовая доля -
фазы в стали 08Х18Н10Т в исходном состо-
янии составляет ~1,5—3%. В данной стали
-фаза имеет параметр решетки 2,8869 , а
-фаза — 3,5875 .

В результате РКУП в структуре появля-
ется -мартенсит деформации. Поскольку
параметры кристаллической решетки - и
-фаз близки, на дифрактограммах УМЗ об-
разцов пики, соответствующие - и -фазам,
накладываются один на другой. В связи с
этим на дифрактограммах УМЗ образцов рен-
тгеновский пик при угле дифракции 2  45
град. обозначен как относящийся одновре-

Фиг. 1. Схема деформации при РКУП (а)
и общий вид образцов, изготовленных при
150 C (б)
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менно к - и -фазам. После первого цикла
РКУП (N  1) при температуре 150 C сум-
марное содержание (+)-фаз повышается до
~6%, а после числа циклов РКУП N  4 — до
7—8%. Таким образом, можно утверждать,
что после четырех циклов РКУП (t  150 C)
содержание -мартенсита возрастает от 0 до
5—6%. Рентгеновские исследования образцов,

подвергнутых РКУП при температуре 450 C,
также свидетельствуют об образовании -
мартенсита. На фиг. 4 отчетливо видно, что
на дифрактограммах образцов после РКУП
при 450 C присутствует рентгеновский пик
(2  45 град.), интенсивность которого пре-
вышает интенсивность аналогичного пика в
исходном состоянии. Это позволяет сделать

Фиг. 2. Микроструктура стали 08Х18Н10Т в исходном состоянии: а, б — выделения -фазы в стали в
исходном состоянии (а — металлография; б — РЭМ); в, г — микроструктура зерен аустенита (ПЭМ)

а) б)

100 мкм

Фиг. 3. Макроструктура образцов стали 08Х18Н10Т после первого (а) и четвертого (б) цикла РКУП
при температуре 150 C
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вывод, что повышенная интенсивность пика
при угле дифракции 2  45 град. после
РКУП обусловлена присутствием -фазы
(PDF №00-006-0696)2.

Обработка методом РКУП приводит к
уширению рентгеновских пиков. Полушири-
на на полувысоте пиков (111) -Fe и (110) -Fe
для крупнозернистой стали составляет 0,196
и 0,193 град. соответственно. В УМЗ стали
после четырех циклов РКУП при температу-
ре 150 C полуширина пиков (111) (+)-Fe
и (110) -Fe составляет соответственно 0,300
и 0,277 град., а для образцов УМЗ стали пос-
ле четырех циклов РКУП при температуре
450 C — соответственно 0,407 и 0,289 град.
При этом параметры кристаллической ре-
шетки -Fe и -Fe для УМЗ стали после
четырех циклов РКУП (a  2,8718 ,
a  3,5863  при tРКУП  150 C; a  2,8780 ,
a  3,5897  при tРКУП  450 C) близки к
параметрам решетки феррита и аустенита в
крупнозернистой стали. Это позволяет пред-
положить, что после четырех циклов РКУП
основной вклад в уширение рентгеновских
пиков определяется малым размером зерна
(малый размер ОКР (область когерентного
рассеяния)).

Одновременно с распадом аустенита при
РКУП наблюдается измельчение зеренной

микроструктуры стали. После четырех цик-
лов РКУП при 150 и 450 C в стали
08Х18Н10Т формируется УМЗ микрострук-
тура со средним размером зерна соответ-
ственно 0,3 и 0,5—0,7 мкм (фиг. 5). Для
образцов стали, полученных методом РКУП
при температуре 150 C, на микроуровне вид-
ны пересекающиеся микрополосы локализа-
ции деформации, которые приводят к разной
ориентации зерен аустенита (фиг. 5, а, в, г).
Микроструктура образцов после РКУП при
температуре 450 C более однородная, явно
выраженных микрополос сдвига не выявле-
но (фиг. 5, д). В некоторых зернах аустенита
видны нанодвойники (см. фиг. 5, г). Выделе-
ний частиц карбидов хрома в микрострук-
туре стали после РКУП обнаружено не было.
При металлографических и электронно-мик-
роскопических исследованиях наличие полос
-фазы в УМЗ микроструктуре не выявлено,
что позволяет сделать вывод об их сильной
фрагментации при РКУП. Наличие отдель-
ных точечных рефлексов на кольцевых элек-
тронограммах свидетельствует о присутствии
большеугловых границ в микроструктуре
УМЗ стали, полученной методом РКУП при
температуре 450 C (см. фиг. 5, д). Электро-
нограммы для образцов УМЗ стали после
РКУП при температуре 150 C более размы-
ты (см. фиг. 5, б).

Исследования термической стабильности
УМЗ микроструктуры при отжиге показы-
вают, что температура начала рекристалли-
зации в УМЗ стали (N  4, tРКУП  450 C)

2Отметим также, что образцы фольг, изготовлен-
ные для проведения ПЭМ исследований, проявляют
намагниченность, что косвенно подтверждает наличие
-мартенсита в образцах УМЗ стали после РКУП. См.
также приложение А к данной статье.

Фиг. 4. Результаты РФА образцов стали 08Х18Н10Т в исходном состоянии и после числа циклов
N  1—4 РКУП при температуре 450 C



65„Металлы“. № 4. 2023 г.

составляет t1  750 C, а процессы рекрис-
таллизации имеют ярко выраженный ано-
мальный характер, сопровождающийся фор-
мированием разнозернистой структуры. Пос-
ле отжига при 750 C, 1 ч в микроструктуре
УМЗ стали наблюдаются области рекристал-
лизованного металла со средним размером
зерна d  5—7 мкм, объемная доля которых
не превышает 3—10%. При повышении тем-
пературы отжига отмечено увеличение как
объемной доли рекристаллизованного метал-
ла, так и среднего размера зерна. После от-
жига при температуре 900 C в течение 1 ч
в стали 08Х18Н10Т формируется равноосная
аустенитная микроструктура с d  8—12 мкм
(фиг. 6). Увеличение числа циклов РКУП до
N  4 при tРКУП  450 С не приводит к из-

менению температуры начала рекристалли-
зации t1, но сопровождается уменьшением
размера зерна d (фиг. 6). В полностью рек-
ристаллизованной структуре после отжига
при 900 C видны скопления микро- и суб-
микроразмерных частиц, образовавшихся на
месте исходных вытянутых частиц -ферри-
та, длиной до 0,5 мм.

Обобщение результатов РФА показывает,
что с повышением температуры нагрева до
600 C (1 ч) наблюдается уменьшение массо-
вой доли ( + )-фазы, которая после отжи-
га при температуре 800 C не превышает
ошибки измерения (1%) вне зависимости
от режима РКУП (интенсивность рентгено-
вских пиков (+)-фазы не превышает ин-
тенсивности фона).

Фиг. 5. Микрофотографии (а, в—д) и картины дифракции (б, е) микроструктуры стали 08Х18Н10Т в
состоянии после РКУП (N  4) при температурах 150 (а—г) и 450 C (д, е)
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Проведенные электронно-микроскопичес-
кие исследования в режиме in situ показали,
что при нагреве до 600 C в структуре УМЗ
стали наблюдается выделение светлых нано-
дисперсных частиц. Средний размер и объем-
ная доля частиц увеличиваются с повышени-
ем температуры нагрева. После нагрева до
температуры 800 C и при выдержке в тече-
ние 0,5 ч средний размер частиц близок к 50
нм (фиг. 7, а). По результатам электронно-
микроскопических исследований выделяю-

щиеся частицы являются -фазой (интерме-
таллид Fe-Cr) (фиг. 7, б). Пики -фазы на рен-
тгеновских дифрактограммах отожженных
образцов отсутствуют, что, видимо, обусловле-
но малостью размеров выделяющихся частиц.
Ранее уже сообщалось о возможности выде-
ления частиц -фазы при отжиге УМЗ стали
08Х18Н10Т [8, 9]. Частицы -фазы равномер-
но расположены в объеме зерен УМЗ стали.

Испытания на растяжение. Кривые ра-
стяжения () образцов крупнозернистой и

10 мкм

10 мкм 10 мкм 5 мкм

5 мкм

Фиг. 6. Зависимости размера зерна d от температуры отжига образцов УМЗ стали 08Х18Н10Т, подвер-
гнутых РКУП при 450 C
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УМЗ стали при комнатной температуре пред-
ставлены на фиг. 8. Кривая () крупнозер-
нистой стали имеет классический вид, с про-
тяженной стадией деформационного упроч-
нения. Величина предела прочности круп-
нозернистой стали в  720 МПа. Это весьма
высокое значение, которое обусловлено, веро-
ятно, наличием частиц -феррита и относи-
тельно малым размером зерна аустенита
(~20 мкм) в горячедеформированной стали.
На диаграммах растяжения () образцов
УМЗ стали явно выражено наличие «верх-
него предела текучести», после которого сле-
дуют уменьшение напряжения на 30—50
МПа и непродолжительная стадия устойчи-
вого пластического течения, которая перехо-
дит в стадию локализации пластической де-
формации. Повышение температуры РКУП

Фиг. 7. Выделения частиц второй фазы при
нагреве УМЗ стали 08Х18Н10Т (N  4, t  450 C)
до температуры 800 C и выдержке в течение
60 мин: а — общий вид (области интенсивного
выделения частиц выделены штриховыми ли-
ниями); б — кольцевая электронограмма

Фиг. 8. Диаграммы растяжения образцов
крупнозернистой (КЗ) и УМЗ стали при комнат-
ной температуре

Результаты механических испытаний:
предел прочности (в, МПа) и относительное удлинение до разрушения (, %)

образцов стали 08Х18Н10Т при разных температурах испытания tисп на растяжение

t пси , C
К ьлатсЗ

КРволкицелсопьлатС ПУ

N  2 N  3 N  4

t КР ПУ  054 C t КР ПУ  051 C t КР ПУ  054 C t КР ПУ  051 C t КР ПУ  054 C

в  в  в  в  в  в 

02 027 521 059 07 0011 04 059 56 0011 54 0201 06

054 024 56 008 04 078 53 027 02 029 22 067 03

006 053 56 056 05 006 05 006 84 036 54 046 54

057 052 07 — — 021 052 092 501 042 581 092 021

008 022 57 052 011 051 002 002 051 251 022 502 061

009 — — — — — — 89 091 — — — —

10 1/нм

-Fe
-FeCr

б)
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от 150 до 450 C приводит к незначительно-
му увеличению длительности стадии равно-
мерной деформации. Наличие верхнего пре-
дела текучести на диаграммах () для УМЗ
сталей может быть связано с эффектом де-
формационного старения [27—29] или с пре-
рывистой деформацией Людерса, которая так-
же может приводить к такой форме кривых
() [3, 30].

Приведенные в таблице результаты испы-
тания образцов крупнозернистой (КЗ) и УМЗ
стали 08Х18Н10Т на растяжение показыва-
ют, что сформированная методом РКУП (N  4,
t  150 C) УМЗ структура характеризуется
уменьшенным от 125 до 45% относитель-
ным удлинением  до разрушения образца
стали и увеличенным пределом прочности
в от 720 до 1100 МПа. В результате РКУП
при более высокой температуре (450 C) от-
мечается незначительное уменьшение достиг-
нутого значения предела прочности до 1020
МПа и повышение пластичности до   60%.

По данным фрактографического анали-
за в изломах образцов крупнозернистой и
УМЗ стали после испытаний на растяжение
выявлены три характерные зоны — волок-
нистая, радиальная и зона среза (фиг. 9).
Важно при этом отметить, что в крупнозер-
нистой стали зона среза занимает ~50% об-
щей площади излома. В УМЗ стали после
РКУП (N  4, tРКУП  150, 450 C) зона среза
занимает ~70%. Таким образом, формирова-
ние УМЗ структуры приводит к увеличению
площади излома, приходящейся на зону среза,
и, как следствие, к уменьшению вязкой со-
ставляющей в изломе.

На изломах КЗ образцов желтой штри-
ховой линией отмечены протяженные пус-
тоты длиной до 0,5 мм, которые, по-видимо-
му, образовались в области расположения -
феррита (фиг. 9, a—в). Также на изломах об-
разцов отчетливо видны единичные пусто-
ты размером до 10—20 мкм, вероятной при-
чиной их образования служат неметалличес-
кие включения (см. фиг. 2). На поверхнос-
ти излома образцов УМЗ сталей после числа
циклов РКУП N  3 и 4 при 450 C преиму-
щественно встречаются единичные пустоты
размером 5—10 мкм (фиг. 9, ж—и). На по-
верхности изломов УМЗ образцов после
РКУП при 150 C иногда наблюдаются обла-
сти, в которых присутствуют частицы фраг-
ментированного -феррита (фиг. 9, г—е). На
фиг. 9, г такие области выделены штриховой

линией. Вероятно, температуры нагрева
150 C при РКУП недостаточно для полной
и эффективной фрагментации частиц -фер-
рита, изначально присутствующих в микро-
структуре КЗ стали (см. фиг. 2).

Обсуждение результатов. Эволюция мик-
роструктуры стали при РКУП. Как извес-
тно, в процессе пластической деформации
метастабильной аустенитной стали происхо-
дит деформационно-стимулированное образо-
вание мартенсита (    ) [3, 4]. В ходе
нагрева развитие получает обратная транс-
формация -мартенсита в аустенит [3—6].
При этом средний размер зерна аустенита
уменьшается и в результате обеспечивается
получение повышенной прочности стали. В
целом данная картина эволюции микро-
структуры сохраняется и при обработке аус-
тенитной стали 08Х18Н10Т методом РКУП.

Важно отметить ряд специфических осо-
бенностей микроструктуры УМЗ стали
08Х18Н10Т, учет которых важен для даль-
нейшего анализа полученных результатов.
Во первых, обращает на себя внимание при-
сутствие мартенсита в УМЗ стали после
РКУП при температуре 450 C. На приведен-
ных на фиг. 4 дифрактограммах образцов,
полученных методом РКУП при 450 C, на-
блюдается повышенная интенсивность пика
при угле дифракции 2  45 град. Отметим
также, что интенсивности пиков при таком
угле дифракции для образцов, полученных
при 150 и 450 C, сопоставимы между собой.
Поскольку содержание -феррита при РКУП
изменяться не может, полученный результат
свидетельствует о высоком содержании -
фазы после РКУП при 450 C. Это достаточ-
но неожиданно, поскольку обычно предпола-
гается, что повышение температуры дефор-
мации приводит к уменьшению содержания
мартенсита в деформированной стали [3, 4].
В результате были проведены дополнитель-
ные исследования, которые подтвердили на-
личие -мартенсита в структуре стали пос-
ле РКУП при повышенных температурах
(полученные данные приведены в приложе-
нии А).

По нашему мнению, есть две основные
причины формирования значительного коли-
чества -мартенсита в образцах стали после
РКУП при 450 C. В качестве первого фак-
тора следует отметить, что скорость образо-
вания -мартенсита существенно зависит от
среднего размера зерна аустенита [4, 31]. В
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обзоре [4] отмечается, что даже незначитель-
ное уменьшение среднего размера зерна аус-
тенита может привести к сильному сниже-
нию скорости образования -мартенсита.
Согласно данным [26, 32—34] повышение
температуры ИПД приводит к экспоненци-
альному увеличению среднего размера зер-
на металла. Как показано выше, в стали
08Х18Н10Т после РКУП при температурах
150 и 450 C средний размер зерна составля-
ет ~0,3 и 0,5—0,7 мкм. Наблюдаемое раз-
личие может быть причиной некоторого уве-
личения содержания -мартенсита в образ-
цах стали 08Х18Н10Т после РКУП при
450 C. Различие может быть достаточно су-
щественным при многоцикловом РКУП, ког-
да каждый последующий цикл увеличения
количества мартенсита зависит от парамет-
ров исходной микроструктуры, сформирован-
ной на предыдущем цикле деформирования.
В работе [4] показано, что интенсивность из-
менения среднего размера зерна от степени
деформации существенно зависит от темпе-
ратуры ИПД. Из фиг. 10 видно, что при ма-
лом числе циклов РКУП может наблюдать-
ся существенное различие в среднем разме-
ре зерен (d1, d2, d3) для материалов, деформи-
рованных при разных температурах ИПД
(соответственно t1, t2, t3). С увеличением сте-
пени деформации различие в размерах зе-
рен d1(t1), d2(t2), d3(t3) уменьшается. Мы по-
лагаем, что в случае РКУП в более крупно-
зернистом материале зависимость содержа-
ния -мартенсита от степени деформации
может быть сопоставима с аналогичной за-
висимостью для более мелкозернистого ма-
териала, несмотря на заметное различие в
температуре ИПД.

Вторым фактором, способствующим от-
сутствию существенных различий в содер-
жании мартенсита после ИПД при 150 и
450 C, может быть изменение напряженно-
деформированного состояния в области де-
формации при РКУП. При повышенной тем-
пературе РКУП зона деформации может уве-
личиваться. Это приводит к уменьшению эф-
фективной скорости деформации при РКУП,
которая обычно рассчитывается как шири-
на зоны деформации, деленная на длитель-
ность нахождения материала в зоне дефор-
мации. Как известно, уменьшение скорости
деформации приводит к увеличению содер-
жания мартенсита в аустенитной стали [4, 37,
38]. Таким образом, влияние температуры

РКУП может проявляться косвенным обра-
зом, через изменение скорости деформации
материала при изменении температуры
РКУП.

По нашему мнению, в данном случае сле-
дует рассматривать синергетическое влияние
сразу нескольких факторов, в числе которых:
начальный размер зерна; циклический (step-
by-step) характер деформации; изменение
эффективной скорости деформации при
РКУП. Одновременное влияние сразу всех
факторов приводит к появлению заметного
количества мартенсита после РКУП при
450 C.

Обращает на себя внимание еще ряд спе-
цифических особенностей УМЗ стали
08Х18Н10Т, полученной методом РКУП. Во-
первых, в процессе РКУП пластическая де-
формация протекает в объеме материала не-
равномерно, ее локализация проявляется в
виде макрополос деформации (см. фиг. 3).

Фиг. 10. Зависимость среднего размера зер-
на d от степени ИПД при разных температу-
рах: a — магниевые сплавы [35]; б — сплавы
Al-Zn [36]
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Макрополосы локализованной деформации
ориентированы в соответствии с ориентаци-
ей главных осей деформации при РКУП
(22,5 по отношению к оси заготовки) [25, 26].
Обычно предполагается, что локальная сте-
пень деформации внутри полос деформации
много больше, чем средняя степень дефор-
мации заготовки. Это приводит к тому, что
содержание мартенсита в макрополосах ло-
кализованной деформации будет намного
выше среднего в образце. В процессе после-
дующего отжига это вызовет формирование
разнозернистой бимодальной микрострукту-
ры. Как видно на фиг. 6, в отожженном ма-
териале наблюдаются области с нерекристал-
лизованной мелкозернистой структурой. По
нашему мнению, такие непротравленные об-
ласти являются фрагментами превращенно-
го мартенсита. При повышении температу-
ры отжига (более 800 C) формируется одно-
родная рекристаллизованная микрострукту-
ра аустенита (см. фиг. 6).

Вторая специфика микроструктуры УМЗ
стали после РКУП — это наличие сильно
фрагментированных частиц -феррита. На
фиг. 2, а, б видно, что в микроструктуре ста-
ли в исходном состоянии присутствуют силь-
но вытянутые частицы -феррита, длина ко-
торых достигает 0,5 мм. В УМЗ стали после
РКУП крупные частицы -феррита отсут-
ствуют. Следует подчеркнуть, что для пре-
вращения -феррита в частицы карбидов
(Fe3C, Me23C6) и -фазы требуются более вы-
сокие температуры, чем температура РКУП
(150, 450 C) [39—41]. Это позволяет предпо-
ложить, что при РКУП происходит сильная
фрагментация прочных частиц -феррита,
средний размер которых в УМЗ стали ста-
новится сопоставим со средним размером
зерна аустенита (0,3—0,5 мкм). Мы предпо-
лагаем, что после ИПД частицы -феррита
относительно равномерно распределены в
объеме заготовки. Объемная доля таких
прочных частиц в микроструктуре стали не
очень велика (1,5—3%), но их наличие мо-
жет влиять на коррозионную стойкость ста-
ли. Частицы -феррита, имеющие ОЦК ре-
шетку и химический состав, отличный от
химического состава аустенита с ГЦК решет-
кой, могут приводить к развитию питтинго-
вой коррозии в стали.

И, наконец, третья специфика изучаемо-
го объекта исследования состоит в выделе-
нии частиц -фазы при нагреве УМЗ стали.

Анализ результатов электронно-микроскопи-
ческих исследований показывает, что выде-
ление частиц -фазы происходит при нагре-
ве УМЗ стали до температуры 600 C. Как
известно, формирование неравновесной струк-
туры в материалах приводит к заметному
снижению температуры, при которой начи-
наются диффузионные процессы и фазовые
превращения [42, 43]. Мы предполагаем, что
ИПД может приводить к усилению нерав-
новесности решетки -феррита и при нагре-
ве сильнодеформированные частицы -фер-
рита начинают трансформироваться при бо-
лее низких температурах, чем это наблюда-
ется в обычных крупнозернистых сталях.

Исследование термической стабильнос-
ти микроструктуры. Проанализируем ки-
нетику роста зерен аустенита при нагреве
мелкозернистой стали. Как было показано
выше, процесс роста зерен начинается при
температурах более 700 C. При этих темпе-
ратурах полностью завершается обратное
преобразование мартенсита в аустенит, т.е.
его влияние на рост зерен аустенита можно
не учитывать. Вместе с тем следует отметить,
что образующиеся наночастицы -фазы мо-
гут оказывать влияние на миграцию границ
зерен аустенита при отжиге УМЗ стали
08Х18Н10Т.

Анализ процесса роста зерен показывает,
что его энергия активации QR, определенная
по углу наклона зависимости ln(dn–d0

n) —
Tm/T, составляет (6,0—8,3)kBTm (~90—125
кДж/моль, см. фиг. 6). Точность определе-
ния энергии активации QR составляла 1kBTm
(при определении энергии активации Tm —
температура плавления, K; T — температура
процесса, K; kВ — постоянная Больцмана).
Рассчитанная энергия активации слабо за-
висит от числа циклов РКУП или темпера-
туры РКУП. В расчетах принято: величина
коэффициента n  4, что соответствует слу-
чаю миграции границ зерен с выделивши-
мися на них частицами [44]; температура
плавления стали Tm  1810 K. Отметим, что
энергия активации рекристаллизации оказы-
вается на 20—30% ниже, чем равновесная
энергия активации зернограничной диффузии
в аустените Qb  10,6kВTm (159 кДж/моль
[45]). По нашему мнению, это свидетельствует
о том, что неравновесные границы зерен УМЗ
стали содержат повышенную концентрацию
дефектов: дислокаций ориентационного не-
соответствия (ДОН) и продуктов их делока-
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Фиг. А1. Общий вид образцов стали 08Х18Н10Т после одного цикла РКУП при разных температурах
(указаны на образцах, C)

Фиг. А2. Дифрактограммы образцов стали 08Х18Н10Т после одного цикла РКУП при разных темпе-
ратурах: а — поперечное сечение заготовки; б — продольное сечение заготовки
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лизации (скользящих компонент вектора
Бюргерса делокализованных дислокаций)
[42]. Повышенная плотность дефектов в гра-
ницах зерен приводит к увеличению свобод-
ного объема границ зерен УМЗ материала и,
как следствие, к уменьшению энергии акти-
вации зернограничной диффузии [42].

Выводы. 1. Методом равноканального
углового прессования (РКУП) получены об-
разцы ультрамелкозернистой (УМЗ) стали
08Х18Н10Т с повышенными механическими
свойствами: после четырех циклов РКУП
при температуре 150 и 450 C величина пре-
дела прочности стали составила 1100 и
1020МПа соответственно. Основной вклад в
повышение прочности стали при РКУП обус-
ловлен увеличением плотности дислокаций
и измельчением зеренной структуры до суб-
микроразмерного уровня. На кривых растя-
жения () образцов УМЗ стали при комнат-
ной температуре присутствует стадия равно-
мерного пластического течения. Изломы об-
разцов имеют вязкий характер, разрушение
образцов при испытаниях на растяжение на-
чинается на частицах -феррита.

2. Методом рентгенофазового анализа
(РФА) выявлено образование -мартенсита
при РКУП. Установлено, что оно происходит
в том числе и при повышенных температу-
рах РКУП (400—450 C).

3. Отжиг УМЗ стали при температурах
выше 700 C приводит к началу процессов
рекристаллизации, который сопровождается
уменьшением объемной доли мартенсита
деформации и выделением наноразмерных
частиц -фазы. Энергия активации процес-
са миграции границ зерен ((6,0—8,3)kВTm)
оказывается на 20—30% ниже, чем энергия
активации диффузии по границам зерен аус-
тенита. Снижение энергии активации обус-
ловлено присутствием на неравновесных гра-
ницах зерен избыточной плотности дефектов.

Приложение А. Для подтверждения воз-
можности образования -мартенсита при
повышенных температурах интенсивной пла-
стической деформации были изготовлены
образцы стали 08Х18Н10Т при разных тем-
пературах РКУП. Образцы подвергались од-
ному циклу РКУП при температурах от 50
до 400 C. Все остальные условия экспери-
мента были полностью идентичны условиям,
описанным в разделе «Материалы и экспе-
риментальные методики». Фотографии заго-
товок после РКУП приведены на фиг. А1.

Образцы для рентгеновских исследований
вырезались вдоль и поперек оси заготовки.

Дифрактограммы на фиг. А2 получены
при анализе образцов, изготовленных при
разных температурах РКУП. Съемку прово-
дили в интервале углов 2 от 40 до 100 град.
На дифрактограммах всех образцов отчетли-
во видны пик (110) -мартенсита при угле
дифракции 2  44,4—44,7 град., а также
пик (220) -мартенсита при угле дифракции
2  96,4—96,6 град. Высота и полуширина
на полувысоте пиков -мартенсита практи-
чески не зависит от температуры РКУП. От-
метим также, что высота и полуширина пи-
ков -мартенсита для образцов, вырезанных
вдоль и поперек оси заготовки, различаются,
что свидетельствует о существенном влия-
нии текстуры образцов на результаты рент-
геновских исследований. Пиков, соответству-
ющих -мартенситу, не обнаружено.

Таким образом, можно сделать вывод о
подтвержденном образовании -мартенсита
при достаточно высоких температурах
РКУП.
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В современном машиностроении для из-
готовления подшипников скольжения в за-
висимости от назначения используются раз-
ные материалы, в том числе коррозионно-
стойкие аустенитные стали типа 08Х18Н10Т
и 12Х18Н10Т, обеспечивающие возможность
работы в условиях коррозионно-агрессивных
сред [1—4].

В сталях типа 12Х18Н10Т в результате
закалки с температур 1050—1150 C форми-
руется аустенитная структура, характеризу-
емая сочетанием высоких показателей кор-
розионной стойкости и прочностных свойств
на уровне: в  550—650 МПа, 0,2  225—
315 МПа, 5  46—74% [5]. Однако в услови-
ях интенсивного изнашивания такие стали,
проявляя свои достоинства, показывают и
недостатки. Аустенитные стали с метаста-
бильным аустенитом обладают склонностью
к деформационному упрочнению, причем
данный эффект реализуется не только путем
поверхностного наклепа, но и в результате
фазового превращения. Исследования, про-
веденные на коррозионно-стойкой стали
AISI 304, показали, что во время испытания
на изнашивание вследствие холодной дефор-

мации метастабильная аустенитная фаза ча-
стично трансформируется в мартенсит, т.е.
реализуется трип-эффект, в результате чего
происходит упрочнение поверхностного слоя
в зоне контакта. С увеличением нагружения
(пластическая деформация) степень превра-
щения аустенита в мартенсит возрастает. С
образованием мартенсита деформации повы-
шается твердость поверхности и, как след-
ствие, износостойкость изделия, однако уве-
личение содержания мартенсита приводит к
снижению коррозионной стойкости стали, в
частности снижается стойкость к питтинго-
вой коррозии [6—12].

При рассмотрении положительного вли-
яния на уровень физико-механических
свойств сталей разных систем легирования
интерес представляет введение высоких кон-
центраций азота. Анализ научно-техничес-
кой литературы показывает, что легирование
стали азотом приводит к повышению ее ме-
ханических свойств, стойкости к коррозии в
разных агрессивных средах [13—15]. Такие
стали широко используются при изготовле-
нии подшипников качения и скольжения
[16]. Легирование коррозионно-стойких ста-
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лей аустенитного класса азотом позволяет
обеспечить стабильную аустенитную струк-
туру, высокий уровень механических харак-
теристик и стойкость к питтинговой корро-
зии. Известно о значительном повышении
износостойкости сталей ряда структурных
классов в результате легирования азотом
[17—19]. В частности, в сталях мартенсит-
ного класса азот не только повышает устой-
чивость аустенита, но и способствует твердо-
растворному упрочнению мартенсита и ос-
таточного аустенита, формированию нитри-
дов и карбонитридов, что увеличивает изно-
состойкость материала.

В составе стали ВНС-53 (08Х21Г11АН6)
нет таких дорогостоящих элементов, как ти-
тан, кобальт и никель, но содержится около
0,5—0,6 мас.% азота, что гарантирует высо-
кую стабильность аустенитной матрицы
[13—15]. Формирование такой системы ле-
гирования обеспечивает повышение предела
прочности до в  800—900 МПа и увеличе-
ние коррозионной стойкости в коррозионно-
агрессивных средах по сравнению с серийно
используемыми аустенитными сталями типа
08Х18Н10Т и 12Х18Н10Т.

Поскольку азот как легирующий элемент
сталей разных классов позволяет обеспечить
достаточно низкий стабильный коэффициент
трения и более высокую износостойкость,
поставленная в данной работе задача иссле-
дования фрикционного взаимодействия вы-
сокоазотистой аустенитной стали ВНС-53 в
условиях сухого трения скольжения явля-
ется актуальной.

Материалы и методика эксперимента.
Объектами исследования в данной работе
служили образцы высокоазотистой (0,5—0,6
мас.% N) коррозионно-стойкой стали ВНС-
53 (08Х21Г11АН6), полученные из прутков
диаметром 20 мм, подвергнутых радиально-
сдвиговой деформации на стане поперечно-
винтовой прокатки. В качестве образца срав-
нения для исследования были использованы
прутки из коррозионно-стойкой аустенитной
стали 08Х18Н10Т, которые находились в со-
стоянии поставки (после закалки).

Перед исследованиями образцы подвер-
гали закалке с температуры 1100 C, что яв-
ляется классической обработкой для аусте-
нитных сталей подобной системы легирова-
ния [5, 6]. Исследования микроструктуры
после термической обработки проводили с
использованием металлографического опти-

ческого микроскопа Olympus GX51. Для вы-
явления микроструктуры шлифы трави-
ли электролитически с использованием ра-
створа щавелевой кислоты.

Испытания на изнашивание проводили на
трибометре Nanovea T-50 в условиях сухого
трения скольжения по схеме стержень—
диск. Шарик из подшипниковой стали
ШХ15-ШД диаметром 6 мм и твердостью
940 HV был использован в качестве контр-
тела. Нагрузка на шарик составляла 10 Н,
линейная скорость скольжения образца от-
носительно контртела была равна 0,16 м/с,
путь трения l  1000 м. Измерение твердости
образцов до и после испытания на изнаши-
вание проводили на твердомере Durascan-20
при нагрузке 2 Н (200 гс).

Рентгеновскую съемку для определения
фазового состава выполняли на дифрактомет-
ре Empyrean с вертикально расположенным
гониометром высокого разрешения модуль-
ной конструкции в CuK-излучении. Диф-
рактограммы расшифровывали с применени-
ем встроенного программного обеспечения.
Съемку проводили в интервале углов 40—
55, в котором возникает наибольшая интен-
сивность по пикам - и -фаз.

Работа выполнена с использованием обо-
рудования ЦКП «Климатические испыта-
ния» НИЦ «Курчатовский институт» —
ВИАМ.

Результаты эксперимента и их обсуж-
дение. Анализ микроструктуры (фиг. 1, а) по-
казал, что в результате закалки стали ВНС-53
(08Х21Г11АН6) формируется аустенитная
структура с уровнем твердости 295 HV0,2.
Сталь 08Х18Н10Т обладает аналогичными
характеристиками, однако имеет более мел-
кодисперсную структуру аустенита (фиг. 1,
б). Средняя площадь зерна в образцах стали
ВНС-53 после термической обработки состав-
ляет 176 мкм2, а в образцах стали 08Х18Н10Т
— 1,15 мкм2.

По результатам испытаний на изнаши-
вание в условиях сухого трения скольжения
в паре трения со сталью ШХ15-ШД интен-
сивность изнашивания стали ВНС-53 на 15%
меньше по сравнению со сталью 08Х18Н10Т
(фиг. 2, а). Кинетика изменения коэффици-
ента сухого трения скольжения позволила
установить, что у азотистой стали ВНС-53
среднее значение коэффициента трения
f  0,5 с достаточно стабильной амплитудой
колебаний, в то время как у стали
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08Х18Н10Т среднее значение коэффициен-
та трения f  0,7 (фиг. 2, б). Анализ диаг-
раммы на фиг. 2, б также показал, что при-
работка пары трения ВНС-53/ШХ15-ШД на-
ступила через 100 м пути трения l, в то
время как для пары трения 08Х18Н10Т/
ШХ15-ШД этот показатель в 6 раз выше
(приработка через 600 м пути трения).

Известно [8], что стали с метастабильным
аустенитом в процессе контактного взаимо-
действия склонны к проявлению трип-эф-
фекта, в результате чего в области, соответ-
ствующей дорожке скольжения, образуется
мартенсит с более высокими значениями
твердости, чем в основном металле. Иссле-
дования показали, что система легирования
стали ВНС-53 обеспечивает высокую стабиль-
ность аустенитной структуры, в том числе и
в процессе высоких контактных нагрузок.

Результаты измерений твердости в обла-
сти дорожек скольжения на образцах после
испытаний показали, что для стали ВНС-53
твердость увеличилась на 96%, в то время
как для стали 08Х18Н10Т — на 43%

(фиг. 3). По результатам металлографичес-
кого анализа металла в зоне контакта в обе-
их сталях в этой зоне формируется поверх-
ностный слой, отличающийся по структуре
от сердцевины (фиг. 4). Однако в образцах

Фиг. 1. Микроструктуры сталей ВНС-53 (а) и 08Х18Н10Т (б) после термической обработки

Фиг. 2. Интенсивность Iизн изнашивания (а) и кинетика изменения коэффициента f сухого трения
скольжения (б) образцов сталей ВНС-53 и 08Х18Н10Т (l — путь трения)

Фиг. 3. Микротвердость в области сердце-
вины (1) и дорожки скольжения (2) после ис-
пытаний на изнашивание в условиях сухого
трения скольжения образцов сталей ВНС-53 и
08Х18Н10Т
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азотистой аустенитной стали слой имел тол-
щину 13,7 мкм (фиг. 4, а), а в образцах аус-
тенитной стали 08Х18Н10Т — 19 мкм. Кро-
ме того, на дорожке скольжения на образ-
цах стали 08Х18Н10Т наблюдается выкра-
шивание, в то время как на образцах стали
ВНС-53 данный эффект отсутствует. Образо-
вание слоя большей толщины на образцах
стали 08Х18Н10Т объясняется низким со-
держанием элементов внедрения в ее соста-
ве и, как результат, снижением сопротивле-
ния холодной пластической деформации.

Для точного определения природы сфор-
мированного слоя проведен рентгенострук-
турный микроанализ металла в области до-
рожек скольжения. По полученным дифрак-
тограммам установлено, что сталь ВНС-53 за
счет системы легирования и достаточно вы-
сокой стабильности аустенитной структуры
не склонна к протеканию мартенситного пре-
вращения (фиг. 5, а), а высокая степень уп-
рочнения поверхности в результате контак-
тного взаимодействия — результат интенсив-
ной пластической деформации поверхност-
ных слоев и суммарного содержания элемен-

тов внедрения углерода и азота (~0,6 мас.%)
в химическом составе стали.

Модифицированный слой, сформирован-
ный на стали 08Х18Н10Т, включает пик мар-
тенситной фазы (110), что подтверждает
протекание мартенситного превращения при
контактном взаимодействии (фиг. 5, б).

Результаты проведенных исследований
подтверждаются данными работ [21, 22], в
которых рассматриваются испытания на из-
нашивание азотсодержащих сталей аустенит-
ного класса 04Х20Н6Г11М2А0.4БФ-Ш и
03Х20Н14Г6М2А0.3БФ по режимам адгези-
онного и абразивного изнашивания. При
фрикционном взаимодействии в условиях
сухого трения скольжения реализуется пре-
имущественно ротационный механизм пла-
стической деформации, который характери-
зуется значительными (на десятки градусов)
относительными разворотами структурных
элементов, сформированных в материале в
процессе скольжения и двойникования [21].
Реализация такого механизма при испыта-
нии на изнашивание в условиях сухого тре-
ния скольжения обеспечивает более высокую

Фиг. 4. Микроструктуры в зоне контакта образцов сталей ВНС-53 (а) и 08Х18Н10Т (б) после испытаний
на изнашивание в условиях сухого трения скольжения в парах трения с контртелом из стали ШХ15-ШД

Фиг. 5. Дифрактограммы в области дорожки скольжения на образцах сталей ВНС-53 (а) и
08Х18Н10Т (б) после испытания на изнашивание в условиях сухого трения скольжения
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износостойкость за счет поверхностно-плас-
тического деформирования, повышения плот-
ности дислокаций до уровня (2—4)1012 см–2

и повышения твердости в зоне трибоконтак-
та до 600—750 HV (более чем в 2—3 раза
по сравнению с закаленным состоянием).
Также важную роль в формировании уров-
ня износостойкости играет содержание азо-
та в твердом растворе, обеспечивающего ин-
тенсивное упрочнение поверхности в процес-
се пластической деформации.

Стоит также отметить работу [23], в кото-
рой исследуется износостойкость в условиях
абразивного изнашивания азотистых сталей
мартенситного (0Х18А4 и 0Х18А7) и аусте-
нитного (0Х18А12, 0Х21А13 и 0Х24А12) клас-
сов. Показано, что по сравнению со сталью
110Г13, претерпевающей трип-эффект в про-
цессе фрикционного взаимодействия, мартен-
ситно-аустенитная 0Х18А7 и аустенитная
0Х24А12 стали после термической обработ-
ки обладают более высокой износостойкос-
тью при абразивном изнашивании (в 1,6—
1,7 раз). Повышение износостойкости в дан-
ном случае обеспечивается высокой концен-
трацией элемента внедрения — азота, а так-
же механизмами дисперсионного твердения
и дестабилизации аустенита, приводящими
к развитию превращения    в процессе
испытания. Для сталей аустенитного класса
0Х18А12, 0Х21А13, 0Х24А12 особенности
изменения износостойкости тесно связаны
как с исходным уровнем твердости перед
испытанием, определяемым той или иной
стадией распада аустенита в процессе старе-
ния, так и с вероятностью того, что в данном
структурном состоянии возможно фрикци-
онное упрочнение за счет действия абразив-
ных частиц на рабочую поверхность [23].

Выводы. 1. По результатам исследова-
ний микроструктуры после закалки установ-
лено, что в образцах стали ВНС-53
(08Х21Г11АН6) формируется полностью аус-
тенитная структура со значением твердости
295 HV0,2. Результаты испытаний на изна-
шивание в условиях сухого трения скольже-
ния позволили выявить, что высокоазотис-
тая сталь ВНС-53 обладает меньшими зна-
чениями среднего коэффициента трения и
интенсивности изнашивания, а также уско-
ренной приработкой в отличие от стали
08Х18Н10Т.

2. В зоне контактного взаимодействия
пары трения ВНС-53/ШХ15-ШД происходит

прирост твердости стали ВНС-53 более чем
на 90%. При этом мартенсит в поверхност-
ном слое не образуется. Указанный прирост
обусловлен интенсивным деформационным
упрочнением поверхностных слоев твердо-
растворным упрочнением стали ВНС-53 эле-
ментами внедрения — углеродом и азотом
(%С+%N  0,6).

3. Результаты фазового состава, получен-
ные с применением метода рентгенофазово-
го микроанализа, позволили установить, что
в процессе контактного взаимодействия при
испытании на изнашивание в условиях су-
хого трения скольжения стабильная аусте-
нитная структура стали ВНС-53 не претер-
певает мартенситного превращения, в отли-
чие от стали 08Х18Н10Т, испытанной при тех
же условиях.
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Сплавы системы Fe-Cr-Co применяются в
машиностроении, приборостроении, электро-
нике и других областях техники. Они обла-
дают уникальным для магнитотвердых ма-
териалов сочетанием прочностных характе-
ристик, пластичности, коррозионной стойко-
сти, обрабатываемости давлением с хорошим
уровнем магнитных гистерезисных свойств
и их высокой температурной стабильности
[1—3].

Структура, определяющая магнитные
свойства сплавов системы Fe-Cr-Co, форми-
руется в процессе специальной термической
обработки. Данный процесс включает изотер-
мическую выдержку при температуре поряд-
ка 620—670 C (зависит от химического со-

става сплава), последующее медленное охлаж-
дение до 450—500 C или серию изотерми-
ческих выдержек в том же диапазоне с пос-
ледовательным снижением температуры. В
результате термической обработки из струк-
туры однородного высокотемпературного -
твердого раствора, который образуется путем
предварительной закалки, по механизму спи-
нодального распада формируется метаста-
бильная наноструктура с концентрационной
неоднородностью. Такая структура состоит
из сильномагнитной 1-фазы и слабомагнит-
ной 2-фазы, обогащенных соответственно
кобальтом и хромом [1, 4—6]. В зависимос-
ти от состава сплава и в первую очередь от
концентрации кобальта оптимальная длитель-
ность термической обработки сплавов может
быть существенно разной [7]. Длительные
выдержки могут приводить к появлению в
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Получены магнитотвердые сплавы Fe-30Cr-20Co (мас.%), легированные вольфрамом в коли-
честве до 3 мас.% методом порошковой металлургии. Исследование магнитных свойств показа-
ло, что добавки вольфрама повышают значения коэрцитивной силы Нс и максимального энерге-
тического произведения (BH)max, но при этом снижают остаточную индукцию Br. Указанный
эффект усиливается с увеличением содержания вольфрама в материале. Максимальные значе-
ния Нс (55,8 кА/м) и (BH)max (17,2 кДж/м3) наблюдаются у сплава, легированного 3 мас.% W.
При этом исследованные в работе сплавы оказались чувствительными к условиям термической
обработки. По данным рентгенофазового анализа в сплавах после полного цикла обработки при-
сутствует заметная доля немагнитной -фазы, однако магнитные свойства при этом соответству-
ют уровню литых аналогов. В ходе испытаний на сжатие все образцы сплавов, легированных
вольфрамом, разрушились до достижения степени деформации 20%, в то время как нелегирован-
ный сплав Fe-30Cr-20Co (мас.%) при этих условиях деформировался без разрушений. Таким об-
разом, добавки вольфрама снижают пластичность материала.

Ключевые слова: порошковая металлургия; магнитотвердые сплавы системы Fe-Cr-Co; тер-
мическая обработка; магнитные гистерезисные свойства; механические свойства.
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структуре равновесной немагнитной -фазы,
которая ухудшает магнитные свойства.

Магнитотвердые сплавы системы Fe-Cr-
Co часто легируют, используя разные добав-
ки (Mo, Ti, Si, и др.) [8—10]. Практически все
легирующие добавки в сплавах системы Fe-
Cr-Co вводятся для расширения области су-
ществования -твердого раствора и подавле-
ния формирования немагнитных фаз [11].
Вольфрам также является -стабилизирую-
щим элементом, но его в основном, как и
молибден, используют с целью повышения
коэрцитивной силы сплавов. При спинодаль-
ном распаде вольфрам (как и молибден)
преимущественно концентрируется в 2-фазе
[12]. Поскольку вольфрам, имеющий большой
атомный радиус, в основном находится в 2-
фазе, при его введении в сплав разница па-
раметров элементарных ячеек 1- и 2-фаз
возрастает и усиливается рост частиц 1-
фазы вдоль направления 100. Как резуль-
тат, коэрцитивная сила сплавов системы Fe-
Cr-Co возрастает.

Исследованию эффектов легирования раз-
ными добавками в сплавы системы Fe-Cr-Co
посвящено множество работ. Однако далеко
не всегда в этих работах при использовании
новых составов и методов получения приво-
дится сравнение характеристик легирован-
ных и нелегированных образцов. Поэтому
актуальность исследования эффективности
применения легирующих элементов сохра-
няется. Настоящая работа посвящена изуче-
нию характеристик сплавов на основе состава
Fe-30Cr-20Co (мас.%) при введении в систе-
му вольфрама в количестве 1, 2 и 3 мас.%
(сплавы W1, W2 и W3 соответственно). Для
контроля изменений характеристик получа-
ли также образцы нелегированного сплава
Fe-30Cr-20Co (далее Х30К20) и обрабатыва-
ли их по аналогичным режимам. Для полу-
чения образцов использовалась классическая
технология порошковой металлургии, иссле-
довалось влияние добавок вольфрама на маг-
нитные и механические свойства изотропно-
го магнитотвердого сплава Х30К20.

Материалы и методики экспериментов.
Сплавы системы Fe-Cr-Co получали методом
порошковой металлургии из элементных
порошков железа (карбонильное железо ВС),
хрома ПХС-1, кобальта ПК-1 и вольфрама
ПВН. Порошки смешивали в течение 300 мин
в турбулентном смесителе С2.0 в стеклян-
ной емкости объемом 200 мл с добавлением

200 г стальных шаров диаметром 3 мм на
100 г шихты. Далее проводили одноосное
одностороннее прессование шихт на ручном
прессе KNUTH HP15 в стальной разъемной
цилиндрической матрице (диаметр 13,6 мм)
при давлении 600 МПа. Полученные цилин-
дрические прессовки массой 20 г и высотой
~20 мм спекали в шахтной вакуумной элек-
тропечи СШВ-1.2,5/25И1 в вакууме 10–2—
10–3 Па в течение 2,5 ч при температуре спе-
кания 1400 C. Для предотвращения частич-
ного испарения хрома с поверхности каждую
прессовку сверху накрывали керамическим
тиглем высотой 25—30 мм. Масса образцов
после спекания составила 19,8—19,85 г, сум-
марные потери массы не превышали 1%.
Спеченные образцы затем закаливали с тем-
пературы 1300 C в воде. Термическую об-
работку (ТО) проводили в трубчатой печи,
внешнее магнитное поле при этом не при-
кладывалось.

Для сплавов W1, W2 и W3 режим ТО
включал три стадии: 1) изотермическая вы-
держка при температуре t1 в диапазоне 635—
650 C в течение 40 мин; 2) охлаждение на
60 C со скоростью v1  20 C/ч до 575—590 C
в зависимости от t1; 3) охлаждение до 500 C
со скоростью v2  8 C/ч и последующее ох-
лаждение до комнатной температуры.

Плотность спеченных образцов определя-
ли методом гидростатического взвешивания
в дистиллированной воде. Магнитные гисте-
резисные свойства измеряли на гистерезис-
графе Permagraph L. Рентгенофазовый ана-
лиз (РФА) выполняли на рентгеновском
дифрактометре ДРОН-3М в монохроматичес-
ком медном излучении. Исследования мик-
роструктуры и энергодисперсионный (ЭДС)
анализ проводили на растровом электрон-
ном микроскопе Tescan Vega 3 с пристав-
кой энергодисперсионного микроанализато-
ра X-Act Oxford Instruments. Для механи-
ческих испытаний на сжатие использована
установка Instron 3382. Размеры цилиндри-
ческих образцов для испытаний: диаметр 7,
высота 15 мм.

Результаты экспериментов и их обсуж-
дение. Измерение плотности. Результаты
измерения плотности образцов сплавов сис-
темы Fe-Cr-Co после спекания представлены
в табл. 1. Теоретическую плотность теор оп-
ределяли по принципу аддитивности.

Спекаемость сплавов системы Fe-Cr-Co с
повышением содержанием кобальта, как
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правило, ухудшается. Результаты для неле-
гированного сплава Х30К20 в целом это под-
тверждают (см. табл. 1): показатели относи-
тельной плотности для сплавов с меньшим
содержанием кобальта при аналогичных ус-
ловиях спекания (t  1350—1400 C) обычно
превышают 98%, а в данной работе значе-
ния отн находятся в интервале 97—98%.
Добавки вольфрама, в свою очередь, привели
к небольшому снижению показателей отно-
сительной плотности до 94,5—97%, при этом
с увеличением концентрации вольфрама раз-
брос значений плотности экспериментальных
образцов также становится больше. Впрочем,
необходимо отметить, что плотность вольф-
рама значительно превышает плотность всех
остальных элементов, поэтому при расчете

теор по принципу аддитивности даже неболь-
шие добавки вольфрама заметно повышают
значения данного показателя.

Магнитные свойства. Результаты изме-
рения магнитных свойств сплавов категории
Х30К20, легированных вольфрамом, представ-
лены в табл. 2. Сравнительная характерис-
тика таких параметров исследуемых спла-
вов, как Br, Нс и (BH)max, приведена на фиг. 1
в сопоставлении с теми же магнитными ха-
рактеристиками сплава Х30К20 без легиру-
ющих добавок в интервале температур
t1  630—655 C. При крайних значениях
температур t1 в указанном интервале (630 и
655 C соответственно) наблюдаются снижен-
ные показатели магнитных свойств. Соглас-

Таблица 1

Результаты измерения плотности  образцов сплавов
категории Х30К20 после спекания, теоретическая
плотность теор и расчетные значения относительной

плотности отн

валпС
  роет

 нто %,
мс/г 3

К03Х 02 96,7—56,7 78,7 8,79—2,79

1W 27,7—66,7 99,7 7,69—9,59

2W 48,7—47,7 1,8 8,69—5,59

3W 39,7—67,7 12,8 5,69—5,49

0,90

0,85

0,80

0,75

0,70

0,65

0,60
630 635 640 645 650 t,C

Br, Тл

18

14

10

6

2
630 635 640 645 650 t,C

(BH)max, кДж/м3

Таблица 2

Результаты измерения магнитных свойств сплавов
W1, W2 и W3 при разных температурах обработки t1

валпС t1, C Br лТ, Hc м/Ак, ( HB ) xam м/жДк, 3

1W 536 29,0 7,73 4,31

046 39,0 8,44 8,51

546 58,0 1,54 9,41

056 28,0 5,94 1,41

2W 536 78,0 1,54 3,51

046 68,0 0,25 1,61

546 18,0 6,25 7,51

056 57,0 2,74 4,11

3W 536 48,0 4,94 0,61

046 38,0 8,55 2,71

546 37,0 3,35 1,31

056 66,0 1,44 1,9

Фиг. 1. Зависимости Br (а), Нс (б) и (BH)max
(в) для изотропных сплавов категории Х30К20
от температуры t1

50

40
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630 635 640 645 650 t,C

Hc, кА/м

X30К20
W1
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б)
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но полученным результатам (см. табл. 2 и
фиг. 1) сплавы, легированные вольфрамом, об-
ладают более высоким уровнем магнитных
свойств по сравнению с тройным сплавом
Х30К20. Увеличение доли вольфрама в ма-
териале приводит к повышению коэрцитив-
ной силы Нс и максимального энергетичес-
кого произведения (BH)max, но при этом сни-
жается остаточная индукция Br. Максималь-
ные значения Нс (55,8 кА/м) и (BH)max (17,2
кДж/м3) наблюдаются у сплава W3 при тем-
пературе t1  640 C. Однако при t1  650 C
у данного сплава W3 наибольшие потери
магнитных свойств, он имеет даже самый
низкий показатель Нс относительно других
сплавов при тех же условиях ТО. Характер
зависимости остаточной индукции Br всех
исследуемых сплавов с добавками вольфра-
ма от температуры t1 монотонно убывающий,
в то время как зависимости Нс и (BH)max от
t1 имеют преимущественно экстремальный
характер с максимумом в районе темпера-
тур t1  640—645 C. Среди образцов с до-
бавками вольфрама наилучшими показате-
лями остаточной индукции Br обладает сплав
W1 во всем интервале температур t1. По
уровню Br этот сплав имеет сопоставимые
значения со сплавом Х30К20, но с повыше-
нием t1 до 645—650 C начинает ему усту-
пать (фиг. 1, а). Полученные зависимости
магнитных свойств указывают на то, что ис-
следуемые сплавы очень чувствительны к
условиям ТО, а изменение температуры t1 на
5—10 C приводит к заметным перепадам
значений.

Из анализа результатов следует, что маг-
нитные свойства исследованных в работе
изотропных порошковых сплавов категории
Х30К20 с добавками вольфрама находятся на
высоком уровне, сопоставимом с характери-
стиками аналогов, получаемых по литейной
технологии. Например, магнитные свойства
изотропного высококобальтового сплава
30Х23К (ГОСТ 24897—81): Br  0,75 Тл,
Нс  50 кА/м и (BH)max  12 кДж/м3. Стоит
отметить, что для изотропных сплавов Fe-Cr-
Co содержание кобальта является критичес-
ки важным для магнитных свойств. Если
сплавы с высоким содержанием кобальта по
уровню коэрцитивной силы могут конкури-
ровать даже с анизотропными аналогами, то
средне- и низкокобальтовые изотропные
сплавы имеют показатели в несколько раз
более низкие по сравнению с анизотропны-

ми. Поэтому разница в 3% Co между спла-
вами Х30К23 и Х30К20 в случае обработки
без внешнего магнитного поля может быть
довольно серьезной для магнитных свойств
и ее не всегда можно компенсировать под-
бором легирующих добавок или оптималь-
ного режима ТО.

Рентгенофазовый анализ сплавов, леги-
рованных вольфрамом. На фиг. 2 представ-
лены рентгенограммы образцов сплавов W1,
W2 и W3 после ТО при температуре
t1  640 C. Для сравнения приведена дифрак-
тограмма образца сплава W3 с пониженны-
ми магнитными свойствами после ТО при
температуре t1  650 C.

Фиг. 2. Дифрактограммы образцов порош-
ковых сплавов W1, W2 и W3 после полного
цикла ТО

Согласно приведенным на фиг. 2 дифрак-
тограммам сплавы представляют собой пре-
имущественно твердый раствор с ОЦК струк-
турой с параметром элементарной ячейки
2,8664 . Во всех сплавах наблюдается при-
сутствие заметной доли фазы на основе же-
леза с ГЦК структурой (-фаза, параметр эле-
ментарной ячейки 3,5790 ). В области
2  40,25 град. наблюдается слабый рефлекс
(110) вольфрама, что может указывать на его
неполное растворение в материале при спе-
кании. Атомный фактор рассеяния вольфра-
ма существенно больше, чем у других эле-
ментов, входящих в сплав. Поэтому предел
обнаружения вольфрама в зависимости от
условий регистрации может достигать
0,01%. Также на нескольких дифрактограм-
мах можно наблюдать рефлексы, характер-
ные для оксидных соединений со структу-
рой гематита типа Me2O3. В случае сплавов



W

Cr2O3

Сплав:
W1 
W2
W3 
W3,  t1  650 C

t1  640 C
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Fe-Cr-Co подобные соединения являются, как
правило, оксидом хрома Cr2O3; они наблю-
даются чаще всего на месте пор. Наиболее
заметные рефлексы оксидных включений от-
мечены на дифрактограмме сплава W3, об-
работанного по режиму при температуре
t1  650 C. Данный образец обладает пони-
женными магнитными свойствами, и увели-
ченная доля оксидных включений может
быть тому причиной. Однако само по себе
увеличение доли оксидов — явление в ка-
кой-то степени аномальное, поскольку усло-
вия получения всех исследованных образцов
можно считать одинаковыми, исключение со-

ставляет температура t1, но ее изменения на
10 C не должны давать подобный эффект.
Для изучения причин понижения магнитных
свойств при изменении режима обработки
требуются дополнительные исследования.

Исследование распределения элемен-
тов. На фиг. 3 представлены микроснимки
(СЭМ) структуры непротравленных шлифов
образцов сплава W3 после полного цикла ТО
при температуре t1  640 и 650 C и резуль-
таты ЭДС анализа.

На фотографиях микрошлифов (фиг. 3,
а—г) светлая матрица является однородной,
несмотря на наличие нескольких фаз в

Фиг. 3. Фотографии микрошлифов (а—г) образцов сплава W3 после полного цикла ТО при разных
температурах (t1, C: а, в — 640; б, г — 650) и результаты ЭДС анализа для отмеченных спектров (д, е)

Спектр 3

Спектр 4

Спектр 1

Спектр 2

Спектр 5

Спектр 6

1 2 3 4

%.сам

eF 8,64 1,74 8,64 0,74

rC 0,03 6,03 1,03 7,03

oC 9,91 8,91 8,91 6,91

W 3,3 4,2 3,3 7,2

5 6

%.сам

rC 0,26 3,36

O 3,43 2,53

aC 9,0 4,0

eF 7,0 —

iT 6,0 4,0

lA 5,0 5,0

oC 4,0 —

iS 4,0 3,0

Спектр
Спектрд) е)
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структуре согласно результатам РФА. На
фиг. 3, б доля темных оксидных включений
визуально больше, чем на фиг. 3, а, что под-
тверждает данные РФА. Сами включения
образуют скопления (см. фиг. 3, б). Соглас-
но результатам ЭДС анализа разброс концен-
траций основных компонентов минимален
(фиг. 3, д), а темные включения являются
оксидом хрома (фиг. 3, е). Стоит отметить,
что самые большие перепады концентраций
в разных точках (см. фиг. 3, д) наблюдаются
у вольфрама, который является легирующим
элементом. Это может объяснять и появле-
ние слабого рефлекса (110) на дифрактограм-
мах. В процессе ЭДС анализа в отдельных
точках были зафиксированы не входящие в
состав сплавов элементы, такие как кальций,
алюминий и титан. Это объясняется их при-
сутствием в качестве примеси (Ca, Si) в ис-
ходном порошке хрома и в полировальной
пасте для приготовления шлифов (Al, Ti).

В наибольшей степени обращает на себя
внимание отсутствие светлых выделений -
фазы, которые наблюдались на спеченном
сплаве Fe-30Cr-24Co (Х30К24) после закал-
ки [13]. Однако между настоящим исследо-
ванием и работой [13] есть существенная
разница. Образец сплава Х30К24 с немагнит-
ной фазой в структуре спекали при относи-
тельно низкой температуре 1150 C. Так как
при смешивании порошков нельзя добиться
полной гомогенности, на участках с повышен-
ной концентрацией кобальта при низкотем-
пературном спекании формируется твердый
раствор на основе -фазы. Это в свою оче-
редь замедляет диффузионные процессы, по-
скольку коэффициент диффузии в -Fe со-
гласно исследованиям [14] на два порядка
ниже, чем в -Fe, и сильно затрудняет гомо-
генизацию. В результате в структуре при-
сутствовали большие области с концентраци-
онной неоднородностью, которые на фотогра-
фиях микрошлифов из-за разницы эффектив-
ных атомных номеров были легко различи-
мы.

Для сплава Х30К20 появление -фазы на
стадии спекания при t  1400 C согласно
диаграммам равновесия маловероятно, но
возможно с учетом недостаточной гомоген-
ности исходной шихты. Косвенно на появ-
ление -фазы может указывать пониженная
плотность образцов (см. табл. 1), а легирова-
ние вольфрамом в отличие, например, от мо-
либдена, возможно, ухудшает спекаемость

материала. Также -фаза в высококобальто-
вых сплавах может формироваться и на ста-
дии ТО. Согласно диаграммам равновесия
при температурах порядка 600—650 C дан-
ная категория сплавов попадает в трехфаз-
ную область ++, поэтому длительные вы-
держки при этих температурах могут при-
водить к появлению нежелательных - и -
фаз. В любом случае выделения -фазы со-
гласно микроснимкам на фиг. 3 являются
мелкодисперсными и могут фиксироваться
только микроскопией высокого разрешения.

Механические свойства. Исследования
механических свойств сплавов категории
Х30К20, легированных вольфрамом, проводи-
ли на образцах после полного цикла ТО. Для
испытаний отобраны образцы с максималь-
ным или оптимальным набором магнитных
свойств. Образцы испытывали на сжатие до
степени деформации 20%, максимальная на-
грузка в зависимости от образца при этом
варьировалась в пределах 60—80 кН (6—8 тс).
Кривые нагружения представлены на фиг. 4.
Значения предела текучести 0,2, прочности
на сжатие c и степени деформации при раз-
рушении f представлены в табл. 3.

Фиг. 4. Кривые нагружения при испытании
на сжатие образцов сплавов категории Х30К20

Таблица 3

Результаты определения предела текучести 0,2,
прочности на сжатие c и степени деформации при
разрушении f образцов сплавов категории Х30К20

валпС
 2,0 c

f %, еинешурзаР
аПМ

К03Х 02 0011 0081> %02> теН

1W 087 0521 %5,6 аД

2W 019 0971 %5,31 аД

3W 007 0561 %4,41 аД
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Анализ кривых нагружения на фиг. 4
показывает, что нелегированный сплав
Х30К20 является достаточно пластичным и
деформируется без разрушения как мини-
мум до 20% степени деформации. Кривые
нагружения сплавов, легированных вольфра-
мом, имеют зубчатую форму, что указывает
на постоянное появление трещин при нагру-
жении. Все образцы сплавов, легированных
вольфрамом, разрушились в ходе испытаний.
Стоит отметить, что со сплавами, легирован-
ными вольфрамом, возникали сложности при
подготовке образцов для испытания, посколь-
ку они имеют очень высокую твердость. Из-
за этого возникают трудности при их меха-
нической обработке.

Причинами разрушения образцов при ис-
пытаниях на сжатие и их высокой твердо-
сти после полного цикла ТО являются по-
ниженная плотность сплавов, физические
свойства вольфрама и структура сплавов,
сформированная в результате ТО. Расслое-
ние -твердого раствора на 1- и 2-фазы при
спинодальном распаде привело к искажению
кристаллической решетки, а введение в сис-
тему в качестве легирующей добавки воль-
фрама — элемента с большим атомным ра-
диусом значительно усилило этот процесс.
По совокупности эти факторы привели так-
же к увеличению микронапряжений и, с од-
ной стороны, к повышению коэрцитивной
силы, а с другой, к снижению пластичности.

Таким образом, добавки вольфрама ухуд-
шили пластичность сплавов Fe-Cr-Co, а так-
же снизили значения предела текучести до
700—900 МПа (см. табл. 3). При этом с уве-
личением содержания вольфрама значения
степени деформации при разрушении f и
прочности на сжатие c возрастают.

Выводы. 1. Легирование вольфрамом
повышает значения коэрцитивной силы Нс
и максимального энергетического произве-
дения (BH)max, но снижает значения остаточ-
ной индукции Br сплава Х30К20. Оптималь-
ный интервал температур t1 при термичес-
кой обработке (ТО) для исследованных в ра-
боте изотропных сплавов оказался достаточ-
но узким, а сами сплавы — чувствительны-
ми к условиям ТО. Для нелегированного
сплава Х30К20 оптимальный интервал тем-
ператур t1 составляет 645—650 C. Легиро-
вание вольфрамом смещает оптимальный
интервал температур t1 в сторону более низ-
ких температур порядка 640—645 C.

2. Рентгенофазовый анализ (РФА) спла-
вов Х30К20, легированных вольфрамом, по-
казал наличие заметной доли немагнитной
-фазы после полного цикла ТО. Несмотря
на это материал обладает необходимым уров-
нем магнитных свойств, сопоставимым с
характеристиками аналогов, получаемых по
литейной технологии.

3. Все образцы сплавов, легированных
вольфрамом, разрушились в ходе испытаний
на сжатие. Вид кривых нагружения этих
образцов имеет зубчатую форму, что указы-
вает на постоянное появление трещин при
нагружении. У нелегированного сплава
Х30К20 кривая нагружения имеет плавный
вид, а сам материал является достаточно
пластичным и деформируется без разруше-
ния как минимум до 20% степени дефор-
мации. Таким образом, добавки вольфрама
снижают пластичность сплава Х30К20.

4. Согласно результатам измерения плот-
ности, механических свойств и данным РФА
добавки вольфрама в сплавы системы Fe-Cr-
Co нужно вводить совместно с другими ле-
гирующими элементами, повышающими спе-
каемость и пластичность, а также стабили-
зирующими высокотемпературный -твер-
дый раствор.
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При выборе длины прокатного холодиль-
ника исходят из основного требования его
соответствия наибольшей длине поступаю-
щих на охлаждение полос, которая опреде-
ляется при разрезке металла на окончатель-
ные длины в горячем или холодном состо-
янии заготовок.

Ширина холодильника L, м, зависит от
производительности прокатного стана и дли-
тельности охлаждения металла и может быть
определена по формуле

L  (P/G)a, (1)

где P — наибольшая производительность
стана, т/ч; G — масса одной полосы охлаж-
даемого металла, т;  — длительность охлаж-
дения полосы, ч; a — расстояние между ося-
ми двух полос (шаг холодильника), м.

Данное исследование выполнено с целью
уточнить длительность охлаждения металла
— параметр, оказывающий существенное
влияние на результат расчета размеров хо-
лодильника.

Теория вопроса. Для случая расчета дли-
тельности охлаждения металла только луче-
испусканием без учета конвекции традици-
онно используется закон Стефана—Больцма-
на для определения количества теплоты [1]:

4 4

100 100

T T
Q F C

⎡ ⎤′⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎢ ⎥= τ −⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎢ ⎥⎣ ⎦
, (2)

где F — теплоотдающая поверхность, м2;
 — длительность охлаждения, ч; T —тем-
пература поверхности охлаждающегося тела,
K; T — температура среды, K; C — посто-
янная лучеиспускания, Вт/(м2K4), определя-
емая выражением

C  Cs, (3)

где Cs — постоянная лучеиспускания для
абсолютно черного тела, Вт/(м2K4);  —ко-
эффициент, зависящий от состояния поверх-
ности тела. Для прокатанной стали при-
нимают следующие их значения:   0,9,
Cs  4,88—5,2. Тогда по формуле (3) получим
C  4,4 Вт/(м2K4), а по формуле (2) за время
d с поверхности металла во внешнюю среду
перейдет количество теплоты

4 4

100 100

T T
dQ FC d

⎡ ⎤′⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎢ ⎥= − τ⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎢ ⎥⎣ ⎦
. (4)

В то же время для полосы массой G
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dQ  GcdT, (5)

где c — теплоемкость, Дж/(кгK).
В дальнейшем расчете температурой сре-

ды, которая значительно ниже температуры
металла, можно пренебречь. Тогда, используя
формулы (4) и (5) для количества теплоты,
получим

4 8

4
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;  

100

T Gc dT
FC d GcdT d

FC T
⎛ ⎞ τ = τ =⎜ ⎟⎝ ⎠

;
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τ = = −⎢ ⎥

⎣ ⎦
∫ ;

3 3
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1000 1000
0,033

Gc
FC T T

⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎢ ⎥τ = −⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎢ ⎥⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎣ ⎦
. (6)

При охлаждении от 850 C (T1  1123 K)
до 50 C (T2  323 K) получим следующее
выражение для определения длительности
охлаждения полосы только за счет лучеис-
пускания:

3 3
1000 1000

0,033
323 1123

Gc
FC

⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎢ ⎥τ = − =⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎢ ⎥⎣ ⎦

0,957
Gc
FC

= . (7)

При выводе формулы (6) не учтен кон-
вективный теплообмен, играющий немало-
важную роль, в особенности при температу-
рах ниже 500—700 C. Поэтому длительность
охлаждения, рассчитанная по формуле (6),
оказывается в 1,5—2 раза больше действи-
тельной. Большие отклонения получаются
для сортового металла, у которого конвектив-
ный теплообмен идет очень интенсивно
вследствие образования около полос газовых
потоков.

Для практических расчетов время охлаж-
дения определяют из выражения [2]:

  (G/F)0, (8)

где 0 — длительность охлаждения, ч, прокат-
ного изделия массой 1 кг с теплоотдающей
поверхностью 1 м2.

Методика проведения эксперимента.
Длительность охлаждения заготовки 0 за-
висит от толщины изделия и скорости пото-
ка окружающего воздуха. Ее значения при-
ведены в табл. 1 [3]. Скорость воздуха 0 м/с

принята для случая охлаждения листов и
широких полос, а скорость воздуха 2 м/с —
при охлаждении сортового металла.

Рассмотрим процесс охлаждения метал-
ла при отдаче теплоты как лучеиспускани-
ем, так и конвекцией. Если пренебречь тем-
пературой внешней среды, то за время d за
счет излучения во внешнюю среду от метал-
ла передается количество теплоты, определя-
емое выражением:

dQ1  FC(T/100)4d. (9)

За то же время количество теплоты за
счет охлаждения конвекцией определяется
выражением

dQ2  F(T – T0)d, (10)

где  — коэффициент теплоотдачи; T —
 температура металла, K; T0 — температу-
ра воздуха, K.

Таким образом, при охлаждении на ве-
личину dT теплоотдача металла составит:

dQ  GcdT;  dQ  dQ1 + dQ2. (11)

Из формул (9)—(11) получаем:

FC(T/100)4d + F(T – T0)d  GcdT;

4 8
0( /10 )

GcdT
d

FC T FT FT
τ =

+ α − α
;

1

2

8

4 8 8
0

10

10 10

T

T

Gc dT
FC T T T

C C

τ =
α α+ −

∫ . (12)

Введем следующие обозначения в выра-
жение (12):

8 8
010 ;  10a T b

C C
α α= = . (13)

Таблица 1

Значение длительности охлаждения 0 в зависимости
от толщины изделия h и скорости потока воздуха

0 (числитель) и 2 м/с (знаменатель)

h мм,

еинечанЗ 0 иинеджалхоирп,ч,
ырутарепметод

001 C 05 C

02 700,0/210,0 010,0/810,0

05 900,0/310,0 310,0/120,0

001 110,0/510,0 610,0/220,0
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С использованием a и b из уравнений (13)
преобразуем выражение (12):

1

2

8
4

10
T

T

Gc dT
FC T aT b

τ =
+ −∫ . (14)

После разложения функции 1/(T4+aT–b)
в ряд, который быстро сходится, для дости-
жения требуемой точности ограничимся тре-
мя членами:

4 4 7 8

1 1 a b
T aT b T T T

= − + −
+ −

 . (15)

Тогда

4 4 7 8

dT dT dT dT
a b

T aT b T T T
= − + =

+ −∫ ∫ ∫ ∫

3 6 7

1

3 6 7

a b
T T T

⎛ ⎞= − − +⎜ ⎟⎝ ⎠
. (16)

Таким образом, с учетом уравнений (15),
(16) уравнение (14) приводим к виду:

8

3 3 6 6
2 1 2 1

10 1 1 1 1 1

3 6

Gc a
FC T T T T

⎧ ⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎪τ = − − − +⎨ ⎜ ⎟ ⎜ ⎟
⎪ ⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎩

7 7
2 1

1 1

7

b
T T

⎫⎛ ⎞⎪+ − ⎬⎜ ⎟
⎪⎝ ⎠⎭
, (17)

или после подстановки значений a и b:

3 3

2 1

1000 1000
0,033

Gc
FC T T

⎧ ⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞⎪ ⎢ ⎥τ = − −⎨ ⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎢ ⎥⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎪ ⎣ ⎦⎩

6 6

2 1

1000 1000
0,00167 0,142

C T T

⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞α ⎢ ⎥− − + ×⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎢ ⎥⎝ ⎠ ⎝ ⎠⎣ ⎦

7 7

5
0

2 1

1000 1000
10 T

C T T
−

⎫⎡ ⎤⎛ ⎞ ⎛ ⎞α ⎪⎢ ⎥× − ⎬⎜ ⎟ ⎜ ⎟⎢ ⎥⎝ ⎠ ⎝ ⎠ ⎪⎣ ⎦⎭
. (18)

При охлаждении мелкосортной стали от
850 до 50 C используют формулу (18), при-
веденную к следующему виду:

00,957 1,46 0,004
Gc

T
FC C C

α α⎡ ⎤τ = − +⎢ ⎥⎣ ⎦
; (19)

при температуре воздуха 25—30 C, или
T  300 K, имеем:

(0,957 0,07 )
Gc
FC

τ = − α . (20)

Формула (18) для расчетов охлаждения
металла от 800 до 400 C (на непрерывных
заготовочных станах) имеет вид:

(0,08316 0,0023 )
Gc
FC

τ = − α . (21)

Приведенные формулы (19)—(21) удобны
для расчетов. Коэффициент теплоотдачи 
определяется для условия конвективного
теплообмена. При охлаждении тела в газо-
вой среде возможны три режима ее движе-
ния: ламинарный (наблюдается при малых
температурных перепадах); «локонообраз-
ный» (большие перепады температуры) и
вихревой (очень большие перепады темпера-
туры).

При охлаждении металла после прокат-
ки возможны температурные перепады t до
800 C, что вызывает вихревое движение воз-
духа, при котором по данным [4]

  A3t1/3, (22)

где A3 — коэффициент, зависящий от тем-
пературы среды. Для воздуха его значения
приведены в табл. 2 [4].

Таблица 2

Зависимость коэффициента A3  от температуры среды
(для воздуха)

t, C A3 t, C A3

0

05

001

002

54,1

72,1

41,1

79,0

003

005

0001

58,0

07,0

84,0

В примере для мелкосортной стали при
средней температуре процесса охлаждения
tср  (850+50)/2  450 C температурный пе-
репад составляет t  450 – 30  420 C , при
этом A3  0,8. Следовательно,   0,834


2

0 

 0,87,5  6. Тогда по формуле (20) полу-
чим:

(0,957 0,07 6) 0,537
Gc Gc
FC FC

τ = − ⋅ = . (23)

Подставляя имеющиеся данные в форму-
лу (7), получаем   2,85 ч. При расчете по
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формуле (8) длительность охлаждения со-
ставляет лишь 1,28 ч, а по формуле (23), т.е.
с учетом конвекции, — 1,5 ч.

Соответствующие данные получены на
практике и для сортового металла.

Результаты исследования. Применяемые
на современных сортовых станах холодиль-
ники рассчитывают по величине теплообме-
на. Для описания процесса теплообмена ис-
пользуются следующие размерные парамет-
ры: теплоемкость c, Дж/(кгK); коэффициент
теплопроводности , Вт/(мK); плотность ме-
талла , кг/м3; постоянная лучеиспускания
C, Вт/(м2K4); размер сечения d, м, заготовки
(для круга — это диаметр, для квадрата —
его толщина); коэффициент теплоотдачи при
конвекции , Вт/(м2K); длительность охлаж-
дения , ч; средняя температура проката (на-
чальная T1, конечная T2) и температура ок-
ружающей среды T0, K. Составляют пять без-
размерных параметров:

3 3
0 0

3
0

;  
CT CT F a

a b
c d cG CT

τ τ
= = =

γ
;

1 2
1 2

0 0

;  ;  ;
T Tad

Bi x x
T T

= = =
λ

где G — масса единицы длины проката;
F — площадь ее поверхности, так что G/F 
 0,25d.

Приведенные безразмерные параметры
учитываются в следующей формуле:

1 23
0

( , , , )
4

c d
f b Bi x x

CT
γτ = . (24)

Функция f определяется на основе урав-
нения теплового баланса

1

2

1 2 4
( , )

1

x

x

dx
f x x

x bx b
=

+ − −∫ , (25)

где x  T/T0.
Используя формулу (25), получаем

1
( )

4
f x

b

⎧⎪= ⎨+ ⎪⎩
ln(x–1) – a1ln(x+x0) –

– a2lnx2 – (x0–1)x + x0
2 – x0 + 1 –

– a3
0

4

2 1
arctg

x x

a

⎫⎛ ⎞− + ⎪
⎬⎜ ⎟

⎝ ⎠ ⎪⎭
, (26)

где (–x0) — корень уравнения x4 + bx – –
b – 1  0.

Выражения для коэффициентов a1,…,a4:

2
0 0

1 2
0 0

2 3

3 2 1

x x
a

x x

− +
=

− +
,  

2
0

2 2
0 0

1

3 2 1

x
a

x x

−
=

− +
,

0
3 2

4 0 0

4 ( 1)

(3 2 1)

x x
a

a x x

+
=

− +
,  2

4 0 03 2 3a x x= − + .

Согласно экспериментальным данным
[1—3] постоянная лучеиспускания при ох-
лаждении на воздухе C  3,6—4,2 Вт/(м2K4);
  5—10 Вт/(м2K4).

Подставив в формулу (26) при T0  300 K
величины b  5,0; x0  2,0; a1  a2  1/3,
a3  0,8; a4  3,32 для процесса охлаждения
от x1  3,91 (T1  1173 K) до x2  1,243
(T2  373 K), получаем F(x1)  –0,172, F(x2) 
 –0,306; f(x1, x2)  0,134; по формуле (24) по-
лучаем длительность охлаждения   1,14 ч.
Графики функции f(x), построенные на осно-
ве численных расчетов, приведены на фиг. 1.
На фиг. 2 показаны экспериментальные дан-
ные по охлаждению заготовок из углероди-
стых сталей при разных значениях размера
сечения d.

Функция (T1, T2), определенная по ана-
литическим или эмпирическим формулам,
должна удовлетворять определенному усло-
вию.

Охлаждение заготовки от температуры
T1 до T2 можно представить последователь-
ностью двух процессов: охлаждение от на-
чальной до промежуточной температуры T,
T2 < T < T1 за время 1; охлаждение от про-

Фиг. 1. Графики функции f(t)
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межуточной температуры T (начальной) до
температуры T2 за время 2. Если результат
расчета длительности охлаждения заготов-
ки в интервале от T1 до T2 равен , то при
любом значении T должно выполняться функ-
циональное уравнение

1(T1, T) + 2(T, T2)  (T1, T2).

Для заготовок больших толщин темпера-
тура поверхности отличается от средней, по-
этому усреднение температуры по объему
приводит к погрешностям. Уточнение рас-
чета поверхностей излучения и величин 
[4, 5] повышает точность расчетов процесса
охлаждения, хотя и не учитывает перепад
температур по толщине заготовки. Расчеты,
выполненные методом конечных разностей,
и решение уравнений теплопроводности Фу-
рье подтверждают допустимость применения
формулы (25) для условия охлаждения за-
готовок толщиной d  0,04 м, что учтено на
графиках, приведенных на фиг. 1.

Выводы. 1. Расчеты квадратичных откло-
нений функции времени (c, , C, d, , T1, T2,
T0) при изменении аргументов на величину

Фиг. 2. Изменение температуры при охлаж-
дении заготовок разных сечений d

c, ,…,T0 показали, что наибольшее влия-
ние при T2 < 470 K оказывают изменения
длительности охлаждения  за счет колеба-
ний величин начальной и конечной темпе-
ратур охлаждаемой заготовки.

2. Конвективный теплообмен по боковым
поверхностям заготовки имеет место и при
снижении температуры, когда доля теплоты,
отведенной конвекцией, возрастает, а тепло-
отвод излучением снижается. Эти поверхно-
сти начинают оказывать существенное вли-
яние на процесс теплообмена.

3. При увеличении расстояния между за-
готовками длительность охлаждения умень-
шается, но увеличивается площадь теплоот-
дачи. Поэтому необходимы конструкции хо-
лодильников с близким расположением за-
готовок, с разделением их водоохлаждаемы-
ми экранами, которые обеспечат теплоотвод
от боковых поверхностей заготовок.
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ШЕЛЕСТ АНАТОЛИЙ ЕФИМОВИЧ
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6 августа 2023 года исполнилось 90 лет известному ученому в области теории и технологии обработки
металлов давлением, доктору технических наук, профессору, ведущему научному сотруднику ИМЕТ РАН,
члену редакционной коллегии журнала «Металлы» Анатолию Ефимовичу Шелесту.

Анатолий Ефимович родился в 1933 году в городе Сталино (современный Донецк), в 1955 г. он с отличием
окончил технологический факультет Московского института стали (ныне МИСиС) по специальности «обработка
металлов давлением», а в 1967 г. — механико-математический факультет МГУ им. М.В. Ломоносова по
специальности «математика».

В 1958 г. А.Е. Шелест защитил кандидатскую диссертацию на тему «Исследование некоторых условий
прокатки титана и его сплавов». С 1 февраля 1958 г. и по настоящее время он работает в ИМЕТ РАН.
В 1966 г. А.Е. Шелесту в составе группы ученых и специалистов была присуждена Ленинская премия за
создание технологии и организацию производства деформированных полуфабрикатов из титановых сплавов.
В 1977 г. он защитил докторскую диссертацию на тему «Экспериментальные и теоретические исследования
процесса прокатки титановых сплавов».

В 1981 г. А.Е. Шелест был удостоен премии Болгарской академии наук и Софийского университета в
области прикладных и технических наук за совместную с Болгарской академией наук работу по производству
листовой стали со сверхравновесным содержанием азота.

А.Е. Шелестом поставлены и решены крупные теоретические задачи и выполнены обширные
экспериментальные исследования в области обработки давлением и термомеханической обработки титановых
сплавов, особенностей деформации материалов с неравномерными свойствами, условий обработки давлением
и формирования структуры и свойств хромомарганцевой стали со сверхравновесным содержанием азота,
разработки и опробования сортовой прокатки порошков быстрорежущей стали, изучения процесса непрерывного
редуцирования электросварных труб, исследования влияния знакопеременной упругопластической деформации
на свойства металлов и сплавов. В экспериментальных и теоретических работах он широко использует
современные методы физического и математического моделирования процессов обработки металлов давлением.
С его участием в ИМЕТ РАН создано научное направление, использующее математические методы и
вычислительную технику в научных исследованиях.

Большое внимание А.Е. Шелест уделяет подготовке специалистов с высшим образованием. Более 30 лет
он по совместительству работал профессором кафедры технологии обработки металлов давлением МАТИ (МАИ),
многие годы возглавлял государственные аттестационные комиссии в МИСиС и МАТИ. Им разработаны
оригинальные лекционные курсы «Физико-математическое моделирование процессов обработки металлов
давлением», «Метрология, стандартизация, сертификация», «Управление качеством». Результаты научных
исследований и технологических разработок А.Е. Шелеста отражены в многочисленных публикациях, их
более 300.

Большую научную и педагогическую работу А.Е. Шелест успешно сочетает с общественной работой.
Анатолий Ефимович избран действительным членом (академиком) Российской академии космонавтики
им. К.Э. Циолковского. Он награжден знаком «Изобретатель СССР» и медалями имени К.Э. Циолковского
и С.П. Королева Федерации космонавтики России. Более двадцати лет А.Е. Шелест работал ученым
секретарем диссертационного совета.

Сотрудники ИМЕТ РАН, члены редакционной коллегии и коллектив журнала «Металлы» сердечно
поздравляют Анатолия Ефимовича с юбилейной датой, от души желают ему здоровья, благополучия,
дальнейшей плодотворной научной деятельности и долгих лет жизни.
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