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Введение

Актуальность исследований процессов меха-

нической активации (МА) обусловлена развитием 

современных технологий, использующих измель-

УДК 53.091 66.011+621.926
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2016-2-4-8

Исследование динамики футерования 

энергонапряженной мельницы 

в условиях механической активации порошка кремния

© 2016 г.  О.В. Лапшин, О.А. Шкода

Отдел структурной макрокинетики Томского научного центра СО РАН, г. Томск

Статья поступила в редакцию 29.05.15 г., доработана 29.12.15 г., подписана в печать 19.01.16 г.

Проведено экспериментальное исследование процесса футерования внутренних поверхностей энергонапряженной пла-
нетарной мельницы МПВ порошком кремния. Получены экспериментальные зависимости количества истраченного на 
футерование измельчаемого вещества от времени механической активации (МА). С помощью аналитических формул и с 
использованием экспериментальных результатов, полученных методом обратной задачи, двумя способами определена 
константа скорости футерования для малой и большой длительности МА: первый – основывался на обработке экспери-
ментальных кривых, описывающих динамику футерования, методом наименьших квадратов, а второй предполагал нахож-
дение величины константы по тангенсу угла наклона к оси абсцисс прямых линий, аппроксимирующих экспериментальные 
кривые в начальный период работы измельчительного устройства. Установлено, что с увеличением времени МА происхо-
дит снижение скорости футерования мельницы порошком кремния. Выявлено, что величина константы скорости футеро-
вания уменьшается с повышением продолжительности МА. Показано удовлетворительное соответствие теоретических 
расчетов экспериментальным данным.

Ключевые слова: механическая активация, измельчение, порошок кремния, футерование, эксперимент, метод обратной 
задачи, динамика футерования.

Лапшин О.В. – докт. физ.-мат. наук, вед. науч. сотрудник отдела структурной макрокинетики ТНЦ СО РАН 
(634021, г. Томск, пр. Академический, 10/3). E-mail: ovlap@mail.ru.

Шкода О.А. – канд. техн. наук, ст. науч. сотрудник того же отдела. E-mail: caryll@english.tsc.ru.

Для цитирования: Лапшин О.В., Шкода О.А. Исследование динамики футерования энергонапряженной мельницы 
в условиях механической активации порошка кремния // Изв. вузов. Порошк. металлургия и функц. покрытия. 2016. 
No. 2. С. 4–8. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2016-2-4-8.

Lapshin O.V., Shkoda O.A. 
Research on dynamics of energy-intensive mill lining with mechanical activation of silicon powder

The paper presents an experimental study of lining the energy-intensive planetary mill internal surfaces with silicon powder. The 
experimental dependences were determined for the amount of grinded material used for lining on the time of mechanical activation 
(MA). The lining speed constant was defined in two ways for short and long duration MA using analytical formulae and experimental 
results obtained with the inverse problem method. The first one was based on the analysis of experimental curves describing 
the lining dynamics with the least square method. The second one suggested the constant value measurement according to the 
tangent of the angle between the X-axis and the straight lines that approximate the experimental curves at the initial period of 
grinder operation. It was found that the increase in MA duration led to deceleration of mill lining with silicon powder. It was also found 
that the value of the lining speed constant lowered as the MA time increased. Therefore, the theoretical calculations adequately fit 
to experimental data.

Key words: mechanical activation, grinding, silicon powder, lining, experiment, inverse problem method, lining dynamics.
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чительные аппараты [1—5]. Измельчение не только 

способствует получению порошка с наибольшей 

дисперсностью, но и позволяет в ряде случаев изме-
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нять структурные и физико-химические характери-

стики его частиц. Например, накопление в резуль-

тате МА дефектов в частицах приводит к снижению 

энергии активации последующего химического 

превращения вещества. Также механическая акти-

вация широко используется как предварительный 

этап для последующего самораспространяющегося 

высокотемпературного синтеза [6—8].

Одна из проблем эффективного использова-

ния механоактиваторов состоит в том, что при 

измельчении происходит футерование частицами 

порошка внутренней поверхности мельницы и 

мелющих тел. Вследствие этого, помимо сниже-

ния производительности оборудования, теряется 

некоторая часть измельчаемого материала. Также 

при МА многокомпонентной смеси футерование 

может привести к нарушению стехиометрии ее со-

става [9]. Учет вышеперечисленных обстоятельств 

в процессах МА дает возможность получать необ-

ходимое количество порошковой смеси с заранее 

определенными характеристиками. 

Для оптимизации МА можно воспользоваться 

математическими моделями, позволяющими про-

вести оценку описывающих измельчение кинети-

ческих констант, а также интерпретировать полу-

ченные экспериментальные результаты. Авторами 

[10—12] предпринята попытка моделирования ме-

ханохимических процессов с момента полного 

футерования веществом рабочих поверхностей 

механореактора, а в работе [13] построена мате-

матическая модель и найдена кинетическая кон-

станта скорости футерования энергонапряженной 

мельницы при измельчении смеси 2Fe + 5Al. 

В настоящей работе экспериментальными ме-

тодами и с помощью предложенной в [13] матема-

тической модели исследуется вопрос футерования 

планетарной мельницы порошком кремния при 

его измельчении.

Выбор кремния в качестве объекта исследо-

вания продиктован его широким применением в 

производстве полупроводников и микроэлектро-

нике, а также в авиационной, ракетной технике 

и ядерной промышленности. С помощью метода 

МА возможно получение мелкодисперсных по-

рошков-силицидов с высокими текстурными ха-

рактеристиками [14]. 

Методика эксперимента

В экспериментах для механоактивации порош-

ка кремния чистотой 99,7 % была использована 

планетарная центробежная мельница МПВ энер-

гонапряженностью 60 g с водяным охлаждением 

барабанов. Соотношение массы порошка к массе 

шаров-измельчителей составляло 1:20. Продол-

жительность работы мельницы варьировалась от 1 

до 120 мин. В экспериментах использовались шары 

марки ШХ15 и стальные барабаны марки 40Х13. 

Измельчение порошковой смеси проводилось 

в атмосфере аргона чистотой 99,99 %. Заданное 

время МА набиралось дискретно: 5 мин непре-

рывного активирования сменялось последующей 

остановкой мельницы на 15 мин, необходимой для 

ее охлаждения. После завершения МА мельницу 

останавливали и механоактивированную смесь 

взвешивали, предварительно высыпав ее из объе-

ма барабанов. Массу истраченного на футерование 

порошка определяли с помощью простой разницы 

между его количествами в исходном состоянии и 

после МА. 

Гранулометрические исследования порошка 

кремния до и после МА осуществлялись с помо-

щью ситового рассева и путем подсчета размеров 

зерен агломератов по изображениям, полученным 

на растровом электронном микроскопе (РЭМ). 

Химический анализ на содержание железа в меха-

ноактивированном порошке кремния выполнялся 

на спектрофотомере СФ26.

Результаты и их обсуждение

На рис. 1 представлены экспериментальные за-

висимости относительной массы истраченного на 

футерование порошка кремния от времени МА. 

Видно, что для всех кривых характерно значитель-

ное увеличение количества вещества на рабочих 

Рис. 1. Количество участвующего в футеровании 

порошка кремния от времени МА в мельнице МПВ 

в зависимости от массы ее загрузки

1 – 100 г, 2 – 30 г, 3 – 20 г
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поверхностях мельницы в промежуток времени 

МА до 20—30 мин. За этот период более половины 

массы измельчаемой смеси переходит в футеровоч-

ный слой.

Затем наблюдается умеренное увеличение ве-

щества в футеровочном слое и даже некоторое его 

снижение при t = 25÷60 мин (кр. 2). Вероятно, при 

большой длительности механоактивации процесс 

футерования достигает своего насыщения, обу-

словленного приблизительным равенством меж-

ду количествами налипшего в единицу времени 

вещества на стенки мельничного устройства и 

возвратившегося в измельчаемую смесь. Данное 

обстоятельство было отмечено в работе [9], авторы 

которой показали, что на протяжении МА футеро-

вание поверхностей механоактиватора протекает 

неравномерно, и время от времени налипшая на 

них часть футеровочного материала возвращается 

обратно в активируемую смесь.

Необходимо отметить, что при МА происходит 

постоянное изменение гранулометрического со-

става порошка кремния, вызванного переформи-

рованием частиц агломератов, которые вследствие 

измельчения разламываются и сразу же собирают-

ся в новые агломераты. Как следует из приведен-

ной таблицы, в процессе МА увеличивается доля 

агломератов больших размеров. 

Как показали результаты химического анали-

за, содержание железа в порошке кремния после 

1—120 мин МА не превышает 0,3—2,8. 

В работе [13] получена формула для оценки ко-

личества вещества, принявшего участие в футеро-

вании, при измельчении смеси, в том числе и одно-

компонентной:

  (1)

где t — время механоактивации; μф = mф/m0 — отно-

сительная масса истраченного на футерование ве-

щества; mф — масса находящегося в футеровочном 

слое порошка; m0 — исходная масса порошковой 

смеси; S = Sм + nsм — площадь рабочей поверхно-

сти измельчительного устройства; Sм — величина 

площади внутренней поверхности мельницы, sм — 

величина площади поверхности мелющего тела, 

n — количество мелющих тел; V — внутренний 

объем мельницы, не занятый мелющими телами; 

Kф — константа скорости футерования. 

Полагается, что параметр Kф линейно зависит 

от мощности энергонапряженной мельницы (W) 

[15], поэтому

Kф = kфW,  (2)

где kф — коэффициент, учитывающий физико-хи-

мические свойства измельчаемого материала (kф =

= const). 

Входящий в формулу (1) комплекс KфS/V можно 

оценить методом обратной задачи двумя способа-

ми. Первый из них основан на преобразовании со-

отношения (1) в уравнение прямой с координатами 

t – [–ln(1 – mф)]:

  (3)

Затем с помощью экспериментальных зависи-

мостей mф(t) по углу наклона прямой (3) к оси абс-

цисс определяется величина KфS/V. 

Второй способ вычисления константы скоро-

сти футерования предполагает разложение фор-

мулы (1) в ряд Тейлора. Пренебрегая в этом ряду 

членами со степенями при t > 1, получаем прибли-

женное равенство 

которое будет выполняться для малой длительно-

сти МА. Подставляя разложенное в ряд Тейлора 

соотношение (3) в (1), в конечном итоге можно за-

писать

  (4)

Геометрически соотношение (4) определяет 

тангенс угла наклона к оси абсцисс прямых линий, 

аппроксимирующих зависимости mф(t) в началь-

ный период работы измельчительного устройства.

Оценив характеризующие мельницу параметры 

(S, V и W), из выражений (3) и (4) можно определить 

константу скорости футерования Kф и в конечном 

итоге — входящий в формулу (2) коэффициент kф.

С использованием экспериментальных резуль-

татов первым (с применением метода наименьших 

Гранулометрические характеристики 

порошка кремния

Размер 

агломерата, 

мкм

Доля фракции в смеси, %

Исходная
После 

15 мин МА

После 

120 мин МА

<300 57 48 27

300–500 33 42 16

500–700 10 10 57
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квадратов) и вторым способами найдены следую-

щие значения комплекса KфS/V:

Видно, что (KфS/V)I < (KфS/V)II. Из данного не-

равенства следует, что величина искомого ком-

плекса, определенная включающим большую дли-

тельность МА методом I, оказалась в несколько раз 

меньше значения этого же параметра, найденного 

способом II (для малых времен МА). Отсюда мож-

но заключить, что константа скорости футерова-

ния не является величиной постоянной: по-види-

мому, с увеличением времени измельчения за счет 

образующегося футеровочного слоя изменяются 

реологические свойства внутренней поверхности 

мельницы, вследствие чего происходит значитель-

ное уменьшение величины Kф. 

Следует отметить, что полученные выше зна-

чения комплекса KфS/V близки к его величинам, 

определенным в работе [9] для порошковой сме-

си состава 2Fe + 5Al (0,008 и 0,03 мин–1 соответ-

ственно). 

На рис. 2 представлены экспериментальная 

(кр. 1) и расчетные (кр. 2 и 2′) зависимости отно-

сительной массы кремния, участвующего в футе-

ровании, от времени МА. Теоретические зависи-

мости рассчитывались по формуле (1) при KфS/V =

= (KфS/V)I и (KфS/V)II соответственно. Из рисунка 

видно, что кр. 2′ хорошо аппроксимирует экспери-

ментальную линию при малой продолжительно-

сти работы мельницы (t < 40 мин), а кр. 2 — при 

длительном измельчении (t > 70 мин). 

Заключение

Проведено экспериментальное исследование и 

получены аналитические оценки динамики футе-

рования порошком кремния энергонапряженной 

планетарной мельницы МПВ. Показано, что с уве-

личением времени механоактивации снижается 

скорость налипания измельчаемого порошка на 

поверхность мельницы, а также происходит суще-

ственное уменьшение величины константы скоро-

сти футерования. 

Методом обратной задачи определена величи-

на константы скорости футерования порошком 

кремния внутренней поверхности измельчитель-

ного устройства. Выявлено, что теоретические за-

висимости удовлетворительно аппроксимируют 

данные экспериментов. 
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Введение

Широкое использование в мировом масштабе 

редких и редкоземельных металлов (РЗМ) предоп-

ределило развитие солнечной энергетики, сверх-

скоростного транспорта на магнитной подушке, 

инфракрасной оптики, оптоэлектроники, лазерной 

промышленности, ЭВМ и других отраслей [1, 2]. 

Сплавы РЗМ находят широкое практическое 

применение благодаря значительному превосход-

ству в диапазоне изменения их свойств по срав-

нению с чистыми металлами. При этом для по-

лучения различных материалов редкоземельные 

металлы могут выступать в качестве как легирую-

щих, так и основных компонентов. Добавки РЗМ 

позволяют повысить прочностные характеристи-
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ки материалов, увеличить диапазон температур 

их использования, придать им набор новых элект-

рофизических свойств [3—5]. Соединения РЗМ 

состава РЗМNi5 и РЗМNi2 широко применяются в 

качестве катализаторов в химической и нефтехи-

мической промышленности, а также в водородной 

энергетике для обратимого сорбирования боль-

ших количеств водорода [6]. Все это в полной мере 

относится также к сплавам и интерметаллическим 

соединениям (ИМС) на основе гольмия.

При взаимодействии металлов могут образо-

вываться эвтектики, твердые растворы и ИМС. 

Системы гольмий—никель характеризуются су-

ществованием большого количества ИМС различ-
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ного состава: HoNi, HoNi2, HoNi3, HoNi5, Ho2Ni17, 

Ho3Ni, HoNi7, Ho2Ni3 [7]. Диаграммы состояния 

Ho—Ni еще не построены.

Интерметаллические соединения на основе 

РЗМ и никеля можно синтезировать различными 

способами [8] (СВС, твердофазный синтез, методы 

жидкостного бестокового насыщения, контактно-

го обмена, гидридно-кальциевого восстановления 

и т.д.). Для получения чистых интерметаллидов 

РЗМ и выделения фаз, получение которых путем 

прямого сплавления затруднено, можно использо-

вать электролиз расплавленных сред. 

Литературный анализ выявил наличие единич-

ных работ по получению интерметаллидов голь-

мия и никеля [9—11]. Так, авторами [9, 10] показа-

на принципиальная возможность создания ИМС 

гольмия и никеля путем диффузионного насыще-

ния никелевого электрода ионами гольмия в рас-

плаве в KCl—HoCl3. В работе [11] исследовано по-

лучение ИМС гольмия и никеля диффузионным 

насыщением металлического никеля гольмием в 

расплаве KCl—NaCl. Этим способом можно полу-

чить только диффузионные покрытия. 

Сущность диффузионного насыщения элек-

троположительного металла электроотрицатель-

ным РЗМ из расплава заключается в следующем: 

электроположительный металл (никель) находит-

ся в расплаве соли щелочного металла с добавкой 

соли РЗМ (НоCl3) в контакте с металлическим 

щелочным металлом. При этом создается корот-

козамкнутый гальванический элемент, в котором 

натрий является анодом, а никель — катодом. Из 

этих работ следует, что диффузионным насыщени-

ем получают покрытия из интерметаллидов голь-

мия и никеля, а не наноразмерные порошки.

Цель настоящей работы — разработка электро-

химического способа получения нанопорошков 

интерметаллидов гольмия и никеля в галогенид-

ных расплавах.

Методика исследования

Высокотемпературный электрохимический син-

тез интерметаллидов гольмия и никеля осуществ-

ляли в гальваностатическом режиме в расплаве 

KCl—NaCl—HoCl3—NiCl2 при температуре 973 К 

с использованием источника постоянного тока 

ТЭК-14.

Идентификация и исследование полученных 

образцов проводились следующими методами 

[12—14]:

• рентгенофлуоресцентный элементный ана-

лиз — элементный анализатор «Спектроскан-

MAKC-GV» (НПО «Спектрон», г. Санкт-Петер-

бург);

• рентгенофазовый метод — рентгеновский диф-

рактометр ДРОН-6 (НПП «Буревестник», г. Санкт-

Петербург), рентгеновский дифрактометр «D2 Pha-

zer» (Германия);

• дифракционный анализ — лазерный диф-

ракционный анализатор «FritschAnalysette-22» («Na-

notech», Германия);

• сканирующая электронная микроскопия — 

сканирующий растровый электронный микро-

скоп VEGA3 LMH (TESCAN, Чехия) с энерго-

дисперсным рентгеновским микроанализатором 

(Oxford, Великобритания).

Источником ионов гольмия служил безводный 

хлорид гольмия (III) (99,99 %). Все операции взве-

шивания безводных хлоридов выполняли в пер-

чаточном боксе «MbraunLabStar». Обезвоживание 

шестиводного хлорида никеля NiCl2·6H2O до чи-

стого безводного хлорида проводили с помощью 

тетрахлорида углерода по общеизвестной методи-

ке [15].

Электролиз осуществляли в высокотемпера-

турной кварцевой ячейке в атмосфере инертного 

газа (аргон) при Т = 973 К. Катодом служил воль-

фрамовый стержень высокой чистоты диаметром 

3 мм, анодом — стеклоуглеродная пластинка, кон-

тейнером для расплава — алундовый тигель. 

Результаты и их обсуждение

Электрохимический синтез интерметаллидов 

гольмия и никеля проводили в гальваностатиче-

ском режиме в распла ве KCl—NaCl—HoCl3—NiCl2.

При электролизе расплавленной смеси KCl—

NaCl, содержащей трихлорид гольмия (0,5—2,5 мол.%) 

и дихлорид никеля (0,1—2,5 мол.%), при плотности 

тока 0,5—2,0 А/см2 на вольфрамовом электроде об-

разуется металлосолевая «груша». Получившийся 

продукт в большинстве случаев не удерживается 

на вольфрамовом катоде и падает на дно тигля. 

В некоторых случаях удается удержать осадок на 

катоде (рис. 1). 

Выщелачивание катодного осадка в горячей 

дистиллированной воде позволяет отделить целе-

вой продукт от солевой фазы. После многократной 

промывки в дистиллированной воде осадок суши-

ли в вакуумном сушильном шкафу при Т = 373÷
÷423 К. Фазовый состав катодного осадка пред-
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ставлен на рис. 2 и в табл. 1. В зависимости от со-

става электролизной ванны и параметров электро-

лиза получали смесь фаз металлического никеля и 

интерметаллидов HoNi, HoNi5, HoNi3.

Для определения оптимальных концентраций 

HoCl3 и NiCl2 необходимо учитывать, что в тече-

ние первой стадии синтеза идет выделение более 

электроположительного компонента — никеля. 

Электровосстановление ионов гольмия начинает-

ся по мере выработки хлорида никеля. Оптималь-

ная доля NiCl2 составляет ~0,5 мол.%. При более 

высоких концентрациях NiCl2 осадок содержит 

металлический никель. Изучена зависимость со-

става катодных осадков от содержания хлорида 

никеля, хлорида гольмия и их соотношения в рас-

плаве KCl—NaCl (1 : 1) (см. табл. 1). 

Установлено, что содержание интерметаллидов 

увеличивается как при повышении концентра-

ции хлорида гольмия в расплаве, так и при росте 

соотношения концентраций хлоридов гольмия и 

никеля (рис. 3). При соотношении концентраций 

[HoCl3] : [NiCl2] = 1 : 1 в катодном осадке прева-

лирует фаза металлического никеля. С увеличе-

нием этого соотношения доля металлического 

никеля уменьшается, а содержание интерметал-

лидов HoNi, HoNi3, HoNi5 возрастает. При условии 

[HoCl3] : [NiCl2] > 5 фаза металлического никеля в 

катодном осадке не обнаруживается, а образуется 

смесь фаз ИМС, причем преобладает фаза с бóль-

шим содержанием гольмия. 

Была проведена серия экспериментов в галь-

ваностатическом режиме при различных началь-

ных плотностях тока (0,5—2,0 А/см2) в электролиз-

ной ванне оптимального состава KCl—NaCl—

0,5NiCl2—2,5HoCl3 (мол.%) (табл. 2). При iк =

Таблица 1. Зависимость фазового состава и размера частиц продуктов гальваностатического электролиза 

от состава электролизной ванны KCl–NaCl–HoCl3   –NiCl2

Опыт
Содержание, мол.%

NiCl2 : HoCl3 Фазовый состав

Доля частиц 

размером 

d <100 нм, об.%

Выход 

продукта, г/(А·ч)
NiCl2 HoCl3

1 0,5 0,5 1 : 1 Ni, HoNi, HoNi5, HoNi3 22 0,36

2 0,5 1,0 1 : 2 HoNi, HoNi5, Ni, HoNi3 31 0,56

3 0,5 1,5 1 : 3 HoNi, HoNi5, Ni, HoNi3 28 0,67

4 0,5 2,0 1 : 4 HoNi, HoNi5, Ni, HoNi3 51 0,82

5 0,5 2,5 1 : 5 HoNi, HoNi5, HoNi3 69 0,92

Примечание. τ = 60 мин, Т = 973 К, S = 2,43 см2, iк =1,2 А/см2.

Рис. 1. Металлосолевая груша (а) и отмытый порошок интерметаллидов гольмия и никеля (б)

Рис. 2. Рентгенограмма продукта гальваностатического 

электролиза, полученного из эквимольного расплава 

KCl—NaCl, содержащего 2,5 мол.% HoCl3 

и 0,5 мол.% NiCl2, на вольфрамовом электроде

iк = 1,2 А/см2, Т = 973 К, S = 2,43 см2

а б
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= 0,5 А/см2 в катодном осадке превалирует фаза 

металлического никеля и фазы ИМС с большим 

содержанием никеля. С увеличением начальной 

плотности тока доля никеля в катодном осадке 

уменьшается, а гольмия — возрастает. При iк =

= 1,2 А/см2 фаза металлического никеля в катод-

ном осадке отсутствует, а из фаз ИМС преобла-

дают фазы с большим содержанием гольмия. При 

плотности тока ~2,0 А/см2 в катодном осадке уже 

появляется фаза металлического гольмия.

Установлено, что продолжительность электро-

лиза оказывает существенное влияние на состав 

катодного осадка. 

На рис. 4 представлен результат дисперсионно-

го анализа порошков интерметаллидов гольмия и 

никеля, полученных гальваностатическим элект-

ролизом расплава (KCl—NaCl)эвт—HoCl3—NiCl2 

при соотношении [НоCl3] : [NiCl2] = 5 : 1, плотно-

сти тока 1,2 А/см2 и температуре 973 К.

Был проведен анализ (количественный и качест-

венный) структуры, морфологии и элементного соста-

ва полученных образцов на сканирующем растровом 

электронном микроскопе VEGA3 LMH. Полученные 

снимки свидетельствуют о процессе совместного 

электровыделения гольмия и никеля (рис. 5, 6). 

В табл. 3 представлена зависимость фазового 

состава продуктов гальваностатического элект-

ролиза в расплаве KCl—NaCl—HoCl3—NiCl2 от тем-

пературы проведения синтеза. Увеличение темпе-

ратуры синтеза приводит к образованию металли-

ческого гольмия.

Рис. 3. Зависимость состава продуктов 

гальваностатического электролиза 

от соотношения компонентов электролизной ванны 

KCl—NaCl—HoCl3—NiCl2

iк = 1,2 А/см2, Т = 973 К, S = 2,43 см2

[NiCl2] :[HoCl3] = 1:1 (а), 1 :2 (б), 1 :3 (в), 1 :4 (г), 1 :5 (д)

Таблица 2. Зависимость фазового состава и размера 

частиц продуктов гальваностатического электролиза 

в расплаве KCl–NaCl–HoCl3–NiCl2 от плотности тока 

Опыт
iк, 

А/см2 Фазы
Доля частиц

d <100 нм, об.%

1 0,5
Ni, HoNi5, HoNi, 

HoNi3, HoNi2

34

2 1,2 HoNi, HoNi5, HoNi3 69

3 1,9 Ho, Ni, HoNi5, Ho2Ni17 79

Примечание. τ = 60 мин, HoCl3 – 2,5 мол.%, 

NiCl2 – 0,5 мол.%.

Рис. 4. Гранулометрический состав образцов, полученных гальваностатическим электролизом 

в системе KCl—NaCl—HoCl3—NiCl2 на вольфрамовом электроде

HoCl3 – 2,5 мол.%, NiCl2 – 0,5 мол.%, iк = 1,2 А/см2, Т = 973 К, S = 2,43 см2, диапазон измерений d = 0,01÷2000 мкм
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Выводы

1. Проведенные исследования показали прин-

ципиальную возможность синтеза интерметалли-

ческих соединений на основе гольмия и никеля 

электролизом из галогенидных расплавов.

2. Подобраны оптимальные условия синтеза 

соединений HoxNiy (состав электролизной ванны, 

плотность тока, продолжительность электролиза).

3. Полученные результаты рентгенофазово-

го и лазерного дифракционного анализов частиц 

синтезированных порошков показывают наличие 

различных фаз сплава гольмия с никелем (HoNi, 

HoNi5, HoNi3) и подтверждают возможность по-

лучения их наноразмерных порошков (более 51 % 

частиц размером до 100 нм).
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Рис. 5. Карта образца, полученная на сканирующем 
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Фазовый состав — HoNi, HoNi5, HoNi3
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уровне UO2) и высокие термомеханические харак-

теристики) [5, 6].

Цель настоящей работы — разработка в лабо-

раторных условиях и обоснование способа по-

лучения эффективного композитного уран-гадо-

линиевого топлива, применение которого позво-

лит улучшить технико-экономические показате-

ли АЭС.

Методика проведения испытаний

Объектом исследования являлось высокоэф-

фективное композитное уран-гадолиниевое топ-

ливо, обладающее повышенной теплопроводно-

стью по сравнению со стандартным УГТ, предна-

значенным для использования в атомной энерге-

тике.

Плотность спеченных таблеток композитно-

го УГТ оценивалась гидростатическим методом по 

ГОСТ 95.882-81 с точностью ±0,01 г/см3. При этом 

использовался метод гидростатического взвеши-

вания без проникновения воды в поры. Он основан 

на определении объема таблетки путем нахожде-

ния ее «сухой» массы и последующего взвешива-

ния таблетки в воде. 

Насыпная плотность порошка как при сво-

бодной засыпке, так и при утряске определяется, 

в первую очередь, его морфологическими особен-

ностями. Знание этой величины позволяет точ-

но оценить количество навески порошка для его 

прессования. 

Анализ параметров микроструктуры топлив-

ных таблеток проводился на установке ПЭВМ 8 IBM 

с установленным в ней адаптером micro VIDEO 

DC 20 для ввода изображения с видеокамеры типа 

Sharp CCD HS-135, которая монтируется на опти-

ческом микроскопе МЕТАМ ЛВ-31.

Результаты и их обсуждение

Анализ различных разработок, направленных 

на модернизацию уран-гадолиниевого топлива, 

показывает, что единственным путем улучшения 

его теплофизических и термомеханических харак-

теристик является создание композитного УГТ 

на основе UO2 без образования в топливных та-

блетках твердого раствора (U1–x,Gd1–x)O2. То есть 

в матрицу UO2 внедряются частицы (гранулы), со-

стоящие либо из твердого раствора (U1–x,Gd1–x)O2, 

либо непосредственно из Gd2O3. В такой модели в 

зависимости от объема дисперсной фазы компози-

Введение

Одной из главных задач ядерной энергетики 

является достижение более высоких технико-эко-

номических показателей атомных электростан-

ций (АЭС) за счет повышения глубины выгорания 

топлива и увеличения кампании топливной за-

грузки ядерного реактора до 24 мес. Для достиже-

ния этой цели требуется использование топлива с 

обогащением 4,5—5,0 % по U-235. Как показывают 

расчеты, для подавления высокой начальной ре-

активности, а также достижения более высоких 

глубин выгорания топлива понадобятся таблетки 

уран-гадолиниевого топлива (УГТ) с содержанием 

гадолиния на уровне 10—12 мас.% [1]. 

Известно, что увеличение количества Gd2O3 сни-

жает теплопроводность топлива из-за образова-

ния в таблетках твердого раствора (U1–x,Gd1–x)O2. 

Поэтому для выравнивания энергонапряженности 

в активной зоне реактора, содержащей топливо-

воздушную смесь с обогащением по U-235 4,4 %, 

принципиально нельзя применять УГТ с содержа-

нием Gd2O3 выше 2,0 мас.% из-за большой вероят-

ности локального перегрева топлива [2]. В связи с 

этим тепловыделяющие элементы (ТВЭЛ) с УГТ 

имеют более низкое обогащение по урану (чем 

больше гадолиния в таблетках, тем меньше их обо-

гащение по U-235). 

Как показывают измерения теплопроводнос-

ти таблеток УГТ, содержащих 10 мас.% Gd2O3, ее 

значения при t = 1000 °С лежат в диапазоне λ = 1,8±

±0,18 Вт/(м·К), что практически в 1,7 раза меньше, 

чем у таблеток из UO2 (3,0±0,18 Вт/(м·К)) [3].

Таким образом, традиционная технология 

изготовления УГТ при содержании в нем Gd2O3 

на уровне 8—12 мас.% не позволяет получать та-

блетки с приемлемой теплопроводностью, близ-

кой к теплопроводности «чистого» UO2. Кроме 

того, таблетки УГТ имеют также и более низ-

кие термомеханические свойства по сравнению 

с UO2-топливом. Это также зависит от количе-

ства в составе таблеток Gd2O3: чем его больше, 

тем выше вероятность появления микротрещин 

и дальнейшего снижения теплопроводности топ-

лива. 

В связи с этим топливо PWR, содержащее УГТ, 

эксплуатируется на мощности на 10—15 % ниже, 

чем без него [4]. Экспериментальные и теорети-

ческие работы в данном направлении показыва-

ют, что топливо, в котором Gd2O3 более 10 мас.%, 

может иметь повышенную теплопроводность (на 
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та теплопроводность системы будет определяться 

теплопроводностью матрицы (UO2) [7, 8]. 

Действительно, повышение концентрации вво-

димого в решетку второго компонента значитель-

но увеличивает количество дополнительных цен-

тров рассеяния фононов (точечных дефектов) [9]. 

Влияние последних на теплопроводность связано 

с сечением рассеяния фононов точечными дефек-

тами. Этот параметр может быть описан следую-

щим выражением: 

  (1) 

где yi — атомная доля точечных дефектов; Mi — 

атомная масса точечных дефектов i-го типа; M — 

средняя атомная масса замещенных атомов в ре-

шетке; ri — атомный радиус точечных дефектов 

i-го типа в узлах решетки; r — средний атомный 

радиус замещенного иона в узле решетки; η — фе-

номенологический параметр, выражающий вели-

чину возникающих в решетке напряжений.

При растворении Gd2O3 в решетке UO2 из-за 

различия ионных радиусов урана и гадолиния 

возникают напряжения, а также за счет разницы 

атомных масс усиливается роль ангармонизма 

в рассеянии фононов. Эти факторы приводят к 

повышению теплового сопротивления решет-

ки. Кроме того, при введении в UO2 полуторных 

оксидов типа Me2O3 в кристаллической решетке 

образуются ионы U5+, что еще больше увели-

чивает концентрацию центров рассеяния фоно-

нов [10].

Таким образом, становится понятным, что 

единственным путем обеспечения теплопровод-

ности УГТ хотя бы на уровне «чистого» UO2 яв-

ляется создание композитного топлива, содержа-

щего в матрице из UO2 более или менее гомоген-

но распределенные гранулы из твердого раствора 

(U1–x,Gd1–x)O2 или Gd2O3. При этом среднюю те-

плопроводность композита можно определить из 

соотношения Максвелла—Ейкена [11]:

  (2) 

где λн и λд — величины теплопроводности непре-

рывной среды и дисперсной фазы соответственно; 

Vд — объемная доля дисперсной фазы.

Анализ полученных значений теплопроводно-

сти фаз УГТ с использованием формулы (2) пока-

зывает, что для сохранения приемлемых величин 

λ композита оптимальная объемная доля дис-

персной фазы в УГТ может находиться в пределах 

10—15 % в зависимости от концентрации второго 

компонента в твердом растворе (U1–x,Gd1–x)O2. 

При этом надо учитывать нежелательную потерю 

делящегося изотопа U-235 в УГТ при увеличении 

концентрации Gd2O3 до 10 мас.% и выше, а так-

же размеры диспергированных в матрицу гранул 

(U1–x,Gd1–x)O2 или Gd2O3, так как значительное 

их отклонение от среднего размера зерна матрицы 

может существенно повлиять на пластичные ха-

рактеристики композита [12]. Кроме того, извест-

но, что достаточно малые частицы (U1–x,Gd1–x)O2 

или Gd2O3 (менее 100 мкм) в условиях спекания 

таблеток УГТ, а следовательно, в активной зоне 

реактора при рабочих температурах топлива от 700 

до 1200 °С, могут полностью раствориться в матри-

це UO2 с образованием твердого раствора [13]. 

В то же время, как показывают результаты ме-

тодов компьютерного моделирования, а также ряд 

экспериментальных исследований, строение и 

свойства, размер и форма частиц наполнителя, а 

также характер их взаимодействия с матрицей для 

многих керамических материалов являются фак-

торами, определяющими эффект повышения или 

снижения механических характеристик (прочнос-

ти, пластичности, трещиностойкости) синтезиру-

емого композиционного материала [14].

Таким образом, введение гадолиния или его 

оксида в UO2 без образования в системе твердого 

раствора (U1–x,Gd1–x)O2 является единственным 

решением получения УГТ, отвечающего совре-

менным требованиям. Очевидно, что компоненты 

твердого раствора (U1–x,Gd1–x)O2 можно соединять 

на различных стадиях технологического процесса. 

Однако механическое смешивание оксидов урана 

и гадолиния является наиболее экономичным и 

технологически легко организуемым процессом. 

Но при этом на его проведение накладываются 

специфические ограничения, обусловленные ма-

лым размером гранул, и соответственно, состав-

ляющих их частиц, размер которых не должен пре-

вышать единиц микрометров.

Если оксиды РЗЭ под микроскопом выглядят 

как слабо агрегированные кристаллы размером 

~1 мкм, то частицы UO2 представляют собой плот-

но упакованные в прочные частицы агломераты 

размером 50—2000 мкм (рис. 1). Сухое измельчение 

такого порошка до крупности частиц хотя бы 3—

5 мкм, причем без дополнительного загрязнения и 
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окисления, представляет собой серьезную техно-

логическую задачу.

Таким образом, одинаковый состав гранул ком-

позитного топлива может быть обеспечен только 

при механическом смешении пластичных, дезаг-

регированных порошков исходных компонентов. 

Единственным неагломерированным, пластичным 

урансодержащим порошком, представляющим со-

бой отдельные кристаллы размером ~1 мкм, явля-

ется полиуранат аммония — полупродукт в техно-

логии производства порошка UO2. 

Из анализа схемы получения смеси для изго-

товления гранул (U1–x,Gd1–x)O2 (рис. 2) следует, 

что наиболее важной стадией является операция 

смешения компонентов с целью получения од-

нородной смеси отдельных кристаллов. При этом 

важным моментом при спекании гранул является 

обязательное отсутствие в них микротрещин, ве-

роятность образования которых напрямую зави-

сит от размера используемых кристаллов Gd2O3 и 

наличия в них влаги, режимов и атмосферы спе-

кания, а также от разницы в скорости усадки по-

рошков UO2 и Gd2O3, обусловленной различием 

значений их полной удельной поверхности.

Перед использованием реагентов для изготов-

ления компонентов композитного УГТ были ис-

следованы их технологические свойства и сдела-

ны выводы о необходимости их соответствующей 

подготовки.

Согласно ТУ 48-4-524-90 на порошок Gd2O3, 

применяемый в технологии производства табле-

ток уран-гадолиниевого топлива для реакторов 

ВВЭР-1000, потеря его массы при прокалке (ППП) 

при t = 850÷900 °С не должна превышать 1±0,14 % 

[15]. Однако контрольная прокалка Gd2O3 пока-

зала, что этот параметр имеет более высокие зна-

чения, а следовательно, встал вопрос о качестве 

Gd2O3, применяемого для изготовления компо-

зитного топлива. Важно было установить, как его 

прокалка влияет на качество U—Gd-керамики. 

Исходный Gd2O3 прокаливали при различных 

температурах и по уменьшению массы проб рас-

считывали потери при прокалке (рис. 3). Далее 

методом БЭТ были определены значения удельной 

поверхности (Sуд) прокаленных проб (рис. 4).

Из приведенных данных следует, что в зависи-

мости от температуры разница между ППП моно-

Рис. 1. Агломераты частиц в порошке UO2

Рис. 2. Схема получения смеси 

для изготовления гранул (U1–x,Gd1–x)O2

Рис. 3. Потеря массы Gd2O3 при прокалке на воздухе
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тонно убывает. Это значит, что полное удаление 

влаги происходит при t > 1000 °С. Удельная поверх-

ность исходного Gd2O3 составила ~6 м2/г. Также 

были проведены измерения насыпной плотности 

порошков Gd2O3, прокаленных при различных 

температурах. Полученные данные приведены в 

таблице, из которой следует, что для температур 

прокалки в диапазоне 800—900 °С имеется тенден-

ция к уменьшению показателей плотности с ро-

стом величины t.

Как известно, специфичность таблеток, содер-

жащих Gd2O3, состоит в возможности образования 

микротрещин в их структуре. Это происходит из-

за изменения кристаллической решетки в процес-

се формирования твердого раствора. Вероятность 

микрорастрескивания структуры зависит как от 

среды спекания таблеток, так и от текущего разме-

ра зерна в керамике. Твердый раствор, имеющий 

мелкое зерно с малым количеством трещин, как 

правило, получается при относительно быстром 

времени нагрева (~5 ч) материала до температуры 

спекания.

Увеличение длительности выдержки и умень-

шение скорости нагрева изделий приводят к ро-

сту зерна и в результате — к усилению растрески-

вания. Отсюда следует, что важным фактором 

является наличие возможности уменьшить вре-

мя спекания таблеток до минимума. Известно, 

что при изготовлении партии из UO2 желатель-

но использовать порошки, различающиеся по 

величине удельной поверхности не более чем на 

1 м2/г. Эта величина регламентируется, так как при 

смешении порошков с сильно различающими-

ся значениями Sуд наблюдается снижение плот-

ности спеченных изделий вследствие различной 

скорости усадки (спекания) частиц UO2. Это яв-

ление (эффект Френкеля—Киркендала) приме-

нительно к твердому раствору (U1–x,Gd1–x)O2 обу-

словлено, главным образом, неравенством коэф-

фициентов гетеродиффузии разнородных атомов. 

Отсюда вытекает необходимость сбалансирован-

ности активности к спеканию у компонентов сме-

си, что может быть достигнуто корректировкой 

их удельной поверхности.

Исходя из этого было получено несколько вари-

антов таблеток, содержащих 10 мас.% Gd2O3, обра-

ботанных при различных температурах. В экспе-

риментах использовались стандартные порошки 

UO2 и Gd2O3, полные удельные поверхности ко-

торых составляли 3,0 и 6,0 м2/г соответственно. 

Таблетки изготавливались без применения пла-

стификатора по лабораторной схеме: дозирование 

компонентов → смешение → измельчение → гра-

нуляция → введение пластификатора → формова-

ние → спекание. При этом измеряли плотность (ρ) 

как сырых, так и спеченных образцов. Полученные 

результаты приведены на рис. 5.

Из представленных данных следует, что прес-

суемость пресс-порошка заметно улучшается для 

термообработанного Gd2O3, что говорит о суще-

ственном изменении его технологических свойств. 

Плотность спеченных таблеток имеет максимум в 

диапазоне температур между 580 и 800 °С. Повы-

шение плотности выше 580 °С замедляется, так как 

постепенно начинается рост зерна и все больший 

вклад в формирование ее величины вносит про-

цесс трещинообразования. Структура материала, 

образующаяся вследствие прокалки Gd2O3 при t =

= 800 °С, приведена на рис. 6.

Принципиальная возможность избежать обра-

зования трещин в материале заключается в прове-

Насыпная плотность (г/см3) порошка Gd2O3 

для различных температур прокалки

Порошок
Температура, °С

0 800 850 900

Без утряски 0,75 0,83 0,79 0,75

С утряской 1,23 1,34 1,33 1,29

Рис. 4. Зависимость удельной поверхности Gd2O3 

от температуры прокалки

Рис. 5. Зависимость плотности прессовок (ρпр) 

и таблеток (ρт) от температуры прокалки Gd2O3
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дении процесса спекания в печах с контролируе-

мым кислородным потенциалом атмосферы. Если 

при этом использовать операции, гарантирующие 

тщательное и качественное смешение исходных 

оксидов, образование твердого раствора будет за-

вершаться быстро — до начала процесса роста 

зерна. 

Полученные в работе результаты говорят о том, 

что при создании технологии изготовления ком-

позитного УГТ целесообразно использовать низ-

копрокаленный Gd2O3, а оптимальной температу-

рой его термообработки считать 580 °С.

Заключение

Исходя из результатов проведенных экспери-

ментов были сформулированы следующие окон-

чательные требования, предъявляемые к таблет-

кам УГТ:

— теплопроводность должна быть на уровне 

или выше теплопроводности таблеток UO2;

— плотность должна лежать в диапазоне 10,35—

10,70 г/см3;

— размер частиц (гранул) (U1–x,Gd1–x)O2 или 

Gd2O3 должен составлять 100—200 мкм;

— гранулы (U1–x,Gd1–x)O2 или Gd2O3 должны 

иметь геометрическую и химическую стабиль-

ность, гарантирующую невозможность их раство-

рения в матрице и образование вне гранул твердо-

го раствора (U1–x,Gd1–x)O2, для чего необходимо 

создание антидиффузионного барьера вокруг га-

долинийсодержащих гранул;

— содержание Gd2O3 в таблетках не должно 

быть меньше 10 мас.%.
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Материал и эксперименты

В качестве объектов исследования использова-

ны частицы отсева титановой губки марки ТГ-ОП-1, 

содержащей согласно ТУ 1715-484-05785388-2005 

следующие примеси, мас.%: 0,24 Fe, 0,064 Mg, 

0,025 Ni и 0,041 Cr, а также газы в количестве, 

мас.%: 0,089 Cl, 0,007 N, 0,041 O и 0,007 C. Грану-

лометрический состав соответствовал частицам  

размерами от 2 до 5 мм. Гидрирование проводи-

лось методом термодиффузии в вакуумной уста-

новке типа Сивертса до концентрации 0,5 мас.% H. 

В качестве источника чистого водорода исполь-

зовался дигидрид титана. Содержание водорода 

в титане определялось по изменению давления в 

калиброванном объеме реактора и контролирова-

лось весовым методом.

Наводороженная и ненаводороженная губки 

компактировались на гидравлическом прессе в 

замкнутом цилиндрическом контейнере ради-

усом R = 10 мм при давлении 1000 МПа и темпе-

ратуре 325 °C. Высота насыпки титановой губки 

составляла H = 56 мм, начальная относительная 

плотность ρотн = 0,52. Выбор температуры компак-

тирования 325 °C обусловлен тем, что в титане с 

содержанием 0,5 мас.% H наблюдается выделение 

β-фазы, способствующей снижению сопротивле-

ния деформации и деформационного упрочнения. 

Фактическая плотность брикета определялась по 

результатам измерения геометрических размеров 

и взвешивания. Теоретическая плотность ком-

пактного титана без водорода составляла ρтеор =

= 4540 кг/м3, а легированного 0,5 мас.% H, по дан-

ным [6], — 4340 кг/м3.

После компактирования поверхность брикетов 

подвергалась минимально необходимой механи-

ческой обработке. Визуальный осмотр позволяет 

Введение

Работы, направленные на снижение стоимости 

технологий порошковой металлургии титана, ве-

дутся и в России, и в зарубежных странах. В част-

ности, для снижения стоимости исходных матери-

алов используют сравнительно недорогие отсевы 

титановой губки, механолегированные сплавы на 

основе дешевых порошков титана, стружечные 

отходы, порошки, полученные переработкой от-

ходов промышленного производства. В указанном 

направлении реализован инновационный проект 

Национальной академии наук Украины, резуль-

таты которого опубликованы в статье [1]. Для 

улучшения формуемости некомпактных Ti-со-

держащих сплавов целесообразно использовать 

эффект пластифицирования титана, связанный с 

увеличением количества пластичной β-фазы при 

легировании водородом [2—5]. В результате уда-

ется снизить температурно-силовые параметры 

и время воздействия на такие материалы при их 

формовании. При этом водородное легирование 

носит временный характер, и после операции пла-

стического деформирования водород удаляется 

путем отжига в вакууме.

Возможности современных пакетов инженер-

ного анализа позволяют исследовать влияние 

различных технологических аспектов на свойства 

продукции без проведения дорогостоящих произ-

водственных экспериментов. Компьютерное мо-

делирование открывает перспективы для совер-

шенствования процессов уплотнения порошко-

вых материалов путем подбора оптимальных схем 

напряженно-деформированного состояния еще 

на стадии разработки технологии производства. 

Однако математические модели, заложенные в 

такие расчетные системы, как Ansys, Abaqus и др., 

требуют определения входящих в них внутренних 

коэффициентов, количество которых может быть 

достаточно большим.

Процедура идентификации параметров усло-

вия текучести уплотняемых материалов вызы-

вает значительные трудности, связанные с необ-

ходимостью использования дорогостоящего обо-

рудования и созданием адекватной методики про-

ведения экспериментов. Поэтому целью данной 

работы являлась разработка методики иденти-

фикации условия текучести для моделирования 

процессов пластического деформирования неком-

пактного титансодержащего сырья, подвергнутого 

термоводородной обработке.

Рис. 1. Брикеты титановой губки 

после компактирования

а – гидрированная титановая губка; б – губка без водорода
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отметить более плотную поверхность гидрирован-

ного брикета (рис. 1, а), на которой менее заметны 

границы отдельных частиц спрессованной губки. 

Подробное описание экспериментального иссле-

дования влияния водородного легирования на 

свойства брикетов, полученных из титановой губ-

ки, приведено в работе [7].

Методика идентификации 

условия текучести

Для описания реологического течения титано-

вой губки использована модифицированная мо-

дель текучести Друкера—Прагера (Modified Dru-

cker—Prager cap model), также известная как DPC-

модель, реализованная в программном комплек-

се Abaqus [8]. Составная кусочно-гладкая кривая 

текучести Друкера—Прагера описывается уравне-

ниями

  

(1)

Здесь τ — интенсивность касательных напряже-

ний, σ — среднее нормальное напряжение, d — 

предельное сопротивление срезу, β — угол накло-

на прямолинейного участка f1 к гидростатической 

оси. Функции состояния материала c, m и n могут 

быть выражены как

  

(2)

где pb — предел текучести на всестороннее сжатие, 

R — эксцентриситет эллиптического участка, α — 

коэффициент, пропорциональный радиусу скруг-

ления между участками f1 и f3.

Идентификация параметров принятой модели 

текучести предполагает проведение серии экспе-

риментов для неспеченных заготовок одинаковой 

исходной плотности [9—16]: 

— одноосное сжатие цилиндрических брике-

тов;

— радиальное сжатие тонких цилиндрических 

образцов;

— сжатие в закрытой пресс-форме;

— изостатическое прессование. 

Сложность методологии их реализации при-

водит к попыткам отыскать более простые спо-

собы идентификации кривой текучести. В част-

ности, составную кусочно-гладкую кривую те-

кучести Друкера—Прагера можно аппроксимиро-

вать функцией с меньшим количеством внутрен-

них переменных и использовать такой прием для 

идентификации параметров исходной модели. 

Известно, что поверхность нагружения уплот-

няемого материала может быть представлена в 

виде тела вращения относительно гидростатиче-

ской оси, образованной лемнискатой [17]. В дан-

ной работе введено модифицированное уравнение 

лемнискаты Бернулли, позволяющее аппрокси-

мировать кривую течения для пластически-сжи-

маемого материала:

  (3)

где τ* и σ* — интенсивность касательных напряже-

ний и среднее нормальное напряжение, представ-

ленные в безразмерной форме (τ* = τ/pb, σ* = σ/pb); 

k1—k3 — коэффициенты, принимающие значения 

k1 = 1, k2 = 0, k3 = 1 для порошкового материала 

и k1 = 2, k2 = 1/2, k3 = 1/2 для пористого; k — ко-

эффициент, приближающий лемнискату к кривой 

текучести Друкера—Прагера.

На рис. 2 показано качественное сравнение гео-

метрической интерпретации модифицированно-

го условия текучести Друкера—Прагера и кривых 

в виде лемнискаты на плоскости τ*—σ*. Отметим, 

что предел текучести на всестороннее растяже-

Рис. 2. Качественное сравнение геометрической 

интерпретации модифицированного условия 

текучести Друкера–Прагера (сплошные линии) 

и аппроксимирующей кривой в виде лемнискаты 

(штриховые)

1 и 2 – порошковый материал; 3 и 4 – пористый материал
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ние отсева титановой губки принимается равным 

нулю, так как сцепление между частицами в на-

чальном состоянии отсутствует и материал неком-

пактен. Видно, что кр. 1 и 2 пересекаются в следу-

ющих точках: 

т. Д — предел текучести на всестороннее рас-

тяжение; 

т. Е, лежащая на пересечении прямолинейного 

участка кривой Друкера—Прагера и лемнис-

каты; 

т. В — предел уплотнения;

т. Г — предел текучести на всестороннее сжатие. 

Аналогично кр. 3 и 4 пересекаются в точках А, 

Б, В и Г. Для однозначной идентификации пара-

метров исходной модели при условии, что предел 

текучести на всестороннее растяжение отсева ти-

тановой губки в исходном состоянии равен нулю, 

необходимо провести только 2 эксперимента: 

сжатие в закрытой пресс-форме и изостатиче-

ское прессование. Следует отметить, что в данной 

работе рассматривается только процесс уплот-

нения, следовательно, напряженное состояние 

в деформируемом материале будет соответство-

вать точкам, лежащим внутри эллиптического 

участка ВГ, где кривые, заданные уравнением (3) 

и DPC-моделью, близки друг к другу. Это позво-

ляет сделать вывод о возможности применения 

такого технического приема для определения ко-

эффициентов исходной кривой текучести Друке-

ра—Прагера.

Наряду с уменьшением количества необходи-

мых экспериментальных точек при построении 

кривой текучести существует возможность заме-

нить трудоемкие физические эксперименты ими-

тационным моделированием с применением ос-

новополагающих принципов механики структур-

но-неоднородных тел [18]. Суть данного подхода 

сводится к определению точек, необходимых для 

построения кривой текучести, путем моделирова-

ния пластической деформации ячеек представи-

тельного объема на основе применения численных 

методов. Схема нагружения ячейки представи-

тельного объема показана на рис. 3.

Имитационное моделирование выполнено для 

процесса деформирования 1/8 части ячейки пред-

ставительного объема и рассмотрены два случая: 

изостатическое прессование и сжатие в закры-

той пресс-форме. Ячейка деформировалась путем 

жесткого нагружения — перемещения Δhi поверх-

ностей, имитирующих воздействие окружающих 

ячейку соседних частиц. Диаметр ячейки состав-

лял D = 2 мм, относительная плотность материала 

при выбранной схеме упаковки частиц ρотн = 0,52; 

модуль Юнга E = 112 ГПа и коэффициент Пуассо-

на v = 0,34. 

Кривые деформационного упрочнения тита-

на при испытаниях на сжатие показаны на рис. 4. 

Скорость деформирования ячейки υ = 2 мм/с. Си-

лы трения между площадками контакта ячейки 

и вспомогательными поверхностями не учиты-

вались. Перемещение материала деформируемой 

ячейки ограничено плоскостями 1—0—2, 1—0—3 и 

2—0—3. Для решения задачи использована систе-

ма конечно-элементного анализа Abaqus, сетка ко-

нечных элементов — C3D8R, количество элемен-

тов — 1000 шт.

Результаты моделирования 

и их обсуждение

На рис. 5 показано распределение интенсивно-

сти напряжений (σi) в 1/8 ячейки представитель-

ного объема наводороженной титановой губки при 

всестороннем равномерном сжатии и значениях 

Рис. 3. Схема нагружения 1/8 части ячейки 

представительного объема титановой губки

Рис. 4. Кривые деформационного упрочнения 

титана при температуре 325 °С и концентрации 

водорода 0 (1) [19] и 0,5 мас.% (2) [20]
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объемной пластической деформации εv
pl = 0,28 и 

0,56, найденных по уравнению 

εv
pl = ln(V0/V),  (4)

где V0 = 1 — первоначальный объем ячейки пред-

ставительного объема, V — ее объем после дефор-

мации.

В результате имитационного моделирования 

пластического деформирования ячейки предста-

вительного объема получены значения главных на-

пряжений σ1, σ2 и σ3 для процессов изостатического 

прессования и сжатия в закрытой прессформе ти-

тановой губки. Далее определены значения интен-

сивности касательных напряжений (τ) и среднего 

нормального напряжения (σ) при различных значе-

ниях объемной пластической деформации (εv
pl). 

На рис. 6 показаны кривые в виде лемнискаты 

при относительной плотности материала ρотн = 

= 0,713. Точки, полученные путем имитационного 

моделирования пластической деформации ячейки 

представительного объема и обозначенные знаком 

«», соответствуют напряженному состоянию все-

стороннего равномерного сжатия, а знаком «•» — 

напряженному состоянию компактирования в за-

крытой пресс-форме. Уравнение лемнискаты для 

титановой губки без водорода (кр. 1) имеет вид

  (5)

а для содержащей 0,5 мас.% H (кр. 2) — 

  (6)

Для определения эволюции кривых текучести 

построены зависимости объемной пластической 

деформации (εv
pl) от всестороннего равномерного 

давления (p), полученные в ходе имитационного 

моделирования деформации ячейки представи-

тельного объема (рис. 7).

На основе построенных лемнискат определены 

коэффициенты кривой текучести Друкера—Пра-

гера для титановой губки с относительной плот-

ностью ρотн = 0,52 (табл. 1), необходимые для моде-

лирования процесса компактирования.

Для описания упругих характеристик пористо-

го материала при компактировании использованы 

следующие зависимости: 

vпм = vρотн,  

(7)

Eпм = Eρотн.

Рис. 5. Распределение интенсивности напряжений в 1/8 ячейки представительного объема 

при εv
pl = 0,28 (а) и 0,56 (б)

Рис. 6. Кривые в виде лемнискаты 

для титановой губки при температуре 325 °С 

и концентрации водорода 0 (1) и 0,5 мас.% (2)
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Здесь Eпм, E и vпм, v — соответственно модуль Юн-

га и коэффициент Пуассона пористого и беспори-

стого материалов. 

Данные зависимости коррелируют с резуль-

татами исследования упругих характеристик по-

ристых материалов, приведенных в работе [17]. 

Использована модель внешнего трения Амонто-

на—Кулона при коэффициенте трения μ = 0,2.

На рис. 8 показано распределение плотности 

в сечении компактируемой заготовки из титано-

вой губки при достижении давления прессования 

pпр = 1000 МПа. В горизонтальном направлении в 

слое, прилегающем к деформирующему инстру-

менту, плотность повышается от центра к пери-

ферии, тогда как в слое, находящемся на дне кон-

тейнера, наоборот, она возрастает от периферии к 

центру. Разница между максимальными значения-

ми плотности по высоте прессовки для титановой 

губки без водорода составляет 4,3 % (рис. 8, а), а 

для содержащей 0,5 мас.% H — 1,4 % (рис. 8, б). 

Неоднородное распределение плотности по 

объему брикета обусловлено затратой усилия ком-

пактирования на преодоление внешнего трения 

прессуемой массы о контактирующие с ней по-

верхности элементов пресс-формы. Видно, что 

в случае наводороженной титановой губки (см. 

рис. 8, б) брикет получается более плотным. При 

этом область с плотностью, близкой к теоретиче-

ской (ρтеор = 4340 кг/м3), занимает не менее 50 % от 

общей площади сечения брикета. Можно сделать 

вывод о том, что операция легирования водородом 

позволяет получить более плотную заготовку при 

неизменных температуре и усилии прессования.

Сравнение результатов моделирования и экспе-

римента по определению относительной плотно-

сти брикетов из титановой губки, спрессованных 

под давлением 1000 МПа при температуре 325 °C, 

приведено в табл. 2. Отклонение средних значе-

ний ρотн, полученных путем моделирования и экс-

Таблица 2. Экспериментальные и расчетные значения 

относительной плотности брикетов 

из титановой губки

CH, мас.%

0 0,965 0,973

0,5 0,978 0,993

Таблица 1. Коэффициенты кривой текучести 

Друкера–Прагера для титановой губки

CH, мас.% β, град R εv
pl |0 α K d, МПа

0 70 0,23 0 0,05 1 1

0,5 64,5 0,256 0 0,05 1 1

Примечание. Значения коэффициентов R, εv
pl |0, α и K 

приведены в безразмерной форме.

Рис. 7. Зависимость объемной пластической 

деформации от всестороннего равномерного 

давления при температуре 325 °C 

и концентрации водорода 0 (1) и 0,5 мас.% (2)

Рис. 8. Распределение плотности по осевому сечению спрессованной заготовки 

при температуре 325 °C и содержании водорода 0 (а) и 0,5 мас.% (б)
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перимента, не превышает 2 %, что позволяет сде-

лать вывод об удовлетворительной сходимости ре-

зультатов исследования.

Заключение

Разработана методика идентификации модифи-

цированной модели текучести Друкера—Прагера, 

позволяющая заменить трудоемкую процедуру про-

ведения физических экспериментов на использова-

ние аппроксимирующей кривой в виде лемнискаты 

и имитационного моделирования пластического 

деформирования ячейки представительного объе-

ма. Для определения эволюции кривых текучести 

построены зависимости объемной пластической де-

формации от всестороннего равномерного давления. 

Осуществлено моделирование процесса ком-

пактирования титановой губки при температу-

ре 325 °C и концентрации водорода 0 и 0,5 мас.%. 

Значения средней относительной плотности бри-

кетов, полученные с помощью компьютерного 

моделирования, удовлетворительно согласуются с 

экспериментальными результатами процесса ком-

пактирования титановой губки. При этом погреш-

ность не превышает 2 %.
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Исследовано влияние схемы и среды механического активирования (МА) реакционной смеси состава Ta–Zr–C на фазо-
вый состав и микроструктуру шихты и продуктов синтеза. Установлено, что при обработке в планетарной центробежной 
мельнице по разным схемам МА, отличающимся последовательностью введения компонентов, микроструктура шихты 
различается даже при одной и той же длительности обработки. Фазовый состав смесей одинаков, так как образования 
продуктов химических реакций в барабанах мельницы не обнаружено. Увеличение времени в каждой из опробованных 
схем МА приводит к росту микродеформации кристаллической решетки тантала и уменьшению его области когерентного 
рассеяния, что свидетельствует о повышении количества запасенной энергии. Исследование влияния среды активирова-
ния (воздух, аргон, вакуум) показало, что при МА на воздухе СВС-продукт представляет собой практически однофазный 
двойной карбид (Ta,Zr)C с содержанием ZrO2 менее 3 мас.%. При синтезе из реакционных смесей, активированных в бес-
кислородной атмосфере, обнаружены 3 карбидные фазы ТаС, ZrC и (Ta,Zr)C без следов ZrO2. Определены оптимальные 
режимы МА СВС, обеспечивающие получение 100 % однофазного твердого раствора (Ta,Zr)C с параметром решетки а =
= 0,4488 нм, что соответствует 15 ат.% ZrC в двойном карбиде.
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Impact of mechanical activation pattern and conditions on carbide formation in Ta–Zr–C SHS system

The paper studies how the pattern and conditions of Ta–Zr–C reaction mixture mechanical activation affect the phase composition 
and microstructure of the charge and synthesis products. It was found that the microstructure of the charge processed in a planetary 
centrifugal mill for the same time periods strongly depends on the MA patterns with the different sequence of the components 
addition. Phase composition of the mixtures is the same since no formation of chemical reaction products in the mill drums was 
detected. The increase in processing time for all of the tested MA patterns leads to the growth of crystal tantalum lattice microstrain 
and reduces its coherent scattering area, indicating the increasing amounts of stored energy. The study of the activation environment 
(air, argon or vacuum) impact revealed that with MA in the air the SHS product is practically a single-phase binary carbide (Ta, Zr)C 
with less than 3 wt.% of ZrO2. The synthesis of the reaction mixtures activated in an oxygen-free atmosphere discovered 3 carbide 
phases TaC, ZrC and (Ta, Zr)C with no ZrO2 traces. The optimal SHS MA modes were defined which ensure obtaining of 100 % single-
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ZrC стойкость к окислению во всем интервале тем-

ператур. Известно, что двойной карбид (Та,Zr)C 

с 20 %1 ZrC обладает большей температурой плав-

ления, чем монокарбиды [1, 3], а добавление цир-

кония в защитные покрытия на основе тантала 

повышает их стойкость к высокотемпературному 

окислению [17]. 

В работе [18] двойной карбид получали из ме-

ханически активированных реакционных смесей 

методом самораспространяющегося высокотем-

пературного синтеза (МА-СВС), который имеет 

ряд преимуществ перед традиционными спосо-

бами: использование теплоты экзотермической 

реакции, достижение высоких температур и ско-

ростей нагрева, повышенная производительность 

[19—25]. 

По технологии силового СВС-компактиро-

вания в работе [18] был получен твердый раствор 

(Ta,Zr)C с малым содержанием ZrO2. Как показали 

результаты динамического рентгенофазового ана-

лиза при изучении стадийности протекания хи-

мических реакций, образование ZrC и в дальней-

шем (Ta,Zr)C начинается с частичного окисления 

циркония и формирования ZrO2, который затем 

частично восстанавливается углеродом. Наличие 

оксида циркония в синтезируемом продукте не-

желательно по нескольким причинам: он обедня-

ет двойной карбид по цирконию; возникают тер-

мические напряжения из-за разницы в значениях 

коэффициента термического расширения (КТР) 

оксида циркония (11·10–6 K–1) и двойного карбида 

(Ta,Zr)C (5,8·10–6 K–1 для ZrC и 6,45·10–6 K–1 для 

ТаС) [26]. С другой стороны, небольшие добавки 

нанодисперсных частиц ZrO2 оказывают положи-

тельное влияние на жаро- и износостойкость ком-

позиционного материала [27—29].

Анализируя установленные в работе [18] зако-

номерности образования двойных карбидов в си-

стеме Ta—Zr—C, мы предположили, что на состав 

Введение

Для повышения тяговой силы и маневреннос-

ти сверхзвуковые летательные аппараты долж-

ны иметь профиль с острыми передними кром-

ками и радиусом кривизны от десятых долей до 

нескольких миллиметров. Материал кромок силь-

но разогревается, а температура достигает 2500—

2600 °С [1]. В ракетных соплах и гиперзвуковых пря-

моточных воздушно-реактивных двигателях рабо-

чие температуры могут превышать 3000 °С. В таких 

условиях традиционно используемые авиационные 

материалы, например упрочненный углеродными 

волокнами карбид кремния, быстро разрушаются 

вследствие окисления. Для их замены необходи-

мы сверхтугоплавкие материалы, которые помимо 

высокой температуры плавления должны обладать 

фазовой стабильностью в широком диапазоне тем-

ператур, химической стойкостью и удовлетвори-

тельными механическими свойствами. 

Карбидные растворы тантала, циркония и гаф-

ния обладают одними из самых высоких темпера-

тур плавления (3880, 3532 и 3890 °С соответственно 

[2]) и вместе с тем они устойчивы к коррозионным 

средам, термическим ударам и окислению [3]. Бла-

годаря высоким термомеханическим свойствам 

эти карбиды находят применение в ряде отраслей 

промышленности для изготовления объемных ма-

териалов [4—8], нанесения износостойких защит-

ных покрытий, в том числе на углерод—углерод-

ные материалы [9—11]. 

Однако существует проблема стойкости кар-

бидов тантала, циркония и гафния к окислению. 

Монокарбид тантала окисляется с образованием 

эвтектики Ta—O, которая плавится уже при 1810 °С 

[12] и при воздействии набегающего потока го-

рячего газа сдувается с поверхности карбида, не 

создавая защитного слоя. В случае монокарбида 

циркония при низкотемпературном (<1800 °C) окис-

лении происходит низкотемпературное выкраши-

вание оксидной пленки, что приводит к интенсив-

ной абляции карбидов [13—16]. 

Можно предположить, что двойной карбид 

(Ta,Zr)C будет иметь лучшую по сравнению с TaC и 
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продуктов синтеза большое влияние оказывают 

структурные факторы, такие как размер и рас-

пределение реагентов по объему смеси. С учетом 

опыта применения механического активирования 

(МА) в задачах повышения реакционной способ-

ности и глубины превращения, а также структур-

ной и фазовой однородности продуктов горения 

возникла необходимость продолжить исследова-

ния для выявления факторов управления соста-

вом двойных карбидов в системе Ta—Zr—C, для 

того чтобы определить оптимальные условия МА-

СВС однофазного карбида (Ta,Zr)C. 

Цель данной работы — исследование влияния 

схемы и среды механического активирования на 

фазовый состав и структуру шихты и получаемого 

СВС-продукта, а также поиск решений, обеспечи-

вающих получение однофазного твердого раство-

ра (Ta,Zr)C без следов оксида циркония.

Материалы и методы исследования

В работе использовались следующие реагенты: 

порошок циркония ПЦрК-1 (размером d < 15 мкм, 

примесный состав, %: Fe — 0,05; H — 0,15; Ca — 

0,05; С — 0,05; Cl — следы), порошок тантала ТаПМ 

(d < 74 мкм; примеси, %: О — 0,9; W — 0,02; Ti, Mo, 

N, Al, Cu — по 0,01; Co, Na, Cr — следы), сажа П804Т. 

Состав шихты Ta—10,4%Zr—6,9%C выбран из рас-

чета образования наиболее тугоплавкого в системе 

Ta—Zr—C твердого раствора (Ta,Zr)C с 20 % рас-

творенного ZrC.

Механоактивацию осуществляли в планетар-

ных центробежных мельницах (ПЦМ) АИР-0.015 

и Активатор-2S со стальными барабанами и шара-

ми. Соотношение масс шаров и шихты составляло 

20 : 1. В ПЦМ АИР-0.015 обработку проводили в 

среде воздуха, а в Активаторе-2S — в атмосферах 

воздуха, аргона и в вакууме. При этом использова-

лись следующие схемы МА: 

1 — одновременная загрузка в барабаны ПЦМ 

всех реагентов и их активирование; 

2 — загрузка сначала тантала и сажи, их акти-

вирование, а затем, за 1 мин до его окончания, до-

бавлялся цирконий, и процесс МА продолжался; 

3 — загрузка сначала тантала и циркония, их 

активирование, а затем, за 1 мин до его окончания, 

добавлялась сажа, и МА продолжалось. 

В ПЦМ АИР обработка осуществлялась по схе-

мам 1, 2 и 3, а в Активаторе-2S — по схемам 1 и 2. 

В обеих мельницах МА проводилось при центро-

бежном ускорении 250 м/с2 в течение 5, 10 и 15 мин. 

Синтез образцов из МА-смесей стехиометриче-

ского состава, а также смесей с избытком углеро-

да (0,2, 0,5, 1, 2, 4 %) сверх стехиометрии относи-

тельно зашихтовки на двойной карбид (Ta,Zr)C с 

20 % ZrC осуществлялся по технологии силового 

СВС-компактирования в песчаной пресс-форме 

[18]. При этом использовалась «химическая печка» 

из реакционной смеси состава Ti—B—C. Соотно-

шение масс шихты и «химической печки» выби-

ралось равным 1 : 1 и 1 : 1,5. Температура горения 

«химической печки» составляла 3200 К [30] .

Структурные исследования и микрорентге-

носпектральный анализ шихты и продуктов син-

теза проводились на сканирующем электрон-

ном микроскопе «Hitachi» S-3400N, оснащенном 

рентгеновским энергодисперсионным спектро-

метром NORAN. Рентгеноструктурный фазо-

вый анализ выполнен на дифрактометре ДРОН-4

в монохроматическом CuKα-излучении. Съем-

ка велась в режиме пошагового сканирования в 

интервале углов 2θ = 10°÷110° с шагом съемки 0,1° 
при экспозиции 4 с на каждую точку. Получен-

ные спектры обрабатывались с привлечением 

картотеки JCPDS.

Результаты и их обсуждение

В ходе интенсивной пластической деформации 

в процессе МА образуются композиционные гра-

нулы, состоящие из прослоек тантала, циркония и 

сажи. Из рис. 1 видно, что размер прослоек и общее 

строение гранул зависят в первую очередь от схе-

мы проведения МА. 

Сравнение микроструктур смесей, полученных 

по различным схемам МА, показало, что при ис-

пользовании схемы 1 (см. рис. 1, а—в) происходит 

интенсивное измельчение циркония, размеры час-

тиц которого становятся значительно меньше, чем 

у тантала. После 10 мин МА по схеме 1 (рис. 1, б) 

средние размеры гранул составляют 100—300 мкм, 

отдельных прослоек тантала — 25÷40 мкм, сажи — 

1÷2 мкм. 

Гранулы, образующиеся при МА по схеме 2 в 

течение 10 и 15 мин, имеют другое строение (см. 

рис. 1, д, е). Шихта состоит из близких по размеру 

тантал-углеродных гранул (d ~ 20 мкм) и частиц 

циркония. Обработка по схеме 3 (рис. 1, ж) приво-

дит к формированию тантал-циркониевых агломе-

ратов (d ~ 20 мкм) с вкраплениями сажи. Фазовый 

состав смесей, активированных по трем схемам на 

воздухе в течение 5, 10, 15 мин, одинаков (табл. 1), 
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поскольку не выявлено образование продуктов в 

барабанах мельницы. 

В случае МА на воздухе по схемам 1 и 2 фазо-

вые составы СВС-продуктов различаются лишь 

содержанием ZrО2 (табл. 2). Из смесей, активиро-

ванных по схеме 1, получен практически однофаз-

ный двойной карбид с содержанием ZrO2 менее 

3 %, а при использовании схемы 2 содержание ZrO2 

а

в

д

ж

б

г

е

Рис. 1. Влияние общей 

продолжительности МА по схемам 1–3 

на структуру порошковых 

гранул Ta–Zr–C

Схема 1: τ = 5 (а), 10 (б), 15 мин (в)

Схема 2: τ = 5 (г), 10 (д), 15 мин (е)

Схема 3: τ = 5 мин (ж) 
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составило 5,9 %, что в 2 раза больше. Это связано 

с тем, что последовательная загрузка компонентов 

шихты проводится на воздухе, в результате чего 

количество адсорбированного кислорода увели-

чивается. 

При МА по схеме 3 процесс СВС проходит не 

до конца, так как в продуктах остаются не про-

реагировавшие компоненты. Следует отметить, 

что увеличение продолжительности в каждой из 

трех схем МА приводит к росту микродеформации 

кристаллической решетки тантала и уменьшению 

области когерентного рассеяния (ОКР), что свиде-

тельствует о повышении количества запасенной 

энергии МА шихты (см. табл. 1). Несмотря на то, 

что при обработке по схеме 2 количество запасен-

ной энергии максимально, в дальнейших экспери-

ментах активирование проводили по схеме 1 в це-

лях уменьшения содержания диоксида циркония в 

продуктах синтеза.

Влияние среды МА на структуру и фазовый 

состав синтезированных продуктов показано в 

табл. 3 и на рис. 2. Из МА-смесей, полученных по 

схеме 1 на воздухе, образуется практически од-

нофазный двойной карбид (Ta,Zr)C (см. табл. 2, 

рис. 2, а), а содержание ZrO2 составляет менее 3 %. 

При синтезе из смесей, активированных в арго-

не и вакууме, выявлены 3 карбидные фазы ТаС, 

ZrC и (Ta,Zr)C (см. табл. 3), а ZrO2 не обнаружен. 

Карбиды тантала и циркония представлены в виде 

отдельных фаз с тонкими прослойками двойного 

карбида на границах (см. рис. 2, б—г). Зерна ZrC и 

TaC существенно различаются по форме и разме-

рам: первый имеет форму плоских хлопьев, а по-

следний представлен равноосными округлыми об-

разованиями. При этом зерна карбида циркония в 

5—10 раз мельче зерен карбида тантала. 

Одним из возможных путей создания одно-

фазного твердого раствора (Ta,Zr)C, не содержа-

щего ZrO2, является введение в шихту избыточ-

ного углерода сверх стехиометрии относительно 

зашихтовки на двойной карбид (Ta,Zr)C с 20 % 

растворенного ZrC. После МА смеси по схеме 1 

было проведено силовое СВС-компактирование. 

Фазовый состав продуктов представлен в табл. 4.  

Таблица 1. Фазовый состав смесей, 

активированных по различным схемам

Схема 

МА

τ, 

мин
Фаза

Параметры 

решетки, 

нм

Микро-

деформация, 

%

ОКР, 

нм

1

5

Та a = 0,3306 0,29 55,0

Zr
a = 0,3231

c = 0,5139
– –

10

Та a = 0,3306 0,26 35,0

Zr
a = 0,3232 

c = 0,5140
– –

15

Та a = 0,3305 0,29 35,0

Zr
a = 0,3230

c = 0,5138
– –

2

5

Та a = 0,3306 0,34 25,0

Zr
a = 0,3235

c = 0,5142
– –

10

Та a = 0,3308 0,42 20,0

Zr
a = 0,3227

c = 0,5136

15

Та a = 0,3310 0,53 20,0

Zr
a = 0,3224

c = 0,5138

3 5
Та a = 0,3307 0,39 30,0

Zr – – –

Таблица 2. Фазовый состав СВС-продуктов, 

полученных из смесей, активированных* 

по схемам 1 и 2

Схема 

МА
Фаза

Мас. доля, 

%

Параметр 

решетки а, нм

1
(Ta,Zr)C 97,0 0,4474

ZrO2 3,0 0,5108

2
(Ta,Zr)C 94,1 0,4474

ZrO2 5,9 0,5108

*Время МА составляло 10 мин.

Таблица 3. Фазовый состав синтезированных 

образцов смесей, активированных* в разных средах

Среда 

МА
Фаза

Мас. 

доля, %

Параметр 

решетки 

а, нм

Содержание 

ZrC в двойном 

карбиде, ат.%

Воздух
(Ta,Zr)C 97,0 0,4474 8,8

ZrO2 3,0 0,5108 –

Аргон

ТаС 54,7 0,4454 –

ZrC 19,2 0,4682 –

(Ta,Zr)C 26,1 0,4494 17,5

Вакуум

ТаС 66,2 0,4454 –

ZrC 18,9 0,4686 –

(Ta,Zr)C 14,9 0,4504 21,9

*Время МА составляло 5 мин.
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Из данных табл. 4 видно, что избыток углеро-

да, с одной стороны, уменьшает концентрацию 

ZrO2, а с другой — снижает температуру и ско-

рость горения. Последнее приводит к неполному 

превращению простых карбидов в однофазный 

твердый раствор (Ta,Zr)С. 

Микроструктура продуктов синтеза из ших-

ты, активированной в течение 5 мин на воздухе по 

схеме 1, существенно зависит от избытка углерода: 

когда он менее 1 % микроструктура аналогична 

полученной при использовании шихты стехио-

метрического состава (см. рис. 2, а); при избытке 

углерода, больше или равном 1 %, микроструктура 

идентична той, которая наблюдалась в продуктах 

из МА-шихты, приготовленной в аргоне или ва-

кууме (см. рис. 2, б—г). В частности, обнаружены 

две фазы двойного карбида, что обусловлено тем, 

что избыток углерода послужил балластом при го-

рении и замедлил процесс рекристаллизации. 

Следует отметить, что для получения карбида 

циркония из ZrO2 традиционно используется кар-

ботермическое восстановление [13, 18] по двум ре-

акциям — газо- и твердофазной:

ZrO2 + 3CО → ZrC + 2CO2,  (1) 

ZrO2 + 3C → ZrC + 2CO.  (2)

В интервале температур 298—3000 К константа 

равновесия реакции (1) остается меньше единицы. 

До 3000 К цирконий в смеси газов СО + СО2 окис-

ляется, причем регулятором окисления является 

цикл Будуара—Белла: 

CO2 + C = 2CO, (3)

который также контролирует образование карбида 

тантала по реакции [15]

Ta + 2CO = TaC + CO2 . (4)

В качестве восстановителя ZrO2 выступает 

твердый углерод. Степень восстановления растет 

с повышением температуры и понижением дав-

ления СО2. В интервале Т = 298÷3000 К константа 

Рис. 2. Влияние среды МА на микроструктуру СВС-продукта в системе Ta–Zr–C

a – активирование смеси на воздухе (шлиф), б – в вакууме (излом), в и г – в аргоне (шлиф и излом)

Обработка проводилась в течение 5 мин в ПЦМ Активатор-2S

а

в

б

г
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Таблица 4. Влияние избытка углерода 

на фазовый состав СВС-продуктов из МА-смесей*

Избыток 

С, мас.%
Фаза

Мас. 

доля, 

%

Параметр 

решетки а, 

нм

Содержание 

ZrC в двойном 

карбиде, ат.%

0
(Ta,Zr)C 95,2 0,4478 10,5

ZrO2 4,8 0,5116 –

0,2

TaC 40,5 0,4451 –

ZrO2 0,8 0,5104 –

(Ta,Zr)C 47,0 0,4483 12,7

(Zr,Ta) C 11,7 0,4673 96,1

0,5
(Ta,Zr)C 96,8 0,4474 8,77

ZrO2 3,2 0,5097 –

1

(Ta,Zr)C 57,3 0,4460 2,63

(Zr,Та)C 8,9 0,4650 85,96

(Ta,Zr)C 33,8 0,4494 17,54

2

(Ta,Zr)C 70,0 0,4473 8,33

(Ta,Zr)C 5,9 0,4575 53,07

(Ta,Zr)C 24,1 0,4517 27,63

4

(Ta,Zr)C 69,8 0,4467 5,70

(Zr,Ta)C 7,3 0,4661 90,79

(Ta,Zr)C 22,9 0,4502 21,05

*Время МА составляло 5 мин, среда – воздух.
Таблица 5. Фазовый состав синтезированного карбида 
в зависимости от соотношения масс шихты* 
и «химической печки»

Соотношение 

шихта : хим. 

печка

Фаза

Мас. 

доля, 

%

Параметр 

решетки 

а, нм

Содержание 

ZrC 

в двойном 

карбиде, ат.%

1 : 1

TaC 40,5 0,4451 –

ZrO2 0,8 0,5104 –

(Ta,Zr)C 47,0 0,4483 12,7

ZrC 11,7 0,4673 96,1

1 : 1,5
(Ta,Zr) C 98,4 0,4488 14,9

ZrO2 1,6 0,5113 –

1 : 1
(Ta,Zr)C 97,0 0,4474 8,8

ZrO2 3,0 0,5108 –

1 : 1,5
(Ta,Zr)C 99,6 0,4488 14,9

ZrO2 0,4 0,5124 –

1 : 1
(Ta,Zr)C 96,3 0,4478 10,5

ZrO2 3,7 – –

1 : 1,5
(Ta,Zr)C 30,6 0,4474 8,8

(Ta,Zr)C 69,4 0,4493 17,1

*Время МА составляло 10 мин.

равновесия реакции (2) увеличивается в 1015 раз 

(от 10–13 до 103,25), а реакции (1) — в 109 раз. Термо-

динамическое равновесие реакции (2) приходится 

на Т = 2450 К, выше которой падает сродство цир-

кония к кислороду и, соответственно, снижается 

прочность оксида циркония. Поэтому для вос-

становления ZrO2 требуется величина Т > 3000 К 

[29]. Однако адиабатическая температура горения 

исследуемого состава равна 2914 К [18] и снижается 

при введении избытка углерода. 

Таким образом, для восстановления ZrO2 сле-

дует повысить температуру горения, что может 

быть достигнуто, например, увеличением массы 

«химической печки».

Влияние соотношения масс шихты и «химиче-

ской печки» на фазовый состав продуктов синтеза, 

полученных из шихтовых смесей, можно просле-

дить из табл. 5. Увеличение массы «химической 

печки» в 1,5 раза позволило повысить содержание 

двойного карбида и долю растворенного в нем ZrC. 

Видно, что при фиксированном соотношении 

масс (1 : 1), но различающейся продолжительности 

МА (5 и 10 мин) фазовые составы продуктов раз-

личаются: при τ = 5 мин они содержат несколько 

твердых растворов различного состава (см. табл. 4), 

а при τ = 10 мин образуется однофазный твердый 

раствор (Ta,Zr)C со следами ZrO2 (см. табл. 5). 

Причина такого различия, вероятно, состоит в 

разном содержании адсорбированного кислорода 

в шихтах, активированных в течение 5 и 10 мин. 

При небольшом содержании примесного кислоро-

да (0,8 %) полного окисления углерода не проис-

ходит. В условиях недостатка кислорода диоксид 

углерода переходит в СО, а СO2 в нужном коли-

честве не образуется по реакции Будуара—Белла. 

Поскольку последняя согласно [29] лимитирует 

процесс горения в системе Ta—C, то образование 

двойного карбида (Ta,Zr)C в волне горения не 

успевает завершиться. Поэтому продукты синте-

за, полученные в условиях СВС-компактирования 

из смеси, приготовленной в аргоне или вакууме 

(см. табл. 3), имеют фазовый состав, аналогичный 

продуктам из шихты с избытком углерода, активи-

рованной на воздухе (см. табл. 4). Причиной тому 

является недостаточное количество кислорода, 

необходимого для функционирования цикла Бу-

дуара—Белла. 

С ростом времени МА до 10 мин в среде возду-

ха и сохранении остальных параметров без изме-



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

37Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  2  2016

нения количество примесного кислорода в шихте 

увеличивается с 0,8 до 1,6 % и становится достаточ-

ным для протекания реакции Будуара—Белла. Это 

способствует образованию однофазного твердого 

раствора (Ta,Zr)C со следами ZrO2 (см. табл. 5). 

При тех же времени МА (10 мин) и избытке угле-

рода (1—2 %) увеличение соотношения масс «хи-

мической печки» и шихты до 1,5 : 1,0 ведет к росту 

температуры горения выше 3000 К, что позволяет 

восстановить ZrO2 по реакции (2), и в результате 

в зоне догорания успевает образоваться двойной 

карбид (Ta,Zr)C. Таким образом, избыток углерода 

1—2 % при соотношении масс «химическая печ-

ка» : шихта = 1,5 является оптимальным. 

На рис. 3 приведена микроструктура СВС-про-

дукта, который, по данным РФА, полностью со-

стоит из двойного карбида (Ta,Zr)C с параметром 

решетки а = 0,4488 нм, что соответствует 15 ат.% 

растворенного ZrC. 

Следует отметить, что вышеприведенные оцен-

ки концентрации растворенного в твердом раство-

ре (Ta,Zr)C карбида циркония проводились двумя 

способами: по данным микрорентгеноспектраль-

ного анализа (EDS) и по параметру кристалличе-

ской решетки двойного карбида, определенному 

методом РФА.

На рис. 4 представлена экспериментальная за-

висимость параметра решетки твердого раствора 

(Та,Zr)C от содержания ZrC, построенная по дан-

ным рентгеноструктурного анализа [31, 32]. Вид-

но, что все экспериментальные значения хорошо 

описываются линейной функцией, что соответ-

ствует правилу Вегарда. Здесь же указан химиче-

ский состав карбидных зерен, определенный ме-

тодом EDS, который для большинства образцов 

(до 55 % ZrC) совпадает с результатми РФА. При 

значительных концентрациях ZrC наблюдается 

расхождение данных, которое связано с малым ко-

личеством анализируемых фаз.

Выводы

1. Исследовано влияние схемы механического 

активирования смесей Ta, Zr, C (одновременная 

или последовательная загрузка в барабаны ПЦМ), 

среды МА (вакуум, аргон, воздух), а также избытка 

углерода на состав и структуру шихты и продук-

тов синтеза. При проведении МА по разным схе-

мам микроструктура шихты различается даже при 

одном и том же времени обработки. Увеличение 

длительности МА ведет к росту микродеформа-

ции кристаллической решетки тантала и умень-

шению его ОКР, что свидетельствует о повышении 

количества запасенной энергии. При МА по схе-

ме 2 количество запасенной энергии максималь-

но. Фазовые составы продуктов синтеза из сме-

сей, активированных по схемам 1 и 2, различаются 

лишь содержанием ZrО2. 

2. При проведении МА на воздухе СВС-про-

дукт представляет собой практически однофаз-

ный двойной карбид (Ta,Zr)C с содержанием ZrO2 

менее 3 %. Активирование шихты в аргоне или 

вакууме не позволяет получить однофазный про-

дукт, так как помимо (Ta,Zr)C присутствуют фазы 

ТаС и ZrС. 

3. Определены оптимальные условия проведе-

ния МА, обеспечивающие получение однофазного 

твердого раствора (Ta,Zr)C с параметром решетки 

а = 0,4488 нм, что соответствует 15 ат.% растворен-

ного ZrC. 
Рис. 3. Микроструктура двойного карбида (Ta,Zr)C, 

не содержащего ZrO2

Рис. 4. Экспериментальная зависимость параметра 

кристаллической решетки твердого раствора (Та,Zr)C 

от содержания ZrC в двойном карбиде

 – экспериментальные точки по данным РФА; 

 – данные работы [32]; 

 – экспериментальные точки по данным EDS
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4. Подтверждена линейная зависимость пара-

метра решетки твердого раствора (Та,Zr)C от со-

держания ZrC, что соответствует правилу Вегарда. 

Работа выполнена при финансовой поддержке 

Mинoбpнауки РФ в рамках проектной части 

государственного задания № 11.2З3.2014/К.
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Методом реакционного спекания порошковых смесей Ti–AlN получена MAХ-фаза Ti2AlN. Установлен оптимальный режим 
синтеза соединения с содержанием примесной фазы TiN менее 1 %: изотермическая выдержка при температуре 1300 °С в 
течение 2 ч в среде аргона при давлении 3 атм. Исследовано влияние предварительной механоактивационной обработки 
порошковой смеси и среды реакционного синтеза на выход фазы Ti2AlN. Показано, что активация приводит к увеличе-
нию содержания вторичной фазы TiN. Выявлено, что синтез в вакууме также не позволяет получать монофазный мате-
риал Ti2AlN.
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Kovalev D.Yu., Luginina M.A., Sytschev A.E. 
Reaction synthesis of Ti2AlN MAX-phase

Ti2AlN MAX-phase was synthesized from the powder mixtures of Ti–AlN using the reactionary sintering method. The optimal 
synthesis mode for the compound containing less than 1 % of TiN impurity phase was determined: isothermal annealing at 
1300 °C for 2 hours in argon at a pressure of 3 atm. The preliminary mechanical activation and the reaction synthesis environment 
were investigated as the factors that can influence the yield of the Ti2AlN phase. It is shown that the activation increases the level of 
TiN secondary phase. It was also found that the vacuum synthesis does not enable obtaining of single-phase Ti2AlN.
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Введение

Соединения на основе фазы Ti2AlN относятся к 

классу тугоплавких материалов, обладающих сло-

истой структурой (рис. 1) и в общем виде описы-

ваются формулой Mn+1AXn, где М — переходный 

металл, А — элемент IIIA или IVA подгруппы Пе-

риодической системы, Х — углерод или азот [1]. 

Впервые эта фаза была синтезирована в 1963 г. 

[2], однако интенсивные исследования подобных 

тройных соединений, названных «МАХ-фазами», 

начались в конце 1990-х годов [3]. Было обнаруже-

но, что материалы на основе МАХ-фаз обладают 

свойствами, комбинирующими достоинства ме-

таллов и керамики [4], такими как малый удельный 

вес, высокие прочность и модуль упругости, низ-

кий коэффициент теплового расширения, устой-

чивость к окислению и термическому удару [5]. 

Синтез Ti2AlN может быть реализован как из 

элементов, так и с использованием соединений 

TiN или AlN. Наиболее распространенным мето-

дом получения Ti2AlN является горячее изостати-

ческое прессование (ГИП). Впервые плотный ма-

териал на основе Ti2AlN, содержащий 10—15 об.% 
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TiN, был получен в среде аргона (t = 1400 °С, P =

= 40 МПа, τ = 48 ч) из смеси 2Ti—AlN [6]. Прак-

тически однофазный беспористый материал был 

синтезирован из смеси Ti—Al—TiN в течение 2 ч 

при давлении 30 МПа и температуре 1300 °С [7]. 

Материал на основе Ti2AlN со значительной долей 

оксидных фаз в поверхностном слое был получен 

методом самораспространяющегося высокотем-

пературного синтеза (СВС) в режиме теплового 

взрыва при быстром нагреве смеси Ti—Al—TiN на 

воздухе до температур 650—850 °С [8]. Возможность 

синтеза материала на основе Ti2AlN по технологии 

СВС была продемонстрирована также в работе [9]. 

Материал с содержанием до 3 мас.% TiN по-

лучили методом плазменно-искрового спека-

ния (SPS) (t = 1450 °С, P = 50 МПа, τ = 5 мин) [10]. 

В результате SPS в диапазоне температур 800 до 

1450 °С также был получен продукт с минималь-

ным содержанием побочных двойных фаз [11]. 

Анализ известных экспериментальных резуль-

татов свидетельствует о том, что в составе син-

тезированного материала всегда присутствуют 

нитридные (TiN и AlN) и интерметаллидные фа-

зы Ti—Al. Метод SPS хотя и позволяет получить 

Ti2AlN с минимальным содержанием TiN, но тре-

бует дорогостоящего оборудования. 

Альтернативой известным способам получения 

Ti2AlN является метод реакционного спекания. 

Цель настоящей работы состояла в поиске опти-

мальных составов смесей, способов их предвари-

тельной обработки и температурно-временных 

режимов синтеза соединения Ti2AlN с минималь-

ным содержанием примесных фаз.

Методика эксперимента

В качестве исходных компонентов использова-

лись порошки Ti (ПТМ) и AlN (полученный мето-

дом СВС) дисперсностью 40 и 1—5 мкм соот-

ветственно. Реагенты в мольном соотношении 

Ti : AlN = 2 : 1 смешивались в шаровой мельнице 

в течение 1 ч. Для определения влияния механи-

ческой активации на выход конечного продукта 

проводилась обработка части смеси в планетарной 

мельнице (ускорение 90g, τ = 5 мин, соотношение 

масс шаров и шихты 20:1). Из смеси прессовались 

цилиндрические образцы диаметром 10 мм и вы-

сотой 12 мм (рис. 1) с относительной плотностью 

50 %. 

Образцы помещались в тигель из BN. Нагрев 

проводился на установке УВД-2000 в среде арго-

на при давлении 0,3 МПа, температурах 1100, 1300 

и 1500 °С. Ряд синтезов был выполнен в вакууме 

2·10–8 МПа. Скорость нагрева до заданной тем-

пературы составляла 50 град/мин. Длительность 

изотермической выдержки варьировалась от 30 до 

180 мин. После охлаждения материал измельчал-

ся до получения порошка дисперсностью менее 

100 мкм. 

Фазовый состав продуктов синтеза после ох-

лаждения определялся методом рентгенофазово-

го анализа (РФА) на дифрактометре ДРОН-3М на 

медном излучении с монохроматором на вторич-

ном пучке. Регистрация дифрактограмм велась 

в режиме пошагового сканирования в интервале 

углов 2θ = 10÷80° с шагом съемки 0,02° и временем 

набора 2 с. Количественное соотношение фаз в 

синтезированном материале оценивалось методом 

Ритвельда в программном пакете «Буревестник» с 

помощью известных структурных данных. Пара-

метры ячейки фаз определялись с использованием 

метода внутреннего стандарта (эталон — кремний 

SRM640D). Исследование микроструктуры мате-

риала проводилось на автоэмиссионном скани-

рующем электронном микроскопе сверхвысокого 

разрешения Zeiss Ultra plus на базе Ultra 55. 

Результаты и их обсуждение

В результате проведенных экспериментов был 

получен материал, содержащий, в зависимости от 

условий синтеза, от 46 до 99 мас.% тройной фазы 

Ti2AlN. После синтеза наблюдалась небольшая 

усадка образцов (см. рис. 1).

Очевидно, что фазовый состав материала при 

неизменности количественного соотношения ис-

ходных компонентов смеси будет зависеть в пер-

вую очередь от температуры (t) и времени (τ) изо-

термической выдержки. При t = 1100 °C в среде 

Рис. 1. Образцы до (1) и после (2) реакционного 

спекания при t = 1300 °С, τ = 120 мин в среде аргона
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аргона полученный материал имеет в своем соста-

ве фазы Ti2AlN, TiN, AlN, Ti3Al и Ti3AlN (рис. 2, a). 

При τ = 120 мин доля МАХ-фазы не превышает 

60 мас.% (табл. 1).

Очевидно, что температура 1100 °С является 

недостаточной для формирования за менее чем 

2 ч тройной фазы Ti2AlN, являющейся согласно 

диаграмме состояний [12] равновесной фазой при 

заданных концентрационных соотношениях 

элементов. Повышение температуры спекания 

до 1300 °С существенно увеличивает количество 

фазы Ti2AlN в конечном продукте. Практически 

монофазный материал формируется за время, 

не превышающее 90 мин (табл. 2). Содержание 

вторичной фазы TiN снижается до 1 мас.% после 

120 мин изотермического отжига. Дифракцион-

ные линии фазы Ti2AlN узкие, что свидетельству-

ет о высокой степени совершенства ее кристал-

лической структуры и однородности состава (см. 

рис. 2, б). Параметры элементарных ячеек Ti2AlN 

и TiN (табл. 3) близки к таковым соответствующих 

фаз кристаллографической базы данных PDF2. 

Существенное влияние на фазовый состав 

материала оказывает среда спекания. Синтез в 

вакууме при t = 1500 °С в течение 3 ч приводит к 

формированию двухфазного продукта (см. рис. 2, в), 

содержащего 83 мас.% Ti2AlN и 17 мас.% TiN. Ис-

следование термического разложения AlN в ва-

кууме с использованием масс-спектрометрии [13] 

свидетельствуют о его конгруэнтной диссоциации 

по реакции

AlN(s) → Al(g) + 0,5N2(g).

Заметная диссоциация AlN начинается при 

температуре выше 1300 °С. Величина парциаль-

ного давления Al при t = 1527 °С, рассчитанная на 

основании константы равновесия реакции диссо-

циации AlN [14], составляет 700 Па, что в условиях 

динамического вакуума приводит к его испаре-

нию. В результате количественное соотношение 

элементов в синтезированном материале не соот-

ветствует исходному составу. Таким образом, про-

ведение процесса в среде вакуума не позволяет по-

лучить однофазный материал Ti2AlN. 

Предварительная механическая активация 

(МА) исходной смеси рассматривалась в качестве 

фактора, который может снизить температуру и 

время синтеза фазы Ti2AlN. Ожидалось, что она 

Таблица 1. Фазовый состав материала, 

синтезированного при t = 1100 °С в среде Ar

τ, мин
Содержание, мас.%

Ti2AlN TiN AlN Ti3AlN Ti3Al

30 45,8 16,5 16,9 18,5 2,3

90 49,9 10,7 9,5 29,9 –

120 59,4 8,3 7,5 24,8 –

Таблица 2. Фазовый состав материала, 

синтезированного при t = 1300 °С в среде Ar

τ, мин
Содержание, мас.%

Ti2AlN TiN AlN

30 52,6 42,6 4,8

60 94,6 5,4 –

90 98 2 –

120 99 1 –

Таблица 3. Параметры ячейки фаз материала, 

синтезированного при t = 1300 °С в среде Ar

τ, мин

Ti2AlN

PDF 00-55-0434

TiN

PDF 01-87-0632

а, нм с, нм а, нм

– 0,2989 1,3610 0,4234

30 0,298(6) 1,362(3) 0,423(3)

60 0,298(8) 1,362(6) 0,423(4)

90 0,298(8) 1,361(4) –

120 0,298(8) 1,362(1) –

Рис. 2. Рентгенограммы материала, 

синтезированного в разных условиях

а – t = 1100 °С, τ = 90 мин, среда – аргон; 

б – 1300 °С, 90 мин, аргон; в – 1500 °С, 180 мин, вакуум
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будет приводить к росту дефектности структуры 

материала и, соответственно, к увеличению диф-

фузионной подвижности атомов, позволяя достичь 

равновесия в системе за более короткое время. Од-

нако полученные результаты свидетельствуют, что 

МА ведет к уменьшению содержания фазы Ti2AlN 

в среднем на 5—10 мас.% по сравнению с синтезом 

материала из неактивированной смеси при одина-

ковых параметрах отжига (рис. 3). 

Количественное соотношение элементов в 

синтезированном материале показывает, что по-

лученный продукт обеднен по Al по сравнению с 

исходным составом. Можно предположить, что 

МА обуславливает изменение кинетики термиче-

ской диссоциации AlN. В процессе синтеза мате-

риала из активированной смеси происходит более 

интенсивная диссоциация AlN. В результате имеет 

место обеднение смеси алюминием. Азот, выделя-

ющийся в результате диссоциации, взаимодей-

ствует с титаном с формированием TiN. 

Таким образом, наблюдаемое увеличение со-

держания TiN после синтеза материала из предва-

рительно активированной смеси вызвано той же 

причиной, что и при синтезе в вакууме при тем-

пературе 1500 °С, когда продукт был значительно 

обеднен алюминием и содержание TiN достига-

ло 17 мас.%. Аналогичный результат был получен 

при синтезе MAX-фазы Ti3SiC2 с предварительной 

стадией МА [15]. Содержание вторичной фазы TiC 

существенно возрастало после проведения МА ис-

ходной смеси. 

Рис. 4. Микроструктура излома материала, 

синтезированного при t = 1300 °С, τ = 120 мин 

в среде Ar

Рис. 3. Участок рентгенограммы материала, 

синтезированного при t = 1300 °С, τ = 120 мин 

в среде Ar

а – без механической активации (1 мас.% TiN); 

б – с использованием предварительной МА (8 мас.% TiN)

Все результаты приведены в мас.%.
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Исследование влияния плотности спекаемых 

образцов на фазовый состав продукта показало, 

что данный параметр не оказывает заметного вли-

яния на формирование фазы Ti2AlN. При насып-

ной плотности образца, когда смесь была засыпа-

на в тигель и синтез проводился при температуре 

1300 °С в течение 90 мин, содержание фазы Ti2AlN 

составило 96 мас.%. В то же время при аналогич-

ных параметрах синтеза спрессованных образцов 

с относительной плотностью 0,55 выход Ti2AlN со-

ставил 97 мас.%. В обоих случаях вторичной фазой 

являлась TiN.

На рис. 4 представлена микроструктура поверх-

ности излома спеченного образца, полученного 

при t = 1300 °С, τ = 2 ч, содержащего, по данным 

РФА, не более 1 мас.% TiN. Результаты энерго-

дисперсионного анализа и локального рентгено-

спектрального элементного микроанализа пока-

зали, что состав полученной фазы соответствует 

формуле Ti2Al1,09N0,95, что согласуется с данными 

РФА: синтезированный материал является трой-

ным соединением Ti2AlN. Структура имеет харак-

терное для МАХ-фаз ламинатное строение с раз-

мером зерен, не превышающим 10—20 мкм в длину 

и толщиной 2—4 мкм. Таким образом, размер зе-

рен Ti2AlN в материале, полученном путем реак-

ционного спекания, существенно меньше, чем в 

синтезированном методом ГИП [6], вследствие по-

ниженных значений температуры и времени про-

цесса.

Заключение 

Методом реакционного спекания порошко-

вой смеси Ti + AlN в мольном соотношении 2 : 1 

синтезирован материал на основе МАХ-фазы 

Ti2AlN с содержанием вторичной фазы TiN не 

более 1 мас.%. Структура полученного продукта 

имеет ламинатное строение, типичное для МАХ-

фаз. Определены условия, обеспечивающие выход 

Ti2AlN не менее 99 мас.%: изотермический отжиг в 

среде аргона при температуре 1300 °С в течение 2 ч. 

Уменьшение времени и температуры синтеза при-

водит к увеличению содержания фазы TiN. 

Установлено существенное влияние на фазо-

вый состав материала среды синтеза. Синтез в ва-

кууме не позволяет получать монофазный мате-

риал Ti2AlN, в ее составе содержится до 20 мас.% 

TiN. Высокое парциальное давление Al в усло-

виях динамического вакуума при температуре 

синтеза приводит к изменению количественного 

соотношения компонентов смеси и формирова-

нию двухфазного материала, содержащего Ti2AlN 

и TiN.

Показано, что предварительная механоакти-

вация смесей увеличивает содержание вторичной 

фазы TiN в синтезированном материале. Предпо-

ложено, что такая обработка исходной смеси ве-

дет к ускорению термической диссоциации AlN 

и обеднению смеси алюминием, смещая концен-

трационное равновесие системы в двухфазную об-

ласть существования Ti2AlN—TiN.

Работа выполнена при поддержке 

гранта РФФИ 15-08-02331 A.
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Введение

На современном этапе развития машиностро-

ения требования к эксплуатационным характе-

ристикам литых изделий постоянно возрастают. 

Потенциальные возможности традиционных ме-

таллов и сплавов с точки зрения достижения за-
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данного уровня свойств к настоящему времени 

практически исчерпаны. Один из путей решения 

этой актуальной проблемы связан с разработкой 

композиционных сплавов (КС), представляющих 

собой особый класс гетерофазных материалов 
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функционального и конструкционного назначе-

ния, состоящих из металлической основы (ма-

трицы), армированной распределенными в ней 

тугоплавкими высокомодульными частицами, не 

растворяющимися в металле матрицы при тем-

пературах получения и в условиях эксплуатации 

изделий. Применение КС позволяет существенно 

расширить температурно-силовые интервалы ра-

боты изделий при одновременном повышении их 

надежности и долговечности, в том числе в услови-

ях абразивного изнашивания, сухого и граничного 

трения [1—3].

Основной проблемой при получении компози-

ционных сплавов жидкофазными методами явля-

ется обеспечение физико-химической совмести-

мости матрицы и армирующей фазы. Поскольку 

КС представляют собой гетерофазные системы с 

развитой сетью внутренних границ раздела фаз, 

их приготовление сопровождается активным про-

теканием таких процессов межфазного взаимодей-

ствия, как взаимная диффузия и химические реак-

ции между матричным расплавом и армирующими 

частицами [4]. Очевидно, что при получении КС с 

заданными свойствами необходимо ограничивать 

это взаимодействие, исключая возможную дегра-

дацию армирующей фазы и, как следствие, сни-

жение эксплуатационных характеристик литых 

изделий. С учетом изложенного технологические 

процессы производства композиционных сплавов 

на алюминиевой основе постоянно совершенст-

вуются, однако до настоящего времени универ-

сальные способы получения различных по составу 

КС не разработаны.

В зависимости от принципа реализации схе-

мы армирования сплава различают две основные 

группы методов изготовления композиционных 

материалов — экзогенное или эндогенное армиро-

вание [5]. 

Экзогенное армирование предусматривает за-

мешивание армирующих частиц в матричный 

расплав в различных вариантах его реализации, 

которые зависят от метода воздействия на компози-

ционный расплав: с помощью импеллера, ультраз-

вуковых колебаний, газовой струи или путем плаз-

менной инжекции с использованием плазмотрона 

[6—8]. Существенными недостатками экзогенного 

армирования являются повышенное окисление ма-

тричных сплавов в процессах замешивания арми-

рующих частиц, неконтролируемое замешивание 

оксидных плен и газовых пузырей в расплав, низ-

кая адгезионная связь на межфазных границах. 

Частичного устранения указанных недостатков 

можно достичь путем наложения давления при 

кристаллизации композиционного расплава [9]. 

Однако значительно большую эффективность в 

решении этих проблем обеспечивает использо-

вание эндогенного армирования алюминиевых 

сплавов, основанного на протекании реакций са-

мораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (СВС) армирующих фаз непосредственно 

в матричном расплаве [10—13]. 

Композиционные сплавы, полученные в таких 

процессах, характеризуются высокой термодина-

мической стабильностью, лучшим распределени-

ем и дисперсностью наполнителя, максимальным 

уровнем связей на поверхностях раздела матрицы 

и армирующих компонентов благодаря близкому 

решеточному соответствию контактирующих фаз, 

что в итоге обеспечивает достижение более высо-

ких механических и эксплуатационных свойств 

[14, 15].

В основе СВС-процесса лежит способность 

высокоэкзотермических реакций к протеканию 

в режиме самораспространения с образованием 

конечного продукта в конденсированной фазе без 

участия газообразных реагентов [16—19]. Сущ-

ность СВС состоит в том, что после локального 

инициирования реакции взаимодействия в тон-

ком слое смеси исходных реагентов фронт горения 

самопроизвольно распространяется по всей систе-

ме благодаря теплопередаче от горячих продуктов 

к ненагретым исходным веществам, в которых 

также инициируется реакция [20—23]. 

В условиях жидкофазного СВС-процесса фор-

мирование новых эндогенных армирующих фаз 

происходит в результате контролируемых экзо-

термических реакций между порошкообразными 

компонентами-прекурсорами, взаимодействую-

щими как между собой, так и с матричным распла-

вом [24, 25]. Важно, что жидкофазный СВС-про-

цесс позволяет вводить в матричный расплав 

высокодисперсные (в том числе наноразмерные) 

экзогенные армирующие частицы, введение кото-

рых методом механического замешивания затруд-

нительно или невозможно [26, 27].

По данным обзора [28], для получения алюмо-

матричных композиционных сплавов методами 

эндогенного армирования с применением жидко-

фазного СВС-процесса успешно опробованы та-

кие системы порошковых прекурсоров, как Al—Ti, 

Al—TiO2, Al—Ti—C, Al—Ti—B и др. Перспектив-

ность изготовления литых КС на основе системы 
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Al—TiO2—B обусловлена тем, что синтезируемые 

в ней эндогенные соединения TiB2, Al2O3 и Al3Ti 

способны одновременно выполнять как армирую-

щую, так и модифицирующую функции. 

Однако в мировой практике композиты на ос-

нове указанной СВС-системы получают в основ-

ном твердофазными методами [29, 34]. Согласно 

[31] добавление аморфного бора в систему Al—TiO2 

устраняет негативное влияние крупных иглооб-

разных включений фазы Al3Ti на прочность и пла-

стичность получаемых изделий. Выявлено, что 

в тройной системе Al—TiO2—B интерметаллиды 

Al3Ti имеют блочную форму и меньшие размеры, 

а образующаяся фаза TiB2 обеспечивает дополни-

тельное повышение свойств и характеристик изде-

лий из композитов. Приведенные сведения свиде-

тельствуют об актуальности работ в направлении 

создания жидкофазных технологий получения КС 

с использованием порошковых прекурсоров си-

стемы Al—TiO2—B.

Особенности взаимодействия фаз при протека-

нии процессов высокотемпературного синтеза в рас-

плаве обеспечивают возможность реализации но-

вых подходов к формированию схемы армирования, 

основанных на комбинации эндогенного и экзоген-

ного армирования матричного сплава частицами 

различных природы и размеров [32]. Алюмоматрич-

ные КС, получаемые в таких процессах, содержат 

эндогенные армирующие фазы, образующиеся в 

ходе реакций между компонентами-прекурсорами 

в матричном расплаве, и экзогенные армирующие 

фазы (например, SiC), условия для усвоения кото-

рых создаются при протекании экзотермических 

реакций синтеза эндогенных фаз. Такой подход 

позволяет существенно расширить потенциальные 

возможности материалов с точки зрения формиро-

вания заданных свойств, обеспечивая более высо-

кую эффективность их применения.

Целью настоящей работы являлось установле-

ние роли порошковых прекурсоров при получении 

алюмоматричных композиционных сплавов для 

изготовления фасонных отливок на основе оценки 

термодинамических характеристик и технологиче-

ских возможностей жидкофазного СВС-процесса.

Методика исследований

Объектами исследования служили композици-

онные сплавы системы Al—Al2O3—Al3Ti—TiB2—

SiC (исходные СВС-системы составов Al—TiO2—B 

и Al—TiO2—B—Ti—SiC). Для формирования в объе-

ме матричного сплава заданных эндогенных арми-

рующих фаз в условиях жидкофазного СВС-про-

цесса в качестве исходных компонентов шихты 

использованы порошки алюминия марки А99 

(d = 50÷200 мкм) и титана ПТХ (≤315 мкм), а так-

же диоксида титана Р-02 (50—100 мкм) и аморфно-

го бора (≤63 мкм). При их взаимодействии друг с 

другом и с матричным расплавом протекают раз-

личные экзотермические реакции, приводящие 

к образованию новых эндогенных армирующих и 

модифицирующих фаз: TiB2, Al2O3, Al3Ti, AlTi и др. 

В качестве экзогенной армирующей фазы в состав 

исходного порошкового брикета дополнительно 

вводились частицы карбида кремния фракции 

14 мкм. 

Расчет необходимого количества исходных ком-

понентов порошковой СВС-шихты проводили по 

стехиометрическим соотношениям согласно обоб-

щенному уравнению реакции

4Al + 3TiO2 + 6B → 2Al2O3 + 3TiB2 + Q.

Перед смешиванием порошки просушивали 

для удаления адсорбированной влаги при темпе-

ратуре 110—120 °C. Для сравнительной оценки раз-

личных вариантов смешивания и механической 

активации исходных порошков применяли пла-

нетарную шаровую мельницу Fritsch Pulverisette 6 

и пружинную мельницу оригинальной конструк-

ции Могилевского машиностроительного инсти-

тута. Приготовленные порошковые смеси прес-

совали на лабораторном гидравлическом прессе 

Carver 3664 в цилиндрические брикеты диаметром 

10 мм и высотой 8—10 мм до остаточной пористо-

сти 30—35 %. 

Оценку характера СВС-реакции в порошко-

вых смесях при различных способах их подготов-

ки проводили методом термического анализа при 

нагреве брикетов в печной атмосфере до темпера-

туры инициации реакционного взаимодействия 

(согласно экспериментальным данным составля-

ющей 700—750 °С). Для измерения температуры 

и записи термограмм применяли электронный 

потенциометр КСП-4, работающий в комплекте 

с W—Re-термопарой ВР 5/20, которую устанавли-

вали в отверстие, просверленное в прессованном 

брикете, и фиксировали экзотермический эффект 

в ходе реакционного взаимодействия.

На этапе реализации жидкофазной техноло-

гии получения КС матричный сплав АК12М2МгН 

(химический состав соответствовал ГОСТ 1583-93) 

расплавляли в алундовом тигле емкостью 0,3 кг 
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по алюминию в настольной лабораторной печи 

сопротивления типа САТ, перегревали до 900 °С 

и вводили в него брикетированную СВС-ших-

ту (рис. 1) [33]. После выдержки в течение 15—20 

мин расплав тщательно перемешивали для устра-

нения структурной неоднородности и разливали 

при температуре 750 °С в металлическую излож-

ницу для получения образцов диаметром 20 мм и 

высотой 80—100 мм для последующего изучения 

их структуры и эксплуатационных характери-

стик.

Внутреннее строение порошковых брикетов 

изучали на рентгеновской установке с функцией 

компьютерной томографии Phoenix Nanomex 180 

при следующих режимах сканирования: напряже-

ние 160 кВ; время экспозиции на одну проекцию 

333 мс; пространственное разрешение (размер вок-

селя) 10 мкм. 

Исследования микроструктуры литых об-

разцов композиционных сплавов проводили на 

растровом электронном микроскопе FEI Quanta 

200 3D. Шлифы для металлографического анали-

за готовили с помощью установки Полилаб П22М. 

Фазовый анализ осуществляли на рентгеновском 

дифрактометре D8 ADVANCE («Bruker AXS», 

Германия) в CuKα-излучении с длиной волны 

1,5406 Å при шаге сканирования 0,05° (2θ). Рас-

шифровку дифрактограмм проводили в программ-

ном комплексе Diffrac.Suite с использованием базы 

данных ICDD PDF-2.

Компоненты для эндогенного армирования 

композиционных сплавов выбрали на основе пред-

варительного термодинамического анализа. 

Прогнозную оценку характера и механизма 

взаимодействия реакционно-активных порошко-

вых прекурсоров между собой и с матричным алю-

миниевым расплавом проводили путем расчета 

тепловых эффектов и изобарно-изотермических 

потенциалов реакций при заданной температуре 

с использованием базы данных NIST Chemistry 

WebBook по известным соотношениям химиче-

ской термодинамики. Для выполнения расчетов и 

визуализации результатов применяли программ-

ный пакет MathCAD 14. Результаты термодинами-

ческих расчетов сопоставляли с данными рентге-

нофазового анализа. 

Эксперименты по определению жидкотекучес-

ти литых композиционных сплавов осуществляли 

с помощью спиральной пробы по ГОСТ 16438-70 

при температурах заливки от 700 до 750 °С. Линей-

ную усадку сплавов определяли по ГОСТ 16817-71 

при температуре заливки 750 °С.

Опытную партию отливок из КС для испыта-

ний в реальных условиях эксплуатации получали 

с применением специально сконструированной и 

изготовленной кокильной оснастки. Плавку вели 

в электрической печи сопротивления шахтного 

типа с графитошамотным тиглем ТГ-100. Прессо-

вание брикетов из исходных СВС-смесей осущест-

вляли на гидравлическом прессе П6328 Оренбург-

ского ПО «Гидропресс» при давлении 50—60 МПа 

в стальной пресс-форме диаметром 70 мм. Полу-

чаемые литые заготовки представляли собой втул-

ки с внешним диаметром 130 мм, внутренним — 

80 мм и высотой 110 мм. Втулки были переданы в 

ООО «УМСР-2» (г. Владимир) для механической 

обработки по заданным размерам для получения 

изделий № 4124.16.46.151 (втулка катка экскава-

тора мод. ЭО-4124) с последующим проведением 

опытных испытаний в условиях предприятия.

Результаты и их обсуждение

Понимание закономерностей взаимодействия 

реагирующих компонентов в условиях жидкофаз-

ного СВС-процесса необходимо для управления 

процессами структурообразования изделий из 

композитов. На рис. 2, а приведены температурные 

зависимости изобарно-изотермических потенци-

алов (ΔG 0) наиболее значимых реакций межфаз-

ного взаимодействия в композиционных системах 

Al—TiO2—B и Al—TiO2—B—Ti—SiC:

4Al + 3TiO2 → 3Ti + 2Al2O3, (1)

Рис. 1. Схема получения композиционных сплавов 

методом жидкофазного СВС-процесса
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Ti + 2B → TiB2, (2)

3Al + Ti → Al3Ti, (3)

Al + Ti → AlTi, (4)

Al + 2B → AlB2, (5)

4Al + 3SiC → Al4C3 + 3Si. (6)

По абсолютному значению ΔG 0 реакция (1) на-

много превышает остальные, следовательно, в рас-

сматриваемой системе она будет иметь приори-

тетное развитие. Большие отрицательные значе-

ния ΔG 0 реакций (2) и (3) также позволяют судить 

о значительных потенциальных возможностях 

их протекания в заданных условиях. Характер 

изменения ΔG 0 реакции (6) с ростом температу-

ры свидетельствует о необходимости строгого 

контроля температурно-временных параметров 

приготовления композиционных сплавов для 

исключения образования нежелательного карби-

да алюминия и недопущения деградации экзо-

генной фазы SiC. 

Основываясь на результатах выполненных рас-

четов, можно выделить 3 этапа взаимодействия 

компонентов в модельной системе Al—TiO2—B 

(рис. 2, б). В рассматриваемой системе равновесие 

реакции (1) сильно смещено в сторону образова-

ния продуктов взаимодействия согласно расчет-

ной зависимости

Термодинамические расчеты показывают, что 

алюминотермическое восстановление титана из 

его оксида по реакции (1) сопровождается (в срав-

нении с другими реакциями в системе Al—TiO2—B) 

наибольшим уменьшением изобарно-изотерми-

ческого потенциала (ΔG 0
900 = –551,05 кДж/моль) 

и выделением значительного количества теплоты 

(543,75 кДж/моль при t = 900 °С), что резко подни-

мает температуру системы и инициирует реакции 

образования борида титана (2) и триалюминида 

титана (3). Формирование последнего обусловлено 

значительным избытком алюминия.

Большое влияние на интенсивность СВС-про-

цесса в технологии получения композиционных 

сплавов имеют способы механической активации 

(МА) исходных порошковых компонентов [34]. 

В ходе активирования порошков в высокоэнерго-

напряженных мельницах увеличиваются число 

и площадь контактов между компонентами, про-

исходят диспергирование частиц и образование в 

них различных структурных дефектов, внедрение 

твердых неметаллических частиц в пластичные 

частицы титана и алюминия, что в итоге повышает 

реакционную способность порошковой смеси [35]. 

Последующая термическая активация реакцион-

ного взаимодействия в такой системе приведет к 

инициированию экзотермического процесса, при 

котором фронт горения будет распространяться по 

Рис. 2. Температурные зависимости ΔG0 реакций (1)–(6) в системах Al–TiO2–B и Al–TiO2–B–Ti–SiC (а) 

и этапы химического взаимодействия компонентов при t = 900 °C (б)
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объему порошкового брикета в самопроизвольном 

режиме.

Для иллюстрации изложенного проведена 

оценка влияния различных способов МА на ре-

акционную активность порошковых СВС-смесей 

системы Al—TiO2—B—Ti—SiC, используемых в 

качестве прекурсоров при получении алюмома-

тричных композиционных сплавов жидкофазны-

ми методами. При подготовке порошковых смесей 

в шаровой и пружинной мельницах реализуются 

различные механизмы механической активации, 

что отражается на характере СВС-реакции.

При подготовке смеси в планетарной шаровой 

мельнице в течение 30—40 мин температура ини-

циации реакционного взаимодействия составля-

ет 740 °С, а максимальная температура процесса 

достигает 1610 °С. Активация смеси в высокоско-

ростной пружинной мельнице позволила первую 

снизить до 710 °С, а последнюю поднять до 1800 °С 

при одновременном уменьшении времени переме-

шивания порошковых компонентов до 5—7 мин 

(рис. 3). 

Таким образом, смесь из пружинной мель-

ницы реагирует с большей экзотермичностью в 

сравнении со смесью, подготовленной в шаровой 

мельнице. Это способствует более полному и глу-

бокому протеканию реакционного синтеза, обе-

спечивая формирование заданных эндогенных ар-

мирующих фаз и хорошее смачивание матричным 

расплавом экзогенных частиц SiC в условиях жид-

кофазного совмещения. Кроме того, более низ-

кая температура начала реакции при МА смеси в 

пружинной мельнице позволяет получать КС при 

меньших перегревах расплава. Снимки внутрен-

него строения порошковых брикетов в различных 

состояниях приведены на рис. 4.

На наш взгляд, механическая активация об-

легчает протекание реакций взаимодействия меж-

ду компонентами порошковых композиционных 

смесей, расширяя технологические возможности 

процесса жидкофазного реакционного синтеза 

при получении алюмоматричных КС. Рентгено-

фазовый анализ брикетированных порошковых 

смесей после проведения реакционного синтеза 

показал образование новых эндогенных фаз TiB2, 

Al2O3, Al3Ti при сохранении экзогенной фазы SiC 

(рис. 5). Дополнительное присутствие метаста-

бильных соединений AlSi3Ti2 и Ti3SiC2 может быть 

Рис. 3. Результаты термографического анализа 

порошковых композиционных смесей, 

подготовленных в шаровой (1) и пружинной (2) 

мельницах

Рис. 4. Рентгеновские снимки строения 

порошкового брикета системы Al–TiO2–B–Ti–SiC 

до (а) и после (б) проведения реакционного синтеза

а

б
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обусловлено большими температурными гради-

ентами и высокими скоростями охлаждения по-

рошковой смеси в условиях СВС-процесса. 

Образцы композиционных сплавов, получен-

ных в условиях жидкофазного СВС-процесса, 

характеризуются гетерогенной структурой с рав-

номерным распределением керамических и ин-

терметаллидных частиц, включая ультрадисперс-

ные (рис. 6, а). Структура имеет четкие границы 

раздела фаз с плотной адгезионной связью между 

армирующими частицами и матричным сплавом 

(рис. 6, б).

Структурно-морфологические характеристи-

ки полученных материалов обеспечивают повы-

шенный уровень физико-механических свойств 

и эксплуатационных характеристик. 

Так, твердость комплексно-армиро-

ванных КС в литом состоянии воз-

растает с 850 МПа (матричный сплав) 

до 1220 МПа, коэффициент трения 

снижается в 5—7 раз, износостой-

кость увеличивается до 10—12 раз 

в сравнении с матричным сплавом 

АК12М2МгН [36]. Достигнутые по-

казатели свидетельствуют о перспек-

тивности использования жидкофаз-

ных СВС-процессов при получении 

композиционных сплавов на алюми-

ниевой основе.

Возможность использования раз-

работанных технологических реше-

ний во многом определяется литей-

ными свойствами получаемых мате-

риалов. В отличие от стандартных сплавов физи-

ческая природа жидкотекучести КС более сложна 

и в основном определяется такими факторами, как 

долевое содержание и дисперсность армирующих 

частиц, а также их теплофизические характери-

стики [37]. Полученные экспериментальные ре-

зультаты показывают, что жидкотекучесть спла-

вов существенно зависит от температуры литья и 

доли интерметаллидных и керамических армиру-

ющих соединений в объеме композиции. 

Так, жидкотекучесть сплава АК12М2МгН при 

t = 750 °С составила 1120 мм, в то время как для 

композита АК12М2МгН + 1,0 % [TiO2 + B] + 1,5 % 

Ti + 2,5 % SiC этот показатель находится на уровне 

945 мм (рис. 7). Видно, что жидкотекучесть КС на 

Рис. 5. Фазовый состав продуктов СВС-реакции 

в системе Al–TiO2–B–Ti–SiC

Рис. 6. Структура литых заготовок из композиционного сплава 

системы Al–Al2O3–Al3Ti–TiB2–SiC при увеличении 500× (а) и 5000× (б)

а б
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основе АК12М2МгН сопоставима с таковой стан-

дартных сплавов типа АК7 и АМг5, что позволяет 

применять гравитационные методы литья.

Линейная усадка снижается с 1,1 % (матричный 

сплав АК12М2МгН) до 0,86 % (композиционный 

АК12М2МгН + 1,0% [TiO2 + B] + 1,5% Ti + 2,5% SiC). 

Уменьшение усадки при армировании части-

цами способствует сокращению концентрирован-

ных дефектов усадочного происхождения, по-

зволяя уменьшить объем питающих прибылей и 

повысить технологический выход годного литья. 

С учетом объемного характера кристаллизации ком-

позиционных сплавов для получения высокока-

чественных отливок из них можно рекомендовать 

осуществление направленной кристаллизации с 

использованием холодильников.

Практическая реализация 

полученных результатов

Разработанные технологические решения ре-

ализованы при производстве опытной партии ли-

тых заготовок втулок из КС (рис. 8).

Полученные втулки для катков экскаватора 

мод. ЭО-4124 прошли опытно-промышленные ис-

пытания в условиях ООО «Управление механизи-

рованных строительных работ № 2» (г. Владимир). 

Рис. 7. Жидкотекучесть матричного сплава 

АК12М2МгН (а) и композита АК12М2МгН +

+ 1,0 % [TiO2 + B] + 1,5 % Ti + 2,5 % SiC (б)

Рис. 8. Отдельные фрагменты технологии изготовления литых заготовок втулок 

из алюмоматричных композитов

а – прессованный брикет из исходной смеси; б – общий вид кокильной оснастки в сборе; 

в – отливка, извлеченная из кокиля; г – опытная партия заготовок втулок из КС

а

в

б

г
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Установлено, что втулки из комплексно-армиро-

ванных композиционных сплавов характеризуются 

более высокой износостойкостью по сравнению со 

втулками из антифрикционных бронз и обеспечи-

вают высокую эксплуатационную надежность обо-

рудования. Межремонтный цикл его работы после 

замены втулок увеличился в 3,5—4,5 раза. Результа-

ты промышленных испытаний изделий из алюмо-

матричных КС показывают их перспективность для 

внедрения в различных областях машиностроения, 

что позволит повысить надежность и долговечность 

работы машин и механизмов.

Представленные результаты свидетельствуют, 

что комбинирование традиционных жидкофаз-

ных технологий приготовления сплавов с про-

цессами СВС позволяет получать литые заготов-

ки из КС с требуемыми свойствами. Комплексное 

армирование алюминиевой матрицы частицами 

различных природы и размеров в условиях жид-

кофазного СВС-процесса открывает широкие 

возможности для прогнозирования и управле-

ния эксплуатационными характеристиками ма-

териалов. 

Разработанные технологические решения хо-

рошо адаптируются к специфике литейного про-

изводства благодаря своей универсальности и 

относительно низкой стоимости в сравнении с эк-

зогенными способами получения алюмоматрич-

ных КС. С учетом изложенного перспективным 

направлением дальнейших работ в этой области 

является изучение технологических возможностей 

жидкофазного СВС-процесса при получении ком-

позиционных сплавов на основе Zn, Mg, Cu и дру-

гих цветных металлов.

Выводы

1. Установлено влияние различных способов 

механической активации порошковых прекурсо-

ров на интенсивность реакционного взаимодей-

ствия при получении алюмоматричных компози-

ционных сплавов.

2. На основании термодинамических расчетов 

и экспериментальных данных предложена схема 

взаимодействия компонентов при получении КС с 

использованием порошковых прекурсоров систем 

Al—TiO2—B и Al—TiO2—B—Ti—SiC.

3. Показаны технологические возможности 

СВС-процесса при изготовлении фасонных литых 

заготовок из КС на алюминиевой основе жидко-

фазными методами. Литейные свойства получен-

ных композиционных сплавов позволяют приме-

нять заливку без наложения внешних воздействий.

4. Опытно-промышленные испытания втулок 

катков экскаваторной техники из алюмоматрич-

ных КС свидетельствуют об увеличении межре-

монтных циклов работы в 3,5—4,5 раза в сравнении 

со втулками из медных сплавов антифрикционно-

го назначения.
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Введение

Металлические порошковые наноматериалы 

находят широкое применение во многих совре-

менных технологиях [1] и используются в качестве 

наполнителей для получения различных компо-

зитов [2, 3]. В последнее время начал распростра-

няться метод получения наноматериалов с помо-
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Температурная зависимость теплоемкости 

порошкообразных наноматериалов Fe–M (M – С, Ge, Sn)
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В интервале температур 300–450 К калориметрическим прибором ИТ-с-400 определена теплоемкость механоактивиро-
ванного нанокристаллического карбонильного железа и образцов нанокомпозита железа с добавлением изоэлектронных 
sp-элементов (C, Ge, Sn) с размером зерна порядка 2–5 нм. Теплофизические исследования температурной зависимо-
сти теплоемкости проводились на различающихся по составу смесей нанокомпозитах 68 ат.% Fe – 32 ат.% M (M – Ge, Sn) 
и 95 ат.% Fe – 5 ат.% С. Показано, что введение sp-элементов в нанокристаллическое железо приводит к существенным 
изменениям теплоемкости во всем исследуемом температурном интервале. Теплоемкость сильно зависит от вводимого 
sp-элемента и степени разупорядоченности полученного материала.
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Temperature dependency of the Fe–M (M – C, Ge, Sn) nanopowder heat capacity

Heat capacity of mechanically activated nano-crystalline carbonyl iron and iron nanocomposite samples with added isoelectronic 
sp-elements (sp – C, Ge or Sn) with the grain size of about 2–5 nm was determined in the 300–450 K temperature range using the 
IT-s-400 calorimeter. Thermo-physical studies of the specific heat temperature dependence were performed on 68 at.% Fe – 32 at.% M 
(M – Ge, Sn) and 95 at.% Fe – 5 at.% С nanocomposites with different mixture compositions. It was shown that penetration of 
sp-elements into nanocrystalline iron leads to significant changes in the heat capacity over the entire temperature range under 
investigation. The heat capacity turned out to depend strongly on the introduced sp-element and the degree of disorder in the 
material obtained.
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щью механической активации [4—7], изменяющей 

их физические свойства.

Известно, что данные о температурной зави-

симости теплоемкости позволяют судить о струк-

турных изменениях в веществе, а информация о 

температурной зависимости теплопроводности — 
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о механизмах переноса тепла. Ранее [8] были рас-

смотрены теплоемкость при температуре 298 К и 

температурная зависимость теплопроводности ме-

ханоактивированных нанокристаллических спла-

вов железа с sp-элементами (C, Si, Ge, Sn), а также 

[9] температурная зависимость теплоемкости и 

теплопроводности эпоксидных полимеров, моди-

фицированных медь/углеродными нанострукту-

рами. В продолжение этих исследований в данной 

работе обсуждаются результаты измерений темпе-

ратурной зависимости теплоемкости материалов 

на основе железа в интервале температур 300—

450 К. Высказаны предположения о влиянии на 

теплоемкость добавок в железо sp-элементов.

Объекты и методика эксперимента

В качестве объекта теплофизического исследо-

вания было выбрано карбонильное железо с добав-

лением sp-элементов (C, Ge, Sn) [10]. Механическое 

сплавление изучаемых материалов осуществлялось 

при одинаковых условиях в инертной среде в ша-

ровой планетарной мельнице. С использованием 

ЯГРС-4М и ДРОН-3М показано, что при заданных 

условиях измельчения α-Fe достигает нанострук-

турного состояния с размером зерна 10 нм.

Для получения данных о температурной зави-

симости теплоемкости были проведены исследо-

вания теплоемкости на автоматизированной изме-

рительной установке на основе прибора ИТ-с-400 

[11]. Обобщенная функциональная схема автома-

тизированного измерителя приведена на рис. 1.

Модернизация прибора заключалась в замене 

блока выработки опорного напряжения (Uоп) на но-

вый, работающий под управлением компьютера, 

и добавлении предварительных усилителей сигна-

лов с термопар для сопряжения с АЦП. Для связи с 

компьютером применялся модуль Е14-140MD [12], 

содержащий АЦП и ЦАП.

Во время цикла измерений генератор прибо-

ра ИТ-с-400 задает постоянный тепловой поток, 

нагревающий образец. Под управлением ком-

пьютера вырабатывается опорное напряжение, 

равное ЭДС термопар при заданной температуре. 

С помощью усилителей и каналов аналогового 

преобразования сигналы с термопар вводятся в 

компьютер и обрабатываются. По разнице вре-

мени достижения Uоп сигналами с термопар вы-

числяется теплоемкость образца при заданной 

температуре.

Проведенная модернизация позволила автома-

тизировать процесс работы на приборе, что приве-

ло к значительному сокращению трудоемкости и 

повышению точности измерений.

Результаты исследований 

и их обсуждение

На рис. 2 представлены температурные зави-

симости теплоемкости (с) в интервале температур 

300—450 К различных по составу смесей нано-

композитов 68 ат.% Fe — 32 ат.% M (M — Ge, Sn) 

и смеси порошка 95 ат.% Fe — 5 ат.% С. Последняя 

была выбрана в связи с тем, что образующийся в 

процессе механического измельчения цементит 

полностью растворяется в железе, а большее атом-

ное процентное содержание углерода замедляет 

указанный процесс растворения [13]. При этом 

Рис. 1. Структурная схема стенда ИТ-с-400

Рис. 2. Температурная зависимость теплоемкости 

наноструктурируемого чистого железа, 

а также наноматериалов 68 ат.% Fe – 32 ат.% M 

(M – Ge, Sn) и 95 ат.% Fe – 5 ат.% С
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остаточный цементит незначительно влияет на те-

плофизические свойства образца.

В системе Fe—C в диапазоне Т = 300÷350 К 

происходит уменьшение теплоемкости, связан-

ное с тем, что структура в процессе механического 

сплавления и отжига не завершила процесс пол-

ного перехода в нанокристаллическую фазу и при-

сутствует остаточная аморфная фаза [14]. Пред-

положительно при Т = 350 К процесс перехода из 

аморфной фазы завершается и материал переходит 

в более стабильную нанокристаллическую фазу, 

сопровождающуюся выделением тепловой энер-

гии (экзотермическая реакция). Дальнейшее уве-

личение теплоемкости с ростом температуры мо-

жет быть связано с переходом в ферромагнитную 

кубическую фазу.

Известно, что смесь 68 ат.% Fe — 32 ат.% Sn при 

комнатной температуре представляет собой ан-

тиферромагнетик [15]. При Т = 378 К его магнит-

ные свойства теряются, теплоемкость достигает 

максимального значения и композит превращает-

ся в парамагнетик. Результаты измерений тепло-

емкости материалов, полученных методом меха-

нического сплавления, представленные на рис. 2, 

значительно отличаются от данных для интерме-

таллических соединений, полученных в вакуум-

ных печах [16].

Теплоемкость смеси 68 ат.% Fe — 32 ат.% Ge во 

всем изученном температурном интервале практи-

чески не изменяется (см. рис. 2), подчиняясь зако-

ну Дюлонга и Пти.

Заключение

Исследованы теплофизические свойства соеди-

нений sp-элементов (C, Ge, Sn) с железом.

В системе Fe—C в результате перехода из амор-

фной фазы в нанокристаллическую происходит 

значительное изменение теплоемкости в рассма-

триваемом температурном интервале.

Сделано предположение что введение sp-эле-

ментов в нанокристаллическое железо приводит к 

существенным изменениям теплоемкости, которая 

сильно зависит от вводимого sp-элемента и степени 

разупорядоченности полученного материала.
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Введение

В настоящее время сложно себе представить 

область техники, где не применялись бы техноло-

гии нанесения износостойких покрытий. Одним 

из перспективных методов их создания, в значи-

тельной мере лишенным многих недостатков и 

получившим в последнее время широкое распро-

странение, является электроискровая обработка. 

УДК 621.9.048 : 539.213
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2016-2-63-70

Электроискровые покрытия 

из аморфного и нанокристаллического сплавов на основе железа
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Представлены результаты исследований износостойких электроискровых покрытий (ЭИП), полученных электроискро-
вой обработкой стальной подложки. В качестве электродных материалов использовались аморфный сплав марки 2НСР 
(Fe78B12Si9Ni1) и нанокристаллический сплав 5БДСР (Fe78,5Si13,5B9Nb3Cu1), имеющие в основе железо. Анализ структуры 
ЭИП с использованием сканирующей электронной микроскопии и рентгеновского излучения показал, что покрытие из 
сплава 2НСР в целом аморфно, а покрытие из сплава 5БДСР имеет нанокристаллическую структуру, представляющую со-
бой аморфную матрицу с нанокристаллами α-Fe. Микротвердость ЭИП из сплава 2НСР составила 7279 МПа при толщине 
30 мкм, а из 5БДСР – 10147 МПа при толщине 33 мкм, что примерно в 1,5 раза больше толщины ЭИП из сплава ВК6-ОМ. Три-
ботехнические испытания показали, что на стадии установившегося изнашивания износостойкость ЭИП из сплава 2HCP в 
4 раза выше, чем у покрытий из 5БДСР, однако на стадии приработки его скорость изнашивания в 1,3 раза больше. В ходе 
эксплуатационных испытаний установлено, что покрытие из нанокристаллического сплава 5БДСР позволяет повысить ре-
сурс режущих деталей машин, работающих в условиях абразивного изнашивания, не менее чем в 1,4 раза.

Ключевые слова: электроискровая обработка, электроискровое покрытие, аморфный сплав, нанокристаллический сплав, 
микротвердость, износостойкость.
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С ее помощью можно наносить защитные покры-

тия толщиной до 0,5 мм и микротвердостью от 8 до 

12 ГПа [1, 2].

Одним из путей увеличения износостойкости 

электроискровых покрытий (ЭИП) является со-

здание в них нанокристаллической или аморфной 

структуры, что обеспечивает повышение твердо-
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сти, пластичности, качества и эксплуатационных 

характеристик ЭИП [1—11]. Так, для получения 

покрытий с нанокристаллической структурой ис-

пользуются композиционные керамические мате-

риалы, изготовленные самораспространяющимся 

высокотемпературным синтезом, упрочненные 

путем целенаправленного легирования реакци-

онных смесей нанодисперсными компонентами 

диоксида циркония или оксида алюминия [12, 13]. 

В работе [14] в качестве электродного материала 

предлагается использовать твердый сплав, в кото-

ром для замедления роста зерна применяется на-

нодисперсный порошок оксида алюминия, суще-

ственно повышающий твердость ЭИП.

В настоящее время большое количество мате-

риалов, имеющих аморфную или нанокристалли-

ческую структуру, производятся в виде лент тол-

щиной 50 мкм, получаемых быстрой закалкой из 

жидкого состояния со скоростью 106 К/с [15—17]. 

Их уникальные теплофизические и механические 

свойства могут позволить существенно повысить 

производительность процесса, улучшить качество 

и эксплуатационные характеристики ЭИП [18].

Целью работы является исследование свойств 

и характеристик электроискровых покрытий из 

аморфного (АС) и нанокристаллического (НКС) 

сплавов.

Методика исследований

Для исследований ЭИП были изготовлены 

специальные образцы в виде прямоугольных пла-

стин размером 30 ×40 ×3 мм из стали марки 65Г 

ГОСТ 14959. Их поверхности предварительно шли-

фовали до достижения Ra  0,32 мкм, затем промы-

вали в ацетоне и просушивали на воздухе. После 

этого ручным инструментом установки UR-121 

сборными электродами на них наносились ЭИП 

[18] из АС марки 2НСР (Fe78B12Si9Ni1) и НКС марки 

5БДСР (Fe78.5Si13.5B9Nb3Cu1) с соблюдением следую-

щих режимов: Wи = 0,08÷0,16 Дж; I = 12,5÷17,5 А; 

U = 53÷73 В; f = 100 Гц; tуд = tк.р, мин/см2.

Структуру исследовали на электронном мик-

роскопе «Hitachi» TM-1000. Изучались внешняя 

поверхность ЭИП и поперечные шлифы, которые 

подготавливались согласно ГОСТ 2789-73. Сня-

тие дифрактограмм осуществляли на приборе 

XMD-300 по рентгенооптической схеме Дебайя—

Шеррера (размер пучка 0,2×6,0 мм, CuKα-излуче-

ние (1,54 А), интервал 2θ = 20°÷100°).

Микротвердость оценивали по ГОСТ 9450-76 

при нагрузке 50 г методом вдавливания алмазных 

наконечников на компьютеризированном микро-

твердометре ПМТ-3М-01. Измерение шероховато-

сти ЭИП осуществляли по ГОСТ 2789-73 на про-

филометре модели 171621.

Износостойкость ЭИП определяли на машине 

трения МТУ-01, оснащенной комплексом ZetLab 

для регистрации момента трения, по схеме кон-

такта торцев вращающихся контробразцов и не-

подвижного образца с ЭИП. Испытания осущест-

вляли в течение 21 ч при контактном давлении 

0,2 МПа и относительной скорости скольжения 

1,0 м/с. В качестве смазочной среды применяли 

масло индустриальное И-20А с добавками кварце-

вого песка с дисперсностью 3 мкм. Износ опреде-

ляли гравиметрическим методом с использовани-

ем весов Sartorius Competence CP 64. 

Эксплуатационные испытания изучаемых по-

крытий проводили на режущих поверхностях «паль-

цев» Р230.21.000, DQ11499, H213405 и KG 35 соот-

ветственно зерноуборочных комбайнов ACROS 530, 

John Deere 1175, John Deere WTS 9560 и New Holland 

СX 840.

Результаты и их обсуждение

Результаты исследования c помощью сканиру-

ющей электронной микроскопии позволяют кон-

статировать, что ЭИП из аморфных (марки 2HCP) 

и нанокристаллических (5БДСР) сплавов не обла-

дают слоистой структурой, характерной для по-

крытий, полученных электродами из сталей 65Г, 

У8 и У9. Переходная зона между покрытием и под-

ложкой имеет нечеткую границу раздела (рис. 1).

Исследования поверхности ЭИП из АС пока-

зали, что при приближении удельного времени 

обработки к порогу хрупкого разрушения на ней 

появляются сетки микротрещин и следы выкра-

шивания, которые свидетельствуют о росте растя-

гивающих напряжений (рис. 2). 

По результатам исследований покрытия при 

помощи электронной микроскопии можно сделать 

вывод, что оно имеет гомогенную структуру до 

глубины 1 мкм, но в переходной зоне между ЭИП и 

подложкой имеются кристаллические включения, 

образовавшиеся от перемешивания двух материа-

лов. Однако этот метод не позволяет судить об от-

сутствии упорядочения в наноразмерных объемах. 

Выполнив анализ структуры ЭИП рентгенов-

ским излучением, был получен ряд дифракто-

грамм. Из рис. 3, а видно, что на дифрактограмме 
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Рис. 1. Структура ЭИП, полученных электродами из сплавов марок 2НСР (а) и 5БДСР (б)

Рис. 2. Поверхность ЭИП, полученных электродом из аморфного сплава 2НСР

Рис. 3. Дифрактограммы ЭИП, полученных обработкой стальной подложки (Сталь 65Г) 

электродами из сплавов марок 2НСР (а) и 5БДСР (б)

а б

α-Fe [111]
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покрытия из АС нет явно выраженных рефлексов, 

характеризующих кристаллические фазы, а для 

ЭИП из НКС при 2θ = 44°÷46° имеется отражение 

от кристаллической фазы (рис. 3, б). Учитывая, 

что кристаллы α-Fe дают узкие отражения именно 

в указанном интервале углов, можно утверждать, 

что именно они и присутствуют в ЭИП марки 

5БДСР.

Как известно из работ [19—21], нагрев АС и 

НКС, применяемых нами в качестве электродных 

материалов, приведет к образованию в них сначала 

твердого раствора α-Fe, а впоследствии — соедине-

ний Fe3B, Fe2В, (Fe,Nb)2B и FeNbB. Таким обра-

зом, можно сделать вывод, что ЭИП, полученные 

из сплава марки 2НСР, аморфны, а покрытие из 

сплава 5БДСР имеет дуплексную структуру, кото-

рая представляет собой аморфную матрицу с на-

нокристаллами α-Fe.

В ходе исследований были получены экспе-

риментальные зависимости толщины (h) ЭИП от 

удельного времени обработки (рис. 4) и по ним 

установлены порог хрупкого разрушения и кри-

тическая его величина. При электроискровой об-

работке на режиме Wи = 0,16 Дж, I = 17,5 А, U =

= 73 В максимальная толщина ЭИП из АС соста-

вила 30 мкм, а из НКС — 33 мкм, что примерно в 

1,5 раза больше, чем толщина покрытия из сплава 

ВК6-ОМ, полученного в тех же условиях. 

Из приведенных данных видно, что порог 

хрупкого разрушения, обозначенный пунктир-

ной линией на рис. 4, для покрытий из АС равен 

2,5 мин/см2, а для ЭИП из НКС он немного ни-

же — 2,1 мин/см2, что можно объяснить наличием 

кристаллов α-Fе, способствующих возникнове-

нию термических и усталостных напряжений [19, 

21]. Также снижению порога хрупкого разрушения 

способствуют деформации теплового расшире-

ния и напряжения, возникающие при охлаждении 

продуктов электрической эрозии [20]. При обра-

ботке на низкоэнергетическом режиме работы 

установки (Wи = 0,09 Дж, I =12,5 А, U = 53 В, f =

= 100 Гц) такого эффекта не наблюдается, и дости-

жение порога хрупкого разрушения не приводит к 

снижению толщины покрытия.

Микротвердость ЭИП, полученных при Wи =

= 0,16 Дж, I = 17,5 А, U = 73 В, имеет значительное 

рассеивание по величине. Максимальное значение 

Нμ для покрытий из АС составило 9142 МПа, мини-

мальное — 6338 МПа (среднее — 7279 МПа), а для 

покрытий из НКС — соответственно 11357 и 8461 

МПа (среднее — 10147 МПа). При этом во многих 

случаях наблюдался эффект продавливания отпе-

чатков, когда на их гранях образуются радиальные 

трещины. Большинство отпечатков от индентора 

имеют в своем основании характерную «корону», 

которая определяется относительной величиной 

пластически деформированного объема металла 

(рис. 5) [18, 19]. 

Исследования шероховатости поверхности 

ЭИП, полученных при Wи = 0,16 Дж, I = 17,5 А, 

U = 73 В, показывают, что покрытие из АС имеет 

шероховатость Ra = 4,0 мкм, а из НКС — 3,57 мкм. 

При этом отметим, что после образования перво-

го сплошного слоя ЭИП с увеличением удельного 

времени обработки шероховатость практически 

не изменяется, но при наступлении критическо-

го порога хрупкого разрушения она снижается на 

0,5 мкм.

Рис. 4. Зависимость толщины ЭИП от удельного 

времени обработки подложки из стали 65Г 

электродами из сплавов 2НСР (а) и 5БДСР (б)
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Для определения триботехнических характери-

стик электроискровых покрытий по эксперимен-

тальным данным были получены зависимости из-

носа от продолжительности испытаний, для чего 

был выполнен регрессионный анализ функцией 

логарифмической регрессии:

i1(t) = 1,273·10–3ln(t + 9,4·10–2) + 3,003·10–3,  (1)

i2(t) = 4,455·10–4ln(t + 3,473·10–4) + 3,548·10–3.  (2)

Значения стандартного отклонения экспери-

ментальных значений износа от линии регрессии 

составляет не более 0,4·10–3 г, коэффициент корре-

ляции не менее 0,818. На рис. 6 представлены гра-

фические зависимости i(t). 

Дифференцируя регрессионные уравнения (1) и 

(2), были построены зависимости скорости изнаши-

вания (w) от продолжительности испытаний для ста-

дий приработки и установившегося изнашивания, 

приведенные на рис. 7. Видно, что на стадии прира-

ботки большая скорость изнашивания наблюдается 

у ЭИП из АС, но при наступлении стадии устано-

вившегося изнашивания она падает и становится 

ниже, чем у ЭИП из НКС. Это обусловлено повы-

шенной шероховатостью и сравнительно невысокой 

микротвердостью ЭИП из сплава 2НСР (7,28 ГПа). 

В этих условиях данное покрытие имеет более высо-

кую износостойкость u2 = 2,0·104 c/г, так как в нем из-

начально имеется аморфная структура, а участки из 

кристаллов Fe3B, Fe3Si и α-Fе(Si), образовавшиеся в 

процессе приработки из-за повышения температу-

ры в местах контакта выступов шероховатости, уда-

ляются с ЭИП в ходе изнашивания [4].

При приработке поверхностный слой покрытия 

из НКС, имеющий атомы Nb, обладает меньшим 

Рис. 5. Отпечаток индентора в ЭИП из НКС марки 5БДСР при разных увеличениях

Рис. 6. Зависимость износа от продолжительности 

испытания ЭИП из сплава марки 5БДСР (а) и 2НСР (б)

×4000 ×500
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количеством закристаллизовавшихся участков из 

кубических кристаллов Fe3B, Fe3Si, способствую-

щих его разрушению. Это объясняет сравнительно 

низкую скорость изнашивания при приработке. 

Стадия установившегося изнашивания для этого 

ЭИП характеризуется сравнительно невысокой 

износостойкостью u1 = 0,55·104 c/г, так как покры-

тие из НКС имеет нанокристаллическую структу-

ру, представляющую собой аморфную матрицу с 

нанокристаллами α-Fe. Такой структуре даже при 

стабильных температурных условиях, характер-

ных установившемуся изнашиванию, свойственна 

хоть и небольшая, но разница удельных атомных 

объемов аморфной и нанокристаллической фаз, 

что способствует образованию небольших растя-

гивающих напряжений. Триботехнические свой-

ства изучаемых ЭИП приведены в таблице. Для 

сравнения там же представлены триботехнические 

свойства ЭИП из часто используемого сплава мар-

ки ВК6-ОМ. 

Проанализировав результаты проведенных ис-

следований, можно сделать следующие выводы и 

предложить рекомендации по использованию по-

крытий из рассматриваемых материалов:

— ЭИП из АС марки 2НСР, имеющее микро-

твердость 7,28 ГПа, целесообразно использовать 

для упрочнения рабочих поверхностей деталей, 

применяющихся в парах трения;

— ЭИП из НКС марки 5БДСР с Нμ = 10,15 ГПа 

и высокой скоростью изнашивания контробразца 

будет эффективно для упрочнения деталей машин 

или рабочих органов, эксплуатация которых про-

ходит в среде свободного абразива либо при кон-

такте с ним.

Триботехнические исследования позволили 

разработать и предложить производству техноло-

гию упрочнения ЭИО «пальцев» режущего аппа-

рата жаток наиболее распространенных современ-

ных зерноуборочных комбайнов. Данные режущие 

детали работают в условиях абразивного изнаши-

вания, поэтому их упрочнение производится элек-

тродами из НКС марки 5БДСР.

Суть метода в том, что на режущую поверх-

ность, обращенную к сегменту ножа, электродом 

из сплава марки 5БДСР наносится износостойкое 

ЭИП. Ширина следа, оставленного электродом, 

Триботехнические свойства электроискровых покрытий

Марка 

сплава 

ЭИП

Скорость изнашивания 

wср, 10–5 г/с

Износостойкость 

uср, 104 c/г

Момент трения М, 

Н·м

ЭИП Контробразец ЭИП Контробразец
Стадия 

приработки

Стадия установившегося 

изнашивания

5БДСР 18,0 25,0 0,55 0,40 0,017 0,008

2НСР 5,0 6,0 2,0 1,67 0,020 0,008

ВК6ОМ 16,0 31,0 0,625 0,32 0,026 0,010

Рис. 7. Зависимость скорости изнашивания ЭИП 

от продолжительности испытаний на стадиях 

приработки (а) и установившегося изнашивания (б)

1 – покрытие из НКС марки 5БДСР; 2 – из АС марки 2НСР
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должна составлять от 1,5 до 2 мм, а толщина по-

крытия — от 25 до 30 мкм.

Результаты эксплуатационных испытаний по-

казали, что при упрочнении режущих поверхно-

стей покрытиями из НКС ресурс пальцев увели-

чивается в 1,4—2,0 раза (рис. 8).

Заключение

В ходе проведенных исследований установлено, 

что электроискровая обработка стальной подлож-

ки электродами из аморфного сплава марки 2НСР 

и нанокристалического марки 5БДСР позволяет 

получать покрытия твердостью 7279 и 10147 МПа, 

толщиной 30 и 33 мкм соответственно. Эксплуа-

тационные испытания показали, что упрочнение 

режущих поверхностей ЭИП из НКС повышает ре-

сурс режущих деталей в 1,4—2,0 раза.
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26 апреля 2016 г. на 86-м году 

ушел из жизни выдающийся ученый в 

области порошковой металлургии и 

материаловедения, основатель проб-

лемной научно-исследовательской 

лаборатории динамического горя-

чего прессования, заведующий ка-

федрой металловедения и техноло-

гии металлов Южно-Российского 

государственного политехническо-

го университета им. М.И. Платова, 

заслуженный деятель науки и тех-

ники Российской Федерации, дей-

ствительный член Международно-

го института науки о спекании, 

профессор, доктор технических наук, талантли-

вый педагог, замечательный и отзывчивый чело-

век — Юрий Григорьевич Дорофеев. 

Юрий Григорьевич родился 21 июня 1930 г. 

Окончив с золотой медалью Новочеркасскую шко-

лу № 3, в 1947 г. он поступил в Новочеркасский 

политехнический институт (НПИ). После его 

окончания с отличием в 1952 г. начал трудовую де-

ятельность в качестве инженера Новочеркасского 

завода «Нефтемаш». С 1955 г. работал в НПИ: вна-

чале в должности ассистента, затем — старшим 

преподавателем, доцентом, профессором, а с 1968 г. 

до конца своих дней — заведующим кафедрой ма-

териаловедения и технологии материалов. 

Первые научные труды Ю.Г. Дорофеева были 

связаны с разработкой технологии использования 

металлической стружки — ее брикетирования в 

горячем состоянии под молотом. Им создано но-

вое научное направление в области порошковой 

металлургии, связанное с разработкой научных 

основ процесса получения компактных материа-

лов и изделий из нагретых пористых порошковых 

заготовок. По предложению Юрия Григорьеви-

ча, этот процесс назван «динамическим горячим 

прессованием» (ДГП). Он изучил основополага-

ющие явления, от особенностей которых зависят 

результаты ДГП: процессы уплотнения и дефор-

мации пористых заготовок, сращивания на кон-

тактных поверхностях частиц, структурообразо-

вания материала, а также специфику протекания 

диффузии. Эти работы, обобщенные в известных 

монографиях Ю.Г. Дорофеева, являются сущест-

венными вкладом в теорию и технологию по-

рошковой металлургии, материало-

ведения и обработки пористых тел 

давлением.

Одним из успешно развиваемых 

Ю.Г. Дорофеевым и его школой на-

правлений является исследование 

закономерностей уплотнения по-

ристых материалов. В их основу был 

положен анализ эксперименталь-

ных данных по определению энер-

гетических и силовых затрат, необ-

ходимых для обеспечения заданной 

плотности брикетов из стружки или 

порошков. Полученные зависимо-

сти были им названы соответствен-

но «энергетическими» и «силовыми» уравнениями 

уплотнения.

Юрий Григорьевич — автор выдающихся науч-

ных трудов и изобретений, имеющих большое зна-

чение для науки и практики в области порошковой 

металлургии. Основная их часть (более 900 публи-

каций, в числе которых 10 монографий, более 100 ав-

торских свидетельств и патентов) является пря-

мым продолжением и развитием работ основате-

ля порошковой металлургии П.Г. Соболевского, 

посвященных горячей обработке давлением пори-

стых заготовок. Ю.Г. Дорофеев заложил научные 

основы процессов такой обработки и принципы 

формирования структуры и свойств горячедефор-

мированных порошковых материалов (ГДПМ), 

разработал многочисленные варианты технологий 

получения из них изделий. Решены также вопросы 

в смежных направлениях порошковой металлур-

гии: использование для ее нужд металлической 

стружки, производство комбинированных изде-

лий из компактных и порошковых составляющих, 

изучение и оптимизация технологических свойств 

получаемых материалов и изделий. На предприя-

тиях страны создана целая отрасль производства: 

установки, участки и цеха для изготовления дета-

лей различного назначения из ГДПМ.

В продолжение работ Ю.Г. Дорофеева многие 

его ученики и последователи в ряде научных цен-

тров провели обширные исследования по произ-

водству порошковых и композиционных матери-

алов методом ДГП, что позволило существенно 

улучшить их физико-механические и эксплута-

ционные характеристики. Базой для этого послу-

Памяти выдающегося ученого – Юрия Григорьевича Дорофеева
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жили результаты фундаментальных исследований 

процессов структурообразования на всех этапах 

производства порошковых и композиционных ма-

териалов, основанных на обработке давлением по-

ристых заготовок.

Ю.Г. Дорофеевым сформулированы общие 

принципы структурообразования ГДПМ, уста-

новлено наличие связей между характеристиками 

порошков исходных компонентов и пористой не-

спеченной или спеченной заготовки, параметра-

ми ДГП и последующей обработки, структурой и 

свойствами материалов. Важные результаты были 

получены при изучении технологических свойств 

ГДПМ: свариваемости, обрабатываемости резани-

ем, способности подвергаться термической обра-

ботке, поверхностной пластической деформации. 

Установлены их отличия от свойств соответствую-

щих компактных материалов.

Под непосредственным руководством Ю.Г. До-

рофеева выполнен большой цикл опытно-кон-

структорских разработок, большинство из кото-

рых нашли отражение в его изобретениях и па-

тентах. Они были направлены на создание новых 

технологических приемов, которые обеспечива-

ют формирование заданных структуры и свойств 

материала, позволяют более эффективно формо-

вать изделия сложной конфигурации. К их числу 

относятся ДГП с экструзией и гибкой, поперечное 

ДГП и др. 

Большое внимание Юрий Григорьевич уде-

лял подготовке инженерных и научных кадров. 

В 1986 г. на возглавляемой им кафедре материало-

ведения и технологии материалов была открыта 

специальность «Порошковые и композиционные 

материалы, покрытия». С 1975 г. функционирует 

руководимый им совет по защите кандидатских 

диссертаций по специальности «Материаловеде-

ние в машиностроении», а в 1991 г. он становит-

ся председателем подобного совета, где базовой 

специальностью является «Порошковая металлур-

гия и композиционные материалы».

Среди его учеников — 10 докторов и 112 канди-

датов технических наук, и очень многим соискате-

лям ученой степени он активно помогал, являясь 

их оппонентом, консультантом или председателем 

диссертационных советов, где проводились за-

щиты.

Ю.Г. Дорофеев активно участвовал в работе 

симпозиумов, конгрессов и других форумов раз-

личного уровня в области порошковой метал-

лургии. Им было организовано проведение 8 все-

союзных и международных конференций в г. Но-

вочеркасске.

Заслуги Юрия Григорьевича в подготовке кад-

ров и развитии порошковой металлургии отмече-

ны знаком «Почетный работник высшего профес-

сионального образования РФ», орденами «Дружбы 

народов» и «Знак Почета», несколькими медалями. 

В 2002 г. за выдающиеся научные достижения в об-

ласти порошкового материаловедения он был на-

гражден памятной медалью им. П.Г. Соболевского. 

Со дня основания в 2007 г. журнала «Изв. вузов. 

Порошковая металлургия и функциональные по-

крытия» Ю.Г. Дорофеев, являясь членом редколле-

гии, активно участвовал в его работе.

Память о Юрии Григорьевиче навсегда сохра-

нится в наших сердцах и в его многочисленных 

трудах. Главный редактор и члены редколлегии 

журнала «ПМиФП» выражают глубокие соболез-

нования его родным и близким. 


