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Проведен анализ данных по коррозионному растрескиванию под напряжением сталей разного класса в

кислых H2S−CO2−Cl− растворах. На активном участке коррозии получена зависимость времени до разру-

шения и скорости стационарной коррозии от внешних (концентрации компонентов раствора, температуры,

величины растягивающего напряжения) и внутренних (степени легирования Cr, Ni, Mo, условного предела

текучести стали) параметров коррозии. Полученное выражение позволит оценить коррозионное поведение

и возможность использования стали в агрессивной среде без проведения длительных и дорогостоящих

натурных испытаний.
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Коррозионное разрушение металлов и сплавов рас-

сматривают как механическое разрушение, скорость ко-

торого зависит от параметров внешней среды, растяги-

вающего напряжения, температуры и металлургических

факторов — химического состава, микроструктуры и

прочностных характеристик [1,2]. Показано, что в усло-

виях коррозии разрушение является сложным процес-

сом, включающим образование и разрушение защитной

поверхностной пленки, локализованную коррозию (об-
разование ямок травления и питтингов), коррозионное
растрескивание под напряжением (SCC) — возникнове-

ние и развитие трещин [3,4]. В зависимости от специ-

фики материала и коррозионной среды распространение

трещин может идти либо за счет процесса, в котором

контролирующим фактором является растворение ме-

талла (активный путь коррозии), либо развитие трещин

будет облегчаться за счет механизма водородного охруп-

чивания, обусловленного, например, диффузией водо-

рода в растянутые области вблизи вершины трещины

и возникновения разрушающего давления вследствие

молизации водорода.

Активный путь коррозии может идти если в исходном

материале уже имеются различные структурные участ-

ки, действующие в качестве анодов и катодов. Таки-

ми участками могут быть неметаллические включения,

расположенные по границам зерен, и окружающая их

матрица, обедненная в процессе термообработки леги-

рующими элементами. Активные участки также могут

возникать в результате разрушения защитной пленки;

например, образование ступенек сдвига приводит к раз-

рушению пассивной пленки и обнажению поверхности.

Активная коррозия наблюдается в кислых средах с

высоким уровнем хлор-ионов, высоким парциальным

давлением H2S и CO2 и низким значением pH. Такие

агрессивные условия создаются в глубоких скважинах

для нефте- и газодобычи [5,6], в оборудовании которых

для предотвращения SCC часто используют нержавею-

щие стали с высоким содержанием Cr, Ni и Mo.

Существуют различные способы оценки склонности

сталей и сплавов в указанных средах к локализованной

коррозии и коррозионному растрескиванию под напря-

жением [7]. Каждый из этих способов имеет свои досто-

инства и недостатки, что не позволяет прогнозировать

коррозионное разрушение в полном объеме. В литерату-

ре отмечается [8], что метод испытания при постоянной

нагрузке лучше, чем остальные методы, воспроизводит

условия разрушения в кислых H2S−CO2−Cl− средах. По

этой причине основной акцент сделан на оценке времени

до разрушения и скорости коррозии, полученных в

опытах при постоянном растягивающем напряжении.

Анализ литературных данных показал, что локали-

зованная коррозия и коррозионное растрескивание под

напряжением в кислых H2S−CO2−Cl− средах зависит

от большого числа внешних и внутренних факторов:

концентрации агентов коррозии, кислотности раствора,

состава и термической обработки сплава, величины ме-

ханического напряжения, состава и морфологии продук-

тов коррозии на поверхности материала, длительности

действия агрессивной среды и температуры. Наличие

большого числа факторов, влияющих на коррозионную

стойкость, не позволяет предсказывать поведение стали

в коррозионной среде без проведения сложных, особен-

но в средах с высоким парциальным давлением H2S и

CO2, и длительных опытов. В связи с этим актуальное

значение приобретает независимая оценка коррозион-

ного поведения материала в различных средах. Пред-
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Рис. 1. Зависимость микроэлектрохимической гетерогенно-

сти от напряжения в окрестности неметаллических вклю-

чений для образцов стали 20 в растворе электролита

(0.09H2SO4 + 0.14%H2O2 + 0.0005%K2Cr2O7) 1 — TiN, 2 —

пластичные силикаты, 3 — SiO2, 4 — Al2O3 [10].

ставляется, что решение этой задачи возможно только

при систематическом анализе экспериментальных дан-

ных с целью получения зависимостей, показывающих

влияние указанных выше параметров на коррозионную

стойкость. Целью настоящей работы было получить и

проверить зависимость скорости коррозии и времени до

разрушения на участке активного растворения в области

температур вблизи комнатной от совокупности внешних

и внутренних (металлургических) параметров.

Рассмотрим кинетику коррозионного разрушения

сплавов при активной коррозии. Известно [9], что ско-

рость электродных реакций рассматривают, используя

общие закономерности гетерогенных химических ре-

акций, совершающихся на поверхности раздела меж-

ду твердой и жидкой фазами. Важнейшая особенность

электродных реакций по сравнению с обычными хи-

мическими заключается в том, что величина энергии

активации, определяющая скорость электродной реак-

ции, зависит от величины электродного потенциала ϕ.

В условиях стационарности процесса окисления металла

и восстановления окислителя скорость анодной реак-

ции, выраженная через удельную плотность анодного

тока ia , в простейшем случае (без учета размытой части

потенциала двойного слоя) записывается в следующем

виде [9]:

ia = k · ax1

1 ax2

2 . . . exp

(

−

Eo − nz F1ϕ
RT

)

, (1)

где a i — активности веществ, находящихся в раство-

ре, x i — порядок реакции по этим веществам, k —

константа скорости реакции, Eo — энергия активации,

не зависящая от потенциала, 1ϕ — сдвиг потенциала

от равновесного значения, F — число Фарадея, z —

валентность иона, n — коэффициент переноса, RT —

имеет обычное значение.

Знак (−) перед членом nz F1ϕ означает, что при

сообщении металлу более положительного потенциала,

энергия активации уменьшается на величину nz F1ϕ.
Установлено, что на величину электродного потен-

циала, а следовательно, согласно (1), и на величину

энергии активации процесса растворения металла, за-

метное влияние оказывают растягивающие механиче-

ские напряжения σ . Показано [10], что с ростом σ

тафелевские линии активного растворения сдвигаются в

сторону отрицательных потенциалов, при этом анодный

ток нагруженного анода экспоненциально возрастает в

зависимости от величины разблагораживающего потен-

циала.

В материалах со структурной гетерогенностью дей-

ствие растягивающих напряжений приводит к коррози-

онному растрескиванию вследствие локализации анод-

ных процессов и возникновению перенапряжений. В слу-

чае локальной коррозии сдвиг потенциала связан с

напряжением [10]

1ϕ = −

1ϑ · σ

nz F
, (2)

где 1ϑ — коэффициент механохимической активности.

Показано [10], что при достаточном удалении от равно-

весного потенциала локальный ток анодного растворе-

ния нагруженного электрода (ia) по сравнению с током

lg
, 
h
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Рис. 2. Зависимость времени до разрушения от плотности

анодного тока для стали 60Х3Г8Н8В в 10% растворе Na2SO4

при 50◦C на активном участке кривой ia−φ [11].
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Рис. 3. Связь между обратной абсолютной температурой

и временем до разрушения для стали 430 при 245MPa в

растворе с 0.2 kmol/mol сульфатных и хлоридных ионов при

pH=1: N — Cl−, • — SO−2
4 [14].

ненагруженного электрода (ia0
) возрастает как

ia = ia0
· exp

(

1θ · σ

RT

)

. (3)

Зависимость 1ϕ от σ иллюстрируют данные [10],
приведенные на рис. 1 для стали с различными неме-

таллическими включениями. Такие включения приводят

к появлению коррозионных микроэлементов, в которых

включения являются катодами по отношению к метал-

лической матрице. Видно, что с ростом напряжения

разность потенциалов между включением и матрицей

увеличивается, при этом в соответствии с (2) наблюдает-
ся линейная зависимость между 1ϕ и σ . Рассчитанные,

согласно (2), значения 1ϑ оказались в ≈ 2 раза больше

мольного объема железа V Fe
m , что свидетельствует о

наличии перенапряжений около включений.

Величина анодного тока определяет не только ско-

рость коррозии, но и время до разрушения (t f ). Так,
согласно [11], в области активного растворения величи-

на t f связана с плотностью анодного тока выражением

(рис. 2)
t f · ia = const. (4)

Рассмотрим влияние металлургических факторов на

коррозионную стойкость стали. Для оценки влияния хи-

мического состава нержавеющих сталей на скорость кор-

розии (Vcor) в кислых H2S−CO2−Cl− растворах обычно

используют предложенный в [12] параметр стойкости к

действию раствора [SR]

[SR] = [Cr] + 0.56[Ni] + 6.83[Mo]. (5)

Показано [12], что для нержавеющих сталей аустенит-

ного и мартенситного классов в интервале 5−50 еди-

ниц [SR] в растворе NACE наблюдается экспоненциаль-

ная зависимость скорости коррозии от величины [SR]

Vcor = const · e−0.18·[SR] или

∂ lgVcor/∂[SR] = −8 · 10−2, (6)

где const = 4× 104 mdd, (mg·dm−2
·day−1).

Также установлено, что сопротивление сульфидному

коррозионному растрескиванию увеличивается с умень-

шением предела текучести. Например, для мартенсит-

ных нержавеющих сталей в области активной корро-

зии [13]

∂ lg t f /∂σ02 = −3.3 · 10−3 MPa−1. (7)

Исходя из соотношений (1)−(7) выражение для дол-

говечности металлов при активной коррозии в зависимо-

сти от внешних и внутренних факторов коррозии может

быть записано в следующем виде:

t f = A · cm1

1 · cm2

2 . . . exp

(

Ea − 1ϑ · σ

RT

)

× exp(0.18 · [SR] − 7.6 · 10−3
· σ02), (8)

где A — постоянная, Ea = Eo − nz Fδϕ, mi — порядок

реакции по i-ой компоненте раствора. Для разбавленных

растворов активности веществ a i заменены концентра-

циями c i .

На рис. 1−7 приведены некоторые примеры зависи-

мостей долговечности или скорости коррозии сталей

в области активного растворения от величины рас-

тягивающего напряжения, температуры, концентрации

0.8
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, 
h

t f

0 200 600400

s, MPa

Рис. 4. Зависимость долговечности от напряжения для AISI

4137 в растворе NACE [15].
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Рис. 5. Влияние концентрации Cl−-ионов на скорость корро-

зии 13%Cr стали при 150◦C в автоклаве (3MPA CO2 при 25◦C,

продолжительность испытания 96 h [16].

Cl−-ионов, парциального давления H2S и кислотности

pH-раствора, величина которой определяется парциаль-

ным давлением CO2. Из приведенных данных (рис. 1)
следует, что величина активационного объема 1V в два

раза больше мольного объема железа, что совпадает

с приведенной выше оценкой. Величина эффективной

энергии активации Ea коррозионного процесса состав-

ляет 55 kJ/mol и одинакова для растворов, содержащих

сульфиды или хлориды (рис. 3). Отметим, что в случае

коррозии ферритной стали энергия активации, завися-

щая от величины потенциала, т. е. от работы переноса

одного иона через двойной электрический слой, суще-

ственно меньше величины Ea = 260 kJ/mol, получаемой

при обычных испытаниях на долговечность α-Fe [19].
Величина активационного объема, как уже отмечалось,

пропорциональна коэффициенту перенапряжения и со-

ставляет 2V Fe
m , в то время как при обычных условиях

испытания 1ϑ является параметром структуры стали, а

его величина в пересчете на нормальные напряжения

составляет 63 ·V Fe
m [19].

Следует отметить, что разрушение, обусловленное

одновременным действием коррозионной среды, растя-

гивающего напряжения и специфики металлургических

параметров может проходить за счет различных процес-

сов, в которых контролирующим фактором может быть

анодное растворение металла или разрушение за счет

водородного охрупчивания. В первом случае электрохи-

мическое локальное растворение металла обусловлено

наличием в материале структурных составляющих, дей-

ствующих в качестве анода и катода. Такими гетероген-

ными участками на границах зерен являются интерме-

таллические включения и прилегающие к ним участки

матрицы. Активные участки могут генерироваться также

в процессе деформации стали. Так, образование ступенек

сдвига приводит к разрушению поверхностной пленки

и коррозии металла до тех пор, пока не произойдет

восстановление защитной пленки. Во втором случае ме-

ханизм коррозионного растрескивания под напряжением

связан с развитием трещин за счет диффузии водоро-

да в растянутые области вблизи вершины трещины и

возникающего разрушающего давления из-за молизации

водорода.

В общем случае полагают [1], что указанный процесс

разрушения происходит за счет одновременного проте-

кания активной коррозии и водородного охрупчивания.

Для выяснения того, какой из двух процессов является

ведущим в сульфидном коррозионном растрескивании

под напряжением, используют дополнительные крите-

рии. Например, одним из них является зависимость

характеристик разрушения, например, времени до раз-

рушения t f от величины предела текучести σ02. Сильная

зависимость t f от σ02 указывает на то, что основным

механизмом разрушения является водородное охрупчи-

вание. И наоборот, слабая зависимость от указывает на

механизм коррозии по активному пути [13].

Коррозионное поведение в H2S−CO2−Cl− водном

растворе в сильной степени зависит от структуры и

плотности пленки из продуктов коррозии, образующейся

на поверхности сталей [7,20]. Образование устойчивой

плотной пленки из сульфида железа, которую часто

называют пассивирующим слоем, может заблокировать

коррозию, тогда как пористая пленка может значительно

увеличить скорость коррозии. Поведение пассивирую-

щей пленки зависит от параметров окружающей среды,

0

0.5

1.0

lg
, 
m

in
t

0 1 32

pH

Рис. 6. Влияние pH-раствора на долговечность сталь-

ной проволоки в морской воде с добавкой 10 ppm S при

постоянном напряжении σ = 174 MPa и плотности тока

i = 1.35mA/cm2 [17].
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Рис. 7. Зависимость времени до разрушения высокопрочной

стали от парциального давления H2S [18].

от химического состава и термообработки сплава. Так,

H2S может существенно снизить потенциал репассива-

ции, что приведет к локализованной коррозии, образова-

нию питтинга и SCC [21].

Основное условие образования питтинга заключается

в смещении электрохимического потенциала в растворе

положительнее некоторого критического потенциала,

потенциала питтингообразования Epit [22]. При этом

поверхность питтинга является анодом и разрушается

с высокой скоростью. Возникновение питтинга связано с

разрушением пассивного состояния на отдельных участ-

ках поверхности в результате воздействия анионов —

активаторов, например Cl−, Br−. Такими участками яв-

ляются неметаллические включения, границы зерен,

участки матрицы с пониженным содержанием Cr.

В нержавеющих сталях коррозионное разрушение под

напряжением происходит в результате повторяющегося

процесса разрушения, растворения и восстановления

(репассивации) защитной пленки [23]. По этой причине

репассивация рассматривается как критический фактор

в определении склонности сплавов к SCC [24,25].
В работе [26] для оценки способности нержавеющих

сталей разного класса (аустенитной 316, ферритной 444

и дуплексной 2205) противостоять SCC использовали

технику царапания электрода и определения анодной

плотности тока в процессе репассивации царапины.

Оказалось, что при быстрой репассивации (при меньшей

плотности тока) формируется более тонкая защитная

пленка, которая обладает меньшей восприимчивостью

к SCC. Из полученных в работе данных также сле-

дует корреляция между величиной, обратной плотно-

сти тока, и эквивалентом питтингового сопротивле-

ния (Pi = %Cr + 3.3%Mo + 16%N −%Mn [27]), величи-
на которого составляет 22.6, 24.8, 34.0 соответственно

для 316, 444 и 2205. Таким образом, увеличение в

нержавеющих сплавах Cr, Mo и N увеличивает их

сопротивление к локализованной коррозии и SCC.

Защитная пленка, образующаяся на поверхности уг-

леродистых и низколегированных сталей в H2S/CO2

солевом растворе состоит из двух слоев: внешнего —

из кристаллов FeS, внутреннего — из кристаллов FeS

и FeCO3 [20]. В области температур 25−85◦C соеди-

нения FeS и FeCO3 недостаточно стабильны, чтобы

защитить металл от коррозионных агентов [28], поэто-
му скорость коррозии нелегированных сплавов может

достигать большой величины. Отмечается некоторое

снижение скорости коррозии с увеличением времени

экспозиции в H2S−CO2 растворах, что связывается как

с уплотнением внутреннего слоя, так и с увеличением в

нем концентрации атомов Cr и Mo [29].
Для улучшения коррозионного сопротивления уг-

леродистые стали подвергаются высокоэнергетической

дробеструйной обработке с целью получения нанокри-

сталлического поверхностного слоя; скорость коррозии

уменьшается в случае, если продукты коррозии не

растворяются [30].
13%Cr мартенситные нержавеющие стали широко ис-

пользуются благодаря высоким механическим свойствам

и умеренному коррозионному сопротивлению. Термиче-

ская обработка 13%Cr сталей заключается в аустени-

зации при температурах 970−1050◦C с последующей

закалкой и отпуском при температурах до 700◦C [31].
Микроструктура термически обработанной стали со-

стоит из реечного мартенсита, остаточного аустенита

и карбидов M3C после отжига при 300◦C и M23C6

при температурах отжига свыше 550◦C [32–35]. Коли-
чество остаточного аустенита меняется от нескольких

процентов до 22.5%; размер зерен карбидов изменяется

от 0 до 200 nm [34]. Наивысший объем остаточного

аустенита достигается в результате двойного отжига

при температурах 670 и 600◦C [35]. Обогащенные

хромом карбиды стимулируют питтинговую коррозию

за счет обеднения хрома в областях, примыкающих

к карбидам [36]. В то же время с увеличением доли

остаточного аустенита наблюдается более высокий пит-

тинговый потенциал, низкая плотность тока в пассивной

области и уменьшается плотность метастабильных пит-

тингов [34,35].
В кислых средах с сероводородом образующиеся на

поверхности 13%Cr сталей продукты коррозии в виде

сульфидов металлов также оказывают заметное влияние

на коррозионную стойкость. При низких концентрациях

в растворе H2S может способствовать образованию

сульфидных фаз; высокие концентрации H2S ускоряют

анодное растворение и увеличивают склонность стали к

точечной коррозии и SCC [36,37].
Выпадение карбидов хрома на границах зерен ограни-

чивает использование высокоуглеродистых 13%Cr мар-

тенситных сталей [22]. Были разработаны супермар-
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тенситные нержавеющие стали, в которых содержание

углерода снижено до 0.07%, а содержание Ni и Mo

увеличено соответственно до 3.5−4.5% и 1.5−2.5%.

Такие стали имеют более высокую прочность, хорошую

пластичность и высокую коррозионную стойкость [38].
Склонность аустенитных сталей к локализованной

коррозии возникает в процессе их сенсибилизации (от-
жига в области температур от 415 до 850◦C), когда

происходит выделение карбидов M23C6 вдоль границ

зерен [3,27]. Образование богатых хромом карбидов

обедняет содержание Cr в областях, примыкающих к

границам зерен. В агрессивных средах, содержащих

хлориды и политионические кислоты (H2SxO6,x=2−5),
такие области подвергаются растворению с образова-

нием питтингов или SCC при наличии растягивающих

напряжений [39,40]. Показано [41], что легирование Mo

повышает сопротивление аустенитных сталей к локали-

зованной коррозии в H2S−Cl− средах. В этом случае

внешний слой защитной пленки состоит из сульфида

молибдена, а внутренний — из оксида хрома. Повы-

шение коррозионного сопротивления обусловлено тем,

что внешний слой обладает катионной активностью, что

препятствует попаданию Cl−-ионов в сталь в процессе

коррозионной атаки [41].
Коррозионное поведение, в том числе и питтинговая

коррозия дуплексных сталей зависят от термообработки,

микроструктуры, степени легирования, степени дефор-

мации [42–48] и т. д. Дуплексные стали отжигаются

в области температур 600−1200◦C; во время отжига

меняется соотношение α : γ-фаз и, кроме того, фазы

обогащаются разными элементами. Cr и Mo обогащают

ферритную α-фазу, а Ni, Mn и N — аустенитную γ-фазу,

что сказывается как на общую, так и на локализо-

ванную коррозию [49]. Показано, что с увеличением

температуры отжига доля ферритной фазы возрастает

с 35 до 62%, при этом величина питтингового потен-

циала (Epit) уменьшается [50]. Поскольку величина Pi

значительно меньше в α-фазе, чем γ-фазе, то образова-

ние и развитие питтингов происходит преимущественно

в α-фазе [50].
Исследовали также скорость коррозии гальванически

связанных между собой α- и γ-фаз. Обнаружено [50],
что скорость растворения, как и величина пика анодного

тока, существенно выше в α-фазе по сравнению с

γ-фазой.

В работaх [51,52] показано, что в процессе отжига

дуплексных сталей происходит образование вредных

интерметаллидов: нитридов, карбидов и сигма (σ ) фазы.

Наиболее сильное влияние на механические и коррози-

онные свойства дуплексных сталей оказывает образова-

ние σ -фазы. Максимальное количество частиц σ -фазы

образуется при температуре нагрева 850◦C и растет с

увеличением времени отжига [53]. Вследствие сенсиби-

лизации дуплексная сталь становится чувствительной к

локализованной коррозии, поскольку при образовании

σ -фазы происходит обеднение Cr и Mo в приграничных

зонах ферритных зерен [42].

Дуплексные стали используются преимущественно

в случае, когда требуется противодействовать воздей-

ствию водорода в нагруженном состоянии. По этой при-

чине большое значение придается выяснению влиянию

водорода на механические свойства этих сталей [46,54],
определению мест локализации (ловушек) водорода,

величины связи водорода с ловушками, кинетики разру-

шения стали вследствие водородного охрупчивания [54].

Выражение (8) может быть использовано для оцен-

ки работоспособности стали в хлоридных растворах

с высоким содержанием H2S и CO2. В этом случае

величины t f или Vcor рассчитываются путем введения

поправки на изменение параметров среды, материала

и напряжения к известным величинам t f или Vcor ,

определенным, например, в стандартном растворе NACE

для нагруженных образцов стали того же класса. Исходя

из предположения о независимости переменных c i , Ea ,

σ , T , [SR], уравнения (8) и представленных на рис. 1−7

экспериментальных данных величина поправки может

быть определена как полный дифференциал этих пере-

менных и в общем виде представлена как

d ln t f =
∂ ln t f

∂ ln c i
d ln c i +

dEa

kT
+

Ea

k
d 1/T −

1ϑ

kT
dσ

+
∂ ln t f

∂[SR]
d[SR]−

∂ ln t f

∂σ02
dσ02. (9)

Предварительные оценки показали, что полученное

выражение позволяет оценить время до разрушения

нержавеющей стали с заданными металлургическими

параметрами в новой агрессивной среде без проведения

натурных испытаний, используя в качестве прототипа

сталь того же класса.

Таким образом, установлено, что как теоретическое

рассмотрение, так и экспериментальные данные про-

цесса коррозионного растрескивания под напряжением

показывают, что при активной коррозии основными

факторами, влияющими на коррозионный процесс явля-

ются концентрация компонентов раствора, температура,

величина растягивающего напряжения, степень легиро-

вания сплава хромом, никелем, молибденом и азотом,

а также условный предел текучести, величина которого

определяется микроструктурой сплава. Указанное обсто-

ятельство позволяет использовать полученные в работе

выражения для оценки коррозионной стойкости (време-
ни до разрушения и скорости стационарной коррозии

сплава) при активной коррозии в кислых сульфидно-

хлоридных растворах путем введения поправок на из-

менение параметров среды и материала.
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