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УДК 621.762; 620.22
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-4-10

Структура и свойства спеченных сплавов системы алюминий–хром

© 2015 г.  П.П. Тарасов, А.С. Сыромятникова

Северо-Восточный федеральный университет (СВФУ) им. М.К. Аммосова, г. Якутск

Статья поступила в редакцию 02.07.14 г., подписана в печать 18.12.14 г.

Тарасов П.П. – канд. техн. наук, доцент кафедры физики твердого тела СВФУ 
(677000, г. Якутск, ул. Кулаковского, 48). E-mail: tarasov-p@mail.ru.

Сыромятникова А.С. – канд. физ.-мат. наук, проф., доцент той же кафедры. E-mail: a.s.syromyatnikova@mail.ru.

Приведены результаты исследования влияния режима спекания, морфологии и химического состава порошков алюминия 
(марок АСД-1 и ПА-1), а также содержания легирующей добавки (Cr) на закономерности процесса спекания, структуру и фи-
зико-механические свойства порошковых тел системы Al–Cr с концентрацией хрома 2,5–20 ат.% при жидкофазном спекании 
при температурах 700–900 °С. Подобран режим спекания, обеспечивающий получение порошковых тел с сохранением ис-
ходной формы. Установлено, что применение порошка алюминия марки АСД-1 позволяет получать более плотные брике-
ты практически во всем исследованном диапазоне температур спекания и обеспечивает лучшую спекаемость прессовок, 
что объясняется его более чистым химическим составом, дисперсностью и сферической формой зерен. Сплавы состава 
Al–(2,5÷7,5) ат.% Cr, спеченные при температуре 700 °С, показали наилучшие физико-механические характеристики из всех 
исследованных образцов. 

Ключевые слова: алюминий, хром, жидкофазное спекание, легирующая добавка.

Для цитирования: Тарасов П.П., Сыромятникова А.С. Структура и свойства спеченных сплавов системы алюминий–хром // 
Изв. вузов. Порошк. металлургия и функц. покрытия. 2015. No. 3. С. 4–10. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-4-10.

Tarasov P.P., Syromyatnikova A.S.
Structure and Properties of Sintered Alloys of the Aluminum–Chromium System

The results of the investigation into the influence of the sintering mode, morphology, and chemical composition of aluminum powders 
(ASD-1 and PA-1 brands) as well as the content of alloying additive (Cr) on regularities of sintering, structure, and physicomechanical 
properties of powder bodies of the Al–Cr system with the chromium content of 2,5–20 at.% during liquid-phase sintering at 
temperatures of 700–900 °C are presented. The sintering mode providing the fabrication of powder bodies with the conservation of 
the initial form is established. It is found that the application of ASD-1 aluminum powder makes it possible to fabricate more dense 
briquettes almost overall the studied range of sintering temperatures and provides the better sinterability of compacts, which is 
explained by its higher chemical purity, dispersity, and spherical shape of grains. Alloy of the composition Al–(2,5÷7,5) at.% Cr 
sintered at 700°C showed the best physicomechanical characteristics among all studied samples.

Keywords: aluminum, chromium, liquid-phase sintering, alloying additive.
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Введение

Исследование закономерностей спекания сис-

тем на основе алюминия приобретает большое 

практическое значение в связи с развитием по-

рошковой металлургии сплавов на его основе [1]. 

Известно, что введение твердых тугоплавких час-

тиц второй фазы в пластичный алюминий повы-

шает его прочность, твердость, жаропрочность и 

износостойкость при одновременном снижении 

коэффициентов трения и термического расши-

рения [2]. Использование алюминидов — интер-

металлидных соединений алюминия с переход-

ными металлами в качестве упрочняющей фа-

зы — является перспективным способом созда-

ния нового поколения функциональных матери-

алов на основе алюминия [3]. 

Широкое распространение при изготовлении 

порошковых алюминиевых сплавов получил ме-

тод «активированного» спекания, заключающий-

ся в введении в шихту элементов, способствующих 

уплотнению заготовок при спекании благодаря 
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появлению в них жидкой фазы, образующейся в 

результате контактного плавления [4]. Активиро-

ванное спекание, при котором появление жидкой 

фазы должно способствовать процессу усадки, в 

некоторых случаях приводит к противоположно-

му результату — повышению остаточной порис-

тости спеченных тел [5].

В связи с этим особую актуальность приоб-

ретает изучение процессов, происходящих при 

жидкофазном спекании, их вклад в объемные из-

менения порошковых тел с взаимодействующи-

ми компонентами. Исследование процессов спе-

кания алюминия с добавками порошков пере-

ходных металлов представляется научной про-

блемой, тесно связанной с практической задачей 

создания нового поколения композитов на основе 

алюминия [6]. 

Целью настоящей работы являлось исследова-

ние влияния режима термообработки, морфоло-

гии и химического состава порошка алюминия и 

содержания добавки переходного металла (Cr) на 

структуру и свойства спеченных сплавов системы 

алюминий—хром. 

Методика эксперимента

В работе использовались стандартные порош-

ки алюминия марок АСД-1 (ТУ 48-5-226-87) и 

ПА-4 (ГОСТ 6058-73), а также порошок хрома 

марки ПХ-1 (ТУ 14-5-298-99). Согласно результа-

там проведенных ранее исследований порошко-

вых систем алюминий — переходной металл (Al—

Ni, Al—Ti, Al—Fe, Al—Cu) наибольший научный 

и практический интерес представляет область 

концентраций металла-добавки до 20 ат.% [5, 7]. 

С учетом этого были исследованы сплавы с содер-

жанием хрома от 2,5 до 20 ат.%. 

Порошки смешивались в смесителе типа «пья-

ная бочка» в течение 2 ч. Предварительно их 

подвергали просушиванию в вакуумной сушил-

ке СНВС по режиму: 1,5 ч при 150 °С в условиях 

форвакуума. Формование цилиндрических об-

разцов диаметром и высотой по 10 мм производи-

лось в стальной пресс-форме, начальная порис-

тость составляла 20 %. Спекание осуществлялось 

в вакуумной печи СНВЭ при давлении 0,1·10–3 Па 

и температуре от 700 до 900 °С. 

Плотность спрессованных образцов определя-

лась геометрическим способом. В случае потери 

или искажения правильной геометрической фор-

мы применялся метод гидростатического взве-

шивания. 

Структурные и фрактографические исследо-

вания проводились на растровом электронном 

(XL-20, «Philips Optics») и оптическом металло-

графическом (МЕТАМ РВ-21) микроскопах. Рен-

тгеноструктурный фазовый анализ порошковых 

тел осуществлялся на дифрактометре ДРОН-3М. 

Механические свойства определялись при испы-

таниях на прочность при сжатии (ГОСТ 2503-80) 

и при растяжении (ГОСТ 1497-73) на испытатель-

ных машинах «Instron-1185» и «Roell Amsler Rel 

2071». Твердость по Роквеллу оценивалась со-

гласно ГОСТ 24622-91 на приборе Leco Fr-3e.

Результаты и их обсуждение

Большое влияние на объемные изменения 

порошковых тел оказывает режим спекания. Для 

исследуемой системы Al—Cr характерным явля-

ется выделение большого количества тепла при 

образовании интерметаллидов. Тепловой взрыв 

при появлении жидкой фазы может вызвать рез-

кие изменения объема прессовки и потерю фор-

мы брикета. Кроме того, для устранения влия-

ния адсорбированных и находящихся в порах 

газов на процесс спекания требуется дегазация 

брикета.

Для предотвращения потери формы необходи-

мы регулирование скорости нагрева и проведе-

ние твердофазного отжига при температуре ниже 

температуры появления жидкой фазы. При твер-

дофазном отжиге на поверхности частиц хрома 

за счет диффузии атомов алюминия образуется 

тугоплавкий интерметаллидный слой. При даль-

Рис. 1. Режимы спекания порошковых тел
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нейшем спекании этот слой замедляет процесс 

сплавообразования и уменьшает скорость выде-

ления теплоты в момент появления жидкой фазы. 

При достаточном количестве частиц тугоплавкой 

добавки в ходе твердофазного отжига образуется 

твердофазный скелет прессовки, обеспечиваю-

щий постоянство формы порошкового тела при 

жидкофазном спекании [8].

Спекание образцов на основе порошка алю-

миния марки АСД-1 проводили по двум режимам 

(рис. 1):

1) нагрев до температуры спекания (tсп) со ско-

ростью 30 °С/мин;

2) дегазационный твердофазный отжиг при t =

= 500 °С в течение 30 мин, после чего температура 

печи поднималась до tсп со скоростью 15 °С/мин.

Установлено, что спекание по 2-му режиму при 

содержании хрома СCr > 7,5 ат.% позволяет полу-

чать порошковые тела с сохранением исходной 

формы, тогда как при ведении процесса по 1-му 

режиму искажение формы прессовок происходит 

для образцов с концентрацией хрома уже менее 

12,5 ат.%.

При tсп = 700 °С разница в изменении объема 

прессовок в зависимости от условий термообра-

ботки незначительна, что можно объяснить от-

носительно низкой температурой спекания. При 

ее повышении до 800 °С применение 2-го режима 

спекания позволяет получать более плотные об-

разцы с сохранением формы. 

При первом режиме спекания образцы мень-

ше усаживаются, и при содержании в них менее 

12,5 ат.% Cr происходит искажение исходной фор-

мы. При tсп = 900 °С ускоренный нагрев приводит 

к искажению формы у образцов с добавкой менее 

12,5 ат.% Cr. Применение 2-го режима позволя-

ет получать брикеты с меньшей остаточной по-

ристостью и сохранением формы для образцов с 

ССr > 10 ат.% (рис. 2).

Для оценки влияния морфологии и хими-

ческого состава порошка алюминия на процесс 

спекания были исследованы образцы из смесей 

на основе порошков марок АСД-1 и ПА-4, полу-

ченных методом распыления. Частицы порош-

ка марки АСД-1 имеют сферическую форму, а 

ПА-4 — неправильную. Содержание примесей 

(Fe, Si, Cu) в образце АСД-1 не должно превышать 

0,7 мас.%, а в ПА-4 — 0,9 мас. %. По грануломет-

рическому составу они также отличаются: для по-

рошка марки ПА-4 регламентируется содержание 

частиц размером от 100 до 140 мкм — 10 %, менее 

100 мкм — остальное; в порошке АСД-1 по техни-

ческим условиям все частицы должны быть менее 

50 мкм. 

Исследование объемных изменений спечен-

ных сплавов на основе указанных марок порош-

ка алюминия показало, что применение марки 

АСД-1 позволяет получать более плотные брикеты 

практически во всем исследованном диапазоне 

температур спекания (рис. 3), что объясняется бо-

Рис. 2. Влияние режима спекания 

на остаточную пористость порошковых тел 

Цифры у кривых соответствуют 1-му и 2-му режимам 

спекания (tсп = 900 °С)

Рис. 3. Влияние морфологии и химического состава 

порошка на объемные изменения порошковых тел

tсп = 900 °С; 1 – АСД-1; 2 – ПА-4
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лее чистым химическим составом порошка, дис-

персностью и сферической формой зерен. 

Одним из основных факторов, влияющих на 

структуру и механические свойства порошко-

вых материалов, является остаточная пористость 

спеченных сплавов. Сплавы Al—(2,5÷7,5)ат.%Cr 

при tсп = 700 °С понижают свою пористость, тог-

да как при содержании хрома в пределах 12,5—

15,0 ат.% она заметно возрастает (рис. 4). Увели-

чение температуры спекания до 800 и 900 °С при-

водит к уменьшению остаточной пористости при 

сохранении характера кривой зависимости. 

Результаты рентгенофазового анализа, при-

веденные в работе [7], свидетельствуют, что в 

спеченных Al-сплавах, содержащих 2,5—7,5 ат. % 

Cr, основной фазой является алюминий, а до-

полнительными — промежуточные соединения 

преимущественно с высоким содержанием Al 

(θ- и η-фазы) и Al2O3 (см. таблицу). Предполо-

жительно эти интерметаллидные фазы форми-

руются как в результате диффузии алюминия 

в частицы хрома, так и при кристаллизации 

расплава. Основу сплавов, легированных 12,5—

20 ат.% Cr, составляют интерметаллиды раз-

личной стехиометрии. Их образование связано 

главным образом с процессами реакционной 

диффузии в твердую фазу [9]. Кроме того, эти 

материалы содержат остатки не прореагировав-

шего алюминия.

Изучение микроструктуры спеченных при 

700 °С образцов показало, что повышение концен-

трации хрома приводит к увеличению остаточной 

пористости и объемной доли интерметаллидной 

фазы (рис. 5). Структура сплава, содержащего 

2,5 ат.% Cr, состоит из алюминиевой матрицы и 

интерметаллидной θ-фазы, образовавшейся на 

месте частиц Cr (рис. 5, а). В образцах с 5 ат.% Cr 

наблюдается появление более мелких частиц ин-

терметаллидной фазы, предположительно крис-

таллизовавшихся из жидкой фазы (рис. 5, б). При 

увеличении количества хрома до 7,5 ат.% основ-

ной фазой продолжает оставаться алюминий 

(рис. 5, в), происходит измельчение частиц интер-

металлидной составляющей за счет формирова-

ния кроме θ-фазы еще и η- и γ4-фаз, обнаружен-

ных при РФА [8]. 

Объемные содержания интерметаллидной 

фазы и алюминиевой матрицы становятся при-

мерно равными при добавке в сплав 10 ат.% Cr 

(рис. 5, г). Дальнейшее увеличение концентрации 

Cr приводит к резкому росту остаточной порис-

тости и исчезновению алюминиевой матрицы 

(см. рис. 5, д—з). Структура состоит из зерен ин-

терметаллидных фаз различной стехиометрии, 

образовавшихся как диффузионным путем, так и 

при кристаллизации насыщенной жидкой фазы.

На рис. 6 представлены снимки поверхнос-

ти разрушения Al—Cr-сплавов, спеченных при 

700 °С. Разрушение интерметаллидных зерен 

происходит по внутри- и межзеренному хрупко-

му механизму. Поверхность разрушения характе-

ризуется грубым строением, в структуре имеют-

Результаты рентгенофазового анализа сплавов Al–Cr, 

спеченных при 700 °C [7]

СCr, 

ат.%

Основные 

фазы

Дополнительные 

фазы

2,5 Al θ (CrAl7), Al2O3

5,0 Al θ (CrAl7), η (Cr2Al11), Al2O3

7,5 Al θ (CrAl7), η (Cr2Al11), γ4 (CrAl2), Al2O3

10,0 θ (CrAl7), Al η (Cr2Al11), γ4 (CrAl2), Al2O3

12,5 θ (CrAl7) η (CrAl5), γ4 (CrAl2), Al, Al2O3

15,0 η (Cr2Al11) ε (CrAl4), γ4 (CrAl2), Al, Al2O3

17,5 ε (CrAl4) γ4 (CrAl2), Al, Al2O3

20,0 γ4 (CrAl2) γ2 (Cr5Al8), Al, Al2O3

Рис. 4. Зависимость остаточной пористости сплавов 

системы Al-Cr от содержания Cr и температуры спекания

1 – tсп = 700 °С; 2 – 800 °С; 3 – 900 °С
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ся крупные поры, что сказывается на прочности. 

Сплав с концентрацией 7,5 ат.% Cr, основной фа-

зой которого является алюминий, отличается ма-

лой пористостью (рис. 6, а). Разрушение Al-мат-

рицы вязкое, зерна имеют следы значительной 

пластической деформации (рис. 6, б). 

При повышении содержания хрома до 10 ат.% 

сплав состоит в основном из интерметаллидной 

θ-фазы и алюминиевой матрицы. Разрушение 

интерметаллидных частиц происходит в основ-

ном по телу зерен (рис. 6, д). Алюминиевая со-

ставляющая разрушается по вязкому механизму 

(рис. 6, е). 

Резкое снижение прочностных свойств у спла-

ва с 12,5 ат.% Cr вызвано значительной величи-

ной остаточной пористости (см. рис. 4), а также 

тем, что основной становится интерметаллидная 

Рис. 5. Микроструктура спеченных 

при 700 °C сплавов системы Al–Cr 

(×350)

1 – частицы интерметаллидных фаз, 

2 – алюминий

СCr, ат.%: а – 2,5, б – 5, в –7,5, г – 10, 

д – 12,5, е – 15, ж – 17,5, з – 20

θ-фаза (см. таблицу) [10]. Разрушение носит вы-

раженный хрупкий характер, следы пластичес-

кой деформации зерен практически отсутствуют 

(рис. 6, з, и).

Заключение

Спекание с предварительным твердофазным 

отжигом в некоторых случаях позволяет получать 

порошковые тела с сохранением исходной формы, 

тогда как при спекании без отжига происходит 

искажение формы прессовок.

Установлено, что применение порошка алю-

миния марки АСД-1 позволяет получать более 

плотные брикеты практически во всем диапазоне 

температур спекания.

Сплавы Al—(2,5÷7,5)ат.%Cr при tсп = 700 °С 
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понижают свою пористость, тогда как при повы-

шенном содержании хрома (12,5—15,0 ат.%) она 

заметно возрастает. Увеличение температуры спе-

кания до 800 и 900 °С приводит к уменьшению ос-

таточной пористости при сохранении характера 

кривой зависимости.

Результаты рентгенофазового анализа и изу-

чения микроструктуры свидетельствуют, что в 

спеченных материалах, содержащих 2,5—7,5 ат.% 

Cr, основной фазой является алюминий. Основу 

сплавов, легированных 12,5—20,0 ат.% Cr, состав-

ляют интерметаллиды различной стехиометрии. 

Повышение концентрации хрома приводит к уве-

личению остаточной пористости.

Фрактографические исследования показа-

ли, что разрушение интерметаллидных зерен 

происходит по хрупкому (внутризеренному и 

межзеренному) механизму, а разрушение алю-

миниевой составляющей — по вязкому. При 

содержании в сплаве 12,5 ат.% Cr разрушение 

носит выраженный хрупкий характер, следов 

пластической деформации зерен практически 

не наблюдалось.
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Введение

Танталовые порошки широко используются 

в производстве объемно-пористых конденсато-

ров. Основным способом их получения является 

натриетермическое восстановление гептафторо-

танталата калия (K2TaF7) из расплава, в который 

добавляют галогениды щелочных металлов в ка-

УДК 54-386:546.883
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-11-17

Получение порошков тантала восстановлением комплексных 

оксифторидных соединений натрием

© 2015 г.  В.Н. Колосов, М.Н. Мирошниченко, Т.Ю. Прохорова, В.М. Орлов

Институт химии и технологии редких элементов и минерального сырья им. И.В. Тананаева 
Кольского научного центра РАН (ИХТРЭМС КНЦ РАН), г. Апатиты, Мурманская обл.

Статья поступила в редакцию 26.11.14 г., доработана 14.01.15 г., подписана в печать 26.01.15 г.

Колосов В.Н. – докт. техн. наук, вед. науч. сотрудник ИХТРЭМС КНЦ РАН 
(184209, Мурманская обл., г. Апатиты, Академгородок, 26а), профессор кафедры химии и строительного материаловедения 
Апатитского филиала Мурманского государственного технического университета. E-mail: lab26@chemy.kolasc.net.ru.

Мирошниченко М.Н. – канд. техн. наук, науч. сотрудник ИХТРЭМС КНЦ РАН. E-mail: tantal@chemy.kolasc.net.ru.

Прохорова Т.Ю. – канд. техн. наук, ст. науч. сотрудник ИХТРЭМС КНЦ РАН. E-mail: tantal@chemy.kolasc.net.ru.

Орлов В.М. – докт. техн. наук, ст. науч. сотр., зав. лабораторией металлургии редких элементов КНЦ РАН, 
профессор кафедры обогащения Горного факультета Кольского филиала Петрозаводского государственного университета. 
E-mail: orlov@chemy.kolasc.net.ru.

На основе термодинамических и экспериментальных исследований реакций восстановления соединений тантала натрием из 
расплавов, содержащих комплексные оксифторидные соединения тантала, отобраны вещества (K2Ta2O3F6, K3TaOF6, K2TaOF5 
и KTaOF4), наиболее пригодные для использования в качестве кислородсодержащих добавок при натриетермическом полу-
чении высокодисперсного танталового порошка. Применение указанных соединений позволяет получать порошки тантала с 
удельной поверхностью на уровне 3–5 м2/г, что в 8–10 раз выше, чем у порошков, приготовленных в тех же условиях при восста-
новлении K2TaF7. Показано, что полученные порошки тантала могут быть востребованы в качестве исходного материала для 
создания конденсаторного порошка с зарядом 70000–100000 мкКл/г. 

Ключевые слова: оксифторидное соединение, тантал, порошок, натриетермическое восстановление. 

Для цитирования: Колосов В.Н., Мирошниченко М.Н., Прохорова Т.Ю., Орлов В.М. Получение порошков тантала восста-
новлением комплексных оксифторидных соединений натрием // Изв. вузов. Порошк. металлургия и функц. покрытия. 2015. 
No. 3. С. 11–17. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-11-17.

Kolosov V.N., Miroshnichenko M.N., Prokhorova T.Yu., Orlov V.M. 
Preparation of tantalum powders by reduction of complex oxyfluoride compounds by sodium

Substances (K2Ta2O3F6, K3TaOF6, K2TaOF3, and KTaOF4) most suitable for the use as oxygen-containing additives in the sodium-
thermal fabrication of finely dispersed tantalum powder are selected from the melts containing complex oxyfluoride compounds of 
tantalum based on thermodynamic and experimental investigations of reduction reactions of tantalum compounds with sodium. The 
application of mentioned compounds gives the opportunity to fabricate the tantalum powders with the specific surface at a level of 
3–5 m2/g, which is higher by a factor of 8–10 compared with powders prepared under the same conditions upon reducing K2TaF7. It is 
shown that the prepared tantalum powders can be demanded as the initial material to create the capacitor powder with the charge of 
70000–100000 μC/g.

Keywords: oxyfluoride compound, tantalum, powder, sodium-thermal reduction.

Citation: Kolosov V.N., Miroshnichenko M.N., Prokhorova T.Yu., Orlov V.M. Poluchenie poroshkov tantala vosstanovleniem kompleks-
nykh oksiftoridnykh soedinenii natriem. Izv. Vuzov. Poroshk. Metall. Funkts. Pokryt. 2015. No. 3. P. 11–17.
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-11-17.

честве соли-разбавителя для регулирования его 

состава. Для обеспечения качественной анодной 

оксидной диэлектрической пленки и высокого 

удельного заряда конденсатора требуется высоко-

чистый танталовый порошок с развитой поверх-

ностью [1]. 
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В то же время использование чистых реагентов 

при проведении процесса в расплавах с высокой 

концентрацией K2TaF7 приводит к образованию 

порошков с недостаточно большой удельной по-

верхностью [2]. Значительный рост последней 

можно обеспечить восстановлением K2TaF7 из 

расплавов с высоким (>90 мас.%) содержанием 

соли-разбавителя [3]. Однако при этом снижает-

ся производительность процесса и при отмывке 

порошка образуются большие объемы сбросных 

растворов, содержащих фтор. Ранее [4] было по-

казано, что добавка в расплав комплексных ок-

сифторидных соединений тантала (КСТ) сущес-

твенно влияет на кристаллизацию Ta в процессе 

восстановления, приводя к значительному росту 

удельной поверхности порошка. При этом не сни-

жается качество конечного продукта — конденса-

торного порошка [5]. 

Цель настоящей работы — выбор оксифторид-

ных соединений тантала, наиболее пригодных 

для использования в качестве прекурсоров при 

натриетермическом получении танталового по-

рошка с развитой поверхностью, и исследование 

характеристик порошков, приготовленных таким 

образом. 

Термодинамический анализ 

Согласно данным литературы [6, 7], в галоге-

нидных расплавах, содержащих соединения тан-

тала и кислород, могут присутствовать оксифто-

ридные комплексы тантала различного состава: 

TaOF5
2–, TaOF4

–, TaOF6
3–, TaO2F4

3–, TaO3F2
3–, 

TaOClxFy
z–, где z = x + y – 3. Для оценки возмож-

ности их восстановления натрием и выбора опти-

мальных соединений, пригодных для получения 

танталового порошка в расплаве, был выполнен 

термодинамический анализ реакций восстанов-

ления натрием ряда КСТ:

K2TaOF5 + 5Na = Ta + 2KF + 3NaF + Na2O,  (1)

K3TaOF6 + 5Na = Ta + 3KF + 3NaF + Na2O,  (2)

KTaOF4 + 5Na = Ta + KF + 3NaF + Na2O,  (3)

K2Ta2O3F6 + 10Na = 2Ta + 2KF + 4NaF + 3Na2O,  (4)

K3TaOF5Cl + 5Na =

= Ta + 2KF +Na2O+ 3NaF + KCl,  (5)

NaK2TaOF5Cl + 6Na =

= Ta + KF + 4NaF + NaCl + Na2O + KCl,  (6)

K3TaO2F4 + 5Na = Ta + 3KF + NaF + 2Na2O,  (7)

K2TaO3F + 5Na = Ta + K2O + 2Na2O + NaF,  (8)

KTaOClF3 + 5Na = Ta + KCl + 3NaF + Na2O,  (9)

K2NaTaO2F4 + 6Na =

= Ta + 2KF + 2NaF + 2Na2O,  (10)

K2NaTaOF6 + 6Na = Ta + 2KF + 4NaF + Na2O,  (11)

K3TaO3F2 + 4Na = Ta + 2KF + K2O + 2Na2O,  (12)

K2NaTaO3F2 + 5Na = Ta + 2KF + 3Na2O,  (13)

K2TaOClF4 + 5Na =

= Ta + KF + KCl + 3NaF + Na2O,  (14)

K2NaTaOClF5 + 6Na =

= Ta + KCl + KF + 4NaF + Na2O,  (15)

K2TaO2F3 + 5Na = Ta + 2KF + NaF + 2Na2O.  (16)

Отсутствующие в литературе термодинами-

ческие характеристики соединений тантала, 

приведенных в реакциях (3)—(16), были опреде-

лены по методике, предложенной ранее в рабо-

те [8]. Расчетные значения энтальпии (ΔН0
298) и 

энтропии (ΔS0
298) образования КСТ представлены 

в табл. 1. На основе этих данных и известных 

термодинамических величин [9] была проведена 

оценка вероятности протекания реакций (1)—(16). 

Рассчитанные значения энтальпии, энтропии и 

изменения энергии Гиббса этих реакций приве-

дены в табл. 2. 

Согласно результатам расчетов все рассмот-

ренные соединения могут быть восстановле-

ны натрием. В качестве прекурсоров при экс-

периментальном исследовании получения вы-

сокодисперсных порошков тантала нами были 

использованы соединения K2TaOF5, K3TaOF6, 

KTaOF4 и K2Ta2O3F6 (реакции (1)—(4)). При вы-

сокой термодинамической вероятности вос-

становления натрием они имеют относительно 

простой состав по сравнению с другими вещест-

вами (см. табл. 2). 
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Методика эксперимента

При проведении экспериментальных ис-

следований соединение K2Ta2O3F6 восста-

навливали индивидуально, а остальные ок-

сифторидные КСТ — в виде наборов смесей: 

K2Ta2O3F6—K3TaOF6—K2TaOF5, K2Ta2O3F6—

K3TaOF6 и K3TaOF6—KTaOF4. В качестве 

соли-разбавителя во всех случаях выбран 

хлорид натрия NaCl (ХЧ). Его содержание 

в исходной шихте составляло 47 и 67 мас.%. 

Прекурсорами для синтеза КСТ являлись 

K2TaF7 и K2TaO2F5⋅H2O с содержанием ме-

таллических примесей не более 0,001 мас. % 

каждой. 

Соединение K2Ta2O3F6 синтезировали 

сплавлением K2TaF7 с Ta2O5 при темпера-

туре t = 800 °С в атмосфере аргона. Смеси 

K2Ta2O3F6—K3TaOF6 и K2Ta2O3F6—K3TaOF6—

K2TaOF5 получали термообработкой соот-

ветственно K2TaO2F5⋅H2O в вакууме [10] 

и K2TaF7 на воздухе [11]. Смесь K3TaOF6—

KTaOF4 синтезировали in situ в рабочем рас-

плаве путем взаимодействия загруженных в 

шихту K2TaF7 и Ta2O5 при мольном отноше-

нии 3 : 1 [12]. Подачу натрия на поверхность 

расплава начинали при температуре 700 °С, 

постепенно повышая ее до 800—830 °С за 

счет тепла, выделяющегося при протекании 

реакций. Методика экспериментов подроб-

но описана в работе [4]. 

Содержание кислорода в расплаве опре-

деляли методом ИК-спектроскопии на при-

боре Specord M80 («Jena»). Состав реагентов 

и продуктов реакций изучали с помощью 

рентгенофазового анализа (РФА) на диф-

рактометре ДРОН-2 (CuKα-излучение) и 

ИК-спектроскопии. Методики исследова-

ния характеристик порошков и изготовлен-

ных из них анодов приведены в [4, 5]. 

Результаты и их обсуждение

О составе синтезированных КСТ суди-

ли по данным рентгенофазового анализа. 

Фрагменты дифрактограмм этих соедине-

ний приведены на рис. 1, кроме синтези-

рованных in situ. Из приведенных данных 

Таблица 1. Расчетные значения энтальпии и энтропии 

образования для некоторых комплексных оксифторидных 

соединений тантала

Вещество
ΔН0

298, 

кДж·моль–1

ΔS0
298, 

Дж·моль–1·К–1

K3TaOF5Cl –3151 281

K3TaOF4Cl2 –2894 339

KTaOClF3 –1890 190

K2NaTaO2F4 –2888 281

K2NaTaOF6 –3160 292

K3TaO3F2 –2111 274

K2NaTaO3F2 –2119 242

K2TaOClF4 –2457 256

K2NaTaOClF5 –3031 308

NaK2TaOF5Cl –3126 270

K2Ta2O3F6 –3896 295

KTaOF4 –2020 174

K2TaO2F3 –2314 230

K3TaO2F4 –2880 297

K2TaO3F –1543 193

K2Ta5O12F3 –5955 673

Таблица 2. Термодинамические данные 

по реакциям восстановления натрием комплексных 

оксифторидных соединений тантала

Реакция
ΔН , 

кДж·моль–1
ΔS , 

Дж·моль–1·К–1
ΔG973, 

кДж·моль–1
ΔG1073, 

кДж·моль–1

(1) –571 129 –697 –709

(2) –530 135 –661 –674

(3) –699 86 –783 –792

(4) –813 198 –1006 –1025

(5) –571 129 –696 –709

(6) –1018 189 –1202 –1221

(7) –242 70 –310 –317

(8) –242 69 –309 –316

(9) –699 86 –783 –792

(10) –245 62 –305 –311

(11) –702 79 –779 –787

(12) –232 76 –305 –313

(13) –282 81 –360 –368

(14) –699 86 –783 –792

(15) –702 79 –779 –787

(16) –242 69 –309 –316
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видно, что продукты синтеза полностью соот-

ветствуют требуемым соединениям. Результа-

ты РФА подтверждаются ИК-спектроскопией 

полученных веществ. На рис. 2 в качестве при-

мера приведены ИК-спектры K2Ta2O3F6, а также 

его смеси с K3TaOF6. Характеристическими пи-

ками K2Ta2O3F6 и K3TaOF6 являются соответ-

ственно ν = 988, 916, 668, 553, 508, 495 см–1 [13] 

и 900, 552, 472, 440, 417 см–1 [14]. В пределах пог-

решности измерений все они наблюдаются на 

приведенных спектрах. Для сравнения на этом 

же рисунке приведен ИК-спектр реакционной 

массы после завершения процесса восстанов-

ления.

Результаты экспериментальных исследований 

подтвердили возможность полного восстанов-

ления натрием всех выбранных КСТ. Типичный 

фрагмент дифрактограммы реакционной массы 

после восстановления КСТ из расплава с солью-

разбавителем NaCl представлен на рис. 3, из кото-

рого видно, что дифрактограмма содержит только 

отражения от Та, NaF и KCl. В то же время в ходе 

протекания реакций (1)—(4) наряду с этими про-

дуктами образуются KF и Na2O. Так как в распла-

ве протекает реакция замещения: 

KF + NaCl = NaF + KCl,  (17)

то после восстановления в застывшем плаве при-

сутствует хлорид калия и отсутствует фторид 

калия. Отсутствие дифракционных пиков Na2O 

обусловлено тем, что его растворимость в крис-

таллизовавшихся галогенидных солях меньше 

предела обнаружения РФА. 

Характеристики порошков, полученных при 

восстановлении разных соединений тантала, в 

том числе и K2TaF7 (для сравнения), приведены в 

табл. 3. Видно, что при одинаковом содержании 

NaCl в исходной шихте при восстановлении рас-

плава, содержащего КСТ, удельная поверхность 

(Sуд) порошка возрастает в 8—10 раз по сравнению 

с восстановлением K2TaF7. С увеличением моль-

ного отношения O : Ta растет Sуд порошков и, 

соответственно, повышается удельный заряд (Q) 

изготовленных из них анодов. Содержание кис-

лорода в порошке возрастает пропорционально 

увеличению удельной поверхности за счет повы-

шения количества естественного оксида на по-

верхности тантала. 

Выполненный по методике [16] расчет пока-

зывает, что доля растворенного в объеме металла 

кислорода не зависит от его содержания в распла-

ве и не превышает 0,03 ± 0,01 мас.%. В целом его 

Рис. 1. Фрагменты дифрактограмм синтезированных 

оксифторидных соединений, использованных 

для получения порошка тантала

а – K2Ta2O3F6, б – смесь K2Ta2O3F6–K3TaOF6, 

в – смесь K2Ta2O3F6–K3TaOF6–K2TaOF5

Рис. 2. ИК-спектры K2Ta2O3F6 (а), 

смеси K2Ta2O3F6– K3TaOF6 (б) и реакционной массы 

после завершения процесса восстановления (в)
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количество в порошках, полученных восстанов-

лением КСТ, соответствует обычным нормам для 

танталовых порошков с такой же удельной поверх-

ностью, полученных восстановлением K2TaF7 [3]. 

Содержание других контролируемых примесей в 

порошках по данным масс-спектрометрического 

анализа с индуктивно-связанной плазмой (ИСП-

МС) составляло, 10–3 мас.%: Fe < 0,8, Ni < 0,5, Cr <

< 0,5, Zr < 3, Ca < 2, Si < 3, Mg < 0,5, Nb < 3, С < 5, 

K, Na ≤ 3. Эти значения в пределах погрешности 

измерения находятся на уровне, достигнутом при 

традиционном получении порошков тантала вос-

становлением K2TaF7 [4]. 

Характеристики анодов, изготовленных из по-

рошков, полученных в исследуемых расплавах, 

приведены в табл. 3. Максимальный удельный 

заряд анодов Q > 50000 мкКл·г–1 был достингут 

при Sуд > 3 м2·г—1. При этом большие значения 

радиальной усадки (Δd/d) свидетельствуют о воз-

можности уменьшения температуры спекания (ts) 

без существенного снижения механической проч-

ности анодов, а следовательно, и дальнейшего по-

вышения их заряда. Существенное увеличение Q 

при снижении напряжения (Uf) формовки (ано-

дирования) с 30 до 10 В объясняется особенностя-

ми структуры анодов, полученных из порошков с 

высокоразвитой поверхностью.

Выводы

1. Выполнен термодинамический анализ ре-

акций восстановления натрием комплексных 

оксифторидных соединений тантала. На основе 

полученных данных в качестве прекурсоров пред-

ложены следующие КСТ: K2TaOF5, K2Ta2O3F6, 

KTaOF4 и K3TaOF6. 

2. С использованием выбранных КСТ по на-

триетермической технологии получены порош-

ки тантала с удельной поверхностью на уровне 

Таблица 3. Характеристики танталовых порошков и изготовленных из них анодов

Состав шихты Порошок Аноды

КСТ
CNaCl, 

мас.%
O : Ta

CO, 

мас.%

Sуд, 

м2·г–1

ts, 

°С

Δd/d, 

%

Uf, 

В

Q, 

мкКл·г–1

K2Ta2O3F6 47 1,50 1,19 3,30 1350 19,2 30 55200

K2Ta2O3F6–K3TaOF6

47 1,25 1,12 3,15 1350 15,0 40 46600

67 1,25 1,82 5,10

1200

1250

1300

15,2

20,4

24,1

30

30

30

74400

68600

51400

K2Ta2O3F6–K3TaOF6–K2TaOF5 47 1,10 0,71 2,17 1250 10,4 30 63700

K3TaOF6–KTaOF4 67 1,00 1,41 3,45 1250 18,0
10

30

99900

70200

K2TaF7
*

47 – 0,08 0,25 1550 2,6 70

70

15330

2311067 – 0,23 0,59 1400 2,0

*Данные для соединения K2TaF7 взяты из работы [15].

Рис. 3. Фрагмент дифрактограммы 

застывшей реакционной массы после восстановления 

смеси K2Ta2O3F6–K3TaOF6
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3—5 м2·г–1 и низким содержанием примесей, ко-

торые могут служить исходным материалом для 

создания конденсаторного порошка с удельным 

зарядом на уровне 70000—100000 мкКл·г–1.

Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ 

(проект 12-03-9880 р_север_а) и гранта «Ведущие научные 

школы» (НШ-487.2014.3).
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Введение

Структура карбида бора активно исследуется 

на протяжении длительного времени, и на сегод-

няшний день достоверно установлено, что это 

соединение образовано на основе икосаэдричес-

кой структуры α-бора. В октаэдрические пустоты 
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Методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) получен карбид бора в интервале составов от 5 
до 30 ат.% углерода. Введение в реакционную смесь инертной (MgO) и активной (Mg(ClO4)2) добавок приводит к изменению 
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ру режима СВС растет с уменьшением доли углерода в структуре карбида бора. Наблюдаемая закономерность связана с мно-
говариантностью упорядочения атомов углерода в нестехиометрическом карбиде бора. Для стехиометрического карбида 
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раметров, отражая влияние условий синтеза на кристаллическую структуру материала.

Ключевые слова: карбид бора, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, температура горения, параметры 
ячейки, упорядочение структуры.

Для цитирования: Ковалев Д.Ю., Пономарев В.И., Коновалихин С.В., Вершинников В.И., Ковалев И.Д. Влияние условий син-
теза карбида бора на параметры его структуры // Изв. вузов. Порошк. металлургия и функц. покрытия. 2015. No. 3. С. 18–24.
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-18-24.

Kovalev D.Yu., Ponomarev V.I., Konovalikhin S.V., Vershinnikov V.I., Kovalev I.D. 

Influence of the synthesis conditions of boron carbide on its structural parameters

Boron carbide is prepared by self-propagating high-temperature synthesis (SHS) in a range of compositions from 5 to 30 at.% carbon. 
The introduction of inert (MgO) and active (Mg(ClO4)2) additives leads to the variation in process parameters such as the temperature 
and combustion rate. It is established that depending on the synthesis conditions, the metrics of the unit cell of boron carbide is 
subjected to substantial variations. The degree of the effect of the SHS mode on the crystal structure increases with an increase in the 
carbon fraction in the boron carbide structure. The observed regularity is associated with the diversity of ordering of carbide atoms in 
nonstoichiometric boron carbide. No influence of the synthesis conditions is observed for the stoichiometric boron carbide, which is 
associated with the saturation of the structure with carbon. It is shown that the variation in the combustion temperature at SHS of boron 
carbide of the same composition leads to the variability of structural parameters reflecting the influence of the synthesis conditions on 
the crystal structure of the material.

Keywords: boron carbide, self-propagating high-temperature synthesis, combustion temperature, cell parameters, structural 
ordering.

Citation: Kovalev D.Yu., Ponomarev V.I., Konovalikhin S.V., Vershinnikov V.I., Kovalev I.D. Vliyanie uslovii sinteza karbida bora na para-
metry ego struktury. Izv. Vuzov. Poroshk. Metall. Funkts. Pokryt. 2015. No. 3. P. 18–24. 
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2015-3-18-24.

плотнейшей упаковки из икосаэдров B12 внедря-

ются линейные группы C—B—C [1, 2]. Возникшие 

дополнительные связи между атомами углерода 

линейной группы и атомами бора икосаэдров уп-

рочняют структуру. Однако до сих пор остаются 
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неясными и дискутируются вопросы, связанные 

с нижним и верхним пределами концентрации 

углерода в структуре, существенным разбросом 

метрики ячейки в пределах одного состава, а так-

же возможности различных вариантов упорядо-

чения атомов углерода в структуре и влияние этих 

вариантов на свойства материала.

Анализ экспериментальных данных [3—16] по 

параметрам элементарной ячейки в зависимости 

от химического состава (рис. 1) показывает, что 

при общей тенденции к их уменьшению с увели-

чением концентрации углерода нет ожидаемой, 

согласно правилу Вегарда, зависимости. Невы-

полнение правила Вегарда для фаз переменного 

состава требует своего объяснения. Обращает на 

себя внимание и существенный разброс парамет-

ров ячейки карбида бора одного состава, превы-

шающий экспериментальную точность.

Согласно литературным данным [2—16], в 

том числе и по параметрам структуры материа-

ла, синтезированного методом СВС [2], карбид 

бора в области гомогенности системы B—C ха-

рактеризуется, с одной стороны, совершенством 

кристаллической структуры, а с другой — зна-

чительным разбросом структурных показателей 

при одинаковом составе, который дополняется 

неопределенностью положения нескольких то-

чек перегиба, найденных различными авторами 

на зависимости параметров ячейки от состава 

(10, 13, 18, 20 ат.% С). Точки перегиба параметров 

кристаллической структуры имеют существенное 

значение, так как в них свойства материала могут 

претерпевать значительные изменения. Действи-

тельно, для состава B13C2 (13 ат.% С) наличие мак-

симума в электропроводности было показано в 

работе [17], а карбид бора B4C (20 ат.% С) имеет в 

области гомогенности максимальную твердость.

В многочисленных публикациях по иссле-

дованию структуры карбида бора отсутствует 

обоснованная интерпретация отмеченных выше 

особенностей на фоне неоднозначности состава 

и строения структурных единиц карбида бора 

(икосаэдров и линейных групп). Высказываемые 

причины разброса параметров ячейки карбида 

бора — условия синтеза, дефектность структуры, 

роль примесей, ошибки в определении химичес-

кого состава и параметров ячейки [4, 18] — не под-

тверждаются достоверными экспериментальны-

ми данными. Вместе с тем структурное состояние 

карбида бора, тенденции изменения метрики его 

ячейки в зависимости от условий синтеза являют-

ся факторами, определяющими потребительские 

свойства материала. 

Целью данной работы являлось определе-

ние влияния температурных условий синтеза на 

структуру карбида бора в области гомогенности.

Методика эксперимента

Карбид бора получали путем СВС с восстано-

вительной стадией по реакции

2B2O3 + 6Mg + C → B4C +6MgO.  (1)

Метод обеспечивает получение материала оп-

ределенного состава и позволяет в широких пре-

делах варьировать условия синтеза. Расчет кон-

центрационных отношений компонентов смеси 

для получения карбида бора заданного состава 

был аналогичен расчету, представленному в рабо-

те [2]. Массовое соотношение B2O3/Mg было по-

Рис. 1. Зависимость параметров (а, б) и объема ячейки (в) от концентрации углерода

Значки соответствуют результатам работ [3–16]
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стоянным и составляло 49,1/50,9. Отношение В/С 

рассчитывалось на заданное содержание углеро-

да в карбиде бора в предположении, что весь уг-

лерод войдет в состав карбида. Для увеличения 

температуры горения (Тг) в шихту по уравнению 

(1) добавлялся окислитель — перхлорат магния, 

который, взаимодействуя с магнием по уравне-

нию

Mg(ClO4)2 + 8Mg → 8MgO + MgCl2 + Q,  (2)

увеличивал тепловыделение системы.

Уменьшение величины Тг по уравнению (1) 

проводилось разбавлением смеси MgO. Выбор в 

качестве инертной добавки оксида магния обус-

ловлен отсутствием его взаимодействия с компо-

нентами смеси в процессе синтеза, а также тем, 

что температура синтеза существенно ниже тем-

пературы плавления MgO.

В экспериментах использовались порошки со 

следующими характеристиками: 

— магний (чистота более 99 %); 

— борный ангидрид B2O3 (чистота 98,5 %); 

— сажа марки П804-Т с Sуд = 12 м2/г; 

— перхлорат магния (ТУ 6-09-3880-75);

— оксид магния (чистота 98 %).

Исходные компоненты смешивались в валко-

вой мельнице. Шихта (200 г) насыпной плотности 

помещалась в графитовую лодочку и загружалась 

в реактор СВС-12. Синтез проводился в среде ар-

гона при начальном давлении 3 МПа. Поджиг сме-

си осуществлялся с торца лодочки вольфрамовой 

спиралью. Для регистрации температуры в зоне 

реакции вдоль фронта горения устанавливались 

4 термопары типа ВР5/20 диаметром 200 мкм. 

Их размещали в центральной области засыпки, 

расстояние между ними составляло 95 мм. Регист-

рация и запись температуры с частотой 250 Гц 

проводились многоканальным АЦП QMBox, под-

ключенным к компьютеру.

После синтеза полученные спеки размалыва-

лись в щековой дробилке и мельнице барабанного 

типа, подвергались химической обработке раз-

бавленной соляной кислотой с последующими 

промывкой в дистиллированной воде и сушкой.

Рентгенографические исследования проводи-

лись на дифрактометре ДРОН-3М на CuKα-из-

лучении. Для прецизионного определения пара-

метров ячейки использовался метод внутреннего 

стандарта (в пробу добавлялось 10 % Si). Ошибка 

при оценке параметров ячейки не превышала 

0,003 Å. 

Ранее в работе [2] нами были получены зависи-

мости метрики ячейки карбида бора от концент-

рации углерода для 15 составов в области гомоген-

ности при Тг ≈ 2000 °C, когда синтез проводился 

без введения добавок. Рентгенограммы материала 

(рис. 2) с различным содержанием C отражают об-

щий ход структурных изменений при насыщении 

карбида бора углеродом.

Для определения влияния температуры горе-

ния на структурные параметры карбида бора был 

выполнен синтез четырех его составов (10,8, 13,2, 

17,7 и 25,6 ат.% C в шихте) с добавками. Оксид маг-

ния в количестве 30 и 35 мас.% вводился в исход-

ные смеси с 10,8 и 17,7 ат.% C, а перхлорат магния 

(10 и 30 % мас.%) добавлялся в смеси с 13,2, 17,7 и 

25,6 ат.% С.

Результаты и их обсуждение

Полученные экспериментальные данные по 

температуре (Тг) и скорости (Uг) горения (см. 

таблицу) показывают, что введение в исходную 

смесь оксида и перхлората магния приводит к из-

менению параметров синтеза. При добавлении 

35 мас.% MgO температура горения уменьшается 

на ~430 °C, а скорость падает на порядок. Введе-

ние 30 мас.% Mg(ClO4)2 приводит к увеличению 

Тг почти на 500 °C и более чем в 4 раза повы-

шает Uг.

Рис. 2. Рентгенограммы карбида бора, синтезированного 

без добавок, с различным содержанием углерода 

(цифры у кривых, ат.%) в шихте [2]
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Изменение параметров горения согласуется с 

типом и содержанием добавок. Их введение поз-

воляет управлять условиями синтеза карбида бо-

ра: при добавлении в шихту оксида магния тем-

пература и скорость горения уменьшаются за счет 

разбавления, а при введении перхлората магния 

эти показатели увеличиваются за счет тепловы-

деления дополнительной реакции.

Рентгенофазовый анализ карбида бора, синте-

зированного в различных условиях, показывает, 

что кристаллическая структура материала пре-

терпевает существенные изменения (рис. 3 и 4). 

Широкое гало с максимумом в области 2θ ≈ 22° 

относится к кювете из плавленого кварца.

Фазовый анализ полученного материала пока-

зал, что после удаления оксидных фаз магния ос-

новным продуктом синтеза является карбид бора, 

стехиометрический состав которого определяется 

отношением В/С в шихте. В порошке, получен-

ном из шихты с 25,6 ат.% С, обнаружено неболь-

шое количество свободного углерода (линия при 

2θ ≈ 26,3°) и соединения B25C4Mg1,42 (2θ ≈ 34,0°), 

впервые синтезированного и описанного в работе 

[19]. Общий вид рентгенограмм однозначно отра-

Рис. 3. Рентгенограммы карбида бора (17,7 ат.% С), 

синтезированного с добавками и без них

а – содержание MgO, мас.%: 0 (1), 20 (2), 30 (3) и 35 (4); 

б – Mg(ClO4)2, мас.%: 0 (1), 10 (2), 20 (3) и 30 (4)

Рис. 4. Рентгенограммы в двух угловых диапазонах 

карбида бора (13,2 ат.%С), синтезированного 

без добавки (1) и с введением Mg(ClO4)2 

в количестве 10 мас.% (1) и 20 мас.% (3)

Зависимость параметров горения 

при синтезе карбида бора с 17,7 ат.% углерода 

от количества и типа добавки

Добавка
Концентрация, 

мас.%
Тг, °C Uг, см/с

– 0 1980 0,54

MgO
30

35

1740

1550

0,07

0,05

Mg(ClO4)2

10

30

1990

2470

0,61

2,18
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жает влияние температуры горения на продукт — 

заметны качественные и количественные изме-

нения.

В случае увеличения содержания добавки ок-

сида магния до 35 мас.% происходит смещение 

углового положения дифракционных линий кар-

бида бора в сторону больших углов и, соответс-

твенно, уменьшение параметров его ячейки, а 

снижение температуры горения приводит к па-

дению степени кристалличности. Образование 

структурно-несовершенного карбида бора, по-

видимому, связано с недостижением в процессе 

синтеза температур, близких к его температуре 

плавления, когда диффузионные процессы игра-

ют ключевую роль в формировании структуры.

Добавка Mg(ClO4)2, обеспечивая значительное 

увеличение температуры горения, также приво-

дит к изменению параметров ячейки карбида бо-

ра и к увеличению полуширины дифракционных 

линий B4C с ростом содержания окислителя, что 

отражает процессы разупорядочения структуры 

карбида бора [20]. Для оценки упорядочения вы-

брано отражение (104), поскольку согласно экспе-

риментальным данным его полуширина сильнее 

других реагирует на изменения структуры.

Сопоставление метрик ячейки карбида бора, 

полученного с использованием Mg(ClO4)2 и MgO, 

с данными [2], где синтез карбида бора в широ-

ком интервале составов (5—30 ат.% С) осущест-

влялся без применения добавок, представлено 

на рис. 5. Сплошными линиями, соединяющими 

точки, показаны данные по метрике ячейки кар-

бида бора из работы [2]. Прослеживается моно-

тонная зависимость параметров ячейки карбида 

бора от содержания углерода с соблюдением за-

кона Вегарда без резких перегибов (рис. 5 а—в). 

Такой результат связан с условиями синтеза, при 

которых температура горения достигает 0,85Тпл 

Рис. 5. Зависимость параметров ячейки и полуширины отражения (104) карбида бора 

от концентрации углерода и содержания (мас.%) добавок 
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карбида бора, обеспечивая гомогенизацию соста-

ва и формирование равновесной структуры.

Для карбида бора с 10,8 ат.% С добавка 20 мас.% 

MgO не влияет на параметры ячейки, а при 30 мас.% 

MgO они уменьшаются. Для состава с 13,2 ат.% С 

при введении 10 и 20 мас.% Mg(ClO4)2 параметры 

ячейки значительно уменьшаются (рис. 5, а—в). 

Для карбида бора с 17,7 ат.% С влияние условий 

синтеза на параметры ячейки меньше, но при 

максимальных добавках существенно возраста-

ет полуширина отражения (104), что указывает 

на неравновесность и разупорядочение кристал-

лической структуры материала. Для состава с 

25,6 ат.% С влияние добавок не наблюдается, что 

связано с насыщением структуры углеродом. 

Рассматривая степень воздействия на метрику 

ячейки условий проведения процесса, можно ут-

верждать, что с уменьшением доли углерода роль 

режима синтеза растет. Наблюдаемая закономер-

ность, по-видимому, связана с многовариантнос-

тью упорядочения атомов углерода в структуре 

нестехиометрического карбида бора. Этот вывод 

подтверждает предложенное в [20] объяснение 

разброса метрики ячейки для составов с недо-

статком углерода. 

Следовательно, изменение температуры горе-

ния при синтезе карбида бора одинакового со-

става приводит к вариативности структурных 

параметров, отражая влияние условий синтеза на 

кристаллическую структуру материала. Вместе с 

тем корреляция между направлением изменения 

температуры и изменением параметров ячейки не 

выявлена.

Для реализации возможностей управления 

структурой требуется исследование механизма 

влияния условий синтеза на формирование мате-

риала. Наличие широкой области гомогенности 

и многовариантность трехмерного упорядочения 

кристаллической структуры позволяют, подбирая 

условия СВС, направленно синтезировать карбид 

бора с заданными свойствами.

Заключение

Методом самораспространяющегося высоко-

температурного синтеза получен карбид бора в 

области гомогенности. Введение в реакционную 

смесь инертной (MgO) и активной (Mg(ClO4)2) 

добавок приводит к изменению параметров про-

цесса — температуры и скорости горения, что 

позволяет управлять условиями синтеза карби-

да бора. При добавлении в шихту оксида магния 

температура и скорость горения уменьшаются за 

счет разбавления, а при введении перхлората маг-

ния они увеличиваются за счет теплового эффек-

та дополнительной реакции.

В зависимости от режима синтеза структура 

карбида бора претерпевает существенные изме-

нения. Установлена закономерность изменения 

его структурных параметров от температуры 

СВС. Показано, что степень воздействия условий 

проведения процесса на метрику ячейки растет с 

уменьшением доли углерода в структуре карби-

да бора. Предполагается, что наблюдаемая зако-

номерность связана с многовариантностью упо-

рядочения атомов углерода в структуре нестехио-

метрического карбида бора. Для стехиометри-

ческого карбида бора влияние условий синтеза 

на метрику ячейки не наблюдалось, что связано с 

насыщением структуры углеродом.

Изменение температуры горения при синте-

зе карбида бора одинакового состава приводит к 

вариативности структурных параметров, отра-

жая влияние условий СВС на кристаллическую 

структуру материала.
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Введение

Многолетней тенденцией в разработке и со-

вершенствовании керметов на основе системы 

TiC/Ni—Mo является усложнение их исходного 

состава [1—5]. При этом четко выделяются два 

основных направления. Первое из них, наиболее 

популярное, связано с усложнением исходного 

фазового состава спекаемого композита (введение 

добавок различных карбидов и нитридов переход-
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ных металлов IV—VI групп [6—11]), а второе — с 

усложнением исходного химического состава ту-

гоплавкой составляющей сплава при сохранении 

ее однофазного состояния (легирование карбида 

титана по подрешеткам металла и/или неметалла 

[12—16]). Примечательно, что в обоих случаях ко-

нечный состав спеченных керметов практически 

одинаков [17, 18].
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Возникает естественный вопрос, какое из раз-

виваемых направлений является более перспек-

тивным? С химической точки зрения — второе, 

поскольку недостатки первого направления оче-

видны. Перечислим главные из них. 

Во-первых, химия спекания многофазной сме-

си более сложна и менее предсказуема, чем двух-

фазной. Действительно, процессы взаимодейст-

вия на химически различных межфазных грани-

цах развиваются в разных температурно-времен-

ных интервалах и по разным механизмам [19]. Это 

является причиной появления механических на-

пряжений и неконтролируемого локального из-

менения химического и фазового составов ком-

позита в ходе его спекания [20—23]. 

Во-вторых, многофазный состав исходной 

смеси — потенциальный источник различного 

рода структурных дефектов и неоднородностей 

в спеченном композите: скопления связки, круп-

ные зерна, их сростки и агломераты [1, 6, 24,25]. 

В-третьих, с ростом числа карбидных и нит-

ридных фаз в спекаемой прессовке (особенно 

субмикронного размера) интенсифицируются 

процессы окисления, газовыделения и порообра-

зования [26—32]. 

Наконец, чем сложнее фазовый состав исход-

ной смеси, тем выше вероятность невоспроизво-

димости прочностно-пластических и эксплуата-

ционных свойств спеченного кермета. 

Совокупность этих недостатков делает весьма 

проблематичным осуществление эффективно-

го контроля и управления физико-химически-

ми процессами, протекающими при спекании 

многофазных керметов, затрудняет и удорожает 

разработку оптимальной технологии их произ-

водства. 

Отмеченных недостатков в значительной ме-

ре лишен методологический подход, связанный с 

усложнением исходного химического состава ту-

гоплавкой составляющей композита. Следствием 

именно этого обстоятельства является тот факт, 

что керметы на основе твердого раствора туго-

плавких фаз внедрения (ТФВ) по сравнению с их 

аналогами, спеченными из смеси индивидуаль-

ных карбидов и нитридов, характеризуются более 

высоким уровнем и стабильностью прочностно-

пластических и режущих свойств [12, 14—16, 33—

36]. Единственным, по сути дела, преимуществом 

керметов, спеченных из смеси ТФВ, является их 

более высокая твердость [5, 11]. Однако это пре-

имущество, обусловленное меньшим (при прочих 

равных условиях) средним размером зерен, обыч-

но невелико (50—150 HV) и не играет существен-

ной роли. Кроме того, процесс получения твер-

дого раствора типа (Ti1–nMen
IV–VI) (C, N) является 

более универсальным, технологичным и эконо-

мически выгодным по сравнению с получением 

требуемого набора индивидуальных карбидов и 

нитридов, он может осуществляться в рамках од-

ной технологической схемы методом карботерми-

ческого восстановления смеси соответствующих 

оксидов в токе азота [37, 38]. 

С учетом вышеизложенного можно ожидать, 

что в ближайшие годы ведущим направлением 

развития керметов будет направление, связан-

ное с усложнением их химического состава при 

минимальном изменении фазового. А это, в свою 

очередь, требует знания специфических особен-

ностей и закономерностей процессов растворе-

ния, фазо- и структурообразования, протекаю-

щих при взаимодействии многокомпонентных 

твердых растворов на основе карбида титана с 

Ni—Mo-расплавом. 

Целью настоящей статьи является изложе-

ние и обобщение результатов систематическо-

го исследования механизма и закономерностей 

контактного взаимодействия двойных карбидов 

Ti1–nMenCx (где Me = Zr, Hf, V, Nb) с расплавом 

Ni—Mo. Информация по этим вопросам в литера-

туре отсутствует. 

Объекты и методы исследования 

Исходные препараты Ti1–nMenCx синтезирова-

лись методом карботермического восстановления 

брикетированных смесей оксидов соответствую-

щих металлов в вакууме 10–1 Па при температуре 

t = 1800 °C в течение τ = 3÷50 ч. Компактирова-

ние порошкообразных образцов осуществлялось 

методом горячего прессования в вакууме при 

t = 2800 °C и Р = 30 МПа. Остаточная пористость 

прессовок не превышала 2 %. 

Составы и параметры решетки использован-

ных в работе образцов Ti1–nMenCx, включая гра-

ничные фазы, приведены в табл. 1. 

Методические особенности экспериментов за-
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ключались в следующем. Одинаковые по форме и 

размерам (∅10 мм, h = 5 мм) образцы Ti1–nMenCx 

и сплава Ni—25%Mo размещали попарно в соот-

ветствующих алундовых тиглях. Изотермичес-

кие отжиги проводили в вакууме 10–1 Па при t =

= 1450 °C в течение 1 ч. После окончания экспе-

римента образцы разрезали перпендикулярно 

контактной границе, шлифовали и полировали 

алмазными пастами. Химический состав фаз и 

структурные особенности зоны контактного вза-

имодействия изучали методами рентгеноспек-

трального микроанализа (РСМА) и растровой 

электронной микроскопии (РЭМ) на установке 

JCXA-733. 

Основные результаты исследования представ-

лены ниже в виде схем протекания соответству-

ющих химических процессов и концентрацион-

ных зависимостей. Там же для сравнения кратко 

изложены аналогичные результаты по системам 

Ti1–nMen
IV,VCx/Ni [39]. Для наглядности и полно-

ты описания изучаемых процессов использованы 

следующие условные обозначения:

---> — растворение твердой фазы в жидкой;

<---> — взаимное растворение твердой и жид-

 кой фаз;

→ — кристаллизация расплава на основе ни-

 келя;

↔ — фазовое расслоение карбидной фазы;

// — фаза, формирующаяся по механизму раст-

 ворения-осаждения;

|| — совместная кристаллизация карбидных фаз 

 из расплава;

Ni (ℓ) — расплав на основе никеля; 

Ni (ss) — твердый раствор на основе никеля;

₪ — карбидная эвтектика.

Результаты исследования и их обсуждение

Системы Ti1–nMen
IVC/Ni

Согласно [39] легирование карбида титана 

цирконием или гафнием снижает его фазовую 

стабильность в контакте с никелем. Установлено, 

что основной вклад в дестабилизацию карбидной 

фазы вносит увеличение энергии упругой дефор-

мации решетки. 

Процесс растворения двойного карбида проте-

кает инконгруэнтно — в расплав преимуществен-

но переходят углерод и легирующий металл. При 

охлаждении композиций из расплава сначала 

Таблица 1. Химический состав и параметр решетки твердых растворов Ti1–nMenCx 

Карбид
Химический состав, мас.% а, Å

Δa = ±0,001 ÅTi MeIV MeV Cобщ Cсвоб O

TiC0,96 79,9 – – 19,7 0,1 0,1 4,326

Ti0,75Zr0,25C0,96 51,0 32,3 – 16,2 Нет 0,2 4,432

Ti0,50Zr0,50C0,96 29,4 56,1 – 14,1 « 0,2 4,539

Ti0,24Zr0,76C0,95 12,3 75,1 – 12,2 « 0,3 4,602

ZrC0,96 – 88,1 – 11,4 0,1 0,2 4,695

Ti0,79Hf0,21C0,95 43,5 43,1 – 13,0 Нет 0,2 4,410

HfC0,95 – 93,5 – 6,1 0,2 0,3 4,642

Ti0,75V0,25C0,94 60,0 – 21,1 18,7 Нет 0,1 4,303

Ti0,52V0,48C0,92 39,4 – 42,1 18,1 « 0,1 4,245

Ti0,26V0,74C0,90 19,6 – 62,6 17,4 « 0,1 4,203

VC0,87 – – 82,8 17,1 0,2 0,1 4,165

Ti0,76Nb0,24C0,96 51,8 – 31,7 16,3 Нет 0,2 4,365

Ti0,51Nb0,49C0,95 30,0 – 55,9 13,9 « 0,1 4,398

Ti0,26Nb0,74C0,95 13,3 – 74,2 12,3 « 0,1 4,432

NbC0,97 – – 88,7 11,1 0,2 0,1 4,469
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кристаллизуются первичные выделения фазы на 

основе TiC, а затем на ней, как на подложке, осаж-

даются фазы на основе ZrC или HfC. Последней 

затвердевает тройная карбидная эвтектика: 

Ti0,75Zr0,25C0,96 + Ni ---> 

---> Ti0,94Zr0,06C0,85±0,05 + Ni (ℓ),

Ni (ℓ) → Ti0,9Zr0,1Cx || Zr0,8Ti0,2Cx +

+ ₪ Ni/(Ti, Zr)C/(Zr,Ti)C; (1)

Ti0,79Hf0,21C0,95 + Ni --->

---> Ti0,90Hf0,10C0,85±0,05 + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ti0,95Hf0,05Cx || Hf0,75Ti0,25Cx +

+ ₪ Ni/(Ti, Hf)C/(Hf, Ti)C. (2)

Системы Ti1–nMen
IVC/Ni—Mo

В аналогичных системах с Ni—Mo-расплавом 

механизм процессов растворения, фазо- и струк-

турообразования претерпевает качественные из-

менения. Рассмотрим наиболее существенные из 

них на примере системы Ti1–nZrnC/Ni—25%Mo 

(t = 1450 °C, τ = 1 ч). 

Во-первых, двойные карбиды Ti1–nZrnC рас-

творяются в Ni—Mo-расплаве конгруэнтно, так 

как из-за резкого увеличения скорости этого про-

цесса состав карбидной фазы (соотношение Ti/Zr) 

не успевает изменяться. 

 Во-вторых, при достижении в расплаве пре-

дельного произведения активностей компонентов 

[40] на зернах растворяющейся карбидной фазы 

начинает осаждаться K-фаза (кубический кар-

бид Ti1–n–mMonZrmCx), выделения которой имеют 

ограненную форму (серая фаза в верхней части 

рис. 1). 

Вдали от контактной границы K-фаза выде-

ляется из расплава автономно при охлаждении 

системы. Ее первичные кристаллы формируются 

в этом случае в виде крестообразных сростков не-

правильной формы (скорее всего, они являются 

переходной формой между кубической K-фазой 

и гексагональным карбидом Mo2C) в окружении 

своих эвтектических выделений.

Важно отметить, что образующаяся K-фаза 

содержит в своем составе очень мало (0,01—0,03 

ат.%) циркония. Последний в основном концен-

трируется в эвтектических выделениях Ni/Ni5Zr 

(светлая фаза на рис. 1). Отсутствие при этом ка-

ких-либо карбидных фаз циркония (как в ана-

логичной системе с никелем) свидетельствует, 

очевидно, о недостатке углерода в расплаве из-за 

связывания его в K-фазу.

Согласно результатам РСМА химизм взаи-

модействия двойного карбида Ti0,75Zr0,25C0,96 с 

Ni—25%Mo-расплавом может быть описан следу-

ющей реакционной схемой:

Ti0,75Zr0,25C0,96 + Ni (Mo) --->

---> Ti0,75Zr0,25C0,96–x // Ti0,5Mo0,5Zr0,01Cx + Ni (ℓ),

Ni(ℓ) → Ti0,6Mo0,4Zr0,01Cx + ₪ Ni/(Ti,Mo)C +

+ Ni (ss) + ₪ Ni/Ni5Zr.  (3)

С увеличением содержания циркония в двой-

ном карбиде (Ti0,50Zr0,50C0,96 и Ti0,24Zr0,76C0,95) 

фазовый состав продуктов его взаимодействия с 

Ni—Mo-расплавом не изменяется, наблюдается 

только увеличение объемного содержания интер-

металлида Ni5Zr в составе эвтектики (рис. 2). 

Практически не изменяется при этом и хими-

ческий состав образующейся K-фазы, лишь кон-

центрация титана в твердом растворе на основе 

никеля закономерно снижается с уменьшени-

ем его содержания в исходном двойном карбиде 

(табл. 2). 

Рис. 1. Микроструктура области контактного 

взаимодействия в образце Ti0,75Zr0,25C0,96/Ni–25%Mo
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Ситуация изменяется лишь при полном заме-

щении титана на цирконий в двойном карбиде. 

Действительно, в системе ZrC0,96/Ni—25%Mo K-фа-

за уже не образуется. Вместо нее в металлической 

матрице образца при охлаждении системы фор-

мируются обильные иглообразные выделения 

фазы на основе гексагонального карбида Mo2C в 

окружении эвтектики Ni/Mo2C: 

ZrC0,96 + Ni (Mo) ---> ZrC0,96–x + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Mo2C (Zr ≤ 3%) + ₪ Ni/Mo2C +

+ Ni (ss) + ₪ Ni/Ni5Zr.  (4)

В системах, содержащих гафний, процессы 

растворения, фазо- и структурообразования про-

текают аналогично рассмотренным выше:

Ti0,79Hf0,21C0,95 + Ni (Mo) --->

---> Ti0,79Hf0,21C0,95–x // Ti0,5Mo0,5Hf0,01Cx + Ni (ℓ),

Ni(ℓ) → Ti0,6Mo0,4Hf0,01Cx + ₪ Ni/(Ti,Mo)C +

+ Ni (ss) + ₪ Ni/Ni5Hf;  (5)

HfC0,95 + Ni (Mo) ---> HfC0,95–x + Ni (ℓ),

Ni (ℓ) → Mo2C (Hf ≤ 2%) + ₪ Ni/Mo2C +

+ Ni (ss) + ₪ Ni/Ni5Hf. (6)

Таким образом, Zr и Hf практически не учас-

твуют в образовании К-фазы. Можно предполо-

жить, что факторами, способствующими прояв-

лению индифферентности циркония и гафния 

к молибдену, являются большое различие в раз-

мерах их атомов (RZr = 1,60 Å, RHf = 1,59 Å, RMo =

= 1,39 Å [41]) и низкие, по сравнению с системой 

Ni—Mo2C (1260 °C), температуры плавления эв-

тектик Ni—ZrC (1160 °C) и Ni—HfC (1180 °C) [42]. 

Последнее обстоятельство является, по-видимо-

му, следствием более высокого сродства цирко-

ния и гафния к никелю, чем к углероду, при их 

совместном присутствии в расплаве. Практичес-

кое совпадение температур плавления эвтектик в 

карбидных системах Ni—ZrC и Ni—HfC с таковы-

ми в металлических системах Ni—Ni5Zr (1170 °C) 

и Ni—Ni5Hf (1190 °C) [43] согласуется с этим пред-

положением.

Прямым следствием индифферентности цир-

кония и гафния к молибдену является независи-

мость содержания последнего в K-фазе и твердом 

растворе на основе никеля от концентрации леги-

рующего элемента (рис. 3). 

Таблица 2. Состав продуктов взаимодействия в системе Ti1–nZrnCx/Ni–25%Mo по данным РСМА 

(t = 1450 °C, τ = 1 ч)

Состав исх. карбида

Состав продуктов взаимодействия

K-фаза
Твердый раствор на основе никеля, мас. %

C Ti Mo Zr Ni

TiC0,96 Ti0,5Mo0,5C0,7 <0,5 4,8 12 – Осн.

Ti0,75Zr0,25C0,96 Ti0,51Mo0,48Zr0,01Cx <0,4 3,7 8,0 0,3 Осн.

Ti0,50Zr0,50C0,96 Ti0,46Mo0,51Zr0,03Cx <0,4 3,0 7,5 0,5 Осн.

Ti0,24Zr0,76C0,95 Ti0,49Mo0,49Zr0,02Cx <0,4 0,9 8,5 0,4 Осн.

ZrC0,96 Отсутствует <0,5 – 8,0 0,4 Осн.

Рис. 2. Микроструктура области контактного 

взаимодействия в образце Ti0,50Zr0,50C0,96/Ni–25%Mo
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Системы Ti1–nMen
VC/Ni

Легирующие металлы V группы также деста-

билизируют решетку карбида титана [39]. Однако 

эффект дестабилизации проявляется в этом слу-

чае в виде фазового расслоения двойного карби-

да — легирующий металл диффундирует из серд-

цевины карбидных зерен на их периферию, обо-

гащая приграничные области: 

Ti0,75V0,25C0,94 + Ni --->

---> Ti0,8V0,2Cx ↔ Ti0,7V0,3Cx + Ni (ℓ),

Ni (ℓ) → Ni (Ti ~ 2,7%, V ~ 1,4%) + ₪ Ni /(Ti, V)C; (7)

Ti0,76Nb0,24C0,96 + Ni --->

---> Ti0,9Nb0,1Cx ↔ Ti0,6Nb0,4Cx + Ni (ℓ),

Ni (ℓ) → Ti0,65Nb0,35Cx + ₪ Ni/(Ti, Nb)C. (8)

Установлено, что фактором, ответственным за 

эффект фазового расслоения карбидов Ti1–nMen
VC, 

является межфазная активность металлов V груп-

пы, снижающая поверхностное натяжение на гра-

нице с расплавом. 

Системы Ti1–nMen
VC/Ni—Mo

Системы Ti1–nVnC/Ni—25%Mo. Процесс взаи-

модействия карбидов Ti1–nVnC с Ni—Mo-распла-

вом, в отличие от чистого никеля, характеризу-

ется взаимным растворением твердой и жидкой 

фаз, что усложняет механизм протекания фазо-

образующих процессов. 

Так, в композите Ti0,75V0,25C0,94/Ni—25%Mo 

вследствие диффузии молибдена из расплава в 

карбидную фазу формируется твердый раствор 

(Ti,V,Mo)Cx (рис. 4). Атомное отношение Ti/V в нем 

значительно выше, чем в исходном карбиде, что 

свидетельствует о преимущественном замещении 

молибденом ванадия. Логично предположить, 

что причиной этого является более благоприят-

ный по сравнению с титаном размерный фактор 

(RMo = 1,39 Å, RV = 1,34 Å, RTi = 1,46 Å [41]).

Замещаемый молибденом ванадий переходит 

в расплав, следствием чего является его повы-

шенное содержание в K-фазе, образующейся в 

области контактной границы по механизму рас-

творения—осаждения. При охлаждении системы 

из расплава последовательно выпадают первич-

ные кристаллы кубических (К-фаза) и гексаго-

нальных (фаза на основе Mo2C) карбидов в ок-

Рис. 4. Микроструктура области контактного 

взаимодействия в образце Ti0,75V0,25C0,94/Ni–25%Mo

Рис. 5. Микроструктура металлической матрицы 

в образце Ti0,75V0,25C0,94/Ni–25%Mo

Рис. 3. Распределение молибдена между K-фазой 

и твердым раствором на основе никеля 

в системах Ti1–nMen
IVC/Ni–Mo
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ружении своих эвтектических выделений (рис. 5, 

реакция (9)):

Ti0,75V0,25C0,94 + Ni (Mo) <---> 

<---> Ti0,75V0,15Mo0,10Cx // Ti0,25V0,35Mo0,4Cx + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ti0,25V0,35Mo0,4Cx + ₪ Ni/(Ti,V,Mo)C +

+ (Mo,V,Ti)2C + ₪ Ni/(Mo,V,Ti)2C.  (9)

С увеличением отношения V/Ti в карбиде 

Ti1–nVnC механизм взаимодействия и фазовый 

состав формирующихся продуктов не изменяют-

ся. Постепенно усложняется лишь морфология 

первичных выделений K-фазы (рис. 6) и возрас-

тает содержание в них молибдена параллельно с 

уменьшением его количества в никелевой матри-

це (рис. 7).

Системы Ti1–nNbnC/Ni—25%Mo. Механизм взаи-

модействия карбида Ti0,76Nb0,24C0,96 с Ni—25%Mo-

расплавом существенно отличается от рассмот-

ренного выше (рис. 8 и 9). Суть этих отличий сво-

дится к следующему. 

Во-первых, диффузия молибдена из расплава в 

карбидную фазу теперь не реализуется — процесс 

взаимодействия характеризуется преимущест-

венным растворением карбида Ti0,76Nb0,24C0,96 в 

Ni—Mo-расплаве. 

Во-вторых, если при формировании K-фазы по 

механизму растворения—осаждения ванадий пред-

почитает кристаллизоваться совместно с молибде-

ном (вместо Ti), то ниобий, напротив, кристаллизу-

ется в основном совместно с титаном (вместо Mo): 

Рис. 9. Микроструктура металлической матрицы 

в образце Ti0,76Nb0,24C/Ni–25%Mo

Рис. 6. Микроструктура металлической матрицы 

в образце Ti0,26V0,74C0,90 /Ni–25%Mo

Рис. 7. Распределение молибдена между K-фазой 

и твердым раствором на основе никеля 

в системе Ti1–nVnC/Ni—25%Mo

Рис. 8. Микроструктура области контактного 

взаимодействия в образце Ti0,76Nb0,24C/Ni–25%Mo
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Ti0,76Nb0,24C0,96 + Ni (Mo) ---> 

---> Ti0,76Nb0,24C0,96–x // Ti0,45Nb0,30Mo0,25Cx + Ni (ℓ),

Ni (ℓ) → Ni (Ti ~ 6,5%, Nb ~ 1,5%, Mo ~ 9%) +

+ ₪ Ni/(Ti,Nb,Mo)C. (10)

Очевидно, что причиной предпочтения ниоби-

ем титана является близость их атомных размеров 

(RTi = 1,46 Å, RNb = 1,45 Å [41]). 

Прямым следствием отмеченных отличий яв-

ляется противоположный, по сравнению с систе-

мой Ti1–nVnC/Ni—Mo (см. рис. 7), характер зависи-

мостей состава К-фазы и металлической матрицы 

от концентрации ниобия в исходном твердом рас-

творе Ti1–nNbnC (рис. 10). 

Обобщая изложенный выше материал, можно 

констатировать, что механизм и закономерности 

контактного взаимодействия двойных карбидов 

(Ti1–nMen
IV,V)С с Ni—Mo-расплавом определяются 

следующими факторами:

— соотношением размеров атомов металлов-

карбидообразователей в композициях 

(Ti1–nMen
IV,V)С/Ni—Mo;

— соотношением температур плавления эвтек-

тик в системах Ni—MeIV,VC и Ni—Mo2C; 

— концентрацией углерода в расплаве на осно-

ве никеля.

Выводы

Впервые систематически изучены механизм 

и закономерности контактного взаимодействия 

Рис. 10. Распределение молибдена между K-фазой 

и металлической матрицей 

в системе Ti1–nNbnC/Ni–25%Mo

двойных карбидов (Ti1–nMen
IV,V)С с Ni—Mo-рас-

плавом. Анализ полученных результатов позво-

ляет сделать следующие основные выводы:

1. Легирующие металлы IV группы дестаби-

лизируют решетку карбида титана и повышают 

его химическую активность в контакте с Ni—Mo-

расплавом. Установлено, что цирконий и гафний 

практически не входят в состав образующейся K-

фазы (карбида Ti1–nMonCx). Их роль как легирую-

щих элементов сводится к модифицированию со-

става и микроструктуры металлической матрицы. 

2. Легирующие металлы V группы (ванадий и 

ниобий) активно участвуют в процессе форми-

рования K-фазы. Однако если ванадий при обра-

зовании K-фазы по механизму растворения—осаж-

дения кристаллизуется в основном совместно с 

молибденом (вместо титана), то ниобий — сов-

местно с титаном (вместо молибдена). Результи-

рующий эффект — противоположный характер 

зависимостей состава K-фазы и металлической 

матрицы от концентраций ванадия и ниобия в 

двойном карбиде. 
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Исследована макроструктура пеноникеля пористостью 20, 30, 45 и 60 ppi методом рентгеновской томографии при напряже-
нии U = 300 кВ, токе I = 300 мА, времени экспозиции texp = 354 мс; число кадров составляло 2500 шт. Установлено, что реальные 
параметры пор отклоняются от теоретических. Показано, что чем выше пористость, тем равномернее размер пор. Рентгенов-
ская томография позволяет оценивать такой показатель, как толщина стенки между порами, который ранее не учитывался. 
Выявлено, что однородность по размерам толщины стенок снижается по мере повышения пористости образца. Представ-
ленные результаты позволяют рекомендовать рентгеновскую томографию как метод исследования и контроля пеноматери-
алов, порошков и различных спеченных материалов, а полученные данные могут быть использованы для создания реальных 
трехмерных моделей.
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Ignatova A.M., Ignatov M.N. 

Contact-Free Evaluation of Porosity of Nickel Foam by 3D X-Ray Tomography

Macrostructure of nickel foam with porosity of 20, 30, 45, and 60 ppi is investigated by X-ray tomography at voltage U = 300 kV, current 
I = 300 mA, and exposure time texp = 354 ms is investigated; the number of frames was 2500. It is established that actual parameters 
of pores deviate from theoretical ones. It is shown that the higher porosity is, the more uniform the pore-size distribution is. The X-ray 
tomography makes it possible to evaluate such characteristic as the thickness of the wall between the pores, which was not taken 
into account previously. It is revealed that the uniformity of the wall thickness with respect to sizes decreases as the sample porosity 
increases. These results make it possible to recommend the X-ray tomography as the method for the investigation and monitoring 
the foam materials and powders in various sintered materials, and the acquired data can be used to create actual three-dimensional 
models.

Keywords: X-ray tomography, nickel foam, macrostructure, porosity, nondestructive monitoring.
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Введение

В последнее десятилетие в промышленности 

неуклонно растет спрос на материалы и изделия, 

полученные методами порошковой металлур-

гии и по родственным технологиям. Важнейшим 

этапом в технологическом процессе их изготов-

ления является спекание, поскольку в ходе него 

протекает диффузионное взаимодействие частиц 

и формируется контактная зона между ними. Од-

нако до последнего времени описание процессов, 

происходящих при спекании порошковых ма-

териалов, основывалось на теоретических моде-

лях, поскольку в полной мере оценить параметры 

внутреннего строения спеченного материала не 

представлялось возможным. 

Большинство современных методов исследова-

ния позволяют определять реальные показатели 
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Таблица 1. Свойства пеноникеля

Х, ppi d, мм Sуд, м2/м3 σв, МПа

20 1,02–1,4 1000 0,8–1,2

30 0,75–1,0 1500 1,0–1,4

45 0,5–0,65 2200 1,6–1,9

60 0,3–0,48 4800 1,8–2,2

пористости, размеры контактных границ между 

частицами и равномерность химического состава 

в нескольких сечениях, а не во всем объеме, и не 

предусматривают проведения исследований не-

разрушающими способами. Рентгеновская томо-

графия — единственный метод, позволяющий изу-

чить внутреннюю структуру спеченного образца и 

оценить его строение полностью, без какого-либо 

механического воздействия на него. Он широко 

используется в порошковой металлургии как оте-

чественными, так и зарубежными исследователя-

ми [1—9]. Расширение сферы применения данного 

способа на другие виды материалов, полученных 

на основе порошков, является актуальной зада-

чей. 

Примером таких материалов являются пе-

номатериалы, в частности пенометаллы. Их по-

лучают при копировании строения вспененной 

полимерной матрицы путем металлизации ее 

поверхности и последующего выжигания органи-

ческой составляющей. Нанесение частиц метал-

ла на полимерный каркас (металлизация) может 

производиться различными способами, напри-

мер шликерным или электролитическим. Пено-

металл обладает пористостью порядка 75—95 % 

[10], а его плотность в несколько раз ниже, чем у 

литого металла. По сути пенометалл — это одно-

временно и новый вид конструкции, и новый вид 

спеченного материала [12].

Важнейшими показателями при изучении экс-

плуатационных свойств пенометалла являются не 

параметры взаимодействия частиц при спекании, 

а показатели пористости, так как они прежде все-

го влияют на его механические и физические ха-

рактеристики. 

Классические методы анализа [13] позволя-

ют установить только величину кажущейся по-

ристости материала, но размеры самих пор, гра-

ниц между ними и распределение по размерам с 

их помощью оценить невозможно. В то же время 

сведения о фактических параметрах пористости 

необходимы для определения фильтрационной 

способности пеноникеля и совершенствования 

технологии его производства.

Целью настоящей работы являлось исследо-

вание параметров пористости пенометаллов (на 

примере пеноникеля) в трехмерном пространстве 

методом рентгеновской томографии.

Объект и методы исследования

Объектом исследования был пеноникель, по-

лученный при электролитической металлизации 

полимерного каркаса из пенополиуретана и по-

следующем выжигании/спекании. Термохими-

ческую обработку никелированных полимерных 

структур вели в 2 этапа. Первый — предназначал-

ся для удаления полимерной подложки и обезуг-

лероживания никеля с получением Ni-структуры. 

Его проводили в окислительно-восстановитель-

ной атмосфере при температуре 900—1300 °С в те-

чение 3 с. На втором этапе никелевую структуру 

отжигали в восстановительной атмосфере при 

t = 800÷1100 °С, τ = 2,5 ч. 

В рамках данной работы исследовались об-

разцы пеноникеля пористостью Х = 20, 30, 45 и 

60 ppi (Х — количество пор на линейный дюйм) 

(рис. 1). Этот материал используется в виде лис-

тов, толщина которых является постоянной, и 

потому при указании пористости используется 

отношение количества пор к линейной вели-

чине. В зависимости от размера пор (d) пенони-

кель может обладать плотностью в диапазоне от 

0,3 до 1,5 г/см3. В табл. 1 представлены данные 

от производителя о свойствах рассматриваемых 

образцов.

Используемый метод рентгеновской томог-

рафии [14] предполагает просвечивание образца 

рентгеновским излучением, в то время как он 

вращается вокруг своей оси. В результате накап-

ливается пакет из сотен теневых изображений 

различных виртуальных сечений материала. 

Специализированное программное обеспече-

ние позволяет объединить их в одну трехмер-

ную модель, повторяющую реальное внутреннее 

строение исследуемого объекта. Изображение 

каждого отдельного сечения представляет со-
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бой теневой снимок, на котором разные оттен-

ки серого характеризуют разную плотность, 

как при классическом пленочном исследовании 

рентгеном.

В рамках данного исследования результаты 

рентгеновской томографии были получены с по-

мощью промышленного компьютерного томогра-

фа на основе рентгеноскопической системы XTH 

450 LC («Nikon Technology», Англия). Схема, ил-

люстрирующая принцип работы этого оборудо-

вания, представлена на рис. 2. 

Изображения были зафиксированы с помо-

щью камеры CCD ESRF Frelon и флуоресцент-

ного экрана. Всего для каждого образца было 

получено ~2500 снимков, время экспозиции 

каждого — 354 мс. Использовался следующий 

режим съемки: напряжение U = 300 кВ, ток I =

= 300 мА. Минимальный размер фокусно-

го пятна при съемке с помощью данного вида 

оборудования составлял 30 мкм, однако за счет 

программной корректировки и последующей 

цифровой обработки реальное разрешение бы-

ло 17 мкм. 

Полученные результаты

В ходе проведенной рентгеновской томографии 

была установлена истинная пористость образцов 

пеноникеля. Для оценки достоверности получен-

ных данных параллельно были выполнены из-

мерения этой величины классическим методом 

гидростатического взвешивания. Сопоставление 

результатов (табл. 2) позволяет расценивать дан-

ные, полученные методом рентгеновской томог-

рафии, как достоверные. 

При исследовании размерного диапазона 

пор образца с Х = 20 ppi (рис. 3, а) обнаружено, 

что расчетному размеру соответствуют только 

69,29 % из обнаруженных пор. Толщина стенок меж-

ду ними отличается меньшей размерной неодно-

родностью (рис. 3, б). На рис. 4 представлены изоб-

ражения виртуальных сечений данного образца.

При исследовании размерного диапазона об-

разца с Х = 30 ppi (рис. 5, а) обнаружено, что в рас-

четный интервал попадает 75,31 % из обнаружен-

ных пор. Толщина стенок, как и в предыдущем 

случае, имеет низкую размерную неоднородность 

Рис. 1. Образцы пеноникеля разной пористости (макрофотосъемка с увеличением в 5 раз)

а – Х = 20 ppi, б – 30 ppi, в – 45 ppi, г – 60 ppi

Рис. 2. Схема установки для проведения 

рентгеновской томографии образцов пеноникеля

Таблица 2. Сравнительные данные о пористости 

образцов пеноникеля, полученные разными методами

Х, ppi

Пористость, %

Рентгеновская 

томография

Гидростатическое 

взвешивание

20 98,35 97,9

30 97,88 97,7

45 97,45 97,1

60 97,01 96,8
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(рис. 5, б), которая, однако, выше, чем в образце 

с Х = 20 ppi. На рис. 6 показаны его виртуальные 

сечения.

Для образца с Х = 45 ppi расчетному диапазо-

ну соответствует 83,67 % пор (рис. 7, а), разброс 

их размеров значительно ýже, а толщина стенок 

Рис. 3. Размерный диапазон пор (а) и стенок между ними (б) в образце пеноникеля с Х = 20 ppi

Рис. 4. Виртуальные сечения образца пеноникеля с Х = 20 ppi

Рис. 5. Размерный диапазон пор (а) и стенок между ними (б) в образце пеноникеля с Х = 30 ppi



Пористые материалы и биоматериалы

40 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2015

имеет больший разброс по размерам, чем у двух 

предшествующих образцов (рис. 7, б) и у собс-

твенных пор. На рис. 8 приведены его виртуаль-

ные сечения.

И наконец, у образца с Х = 60 ppi (рис. 9, а) 

расчетному размеру соответствуют 96,77 % из об-

наруженных пор, их разброс практически не на-

блюдается, а толщина стенок, напротив, отлича-

ется высокой размерной неоднородностью (рис. 

9, б). На рис. 10 представлены его изображения.

На рис. 11 показаны трехмерные изображения 

пор в образцах с Х = 20 и 60 ppi, которые иллюст-

рируют разницу в их строении. В первом случае 

каждая пора представляет собой пространство, 

ограниченное некоторым количеством стенок, а 

во втором — поры имеют вид сферической полос-

ти с «каналом», обеспечивающим сообщение друг 

с другом [15]. 

Заключение

Таким образом, в результате исследования об-

разцов пеноникеля с пористостью (Х — количес-

тво пор на линейный дюйм) 20, 30, 45 и 60 ppi ме-

тодом рентгеновской томографии установлена их 

истинная пористость, которая составила 98,35, 

Рис. 7. Размерный диапазон пор (а) и стенок между ними (б) в образце пеноникеля с Х= 45 ppi

Рис. 6. Виртуальные сечения образца пеноникеля с Х = 30 ppi
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Рис. 8. Виртуальные сечения образца пеноникеля с Х = 45 ppi

97,88, 97,45 и 97,01 % соответственно. Определен 

размерный диапазон пор и стенок между ними в 

структуре образцов. Выявлено, что чем больше 

количество пор в заданной единице объема пе-

ноникеля, тем меньше их размерный диапазон 

и больше размерный диапазон стенок между ни-

ми. Установлено, что в образцах с Х = 20 и 30 ppi 

строение пор отличается от образцов с Х = 45 и 

60 ppi. В первом случае поры сформированы за 

счет пространства, ограниченного стенками, а 

во втором — поры имеют форму сообщающихся 

сферических полостей. 

Полученные результаты позволяют рекомен-

довать метод рентгеновской томографии для изу-

чения внутренней структуры порошковых, вспе-

ненных и спеченных материалов.
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Введение

Лазерные технологии поверхностной и локаль-

ной обработки материалов с развитием волоконных 

и других новых видов лазеров находят все большее и 

разнообразное применение [1—14]. Можно выделить 

некоторые основные направления: лазерную закал-

ку [3, 4, 6], лазерную наплавку [2, 5], лазерное леги-

рование [1,10—12, 14], лазерное оплавление [7, 8]. 
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Детали из аустенитного чугуна (нирезиста) 

ЧН16Д7ГХ широко используются в машиностро-

ении. Их применение в парах трения, работаю-

щих в абразивной и коррозионной средах, требует 

защиты от износа и коррозии. Обработка чугунов 

лазерной закалкой или лазерным оплавлением 

известна для серых, высокопрочных и некоторых 
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легированных чугунов [7], но для высоколегиро-

ванного материала с аустенитной основой пред-

ставляется малоэффективной. Так, микротвер-

дость слоя лазерного оплавления нирезиста марки 

ЧН16Д7ГХ составила HV50 = 440÷480 [8]. Анализ 

литературы показывает, что для локального или 

поверхностного упрочнения такого материала бо-

лее всего подходит лазерное легирование части-

цами титана, подаваемыми струей несущего газа 

[9—12].

Отличием этой технологии [10—12, 14] яв-

ляется то, что процесс упрочнения происходит 

за счет внедрения поступающих со струей газа 

твердых частиц легирующего материала в озеро 

расплава на поверхности детали, образованного 

лучом лазера. Метод был применен для упрочне-

ния поверхности стали [10]. Имеется также опыт 

упрочнения чугуна внедрением частиц титана 

в расплав и образованием in situ частиц TiC [12]. 

Работа [14] посвящена упрочнению титанового 

сплава внедрением в расплав частиц WC, кото-

рые растворяются в расплаве, а освободившийся 

при этом углерод идет на формирование in situ 

частиц TiC. 

Условие внедрения твердой сферической час-

тицы радиусом R, соударяющейся с поверхностью 

жидкости, обычно выражается безразмерным чис-

лом Вэбера (We), определяемым как отношение ки-

нетической энергии частицы к поверхностной [10]:

  (1)

где ρL — плотность расплава, кг/м3; σ — поверх-

ностное натяжение, Дж/м2; R — радиус сферичес-

кой частицы, м; ν — перпендикулярная составляю-

щая скорости частицы, м/с.

Критическое число Вэбера зависит от смачива-

емости поверхности частицы расплавом и выра-

жается как функция контактного угла и безраз-

мерной плотности:

  (2)

где ρ* = ρS/ρL; ρS — плотность твердой частицы; 

Θ — контактный угол, или угол смачивания.

С помощью выражений (1) и (2) можно рассчи-

тать критический радиус частицы. То же самое 

можно сделать по уравнению, выведенному в той 

же работе [10]: 

  (3)

где ρG — плотность газа в струе, кг/м3; g — ускоре-

ние свободного падения, м/с2. 

Оценка по этим формулам критического (ми-

нимального) радиуса частицы, способной войти 

в массу жидкого металла при подаче частиц стру-

ей газа без выплескивания расплава, приведена в 

табл. 1 [10]. 

Целью настоящей работы являлся поиск усло-

вий получения на поверхности чугуна (нирезиста) 

износостойкого композитного слоя, состоящего 

из аустенитной матрицы с упрочнением дисперс-

ными частицами карбида титана, при минимиза-

ции высоты образующегося рельефа. 

Методика проведения исследований

Объектом исследования был чугун типа ни-

резист марки ЧН16Д7ГХ (ТУ 4111-025-12058737-

2008), химический состав которого приведен ни-

же, мас.%:

С............................................ 2,2—3,0

Si ........................................... 1,2—2,7

Mn......................................... 0,5—1,6

Cr .......................................... 1,5—3,0

Ni .............................................14—17

Cu................................................5—8

Таблица 1. Расчетные значения критических радиусов 

частиц* [10]

Частица ρS, кг/м3 Θ, рад

Rкр, мкм 

по (3) 

при v = 5 м/с
по (1) и (2)

TiC 4900 28–53 0,52–1,8 15–51

TiC** 4900 130 7,2 210

W 19300 0 0 0

WC 15700 0 0 0

Ti 4500 0 0 0

C 2200 120 34 990

* Условия расчета: газ – Ar, давление 1 бар, температура 

500 К, плотность газа 0,96 кг/м3, плотность жидкости 

7000 кг/м3, поверхностное натяжение 1,8 Дж/м2, 

g = 9,8 м/c2.
** TiC с окисленной поверхностью, имеющей высокий 

контактный угол (плохо смачивается расплавом).
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Заготовки образцов вырезались из изделий, 

полученных литьем, и имели вид сегментов колец 

шириной 6—7 мм и высотой 8—10 мм. Размеры 

образцов позволяли проводить лазерные дорож-

ки длиной 10,0—12,7 мм. Исходная микрострук-

тура нирезиста представляет собой аустенитную 

металлическую основу, включения графита плас-

тинчатой формы. Твердость материала составля-

ет 120—180 HB.

Процесс осуществляли на установке OPTOMEC 

LENS 850-R с волоконным лазером YLR-1000 

IPG Photonics c длиной волны 1,07 мкм, пятном 

круглого сечения и гауссовым распределением 

мощности. Конструкция системы обеспечивает 

фокусировку луча на расстоянии 8 мм от обреза 

лазерной головки в пятно диаметром 0,2 мм. Од-

новременно через 4 сопла, направленных под уг-

лом 45° к лучу и поверхности, подается порошок, 

образующий конус, сфокусированный в точке 

фокусировки лазерного луча. Для легирования 

использовали сферический порошок сплава ВТ20 

с размером частиц 50—80 мкм. Обработку осу-

ществляли одиночными проходами в среде высо-

кочистого аргона. Длина каждой дорожки состав-

ляла 10,0—12,7 мм. 

Микротвердость измеряли на микротвердо-

мере ПМТ-4 при нагрузке 50 г. Микроструктуры 

после лазерной обработки исследовали на микро-

скопе Olimpus GX-51 

Съемку рентгенограмм для фазового анализа 

зоны легирования выполняли на рентгеновском 

дифрактометре XRD-6000 фирмы «Shimadzu», 

Япония (CuKα-излучение, геометрия съемки на 

отражение) с шагом сканирования 0,02° в интер-

вале углов 2θ = 10÷110°. В этом случае использо-

вали модельные образцы того же химического 

состава размерами 25×20×5 мм, а лазерное леги-

рование проводили путем нескольких последо-

вательных параллельных проходов луча лазера со 

смещением 0,7 мм. 

Результаты исследований 

и их обсуждение

На рис. 1 показано отношение привеса образца 

к массе подаваемого порошка. Видно, что коэф-

фициент использования материала (КИМ) растет 

с увеличением скорости подачи порошка. Наряду 

с внедрением частиц титана в расплав наблюдает-

ся процесс образования брызг расплава и темного 

дыма. Изменение массы образцов (Δm) является 

результатом этих двух процессов: 

Δm = ΔmTi – Δmуд ,  (4)

где ΔmTi — прибавка (привес) к массе образца за 

счет внедрения части частиц титана в расплав; 

Δmуд — убыль массы образца за счет удаления час-

ти материала из зоны расплава в виде брызг рас-

плава и частиц дыма.

При малых подачах порошка (S) расплав силь-

но разогревается, и величина убыли массы (Δmуд) 

может превышать привес ΔmTi. При больших зна-

чениях S перегрева расплава не происходит, а при-

вес Δm в отношении к массе подаваемого порош-

ка растет и достигает порядка 50 % при скоростях 

перемещения луча ν = 5 и 10 мм/с. При высоких 

значениях ν = 20, 30 и 40 мм/с размеры озера рас-

плава недостаточны, и коэффициент использова-

ния порошка значительно меньше — 30, 20 и 10 % 

соответственно. На кривых, соответствующих 

ν = 10 и 20 мм/с, просматривается минимум КИМ, 

который оценивали как отношение привеса об-

разца к расходу порошка. 

Для оценки величины убыли массы (Δm) в про-

цессе легирования из-за разбрызгивания провели 

опыты по оплавлению поверхности без подачи 

порошка при скоростях перемещения лазерного 

луча v = 5, 10, 20 мм/с, его мощностях W = 0,6, 0,7, 

Рис. 1. Зависимости коэффициента использования 

материала от скорости подачи (расхода) порошка 

при различных скоростях движения луча лазера 

по поверхности образца (цифры у кривых – ν, мм/c)
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0,8 и 1,0 кВт и варьировании условий фокусировки 

лазерного излучения на диаметры пятна d = 0,2, 

1,0, 2 и 4 мм. Ранее было выявлено [8], что при W =

= 1 кВт, d = 0,2 мм и v = 10, 20, 30 и 40 мм/с вели-

чина Δm пропорциональна оплавленному объ-

ему чугуна в лазерной дорожке и примерно равна 

3,5 % от его массы. 

В настоящей работе в продолжение наших 

ранних исследований [8] было проверено и под-

тверждено предположение, что потерю массы от 

образования брызг и дыма (Δmуд) можно снизить 

уменьшением плотности мощности в пятне (за 

счет увеличения диаметра пятна лазера d) или 

уменьшением мощности лазерного луча (W ). Бо-

лее подробно об этом будет изложено ниже. 

Особенностью процесса в наших эксперимен-

тах по лазерному легированию (обусловленному 

применяемым оборудованием) являются малый 

диаметр падающего луча (0,2 мм) и высокая плот-

ность мощности в нем (3200 Вт/мм2). На рис. 2 

приведен вид сечений зон лазерного легирова-

ния, образовавшихся в опытах, параметры кото-

рых приведены в табл. 2.

При сравнительно малых скоростях (ν = 10÷
÷20 мм/с) перемещения луча при лазерном ле-

гировании в большинстве случаев образуется 

Рис. 2. Вид сечений дорожек 

лазерного легирования 

чугуна ЧН16Д7ГХ 

порошком титана

1–8 – номера образцов 

в соответствии с табл. 2
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валик переплавленного материала. Исключение 

представляет обр. 1, у которого высота нарос-

та, имеющего плоскую вершину, минимальна, а 

сам он состоит в основном из неоплавившихся 

Ti-частиц и областей, обогащенных титаном. По 

мере роста подачи порошка сечение поверхности 

Таблица 2. Условия и результаты экспериментов лазерного легирования (W = 1 кВт, d = 0,2 мм) 

чугуна ЧН16Д7ГХ порошком титана

№ обр. ν, мм/с Подача Ti-порошка, г/мин hопл
*, мм КИМ, % Δmопл

**, мг/мм3 HV 

1 10 5 2,15 ~19,1 0,41 332–391

2 10 8 2,00 360–657

3 10 12 1,70 42,3 1,67 415–709

4 10 15 1,58 43,7 2,8 454–634

5 20 5 1,48 ~8,5 0,268 332–391

6 20 8 1,58 226–332

7 20 12 1,51 27,2 1,39 350–532

8 20 15 1,36 24,2 1,2 532–709

* hопл – глубина оплавления относительно исходной поверхности образца.
** Δmопл – привес, отнесенный к единице объема дорожки оплавления.

Рис. 3. Структура зоны лазерного легирования титаном чугуна марки ЧН16Д7ГХ 

по режимам 1 (а, в, г) и 2 (б)
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валика приближается к цилиндрической форме 

(см. рис. 2).

В приведенных сечениях просматриваются две 

зоны — верхняя и нижняя, контраст между ни-

ми возрастает по мере увеличения подачи Ti-по-

рошка, что, по-видимому, обусловлено недоста-

точным перемешиванием расплава. Очевидно, 

это связано с тем, что верхний валик в основном 

образует материал, переносимый вдоль лазерной 

дорожки из более горячих участков к уже остыв-

шему материалу нижней части сечения.

Особенностью исследуемого процесса являет-

ся то, что подаваемый в виде порошка титан имеет 

более высокую температуру плавления, чем мате-

риал подложки. При широком варьировании ус-

ловий экспериментов по лазерному легированию 

или лазерной наплавке возможна реализация 

следующих вариантов [9]: без смешивания, с ма-

лым смешиванием, с хорошим смешиванием, со 

смешиванием и расслоением. Во всех наших опы-

тах осуществлялся последний вариант, а именно, 

наблюдалось расслоение зоны легирования на 

2 части, причем верхняя часть более богата тита-

ном, чем нижняя. 

При больших подачах (12 и 15 г/мин) в нижней 

части зоны лазерного легирования наблюдает-

ся образование крупных пор, в то время как при 

S = 5 и 8 г/мин этого не происходит. Одним из ме-

ханизмов формирования таких пор может быть 

взаимодействие слоя оксида титана на поверх-

ности частиц с углеродом расплава, приводящее 

к образованию углекислого газа. Также они могут 

возникать и при простом лазерном оплавлении 

чугуна вследствие испарения или сублимации 

графита [8, 13].

Следует отметить, что увеличение подачи по-

рошка до 8 г/мин на обр. 2 по сравнению с обр. 1 

заметно не изменило объемную долю карбидной 

фазы, которая, по-видимому, лимитируется со-

держанием углерода, и для ее повышения необ-

ходимо принимать меры против его выгорания. 

Увеличение подачи порошка в обеих сериях опы-

тов при v = 10 и 20 мм/с приводит к росту высоты 

валика переплавленного материала и некоторому 

снижению глубины зоны оплавления. 

Структура зоны лазерного легирования по ре-

жимам 1 и 2 (см. табл. 2) при разных увеличени-

ях приведена на рис. 3. Видно, что ее размеры не-

сколько больше 2 мм, а на глубине ~1 мм они бо-

лее 1 мм; максимальная глубина зоны достигает 

2,5 мм. Верхний слой толщиной 0,4 мм представ-

ляет собой корку нерасплавившегося титана, а 

весь остальной объем занимает матрица с напол-

нителем из карбида титана. Выделения карбидной 

фазы часто имеют треугольную форму. На рис. 3, г 

видны отдельные крестообразные сечения. 

Измерения микротвердости (HV ) показали, 

что она растет с увеличением расхода порошка, 

и максимальные ее величины получены при ско-

рости обработки 20 мм/с (см. табл. 2, рис. 4). Раз-

брос значений HV значительный, что связано со 

случайным попаданием наконечника алмазной 

пирамидки либо в матрицу, либо в скопления уп-

рочняющей фазы TiC. 

На рис. 4, б прослеживается взаимосвязь мик-

ротвердости со скоростью подачи порошка. Мож-

но предположить, что в этом случае рост значений 

HV в интервале S = 133,7÷250 мг/с обусловлен уве-

личением доли TiC. Зависимость микротвердо-

сти от расхода порошка при скорости обработки 

10 мм/с (рис. 4, а) не так наглядна, как при ν =

= 20 мм/с. Это связано с тем, что благодаря высо-

кому значению КИМ уже при S = 133,7 мг/с погло-

щенной доли титана достаточно для полного про-

Рис. 4. Зависимость микротвердости зоны легирования 

от подачи порошка титана при v = 10 мм/с (а) и 20 мм/с (б) 

Штриховкой показана область разброса 

результатов измерений HV 
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текания реакции образования карбида титана, а 

при увеличении подачи порошка растет и избы-

ток титана.

Расчеты показывают, что исходная концент-

рация углерода в 1 мм3 чугуна (в предположении 

2,6 мас.% его содержания) составляет величи-

ну ~0,195 мг/мм3. Для полного его соединения с 

титаном и полного протекания реакции Ti + C =

= TiC необходимы попадание в расплав титана и 

его растворение в количестве как минимум 0,78 мг 

на 1 мм3. В экспериментах, в которых расход по-

рошка был ≥200 мг/с, это условие выполняется с 

избытком, особенно в опытах 3 и 4, поэтому за-

висимость микротвердости от подачи не так четко 

просматривается. 

При сплавлении титана с матрицей исследуе-

мого аустенитного хромоникелевого чугуна воз-

можно образование сложных интерметалличес-

ких соединений типа TiFe2 и TiFe, температуры 

плавления которых равны соответственно 1427 и 

1317 °С. В случае недостатка углерода, который во 

время лазерного оплавления частично испаряется, 

и локальном избытке титана при неполной гомо-

генизации вблизи Ti-частиц происходит форми-

рование эвтектических структур, обогащенных 

титаном (рис. 5). Они подобны эвтектическим 

структурам, образующимся вблизи частиц WC 

при лазерном легировании стали частицами кар-

бида вольфрама [11]. 

Увеличение скорости подачи порошка титана 

приводит к тому, что фаза TiFe2 наряду с TiC ста-

новится преобладающей, а фаза аустенита отсут-

ствует (рис. 6).

Следует отметить, что вследствие особеннос-

тей конструкции применяемой лазерной системы 

процесс легирования сопровождается значитель-

ной потерей массы образца, в том числе и за счет 

испарения графита (образование брызг и бурого 

дыма). В связи с этим специально были проведены 

исследования потери массы (Δm) в ходе простого 

лазерного оплавления при варьировании размера 

пятна (d), скорости перемещения лазерного луча 

(v) и его мощности (W ).

На рис. 7 приведены результаты аппроксимации 

полученных данных по потере массы образца, от-

несенной к длине лазерной дорожки, параметрами 

W/(vd)0,4 и W/(vd2). Первый из них коррелирует с 

размерами зон лазерного воздействия [15, 16] и хо-

рошо описывает результаты отдельных серий опы-

тов, в которых варьировалась мощность излучения 

(рис. 7, а), а второй показатель описывает всю сово-

купность экспериментальных данных (рис. 7, б). 

Рис. 5. Вид сечения зоны лазерного легирования обр. 2 

а – общий вид, б – область А с эвтектической структурой

Рис. 6. Фрагмент дифрактограммы образца нирезиста 

после лазерного легирования при W = 1 кВт, d = 0,2 мм, 

v = 20 мм/с и S = 12 г/мин при параллельных проходах 

со смещением 0,7 мм



Модифицирование поверхности, в том числе пучками заряженных частиц, потоками фотонов и плазмы

51Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya  3  2015

Заключение

Таким образом, лазерное легирование чугуна 

с внедрением в расплав частиц титана, подавае-

мых струей газа, обеспечивает образование ком-

позитных структур с металлической матрицей и 

сравнительно равномерным распределением час-

тиц карбида титана, а также повышает твердость 

поверхности. Кроме того, наряду с образованием 

TiC при избытке титана возможно формирование 

фазы Лавеса TiFe2. 
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Введение

Возникновение инфекции при установке им-

плантатов остается серьезной проблемой совре-

менной медицины. В результате колонизации 

бактерий и грибковых микроорганизмов на по-
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Влияние состава и шероховатости поверхности 

покрытий TiCaPCON–Ag на кинетику выхода серебра 

в физиологический раствор
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Методом магнетронного распыления получены покрытия TiCaPCON–Ag с содержанием серебра 1,0 и 2,5 ат.%. Для их нане-
сения были использованы два типа подложек с различной шероховатостью: полированный титан (среднее значение шерохо-
ватости Ra = 20 нм) и поверхность, модифицированная импульсной электроискровой обработкой (Ra = 8 мкм). Структурные 
исследования показали, что введение в состав покрытий серебра приводит к формированию на их поверхности наночастиц 
размером 5–10 нм. Методом масс-спектрометрии с индуктивно-связанной плазмой изучена кинетика выхода серебра из по-
крытий в физиологический раствор. Показано, что за счет изменения шероховатости поверхности подложки и содержания 
серебра в покрытии можно контролировать и регулировать выход ионов серебра в биологическую среду.

Ключевые слова: магнетронное распыление, покрытия, структура, шероховатость поверхности, выход ионов серебра, элек-
трохимические исследования.
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верхности имплантата образуется адгезивная био-

пленка, которую трудно удалить традиционными 

способами лекарственной терапии с использова-

нием антибиотиков [1]. Одним из эффективных 



54

Наноструктурированные материалы и функциональные покрытия

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2015

способов решения данной проблемы является 

применение антибактериальных покрытий, ко-

торые уменьшают риск микробного заражения, 

сохраняя поверхность имплантата биоактивной и 

биосовместимой [2]. 

В настоящее время серебро является одной из 

наиболее известных функциональных добавок, 

используемых для придания антибактериальных 

свойств как объемным материалам, так и покры-

тиям. Его бактерицидное действие связано с вы-

ходом ионов серебра в биологическую среду и их 

адсорбцией на поверхности бактерий, что приво-

дит к повреждению клеточной мембраны или из-

менению функции ферментов [3]. 

При разработке антибактериальных покрытий 

необходимо стремиться к тому, чтобы концентра-

ция антибактериального элемента была достаточ-

ной для подавления роста колоний бактерий, но в 

то же время оставалась минимальной во избежа-

ние проявления цитотоксичности. Известно, что 

антибактериальная активность серебросодержа-

щих материалов определяется количеством ионов 

Ag+, способных выходить с поверхности материа-

ла [4]. В ходе многочисленных исследований бы-

ло установлено, что минимальная концентрация 

ионов серебра для получения антибактериально-

го эффекта составляет 0,1 мкг/л (10–8 %), а при до-

стижении 10 мг/л (10–3 %) уже про-

является токсичность [3—5]. 

Отметим, что, как правило, не 

наблюдается прямой зависимости 

между скоростью выхода Ag в рас-

твор и его содержанием в исходном 

материале. Например, концентра-

ция Ag в растворе отличалась более 

чем на 2 порядка и составляла 55,0 

и 0,16 мкг/л при относительно оди-

наковом (1,0 ат.% [6] и 1,63 ат.% [7]) 

содержании серебра в покрытии 

TiO2. В то же время при испыта-

ниях покрытий на основе гидрок-

силапатита (ГАП), содержащих 3 и 

5 мас.% Ag, максимальная концент-

рация серебра через 7 дней наблю-

дений была одинаковой и состав-

ляла 0,2 мг/л [8, 9]. Стоит отметить, 

что кинетика выхода серебра в био-

логическую среду зависит от мно-

гих факторов, прежде всего от его концентрации, 

химического состояния и удельной поверхности 

материала. В частности, наночастицы серебра 

могут сами по себе обладать антибактериальной 

активностью [10]. 

Целью данной работы являлось изучение вли-

яния шероховатости поверхности и содержания 

серебра в покрытии TiCaРCON—Ag на кинетику 

выхода антибактериального компонента в физио-

логический раствор. 

Методика проведения экспериментов

В работе использовались два типа подложек 

из титана марки ВТ1-0: гладкий полированный 

(среднее значение шероховатости поверхности 

Ra = 20 нм) и поверхностно-модифицированный 

титан. Модифицирование осуществлялось методом 

импульсной электроискровой обработки (ИЭО), 

что позволило увеличить значение Ra до 8 мкм. 

ИЭО была проведена на установке Allier-303 с 

помощью литого титанового электрода по следу-

ющему режиму: длительность импульса 80 мкс, 

частота 800 Гц, амплитудное значение тока 150 А. 

Для получения покрытий TiCaPCON—Ag при-

менялась установка магнетронного распыления, 

схема которой представлена на рис. 1. Очистка по-

Рис. 1. Экспериментальная схема получения покрытий

1 – держатель образцов; 2 – СВС-мишень состава TiC + Ca3(PO4)2; 

3 – ионный источник; 4 – Ag-мишень; 5 – диафрагма
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верхности подложек перед началом осаждения 

покрытия осуществлялась пучком ионов аргона с 

применением ионного источника щелевого типа в 

течение 10 мин при энергии ионов аргона 2 кэВ и 

плотности ионного тока на подложках 5 мА/см2. 

В качестве основной распыляемой мишени ис-

пользовали мишень состава TiС—10%Ca3(РО4)2, 

полученную методом самораспространяющего-

ся высокотемпературного синтеза (СВС) [11]. Ток 

магнетрона составлял 2А. 

Введение в покрытие серебра осуществляли 

путем ионного распыления литой Ag-мишени с 

помощью дополнительного ионного источника. 

Для ограничения потока серебра были исполь-

зованы калиброванные диафрагмы на выходной 

апертуре источника, обрезающие часть потока. 

Этот прием позволил снизить содержание Ag в 

покрытии до единиц атомных процентов. Ток 

ионного источника составлял 50 мА. Концент-

рацию серебра в покрытии варьировали за счет 

изменения напряжения от 1,5 до 2,0 кВ, что соот-

ветствовало 1,0 и 2,5 ат.% Ag. 

Электрохимические исследования проводили 

с помощью потенциостата Voltalab PST050 («Ra-

diometr Аnalytical»). Использовалась термостати-

рованная электрохимическая ячейка, оснащен-

ная хлоридсеребряным электродом сравнения и 

вспомогательным Pt-электродом. Измерения про-

водили в 0,9 %-ном растворе NaCl при температу-

ре 37±0,1 °С. В качестве образцов использовали 

титановые диски диаметром 15 мм и толщиной 

3 мм с нанесенным на одну сторону покрытием 

TiCaPCON—Ag. Остальные поверхности образца 

были изолированы покрытием TiCaPCON, не со-

держащим серебра. 

На первом этапе измеряли потенциал сво-

бодной коррозии (ПСК) в течение 30 мин. Уста-

новившийся ПСК использовали в дальнейшем 

как базовую точку при потенциодинамических 

исследованиях. Все потенциалы были пересчита-

ны в шкалу нормального водородного электрода 

сравнения. Далее проводили съемку поляриза-

ционных зависимостей тока от потенциала I(E) в 

диапазоне от значения E на 100 мВ отрицательнее 

ПСК до E на 2,5 В положительнее ПСК. Скорость 

изменения потенциала составляла 1 мВ/с. 

Для исследования кинетики выхода бактери-

цидного компонента в физиологический раст-

вор (ФР), титановые образцы размером 15×15 мм 

с нанесенными на одну сторону покрытиями 

TiCaPCON—Ag погружали в 0,9 %-ный раствор 

NaCl при комнатной температуре. Начальный 

объем раствора составлял 40 мл. Через опреде-

ленные промежутки времени (1, 3, 5 и 7 сут) из об-

щего объема раствора отбирали пробы по 1,5 мл 

и анализировали на предмет присутствия ионов 

серебра методом масс-спектрометрии с индук-

тивно связанной плазмой (МС-ИСП) на установ-

ке X-Series II. 

Распределение серебра по толщине покрытия 

изучали методом оптической эмиссионной спек-

трометрии тлеющего разряда (ОЭСТР) на спект-

рометре Profiler 2 («Horiba Jobin Yvon»). Структуру 

и элементный состав покрытий исследовали ме-

тодами сканирующей электронной микроскопии 

(СЭМ) и энергодисперсионной спектроскопии 

(ЭДС) с использованием сканирующего электрон-

ного микроскопа JSM-7600F (JEOL). Топографию 

поверхности изучали с помощью атомно-сило-

вой микроскопии (АСМ) на установке NTEGRA 

Spectra (NT-MDT), а величины средней шерохова-

тости поверхности определяли с использованием 

оптического профилометра Veeco Wyko NT1100. 

Результаты экспериментов 

и их обсуждение

Результаты ранее проведенных структурных 

исследований покрытий TiCaPCON без добавок 

серебра показали, что они имеют нанокомпози-

ционную структуру, в которой кристаллиты ку-

бической фазы состава Ti(C,N) со структурой 

B1 типа NaCl размером менее 25 нм внедрены в 

аморфную матрицу, образованную Ca, P и O [12].

На рис. 2 представлены изображения повер-

хности покрытий TiCaPCON—Ag с различным 

содержанием серебра, осажденных на гладкую и 

шероховатую (модифицированную методом ИЭО) 

поверхности. Среднее значение шероховатости 

поверхности покрытия, нанесенного на полиро-

ванный титан (рис. 2, а), составляет Ra = 20 нм. 

В процессе ИЭО титановым электродом на обра-

ботанной поверхности образуются многочислен-

ные эрозионные лунки (рис. 2, б). Последующее 

нанесение покрытия TiCaPCON—Ag толщиной 

несколько микрометров не изменяет исходную 
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топографию поверхности. Среднее значение ше-

роховатости после ИЭО составляет Ra = 8 мкм, 

что на 2 порядка больше, чем в случае полирован-

ной поверхности. Анализ площади поверхности, 

проведенный с помощью программного обеспе-

чения, установленного на оптическом профило-

метре, показал, что она возросла в 2,1 раза. 

Из рис. 2 также видно, что независимо от со-

держания серебра и типа подложки на поверхнос-

ти покрытий формируются наночастицы серебра, 

размер которых не превышает 10 нм (см. вставку 

на рис 2, е). Как было показано нами ранее [13], 

расстояние между ними определяется в основном 

температурой поверхности в ходе осаждения по-

крытия, а размер частиц — содержанием серебра в 

осаждающемся потоке. 

На рис. 3 показаны изображения поверхнос-

ти покрытий, полученные методом АСМ. Топо-

графия поверхности с малых участков размером 

5×5 мкм определяется главным образом величи-

ной наночастиц серебра. Для образцов покрытий, 

осажденных на полированный титан, значения 

Ra = 6÷9 нм, что примерно в 2 раза меньше, чем 

шероховатость, определенная методом оптичес-

кой профилометрии с участка 0,9×1,2 мм. По мере 

увеличения содержания серебра в покрытии раз-

мер частиц возрастает (см. рис. 3). 

Методом ОЭСТР было изучено распределение 

Ag по толщине покрытий (рис. 4). На спектрах 

наблюдается узкий концентрационный пик се-

ребра, связанный с присутствием наночастиц Ag 

на поверхности покрытий, что подтверждается 

результатами СЭМ (см. рис. 2). Далее содержание 

серебра резко снижается и сохраняется примерно 

на одном уровне до границы с подложкой, где на-

блюдается небольшой его подъем. Такое распреде-

ление серебра объясняется диффузионным пере-

распределением в процессе осаждения покрытия 

и не влияет на выход Ag с поверхности. Среднее 

содержание серебра в исследуемых покрытиях без 

учета поверхностных наночастиц составляет 1,0 и 

2,5 ат.%.

На рис. 5 представлена кинетика выхода ионов 

Ag+ с поверхности образцов в физиологический 

раствор. Для покрытий TiCaPCON—Ag, нане-

сенных на полированный титан, количество вы-

шедших в ФР ионов слабо зависело от исходной 

концентрации серебра (кр. 1 и 2). Так, в течение 

3 дней выдержки средняя скорость выхода ионов 

Ag+ составила 15 и 20 мкг/(л·сут) для покрытий с 

содержанием 1,0 и 2,5 ат.% Ag соответственно. От-

личия в концентрациях серебра стали заметны 

на 5-й день, однако на 7-е сутки его содержания в 

ФР для обоих образцов совпадали. Отметим, что 

Рис. 2. СЭМ-изображения структуры поверхности покрытий TiCaPCON–Ag с содержанием серебра 

1 ат.% (а, б, в, д) и 2,5 ат.% (г, е), осажденных на гладкую (а, в, г) и ИЭО-модифицированную (б, д, е) подложки
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для образца с 2,5 ат.% Ag начиная с 5-го дня выход 

ионов серебра с поверхности практически полно-

стью прекратился. 

Гораздо большее влияние на кинетику выхода 

Ag оказывала шероховатость поверхности под-

ложки (кр. 3 и 4). Так, для покрытий, осажденных 

на Ti-подложки после ИЭО, уже в 1-й день кон-

центрация ионов Ag+ в физиологическом раство-

ре достигла 100 мкг/л. В случае полированных 

подложек на это потребовалось 7 сут. Стоит от-

метить, что при использовании ИЭО-модифици-

рованных подложек кинетика выхода серебра из 

покрытий с его содержанием 1,0 и 2,5 ат.% сущес-

твенно различалась. В первые 3 дня для обоих об-

разцов он был примерно одинаковый — на уровне 

100 мкг/(л·сут), однако начиная с 5-го дня выход 

ионов серебра из покрытия с более высоким его 

содержанием практически полностью прекратил-

ся. Таким образом, в случаях как гладких, так и 

шероховатых подложек в образцах с более высо-

кой концентрацией серебра выход ионов Ag+ со 

временем существенно замедляется. 

Для анализа причин замедления и прекра-

щения выхода ионов серебра с поверхности по-

крытий TiCaPCON—2,5ат.%Ag были изучены их 

ОЭСТР-спектры после выдержки в ФР (рис. 6). 

Видно, что поверхность обедняется серебром 

вследствие растворения его наночастиц. Так, пик 

Ag, наблюдаемый в исходном образце (рис. 6, а), 

существенно уменьшается через 3 дня (рис. 6, б) 

Рис. 3. АСМ-изображения поверхности покрытий, нанесенных на полированную подложку

Содержание серебра в покрытии 1,0 ат.% (а) и 2,5 ат.% (б)

Рис. 4. Профили распределения серебра по глубине 

покрытий TiCaPCON–Ag, содержащих 1,0 ат.% Ag (1) 

и 2,5 ат.% Ag (2)

Рис. 5. Выход ионов серебра с поверхности покрытий 

TiCaPCON–Ag, содержащих 1,0 ат.% Ag (1 и 3) 

и 2,5 ат.% Ag (2 и 4), осажденных на гладкую (1 и 2) 

и ИЭО-модифицированную (3 и 4) подложки
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и практически полностью исчезает через 7 дней 

(рис. 6, в). 

На рис. 7 представлены СЭМ-изображения 

поверхности покрытий TiCaPCON—2,5ат.%Ag, 

осажденных на полированную и шероховатую 

поверхности титана, после выдержки в раство-

ре NaCl в течение 3 и 7 дней. Видно, что в случае 

гладкой Ti-подложки растворение большей час-

ти наночастиц серебра с поверхности покрытий 

происходит в течение 7 дней (рис. 7, б), тогда как в 

случае ИЭО-модифицированной поверхности су-

щественное уменьшение плотности наночастиц 

наблюдается уже через 3 дня (рис. 7, в). 

Выход ионов серебра с поверхности покрытия 

в раствор вследствие растворения наночастиц 

Ag является лишь одним из типов химических 

реакций, протекающих на границе раздела по-

крытие—ФР. Известно, что в случае биоактивной 

поверхности погружение образца в ФР может при-

водить к последовательности химических реак-

ций, связанных с образованием на поверхности 

фаз на основе фосфата кальция [14]. На рис. 8 пред-

ставлены ИК-спектры покрытия TiCaPCON—Ag, 

осажденного на гладкую титановую подложку, до 

и после выдержки в растворе NaCl в течение 3 и 

7 дней. После выдержки в ФР наблюдается сущес-

Рис. 6. Профили распределения серебра 

по глубине покрытий 

а – исходный образец, б и в – после выдержки в физрастворе 

3 дня (б) и 7 дней (в)

Рис. 7. СЭМ-изображения структуры поверхности покрытий TiCaPCON–2,5ат.%Ag, 

осажденных на гладкую (а, б) и ИЭО-модифицированную (в, г) Ti-подложки 

после 3 (а, в) и 7 (б, г) дней выдержки в растворе NaCl
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твенное усиление интенсивности полос поглоще-

ния в диапазонах ν = 900÷1100 и 1300÷1500 см–1, 

что свидетельствует о присутствии на поверхнос-

ти фосфатных (PO4)3–-групп и СаО. Оксид сереб-

ра обычно имеет характерный пик в положении 

ν = 530 см–1, появление которого на спектре по-

крытия TiCaPCON—Ag, помещенного в раствор 

NaCl на 3 дня, свидетельствует о том, что поми-

мо растворения частицы серебра подвергаются 

окислению. Через 7 дней интенсивность этого пи-

ка заметно снижается, что, по-видимому, связано 

с уменьшением плотности частиц на поверхности 

образца (см. рис. 7, б).

Для изучения влияния удельной площади по-

верхности на кинетику выхода ионов серебра в 

ФР были проведены электрохимические исследо-

вания и сопоставлены токи растворения покры-

тий при различной поляризации. При небольшой 

анодной поляризации можно в течение коротко-

го времени растворить все серебро с поверхности 

образца и сравнить полученные данные с естес-

твенным его выходом при погружении образцов 

с покрытием в ФР. С этой целью были выбраны 

покрытия с содержанием 2,5 ат.% Ag, осажденные 

на подложки из полированного и ИЭО-модифи-

цированного титана. 

Анодные поляризационные кривые изучаемых 

покрытий представлены на рис. 9. Можно выде-

лить 3 характерных участка. При потенциале E ~

~ 0,3 В наблюдается характерный пик растворе-

ния серебра, описанный ранее [13]. После раство-

рения наночастиц Ag ход кривой определяется 

анодным поведением карбонитрида титана как 

основной фазы покрытия TiCaPCON. В области 

E = 0,5÷1,5 В наблюдается устойчивое пассивное 

состояние поверхности, а при E = 1,5÷2,0 В — ак-

тивационный пик плотности тока, связанный с 

конкурирующими процессами растворения тита-

на и образования оксидного слоя. 

Сравнение величин плотности токов раство-

рения серебра на начальных участках поляриза-

ционных кривых показало, что для покрытия на 

ИЭО-модифицированной поверхности ее значе-

ния на порядок выше, чем для покрытия, нане-

сенного на полированную подложку. Это хорошо 

согласуется с результатами изучения кинетики 

выхода ионов серебра, согласно которым концен-

трация Ag в ФР при использовании шероховатых 

образцов была на порядок выше, чем в случае 

гладких. Анодные токи в диапазоне потенциалов 

от 0,7 до 1,5 В соответствуют растворению тита-

на через пассивный окисленный слой на поверх-

ности. Эти участки анодных поляризационных 

кривых отвечают ситуации, при которой нано-

частицы серебра уже полностью растворились. 

В указанном диапазоне Е значения плотности то-

ка в вариантах с гладкой и шероховатой подлож-

ками отличаются примерно в 3 раза, что в прин-

ципе хорошо объясняется разницей в 2,1 раза зна-

чений Ra для этих поверхностей. 

Таким образом, полученные результаты сви-

детельствуют о том, что выход ионов серебра 

в ФР зависит как от общей его концентрации в 

покрытии, так и от топографии поверхности под-

ложки. Кинетика выхода серебра в раствор кон-

Рис. 9. Анодные поляризационные кривые покрытий 

TiCaPCON–2,5ат.%Ag на полированном (1) 

и ИЭО-модифицированном (2) титане

Рис. 8. ИК-спектры покрытия TiCaPCON–Ag, 

осажденного на гладкую подложку, до и после выдержки 

в растворе NaCl в течение 3 (1) и 7 (2) дней
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тролируется скоростью растворения наночастиц 

Ag, причем на шероховатой поверхности она су-

щественно выше. С точки зрения абсолютных 

значений содержания серебра в растворе топо-

графия оказывает более существенное влияние, 

чем общее количество Ag в составе покрытии. 

Так, предварительная ИЭО подложки позволила 

увеличить шероховатость поверхности в 2,1 ра-

за, что привело к повышению концентрации се-

ребра в ФР через 3 дня наблюдений прочти в 6—

8 раз. В то же время влияние концентрации Ag в 

большей мере проявляется на более поздних эта-

пах растворения (через 3—5 дней наблюдения). 

В частности, в покрытиях с более высоким со-

держанием серебра выход ионов Ag+ со временем 

прекращается. 

Заключение

Выполнено сравнительное исследование ки-

нетики выхода серебра с поверхности покрытий 

TiCaPCON—Ag в зависимости от содержания в 

них серебра и шероховатости поверхности под-

ложки. Показано, что рост концентрации Ag в 

физиологическом растворе связан с растворени-

ем наночастиц серебра на поверхности покрытия. 

Установлено, что увеличение удельной площа-

ди поверхности образца с покрытием приводит 

к существенному ускорению выхода ионов Ag+ в 

раствор. Повышение концентрации серебра в пок-

рытии приводит к более быстрому его растворе-

нию на начальных этапах, но более раннему исто-

щению поверхности. 

Работа выполнена при финансовой поддержке 

Министерства образования и науки РФ 

(соглашение № 14.578.21.0086, RFMEFI57814X0086) 

и РФФИ (№13-03-12081\14) в части проведения 

электрохимических исследований.
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Введение

В камнеобработке находят широкое приме-

нение алмазно-абразивные инструменты с ме-

таллическими связками. Их эксплуатационные 

свойства во многом зависят от стойкости метал-

лической связки к абразивному износу и про-

чности удержания в ней алмазов. Повышение 

износостойкости связок достигается введением 

в их состав компонентов, образующих твердые 

структурные составляющие, а также наночас-
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тиц, обеспечивающих дисперсионное упрочне-

ние [1, 2]. Прочность удержания алмазов в связке 

повышается при наличии в ее составе компонен-

тов, адгезионно-активных по отношению к ал-

мазу [1, 3].

Кобальт и сплавы на его основе обладают опти-

мальным сочетанием твердости, износостойкос-

ти и прочности удержания алмазов. Алмазно-аб-

разивные инструменты с кобальтовыми связками 
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в основном получают прессованием и спеканием. 

В связи с тем, что порошок кобальта имеет высо-

кую температуру спекания, в связку вводят оло-

вянную бронзу, что позволяет проводить жидко-

фазное спекание при более низкой температуре и 

получить высокоплотные беспористые металли-

ческие связки [4].

Описанный метод прессования и спекания эф-

фективен для производства алмазно-абразивных 

инструментов простой формы, таких как шлифо-

вальные и отрезные круги, сверла, сегменты лен-

точных и канатных пил [1].

Некоторые виды инструментов с рабочими по-

верхностями сложной формы, например фасон-

ные камнеобрабатывающие ролики, затрудни-

тельно получить прессованием в пресс-формах. 

Для их изготовления может быть использован 

метод композиционной пайки [5]. Суть его заклю-

чается в следующем. На корпус инструмента на-

носят пастообразную смесь алмазов и компози-

ционного припоя. В состав последнего входят 

металлические порошки легкоплавкой матрицы, 

тугоплавкого наполнителя и органическое свя-

зующее. При нагреве заготовки в вакууме или за-

щитной среде органическое связующее испаря-

ется, припой оплавляется и смачивает алмазы и 

подложку. Тугоплавкий наполнитель, не расплав-

ляющийся при пайке, повышает вязкость припоя 

и препятствует его стеканию с фасонных поверх-

ностей изделия. 

Метод позволяет получать равномерные ал-

мазосодержащие покрытия толщиной до 3 мм 

на инструментах сложной формы. Металличес-

кие связки на основе сплавов Sn—Cu—Co, про-

чно удерживающие алмазные зерна, также могут 

быть получены этим способом [3, 5]. В компо-

зиционных припоях Sn—Cu—Co порошок оло-

ва служит для создания легкоплавкой матрицы, 

смачивающей частицы тугоплавкого наполните-

ля. Твердость чистого олова невелика и состав-

ляет около 5 НВ, однако с медью и кобальтом оно 

образует твердые растворы и интерметаллидные 

фазы, обладающие достаточно высокой твердо-

стью [6, 7]. 

Цель настоящей работы — установить влияние 

содержания олова на структуру и твердость метал-

лических связок Sn—Cu—Co и Sn—Cu—Co—W, 

полученных композиционной пайкой.

Методика исследований

Исследовали два вида металлических связок: 

сплавы Sn—Cu—Co, содержащие 2—10 мас.% Sn 

(табл. 1), и Sn—Cu—Co—W с 16—22 мас.% Sn (табл. 2).

Для приготовления композиционных припоев 

использовали порошки технически чистых олова, 

меди, кобальта и вольфрама. Частицы порошков 

имели равноосную форму и следующие размеры, 

мкм: олово — 17÷30, медь — 45÷70, кобальт — 2÷5, 

вольфрам — 6÷20. В качестве связующего вещес-

тва в смесь вводили 5 %-ный водный раствор по-

ливинилового спирта в количестве 12 % от массы 

металлических порошков. Полученные пастооб-

разные припои наносили слоем толщиной 2,5 мм 

на ролики из стали Ст3 диаметром 20 мм. Образ-

цы высушивали и подвергали спеканию.

Сплавы Sn—Cu—Co—W спекали в вакууме при 

t = 820 °С, τ = 40 мин, а Sn—Cu—Co — в аргоне 

при t = 1100 °С, τ = 20 мин. Газовая среда в пос-

леднем случае была необходима для того, чтобы 

уменьшить испарение олова, так как в вакууме 

этот металл начинает интенсивно испаряться при 

t = 823÷922 °С [8].

Структуру сплавов и распределение в них 

элементов после спекания исследовали методом 

электронной микроскопии с помощью растрово-

го электронного микроскопа JSM-6480LV фирмы 

Таблица 1. Состав связки Sn–Cu–Co 

№ обр.
Содержание компонентов, мас.%

Sn Cu Co

1 0 20 80

2 2 18 80

3 4 16 80

4 6 14 80

5 8 12 80

6 10 10 80

Таблица 2. Состав связки Sn–Cu–Co–W

№ обр.
Содержание компонентов, мас.%

Sn Cu Co W

1 16 47 30 7

2 18 45 30 7

3 20 43 30 7

4 22 41 30 7
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«Jeol». Фазовый состав образцов изучали рентге-

нодифракционным анализом с использованием 

дифрактометра D8 DISCOVER фирмы «Bruker»1. 

Микротвердость (HV) структурных составляю-

щих измеряли вдавливанием четырехгранной ал-

мазной пирамидки при нагрузке 10 г с помощью 

твердомера DuraScan80 фирмы «EmcoTest». Мак-

ротвердость сплавов определяли по методу Рок-

велла (шкала «В») на твердомере ТК-2М.

Результаты и их обсуждение

Структура и твердость связок Sn—Cu—Co

Металлографические исследования показали, 

что структура связок Sn—Cu—Co после спека-

ния состоит из частиц кобальта и закристалли-

зовавшейся между ними легкоплавкой матрицы 

(рис. 1, а). На рис. 1, б представлены карты распре-

деления элементов в сплаве, на которых темным 

цветом обозначены участки поверхности шли-

фа, обогащенные соответствующим компонен-

том. Микротвердость частиц кобальта составляет 

121—148 HV. 

Легкоплавкая матрица во всех исследован-

ных сплавах состоит из интерметаллидных фаз. 

При содержании 2 мас.% Sn в ней присутствуют 

Cu10Sn3 и Cu13,7Sn с большей долей последней. 

Микротвердость легкоплавкой матрицы в данном 

образце находится в пределах 206—233 HV. Одна-

ко с повышением концентрации олова количество 

фазы Cu10Sn3 в структуре матрицы растет, и при 

6 мас.% Sn она полностью состоит из интерметал-

лида Cu10Sn3 (см. рис. 1). Микротвердость в этом 

случае достигает 234—290 HV. Результаты микро-

рентгеноспектрального анализа свидетельствуют 

о достаточно большой растворимости кобальта в 

интерметаллидной фазе Cu10Sn3 (табл. 3). 

Структура связок Sn—Cu—Co, по-видимому, 

формируется следующим образом. В процессе 

нагрева композиционного припоя в первую оче-

редь расплавляются частицы олова, имеющего 

tпл = 232 °С [6], после чего начинается растворение 

меди и кобальта в жидком олове. При достиже-

нии температуры 1100 °С образуется однородная 

жидкая матрица, содержащая в своем соста-

ве Sn, Cu и Co, хорошо смачивающая нераство-

ренные частицы Co-порошка. В этих условиях 

происходит перекристаллизация кобальта через 

жидкую фазу, состоящая в растворении его мел-

ких частиц и осаждении Co на более крупных [9]. 

Таблица 3. Результаты рентгенофазового 

и микрорентгеноспектрального анализов 

сплава Sn–Cu–Co, содержащего 6 мас.% олова 

Фазы
Химический состав фаз, мас.%

Sn Cu Co

α-Co, β-Co – 2 98

Cu10Sn3 34 60 6

1 Исследования методами электронной микроскопии и 

фазового анализа проведены в Центре коллективного 

пользования «Материаловедение и металлургия» НИТУ 

«МИСиС», г. Москва.

Рис. 1. Структура сплава Sn–Cu–Co, содержащего 6 мас.% Sn (а), и карты распределения его компонентов (б)

1 – частицы кобальта; 2 – легкоплавкая матрица
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В сплаве, представленном на рис. 1, размер час-

тиц кобальта до спекания составлял 2—5 мкм, а в 

результате выдержки 20 мин при 1100 °С и интен-

сивной перекристаллизации через жидкую фазу 

они достигают величины 30—50 мкм. При после-

дующем охлаждении матрица кристаллизуется с 

выпадением кристаллов интерметаллидных фаз, 

содержащих некоторое количество растворенно-

го кобальта.

С увеличением концентрации олова возраста-

ет количество более твердых интерметаллидов в 

структуре матрицы, в результате чего повышает-

ся общая твердость сплава. Как видно на рис. 2, 

зависимость между содержанием олова в связках 

Sn—Cu—Co и их твердостью близка к линейной.

Структура и твердость связок Sn—Cu—Co—W

Структура, характерная для связок Sn—Cu—

Co—W, и карты распределения соответствующих 

компонентов представлены на рис. 3. 

При содержании 16—22 мас.% Sn сплавы Sn—

Cu—Co—W имеют постоянный фазовый состав, 

приведенный в табл. 4.

Структура образцов Sn—Cu—Co—W отличается 

более мелкими размерами кобальтовых частиц по 

сравнению со сплавами Sn—Cu—Co. При темпера-

туре спекания 820 °С перекристаллизация кобальта 

через жидкую фазу протекает значительно менее 

интенсивно, чем при 1100 °С, поэтому рост Co-час-

тиц в сплавах Sn—Cu—Co—W менее заметен. На 

рис. 3 они имеют размеры в пределах 3—8 мкм.

При спекании связок Sn—Cu—Co—W части-

цы вольфрама сохраняют свои первоначальную 

форму и размеры. Микрорентгеноспектральным 

анализом не обнаружено содержания W в интер-

металлидных фазах, сформировавшихся из легко-

плавкой матрицы (табл. 4). По-видимому, при 

температуре 820 °С растворимость вольфрама в 

легкоплавкой матрице практически отсутствует.

В сплавах Sn—Cu—Co—W микротвердость 

частиц кобальта и вольфрама составляет 124—157 

и 342 HV соответственно. 

Рис. 2. Влияние содержания олова 

на твердость металлических связок Sn–Cu–Co

Рис. 3. Структура сплава Sn–Cu–Co–W, содержащего 20 мас.% Sn (а), и карты распределения его компонентов (б)

1 – частицы кобальта; 2 и 3 – интерметаллидные фазы Cu13,7Sn и Cu10Sn3 соответственно; 4 – частицы вольфрама

Таблица 4. Результаты фазового 

и микрорентгеноспектрального анализов 

сплава Sn–Cu–Co–W, содержащего 20 мас.% олова

Фазы
Химический состав фаз, мас.%

Sn Cu Co W

α-Co, β-Co – 3 97 –

Cu13,7Sn 16 82 2 –

Cu10Sn3 34 63 3 –

β-W – – 2 98
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Количественное соотношение фаз Cu13,7Sn и 

Cu10Sn3 зависит от содержания олова в сплаве: 

при его увеличении количество фазы Cu10Sn3, 

имеющей твердость 363—394 HV, возрастает, а 

Cu13,7Sn с твердостью 238—259 HV уменьшается. 

В результате макротвердость сплавов с повы-

шением концентрации Sn линейно возрастает 

(рис. 4).

При сопоставлении рис. 2 и 4 видно, что связки 

Sn—Cu—Co—W значительно тверже Sn—Cu—Co. 

Это объясняется тем, что бóльшая часть их струк-

туры состоит из интерметаллидных фаз и частиц 

вольфрама с твердостью 238—394 HV, а связки 

Sn—Cu—Co в основном содержат частицы ко-

бальта с твердостью 121—148 HV. 

Однако увеличение концентрации олова не 

во всех случаях оказывает положительное вли-

яние на свойства металлических связок. Анализ 

диаграмм состояния показывает, что при содер-

жании олова более 22 мас.% в сплавах Sn—Cu—

Co—W образуются высокооловянистые интерме-

таллиды с температурой плавления ниже 640 °С 

[10, 11]. Наличие таких составляющих в связках 

камнеобрабатывающих алмазных инструментов 

недопустимо, так как их работа сопровождается 

значительным нагревом.

Кроме того, большое количество оловянистых 

интерметаллидных фаз приводит к охрупчива-

нию металлических связок. В частности, были 

исследованы свойства связки, содержащей, мас.%: 

40 Sn, 30 Cu, 30 Co. Образцы, изготовленные по 

описанной выше методике, спекали при 820 °С. 

В результате был получен очень хрупкий слой связ-

ки: при измерении твердости по Роквеллу (шка-

ла «В») он хрупко разрушался и скалывался с по-

верхности образцов. 

Таким образом, оптимальное содержание олова 

в связках Sn—Cu—Co—W составляет 20—22 мас.%. 

В этом случае связка имеет достаточно высокую 

твердость (96—98 HRB) и не содержит высокооло-

вянистых интерметаллидов, понижающих про-

чность и теплостойкость.

Выводы

1. Твердость исследованных сплавов Sn—Cu—

Co и Sn—Cu—Co—W линейно возрастает с повы-

шением содержания олова, что обусловлено уве-

личением доли твердых интерметаллидных фаз в 

их структуре.

2. При выборе состава металлической связки 

следует учитывать, что олово влияет не только 

на твердость связки, но также и на ее хрупкость 

и теплостойкость. В металлические связки Sn—

Cu—Co—W следует вводить не более 22 мас.% оло-

ва, так как при большем его содержании в сплавах 

образуются хрупкие легкоплавкие интерметал-

лиды.
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Введение

Повышение качества отливок является акту-

альной задачей на всех этапах развития литейно-

го производства. В настоящее время более 80 % из 
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них получают методом литья в разовые формы, 

в которых большая доля дефектов поверхности 

приходится на пригар. Последний ухудшает то-
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варный вид отливок, повышает затраты на их ме-

ханическую обработку и удлиняет цикл их про-

изводства за счет увеличения продолжительности 

очистных операций. Все это приводит к удорожа-

нию литых изделий. 

Наиболее доступным и распространенным 

способом предотвращения пригара является 

применение противопригарных покрытий, не-

обходимость использования которых обуслов-

лена уменьшением, а в ряде случаев — исклю-

чением проникновения расплава в форму или 

стержень. Кроме того, предотвращается эрозия 

формы расплавом, что приводит к сокращению 

брака отливок и расходов на их зачистку. Однако 

реализация этих преимуществ возможна только 

при правильном выборе покрытий, учитываю-

щем тип расплава, температуру заливки, попе-

речное сечение отливки, плотность покрытия, 

коэффициент теплового расширения, кроющую 

способность, усадку, газопроницаемость, метод 

сушки покрытия, материалы формы, стержня и 

связующего [1].

В настоящее время значительная часть покры-

тий в российские литейные цеха поставляется 

из-за рубежа, поэтому возникает необходимость 

разработки технологий их приготовления из оте-

чественных материалов [2—6]. При этом, как от-

мечается в литературе [7—11], желательно при-

менять светлые покрытия, так как на светлой 

поверхности лучше просматриваются поврежде-

ния покрытия при его нанесении и сборке, и она 

меньше подвержена разрушению под действием 

тепловой радиации.

Поэтому целью данной работы являлось изу-

чение влияния режимов механоактивации на 

геометрические, энергетические и химические 

параметры активации глинозема как компонента 

противопригарных покрытий.

Методика эксперимента

Объектом исследований был выбран глинозем. 

Для его активации использовали мельницу-акти-

ватор АГО-2 (рис. 1), технические характеристики 

которой приведены ниже [12]:

Режим работы  ...................................дискретный

Максимальный исходный 

размер частиц материала, мм .............................3

Количество и объем барабанов, мл .............2×135

Мелющие тела .............................................. шары

Диаметр мелющих тел, мм ........................... 6—10

Охлаждающая жидкость ............................... вода

Мощность электродвигателя, кВт ................... 1,5

Масса, кг ............................................................. 95

В аппарате измельчение осуществляется в по-

ле трех инерционных сил: двух центробежных и 

силы Кориолиса. Центробежные силы, дейст-

вующие на шары и материал, превышают силу 

тяжести в десятки и сотни раз, благодаря чему 

энергонапряженность мельницы, достигающая 

5 кВт/дм, превосходит по этому показателю грави-

тационные шаровые мельницы на 2—3 порядка.

Под действием центробежных сил рабочие ка-

меры мельницы прижимаются к направляющим и 

за счет фрикционного сцепления с их поверхнос-

тью начинают вращаться относительно своей оси. 

Таким образом, камеры, участвуя в двух вращени-

ях — круговом (переносном) и относительном, со-

вершают планетарное вращение. Это техническое 

решение исключает необходимость использова-

Рис. 1. Схема и внешний вид лабораторной мельницы-активатора АГО-2 [12]
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ния подшипниковых узлов в самой нагруженной 

части мельницы (приводе камер), а интенсивное 

охлаждение камер, омываемых водой, снижает за-

грязнение продукта материалом шаров и камеры, 

увеличивает степень активации продукта за счет 

исключения отжига дефектов и фазовых перехо-

дов, вызываемых термическим воздействием.

Активатор приводится в действие от электро-

двигателя через шкивы и клиновой ремень. На 

боковой стенке основания закреплен блок управ-

ления, блокировки и сигнализации активатора, 

обеспечивающий включение электропитания 

двигателя, его защиту и выдачу сигналов в слу-

чае нарушения нормальных условий его эксплу-

атации. Активатор также снабжен датчиком (реле 

давления) контроля подачи охлаждающей жид-

кости и блокировкой срабатывания аппарата при 

незакрытой защитной крышке [12].

Измерение физико-механических свойств на-

полнителей проводили согласно стандартным 

методикам.

Для изучения элементного и фазового соста-

вов использовали рентгеновский дифрактометр 

XRD-7000, устройство, принцип работы и основ-

ные технические характеристики которого приве-

дены в [13, 14]. Гранулометрический состав исход-

ных и механоактивированных материалов опре-

деляли ситовым методом согласно ГОСТ 25469-93 

(ИСО 2927-73) и путем светолазерного рассева на 

приборе PRO-7000 в Институте химии твердого 

тела и механохимии (ИХТТМ) СО РАН (г. Но-

восибирск). Суть метода светолазерного рассева 

заключается в том, что луч лазера проходит через 

измерительную ячейку, содержащую пробу в виде 

суспензии порошка. Для предотвращения агломе-

рации частиц анализатор снабжен ультразвуко-

вым диспергатором и мешалкой [15, 16]. Форму и 

микрорельеф частиц определяли на электронном 

микроскопе просвечивающего типа УЭВМ-100К 

и растровом — JEOL JSM-7001F, описание кото-

рого приведено в [17, 18].

Результаты измерения и их обсуждение

По результатам исследования минералогичес-

кого состава (мас.%) природного глинозема вид-

но, что основным его соединением является ок-

сид алюминия:

SiO2 .............................................0,02

R2O (Na + K) ..............................0,26

Fe2O3 .........................................0,088

Al2O3 ....................................... 99,632

Данные по фракционному составу, изученно-

му методом ситового анализа (рис. 2), показали, 

что основной фракцией исходного глинозема яв-

ляется 0,05 мм, и при активации в течение 20—

60 мин она не изменяется. Однако ее содержание 

при измельчении данного материала в течение 

20 мин повышается с 35 до 48 %, а дальнейшее 

увеличение продолжительности обработки (до 

60 мин) приводит к уменьшению (до 33 %) коли-

чества этой фракции, что свидетельствует об аг-

регации частиц.

Таким образом, ситовой анализ не дает 

количественной оценки распределения мате-

риала по фракциям, так как является «грубым» 

методом определения размера частиц. Поэто-

му материалы были отправлены в ИХТТМ СО 

РАН для установления среднего размера частиц 

(рис. 3). 

Результаты исследований показали, что опти-

мальным временем обработки глинозема в мель-

нице-активаторе АГО-2 является τ = 20 мин. При 

этом средний размер частиц уменьшается с 3,2 до 

1,6 мкм, а общая поверхность частиц увеличива-

ется с 31·103 до 61·103 см2/см3. Полученные данные 

можно объяснить сильной агломерированностью 

порошков до и после активации — при ситовом 

анализе агломераты размером больше и меньше 

50 мкм не разрушаются, а при лазерном анализе 

Рис. 2. Результаты ситового анализа глинозема 

до и после активации
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с ультразвуковой предварительной обработкой —

 разрушаются.

Влияние времени активации на форму и мик-

рорельеф частиц показано на рис. 4 и в табл. 1.

Из представленных результатов видно, что час-

тицы глинозема имеют удлиненные короткостол-

бчатые, линзовидные, изометрические угловатые 

формы. С уменьшением размера частиц разнооб-

разие форм возрастает. 

С увеличением времени активации формы 

становятся значительно однообразнее. Крупные 

частицы раскалываются, а мелкие окатываются, 

приобретая овальные и сферические конфигура-

ции. После 60 мин активации в материале при-

сутствуют только округлые формы, которые мо-

гут образовываться не только за счет окатывания 

частиц, но и за счет начала процесса агрегации. 

Такие геометрические параметры глинозема бу-

дут прогнозировать улучшенные свойства у про-

тивопригарных покрытий, например высокую 

седиментационную устойчивость, хорошую кро-

ющую способность.

Энергетические характеристики глинозема 

оценивали рентгеноструктурным анализом по 

изменению интенсивности и уширения рентге-

новских пиков. Результаты исследований пока-

зали, что глинозем является смесью фаз α-Al2O3 

(корунд) и Al(OH)3 (гиббсит) в соотношении 80 

и 20 %. На рентгенограммах исходного и акти-

вированного образцов глинозема наблюдались 

следующие отличия. Первые две основные ли-

нии гиббсита (2θ = 18,3°100 и 20,3°36 уменьшились 

примерно в 6 раз. Так как существует линейная 

Таблица 1. Форма частиц глинозема 

в зависимости от времени активации

τ, мин Форма частиц

0
Удлиненная короткостолбчатая, 

линзовидная, изометрическая угловатая

20 Крупные шарики

40 Овальная и шариковая

60 Округлые глобулы

Рис. 4. Форма и микрорельеф частиц глинозема, активированного в течение 20 (а) и 40 (б) мин (× 1000)

Рис. 3. Влияние времени активации на средний 

размер (а) и общую поверхность (б) частиц глинозема
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зависимость между интенсивностью линий и 

концентрацией фазы, то во столько же раз умень-

шилось содержание гиббсита в глиноземе пос-

ле 60 мин истирания. При этом высота линий 
α-Al2O3 не изменилась, а полуширина (ширина на 

половине высоты) увеличилась, в частности для 

2θ = 57,5° примерно на 10 %. Новых линий на рент-

генограммах не появилось, т.е. никакие другие 

фазы не возникли.

Результаты введения глинозема в состав про-

тивопригарных покрытий показаны в табл. 2. Для 

исследований выбрано жидкостекольное покры-

тие, в котором в качестве наполнителя использо-

вались исходный и активированный глиноземы, 

а в качестве связующего — жидкое стекло.

Представленные данные подтверждают ранее 

сделанные выводы: активация глинозема в ука-

занных режимах позволяет повысить технологи-

ческие свойства противопригарных покрытий. 

Выводы

1. Установлены зависимости среднего размера 

и общей поверхности частиц глинозема от режи-

мов активации. Показано, что после измельчения 

средний размер частиц глинозема уменьшается с 

3,2 до 1,6 мкм при увеличении общей поверхности 

частиц с 31·103 до 61·103 см2/см3. 

2. Выявлено, что в ходе активации наблюдает-

ся уширение рентгеновских линий без уменьше-

ния их интенсивности, а следовательно, при рас-

паде гиббсита γ-Al2O3 новые фазы не образуются. 

В механоактивированном глиноземе представ-

лены две фракции: исходный α-Al2O3, имеющий 

размеры кристаллитов ~1 мкм (что соответствует 

его весьма узким линиям на рентгенограммах ис-

ходного глинозема), и мелкодисперсный α-Al2O3 

с кристаллитами величиной ≈0,1 мкм (что, как 

правило, отвечает начальной стадии уширения 

линий фазы), образовавшийся в результате распа-

да гиббсита.

3. Для активации глинозема с использова-

нием мельницы планетарно-центробежного 

типа АГО-2 рекомендован следующий режим: 

время активации 20 мин при соотношении мате-

риал : шары, равном 1 : 3. Предложенные условия 

активации позволяют прогнозировать высокие 

технологические свойства противопригарных по-

крытий. 
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21 июня 2015 г. исполнилось 85 лет заслу-

женному деятелю науки и техники Россий-

ской Федерации, действительному члену 

Международного института науки о спе-

кании, профессору, докт. техн. наук Юрию 

Григорьевичу Дорофееву.

Окончив с золотой медалью Новочеркас-

скую школу № 3, в 1947 г. он поступил в Но-

вочеркасский политехнический институт 

(ныне Южно-Российский государственный 

политехнический университет – ЮРГПУ 

(НПИ)). После его окончания с отличием в 

1952 г. начал трудовую деятельность в качес-

тве инженера Новочеркасского завода «Неф-

темаш». С 1955 г. работал в НПИ: вначале 

в должности ассистента, затем – старшим 

преподавателем, доцентом, профессором, а 

с 1968 г. по настоящее время он – заведую-

щий кафедрой материаловедения и технологии материалов. 

Первые научные труды Ю.Г. Дорофеева были связаны с раз-

работкой технологии использования металлической стружки – 

ее брикетирования в горячем состоянии под молотом. Им созда-

но новое научное направление в области порошковой металлур-

гии, связанное с разработкой научных основ процесса получе-

ния компактных материалов и изделий из нагретых пористых 

порошковых заготовок. По предложению Юрия Григорьевича, 

этот процесс назван «динамическим горячим прессованием» 

(ДГП). Он изучил основополагающие явления, от особеннос-

тей которых зависят результаты ДГП: процессы уплотнения и 

деформации пористых заготовок, сращивания на контактных 

поверхностях частиц, структурообразования материала, а также 

специфику протекания диффузии. Эти работы, обобщенные в 

известных монографиях Ю.Г. Дорофеева, являются существен-

ным вкладом в теорию и технологию порошковой металлургии, 

материаловедения и обработки пористых тел давлением.

Одним из успешно развиваемых Ю.Г. Дорофеевым и его 

школой направлений является исследование закономерностей 

уплотнения пористых материалов. В их основу был положен 

анализ экспериментальных данных по определению энергети-

ческих и силовых затрат, необходимых для обеспечения задан-

ной плотности брикетов из стружки или порошков. Полученные 

зависимости были им названы соответственно «энергетически-

ми» и «силовыми» уравнениями уплотнения.

Юрий Григорьевич – автор выдающихся научных работ и 

изобретений, имеющих важное значение для науки и практики 

в области порошковой металлургии. Основная часть его трудов 

(более 900 публикаций, в числе которых 10 монографий, более 

100 авторских свидетельств и патентов) является прямым продол-

жением и развитием работ основателя порошковой металлургии 

П.Г. Соболевского, посвященных горячей обработке давлением 

пористых заготовок. Ю.Г. Дорофеев заложил научные основы 

процессов такой обработки и принципы формирования струк-

туры и свойств горячедеформированных порошковых материа-

лов (ГДПМ), разработал многочисленные варианты технологий 

получения из них изделий. Решены также вопросы в смежных 

направлениях порошковой металлургии: использование для ее 

нужд металлической стружки, производство комбинированных 

изделий из компактных и порошковых составляющих, изучение 

и оптимизация технологических свойств получаемых материа-

лов и изделий. На предприятиях страны создана целая отрасль 

производства: установки, участки и цеха для изготовления дета-

лей различного назначения из ГДПМ.

Юрию Григорьевичу Дорофееву – 85 лет

В продолжение работ Ю.Г. Дорофеева 

многие его ученики и последователи в ряде 

научных центров выполнили обширные ис-

следования по производству порошковых и 

композиционных материалов методом ДГП, 

что позволило существенно улучшить их 

физико-механические и эксплутационные 

характеристики. Базой для этого послужили 

результаты фундаментальных исследований 

процессов структурообразования на всех 

этапах производства порошковых и компо-

зиционных материалов, основанных на об-

работке давлением пористых заготовок.

Ю.Г. Дорофеевым сформулированы 

общие принципы структурообразования 

ГДПМ, установлено наличие связей меж-

ду характеристиками порошков исходных 

компонентов и пористой неспеченной или 

спеченной заготовки, параметрами ДГП и последующей обра-

ботки, структурой и свойствами материалов. Важные результаты 

были получены при изучении технологических свойств ГДПМ: 

свариваемости, обрабатываемости резанием, способности под-

вергаться термической обработке, поверхностной пластической 

деформации. Установлены их отличия от свойств соответствую-

щих компактных материалов.

Под непосредственным руководством Ю.Г. Дорофеева вы-

полнен большой цикл опытно-конструкторских разработок, 

большинство из которых нашли отражение в его изобретениях 

и патентах. Они были направлены на создание новых техноло-

гических приемов, которые обеспечивают формирование задан-

ных структуры и свойств материала, позволяют более эффек-

тивно формовать изделия сложной конфигурации. К их числу 

относятся ДГП с экструзией и гибкой, поперечное ДГП и др. 

Большое внимание Юрий Григорьевич уделяет подготовке 

инженерных и научных кадров. В 1986 г. на возглавляемой им 

кафедре материаловедения и технологии материалов открыта 

специальность «Порошковые и композиционные материалы, 

покрытия». С 1975 г. функционирует руководимый им совет по 

защите кандидатских диссертаций по специальности «Материа-

ловедение в машиностроении», а в 1991 г. он становится предсе-

дателем подобного совета, где базовой специальностью является 

«Порошковая металлургия и композиционные материалы».

Среди его учеников – 10 докторов и 112 кандидатов техничес-

ких наук, и очень многим соискателям ученой степени он активно 

помогал, являясь их оппонентом, консультантом или председате-

лем диссертационных советов, где проводились защиты.

Ю.Г. Дорофеев активно участвовал в работе симпозиумов, 

конгрессов и других форумов различного уровня в области по-

рошковой металлургии. Им было организовано проведение 8 все-

союзных и международных конференций в г. Новочеркасске.

Заслуги Юрия Григорьевича в подготовке кадров и развитии 

порошковой металлургии отмечены знаком «Почетный работ-

ник высшего профессионального образования РФ», орденами 

«Дружбы народов» и «Знак Почета», несколькими медалями. 

В 2002 г. за выдающиеся научные достижения в области порош-

кового материаловедения он был награжден памятной медалью 

им. П.Г. Соболевского. 

Со дня основания в 2007 г. журнала «Известия вузов. Порош-

ковая металлургия и функциональные покрытия» Ю.Г. Дорофеев 

активно участвует в его работе, являясь членом редколлегии.

Мы поздравляем Юрия Григорьевича с юбилеем, желаем ему 

здоровья и новых творческих успехов.
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