
ISSN 1997-308X (Print),  2412-8767 (Online)

UNIVERSITIES
,
 PROCEEDINGS 

POWDER METALLURGY 
АND FUNCTIONAL COATINGS

ИЗВЕСТИЯ ВУЗОВ
ПОРОШКОВАЯ МЕТАЛЛУРГИЯ
И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ ПОКРЫТИЯ
Научно-технический журнал 

Основан в 2007 г. Выходит 4 раза в год 3  2016

Редакция журнала

Фактический адрес: 119049, Москва, В-49, 

Ленинский пр-т, 4, МИСиС (корп. 4г, оф. 203)

Почтовый адрес: 119049, Москва, В-49, Ленинский пр-т, 4, 

НИТУ «МИСиС», редакция журнала «Известия вузов. 

Порошковая металлургия и функциональные покрытия» (яч. 164)

Тел./факс: (495) 638-45-35 

E-mail: izv.vuz@misis.ru

Интернет:   http://powder.misis.ru

Ведущий редактор  Кудинова А.А. 

Дизайн и верстка  Легкая Е.А. 

Подписка

Агентство «Урал-пресс»

Агентство «Роспечать» – индекс 80752

Объединенный каталог «Пресса России» – индекс 44337

Электронные версии отдельных статей или журнала в целом 

доступны на сайтах:  http://powder.misis.ru

 http:// www.kalvis.ru

Перепечатка материалов и использование их в любой форме, 

в том числе в электронных СМИ, возможны только с письменного 

разрешения редакции.

Формат 60×88 1/8. Печ. л. 9,25. 

Сдано в набор 15.08.2016 г.  Подписано в печать 13.09.2016 г.

Свидетельство о регистрации № ФС77-27955 от 12.04.2007 г.

Главный редактор

Левашов Е.А. – докт. техн. наук, акад. РАЕН, проф., НИТУ «МИСиС», 

 Москва

Редакционная коллегия

Алымов М.И. – докт. техн. наук, чл.-кор. РАН, проф., ИСМАН, Черноголовка

Амосов А.П. – докт. физ.-мат. наук, проф., СамГТУ, Самара

Андриевский Р.А. – докт. техн. наук, проф., ИПХФ РАН, Черноголовка

Блинков И.В. – докт. техн. наук, проф., НИТУ «МИСиС», Москва

Витязь П.А. – докт. техн. наук, акад. НАНБ, проф., НАН Беларуси, Минск

Danninger H. – Prof., Dr., Techn. University Wien, Austria

Дорофеев В.Ю. – докт. техн. наук, проф., ЮРГПУ (НПИ), Новочеркасск

Estrin Yu. – Prof., Dr., Monash University, Clayton, Australia

Колобов Ю.Р. – докт. физ.-мат. наук, проф., НИУ «БелГУ», Белгород

Кonyashin I. – Prof., Dr., Element Six GmbH, Burghaun, Germany

Королев Ю.М. – докт. техн. наук, проф., НТА «Порошковая металлургия», 

 Москва

Костиков В.И. – докт. техн. наук, чл.-кор. РАН, проф., НИТУ «МИСиС», 

 Москва

Кудинов В.В. – докт. техн. наук, проф., ИМЕТ РАН, Москва

Kulinich S.A. – Associate Prof., PhD, Tokai University, Japan

Левинский Ю.В. – докт. техн. наук, проф., МТУ (МИТХТ), Москва

Лигачев А.Е. – докт. физ.-мат. наук, проф., ИОФ РАН, Москва

Лозован А.А. – докт. техн. наук, проф., МАИ (НИУ), Москва

Лопатин В.Ю. – канд. техн. наук, доцент, НИТУ «МИСиС», Москва

Лысак В.И. – докт. техн. наук, чл.-кор. РАН, проф. ВолгГТУ, Волгоград

Максимов Ю.М. – докт. техн. наук, проф., ТНЦ СО РАН, Томск

Mukasyan A.S. – Prof., Dr., University of Notre Dame, USA

Набойченко С.С. – докт. техн. наук, чл.-кор. РАН, проф., УрФУ, 

 Екатеринбург 

Оглезнева С.А. – докт. техн. наук, проф., ПНИПУ, Пермь

Орданьян С.С. – докт. техн. наук, проф., СПбГТИ (ТУ), Санкт-Петербург

Панов В.С. – докт. техн. наук, проф., НИТУ «МИСиС», Москва

Перельман В.Е. – докт. техн. наук, проф., МТУ (МИТХТ), Москва

Поляков В.В. – докт. физ.-мат. наук, проф., АлтГУ, Барнаул

Попович А.А. – докт. техн. наук, чл.-кор. РАЕН, проф., СПбГПУ, 

 Санкт-Петербург

Скороход В.В. – докт. техн. наук, акад. НАНУ, проф., ИПМ НАНУ, Киев

Чукин М.В. – докт. техн. наук, проф., МГТУ, Магнитогорск

Шляпин С.Д. – докт. техн. наук, проф., МАИ (НИУ), Москва

Штанский Д.В. – докт. физ.-мат. наук, проф., НИТУ «МИСиС», Москва

Шулов В.А. – докт. физ.-мат. наук, проф., МАИ (НИУ), Москва

Учредители

ФГАОУ ВПО «Национальный исследовательский 

технологический университет “МИСиС”»

Адрес: 119049, Москва, Ленинский пр-т, 4

http://www.misis.ru

ООО «Калвис» (издатель)

Фактический адрес:  119049, Москва, Ленинский пр-т, 4 

(корп. 4г, оф. 405)

Почтовый адрес: 119034, Москва, а/я 48 для ООО «Калвис»

http://www.kalvis.ru

© , НИТУ «MИСиС»‚ ООО «Калвис»‚ 2007 г.

© «Известия вузов. Порошковая металлургия 

      и функциональные покрытия», НИТУ «MИСиС»‚ ООО «Калвис»‚ 2007 г.

© «Известия вузов. Порошковая металлургия 

      и функциональные покрытия», 2016 г.

Журнал включен в перечень научных журналов, рекомендованных ВАК Минобрнауки РФ для публикации результатов диссертаций на соискание ученых степеней. 

Журнал индексируется в Russian Science Citation Index (RSCI) на платформе Web of Science, Ulrich’s Periodicals Directory, РИНЦ, 

а также входит в базу данных (реферативный журнал) ВИНИТИ.

Лучшие статьи переводятся на английский язык и публикуются в журнале «Russian Journal of Non-Ferrous Metals» (RJNFM) (издается американским издательством 

«Allerton Press, Inc.») –  ISSN: 1067-8212 (Print), 1934-970X (Online). 

Электронный вариант RJNFM с 2007 г. размещается на платформе издательства «Springer»: http://link.springer.com/journal/11981



ISSN 1997-308X (Print),  2412-8767 (Online)

UNIVERSITIES
,
 PROCEEDINGS 

POWDER METALLURGY 
АND FUNCTIONAL COATINGS

IZVESTIYA VUZOV
POROSHKOVAYA METALLURGIYA
I FUNKTSIONAL’NYE POKRYTIYA 
Scientific and Technical Journal

Founded in 2007

4 numbers per year 3  2016

Editorial Staff

Editorial office address: off. 203, MISIS, Leninskii pr. 4g, 

Moscow, 119049 Russia

Address for correspondence: «Izvestiya vuzov. 

Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya» (box 164), 

MISIS, Leninskii pr. 4, Moscow, 119049 Russia

Phone/fax: (495) 638-45-35

E-mail: izv.vuz@misis.ru

Internet address:   http://powder.misis.ru

Staff editor  Kudinova A.A. 

Layout designer  Legkaya E.A.

Subscription

Ural-Press Agency

Rospechat’ Agency (subscription index 80752)

Press of Russia Union Catalog (subscription index 44337)

Online version:  http://powder.misis.ru

 http:// www.kalvis.ru

This publication may not be reproduced in any form without permission.

Format 60×88 1/8.  Quires 9,25. 

Signed print 13.09.2016 г.

Certificate of registration No. FS77-27955 (12.04.2007)

Editor-in-Chief

Levashov E.A. – Prof., Dr. Sci., Acad. of the RANS, Head of Department 

of powder metallurgy and functional coatings, and Head of SHS Centre, National 

University of Science and Technology «MISIS», Moscow, Russia

Editorial Board

Alymov M.I. – Dr. Sci., Corresponding Member of the RAS, Institute of Structural Macrokinetics 

 and Materials Sciences, Moscow reg., Chernogolovka, Russia

Amosov A.P. – Prof., Dr. Sci., Samara State Technical University, Samara, Russia

Andrievsky R.A. – Prof., Dr. Sci., Institute of Problems of Chemical Physics, Chernogolovka, Russia

Blinkov I.V. – Prof., Dr. Sci., National University of Science and Technology «MISIS», Moscow, Russia

Chukin M.V. – Prof., Dr. Sci., Magnitogorsk State Technical University, Magnitogorsk, Russia

Danninger H. – Prof., Dr., Vienna University of Technology, Austria

Dorofeyev V.Yu. – Prof., Dr. Sci., South-Russian State Polytechnical University (NPI), 

 Novocherkassk, Russia

Estrin Yu.Z. – Prof., Dr., Monash University, Clayton, Australia

Kolobov Yu.R. – Prof., Dr. Sci., Belgorod National Research University, Belgorod, Russia

Konyashin I. – Prof., Dr., Element Six GmbH, Burghaun, Germany

Korolyov Yu.M. – Prof., Dr. Sci., Scientific and Technical Association «Powder Metallurgy», 

 Moscow, Russia

Kostikov V.I. – Prof., Dr. Sci., Corresponding Member of the RAS, National University of Science 

 and Technology «MISIS», Moscow, Russia

Kudinov V.V. – Prof., Dr. Sci., Institute of Metallurgy of the RAS, Moscow, Russia

Kulinich S.A. – Associate Prof., PhD, Tokai University, Japan

Levinsky Yu.V. – Prof., Dr. Sci., Moscow Technological University (MITHT), Moscow, Russia

Ligachyov А.E. – Prof., Dr. Sci., Prokhorov General Physics Institute, Russian Academy of Sciences, 

 Moscow, Russia

Lopatin V.Yu. – Cand. Sci., National University of Science and Technology «MISIS», Moscow, Russia

Lozovan A.A. – Prof., Dr. Sci., Moscow Aviation Institute (National Research University), 

    Moscow, Russia

Lysak V.I. – Prof., Dr. Sci., Volgograd State Technical University, Volgograd, Russia

Maksimov Yu.M. – Prof., Dr. Sci., Tomsk Scientific Centre, Siberian Branch, Russian Academy, 

 of Sciences, Tomsk, Russia

Mukasyan A.S. – Prof., Dr., University of Notre Dame, USA

Naboichenko S.S. – Prof., Dr. Sci., Corresponding Member of the RAS, Ural Federal University, 

 Yekaterinburg, Russia

Oglezneva S.A. – Prof., Dr. Sci., Perm National Research Politechnic University, Perm, Russia

Ordanian S.S. – Prof., Dr. Sci., St. Petersburg State Technological Institute (Technical University), 

 St. Petersburg, Russia

Panov V.S. – Prof., Dr. Sci., National University of Science and Technology «MISIS», Moscow, Russia

Perelman V.Y. – Prof., Dr. Sci., Moscow Technological University (MITHT), Moscow, Russia

Polyakov V.V. – Prof., Dr. Sci., Altai State University, Barnaul, Russia

Popovich A.A. – Prof., Dr. Sci., St. Petersburg State Polytechnical University 

 (National Research University), St. Petersburg, Russia

Shlyapin S.D. – Prof., Dr. Sci., Moscow Aviation Institute (National Research University), 

     Moscow, Russia

Shtansky D.V. – Prof., Dr. Sci., National University of Science and Technology «MISIS», Moscow, Russia

Shulov V.A. – Prof., Dr. Sci., Moscow Aviation Institute (National Research University), Moscow, Russia

Skorokhod V.V. – Prof., Dr., Academician of the NAS, Frantsevich Institute for Problems 

 of Materials Science, NAS Ukraine, Kiev, Ukraine

Vityaz’ P.A. – Prof., Dr., Academician of the National Academy of Sciences of Belarus, Minsk, Belorus

Founders

National University of Science and Technology «MISIS»

Address: MISIS, Leninskii pr. 4, Moscow, 119049 Russia

Internet address: http://www.misis.ru

LLC «Kalvis» (Publisher)

Actual address: off. 405, MISIS, Leninskii pr. 4g, 

Moscow, 119049 Russia

Address for correspondence: p/o box 48, LLC «Kalvis», 

Moscow, 119034 Russia

Internet address: http://www.kalvis.ru

© , NUST «MISIS», LLC «Kalvis»‚ 2007

© «Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya », 

      NUST «MISIS», LLC «Kalvis»‚ 2007

© «Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya 

      i funktsional’nye pokrytiya », 2016

Journal is included into the list of the scientific journals recommended by the Highest Attestation Commission of the Ministry of Education and Science 

of the Russian Federation for publishing the results of doctoral and candidate dissertations. 

Abstracting/Indexing: RSCI (Russian Science Citation Index) to Web of Science platform, Ulrich’s Periodicals Directory, VINITI Database (Abstract Journal). 

The best articles are being translated into English and published into «Russian Journal of Non-Ferrous Metals» (RJNFM) (American publisher Allerton Press, Inc.): 

ISSN 1067-8212 (Print), 1934-970X (Online).

The electronic version of RJNFM is placed starting from 2007 at the platform of Springer publisher by address http://link.springer.com/journal/11981



3Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  3  2016

Cодержание Contents

Теория и процессы формования 
и спекания порошковых материалов

Попович А.А., Суфияров В.Ш., Борисов Е.В., 

Полозов И.А., Масайло Д.В., Григорьев А.В. 

Анизотропия механических свойств изделий, изготовленных 
методом селективного лазерного плавления порошковых 
материалов ....................................................................... 4

Самораспространяющийся 
высокотемпературный синтез

Потанин А.Ю., Левашов Е.А., Ковалев Д.Ю. 

Динамика фазообразования при синтезе диборида магния 
из элементов в режиме теплового взрыва ..........................  12

Боровинская И.П., Акопджанян Т.Г., Игнатьева Т.И., 

Чемагина Е.А. 

Структуро- и фазообразование продуктов горения 
при синтезе γ-AlON в режиме СВС-газостатирования .........  23

Тугоплавкие, керамические 
и композиционные материалы

Жиляев В.А., Патраков Е.И. 

Влияние легирования карбонитрида TiC0,5N0,5 цирконием 
на механизм взаимодействия с Ni–Mo-расплавом  .............  31

Кудряшова О.Б., Эскин Д.Г., Хрусталёв А.П., 

Ворожцов С.А. 

Влияние ультразвука на процесс проникновения металлического 
расплава в субмикронные частицы и их агломераты  ..........  43

Наноструктурированные материалы 
и функциональные покрытия

 Ковалевский А.В. , Кондратьев Д.А. 

Получение сплавов-покрытий на никеле и кобальте 
методом диффузионного насыщения  диспрозием 
в расплаве LiCl–KCl–DyCl3 ................................................  51

Аникеев А.С., Блинков И.В., Иванов В.В., Лаптев А.И., 

Челноков В.С., Кучина И.Ю. 

Отработка режимов напыления и свойства износостойких 
газопламенных покрытий Al2O3–TiO2, полученных 
с использованием гибкого шнурового материала ...............  58

Гузанов Б.Н., Минеев Г.В. 

Структура и прочностные свойства паяного соединения меди 
и нержавеющей стали с функциональным медным 
покрытием .......................................................................  67

Theory and Processes of Formation 
and Sintering of Powder Materials

Popovich A.A., Sufiiarov V.Sh., Borisov E.V., 

Polozov I.A., Masaylo D.V., Grigoriev A.V. 

Anisotropy of mechanical properties of products 
manufactured using selective laser melting of powdered 
materials  ........................................................................... 4

Self-Propagating 
High-Temperature Synthesis

Potanin A.Yu., Levashov E.A., Kovalev D.Yu. 

Dynamics of phase formation during synthesis of magnesium 
diboride from elements in thermal explosion mode ..................  12

Borovinskaya I.P., Akopdzhanyan T.G., Ignatieva T.I., 

Chemagina E.A. 

Structure and phase formation of combustion products during 
γ-AlON synthesis in SHS gas-statting mode ...........................  23

Refractory, Ceramic 
and Composite Materials

Zhilyaev V.A., Patrakov E.I. 

Effect of carbonitride TiC0,5N0,5 doping with zirconium 
on the mechanism of interaction with Ni–Mo melt ...................  31

Kudryashova O.B., Eskin D.G., Khrustalyov A.P., 

Vorozhtsov S.A. 

Ultrasound effect on molten metal propagation into submicron 
particles and their agglomerates ..........................................  43

Nanostructured Materials 
and Functional Coatings

 Kovalevskiy A.V. , Kondratyev D.A. 

Obtaining of nickel and cobalt coating alloys 
by diffusion saturation with dysprosium 
in LiCl–KCl–DyCl3 melt .......................................................  51

Anikeev A.S., Blinkov I.V., Ivanov V.V., Laptev A.I., 

Chelnokov V.S., Kuchina I.Yu. 

Try-out of spraying modes and properties of wear 
resistant Al2O3–TiO2 flame coatings obtained using flexible 
cord material.....................................................................  58

Guzanov B.N., Mineev G.V. 

Structure and strength properties of copper 
and stainless steel soldered joint with functional copper 
coating ............................................................................  67



Теория и процессы формования и спекания порошковых материалов

4 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2016

УДК 621.762 : 669.2
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2016-3-4-11

Анизотропия механических свойств изделий, 

изготовленных методом селективного лазерного плавления 

порошковых материалов

© 2016 г.  А.А. Попович, В.Ш. Суфияров, Е.В. Борисов, И.А. Полозов, 

Д.В. Масайло, А.В. Григорьев

Санкт-Петербургский политехнический университет Петра Великого

ОАО «Климов», г. Санкт-Петербург

Статья поступила в редакцию 01.02.16 г., доработана 29.02.16 г., подписана в печать 02.03.16 г.

Рассмотрены причины возникновения анизотропии свойств в изделиях, изготавливаемых по технологии селективного 
лазерного плавления металлических порошковых материалов. Представлены результаты оценки механических свойств 
образцов из сплавов основе титана Ti–6Al–4V, ВТ6 и жаропрочного никелевого сплава Inconel 718 в различных направ-
лениях. Исследована микроструктура компактных образцов, полученных селективным лазерным плавлением. Приведе-
на зависимость их механических свойств от ориентации заготовок относительно рабочей платформы установки. Анализ 
микрошлифов из сплава Ti–6Al–4V показал, что у образца прямоугольной формы направление зеренной структуры со-
ответствует направлению выращивания, тогда как при изготовлении тонких элементов сетчатой конструкции за счет их 
меньшего сечения протекают иные тепловые процессы, что сказывается на условиях кристаллизации и формирующейся 
микроструктуре: в зависимости от угла наклона элемента сетчатой конструкции изменяются направление и форма зерен.

Ключевые слова: аддитивное производство, селективное лазерное плавление, порошковая металлургия, титановые спла-
вы, никелевые сплавы, аддитивные технологии, анизотропия, механические свойства.
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Popovich A.A., Sufiiarov V.Sh., Borisov E.V., Polozov I.A., Masaylo D.V., Grigoriev A.V. 
Anisotropy of mechanical properties of products manufactured using selective laser melting 

of powdered materials

The paper examines factors leading to anisotropy of properties in products manufactured using lasercusing, a technology con-
sisting in selective laser melting of metal powdered materials. The results obtained when evaluating mechanical properties 
of specimens made of titanium alloys Ti–6Al–4V, VT6 and heat-resistant nickel alloy Inconel 718 in different directions are presen-
ted. The study covers the microstructure of compact specimens obtained using selective laser melting, and describes depen-
dence of their mechanical properties on workpiece orientation with relation to the unit working platform. The study of Ti–6Al–4V 
microsections showed that the direction of the rectangular specimen grain structure matched the growth direction, whereas thin 
elements with a lattice structure were made with other thermal processes due to their smaller cross section. This affected crys-
tallization conditions and microstructure being formed: grain directions and shapes changed depending on the lattice structure 
element inclination.

Keywords: additive manufacturing, selective laser melting, powder metallurgy, titanium alloys, nickel alloys, layer-by-layer manu-
facturing, anisotropy, mechanical properties.



Теория и процессы формования и спекания порошковых материалов

5Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  3  2016

Введение

Технология селективного лазерного плавления 

(СЛП) уже сейчас активно применяется для из-

готовления металлических изделий, что связано 

с возможностью производства заготовок, макси-

мально близких по своей конфигурации к конеч-

ному изделию, напрямую из компьютерной мо-

дели, без использования оснастки. Это позволяет 

экономить материалы и затраты на последующую 

обработку, а также обеспечивает свободу выбо-

ра формы изделий, которая может существенно 

повысить эксплуатационные характеристики де-

талей [1]. Последнее особенно актуально в таких 

областях, как авиация и медицина. В авиации, где 

титановые и никелевые сплавы получили широ-

кое распространение, предъявляются особенные 

требования к массе изделий. Применение адди-

тивных технологий позволяет создавать детали с 

геометрией, обеспечивающей легкость конструк-

ции с сохранением высоких прочностных характе-

ристик [1].

В процессе селективного лазерного плавления 

в качестве источника нагрева используется лазер-

ный луч малого диаметра, объем расплавляемого 

металла также мал, а скорости нагрева и охлаж-

дения при кристаллизации очень высоки. Как 

результат — образование неравновесной микро-

структуры, не типичной для традиционных техно-

логий.

Исследования микроструктуры полученных 

по технологии СЛП образцов, представленные в 

работах [2—11], показали, что при селективном 

лазерном плавлении зерна ориентированы преи-

мущественно параллельно направлению выращи-

вания. Направленность кристаллографической тек-

стуры вдоль оси выращивания отмечена для мно-

гих материалов, например сплавов Inconel 718 [11], 
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Inconel 738LC [3], AlSi10Mg [4], тантала [5], стали 

316L [6], CM247LC [7], NiCr [8], NiTi [10] и др.

Однако это справедливо для образцов, име-

ющих простую геометрию (параллелепипедов, 

цилиндров), когда направление теплоотвода су-

щественно не зависит от обрабатываемой области 

изделия. Тепловые процессы в сложнопрофиль-

ных изделиях отличаются: в них направление те-

плоотвода от ванны расплава, а следовательно, и 

направление роста кристаллов, зависят от положе-

ния элементов конструкции.

Авторами [12] исследовано получение сетчатых 

конструкций в различных ориентациях. Как бы-

ло показано, ориентации зерен в элементах кон-

струкции направлены по-разному в зависимости 

от положения элемента, от которого, в свою оче-

редь, зависит пористость материала: в горизон-

тальных элементах она существенно выше, чем в 

вертикальных.

В изделиях, полученных по технологии селек-

тивного лазерного плавления, помимо специфич-

ной структуры могут присутствовать дефекты — 

главным образом это микротрещины и поры [2, 

13—18]. Последние разделяют на два основных вида.

1. Газовые поры, вызванные неполнотой выхо-

да газов из расплава при лазерной обработке. Пу-

зырьки газа в жидкости имеют сферическую фор-

му, которую они сохраняют и после затвердевания 

металла [2, 13].

2. Поры, образующиеся из-за недостаточного про-

плавления порошкового слоя. В результате в мес-

тах, где частицы расплавились не полностью либо 

не произошло «слияния» расплавленных частиц 

порошка с ранее обработанным слоем, образуются 

плоские поры, расположенные перпендикулярно 

направлению выращивания [2, 15—17].
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Поры второго типа оказывают значительно 

большее влияние на механические свойства мате-

риала вследствие их большего размера, а также пло-

ской формы [13—18]. Для уменьшения пористости 

в конечных изделиях ответственного назначения 

применяется горячее изостатическое прессование, 

во многих случаях позволяющее существенно по-

высить качество изделий после СЛП [19].

Описанные выше закономерности и дефекты 

влияют на механические характеристики образ-

цов при нагружении в различных направлениях. 

Стоит отметить, что сравнение данных, получен-

ных разными исследователями, затруднено вслед-

ствие использования ими различного оборудо-

вания и исходных материалов для изготовления 

образцов [2].

Несмотря на большое количество работ по изу-

чению анизотропии свойств в изделиях, получа-

емых с использованием технологии СЛП, причи-

ны ее появления и способы устранения до конца 

не выявлены. Поэтому целью данной работы был 

анализ факторов, влияющих на анизотропию 

свойств в изделиях, изготовленных селективным 

лазерным плавлением металлических порошков.

Методика исследований 

и оборудование

Исходными материалами являлись порошки 

титанового сплава Ti—6Al—4V и никелевого су-

персплава Inconel 718, поставленные компанией 

«SLM Solutions GmbH» — производителем установ-

ки СЛП (табл. 1). 

Исследование процесса СЛП проводилось на 

установке SLM 280HL, оборудованной двумя ит-

тербиевыми волоконными лазерами мощностью 

400 и 1000 Вт, со скоростью сканирования поверх-

ности до 15 м/с. При получении образцов исполь-

зованы режимы, обеспечивающие наибольшую 

плотность, как было показано в предыдущих на-

ших работах [11, 22]. Принципиальная схема про-

цесса СЛП представлена на рис. 1.

Были изготовлены заготовки для образцов 

в целях проведения механических испытаний 

на растяжение по ГОСТ 1497-84 и на удар по 

ГОСТ 9454-78. Они располагались на рабочей плат-

форме как в горизонтальной, так и в вертикальной 

ориентациях. Также был получен образец сетчатой 

конструкции (рис. 2, а), элементарная ячейка кото-

рой показана на рис. 2, б. Поперечное сечение рас-

порок представляет собой квадрат 400×400 мкм, 

длина распорок составляет 6 мм, наклон элемен-

тов конструкции относительно горизонтали — 45°.

Плотность образцов определяли металлогра-

фическим методом и гидростатическим взвеши-

ванием. В первом случае проводили съемку шли-

фов на световом оптическом микроскопе Leica 

DMI 5000 в диапазоне увеличений от 50× до 1000× 

и последующую обработку, включающую оценку 

доли пор на полученных фотографиях с исполь-

зованием программы количественной обработки 

Thixomet PRO. Гидростатическое взвешивание 

осуществляли в соответствии с ГОСТ 25281-82: об-

Таблица 1. Свойства исходных материалов для СЛП

Порошок Хим. свойства

Распределение 

размеров частиц, мкм

d10 d50 d90

Ti–6Al–4V
Стандарт 

ASTM F2924 [20]
27 47 76

Inconel 718
Стандарт 

ASTM F3055 [21]
21 37 62

ВТ6 ГОСТ 19807-91 14 34 70

Рис. 1. Принципиальная схема процесса СЛП

Рис. 2. Изображение сетчатой конструкции (а) 

и ее элементарной ячейки (б)

а б
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разцы взвешивали на воздухе и на подвесе в дис-

тиллированной воде, а затем по формуле с учетом 

плотности воды при данной температуре рассчи-

тывали плотность образца и полученный резуль-

тат сравнивали с теоретическим ее значением.

Термическую обработку (ТО) образцов из спла-

ва ВТ6 проводили в промышленной вакуумной 

печи MonoTherm производства компании «ALD 

Vacuum Technologies» в вакууме 10–3—10–4 мбар по 

следующему режиму: температура t = 950 °С, про-

должительность τ = 1,5 ч, охлаждение с печью.

Результаты исследований 

и их обсуждение

Механические свойства образцов на растяже-

ние, изготовленных параллельно (горизонталь-

ные) и перпендикулярно (вертикальные) относи-

тельно рабочей платформы установки из сплавов 

Inconel 718 и Ti—6Al—4V (без термической обра-

ботки), а также ВТ6 (после таковой) представлены 

в табл. 2.

Согласно результатам испытаний на растяже-

ние можно сделать вывод, что в большинстве слу-

чаев вертикальные образцы имеют прочностные 

свойства ниже, чем горизонтальные, что под-

тверждается исследованиями в работах [2, 15, 17, 

23—24]. Значения относительного удлинения об-

разцов демонстрируют обратную зависимость: ве-

личина δ больше у вертикальных образцов. Данная 

закономерность может быть объяснена как нали-

чием пор, так и направленностью микрострукту-

ры. В первом случае влияние оказывает форма пор, 

имеющая большую площадь в плоскости, перпен-

дикулярной направлению выращивания (рис. 3, а 

и б), что приводит к уменьшению площади попе-

речного сечения заготовок и появлению дополни-

тельных концентраторов напряжений. 

Горизонтально выращенные образцы при испы-

тании на растяжение показывают более высокие 

прочностные свойства и меньшую пластичность, 

чем полученные вертикально. Аналогичная зави-

симость механических характеристик от положе-

ния образцов, изготовленных методом селектив-

ного лазерного плавления, для сплава Inconel 718 

отмечена в стандарте ASTM F3055, тогда как для 

сплава Ti—6Al—4V в соответствующем ему стан-

дарте ASTM F2924 упоминается возможность вли-

яния направления выращивания на механические 

свойства, однако конкретные данные отсутствуют.

Среднее значение ударной вязкости у верти-

кальных образцов выше, чем у горизонтальных 

(см. табл. 2). Поскольку испытание на ударный 

изгиб проводились на образцах без термичес-

кой обработки, наблюдаемая разница значений 

KСV может быть связана как с наличием остаточ-

ных напряжений в образцах после изготовления, 

Таблица 2. Результаты испытаний на растяжение образцов из исследуемых сплавов

Образец
Ориентация образцов 

в ходе выращивания

Предел 

текучести 

σ0,2, МПа

Предел 

прочности 

σв, МПа

Относительное 

удлинение 

δ, %

KCV, 

Дж/см2

Inconel 718 

(без ТО)

Горизонтально 807±15 1051±18 22±4 83,8±3,5

Вертикально 675±12 957±15 28±3 91,3±4,0

Ti–6Al–4V 

(без ТО)

Горизонтально 1200±19 1280±17 2,5±1,0 9,9±2,5

Вертикально 1080±20 1160±16 4,0±1,0 11,7±2,0

ВТ6 

(после ТО)

Горизонтально 1012±6 1088±6 10,4±1,8 11,9±1,7

Вертикально 945±15 1087±17 10,7±1,5 15,2±2,0

Рис. 3. Схема расположения пор в образцах 

для испытания механических свойств

а – при вертикальном выращивании; б – при горизонтальном; 

в – фотография заготовки горизонтального образца, 

оторвавшейся от основной платформы в процессе 

изготовления из-за коробления
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так с влиянием их фазового состава и микро-

структуры. 

Особенностью технологии селективного ла-

зерного плавления является образование в про-

цессе изготовления остаточных термических и 

усадочных напряжений, которые могут вызывать 

коробление заготовок (см. рис. 3, в), а также воз-

действовать на механические свойства [25]. Для 

установления влияющего на это фактора были про-

ведены испытания образцов из титанового спла-

ва ВТ6 (российского аналога сплава Ti—6Al—4V), 

подвергнутого термической обработке. Их резуль-

таты показали, что после ТО и снятия остаточных 

напряжений горизонтальные образцы демонстри-

руют более высокие значения ударной вязкости в 

сравнении с вертикальными. Также отмечено, что 

образцы из сплава ВТ6 после ТО имеют более вы-

сокую пластичность и более низкие прочностные 

характеристики по сравнению с результатами ис-

пытаний образцов из сплава Ti—6Al—4V без ТО, 

что связано с изменением структурно-фазового 

состава в виде частичного распада мартенситной 

α′-фазы на α- и β-фазы [22].

Фрактографическое исследование образцов из 

сплава Inconel 718 после испытаний на ударный из-

гиб показало, что излом вертикально изготовлен-

ного образца имеет более плоскую поверхность, 

чем выращенный в горизонтальном направлении. 

Поверхность изломов характеризуется наличием 

неглубоких ямок малых размеров, как правило 

характерных для вязкого разрушения материала. 

В то же время в изломе также обнаруживаются об-

ласти, похожие на трещины и имеющие гладкую 

поверхность (рис. 4, а), которые также могут яв-

ляться следствием неполного проплавления по-

рошкового слоя.

Фрактограмма излома образца из сплава Inco-

nel 718 характеризуется наличием меж-

зеренных фасеток и квазискола (см. 

рис. 4, б). Более детальное ис-

следование показывает, что 

вся поверхность граней со-

стоит из ямок, по размерам и 

морфологии схожих с ячеисто-

дендритным строением мик-

роструктуры сплава [11, 26].

Фрактограмма образца из 

сплава Ti—6Al—4V показы-

вает наличие пор размером 

10—100 мкм, внутри которых 

содержатся нерасплавленные 

частицы порошка (см. рис. 4, 

в, г). Характерной чертой этих 

пор являются концентриче-

ские окружности, которые, 

по-видимому, сформировались 

из-за особенностей кристал-

лизации сплава Ti—6Al—4V в 

ходе СЛП. Такие дефекты мо-

гут оказывать значительное 

влияние на механические 

свойства.

В процессе лазерного воз-

действия на порошковый ма-

териал происходят его рас-

плавление и последующая 

кристаллизация. Образующий-

ся при затвердевании темпе-

ратурный градиент направлен 

перпендикулярно относитель-

Рис. 4. Результаты фрактографии излома образцов 

из сплавов Inconel 718 (а, б) и Ti–6Al–4V (в, г) 

после испытаний на ударный изгиб

а

в г

б
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но границ ванны расплава, которая имеет вы-

пуклую форму (рис. 5, а). Данные условия кри-

сталлизации обуславливают направленный рост 

кристаллитов от периферии зоны расплава к ее 

центру. Однако при лазерной обработке последу-

ющего слоя происходит частичный переплав ни-

жележащего слоя [27], что приводит к изменению 

ориентации зерен (см. рис. 5, б) [9], а именно, к ис-

чезновению зерен, которые располагались сверху и 

были ориентированы горизонтально (рис. 6, а). Ча-

стичный переплав нижележащего слоя необходим 

для обеспечения высокой прочности соединения и 

приводит к тому, что большая часть зерен в изделии 

имеют вытянутую вдоль оси выращивания форму.

Исследование подготовленных микрошлифов 

из сплава Ti—6Al—4V показало, что у прямоуголь-

ного образца зерна имеют вытянутую вдоль на-

правления выращивания форму (рис. 6, б). Ми-

кроструктура компактных образцов представляет 

собой мелкодисперсные иглообразные выделения 

мартенситной α′-фазы, что свидетельствует о вы-

сокой скорости кристаллизации и закалки.

На шлифах образцов из сплава Inconel 718 в 

плоскости, параллельной направлению выращи-

вания, наблюдаются поры второго вида, распола-

гающиеся по границам видимых ванн расплава и 

имеющие плоскую форму (см. рис. 6, а). Такие поры 

возникают из-за отсутствия сплавления расплав-

ляемого металлического порошка с подложкой, 

на которую он нанесен. Подобное явление может 

возникать вследствие различных причин, в част-

ности неравномерной толщины наносимого слоя, 

попадания неметаллических включений в область 

расплава и др. Также на шлифе обнаружены поры 

округлой (сферической) формы (см. рис. 6, а) мень-

шего размера, располагающиеся в пределах ванны 

расплава и, по всей видимости, образующиеся из-

за высокой скорости затвердевания и неполного 

выхода газа из расплава.

Исследование подготовленных микрошлифов 

образцов сетчатой конструкции показало, что ко-

Рис. 5. Схемы теплоотвода в ванне расплава 

при селективном лазерном плавлении (а) 

и переплава нижележащего слоя (б) [9]

Рис. 6. Микроструктуры тестовых образцов 

из сплавов Inconel 718 (а) и Ti–6Al–4V (б, в)

а, б – прямоугольные образцы 

в – образец сетчатой конструкции

Стрелкой указано направление изготовления образцов –

общее для всех изображений
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личество пор в них меньше, чем в сплошном ма-

териале (см. рис. 6, в), что также подтверждается 

результатами измерения объемной плотности ме-

тодом гидростатического взвешивания (табл. 3). 

При изготовлении тонких элементов сетки за счет 

меньшего их сечения тепловые процессы в ней 

протекают иначе, что сказывается на условиях 

кристаллизации и формирующейся микрострук-

туре: в зависимости от угла наклона элемента сет-

чатой конструкции изменяются направление и 

форма зерен (рис. 7).

Заключение

Проведенные исследования механических 

свойств компактных образцов из сплавов Inconel 

718 и Ti—6Al—4V показали, что их свойства отли-

чаются в зависимости от направления выращива-

ния. У вертикально расположенных на платформе 

образцов прочностные свойства при испытании на 

растяжение ниже, а ударная вязкость выше, чем у 

размещенных горизонтально.

Установлено, что после проведения термиче-

ской обработки образцы, изготовленные в гори-

зонтальном положении, демонстрируют более вы-

сокие показатели при испытании на ударный изгиб 

ввиду устранения влияния остаточных напряже-

ний. Отличие прочностных свойств образцов мо-

жет быть связано с присутствием направленных 

дефектов и особенностями формирующейся ми-

кроструктуры материала в процессе селективного 

лазерного плавления.

Исследование микроструктуры образцов из 

сплава Ti—6Al—4V показало, что у прямоугольного 

сплошного образца зерна имеют вытянутую вдоль 

направления выращивания форму. Та же картина 

наблюдается и в сетчатой конструкции, но, кроме 

того, зерна вытянуты еще и вдоль отдельного эле-

мента, что соответствует термическим условиям 

затвердевания материала.

Таким образом, факторами, влияющими на при-

сутствующую анизотропию механических свойств 

изделий, изготовленных селективным лазерным 

плавлением порошковых материалов, являются: 

— остаточные напряжения, которые устраня-

ются путем термической обработки; 

— плоские поры, расположенные перпендику-

лярно направлению выращивания; 

— вытянутая вдоль направления изготовления 

зеренная микроструктура.
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Методом времяразрешающей дифракции (TRXRD) изучено влияние скорости нагрева смеси Mg + 2B на динамику фазо-
образования при тепловом взрыве в среде гелия. Показано, что фаза MgB2 появляется без формирования промежуточных 
соединений. Существенным фактором, влияющим на кинетику образования MgB2, является наличие примесного кисло-
рода. При скорости нагрева шихтовой смеси 150–200 °С/мин оксидная пленка на поверхности частиц магния не успевает 
сформироваться, в результате чего реакция Mg + 2B = MgB2 протекает по механизму реакционной диффузии сразу после 
расплавления магния. Продукты синтеза состоят преимущественно из MgB2 и следов MgO на уровне 5 %. Температура 
теплового взрыва составляет 1100 °С. При скорости нагрева 30–50 °С/мин на поверхности магния вырастает сравнительно 
толстая оксидная пленка, которая тормозит растекание расплава и сдвигает на 8–9 с начало реакции образования MgB2. 
Продукты синтеза содержат MgB2 и до 15 % MgO. Температура теплового взрыва в этом случае составляет 1020 °С.
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Введение

Ввиду постоянно растущего энергопотребле-

ния требуются мощные транспортные энергети-

ческие магистрали. Передача больших потоков 

энергии по сверхпроводящим кабелям на расстоя-

ния в тысячи километров и создание энергосистем 

большой мощности с защитой от перенапряже-

ния, обеспечивающих безопасное и эффективное 

снабжение электроэнергией предприятий города, 

является весьма актуальной задачей. 

Использование высокотемпературных сверх-

проводников (ВТСП) помогает решить многие 

проблемы [1]. Во-первых, кабели из ВТСП могут 

передавать в 10 раз большую мощность по сравне-

нию с традиционными медными при аналогичном 

сечении кабельного канала. Во-вторых, замена 

медных кабелей, используя уже имеющиеся в грун-

те коммуникации, позволит обеспечить недоста-

ющие мощности без дополнительного проведения 

дорогостоящих земляных работ [2]. Применение 

сверхпроводников позволяет повысить мощность 

магнитного поля в генераторах тока и электродви-

гателях [3, 4]. При этом наноструктурированная 

керамика на основе диборида магния (MgB2), об-

ладающая эффектом сверхпроводимости, являет-

ся перспективной для указанных применений по 

соотношению цена/качество [5]. Отсутствие фазо-

вых переходов в данном материале, малый удель-

ный вес, относительно низкая стоимость, просто-

та производства по сравнению с металлооксидной 

керамикой и прочностные характеристики позво-

ляют использовать его в целом ряде технических 

решений [6].

Разработка эффективных методов производст-

ва керамики на основе MgB2 является весьма важ-

ной задачей [7—14]. Одна из таких технологий — 

самораспространяющийся высокотемпературный 

синтез (СВС), который позволяет получать раз-

личные соединения без высоких энергетических 

затрат, является производительным и обеспечи-

вает химическую чистоту конечных продуктов в 

результате эффекта «самоочистки» от примесей в 

волне горения, что особенно важно для керамики 

на основе диборида магния [15, 16]. При синтезе 

порошка MgB2 особое внимание уделяется размеру 

и морфологии частиц, а также их химической чи-

стоте, поскольку от этого зависят уплотняемость, 

спекаемость и эксплуатационные свойства мате-

риала. Изучение процессов, протекающих в волне 

горения при осуществлении СВС-процесса, носит 

характер фундаментальных поисковых исследова-

ний с основополагающими результатами, которые 

дают возможность эффективно управлять струк-

турообразованием, обеспечивая воспроизводи-

мость химического и фазового составов продуктов 

синтеза.

При проведении синтеза MgB2 из элементов по 

реакции Mg + 2B = MgB2 на воздухе магний ак-

тивно взаимодействует с кислородом. Адиабати-

ческая температура реакции горения для смеси 

2Mg + O2 = 2MgO составляет 3390 К, а энтальпия — 

1203 кДж/моль. В то же время инициировать про-

цесс горения в смесях Mg + B в инертной атмосфере 

весьма затруднительно, что объясняется недоста-

точной экзотермичностью реакции боридообра-

зования: адиабатическая температура горения со-

ставляет 1615 К, а энтальпия — 112 кДж/моль.

Одним из способов получения материалов из 

низкоэкзотермических смесей является объемное 

горение в режиме теплового взрыва [15—17]. Он 

заключается в предварительном нагреве брикета 

до температуры самовоспламенения, при которой 

экзотермическая реакция происходит одновре-

менно по всему объему образца. Для исследова-

ния механизма теплового взрыва в смеси Mg + 2B 

и определения условий получения однофазного 

продукта требуемой химической чистоты необхо-

димы прямые экспериментальные данные о ди-

намике структурно-фазовых превращений. Такие 

сведения могут быть получены с помощью метода 

динамической рентгенографии [18, 19].

Целью данной работы являлось исследование с 

помощью динамической рентгенографии стадий-

ности фазообразования при осуществлении син-

теза диборида магния в условиях теплового взрыва.

Материалы и методы исследований

В качестве исходных компонентов использо-

вались порошки магния марки МПФ-3 (размер 

частиц 50—100 мкм) и черного аморфного бора 

марки Б-99А (1—5 мкм). Реагенты в молярном со-

отношении 1 : 2 (из расчета образования соедине-

ния MgB2) смешивались в шаровой вращающейся 

мельнице (ШВМ) в инертной атмосфере Ar (1 атм) 

в течение 16 ч с применением стальных размоль-

ных тел при соотношении масс шихты и шаров 

1 : 8. Из смеси прессовались брикеты размером 

13×13×8 мм до относительной плотности 0,65.

Динамика фазообразования изучалась методом 

времяразрешающей рентгеновской дифракции 
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TRXRD (Time Resolved X-Ray Diffraction), позво-

ляющим в реальном времени регистрировать из-

менение состава продуктов [18, 19]. Его сущность 

заключается в получении последовательности 

рентгенограмм с минимальной временной экс-

позицией от материала в процессе его нагрева. 

Нагрев образца осуществлялся с помощью встро-

енной печи сопротивления вплоть до его само-

воспламенения, после чего печь отключалась. 

Исследование синтеза на всех этапах процесса, 

начиная с прогрева исходной прессовки и закан-

чивая охлаждением продукта, проводилось in situ. 

В работе использовалась установка на базе аппара-

та ДРОН-2 со стандартной рентгеновской трубкой 

мощностью 2,5 кВт и быстродействующим одно-

координатным детектором со временем экспози-

ции единичной рентгенограммы от 100 мс. Иссле-

дования проводились на монохроматизированном 

медном излучении (λ = 1,54178 Å), в качестве мо-

нохроматора использовался пиролитический гра-

фит. Применялась горизонтальная съемка на от-

ражение в геометрии Брегга—Брентано. 

Образец помещался в герметичную камеру, 

установленную на гониометре, оснащенную пе-

чью сопротивления. Коллимированный пучок 

направлялся на поверхность образца в его цент-

ральную часть под углом ~20° и освещал площад-

ку сечением 2×10 мм. Угловой интервал съемки 

был выбран в пределах 30°—50° по шкале 2θ, что 

обеспечивало регистрацию дифракционных ли-

ний исходных и образующихся фаз. Экспозиция 

единичной рентгенограммы составляла 1 с, а их 

количество в серии — 64. Получено до 4 серий 

рентгенограмм, характеризующих процесс фа-

зообразования в течение всего процесса синтеза 

вплоть до охлаждения продуктов. 

Регистрация температуры осуществлялась тер-

мопарой ВР 5/20, которая находилась в контакте 

с поверхностью образца. Сигналы от термопары 

через АЦП записывались с частотой 250 Гц и син-

хронизировались с моментом начала регистрации 

дифракционной картины процесса. Для получе-

ния статистически достоверных данных проводи-

лось по 5 экспериментов с варьированием скоро-

сти нагрева. 

Исследования методом TRXRD выполнены 

в среде гелия при избыточном давлении 1,2 атм. 

Предварительные попытки проведения экспери-

ментов в вакууме ~10–2 мбар при постоянной от-

качке оказались неудачными, так как при темпе-

ратурах 450—500 °С выходил из строя нагреватель 

печи вследствие взаимодействия магния, облада-

ющего высоким парциальным давлением, с мате-

риалом нагревателя.

Фазовый состав продуктов синтеза после ох-

лаждения определялся методом рентгенофазо-

вого анализа (РФА) [20]. Съемка велась в режиме 

пошагового сканирования на излучении CuKα 
в интервале углов 2θ = 10°÷110° с шагом съемки 

0,1° и экспозицией 3 с. Анализ микрострукту-

ры осуществлялся на сканирующем микроскопе 

«Hitachi» S-3400N.

Содержание кислорода в пробах порошков 

оценивалось с помощью газоанализатора марки 

ТС-436 фирмы LECO методом восстановительного 

плавления в соответствии с ГОСТ 27417-98 [21].

Результаты исследований 

и их обсуждение

Микроструктура реакционной смеси Mg + 2B 

представлена крупными частицами магния окру-

глой формы со средним размером 50—100 мкм и 

высокодисперсными агломерированными части-

цами бора, которые в процессе смешивания «на-

мазываются» на частицы магния и обволакивают 

их (рис. 1, б).

Для проверки возможности протекания эк-

зотермической реакции в смеси порошков бора с 

магнием был проведен пробный синтез образца на 

воздухе в режиме послойного горения. Для этого 

из смеси был спрессован цилиндрический брикет 

диаметром 15 мм, высотой 20 мм и относительной 

плотностью 60 %. Далее он устанавливался на под-

ставку из нитрида бора и сверху поджимался воль-

фрамовой спиралью, от которой инициировалось 

горение. Визуальный осмотр сгоревшего образца 

показал, что его центральная и периферийная ча-

сти различаются по фазовому составу (рис. 2): в 

центре он имеет черный цвет и, по данным РФА, 

содержит 81 % MgB2, 12 % MgO и 7 % непрореагиро-

вавшего Mg; на периферии он светлый и содержит 

MgO и Mg в количествах 31 и 25 % соответственно. 

Поскольку в опытах использовался порошок амор-

фного бора, то каких-либо пиков, относящихся к 

бору, не обнаружено. 

Таким образом, в результате частичного окис-

ления и недогорания продукты синтеза имеют фа-

зовую и химическую неоднородность, что недопу-

стимо.

Периоды решетки фазы MgB2 в полученном 

продукте близки к табличным значениям (a =
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= 3,0834 Å, c = 3,5213 Å) [6]. В работе [22] прове-

дено исследование структуры однофазного образ-

ца MgB2 с помощью высокоразрешающей по-

рошковой нейтронографии и показано существо-

вание фазовой неоднородности. Это означает, что 

в пределах одного образца присутствуют фазы 

MgB2 с разным соотношением Mg : B, хотя рентге-

нография в пределах углов 2θ = 20°÷100° и обычная 

нейтронография не выявляют такую нестехиоме-

трию.

С учетом вышеизложенного дальнейшие экс-

перименты проводились в инертной атмосфере 

при быстром нагреве брикета в режиме теплового 

взрыва. Типичная дифракционная картина дина-

мики структурообразования и процесса нагрева 

представлена на рис. 3. Последовательность рент-

генограмм отображена в виде двухмерного поля 

в координатах угол—время, а интенсивность ли-

нии пропорциональна степени черноты поля (или 

цветовой гамме). На общее дифракционное поле 

наложена синхронно записанная термограмма 

Рис. 1. Морфология реакционной смеси Mg + 2B после обработки в ШВМ

а – увеличение 100×, б – 1000×

Рис. 2. Дифрактограммы, полученные из центральной (а) и периферийной (б) областей синтезированного 

на воздухе образца

Рис. 3. Дифракционная картина структуро-

образования и термограмма нагрева смеси Mg + 2B 

в среде гелия со скоростью ν = 150÷200 град/мин

а б
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процесса. Скорость нагрева образца до момента 

начала реакции составляла ν ~ 150÷200 град/мин.

На рис. 4 приведены отдельные сечения, пред-

ставляющие собой единичные рентгенограммы с 

экспозицией в 1 с, снятые в характерные момен-

ты времени. Отсчет ведется от нулевой точки, за 

которую принят последний кадр, перед началом 

фазовых трансформаций. Полученные данные по-

Рис. 4. Выборочная последовательность дифрактограмм динамического рентгеноструктурного 

исследования нагрева смеси Mg + 2B в среде гелия со скоростью ~150÷200 град/мин
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казывают, что формирование конечного продукта 

MgB2 протекает без образования промежуточных 

фаз. В процессе нагрева происходят постепенное 

снижение интенсивности дифракционных линий 

Mg и смещение их положения в сторону меньших 

углов, что обусловлено тепловым расширением 

решетки. В момент теплового взрыва происходят 

падение линий Mg до уровня фона и появление 

линий MgB2 (см. рис. 4, в, г). 

Температура начала взаимодействия по резуль-

татам 5 экспериментов варьировалась в пределах 

620—650 °С, что приблизительно соответствует 

температуре плавления магния (tпл = 650 °C). Мак-

симальная температура теплового взрыва состав-

ляла около 1100 °С. Анализ дифракционного поля 

в момент теплового взрыва показал, что существу-

ет промежуток времени, не превышающий 2 с, ког-

да одновременно существуют линии Mg и MgB2.

Фаза диборида магния в волне горения обра-

зуется по известному механизму реакционной 

диффузии — после расплавления и растекания 

расплава магния по поверхности бора [8]. Кинети-

ка теплового взрыва в случае с магнием лимити-

руется продолжительностью прогрева частицы до 

температуры плавления и временем разрушения 

целостности оксидной пленки MgO. С ростом тол-

щины пленки увеличивается время прогрева ча-

стицы магния до ее расплавления из-за заметной 

разницы коэффициентов теплопроводности MgO 

и Mg (λ = 59 и 156 Вт/(м·К) соответственно), а также 

растет время до разрушения пленки из-за разни-

цы их коэффициентов термического расширения 

(λL = 10,4·10–6 и 25·10–6 К–1). Поэтому именно тол-

щина оксидной пленки, образующейся при хране-

нии порошка, его смешении с бором и нагреве до 

начала реакции, определяет кинетику процесса. 

Очевидно, что чем выше скорость нагрева смеси 

Mg + 2B в присутствии примесного кислорода, 

тем тоньше пленка MgO и меньше кинетические 

затруднения. Напротив, при медленном нагреве 

толщина пленки растет, что приводит к увеличе-

нию временной задержки начала взаимодействия 

магния с бором.

Оценочно характерное время прогрева части-

цы магния составляет τпр ~ r2/a, где r — размер ча-

стицы и a — температуропроводность. Для частиц 

размерами 50 и 100 мкм при a = 87,4·10–2 см2/с вре-

мя τпр соответственно составит ~3·10–5 и 1·10–4 с. 

В случае оксидной частицы (a = 18·10–2 см2/с) раз-

мером 100 мкм расчет дает τпр ~ 5·10–4 с, что в 5 раз 

больше по сравнению с частицей Mg. 

В работе [23] сообщается, что толщина оксид-

ной пленки может составлять 0,5—1,0 мкм. Прове-

денные оценки показывают, что оксидная пленка 

увеличивает τпр частицы магния, но, тем не ме-

нее, это время на 3 порядка меньше временного 

разрешения используемой методики TRXRD. 

Поэтому наблюдаемое существование одновре-

менно двух дифракционных линий Mg и MgB2, 

возможно, связано с тем, что на поверхности в 

анализируемой плоскости образца, попадающей 

в зону исследования, могли присутствовать круп-

ные частицы исходного магния, которые в ходе 

теплового взрыва отслоились или открепились 

от общей поверхности образца. На данный эф-

фект могли повлиять небольшое газовыделение, 

а также расширение образца в процессе нагрева. 

В результате такого микроотслоения теплопере-

дача от соседних частиц уменьшилась, что при-

вело к увеличению времени их существования до 

полного плавления.

Результаты модельных и закалочных экспери-

ментов показали, что растекание образовавшего-

ся расплава с формированием реакционной по-

верхности происходит быстрее, чем завершается 

плавление самых крупных частиц магния [24]. Это 

объясняет одновременное существование спек-

тров Mg и MgB2. В работе [14] сообщается, что при 

кипении магния (1090 °C) образующиеся пары 

металла способствуют его реакции с бором вслед-

ствие инфильтрации паров через развитую по-

верхность частиц бора. Процесс фазообразования 

завершается примерно на 3-й секунде. Все 3 обра-

зовавшихся пика MgB2 (100), (101) и (002) смеща-

ются в сторону меньших межплоскостных рассто-

яний (бóльших углов) по мере остывания образца 

(см. рис. 4, д, е).

После теплового взрыва на дифракционном 

поле наблюдается слабая линия MgO. Наличие 

оксидной фазы вполне естественно связано с при-

сутствием кислорода в исходных порошках магния 

и бора. Действительно, по данным химического 

анализа в смеси, полученной в ШВМ, содержится 

0,36—0,39 мас.% кислорода. Результаты РФА по-

казали, что продукты синтеза после охлаждения 

представляют собой в основном однофазный ди-

борид магния. Однако на поверхности сгоревшего 

образца обнаружено до 5 % фазы MgO (рис. 5, а).

На рис. 5, б, в представлены конгломераты ди-

борида магния осколочной формы размером 50—

100 мкм, соизмеримым с дисперсностью исходно-

го порошка магния, состоящие, в свою очередь, из 
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более мелких зерен размером 2—3 мкм (см. вставку 

на рис. 5, в).

Уменьшение скорости нагрева реакционной 

смеси до ~30÷50 град/мин принципиально не 

изменяет дифракционную картину процесса — 

тепловой взрыв обусловлен образованием фазы 

MgB2 (рис. 6). Однако по сравнению со случаем, где 

ν = 150÷200 град/мин, наблюдается ряд существен-

ных отличий. 

Во-первых, при медленном нагреве при t > 520 °C 

появляется линия (200) фазы MgO в области 2θ =
= 43° (рис. 7, б), что свидетельствует об окисле-

нии поверхности частиц магния. Сопоставление 

температурных зависимостей изменения энергии 

Гиббса для реакций образования соединений MgO 

и MgB2 (рис. 8) показало, что первая является наи-

более предпочтительной. Поэтому магний в пер-

вую очередь взаимодействует с примесным кисло-

родом, который содержится в исходных реагентах.

Второе отличие медленного нагрева связано с 

появлением диффузионного гало вблизи дифрак-

ционных линий Mg в интервале 2θ = 32°÷38° (см. 

рис. 7, в), сопровождающимся уменьшением интен-

сивности линий Mg до уровня фона при t = 650 °С. 

Подобное явление потери дальнего порядка и воз-

никновение диффузионного гало на месте диф-

ракционных линий в процессе теплового взрыва 

наблюдалось в системе Ni—Al и свидетельствовало 

в пользу жидкофазного механизма формирования 

продукта [25]. Нарушение дальнего порядка кри-

сталлической структуры магния и его переход в 

расплав происходят в течение 8—9 с (см. рис. 7, г). 

За это время наблюдается заметное смещение 

дифракционных линий магния с одновременным 

падением их интенсивности. Термограмма в этот 

указанный промежуток времени существенно 

Рис. 5. Дифрактограмма (а) и морфология (б, в) 

частиц диборида магния после синтеза 

при скорости нагрева ν ~ 150÷200 град/мин

б – увеличение 100×, в – 500×, вставка – 5000×

Рис. 6. Дифракционная картина и термограмма 

процесса нагрева смеси Mg + 2B в среде гелия 

со скоростью ν = 30÷50 град/мин

а
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отличается от термограммы процесса с быстрым 

нагревом смеси, когда наблюдается резкий скачок 

температуры (рис. 9).

При ν = 30÷50 град/мин отмечается плавный 

подъем величины t вблизи температуры теплово-

го взрыва, что связано с саморазогревом образца в 

результате окисления магния (рис. 9, б). Похожий 

результат отмечался в работе [25], когда причиной 

первичного саморазогрева образца из шихты Ta—

Zr—C являлось окисление циркония.

Рис. 7. Выборочная последовательность дифрактограмм динамического рентгеноструктурного 

исследования нагрева смеси Mg + 2B в среде гелия со скоростью ν = 30÷50 град/мин
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Появление интенсивных дифракционных ли-

ний MgB2 (см. рис. 7, г, д) наблюдается при темпе-

ратуре, превышающей tпл магния (650 °С). Можно 

предположить, что в течение 8—9 с, предшеству-

ющих тепловому взрыву, взаимодействие Mg + B 

затруднено из-за образования на поверхности ча-

стиц магния толстой оксидной пленки, которая 

тормозит растекание расплава. После нарушения 

ее целостности происходят растекание расплава по 

поверхности бора и реакционная диффузия с об-

разованием фазы MgB2. Результаты РФА продук-

тов синтеза после охлаждения показали, что при 

малой скорости нагрева шихты продукты синтеза 

состоят преимущественно из MgB2, но содержание 

оксида магния достигает 10—15 мас.%.

Сопоставление полученных при разной ско-

рости нагрева результатов показывает, что суще-

ственными фактором, влияющим на кинетику и 

механизм образования MgB2, является наличие 

примесного кислорода. При ν = 150÷200 град/мин 

оксидная пленка на поверхности частиц магния, 

препятствующая его взаимодействию с бором, не 

успевает сформироваться, в результате чего реак-

ция Mg + 2B = MgB2 начинается в момент плавле-

ния магния. При этом температура самовоспламе-

нения приблизительно соответствует температуре 

плавления магния — 650 °С. 

Заключение

При проведении элементного синтеза в режиме 

послойного горения смеси Mg + 2B на воздухе пре-

обладающей является реакция окисления магния. 

Количество оксида в 3 раза больше на периферии 

образца, чем в его центральной части.

Методом времяразрешающей дифракции 

(TRXRD) изучено влияние скорости нагрева ука-

занной смеси на динамику фазообразования при 

тепловом взрыве в среде гелия. Показано, что фа-

за MgB2 появляется без формирования промежу-

точных соединений. Существенным фактором, 

влияющим на кинетику процесса образования ди-

борида магния, является примесный кислород, и 

соответственно, толщина формирующейся плен-

ки MgO. При скорости нагрева 150—200 град/мин 

оксидная пленка на поверхности частиц магния не 

успевает заметно вырасти, в результате чего реак-

ция Mg + 2B = MgB2 протекает по механизму реак-

ционной диффузии сразу после расплавления маг-

ния. Продукты синтеза состоят преимущественно 

из MgB2 и следов MgO (не более 5 %). Температура 

теплового взрыва составляет 1100 °С. 

При существенно меньшей скорости нагрева 

(30—50 град/мин) на поверхности магния успевает 

вырасти пленка теплостойкого MgO, которая за-

медляет прогрев магния до расплавления, поэтому 

требуется дополнительное время для разрушения 

ее целостности. В результате начало реакции об-

разования MgB2 сдвигается на 8—9 с. Продуктами 

синтеза в этом случае являются MgB2 и MgO (до 

15 %). Температура теплового взрыва составляет не 

более 1020 °С.

Подводя итог, можно констатировать, что ме-

тод самораспространяющегося высокотемпера-

турного синтеза является перспективным для 

получения порошкового продукта на основе ди-

борида магния. При этом основными факторами, 

Рис. 9. Термограммы теплового взрыва 

смеси Mg + 2B при различных скоростях нагрева 

а – ν = 150÷200, б – 30÷50 град/мин 

Рис. 8. Изменение энергии Гиббса 

реакций образования соединений MgB2 и MgO 

в зависимости от температуры
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влияющими на механизм его образования, явля-

ются наличие примесного кислорода и скорость 

нагрева порошковой смеси. Учитывая дешевизну 

материалов на основе диборида магния, простоту 

и непродолжительность процесса синтеза, можно 

ожидать, что данный материал найдет практиче-

ское применение в качестве сверхпроводников.

Исследование выполнено на оборудовании ЦКП ИСМАН 

при финансовой поддержке РФФИ и Правительства Москвы 

в рамках научного проекта № 15-38-70013 «мол_а_мос», 

а также при финансовой поддержке программы 

Президиума РАН ПЗ1.1.
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Введение

Оксинитрид алюминия с кубической кристал-

лической решеткой (γ-AlON) состава Al5O6N явля-

ется твердым раствором в псевдобинарной систе-
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Проведены исследования синтеза оксинитрида алюминия (γ-AlON) в условиях СВС-газостатирования при высоких давле-
ниях (10–100 МПа) газообразного азота, в том числе в режиме так называемых сопряженных реакций горения (химических 
печей). Показано, что химический и фазовый составы продуктов горения, а также их структура и морфология частиц по-
рошков зависят от соотношения реагентов в исходной смеси Al–Al2O3, а также от давления азота, температуры горения 
высокоэкзотермических компонентов химических печей и марки исходных реагентов. Изучена структура частиц порошков 
γ-AlON и установлена ее связь с условиями проведения самораспространяющегося высокотемпературного синтеза. Най-
дены оптимальные параметры CВC для получения A15O6N (γ-AlON). 

Ключевые слова: CВC-газостатирование, сопряженные реакции горения, продукты горения, алон, микроструктура, струк-
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ме xAlN—yAl2O3. Он оптически прозрачен (≥80 %) 

в ультрафиолетовом, видимом и инфракрасном 

спектрах, в 4 раза прочнее закаленного стекла, на 
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85 % такой же прочный, как сапфир, и примерно 

на 15 % прочнее шпинели алюмината магния. Это 

самый твердый поликристаллический прозрач-

ный керамический материал, который произво-

дится в промышленном масштабе [1] и подходит 

для использования в качестве упрочняющего ком-

понента конструкционных материалов для авиа-

космических двигателей, установок в энергетике 

и других областях техники. При правильном под-

ходе оксинитрид алюминия (γ-AlON) может стать 

более дешевым и доступным материалом, чем сап-

фир, там, где требуются высокая твердость, тре-

щиностойкость, прозрачность в видимом, ультра-

фиолетовом и инфракрасном спектрах.

Известны несколько технологий получения по-

рошков γ-AlON для производства прозрачной ке-

рамики. К основным методам синтеза относятся 

прямая твердофазная реакция между AlN и Al2O3 

[2] и карботермическое восстановление Al2O3 в ат-

мосфере азота [3, 4]. Разрабатываются также и но-

вые способы синтеза порошка γ-AlON, такие как 

самораспространяющийся высокотемпературный 

синтез (CВC) [5], азотирование порошков алю-

миния в пламени горелки на воздухе, жидкофаз-

ные peaкции азотирования алюминия с участием 

органических соединений [6], горение порошков 

алюминия в атмосфере воздуха [7]. Для компакти-

рования порошков и получения поликристалли-

ческой керамики используются методы горячего 

прессования [8], изостатического прессования [9], 

микроволновой энергии [10], электроимпульсного 

плазменного спекания [11].

В настоящей работе для получения γ-A1ON 

применялось азотирование смесей металлическо-

го алюминия и порошка корунда Al2O3 в режиме 

процесса СВС, основанного на процессах филь-

трационного горения, в том числе при использо-

ванием так называемых термически сопряженных 

реакций [12]. При этом осуществлялось совмест-

ное горение слабо- и сильноэкзотермических 

смесей реагентов, последняя из которых служит 

химической печью для переноса дополнительного 

тепла [13]. В термически сопряженных системах 

реакционные смеси химических печей и целевых 

реагентов разделяются в пространстве.

В проведенных исследованиях в качестве хими-

ческой печи использовались реакции порошков B 

или смесей B + BN с газообразным азотом высоко-

го давления. Следует отметить, что конечным про-

дуктом горения химической печи в этом случае 

являются порошки нитрида бора, которые также 

представляют большой практический интерес и 

могут быть успешно использованы.

Цель данной работы — комплексное исследова-

ние возможности использования метода СВС для 

производства важных в практическом отношении, 

в том числе низкокалорийных, тугоплавких сое-

динений типа A15O6N, а также разработка нового 

варианта СВС — совместного получения двух и бо-

лее целевых продуктов. Основное внимание уделе-

но изучению влияния параметров процесса горе-

ния на фазовый и химический составы конечных 

продуктов, а также структуру материала и мор-

фологию частиц. Также рассмотрены механизм и 

взаимодействие реагентов в условиях термически 

сопряженных реакций.

Материалы и методика эксперимента

В качестве основного сырья использовались по-

рошки алюминия марок АСД-4, ПАП-1 (алюми-

ниевая пудра) и оксид алюминия (корунд чистотой 

95 % с размером частиц ~5 мкм). Для химической 

печи применялись порошки бора пиролитического 

и полиборид магния. Разбавителем порошка бора 

служил гексагональный нитрид бора, синтезиро-

ванный методом СВС, чистотой 99,5 %. В качестве 

газообразного реагента выбран азот квалификации 

«ОЧ» (>99,4 %). В процессе исследования варьиро-

вались марки порошка алюминия, давление азо-

та, соотношения исходных реагентов в смесях Al +

+ А12О3 и компонентов химической печи. Синтез 

проводился в СВС-газостате высокого давления, 

начальное давление изменялось от 10 до 100 МПа.

Продукты горения в зависимости от условий 

синтеза находились в виде сыпучих или плотно 

спеченных порошков. Полученные продукты ис-

следовались с помощью рентгенофазового (РФА с 

использованием дифрактометра DRON-3М) и хи-

мического анализов, а также сканирующей элек-

тронной микроскопии (СЭМ). Микроструктура 

материала и морфология частиц порошков изуча-

лись с применением сканирующего электронного 

микроскопа LEO-1450 со встроенным рентгенов-

ским анализатором IN-CA ENERGY 350 (EDS).

Результаты экспериментов 

и их обсуждение

Согласно литературным данным соединения 

AlON (так называемые алоны) разного состава на-

ходятся в пределах двойной системы xAlN—yAl2O3. 
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Область существования однофазных твердых рас-

творов лежит между 24 и 41 мол.% AlN в области, 

ограниченной температурами 1700—2170 °С. При 

t = 2170 °С γ-A1ON плавится [1]. Синтез алонов 

при горении системы xAlN—yAl2O3 в атмосфере 

газообразного азота происходит в результате эк-

зотермического химического взаимодействия по-

рошков алюминия с азотом в присутствии Al2O3 

по реакции

xAl + yAl2O3 + x/2N2 → xAlN – yAl2O3.

Проведенные исследования показали, что ре-

акционные смеси, содержащие не менее 22 мас.% 

Al, могут самостоятельно взаимодействовать с азо-

том в режиме фильтрационного горения. Если же 

в них менее 22 % Al, такие смеси взаимодейство-

вать с N2 в режиме горения не способны, для этого 

требуется их дополнительный подогрев. Как уже 

упоминалось выше, в таких случаях используются 

химические печи, в которых протекают термиче-

ски сопряженные реакции горения в азоте смесей 

Al + AlN и B или B + BN.

Подробные исследования фазового состава и 

структуры продуктов горения, а также их связи 

с параметрами процесса (температурой, маркой 

алюминия) при различных соотношениях компо-

нентов в системе Al : Al2O3, мас.%: от 15Al—85Al2O3 

до 50Al—50Al2O3, показали, что при горении сме-

сей Al + Al2O3 без дополнительного подогрева по-

лученные продукты многофазны (рис. 1), и нали-

чие или отсутствие тех или иных фаз зависит не 

только от соотношения Al : Al2O3, но и от давления 

азота. При PN2
 = 10 МПа и соотношении Al : Al2O3 =

= 55 : 45 наряду с основной фазой γ-AlON наблюда-

ется большая интенсивность пиков AlNгекс и, кро-

ме того, присутствуют Al2O3 и свободный Al.

При повышении давления азота до 20 и 40 МПа 

на дифрактограммах исчезли пики Al и Al2O3, 

уменьшилось количество AlN, который частично 

перешел в твердый раствор с Al2O3 с образованием 

алона Al7O3N5 ромбоэдрической формы.

При проведении исследований большое вни-

мание уделялось изучению микроструктуры про-

дуктов горения и морфологии частиц порошков 

в зависимости от параметров процесса СВС. На 

рис. 2 приведены микроструктуры, характерные 

для частиц порошков, полученных без примене-

ния дополнительного нагрева. Видно, что они не-

однородны и состоят из отдельных слоистых ча-

стиц γ-AlON (рис. 2, а) и кристаллов в виде гибких 

стержней (рис. 2, б). В некоторых из порошков об-

наруживаются также отдельные сферические ча-

стицы Al2O3. Игольчатые кристаллы, содержание 

которых уменьшается с увеличением давления, 

Рис. 1. Дифрактограммы порошков, полученных 

в отсутствие химической печи при соотношении 

Al : Al2O3 = 55 : 45 и разных давлениях азота

а – PN2
 = 10 МПа, б – 20 МПа и в – 40 МПа

Рис. 2. СЭМ-изображения микроструктуры 

продуктов горения

Давление азота – 20 МПа 

Дополнительный подогрев не применялся
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можно отнести к наноструктурным пластинчатым 

частицам AlN, собранным в стержни.

Как показали эксперименты, высокое содер-

жание алюминия в исходных смесях Al + Al2O3 

способствует образованию большого количества 

AlN и снижению содержания однофазных твер-

дых растворов γ-AlON, а уменьшение количества 

алюминия приводит к резкому понижению тем-

пературы синтеза (<1700 °С), неполноте сгорания 

образцов и даже затуханию горения. Ранее уже 

было отмечено, что для повышения температуры 

синтеза использовали сопряженные реакции го-

рения — так называемые химические печи, под-

робно описанные в работе [13]. Был установлен 

наиболее благоприятный режим горения для по-

лучения порошков однофазного твердого раствора 

AlN—Al2O3 (γ-AlON), при котором соотношение 

исходных Al : Al2O3 соответствует 21 мас.% Al и 

79 мас.% Al2O3. 

Наиболее подробные исследования условий 

синтеза γ-AlON проводились с использованием 

химической печи, состоящей из элементарного 

бора или его смесей с BN в соотношениях (мас.%) 

30 : 70 и 50 : 50. При повышенных давлениях азота 

(>10 МПа) такие химические печи могут достигать 

температур 2500—3000 °С [14]. 

Изучение азотированных продуктов горения 

смесей алюминия с его оксидом показало, что как 

температура горения и давление азота, так и марка 

алюминия и форма загрузки шихты (засыпка по-

рошков или спрессованный образец), а также дру-

гие параметры синтеза сказываются на фазовом 

составе и однородности конечных продуктов. 

С помощью электронных микроскопов были 

исследованы макроструктура порошков спеков, 

агломератов и морфология частиц γ-AlON. Уста-

новлено, что практически во всех экспериментах 

γ-AlON представляет собой плотно спеченные сло-

истые агломераты со слоями из тонких пластинок 

толщиной ~20 нм, собранных в пористые стержни. 

На рис. 3 видны четко ограненные пластинчатые 

образования, состоящие из самособранных пори-

стых кристаллитов.

Примесный нитрид алюминия кристаллизует-

ся в виде тонких гибких пластинчатых стержней 

диаметром 100—200 нм, их элементный состав со-

ответствует стехиометрическому AlN (рис. 4). 

Оксид алюминия представлен сферическими 

частицами, состоящими из тонких нитевидных 

кристаллитов диаметром менее 20 нм (рис. 5, а), 

которые формируются в сферы из ячеистых обра-

зований, заполненных нитевидными кристалли-

тами (рис. 5, б). Элементный состав частиц (52,99 % 

Al и 47,01 % O) соответствует оксиду алюминия 

Al2O3.

На рис. 6 приведены дифрактограммы продук-

тов, полученных при горении смеси Al + Al2O3 в 

массовом соотношении 21 : 79 при разных давлени-

ях азота в химической печи состава 50%В—50%BN.

Рис. 3. Микроструктура частиц порошка γ-AlON (а) 

и наноструктура слоев частицы γ-AlON (б)

2 мкм

Рис. 4. СЭМ-изображение частиц нитрида алюминия
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В табл. 1 представлен химический анализ про-

дуктов горения, полученных в химической печи 

состава 50%В—50%BN с использованием алю-

миния марки АСД-4 при разных давлениях азо-

та. Видно, что с повышением давления газа со-

держание азота в γ-AlON понижается. При PN2
 =

= 40 МПа оно достигает 5,8 мас.% в Al5O6N 

(γ-AlON), что практически соответствует его те-

оретическому значению (5,7 %). При повышении 

давления до 100 МПа наблюдается снижение со-

держания азота, которое может быть связано с осо-

бенностями фильтрационного подвода газа (N2) 

к зоне горения при высоких давлениях [15].

Применение химической печи, состоящей из 

100 % бора пиролитического, сопровождается рез-

ким повышением температуры горения до значе-

ний >2500 °С. Продукты горения представляют 

собой плотные спеки, количество азота умень-

шается, что, скорее всего, является результатом 

фильтрационных затруднений поступления газо-

образного реагента (N2) к фронту горения за счет 

спекания реакционной массы.

Иная картина наблюдается при выборе в каче-

стве основного реагента алюминия марки ПАП-1 

(пудра). При использовании смесей алюминиевой 

пудры с Al2O3 практически при всех параметрах 

горения продукты образуют оплавленные, часто 

стекловидные, спеки, что свидетельствует о высо-

кой температуре синтеза. Основным полученным 

при этом соединением является Al5O6N (γ-AlON) 

с небольшими примесями Al7O3N5 и AlN. Изме-

нение давления азота не сказывается на фазовом 

составе продуктов горения. 

Если сравнить химический состав продуктов 

горения, полученных с использованием алюми-

ния марки АСД-4 и алюминиевой пудры, син-

тезированных при одинаковых условиях (PN2
 =

= 40 МПа, соотношение Al : Al2O3 = 21 : 79, хими-

ческая печь состава 50%В—50%BN), то заметны 

значительная разница в количестве общего азота 

и пониженное содержание связанного азота в по-

рошке γ-AlON (табл. 2). Последнее свидетельствует 

о наличии в продуктах горения посторонних при-

месей, которые удалось устранить в последующих 

экспериментах.

При использовании химической печи из эле-

Таблица 1. Содержание азота в γ-AlON 

при разных давлениях

PN2
, МПа N2, мас. %

20 6,8

40 5,8

100 5,1
Рис. 5. СЭМ-изображение частиц оксида алюминия

а – ячеистая структура частицы оксида алюминия 

б – динамика превращения ячеистых структур Al2O3 в сферы

Рис. 6. Дифрактограммы порошков, полученных 

при синтезе AlxOyNz в химической печи состава 

50%В–50%BN при разных давлениях азота

а – PN2
 = 20 МПа, б – 40 МПа, в – 100 МПа
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ментарного бора, температура горения которой 

приближается к 3000 °С, в продуктах горения алю-

миниевой пудры, наряду с Al5O6N и примесями 

Al7O3N5, AlN и Al2O3, в неоптимальных условиях 

синтеза (например, при активном теплоотводе), 

может появиться небольшое количество тетраэд-

рического алона Al196O228N4. А в химической печи 

наблюдаются также примеси нитрида бора, кото-

рый проникает в основную реакционную массу в 

результате газофазных реакций летучих соедине-

ний бора и его оксида с азотом. Проведение синтеза 

в химической печи из пиролитического бора с мак-

симальной толщиной стенки печи (≥2 см) приво-

дит к эволюции структуры γ-AlON за счет сильно-

го спекания и усадки реакционной массы, вплоть 

до плавления продуктов горения. В этом случае 

γ-AlON полностью теряет мозаичную макрострук-

туру, превращаясь в поликристаллическую стекло-

образную массу с появлением участков, прозрач-

ных в видимой области спектра (рис. 7).

При этом одновременно с плавлением основ-

ных продуктов горения происходит ликвация 

материала, возникающая при кристаллизации из 

расплава. Выделившиеся в виде кристаллов при-

месные фазы неравномерно распределяются по 

объему реакционной массы в связи с оттеснением 

их перемещающимся фронтом кристаллизации с 

последующим перераспределением за счет диф-

фузии. На рис. 8 представлена картина фронта 

кристаллизации с выделившимися ромбоэдриче-

скими кристаллами Al7O3N5 и гексагональными 

кристаллами, которые можно отнести к AlN. 

Следует отметить, что в экспериментах были 

зафиксированы следы AlNкуб. Появление куби-

ческой модификации нитрида алюминия свиде-

тельствует, скорее всего, о реализации при синтезе 

алона механизма образования γ-AlON через фа-

зовый переход AlNгекс → AlNкуб после получения 

гексагонального нитрида при горении алюминия 

в газообразном азоте. Высокие давления газа и 

температуры реакции азотирования способство-

вали такому фазовому переходу, благодаря кото-

рому происходит взаимное растворение нитрида 

и оксида алюминия с образованием оксинитри-

да Al5O6N. Необходимость присутствия AlNкуб 

для образования однофазного твердого раствора 

AlN—Al2O3 была показана в работе [16].

Конечным продуктом горения химических пе-

чей, в состав которых входит бор, является высоко-

качественный нитрид бора, который также пред-

ставляет большой практический интерес и может 

быть успешно использован. Химический состав 

и структура частиц порошков нитрида бора соот-

ветствуют стехиометрическому составу и гексаго-

нальной структуре BNгекс.

Таблица 2. Содержание азота в γ-AlON 

при использовании разных порошков алюминия

Тип порошка PN2
, МПа N2, мас.%

АСД-4 40 5,8

ПАП-1 (пудра) 40 4,2

Рис. 7. Микроструктура расплава продуктов горения, 

полученного с применением алюминиевой пудры 

при соотношении (мас.%) Al : Al2O3 = 21 : 79

Рис. 8. СЭМ-изображение расплава γ-AlON 

с «вытесненными» кристаллами примесей (а): 

ромбоэдрическими Al7O3N5 и гексагональными AlN (б)

а

б
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Заключение

В результате проведенных исследований фа-

зового состава и структуры продуктов горения 

смесей Al + Al2O3 при высоких давлениях газо-

образного азота (10—100 МПа) в условиях CВC-га-

зостатирования были найдены оптимальные 

параметры синтеза порошков Al5O6N (γ-AlON), 

которые служат исходным сырьем для получения 

поликристаллической прозрачной керамики — 

перспективного заменителя дорогостоящего, де-

фицитного сапфира. 

Эксперименты с использованием высокоэкзо-

термических сопряженных реакций горения бо-

ра в газообразном азоте для дополнительного по-

догрева исходных смесей показали возможность 

получения в режиме CВC не только порошков с 

четко сформированными слоистыми частицами, 

собранными в мозаичные макроструктуры, но и 

стеклообразной поликристаллической массы с 

прозрачными в видимой области спектра участ-

ками. Это свидетельствует о перспективности 

применения процессов CВC для одностадийного 

изготовления прозрачной поликристаллической 

керамики на основе γ-AlON. 

Найденные в работе оптимальные условия 

синтеза γ-AlON в режиме «сопряженного» горе-

ния и возможность получения высококачествен-

ных порошков нитрида бора составляют ос-

нову перспективных методов одностадийного 

совместного получения при СВС двух и более це-

левых продуктов.
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Введение

На сегодняшний день единственной реальной 

альтернативой классическим твердым сплавам 

на основе карбида вольфрама (базовая система 
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Методами рентгеноспектрального микроанализа и растровой электронной микроскопии впервые изучено влияние ле-
гирования карбонитрида титана TiC0,5N0,5 цирконием на механизм и кинетические особенности контактного взаимодей-
ствия с расплавом Ni–25%Mo (t = 1450 °C, вакуум 5·10–2 Па). Выявлены основные эффекты модифицирующего влияния 
циркония на процессы растворения и фазо-, структурообразования, протекающие при взаимодействии карбонитрида 
Ti1–nZrnC0,5N0,5 (n = 0,05 и 0,20) с Ni–Mo-расплавом, и проанализированы факторы, способствующие их проявлению. Уста-
новлено, что модифицирующая роль малых добавок циркония во многих отношениях подобна роли азота. Эксперимен-
тально подтверждено практическое отсутствие циркония и азота в составе K-фазы (метастабильного твердого раствора 
Ti1–nMonCx, где n  0,65, x = 0,7±0,1). Показано, что богатый цирконием карбонитрид Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5 не может быть реко-
мендован в качестве тугоплавкой составляющей кермета из-за ограничений химического характера. 
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WC—Co) являются керметы на основе карбони-

трида титана (базовая система TiC1–xNx/Ni—Mo 

[1—8]). Они в среднем вдвое дешевле и легче тради-
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ционных сплавов, намного превосходят их по твер-

дости, износо- и окалиностойкости, имеют низ-

кий коэффициент трения и меньшую схватывае-

мость со сталями. Основной недостаток TiCN-кер-

метов (как и их предшественников TiC-керметов) — 

относительно невысокий уровень прочностно-

пластических свойств (прежде всего, трещино-

стойкости), что существенно ограничивает обла-

сти их применения.

Многолетние попытки решить эту проблему 

путем введения в исходную порошковую смесь до-

бавок различных карбидов и нитридов переходных 

металлов IV—VI групп (см. последние обзоры [9, 10]) 

пока не привели к заметным успехам. Дело в том, 

что в процессе спекания многофазных керметов 

трудно избежать появления дефектов различного 

рода (чаще всего, избыточных пор), неоднородно-

стей химического происхождения и остаточных 

напряжений [11]. Особенно часто эти недостатки 

проявляются при использовании в качестве доба-

вок карбидов и нитридов IV группы [12—21]. 

С другой стороны, как было показано нами в [22], 

для достижения поставленной цели более перспек-

тивным является подход, связанный с усложнением 

исходного химического состава тугоплавкой состав-

ляющей композита при сохранении неизменным 

числа входящих в него фаз. Этот вывод был в даль-

нейшем экспериментально подтвержден и рядом за-

рубежных исследователей [23—30]. Действительно, 

керметы на основе твердого раствора тугоплавких 

фаз внедрения (ТФВ) по сравнению с их аналогами, 

спеченными из смеси индивидуальных карбидов и 

нитридов, демонстрируют, как правило, более высо-

кий уровень и стабильность прочностно-пластиче-

ских и эксплуатационных свойств. 

Основной причиной сосуществования (а в по-

следние годы, и совмещения [31, 32]) столь разных 

методологических подходов к решению рассматри-

ваемой проблемы является, по нашему мнению, иг-

норирование большинством исследователей твер-

дорастворной природы ТФВ (метастабильность, 

конкурентный характер существующих в них Me—

Me- и Me—X-связей, относительная автономность 

подрешеток металла и неметалла [33, 34]), следстви-

ем которой являются необычные механизмы про-

явления ими химической активности в контакте с 

различными средами вообще [35] и с расплавами 

на основе никеля в частности [36, 37]. Уникальной 

природой ТФВ объясняются и специфические осо-

бенности формирования микроструктуры TiC- и 

TiCN-керметов в процессе спекания, а также тот 

факт, что оптимальный уровень их служебных 

свойств, в отличие от твердых сплавов типа WC—

Co, достигается лишь в некотором промежуточном 

химическом состоянии, далеком от равновесного 

[38, 39]. К сожалению, проблемам химии спекания 

керметов пока не уделяется должного внимания. 

В наших публикациях [40—42] были впервые 

обобщены результаты систематического иссле-

дования специфических особенностей и общих 

закономерностей процессов растворения, фазо- и 

структурообразования, протекающих при взаи-

модействии горячепрессованных (остаточная по-

ристость ≤3 %) карбидов и карбонитридов титана 

различного состава с Ni—(5÷25%)Mo-расплавом 

(t = 1400÷1500 °C, τ = 0,1÷25 ч, вакуум 5·10–2 Па или 

аргон). Анализ этих результатов позволил конста-

тировать, в частности, что фактической основой 

TiC- и TiCN-керметов с Ni—Mo-связкой явля-

ется так называемая K-фаза — метастабильный 

кубический (типа NaCl) твердый раствор состава 

Ti1–nMonCx, где n  0,65, x = 0,7±0,1. Ее объемное 

содержание в спеченных сплавах в несколько раз 

превышает остаточное содержание номиналь-

ной основы композита. Установлено, что K-фаза 

может формироваться в процессе жидкофазного 

спекания керметов либо автономно (по механизму 

гомогенного зарождения в объеме жидкой фазы), 

либо не автономно (по механизму гетерогенного 

зарождения на зернах ТФВ). 

В работе [42] применительно к азотсодержащим 

керметам обосновано положение о том, что специ-

фические особенности K-фазы — высокая степень 

дефектности по углероду, практическое отсутствие 

в ее составе азота в сочетании с уникальными вы-

сокотемпературными свойствами (горячая твер-

дость, стойкость к деформации и крипу) и способ-

ностью формировать в процессе жидкофазного 

спекания разветвленную сеть межфазных границ — 

определяют общий уровень прочностно-пласти-

ческих и служебных характеристик композита. 

Показано также, что оптимальным «прекурсором» 

K-фазы, формирующейся в процессе спекания 

TiCN-керметов, является карбонитрид титана со-

става TiC0,5N0,5. 

Цель настоящей работы — исследование влия-

ния легирования карбонитрида титана TiC0,5N0,5 

цирконием (Ti1–nZrnC0,5N0,5, n = 0,05 и 0,20) на 

процессы растворения, фазо- и структурообразо-

вания, протекающие при контактном взаимодей-

ствии с расплавом Ni—25%Mo. Какие-либо сведе-

ния по этому вопросу в литературе отсутствуют. 
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Исходные препараты 

и методы исследования

Исходные препараты получали методом кар-

ботермического восстановления брикетирован-

ных смесей TiO2 и ZrO2 в токе азота марки «Ч» при 

температуре 1700 °C в течение 30—40 ч. Синтези-

рованные порошкообразные (крупностью 3—5 мкм) 

твердые растворы Ti1–nZrnC0,5N0,5 подвергали го-

рячему прессованию в атмосфере азота при тем-

пературе 2700 °C и давлении 30 МПа в течение 8—

10 мин. Остаточная пористость компактных прес-

совок не превышала 3 %. 

Некоторые характеристики синтезированных 

образцов, включая исходный карбонитрид титана, 

приведены в таблице.

Методические особенности экспериментов сво-

дились к следующему. Горячепрессованные об-

разцы (∅10 мм, h = 5 мм) помещали в алундовые 

тигли на таблетки сплава Ni—25%Mo тех же фор-

мы и размеров. Изотермические отжиги прово-

дили в вакууме 5·10–2 Па при температуре 1450 °C 

в течение, как правило, 1 ч. После окончания экс-

перимента образцы разрезали перпендикулярно 

контактной границе, шлифовали и полировали 

алмазными пастами. Химический состав фаз и 

структурные особенности области контактного 

взаимодействия изучали в основном методами раст-

ровой электронной микроскопии (РЭМ) и рентге-

носпектрального микроанализа (РСМА) на уста-

новке JCXA-733. 

Для описания металлургических процессов на 

химическом языке (с целью повышения нагляд-

ности и информационной емкости обсуждаемых 

результатов) была разработана специальная систе-

ма условных обозначений [35]. В данной статье ис-

пользованы следующие из них: 

---> — растворение твердой фазы в жидкой;

→ — кристаллизация расплава при охлаждении 

 системы;

// — фаза, формирующаяся по механизму раст-

 ворения—осаждения; 

⎥⎥ — фазы, совместно кристаллизующиеся из 

 расплава;

Ni (ℓ) — расплав на основе никеля; 

Ni (ss) — твердый раствор на основе никеля;

₪ — эвтектика.

Результаты изучения процессов растворения, 

фазо- и структурообразования представлены ни-

же в виде схем протекания соответствующих хи-

мических (металлургических) превращений. Здесь 

же для сравнения приведены основные резуль-

таты исследования базовой системы TiC0,5N0,5/

Ni—25%Mo [42]. 

Результаты исследования 

и их обсуждение

Система TiC0,5N0,5/Ni—25%Mo 

Согласно [42] механизм начальных стадий вза-

имодействия карбонитрида TiC0,5N0,5 с распла-

вом Ni—25%Mo (t = 1450 °C, τ = 0,1÷1,0 ч, вакуум 

5·10–2 Па) может быть описан последовательно-

стью следующих реакций:

 0,1 ч

TiC0,5N0,5 + Ni (Mo)  --->  TiC0,5–xN0,5+x + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ni3Mo + ₪ Ni/ Ni3Mo;  (1)

 0,3 ч

TiC0,5N0,5 + Ni (Mo)  --->  TiC0,5–xN0,5+x + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ni (Ti ~ 1,5 %) + ₪ Ni/Mo2C;  (2)

 0,5 ч

TiC0,5N0,5 + Ni (Mo)  --->  TiC0,5–xN0,5+x + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Mo2C (Ti ~ 2,0 %) + ₪ Ni/Mo2C;  (3)

 1,0 ч

TiC0,5N0,5 + Ni (Mo)  --->  TiNx (C ~ 0,5 %) + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ti0,4Mo0,6C0,7 + ₪ Ni/(Ti, Mo)C.  (4)

Химический состав и параметры решетки синтезированных образцов

Состав фазы
Химический состав, мас.%

Ti MeIV C N O a, Å (Δa = ±0,001Å)

TiC0,5N0,5 79,1 – 9,7 11,1 0,1 4,282

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 72,0 7,2 9,4 10,9 0,1 4,288

Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5 55,0 26,1 8,5 9,9 0,3 4,410
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Из представленных данных видно, что процесс 

растворения TiC0,5N0,5 в Ni—Mo-расплаве носит 

инконгруэнтный характер: в расплав преимуще-

ственно, по сравнению с титаном, переходит угле-

род (растворимость азота в этих условиях не пре-

вышает 0,002 % [43]). В результате периферийные 

участки TiCN-зерен обогащаются азотом (по дан-

ным РСМА содержание углерода в них снижается 

от исходного значения 9,7 % до ~0,5 %) и под вли-

янием растущих напряжений (растягивающих по 

знаку) отслаиваются. Установлено, что первичные 

выделения K-фазы на зернах ТФВ и их отслоени-

ях имеют ярко выраженный островковый характер 

(рис. 1, а, светлая фаза). Этой особенностью они 

принципиально отличаются от композиции TiC/

Ni—Mo, в которой K-фаза, осаждаясь на зернах 

карбида титана, формирует сплошную оболочку 

(рис. 1, б).

По данным локальной масспектрометрии 

(ЛАММА-1000) и рентгеновской эмиссионной 

спектроскопии (JCXA-733) содержание азота в ав-

тономных выделениях K-фазы не превышает 0,1—

0,3 %. Эти результаты подтверждают тот факт, что 

перекристаллизации через расплав подвергается 

только карбидная составляющая карбонитрида. 

Кроме того, они свидетельствуют о том, что пол-

ную смачиваемость K-фазы Ni—Mo-расплавом 

обеспечивает, скорее, высокая степень ее дефек-

тности по углероду (индекс при углероде в K-фазе 

изменяется в пределах 0,6—0,8), чем просто при-

сутствие молибдена в расплаве. 

Система Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni—25%Mo 

Легирование карбонитрида титана TiC0,5N0,5 

малыми добавками циркония (Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5) 

существенно снижает относительную скорость его 

растворения в Ni—Mo-расплаве. Так, если кон-

центрация титана в металлической фазе образца 

TiC0,5N0,5/Ni—Mo после взаимодействия при t =

= 1450 °C в течение 1 ч достигает 3,7 %, то в тех же 

условиях в Zr-содержащей системе она не превы-

шает 2,5 %. 

Аналогичный вывод следует из сопоставления 

морфологических особенностей зоны контактно-

го взаимодействия этих образцов (рис. 2). Видно, 

что при прочих равных условиях степень диспер-

гирования зерен карбонитрида титана в контакте 

с расплавом резко снижается при его легировании 

цирконием. 

Существенно изменяется при этом и ха-

рактер инконгруэнтного растворения зерен 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 в расплаве. Теперь наряду с уг-

леродом в металлическую фазу преимуществен-

но переходит и цирконий (его содержание в пери-

ферийных областях зерен снижается от исходно-

го значения 7,2 % до ~0,5 %). Из-за возникающих 

вследствие этого механических напряжений «ни-

тридная» оболочка зерен отслаивается. Со вре-

менем богатые азотом отслоения соседних зерен, 

которые плохо смачиваются Ni—Mo-расплавом, 

объединяются в характерные цепочки (рис. 3). 

Анализ перераспределения элементов в раство-

ряющихся зернах, проведенный по их изображе-

ниям в характеристических рентгеновских излу-

чениях углерода, титана, циркония и молибдена 

(рис. 4), согласуется с этими результатами. 

Другим следствием снижения относитель-

ной скорости растворения Zr-содержащей ТФВ в 

Ni—Mo-расплаве является крайне неравновесный 

а

б

Рис. 1. Микроструктура области контактного 

взаимодействия в системах TiC0,5N0,5/Ni–25%Mo (а) 

и TiC/Ni–25%Mo (б)

t = 1450 °C, τ = 1 ч, вакуум 5·10–2 Па
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характер металлической зоны образца: в ней одно-

временно присутствуют эвтектические выделения 

K-фазы и фазы на основе гексагонального карбида 

Mo2C (рис. 5). 

Интересно при этом следующее. Во-первых, 

эвтектические выделения Mo2C располагаются 

преимущественно в периферийных областях ме-

таллической матрицы и отсутствуют вблизи кон-

тактной границы. Во-вторых, если концентрация 

циркония в твердом растворе на основе никеля 

практически постоянна во всем объеме металла 

(~0,1 %), то содержание титана постепенно снижа-

ется от 2,5 % в области границы раздела до 1,3 % 

вдали от нее.

Отмеченные особенности изменения химиче-

ского и фазового составов металлической зоны 

образца свидетельствуют о том, что лимитирую-

щей стадией процесса является диффузия компо-

нентов в жидкой фазе. Кроме того, они позволяют 

утверждать, что диффузионная подвижность угле-

рода в Ni—Mo-расплаве намного выше, чем тита-

на, а титана, в свою очередь, существенно ниже, 

чем циркония. Последнее заключение согласуется 

с результатами [44], согласно которым скорость 

диффузии титана в никеле в несколько раз ниже, 

чем циркония, из-за различного механизма мигра-

ции этих элементов в расплаве. 

Что касается K-фазы, то островковые выде-

ления ее эвтектической составляющей на зернах 

ТФВ и их мелких отслоениях (рис. 6), как и авто-

номные выделения K-фазы в карбидной системе 

Ti1–nZrnCx/Ni—25%Mo (n = 0,25 и 0,50) [11], прак-

тически не содержат в своем составе циркония. 

Предполагаемые причины этого обстоятельства 

уже обсуждались нами ранее [11]. 

Совокупность рассмотренных выше превра-

щений может быть описана следующей реакцион-

ной схемой, детализированной с учетом градиента 

концентрации титана в твердом растворе на осно-

ве никеля: 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 + Ni (Mo)  --->

--->  «TiN» (Zr ~ 0,5 %, C ~ 1,5 %) + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 // Ti0,4Mo0,6Zr0,01Cx +

(5)

+ Ni (Ti = 2,5÷1,3 %, Zr ~ 0,1 %) +

+ ₪ Ni/(Ti,Mo)Cx ⎥⎥ ₪ Ni/Mo2C.

С увеличением продолжительности отжига 

до 2 ч наиболее мелкие и дефектные TiN-отслое-
Рис 3. РЭМ- изображение зоны контакта 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 с расплавом Ni–25%Mo

Рис. 2. РЭМ-изображения области контактного 

взаимодействия в образцах TiC0,5N0,5/Ni–25%Mo (а) 

и Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni–25%Mo (б)

t = 1450 °C, τ = 1 ч, вакуум 5·10–2 Па

а

б
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ния зерен Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 растворяются, и со-

держание титана в приграничных областях распла-

ва повышается от 2,5 до 6,5 %, что, в свою очередь, 

обуславливает снижение концентрации в нем угле-

рода (растворимость углерода в сплавах на осно-

ве никеля обратно пропорциональна содержанию 

титана [45]). Соответственно, падает и скорость его 

поступления в расплав, о чем свидетельствует уве-

личение количества углерода в последующих «ни-

тридных» отслоениях ТФВ от 1,5 до 3,5 %. В резуль-

тате обеднения расплава по углероду уменьшается 

содержание молибдена в выделениях K-фазы на 

зернах ТФВ и их отслоениях (рис. 7).

Существенные изменения наблюдаются и вда-

ли от границы раздела. Здесь на фоне областей 

первичного твердого раствора на основе никеля 

появляются обширные поля генетически связан-

ных между собой выделений тройной эвтектики 

Ni/Ni3Ti/Mo2C (рис. 8). 

Рис. 5. РЭМ-изображение эвтектических выделений 

K-фазы (темные участки) и Mo2C (светлые) 

в металлической зоне образца 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni–25%Mo

t = 1450 °C, τ = 1 ч, вакуум 5·10–2 Па

Рис. 6. Фрагмент участка зоны контакта 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 с расплавом Ni–25%Mo

t = 1450 °C, τ = 1 ч, вакуум 5·10–2 Па

Рис. 7. РЭМ-изображение зоны контакта 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 с расплавом Ni–25%Mo 

t = 1450 °C, τ = 2 ч, вакуум 5·10–2 Па

Рис. 4. Изображения зоны контакта Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 с расплавом Ni–25%Mo (см. рис. 3) 

в характеристических рентгеновских излучениях

а – CKα, б – TiKα, в – ZrLα, г – MoLα

а в гб
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Очевидно, что их появление также является 

следствием повышенной концентрации титана и, 

соответственно, пониженного содержания углеро-

да в металлической зоне образца.

Таким образом, совокупность рассмотренных 

выше превращений может быть описана следую-

щей реакционной схемой (t = 1450 °C, τ = 2 ч): 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 + Ni (Mo) --->

---> «TiN» (Zr ~0,8%, C ~3,5%) + Ni (ℓ), 

Ni (ℓ) → Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 // Ti0,6Mo0,4Zr0,01Cx + 

(6)

+ Ni (Ti =6,5÷5,5%, Zr ~ 0,1%) +

 ₪ Ni/Ni3Ti/Mo2C.

Система Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5/Ni—25%Mo 

Увеличение содержания циркония в карбони-

триде TiC0,5N0,5 до состава Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5 су-

щественно изменяет как кинетику, так и механизм 

процессов сплавообразования в рассматриваемой 

системе (t = 1450 °C, τ = 1 ч, вакуум 5·10–2 Па). 

Во-первых, резко увеличивается интенсивность 

взаимодействия твердой фазы с Ni—Mo-распла-

вом. Несмотря на то, что инконгруэнтный харак-

тер растворения зерен ТФВ при этом сохраняется 

(в расплав преимущественно переходят цирконий 

и в меньшей степени углерод), типичных «нитрид-

ных» отслоений уже не наблюдается (рис. 9). 

Во-вторых, изменение состава зерен ТФВ но-

сит в этом случае объемный характер (содержание 

циркония в них снижается от исходного значения 

26,1 % до 6,6 %, а углерода — от 8,5 % до ~7,0 %). 

Кроме того, процесс взаимодействия сопровожда-

ется микрорастрескиванием карбонитридных зе-

рен ТФВ, о чем свидетельствует появление на их 

внутризеренных границах множества мелких пор, 

заполненных расплавом (ср. рис. 9 и 2, б). 

Качественно изменяется и фазовый состав ме-

таллической зоны образца. Вблизи границы разде-

ла она состоит теперь из первичных и эвтектиче-

ских выделений K-фазы, а вдали от нее — из ана-

логичных выделений интерметаллида Ni5Zr: 

Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5 + Ni (Mo) --->

---> Ti0,97Zr0,03C0,5–xN0,5+x + Ni (ℓ) + N2↑,

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

(7)+ Ni5Zr + ₪ Ni/Ni5Zr.

Основной причиной повышенной химической 

активности карбонитрида Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5, как 

было показано нами в [37], является дестабили-

зация его кристаллической решетки, обусловлен-

ная ростом энергии упругой деформации твердого 

раствора. В связи с этим обстоятельством заме-

тим, что с практической точки зрения увеличение 

содержания циркония в подрешетке металла до 

20 ат.% нельзя признать целесообразным, несмо-

тря на то, что именно этот состав (соотношение 

Рис. 8. РЭМ-изображение эвтектических 

выделений Ni3Ti (темные участки) 

и карбида Mo2C (светлые) в металлической зоне 

образца Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni–25%Mo

t = 1450 °C, τ = 2 ч, вакуум 5·10–2 Па

Рис. 9. РЭМ-изображение области 

контактного взаимодействия 

в образце Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5/Ni–25%Mo

t = 1450 °C, τ = 1 ч, вакуум 5·10–2 Па



Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

38 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2016

Ti/Zr = 80/20) характеризуется оптимальным со-

четанием упругих свойств и микротвердости [46]. 

При его использовании в качестве тугоплавкой 

составляющей композита трудно избежать, как 

мы убедились, таких нежелательных явлений, как 

обеднение K-фазы по молибдену, порообразова-

ние и появление в связующей фазе интерметалли-

дов типа Ni5Zr.

Модифицирующая роль циркония

В заключение статьи кратко обсудим основ-

ные эффекты модифицирующего влияния цир-

кония на исследуемые процессы, проанализи-

руем факторы, способствующие их проявлению, 

и приведем некоторые экспериментальные ре-

зультаты, позволяющие оценить уровень проч-

ностно-пластических и режущих свойств кермета 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni—25%Mo. 

Прежде всего отметим, что модифицирующая 

роль малых добавок циркония в рассматриваемом 

композите во многих отношениях подобна роли 

азота. Действительно, и тот и другой элементы 

характеризуются очень низкой растворимостью 

в Ni—Mo-расплаве и K-фазе. По этой причине 

они существенно снижают скорость растворения 

ТФВ в расплаве и замедляют таким образом рост 

их зерен по механизму растворения—осаждения. 

Кроме того, как азот, так и цирконий эффективно 

препятствуют диффузионному выравниванию со-

става сердцевины (Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5) и оболочки 

(K-фаза) зерен композита, т.е. того процесса мас-

сопереноса, который разупрочняет K-фазу, соз-

давая в ней дефекты различного рода [47]. Этому 

способствуют как незначительная растворимость 

циркония и азота в K-фазе, так и отсутствие за-

метной растворимости молибдена в карбонитриде. 

Наконец, оба эти элемента увеличивают степень 

инконгруэнтности процесса растворения зерен 

карбонитрида Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5 в Ni—Mo-распла-

ве, усиливая эффект их самодиспергирования. 

С другой стороны, в композите состава 

Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni—Mo, что важно подчерк-

нуть, сохраняется островковый характер выделе-

ний K-фазы на зернах исходного карбонитрида и 

их мелких отслоениях (см. рис. 6 и 7). А это значит, 

что сохраняется и возможность их «прорастания» 

в металлическую матрицу в виде тонких (порядка 

0,1 мкм) ответвлений с дальнейшим образованием 

перемычек между зернами [42]. Последнее, в свою 

очередь, позволяет реализовать эффект самоарми-

рования связующей фазы и тем самым существен-

но повысить общий уровень прочностно-пласти-

ческих свойств и износостойкости кермета [48]. 

Косвенным подтверждением реализации та-

кого механизма на практике являются результа-

ты сравнительных испытаний режущих свойств 

опытной партии кермета марки ЛЦК20 (базовая 

система Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5/Ni—25%Mo) и твердого 

сплава марки Т5К10 (85 % WC, 5 % TiC, 10 % Co), 

проведенных во ВНИИТС (г. Москва). Действи-

тельно, коэффициент «ломающей» подачи кермета 

(предел прочности на изгиб 1850 МПа, твердость 

90,0 HRA, пористость 0,02 %) оказался на 70 % вы-

ше, чем твердого сплава. По другим данным [49], 

коэффициент износостойкости кермета ЛЦК20 

промышленного выпуска (КЗТС, г. Кировград, 

Свердловская обл.) при точении и фрезеровании 

сталей и сплавов превосходит аналогичный по-

казатель твердого сплава Т5К10 в 5,0—6,5 раза. 

Добавим к сказанному, что существенный вклад 

в повышение прочностно-пластических свойств 

кермета, особенно высокотемпературного, вносит 

и твердорастворное упрочнение его связующей 

фазы цирконием [13, 14].

Выводы

Впервые изучено влияние легирования карбо-

нитрида титана TiC0,5N0,5 цирконием на механизм 

и кинетические особенности контактного взаи-

модействия с Ni—25%Mo-расплавом (t = 1450 °C, 

вакуум 5·10–2 Па). Анализ полученных результатов 

позволяет сделать следующие выводы.

1. Выявлены основные эффекты модифици-

рующего влияния циркония на процессы рас-

творения, фазо- и структурообразования, про-

текающие при взаимодействии карбонитрида 

Ti1–nZrnC0,5N0,5 (n = 0,05 и 0,20) с Ni—Mo-распла-

вом, и проанализированы факторы, способствую-

щие их проявлению.

2. Показано, что модифицирующая роль малых 

добавок циркония во многих отношениях подобна 

азоту. Как цирконий, так и азот, находясь в соста-

ве карбонитрида Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5, существенно 

снижают скорость его растворения в Ni—Mo-рас-

плаве и препятствуют протеканию встречных 

процессов массопереноса в зернах композита со 

структурой типа сердцевина—оболочка. Оба эти 

элемента не входят и в состав K-фазы.

3. Установлено, что взаимодействие карбонит-

рида Ti0,80Zr0,20C0,5N0,5 с Ni—Mo-расплавом, в от-
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личие от Ti0,95Zr0,05C0,5N0,5, протекает с очень вы-

сокой скоростью. Процесс сопровождается микро-

растрескиванием зерен ТФВ, выделением азота в 

газовую фазу и образованием интерметаллидов 

типа Ni5Zr. По этим причинам богатый циркони-

ем карбонитрид не может быть рекомендован в ка-

честве тугоплавкой составляющей кермета.
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Введение

Традиционная технология получения прутков 

неограниченной длины из пористого и порошко-

образного сырья базируется на продавливании 
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Влияние ультразвука на процесс проникновения 

металлического расплава в субмикронные частицы и их агломераты 
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На основе теории акустической кавитации и капиллярных явлений рассматриваются процессы деагломерирования и сма-
чиваемости субмикронных частиц в расплаве металла при ультразвуковом воздействии. Получены основные зависимо-
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согласие полученных результатов.

Ключевые слова: ультразвуковая обработка, расплав металла, наночастицы, пропитка, кавитация.

Кудряшова О.Б. – докт. физ-мат. наук, ст. науч. сотрудник лаборатории физики преобразования энергии 
высокоэнергетических материалов ИПХЭТ СО РАН (659322, г. Бийск, ул. Социалистическая, 1). E-mail: olgakudr@inbox.ru.

Эскин Д.Г. – канд. техн. наук, профессор кафедры математической физики НИТГУ (634050, г. Томск, пр-т Ленина, 36), 
профессор Брунельского университета (Великобритания). E-mail: Dmitry.Eskin@brunel.ac.uk.

Хрусталёв А.П. – аспирант кафедры прочности и проектирования НИТГУ. E-mail: tofik0014@mail.ru.

Ворожцов С.А. – канд. техн. наук, зав. лабораторией нанотехнологий металлургии НИТГУ. E-mail: vorn1985@gmail.com.

Для цитирования: Кудряшова О.Б., Эскин Д.Г., Хрусталёв А.П., Ворожцов С.А. Влияние ультразвука на процесс 
проникновения металлического расплава в субмикронные частицы и их агломераты // Изв. вузов. Порошк. металлургия 
и функц. покрытия. 2016. No. 3. С. 43–50. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2016-3-43-50.

Kudryashova O.B., Eskin D.G., Khrustalyov A.P., Vorozhtsov S.A. 
Ultrasound effect on molten metal propagation into submicron particles and their agglomerates

Based on the theory of acoustic cavitation and capillary phenomena, the article considers the processes of deagglomeration and 
wetting of submicron particles in a metal melt under ultrasound exposure. Basic dependences were found that link the exposure 
time to the physical and chemical properties of particles and melt, and to acoustic radiation characteristics. Experimental and 
calculated time values of ultrasonic treatment of aluminum melt containing submicron particles of aluminum oxide were compared, 
and the obtained results were found satisfactorily fit.

Keywords: ultrasonic treatment, metal melt, nanoparticles, impregnation, cavitation.

Kudryashova O.B. – Dr. Sci. (Phys.-Math.), Senior Researcher, Department of physics high-energy conversion materials 
IPCET SB RAS (659322, Russia, Biysk, Socialisticheskaya str., 1). E-mail: olgakudr@inbox.ru.

Eskin D.G. – Cand. Sci., Prof., Department of mathematical physics, Tomsk State University (TSU) (634050, Russia, Tomsk, 
Lenin str., 36), Prof., Brunel University (Brunel Centre for Advanced Solidification Technology, Brunel University; Kingston Lane, 
Uxbridge, UB8 3PH, UK). E-mail: Dmitry.Eskin@brunel.ac.uk.

Khrustalyov A.P. – Post-Graduate Student, TSU. E-mail: tofik0014@mail.ru.

Vorozhtsov S.A. – Cand. Sci. (Tech.), Head of the Metallurgy nanotechnology laboratory, TSU. E-mail: vorn1985@gmail.com.

Citation: Kudryashova O.B., Eskin D.G., Khrustalyov A.P., Vorozhtsov S.A. Vliyanie ul’trazvuka na protsess proniknoveniya 
metallicheskogo rasplava v submikronnye chastitsy i ikh aglomeraty. Izv. vuzov. Poroshk. metallurgiya i funkts. pokrytiya. 
2016. No. 3. С. 43–50. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2016-3-43-50.

деформируемого материала через матрицу (мунд-

штук). Оно осуществляется способом «тандем» 

(заготовка за заготовкой), при котором задний 
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конец предшествующей заготовки (пресс-остаток) 

выдавливается из конической полости матрицы пе-

редним концом очередного брикета. Одним из пер-

спективных направлений создания композици-

онных сплавов с улучшенными механическими 

свойствами является модифицирование расплава 

субмикронными наночастицами. Однако при этом 

возникает проблема их введения в расплав [1, 2]:

— обладая большой удельной поверхностью и 

энергией, наночастицы легко слипаются;

— их окисление начинается при сравнительно 

низких температурах;

— зачастую они плохо смачиваются жидкостью 

(что особенно важно при введении частиц в 

жидкость);

— они легко образуют в воздухе аэрозоль, кото-

рый в некоторых случаях является самовоз-

горающимся и даже взрывоопасным. 

Все это делает очень сложным, а в некоторых 

случаях — и невозможным, прямое введение нано-

порошков в расплавы. 

Известно, что ультразвуковое (УЗ) воздействие 

повышает эффективность протекания процессов 

фильтрации и пропитки: в них происходит движе-

ние жидкой фазы внутри пор и каналов в твердой 

фазе. Интенсификации этих процессов способству-

ет увеличение скорости относительного движения 

жидкости. Не случайно поэтому многочисленные 

работы посвящены исследованиям влияния виб-

рации, ультразвука и ударных волн на течение 

жидкостей в капиллярах [3—5]. 

Интенсификация этих процессов может быть 

достигнута при создании избыточного давления в 

устье капилляра — так называемого звукокапил-

лярного эффекта, т.е. резкого возрастания глуби-

ны и скорости проникновения жидкости в капил-

лярные каналы (трещины, поры) под действием 

ультразвука. Кавитационные пузырьки, схлопы-

ваясь, создают в жидкости мощный импульс дав-

ления, что способствует ускорению проникнове-

ния жидкости в поры и трещины пропитываемой 

поверхности.

На практике для ввода частиц в расплав ис-

пользуется УЗ-воздействие [6—8]. Предполагает-

ся, что ультразвуковая кавитация способствует 

смачиваемости неметаллических частиц и их луч-

шему распределению по объему. Одна из гипотез, 

объясняющая повышенную эффективную смачи-

ваемость, связывает улучшенный доступ расплава 

к поверхности неметаллических частиц и проник-

новение расплава в дефекты поверхности (капил-

ляры) с ультразвуковой кавитацией [5]. Пульсиру-

ющие и схлопывающиеся пузырьки способствуют 

очистке поверхности частиц от адсорбированного 

газа и примесей, а также заполнению тонких по-

верхностных капилляров за счет звукокапилляр-

ного эффекта. 

Качественно процесс можно описать следую-

щим образом. В условиях развитой ультразвуко-

вой кавитации звуковое поле «загоняет» расплав 

в капиллярные каналы и поры частиц, даже если 

они плохо смачиваются. Кавитационные пузырь-

ки, пульсируя и схлопываясь вблизи агломера-

тов, создают избыточное давление, позволяющее 

жидкости проникнуть в узкие поры и преодолеть 

капиллярное давление. Как известно из теории 

капиллярного смачивания [9], жидкость при соз-

дании избыточного давления способна проникать 

в капилляры на глубину или высоту, на порядок 

большую, чем естественный уровень, обусловлен-

ный силой поверхностного натяжения. Насыщение 

агломерата частиц расплавом существенно меняет 

его свойства и облегчает его разделение на отдель-

ные частицы, т.е. способствует деагломерации.

В данной работе предлагается распространить 

идею звукокапилярного эффекта на процесс де-

агломерации конгломератов неметаллических 

частиц, в том числе нанопористых. Цель исследо-

вания — предложить математическую модель, по-

зволяющую оценить время ультразвуковой обра-

ботки расплава, требующееся для насыщения пор 

агломератов частиц жидким металлом, в зависи-

мости от характеристик порошка и использования 

ультразвукового воздействия. 

Математическая модель

Наночастицы, вводимые в расплав металла, 

существуют в форме микронных и субмикронных 

агломератов, так как благодаря своей развитой по-

верхности они агломерируют сразу после своего 

создания. Такие агломераты содержат нанопоры 

и наноканалы. Размер кавитационных пузырьков 

зависит от частоты ультразвука, вязкости жидко-

сти и поверхностного натяжения [10]. Эксперимен-

тальные исследования [11] показали, что диаметр 

кавитационных пузырьков в расплаве алюминия 

составляет 50—300 мкм (при частоте 17,5 кГц), т.е., 

пульсируя в ультразвуковом поле, их размеры со-

поставимы с размерами агломератов. 

В режиме развитой кавитации каждый агло-

мерат, помещенный или проходящий через ка-
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витационную зону, окружен пульсирующими и 

схлопывающимися пузырьками, так как в этих 

условиях индекс кавитации (отношение объема 

пузырьков к объему кавитационной области) стре-

мится к единице [10]. Концентрация упрочняю-

щих расплав частиц значительно меньше — око-

ло 1 мас.%. Поэтому можно предположить, что в 

каждый момент времени возле устья капилляра 

захлопнется хотя бы один кавитационный пузы-

рек, создав импульс давления, способствующий 

заполнению капилляра жидкостью.

Наиболее точное качественное и количествен-

ное описание эффекта дает кавитационная тео-

рия, в которой предполагается, что движение жид-

кости в капилляре осуществляется под действием 

импульса давления, возникающего у устья капил-

ляра при захлопывании кавитационного пузырька 

[12]. Используются следующие допущения:

— жидкость безгранична и несжимаема;

— пузырек схлопывается у устья капилляра в 

каждый период сжатия;

— пузырек имеет сферическую форму;

— влияние пульсаций соседних пузырьков и 

граничных стенок не учитывается.

Максимальное давление, создаваемое кавита-

ционным пузырьком, можно оценить по прибли-

женной формуле Ф.А. Бронина для несжимаемой 

жидкости [13]:

  (1)

Здесь 

где δ — параметр газосодержания; Rmax и Rmin — 

максимальный и минимальный радиусы коле-

блющегося в акустическом поле пузырька; pa — 

атмосферное давление; ps — звуковое давление; 

pv — давление насыщенного пара; pvg — давление 

парогазовой смеси, γ — показатель адиабаты. 

Расчет по формуле (1) показывает, что макси-

мальное давление при захлопывании пузырька 

растет с ростом параметра газосодержания.

В выражение (1) входит эффективное давление 

pef, отличающееся по величине от ps из-за того, что 

кавитирующая жидкость является неоднородной. 

Она представляет собой нелинейную среду, в кото-

рой невозможно вычислить мгновенное значение 

звукового давления, так как нет полного описания 

процесса пульсации всех пузырьков в кавитацион-

ной области. 

Поскольку в большинстве случаев размеры пу-

зырьков существенно меньше длины волны звуко-

вого поля, в модели кавитации жидкость с парога-

зовыми включениями [10] принято представлять 

как новую среду с некоторыми эффективными 

акустическими характеристиками, отличными от 

свойств некавитирующей жидкости. Для плоской 

волны выражение для эффективного звукового 

давления запишется как

  (2)

где ρc и cc — плотность и скорость звука кавитиру-

ющей среды; vos — колебательная скорость поверх-

ности излучателя. 

Интенсивность ультразвука связана со звуко-

вым давлением следующим соотношением: 

I = pef vos /2. 

Поэтому с учетом выражения (1) отметим, что 

максимальное давление, создаваемое кавитацион-

ным пузырьком при захлопывании, пропорцио-

нально интенсивности действующего акустиче-

ского излучения, повышается с ростом газосо-

держания жидкости и в первом приближении (без 

учета скорости осцилляций пузырьков) не зависит 

от частоты излучения. 

Выражение (1) позволяет рассчитать давление, 

создаваемое в жидкости при захлопывании пу-

зырька. Оно распространяется импульсно по ка-

пилляру, способствуя проникновению расплава 

и вытеснению газовой фазы из пористой частицы 

(агрегата). Хотя давление имеет импульсный ха-

рактер, но продолжительность импульса, кото-

рую можно принять равной периоду ультразвуко-

вых колебаний, значительно (в десятки тысяч раз) 

меньше рассматриваемых времен заполнения пор. 

Поэтому можно считать, что в устье поры имеется 

источник постоянного давления с эффективной 

величиной избыточного давления pвх = pmax/√–
2.

Критерием успешного проникновения метал-

лического расплава в пористую частицу будем счи-

тать полное заполнение ее пор жидким металлом 

с вытеснением из них газа, а временем проникно-

вения — время полного заполнения пор. Примем 

также, что все частицы имеют сферическую фор-

му, один размер и поры одинаковых радиуса и глу-

бины.
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Теория капиллярного поднятия при избыточ-

ном давлении возле устья капилляра изложена в 

монографии [9], следуя которой приведем основ-

ные соотношения для описания этого процесса. 

В соответствии с формулой Лапласа можно счи-

тать, что на длине столбика жидкости в капилляре 

существует перепад давления

Δp = 2σcosθ/Rcr, (3)

где Rcr — радиус капилляра; θ — угол смачивания; 

σ — поверхностное натяжение. 

При наложении избыточного давления pex ско-

рость движения мениска в капилляре определяет-

ся выражением

  (4)

где ηl — вязкость расплава; ηa — вязкость газовой 

фазы; ll и la — длины капилляров, заполненная 

расплавом и воздухом соответственно (общая дли-

на капилляра lcr = ll + la). Вязкость газовой фазы 

(воздуха, водорода, паров металла) существенно 

меньше вязкости расплава: ηa << ηl.

В этом случае уравнение (4) запишется следую-

щим образом:

  (5)

где суммарное давление равно

  (6)

Равновесие жидкости в капилляре наступает 

при равенстве значений ее весового и избыточного 

давлений. Предельная высота капиллярного под-

нятия, таким образом, определится по формуле

h = p/gρl,  (7)

где g — ускорение свободного падения; ρl — плот-

ность жидкости.

В случае плохой смачиваемости частиц распла-

вом металла второй член в уравнении (6) будет от-

рицательным и может достигать больших величин 

для малых радиусов капилляров, поэтому для до-

стижения эффекта проникновения расплава в по-

ры необходимо, чтобы избыточное давление пре-

вышало лапласовское (рех > Δр). 

Определим критическую величину радиуса по-

ры (Rcr*), при которой в заданных условиях избы-

точное давление уравновесит капиллярное (p = 0):

Rcr* = 2σcosθ/pex. (8)

Если же рех > Δр, то расплав алюминия проник-

нет в поры. Наложение избыточного давления по-

зволит полностью вытеснить из капилляра (поры) 

газ и заполнить его жидкостью в течение некото-

рого времени.

Интегрирование уравнения (5) с начальными 

условиями, когда жидкость еще не вошла в капил-

ляр (при t = 0, l = 0), дает следующее выражение 

для времени полного проникновения (при t = twt, 

l = lcap) при избыточном давлении pex:

  (9)

Найти отношение lcr/Rcr для используемых на 

практике порошков можно исходя из следующей 

модели. Примем, что частица порошка имеет сфе-

рическую форму и диаметр D, а ее поверхность 

равномерно и полностью покрыта конусообраз-

ными порами радиусом Rcr и высотой lcr. Экспе-

риментально можно определить диаметр частиц 

порошка и удельную поверхность (Sss). С учетом 

сделанных предположений путем несложных гео-

метрических преобразований получим

  (10)

где ρ — истинная плотность частицы. 

В таблице приведены собственные данные 

измерения удельной поверхности некоторых по-

рошков, применяемых при модификации расплава 

алюминия (полученные методом БЭТ с помощью 

автоматического газоадсорбционного анализато-

ра TriStar II), и расчетные значения масштабного 

фактора lcr /Rcr.

Размер, удельная поверхность 

частиц порошков (эксперимент) 

и отношение длины пор к их радиусу (расчет)

Порошок Dav, мкм Sss, м
2/г lcr/Rcr

*

γ-Al2O3 0,036 35–40 14,2

SсF3 – 17 –

80 мас.% AlN, 

20 мас.% Al2O3, 

AlOOH, Al(OH)3

0,038 14–20 6,8

ZrO2 (Y2O3) [15] 1,5 7 110

Al2O3 0,2–5,0 60 465

*Расчет по формуле (10).
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Результаты и их обсуждение

На рис. 1 представлены зависимости отноше-

ния lcr /Rcr от диаметра частиц и удельной поверх-

ности порошка в практически важных диапазонах 

этих параметров [14]. Наиболее сложными в смыс-

ле проникновения расплава в поры будут частицы 

с наибольшим отношением lcr /Rcr, т.е. микронные 

«рыхлые» агломераты с большой удельной поверх-

ностью порошка.

Для расчета времени проникновения расплава 

в поры частиц необходимо определить величину 

суммарного давления pex + Δp. В работе [15] иссле-

довано избыточное давление, создаваемое в ка-

пиллярах при захлопывании кавитационных пу-

зырьков при ультразвуковой кавитации в расплаве 

алюминия. Установлено, что его величина может 

достигать очень высоких значений (в зависимости 

от близости захлопнувшегося пузырька к устью 

капилляра) — от 1 МПа до 4 ГПа и более (в сред-

нем 10—400 МПа). С другой стороны, давление Δp 

может достигать величин того же порядка: в соот-

ветствии с формулой (3) Δp = 80÷320 МПа для Rcr =

= 5÷20 нм в системе «расплав алюминия — части-

ца оксида алюминия» (краевой угол θ = 152°, σ =

= 0,9 Н/м) [16]. 

На рис. 2 показаны расчетные зависимости мо-

дуля лапласовского давления ⎥Δp⎥ и суммы pex +

+ Δp в поре-капилляре от ее радиуса и избыточного 

давления, а на рис. 3 — зависимость критического 

радиуса пор-капилляров, рассчитанная по форму-

ле (8) для расплава алюминия, от величины pex. 

В практически реализующихся условиях, когда 

избыточное давление в расплаве составляет десят-

ки мегапаскалей, проникновение расплава в ка-

пилляры частиц становится возможным. При этом 

для заполнения относительно больших пор (Rcr =

= 100÷1000 нм) выполняется условие Rcr >> Rcr* (ти-

пичный радиус пор в частицах существенно пре-

вышает критический, определяемый выражением 

(8), в котором можно пренебречь лапласовским 

давлением). С учетом реализующихся в режиме 

развитой кавитации уровней избыточного давле-

ния в порах (десятки и сотни мегапаскалей) время 

проникновения расплава в поры частиц в соответ-

ствии с выражением (9) составит порядка несколь-

ких миллисекунд. Если же в частицах порошка име-

ется большое количество нанопор (Rcr = 5÷100 нм), 

лапласовская составляющая общего давления в 

поре является существенной, и суммарная его ве-

личина будет р ~ 10÷100 Па.

Время пропитки агломерата (twt) в соответствии 

с уравнением (9) пропорционально квадрату дли-

ны пор (lcr) и вязкости расплава (ηl), обратно про-

порционально площади сечения пор и величине 

давления p = pex + Δp. При pex >> Δp поверхностное 

натяжение жидкости не влияет на время проник-

новения. 

На рис. 4, а показана зависимость twt от lcr /Rcr 

(отношение длины поры к ее радиусу). При выпол-

нении условия Rcr >> Rcr* (относительно крупнопо-

Рис. 1. Зависимость отношения длины пор 

к их радиусу от удельной поверхности порошка (а) 

и диаметра частиц (б)

Рис. 2. Зависимость модуля лапласовского давления 

и результирующего давления (p = pex + Δp) 

в поре от ее радиуса
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ристые порошки) на время проникновения влия-

ют не абсолютные значения длины и радиуса пор, 

а их отношение, но в случае высокодисперсных 

порошков с большим количеством нанопор вели-

чина twt зависит от физико-химических свойств 

системы частица—расплав (поверхностное натя-

жение, краевой угол) и радиуса пор.

В экспериментах по введению мелкодисперс-

ных частиц в расплав металла продолжительность 

ультразвуковой обработки измеряется минутами. 

Но при расчете времени, необходимого для про-

питки частицы расплавом при условии Rcr >> Rcr*, 

оно составит порядка нескольких микросекунд. В 

случае Rcr ~ Rcr* капиллярное давление сопостави-

мо по величине с избыточным, и обе эти величи-

ны составляют порядка десятков мегапаскалей, а 

результирующее давление p ~ 10÷100 Па (область 

малых значений Rcr на рис. 2, а). 

На рис. 4, б показаны зависимости времени 

проникновения расплава в поры частиц отноше-

ния длины пор к их радиусу от давления в капил-

ляре при различных значениях.

При увеличении избыточного давления (про-

порционально росту интенсивности ультразву-

кового воздействия) сначала происходит резкое 

уменьшение длительности проникновения, од-

нако дальнейшее повышение рех не дает заметного 

выигрыша во времени.

Полученные теоретические результаты косвен-

но подтверждаются экспериментальными данны-

ми по ультразвуковой обработке частиц оксидов, 

карбидов и боридов в матрице алюминиевого рас-

плава (см., например, обзор в [8]). При этом главные 

параметры воздействия — это продолжительность 

обработки и амплитуда вибрации. Смачиваемость 

частиц и их распределение в объеме жидкости 

улучшались с увеличением времени обработки.

Найденная экспериментальная зависимость 

продолжительности УЗ-воздействия от размеров 

частиц (для γ-Al2O3 в 99,99 %-ном расплаве алю-

миния при температуре 700—720 °С и акустиче-

ской мощности 500 Вт) показывает, что с уменьше-

нием диаметра частиц требуемое время обработки 

увеличивается [17]. Проведен расчет по формуле 

(9) для p = 50 Па в предположении, что масштаб-

ный фактор частиц lcr /Rcr уменьшается обратно 

пропорционально их диаметру. Его результаты, а 

также экспериментальные данные приведены на 

рис. 5.

Несмотря на то, что расчетное время пропитки ча-

стиц растет быстрее с уменьшением их размеров, чем 

это наблюдалось в эксперименте, можно говорить о 

хорошем согласии полученных результатов матема-

тического моделирования с экспериментальными.

Рис. 4. Зависимость времени проникновения 

расплава в поры частиц от отношения длины пор 

к их радиусу для различных значений pex (а) 

и от давления в капилляре для различных значений 

масштабного фактора lcr /Rcr (б)

Цифры у кривых: а – pex, Па; б – lcr /Rcr

Рис. 3. Зависимость критического радиуса пор  

от избыточного давления
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Выводы

Создана математическая модель проникнове-

ния расплава металла в субмикронные частицы 

и их агломераты под действием ультразвука, ос-

нованная на известных соотношениях, описыва-

ющих капиллярные явления и ультразвуковую 

кавитацию. Проведенное параметрическое иссле-

дование предложенной модели позволяет сделать 

следующие выводы.

1. Ультразвуковое воздействие делает возмож-

ным пропитку агломератов частиц расплавом ме-

талла, а значит, способствует введению в расплав 

частиц, при условии создания кавитационного 

режима обработки. Насыщение агломерата частиц 

расплавом улучшает его разделение на отдельные 

частицы (деагломерацию).

2. Время пропитки пропорционально вязкости 

расплава, квадрату отношения длины пор к их ра-

диусу, которое можно оценить исходя из величины 

удельной поверхности порошка и размера агломе-

ратов. Время проникновения обратно пропорцио-

нально внешнему давлению у устья пор, а значит, и 

интенсивности УЗ-воздействия.

3. В режиме развитой кавитации (избыточное 

давление порядка десятков мегапаскалей) для 

агломератов с относительно крупными порами 

(радиусом более 100 нм) лапласовским капилляр-

ным давлением можно пренебречь (pex >> Δp). При 

этом время проникновения не зависит от абсо-

лютных значений радиуса пор агломератов частиц 

и поверхностного натяжения расплава. Время 

пропитки таких агломератов расплавом при ульт-

развуковом воздействии очень малó (порядка мил-

лисекунд).

4. В практически важном случае обработки ча-

стиц, имеющих большое количество нанопор с ра-

диусом менее 100 нм, лапласовское капиллярное 

давление сопоставимо с избыточным давлением, 

создаваемым при захлопывании кавитационных 

пузырьков, и на динамику процесса оказывают 

существенное влияние величина радиуса пор и 

физико-химические свойства частиц и расплава. 

Время пропитки таких частиц расплавом составит 

порядка единиц и десятков минут.

5. Сравнение расчетных значений времени про-

питки частиц оксида алюминия расплавом алю-

миния с экспериментальными данными свиде-

тельствует об адекватности предложенной модели.

Работа проводилась при финансовой поддержке 

Министерства образования и науки Российской Федерации 
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научно-технологического комплекса России 

на 2014—2020 годы», соглашение № 14.587.21.0019 

(уникальный идентификатор RFMEFI58715X0019).
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Введение

Редкоземельные металлы (РЗМ) широко ис-

пользуются в интенсивно развивающихся отрас-

лях промышленности. Особого внимания заслу-
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Получение сплавов-покрытий на никеле и кобальте 

методом диффузионного насыщения диспрозием 

в расплаве LiCl–KCl–DyCl3
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С использованием гравиметрического метода изучено влияние температуры (Т) и продолжительности процесса (τ) на 
удельное изменение массы (Р) никелевых и кобальтовых образцов при бестоковом диффузионном насыщении их диспро-
зием в расплавленной эвтектической смеси хлоридов лития и калия с добавлением 5 мас.% хлорида диспрозия. По резуль-
татам опытов были рассчитаны математические зависимости Р(τ) для никелевых образцов в интервале Т = 773÷973 К при 
τ = 1÷8 ч, для кобальтовых – при Т = 873÷973 К и τ = 1÷7 ч. Их анализ показал, что лимитирующей стадией процесса бесто-
кового переноса диспрозия на Ni- и Co-образцы является диффузия в твердой фазе. Состав сплавов-покрытий изучен 
с использованием рентгенофлуоресцентного спектрометра, рентгеноспектрального микроанализатора и сканирующего 
микроскопа. Установлено, что в условиях эксперимента формирующееся на поверхности никелевой подложки покрытие 
состоит из одной структурной зоны, а когда подложкой является кобальт, покрытие имеет две структурные зоны, что согла-
суется с имеющимися в литературе сведениями о сплавообразовании аналогичных биметаллических систем.
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 Kovalevskiy A.V. , Kondratyev D.A. 
Obtaining of nickel and cobalt coating alloys by diffusion saturation with dysprosium 

in LiCl–KCl–DyCl3 melt

A gravimetric method was used to study the influence of process temperature (Т) and duration (τ) on the specific mass variation of 
nickel and cobalt specimens during their currentless diffusion saturation with dysprosium in a liquated eutectic mixture of lithium 
and potassium chlorides with dysprosium chloride added (5 wt.%). The experimental results allowed to calculate the mathematical 
dependences Р(τ) for nickel specimens in the temperature range of Т = 773÷973 К at τ = 1÷8 h, and for cobalt specimens in the 
temperature range of Т = 873÷973 К at τ = 1÷7 h. Their analysis showed that the solid-state diffusion is the rate-controlling step 
of currentless dysprosium transfer to Ni and Co specimens. The composition of coating alloys was studied using the X-ray 
fluorescence spectrometer, X-ray microanalyzer, and scanning microscope. It was found that under experimental conditions, the 
coating forming on the nickel substrate surface consists of one structural zone, but when substrate material is cobalt, the coating 
consists of two structural zones. This is consistent with available literature data on the alloying of similar bimetallic systems.

Keywords: dysprosium, nickel, cobalt, diffusion saturation, currentless transfer, coating alloy.
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живает их применение в металлургии в качестве 

легирующих добавок. В наше время объемное ле-

гирование металлов и сплавов становится не эко-
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номичным из-за большого расхода дорогостоящих 

материалов, и к тому же этим путем не всегда уда-

ется достичь оптимального сочетания свойств. 

Решением данной задачи может стать поверх-

ностное легирование, т.е. формирование на по-

верхности металлического изделия сплава-по-

крытия, что позволит придать ей требуемый 

комплекс свойств при минимальном расходе ле-

гирующих элементов. Так, например, сплавы-по-

крытия, полученные при насыщении поверхно-

сти изделий из меди, никеля и кобальта такими 

РЗМ, как лантан, диспрозий, неодим, эрбий и га-

долиний, существенно повышают их жаростой-

кость, сохраняя при этом исходные прочностные 

характеристики металла-основы. Это особо важ-

но, поскольку данные металлические системы 

широко применяются в качестве конструкцион-

ных материалов для структурных частей двига-

телей внутреннего сгорания и газовых турбин, 

работающих в условиях высокотемпературной 

газовой коррозии [1, 2].

По своей структуре сплав-покрытие пред-

ставляет собой интерметаллическое соединение. 

Существуют различные способы синтеза интер-

металлидов в галогенидных расплавах [3—6], и 

одним из перспективных является метод бестоко-

вого диффузионного насыщения. Процессы, про-

текающие в хлоридных расплавах при бестоковом 

переносе РЗМ на более электроположительные 

металлы (Ni и Со), рассмотрены авторами [7]. 

В настоящей работе приведены результаты 

исследования влияния условий процесса (темпе-

ратуры и продолжительности) на кинетические 

характеристики сплавообразования при бестоко-

вом диффузионном насыщении никеля и кобальта 

диспрозием в расплаве LiCl—KCl—DyCl3.

Объекты и методика эксперимента

В опытах использованы хлориды лития, ка-

лия и диспрозия квалификации ХЧ, диспрозий 

марки ДиМ-1, никель НП-2 и кобальт К-1. Пред-

варительно обезвоженные хлориды лития, калия 

и эвтектическую смесь LiCl—KCl переплавляли в 

стеклографитовом тигле, закрепленном в кварце-

вой ячейке. Расплав барботировали осушенным 

HCl и выдерживали под вакуумом в расплавлен-

ном состоянии в течение 2—3 ч. Остывшую смесь 

хранили в эксикаторе, заполненном очищенным 

аргоном. Безводный хлорид диспрозия готовили 

из его кристаллогидрата путем медленного нагре-

вания под вакуумом с избытком NH4Cl по методи-

ке, описанной в работе [8].

Диффузионное насыщение диспрозием нике-

левых и кобальтовых образцов площадью 1±0,4 см2 

осуществляли в расплаве 60мол.%LiCl—40мол.%

KCl с добавлением 5 мас.% DyCl3 в присутствии 

металлического диспрозия в виде пластины пло-

щадью 5±0,4 см2, согласно методике, описанной в 

работе [9]. 

Опыты проводили в ячейке закрытого типа 

в среде очищенного аргона. Навеску приготов-

ленной солевой смеси массой 30±2 г помещали в 

тигель из оксида бериллия, который закрепляли 

на подвеске из молибдена в ячейке из нержаве-

ющей стали, обогреваемой печью типа СШОЛ с 

автоматическим регулированием температуры. 

Ячейку вакуумировали до достижения в расплаве 

заданной температуры. После этого ее заполняли 

очищенным аргоном, в расплав опускали диспро-

зиевую и никелевую (кобальтовую) пластины на 

молибденовых подвесах, фиксируя их таким об-

разом, чтобы исключить контакт помещенных в 

расплав металлов со стенками тигля и между со-

бой. После выдержки никелевых (кобальтовых) 

образцов, диффузионно-насыщаемых диспрози-

ем в исследуемом расплаве в течение заданного 

времени, их извлекали и охлаждали в инертной 

среде. 

В качестве количественной характеристики 

сплавообразования использовали удельное изме-

нение массы образцов в течение заданного време-

ни. Температурный интервал исследований выби-

рали с учетом анализа диаграмм состояния систем 

Ni—Dy и Со—Dy, а также данных предваритель-

ных опытов.

Результаты и их обсуждение

Результаты экспериментов по определению 

зависимости удельного привеса (Р) никелевых и 

кобальтовых образцов от продолжительности на-

сыщения (τ) диспрозием при различных темпера-

турах приведены на рис. 1. Зависимость P(τ) для 

каждой из исследованных температур аппрокси-

мировали уравнениями вида

P = kmτn,  (1)

где km — константа скорости процесса, кг/(м2·чn).

Рассеивание эмпирических значений Р отно-

сительно кривой (1) оценивали величиной отно-

сительной ошибки ΔР/Ррасч, %.
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В табл. 1 приведены коэффициенты уравнения 

(1), вычисленные из экспериментальных данных 

о величине Р, а также максимальные значения 

ΔР/Ррасч при исследованных температурах. Видно, 

что показатель степени n во всех случаях близок 

к 0,5.

Параболическая зависимость изменения удель-

ной массы никелевых и кобальтовых образцов от 

продолжительности диффузионного насыщения 

их диспрозием в хлоридных расплавах свидетель-

ствует о том, что лимитирующей стадией процесса 

является диффузия в твердой фазе. Следователь-

но, в исследованных режимах бестоковый перенос 

РЗМ осуществляется со скоростью, обеспечиваю-

щей соблюдение условия [10]

β >> D,  (2)

где β — коэффициент массопереноса в солевой 

среде; D — коэффициент диффузии в твердой фазе.

Строение и фазовый состав полученных по-

крытий диспрозий—никель и диспрозий—кобальт 

изучали с использованием энергодисперсионного 

рентгенофлуоресцентного спектрометра EDX-720, 

растрового сканирующиего электронного мик-

роскопа JEOL JSM-6510 LV с энергодисперсион-

ным спектрометром INCA Energy X-Max и мо-

дулем рентгеновской дифрактометрии Shimadzu 

XRD-7000S. 

Примеры дифрактограмм сплавов-покрытий 

на основе никеля и кобальта представлены на 

рис. 2 и 3, а результаты проведенного комплексного 

анализа — в табл. 2. Сведения, полученные в ходе 

исследования, позволяют сделать вывод о том, что 

в условиях эксперимента на никелевых образцах 

формируется диффузионный слой, состоящий из 

одной структурной зоны, представляющий собой 

фазу Лавеса (DyNi2), имеющую узкую область го-

могенности. Такой же состав фаз сплавов-покры-

тий был получен авторами [11] при диффузионном 

насыщении в хлоридных расплавах никеля иттер-

бием, самарием и гадолинием.

Существование интерметаллического соеди-

нения установленного состава в соответствующих 

бинарных металлических системах показано в ра-

ботах [10, 12, 13]. В сообщении [14] отмечается, что 

в диффузионном слое, как правило, имеются все 

фазы, присутствующие на диаграммах состояния, 

однако некоторые из них не обнаруживаются из-

за малой толщины. Там же подчеркивается, что во 

многих случаях при образовании интерметалли-

Таблица 1. Значения коэффициентов уравнения (1) для исследуемых систем покрытий

Покрытия Dy–Ni Покрытия Dy–Co

Т, К km n P/Pрасч, % Т, К km n P/Pрасч, %

773

823

873

923

973

0,34

0,54

0,69

0,84

0,97

0,52

0,45

0,49

0,49

0,50

5,3

5,5

5,7

5,4

5,5

873

923

973

0,13

0,22

0,31

0,46

0,46

0,44

5,2

5,5

5,2

Рис. 1. Зависимость удельного привеса никелевых (а) 

и кобальтовых (б) образцов от продолжительности 

насыщения диспрозием при различных 

температурах

а: 1 – 773 К, 2 – 823 К, 3 – 873 К, 4 – 923 К, 5 – 973 К

б: 1 – 873 К, 2 – 923 К, 3 – 973 К
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дов в диффузионном слое отсутствует ряд фаз из 

имеющихся на диаграмме состояния. 

Как показано в работе [15], образование на 

никелевой подложке фазы, состоящей из одной 

структурной зоны, возможно и при электрохими-

ческом методе получения сплавов Dy—Ni в рас-

плаве LiCl—KCl—DyCl3 (0,5 мол.%). Отмечено, что 

в потенциостатическом режиме при Т = 700 К на 

никелевом электроде формируется пленка состава 

DyNi2.

Спектр Ni, мас.% Dy, мас.% Итого

1 100,00 0,00 100,00

2 100,00 0,00 100,00

3 100,00 0,00 100,00

4 100,00 0,00 100,00

5 100,00 0,00 100,00

6 100,00 0,00 100,00

7 100,00 0,00 100,00

8 100,00 0,00 100,00

9 100,00 0,00 100,00

10 42,57 57,43 100,00

11 41,89 58,11 100,00

12 42,94 57,06 100,00

13 43,07 56,93 100,00

14 42,55 57,45 100,00

15 42,54 57,46 100,00

16 42,86 57,14 100,00

Спектр Со, мас.% Dy, мас.% Итого

1 100,00 0,00 100,00

2 100,00 0,00 100,00

3 100,00 0,00 100,00

4 100,00 0,00 100,00

5 100,00 0,00 100,00

6 100,00 0,00 100,00

7 100,00 0,00 100,00

8 41,62 58,38 100,00

9 41,08 58,92 100,00

10 41,09 58,91 100,00

11 40,37 59,63 100,00

12 40,84 59,16 100,00

13 40,84 59,16 100,00

14 20,66 79,34 100,00

15 21,25 78,75 100,00

16 21,50 78,50 100,00

17 21,18 78,82 100,00

18 21,01 78,99 100,00

19 20,78 79,22 100,00

20 21,33 78,67 100,00

Рис. 2. Результаты рентгеноспектрального анализа 

сплава-покрытия Dy–Ni

τ = 2 ч, Т = 873 К, Р = 1,02 кг/м2

Рис. 3. Результаты рентгеноспектрального анализа 

сплава-покрытия Dy–Со

τ = 6 ч, Т = 973 К, Р = 0,69 кг/м2
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Иные результаты были получены при анали-

зе сплавов-покрытий на основе кобальта. Уста-

новлено, что диффузионные слои состоят из двух 

структурных зон, отвечающих фазам Dy4Co3 (I) 

на поверхности и DyCo2 (II) (см. табл. 2) в глуби-

не покрытия. Это означает, что в данном случае 

доставка РЗМ из объема расплава осуществляет-

ся с более высокой скоростью, чем его диффузия 

в поверхностном слое. Подтверждают этот факт и 

материалы работы [16], где отмечено, что порядок 

образования фаз в бинарных системах не опреде-

ляется диаграммой состояния. Как правило, сна-

чала образуется одна фаза, а после достижения ею 

определенной толщины могут возникнуть и дру-

гие интерметаллиды. 

Полученные нами результаты согласуются с 

материалами работы [17], посвященной исследо-

ванию условий получения в хлоридных расплавах 

интерметаллидов системы Рr—Co, где показано, 

что при температурах 725 и 775 К образуются по-

крытия, состоящие из двух фаз: Рr2Co1,7 и РrCo2.

Заключение

Выполнена серия экспериментов по синтезу 

сплава-покрытия методом бестокового диффузи-

онномго насыщения на поверхности никелевых 

образцов в интервале Т = 773÷973 К и τ = 1÷8 ч и 

кобальтовых образцов при Т = 873÷973 К и τ = 1÷7 ч 

в расплавленной смеси эвтектики LiCl—KCl с хло-

ридом диспрозия.

Показано, что математические зависимости 

удельного изменения массы образцов обоих соста-

вов от продолжительности процесса насыщения 

при каждой из температур в изученных интерва-

лах удовлетворительно описываются уравнения-

ми вида P = kmτn. На основании их анализа уста-

новлено, что лимитирующей стадией бестокового 

переноса диспрозия на никелевую и кобальтовую 

подложки является диффузия в твердой фазе.

По результатам комплексного исследования 

сплавов-покрытий Dy—Ni выявлено, что в услови-

ях эксперимента образующееся покрытие состоит 

из одной структурной зоны — интерметаллическо-

го соединения DyNi2. При насыщении диспрозием 

кобальта формируются сплавы-покрытия, состоя-

щие из двух однородных по структуре зон: Dy4Co3 

на поверхности и DyCo2 в глубине покрытия.
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Методом газопламенного напыления гибкого шнура получены образцы покрытий на основе Al2O3–TiO2. Исследовано вли-
яние параметров процесса и состава напыляемого материала на структуру, состав и механические свойства покрытий. 
Показано, что увеличение дистанции напыления и скорости подачи напыляемого материала приводит к снижению их плот-
ности. Повышение концентрации легкоплавкого компонента TiO2 обуславливает уменьшение пористости покрытий, а на 
их твердость заметного влияния не оказывает. Сформированные с минимальной пористостью (П ~ 3,2 %) пламенные по-
крытия Al2O3–TiO2 при измерительном царапании характеризуются когезионным характером разрушения и отсутствием 
вскрытия подложки при нагрузке на индентор до 90 Н. Коэффициент трения исследуемых покрытий после 2800 об. контр-
тела (44 м пути трения) меняется от 0,2 до 0,78. Это связано с накоплением в материале покрытия усталостных трещин и 
его последующим когезионным разрушением через образование крупных фрагментов, играющих роль абразива.

Ключевые слова: газопламенные покрытия, напыление гибкого шнура, пористость, твердость, расход напыляемого мате-
риала, дистанция напыления, износостойкость.
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Try-out of spraying modes and properties of wear resistant Al2O3–TiO2 flame coatings obtained using 

flexible cord material

Al2O3–TiO2-based coating specimens were obtained using the method of oxyfuel gas spraying of a flexible cord. The paper studies 
the influence of process parameters and composition of the sprayed material on the structure, composition and mechanical 
properties of coatings. It was shown that the increase in spraying distance and feed rate of the sprayed material leads to reduction 
in their density. An increased concentration of the low-melting TiO2 component preconditions a decrease in coating porosity and 
has no significant effect on its hardness. During measuring scratching, the Al2O3–TiO2 flame coatings formed with minimal porosity 
(porosity ~ 3,2 %) are characterized by cohesive fracture behavior and no substrate break up at the 90 N load applied to the indenter. 
The studied coatings show changes in their friction factor from 0,2 to 0,78 after 2800 counterbody revolutions (44 m of rubbing 
path). This is due to accumulated fatigue cracks in the coating material and its subsequent cohesive fracture through formation of 
large fragments that serve as an abrasive.

Keywords: flame coating, flexible cord spraying, porosity, hardness, flow rate of the sprayed material, spraying distance, wear 
resistance.
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Введение

Повышение надежности и долговечности ма-

шин путем увеличения износостойкости трущих-

ся деталей — одна из основных задач современного 

развития машиностроительной отрасли. Возмож-

ное ее решение связано с разработкой и совершен-

ствованием износостойких покрытий и расшире-

нием их применения. Широко распространенным 

методом нанесения таких покрытий является га-

зотермическое напыление [1, 2], каждая из разно-

видностей которого имеет свои достоинства и не-

достатки. 

• Высокоскоростное пламенное напыление 

(High Velocity Oxy-Fuel — HVOF) наряду с детона-

ционно-газовым обладает самыми высокими по-

казателями по плотности и адгезионной прочности 

получаемых покрытий [3]. Однако оно характери-

зуется высокой стоимостью оборудования и слож-

ностью производства порошков для напыления.

• Покрытия, полученные плазменным методом, 

имеют достаточно низкую пористость (П ~ 5÷7 %) 

и удовлетворительную адгезию (30—60 МПа) [4]. 

Вместе с тем этот метод связан с низким тепловым 

КПД, высокими остаточными напряжениями в 

покрытиях и максимальными затратами энергии 

для его реализации. 

• Широкое распространение получил газопла-

менный метод (Flame Spraying) нанесения покры-

тий из-за его относительной простоты, надежно-

сти и мобильности оборудования. При правильной 

оптимизации распыления покрытия обладают 

высокими показателями плотности и физико-ме-

ханических свойств, сопоставимыми с получае-

мыми методами HVOF и плазменного напыления 

[5]. Также он является наименее энергозатратным 

и дешевым по сравнению с другими газотермиче-

скими технологиями. 

Газотермические композитные покрытия, на-

несенные с использованием порошковых смесей 

оксидов алюминия и титана, обеспечивают защи-
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ту от абразивного износа, эрозии и изнашивания 

при трении скольжения в условиях повышенных 

температур, обладают высокой жаростойкостью 

и диэлектрическими свойствами [6—12]. Благо-

даря этому они успешно используются в качестве 

электрических изоляторов для защиты изделий, 

подверженных электрохимической коррозии (на-

сосы валы, термопары) и различным видам изна-

шивания. В работе [13] приведены результаты ис-

следования по нанесению покрытий Al2O3—TiO2 в 

качестве диффузионных барьерных слоев.

Интерес к композиции Al2O3—TiO2 для газопла-

менного напыления связан с тем, что при нагреве 

до температуры 1840 °C в данной системе возможно 

образование эвтектики [14], наличие которой ком-

пенсирует относительно низкое теплосодержание 

пламени горелки, необходимое для расплавления 

напыляемого материала.

В настоящей работе проведено исследование 

влияния параметров процесса напыления на свой-

ства газопламенных покрытийAl2O3—TiO2, полу-

ченных с помощью гибкого шнура. Использование 

данного типа напыляемого материала оказывает 

существенное влияние на нагрев его составляю-

щих, их распределение в пламенном потоке. Это 

может сказаться на их свойствах по сравнению с 

покрытиями, полученными при напылении по-

рошковых смесей.

Экспериментальная часть

Покрытия наносились на образцы цилиндри-

ческой формы из стали Ст. 45. В качестве исходно-

го материала для напыления выбран гибкий шнур 

марки «Черный корунд» на основе оксидов алю-

миния (83 мас.% α-Al2O3) и титана (13 мас.% TiO2). 

Напыление осуществлялось с использованием 

установки Top Jet-2 на предприятии ООО «Оерли-

кон Метко Рус». С целью улучшения адгезион-
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ной прочности покрытия с подложкой исходные 

образцы перед нанесением подвергались струй-

но-абразивной обработке. Затем на основу при 

дистанции напыления 100 мм и скорости подачи 

шнура 36 см/мин наносился подслой из материала 

«ниалид» (95 % Ni + 5 % Al), который был выбран 

для согласования коэффициентов линейного тер-

мического расширения керамического покрытия 

и металлической основы и уменьшения остаточ-

ных термических напряжений. Кроме этого, дан-

ный подслой выполняет функции барьера на пути 

возможной самодиффузии кислорода из объема 

оксидного покрытия в подложку.

Меняющимися параметрами при нанесении 

покрытий являлись: дистанция напыления (l), рас-

ход материала (v) и состав горючего газа (см. табли-

цу). В качестве источника тепла использовалось 

ацетилен-кислородное и пропан-кислородное пла-

мя. Давления газов при нанесении покрытия со-

ставляли: ацетилен — 1,2 атм, пропан — 1,8 атм и 

кислород — 3,2 атм. Толщина напыленного покры-

тия Al2O3—TiO2 была порядка 550 мкм.

Для изучения морфологии, элементного со-

става и пористости покрытий были подготовлены 

поперечные шлифы образцов, которые исследова-

лись на полевом растровом электронном микро-

скопе (РЭМ) JSM-6700 при ускоряющем напря-

жении 20 кВ, оснащенном энергодисперсионным 

спектрометром (JEOL, Япония). 

Пористость покрытий определялась по изобра-

жениям, полученным с помощью РЭМ, соглас-

но [15]. Фазовый состав был исследован методом 

рентгеновской дифракции. Рентгенофазовый ана-

лиз (РФА) проводился на дифрактометре ДРОН-

3М с использованием излучения CoKα.

Твердость покрытий измерялась по Роквеллу 

по шкале B (HRB) на стационарном твердомере 

TH-300 («TIMEGroup», Китай) при максимальной 

нагрузке 980 Н. Исследование микротвердости 

структурных составляющих материала покрытия 

выполнено на приборе Micro-Hardness Tester (CSM, 

Швейцария), оснащенном алмазным индентором 

Берковича, под нагрузкой 2 Н в течение 15 с. Твер-

дость и модуль Юнга локальных областей покры-

тий определялись по методу Оливера—Фара [16].

Измерительное царапание образцов с покры-

тиями осуществлялось в соответствии с «Мето-

дикой выполнения измерений адгезионной и ко-

гезионной прочности на скретч-тестере «REVE-

TEST» фирмы CSM (Швейцария) МВИ АКП/09» 

(ФР.1.28.2010.07503) при следующих условиях:

— максимальная нагрузка 70/100 Н; 

— индентор — алмазный конус Rockwell C; 

— скорость нагружения: 99,1 Н/мин; 

— длина царапины 5 мм. 

В процессе царапания фиксировались уровень 

акустической эмиссии (АЭ), сила трения (СТ) и 

коэффициент трения (КТ). После испытания об-

разцов были получены изображения царапины с 

использованием оптического микроскопа.

Трибометрические испытания были проведены 

на установке Nanovea Tribometers T50 («Nanovea», 

США) по методу Pin-On-Disk при следующих ус-

ловиях:

— нормальная нагрузка 5 Н;

— линейная скорость 0,1 м/с;

— скорость вращения исследуемого образца 

20 000 об.;

— диаметр дорожки трения 5 мм; 

— корундовое контртело в виде шарика диа-

метром 6 мм. 

Испытания проводились в атмосфере воздуха 

при комнатной температуре. Исследования бороз-

док износа осуществлялись на оптическом профи-

лометре WYKONT 1100 («Veeco», США). 

Результаты экспериментов и их анализ

Структура покрытия

На первом этапе проведены исследования 

влияния дистанции напыления (l) на структуру и 

состав покрытий. Установлено, что все они име-

ют характерную для газопламенного напыления 

слоистую арочную структуру (рис. 1). В покрыти-

ях присутствуют отдельные дефекты в виде ми-

кротрещин и пор, что может быть связано с фор-

Параметры процесса напыления 

для различных серий образцов

№ 

обр.

Дистанция 

напыления 

l, мм

Скорость 

подачи шнура 

v, см/мин

Состав пламени

1 50 36 Ацетилен–кислород

2 100 36 Ацетилен–кислород

3 150 36 Ацетилен–кислород

4 100 28 Ацетилен–кислород

5 100 41 Ацетилен–кислород

6 100 36 Пропан–кислород

Примечание. В интервалах l = 50÷150 мм и v = 28÷
41 см/мин в экспериментах реализовывались проме-

жуточные значения этих параметров.
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мированием слоев из маловязких частиц Al2O3 и 

расплавленных частиц TiO2. При кристаллиза-

ции капель происходит их усадка, приводящая к 

возникновению растягивающих напряжений на 

границах контакта и, как следствие, возможно-

му развитию микротрещин на поверхности по-

крытия. 

Все серии полученных покрытий имеют в сво-

ем составе примерно одинаковое соотношение 

компонентов, отвечающее их содержанию в на-

пыляемом материале. В их структуре четко выра-

жены две области (рис. 1, а): первая — темно-серые 

включения, обогащенные алюминием и кислоро-

дом, и вторая — светло-серая матрица, характери-

зующаяся наличием алюминия, титана и кислоро-

да и занимающая большую часть образца (84—

90 %). По соотношению компонентов в этих обла-

стях покрытий можно сделать вывод о том, что дан-

ные структурные составляющие — это оксид алю-

миния и сложный оксид на основе алюминия и 

титана (Al2TiO5), образовавшийся в процессе вза-

имодействияAl2O3 и TiO2.

Эти выводы согласуются с результатами РФА, 

который подтвердил наличие в покрытии α- и 

γ-модификации оксида алюминия для образцов 

1—4, а также фазы Al2TiO5. На рис. 2 представлена 

рентгенограмма покрытия 2.

Метастабильная фаза γ-Al2O3 могла образо-

ваться из расплава исходного Al2O3 при резком 

охлаждении в процессе формирования покры-

тия. Ее отсутствие в обр. 5 и 6 связано с мень-

шей вероятностью нагрева оксида алюминия до 

температуры плавления вследствие большой за-

груженности пламени напыляемым материалом 

(максимальная скорость подачи шнура ~41 см/мин) 

и меньшей температурой пропан-кислородного 

пламени по сравнению с ацетилен-кислородным 

соответственно для обр. 5 и 6. Это подтвержда-

ется уменьшением содержания в данных покры-

тиях Al2TiO5 — продукта взаимодействия Al2O3 с 

TiO2 — до 84 и 87 % соответственно против 90 % 

для обр. 2, полученного при той же дистанции на-

пыления, но при меньшем расходе напыляемого 

материала, с использованием ацетилен-кисло-

родного пламени.

Рис. 2. Рентгенограмма пламенного покрытия

Al2O3–TiO2 2-й серии

Рис. 1. Микроструктура (а) 

и результаты микрорентгеноспектрального 

анализа (б–г) напыленных покрытий 

Al2O3–TiO2 1-й серии 

(см. таблицу)
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С увеличением дистанции напыления наблю-

дается уменьшение плотности покрытия (рис. 3) и 

возрастание при этом среднего размера пор с 10 до 

40 мкм.

При изучении морфологии обр. 4 и 5, кото-

рые были получены при возрастающей скорости 

подачи шнура с 28 до 41 см/мин соответственно, 

наблюдалось увеличение пористости. При макси-

мальной величине v в покрытии формируются 

крупные поры, достигающие размера 50 мкм. Это 

можно объяснить уменьшением степени нагрева 

распыляемых частиц, что является одним из фак-

торов формирования качественных и плотных по-

крытий [1]. Для обр. 4 и 5, полученных при расхо-

де напыляемого материала 28 см/мин, характерна 

наименьшая пористость (рис. 4). 

Покрытие 6, напыленное в пропан-кислород-

ном пламени при l = 100 мм и v = 36 см/мин, ха-

рактеризуется расслоениями, крупными порами, 

достигающими 30—40 мкм (рис. 5). Это связано с 

меньшей температурой горения пропана в кисло-

родной среде (~2050 °C) по сравнению с темпера-

турой ацетилен-кислородного пламени (~3100 °C). 

Пористость данных покрытий составляла ~12,8 % 

против ~3,9 %, соответствующей покрытию 2, по-

лученному при тех же режимах напыления с при-

менением ацетилен-кислородного пламени.

Далее в работе изучалось влияние содержания 

оксида титана в напыляемом материале на струк-

туру и состав формируемых покрытий. Для этого 

были приготовлены 3 шнура, содержащих 8, 15 и 

17 мас.% TiO2. Дистанция напыления и скорость 

их подачи были 100 мм и 36 см/мин соответствен-

но. В качестве пламяобразующего газа использо-

валась ацетилен-кислородная смесь.

Установлено, что с увеличением концентрации 

TiO2 пористость напыленных покрытий снижает-

ся (рис. 6), что может быть связано с уменьшением 

температуры плавления данной смеси компонен-

тов по мере приближения их состава к эвтектиче-

скому и формированию покрытий из расплавлен-

ного материала. 

Рис. 3. Зависимость пористости 

ацетилен-кислородного пламенного покрытия 

Al2O3–TiO2 от дистанции напыления

Расход материала постоянный – 36 см/мин

Рис. 4. Зависимость пористости 

ацетелен-кислородного пламенного покрытия 

Al2O3–TiO2 от расхода напыляемого материала

Дистанция напыления постоянна – l = 100 мм

Рис. 5. Микроструктура пламенных покрытий 

Al2O3–TiO2 серии 6

Рис. 6. Зависимость пористости ацетелен-кислородного 

пламенного покрытия Al2O3–TiO2 

от концентрации TiO2 в напыляемом материале

l = 100 мм, v = 36 см/мин
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Механические и трибологические 

свойства пламенных покрытий

Формирующаяся структура и состав покрытий 

при изменяющихся дистанции напыления, расхо-

де напыляемого материала и его составе оказыва-

ют существенное влияние на их свойства. Ниже 

представлены результаты измерения твердости 

полученных покрытий разных серий:

№ обр.  ........... 1              2             3             4             5

HRB  ..........108±4     105±4     89±3     108±4     95± 4

Видно, что на показатель HRB оказывают влия-

ние дистанция напыления и расход напыляемого 

материала, определяющие их пористость и содер-

жание Al2O3 и Al2TiO5. 

Микроиндентирование дало возможность оп-

ределить микротвердость структурных составля-

ющих покрытий. Так, у включений Al2O3 она со-

ставляет ~10 ГПа, а Al2TiO5 — порядка 8 ГПа, что 

является характерным для данных фаз [7].

На рис. 7 показана зависимость твердости по-

крытия от содержания TiO2 в исходном напыляе-

мом шнуре. Видно, что ее значения практически 

не зависят от состава напыляемого шнура в иссле-

дуемом диапазоне концентраций исходных ком-

понентов. Данная закономерность проявляется на 

фоне влияния содержания TiO2 на пористость на-

пыляемых слоев (см. рис. 6), оказывающую замет-

ное влияние на твердость покрытий. Это может 

быть связано с тем, что в составе сформирован-

ных покрытий при росте содержания TiO2 в гиб-

ком шнуре увеличивается концентрация с 80 до 

90 % фазы Al2TiO5, твердость которой значительно 

меньше, чем у Al2O3.

Методом измерительного царапания была из-

учена адгезионная/когезионная прочность напы-

ленных покрытий. Характерная зависимость из-

меряемых величин АЭ, СТ, КТ и внешний вид ца-

рапины от алмазного индентора представлены на 

рис. 8 и 9 соответственно.

По сигналу АЭ видно (рис. 8), что процесс об-

разования царапины на поверхности покрытия с 

самого начала происходит по механизму хрупкого 

разрушения. При этом интенсивность АЭ не меня-

ется в ходе всего эксперимента.

При возрастании нагрузки вплоть до 90 Н 

вскрытия подложки не наблюдается (рис. 9), что 

свидетельствует об отсутствии адгезионного ха-

рактера разрушения покрытия и высокой прочно-

сти его соединения с подложкой. Однако выявлено 

очаговое когезионное разрушение. Об этом также 

можно судить по монотонному характеру измене-

ния величин СТ и КТ в зависимости от нагрузки на 

индентор (см. рис. 8). При вскрытии подложки на 

этих графиках обычно наблюда-

ется перелом, свидетельствую-

щий о проникновении инденто-

ра в более мягкий материал [17]. 

При повышении нагрузки вели-

чина отделяющихся фрагментов 

материала покрытия растет. 

Результаты трибологического 

испытания подложки и напы-

ленного покрытия представлены 

на рис. 10 и 11. Из полученных 

данных видно, что до 2800 об. 

контртела коэффициент трения 

между ним и покрытием не пре-

вышает 0,2, а затем наблюдается 

его резкий скачок и возрастание 

амплитуды его колебаний.

Рис. 7. Зависимость твердости ацетелен-кислородного 

пламенного покрытия Al2O3–TiO2 

от концентрации TiO2 в напыляемом материале

Рис. 8. Зависимости силы трения, коэффициента трения 

и акустической эмиссии от величины нормальной нагрузки, 

полученные при измерительном царапании обр. 1
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Это может быть связано с накоплением в про-

цессе испытаний в материале покрытия усталост-

ных трещин и началом процесса его разрушения с 

образованием относительно крупных фрагментов 

покрытия, которые в дальнейшем участвуют в из-

нашивании в роли абразива. Износ материала по-

крытия при этом составил 20,8·10–5 мм3/(Н·м).

По профилограмме дорожки износа контр-

тело—покрытие (рис. 11) можно сделать вывод, что 

вскрытия подложки за время испытания не прои-

зошло. Глубина износа составила 86 мкм, что го-

раздо меньше толщины покрытия (~550 мкм).

Результаты трибологических исследований 

подложки показали, что коэффициент трения на-

чинает расти с начала испытания и достигает зна-

чения ~0,6. Износ материала подложки при этом 

составил 44,6·10–5 мм3/(Н·м).

Сравнение полученных результатов с данными 

Рис. 9. Изображения царапины на поверхности газопламенного покрытия Al2O3–TiO2 серии 1 

при разных нагрузках на индентор

а – 1Н, б – 12,2 Н, в – 31,4 Н, г – 43 Н, д – 60,7 Н, е – 88Н

Рис. 10. Зависимость коэффициента трения 

от количества оборотов контртела 

для газопламенных покрытий Al2O3–TiO2 серии 1 

и подложки

а – контртело–покрытие, б – контртело–подложка

Рис. 11. Профилограмма дорожки износа образца 

газопламенного покрытия Al2O3–TiO2 серии 1
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авторов [6], изучавших механические и трибологи-

ческие свойства газопламенных покрытий Al2O3—

TiO2, показывает, что покрытия, сформирован-

ные в наших условиях, характеризуются большей 

износостойкостью. Данный результат может быть 

связан с их меньшей пористостью (3,2 % против 

9,9 % в работе [6]) .

Заключение

Полученные методом газопламенного напыле-

ния гибкого шнура образцы покрытий на основе 

Al2O3—TiO2 характеризуются наличием α- и γ- фаз 

оксида алюминия и сложного оксида Al2TiO5, об-

разовавшегося в процессе взаимодействия Al2O3 и 

TiO2. 

Показано, что увеличение дистанции напы-

ления и скорости подачи напыляемого материала 

обуславливает снижение плотности материала по-

крытий и укрупнение пор. 

Замена ацетилен-кислородного пламени на 

пропан-кислородное приводит к расслоению по-

крытия и появлению крупных пор, достигающих 

размера 30—40 мкм, что связано с меньшей тем-

пературой горения пропана в кислородной среде 

(~2050 °C) по сравнению с температурой ацети-

лен-кислородного пламени (~3100 °C).

Повышение содержания легкоплавкого компо-

нента TiO2 в составе напыляемого шнура характе-

ризуется уменьшением пористости покрытия без 

заметного влияния на их твердость, что опреде-

ляется увеличивающейся долей в покрытии фазы 

Al2TiO5, твердость которой значительно меньше, 

чем у Al2O3.

Полученные пламенные покрытия Al2O3—TiO2 

имеют когезионный характер разрушения. При 

этом вскрытия подложки в процессе измеритель-

ного царапания не происходит при нагрузках на 

индентор до 90 Н.

Коэффициент трения данных покрытий меня-

ется от 0,2 с ростом после 2800 об. (44 м пути тре-

ния) до 0,78, что связано, по-видимому, с накопле-

нием в материале покрытия усталостных трещин 

и его последующим когезионным разрушением че-

рез образование крупных фрагментов, играющих 

роль абразива.
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Введение

Современные методы пайки значительно рас-

ширили технические возможности выполнения 

неразъемных соединений, что позволило соеди-

нять детали не только из однородных, но и из раз-

нородных металлов. В случае применения рацио-

нальных сочетаний паяемых материалов, припоев 

и технологических режимов пайки надежность и 
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долговечность паяных соединений часто оказыва-

ются выше, чем у сварных. Следует отметить, что в 

этом случае и прочность паяного шва весьма часто 

превышает прочность самого припоя, так как связь 

в паяном шве основана на растворении металла 

деталей в расплавленном припое и взаимной диф-

фузии элементов припоя и металла соединяемых 
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деталей [1, 2]. При этом прочность связи припоя с 

металлом основы во многом определяется характе-

ром физико-химических процессов, протекающих 

при паянии, и главным образом от механических 

свойств твердых растворов и химических соеди-

нений, образующихся на границе раздела между 

припоем и металлом основы в результате их взаи-

модействия [3, 4]. 

В паяных конструкциях, когда металлы одно-

родны, характер растекания и взаимодействия 

припоя с поверхностями спаиваемых деталей 

практически одинаков, и прочность паяных сое-

динений для них в большей степени зависит от 

метода и режима паяния. Принципиально другие 

показатели паяного слоя обнаруживаются при сое-

динении разнородных металлов, в частности при 

сборке медно-стальных конструкций. В этом слу-

чае существенные различия в физико-химических 

и механических характеристиках сопрягаемых ме-

таллов обуславливают возникновение определен-

ных технологических трудностей при формирова-

нии паяного шва требуемой прочности и высокой 

работоспособности. Как показано в работах [5, 6], 

весьма важным здесь является нанесение на одну 

из спаиваемых поверхностей специального функ-

ционального покрытия, по составу и свойствам 

аналогичного материалу противоположной по-

верхности.

В данной статье представлены результаты ис-

следования влияния разработанного термодиф-

фузионного медного покрытия на особенности 

растекания припоя по поверхности образцов, а 

также прочностные характеристики паяного со-

единения в паре «медь — хромоникелевая сталь с 

медным подслоем».

Материалы и методы исследования

В качестве материалов для проведения иссле-

дований были использованы хромоникелевая 

нержавеющая сталь 12Х18Н10Т (ГОСТ 5632-72) и 

медь М3 (ГОСТ 859-2001) в виде листа толщиной 

4 мм. В соответствии с программой для каждого 

эксперимента были подготовлены специальные 

образцы требуемых геометрии и размеров, а в ка-

честве припоя использовали оловянно-свинцовую 

паяльную пасту Indium NC-SMQ90.

Определение параметров растекания припоя 

проводили на квадратных образцах размером 

50 ×50 мм в соответствии с ГОСТ23904-79. Паяль-

ную пасту наносили пятном диаметром 8 мм и 

толщиной 0,6 мм, после чего образцы с припоем 

помещали в муфельную печь (ПМШП-1-0,7) и на-

гревали до установленной изготовителем темпера-

туры 220 °С с выдержкой 10 мин. Охлаждение осу-

ществляли в воздушной атмосфере при комнатной 

температуре.

Прочностные характеристики паяных соеди-

нений определяли в соответствии с ГОСТ 28830-90 

при статических испытаниях на растяжение при 

нормальной температуре на 10-тонной разрывной 

машине ИР 5113-100. Образцы размерами 65×25 мм 

паяли внахлест на длину нахлеста 15 мм с зазором 

0,07—0,1 мм. Паяльную пасту наносили в виде ва-

лика диаметром 5 мм по всей ширине спаиваемых 

образцов в соответствии со схемой, показанной на 

рис. 1. Процесс пайки соответствовал температур-

но-временному режиму вышеописанного экспе-

римента по растеканию.

Термодиффузионное меднение стальных об-

разцов проводили в расплаве хлорида меди и ря-

да щелочно-земельных металлов по технологии, 

изложенной в работе [7]. Микроструктуру по-

верхностных слоев после меднения исследовали с 

помощью оптического микроскопа Neophot-21 на 

травленых в 6 %-ном растворе азотной кислоты 

металлографических шлифах.

Сравнительную оценку рельефа поверхности 

образцов осуществляли с использованием опти-

ческого профилографа Veeco WYKO NT 1100. Для 

исследования состава и структуры паяного шва 

использовали растровый электронный микроскоп 

JSM 6490 LV с системой энергодисперсионного ми-

кроанализа Oxford Inca Energy 350.

Результаты исследования 

и их обсуждение

Для получения надежного и ровного паяного 

шва необходимо, чтобы припой хорошо растекал-

ся по поверхности соединяемых металлов. Как 

известно, растекаемость является весьма сложной 

характеристикой, зависящей от очень большого 

количества факторов, среди которых весьма зна-

чима физико-химическая природа используемых 

Рис. 1. Схема расположения припоя
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материалов и припоя [8, 9]. В частности, для низ-

котемпературной пайки во многих отраслях со-

временной техники наиболее широко применяют 

припои системы олово—свинец, обладающие до-

статочной прочностью, коррозионной стойкостью 

и высокими технологическими свойствами. Они 

достаточно пластичны, хорошо сопротивляются 

знакопеременным нагрузкам и обладают хорошей 

смачивающей способностью по отношению ко 

многим металлам и сплавам.

Однако, как показали исследования, растека-

ния используемого припоя по поверхности сталь-

ных образцов без покрытия в процессе экспери-

мента добиться практически не удалось (рис. 2, а). 

В то же время при исследовании образцов из меди 

было установлено, что показатель растекания со-

ставил примерно 120 % (рис. 2, б). 

Для улучшения смачиваемости и растекания при-

поя на основе паяльной пасты Indium NC-SMQ90 

по стальной поверхности на ней было сформи-

ровано медное покрытие толщиной ~11÷12 мкм с 

достаточно развитой поверхностью без видимых 

внутренних дефектов и отслоений (рис. 3). В ре-

зультате показатель растекаемости по функцио-

нальному покрытию даже превысил подобное 

значение для чистой меди и составил практичес-

ки 130—135 % (см. рис. 2, в). Решающее значение 

в этом случае приобретает микрогеометрия по-

верхности, так как шероховатость может улучшить 

смачиваемость и увеличить растекание припоя. 

Так, в работах [10, 11] показано, что способность 

металла к пайке определяется не только составом 

нанесенного на него функционального покры-

тия, но и в значительной степени зависит от ми-

крогеометрии его поверхности, когда начинают 

действовать капиллярные силы, способствующие 

растеканию припоя. Изучение микрорельефа по-

верхностей образцов меди после прокатки и тер-

модиффузионного медного покрытия на стали 

показало, что развитость поверхности покрытия, 

полученного по разработанной технологии насы-

щения, более чем в 2 раза превосходит поверхность 

листовой меди (рис. 4 и 5). Причем, если на листо-

Рис. 2. Растекание припоя по поверхности образцов 

а – чистая сталь, б – чистая медь, в – нержавеющая сталь с медным покрытием

Рис. 3. Микроструктура медного покрытия 

на стали 12Х18Н10Т

Рис. 4. Микрорельеф поверхности медного 

покрытия на стали 12Х18Н10Т
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вой меди шероховатость несущественна и рельеф 

плавно меняет свою геометрию, то покрытие вы-

ровняло сам рельеф, но значительно увеличило 

общую шероховатость за счет возникновения мно-

жества микрокапилляров. Все это оказало боль-

шое влияние на структуру и прочностные свой-

ства паяного соединения.

Проведенные исследования показали (рис. 6 

и 7), что структура паяного шва на основе исполь-

зованной паяльной пасты в точном соответствии 

с диаграммой состояния системы олово—свинец 

[12, 13] представляет собой двухкомпонентную 

эвтектическую механическую смесь с некоторым 

количеством избыточной фазы β-Pb в виде свет-

лых участков неправильной формы по границам 

зерен эвтектики. Следует отметить, что подобная 

структура аналогична для обеих спаиваемых пар 

образцов из чистой меди и меди со сталью с мед-

ным покрытием.

В то же время металлографически обнаружено, 

что при наличии однородных по составу поверх-

ностей (в нашем случае меди и медного покрытия) 

условия растекания влияют главным образом на 

дефектность самого паяного шва. Так, при спаива-

нии двух медных образцов (см. рис. 6) как в струк-

туре самого паяного шва, так и на нескольких 

участках вблизи границы раздела были выявлены 

поры, раковины и микротрещины. В результате на 

некоторых участках паяного шва при соединении 

двух медных образцов там, где размеры дефектов 

Рис. 5. Микрорельеф поверхности листовой меди

Processing option : All elements analysed (Normalised) All results in weight%

Spectrum In stats. O Si Cr Fe Cu Sn Pb Total

Spectrum 1 Yes 1.87 0.90 74.90 22.34 100.00

Spectrum 2 Yes 3.70 0.74 1.15 94.41 100.00

Spectrum 3 Yes 75.72 0.93 15.99 7.36 100.00

Spectrum 4 Yes 100.00 100.00

Spectrum 5 Yes 100.00 100.00

Max. 3.70 75.72 0.74 1.15 100.00 74.90 22.34

Min. 3.70 1.87 0.74 1.15 0.90 15.99 7.36 Min.

Рис. 6. Микроструктура и результаты 

спектрального анализа паяного соединения образцов 

из чистой меди

Processing option : All elements analysed (Normalised) All results in weight%

Spectrum In stats. Si Cr Fe Ni Cu Sn Pb Total

Spectrum 1 Yes 2.01 1.01 72.79 24.19 100.00

Spectrum 2 Yes 100.00 100.00

Spectrum 3 Yes 0.44 17.64 72.93 8.99 100.00

Spectrum 4 Yes 0.54 1.51 2.36 95.59 100.00

Max. 0.44 17.64 72.93 8.99 100.00 72.79 24.19

Min. 0.44 0.54 1.51 2.36 1.01 72.79 24.19

Рис. 7. Микроструктура и результаты 

спектрального анализа паяного соединения медных 

и стальных образцов с медным покрытием
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наиболее значительны (см. рис. 6, спектр 3), при 

спектральном анализе идентифицируется высокая 

концентрация кремния (до 75,72 %), что, по-види-

мому, обусловлено затиранием абразива в нес-

плошности в процессе приготовления шлифа для 

металлографического анализа. 

При спаивании медных и стальных образцов с 

медным покрытием подобных дефектов обнаруже-

но не было, причем развитая поверхность покры-

тия позволила расплаву припоя проникнуть в глубь 

диффузионного слоя, в результате чего граница 

приобрела размытый характер (см. рис. 7). Как было 

показано в работе [14], подобное строение переход-

ной зоны повышает адгезию припоя к поверхности 

и оказывает положительное влияние на эксплуата-

ционные свойства паяного соединения.

Необходимо отметить, что наличие дефектов 

в паяном шве ослабляет соединение, и даже не-

большое количество пустот и пор нарушает непре-

рывность слоя припоя, что может оказать неблаго-

приятное влияние на его прочностные свойства. 

Однако наибольшее негативное влияние на проч-

ность соединения оказывают непропаи, наличие и 

размер которых зависят от растекания припоя.

На рис. 8 представлены результаты исследова-

ния характеристик прочности паяных соединений 

при статическом растяжении плоских образцов 

при нормальных условиях. Так, у образцов из меди 

и стали с медным покрытием разрушение проис-

ходило при усилии 9,4 кН и перемещении захватов 

2,45 мм, у образцов из меди — при 8,6 кН и 2,1 мм, 

а у образцов из меди и стали без покрытия — при 

3,7 кН и 0,6 мм соответственно. Видно, что наи-

лучшие результаты получены для образцов медь — 

сталь с медным покрытием. 

При сравнительном анализе характеристик 

прочности в нахлесточных соединениях необхо-

димо учитывать, что в результате относительного 

сдвига соединяемых элементов и искривления под 

действием изгибающего момента (рис. 9) создают-

ся касательные напряжения отрыва (наибольшие 

их значения приходятся на края галтели) и нор-

мальные напряжения сдвига, неравномерно рас-

пределенные по длине и толщине нахлестки [3]. 

В результате при удовлетворительной пластично-

сти и хорошей адгезии прочность паяного шва бу-

дет определяться сопротивлением отрыву под дей-

ствием касательных напряжений. И здесь огромное 

значение приобретает наличие непропаев на гра-

нице раздела металл—припой, так как внутренние 

дефекты при статических нагрузках не оказывают 

значительного влияния на прочность [15].

Исследование поверхности нахлестов после 

разрушения показало, что в образцах медь — не-

ржавеющая сталь растекания припоя практиче-

ски не было, а соединение имело место только в 

области галтели. В результате разрушение прои-

зошло при минимальном перемещении захватов 

и незначительной нагрузке. Другими словами, за-

полнение припоем технологической щели между 

поверхностями спаиваемых образцов отсутствует, 

и паяный шов не образуется даже на локальных 

участках вблизи кромок образцов (рис. 10, а). 

Сравнение поверхностей разрушения в образ-

цах медь — медь и медь — нержавеющая сталь с 

медным покрытием (см. рис. 10, б, в) позволяет 

заключить, что в этих комбинациях припой пол-

ностью заполнил зазор, однако при соединении 

двух медных образцов в средней части нахлеста 

образовался непропай довольно крупного разме-

Рис. 8. Диаграммы растяжения паяных соединений

1 – медь – нержавеющая сталь; 2 – медь – медь; 

3 – медь – нержавеющая сталь с медным покрытием

Рис. 9. Особенности разрушения паяного шва в нахлесточном соединении 

медь – сталь с медным покрытием



Наноструктурированные материалы и функциональные покрытия

72 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2016

ра, в то время как в другой паре медное покрытие 

повысило растекаемость припоя и непропай ока-

зался незначительным по величине. В результате 

прочностные характеристики паяного шва раз-

нородных металлов с промежуточным функцио-

нальным покрытием оказались даже выше, чем у 

однородных металлов.

Выводы

1. Исследование показателя растекания припоя 

в зависимости от состояния микрорельефа по-

верхности показало, что термодиффузионное мед-

нение по разработанной технологии формирует в 

процессе нанесения развитую поверхность с высо-

кой степенью шероховатости, улучшает смачивае-

мость и увеличивает величину растекания припоя 

по сравнению с листовой медью за счет образова-

ния множества микрокапилляров.

2. Микроструктура паяного шва при исполь-

зовании паяльной пасты Indium NC-SMQ90 не за-

висит от спаиваемых пар металлов и представляет 

собой двухкомпонентную эвтектическую смесь с 

некоторым количеством избыточной фазы β-Pb, 

однако дефектность спая медь по меди в виде ми-

кропор выше, чем в паре медь — медное покрытие.

3. Оценка прочности паяных соединений в ус-

ловиях статического растяжения показала, что 

внутренние дефекты не оказывают значительного 

влияния на прочность и сопротивление отрыву, 

которые определяются главным образом размером 

непропаев, образующихся при растекании припоя 

между спаиваемыми поверхностями. Наилучшие 

результаты получены для образцов в комбинации 

медь — сталь с функциональным покрытием.
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стойких материалов для эксплуатации при темпера-

турах 800–1200 °С.

В обстоятельной статье Г.Г. Гнесина и В.И. Ру-

мянцева подробно охарактеризованы техноло-

гия, свойства и применение материалов на основе 

карбидов кремния и бора. Описана деятельность 

ООО «Вириал» (г. Санкт-Петербург) по совершен-

ствованию технологии реакционного спекания этих 

соединений для промышленного получения изде-

лий, применяемых в узлах трения, а также в легко-

весных бронежилетах.

Статья Е.С. Лукина с сотр. (РХТУ им. Д.И. Менде-

леева, г. Москва) описывает результаты многолетних 

исследований в области технологии и свойств опти-

чески прозрачных оксидных материалов (A2O3, Y2O3, 

Sc2O3, гранаты и шпинели), широко использующих-

ся в различных областях техники.

С.К. Гордеев и С.Б. Корчагина (АО «ЦНИИ Мате-

риалов», г. Санкт-Петербург) изложили особенности 

композитов типа алмаз–карбид кремния с высокой 

теплопроводностью применительно к изготовлению 

теплоотводов для электронной техники. 

С.М. Баринов и В.С. Комлев (ИМЕТ РАН, г. Мо-

сква) подробно остановились на технологии и свой-

ствах фосфата кальция как основы материалов, 

предназначенных для замещения и регенерации по-

врежденных костных тканей.

Даже из такого краткого обзора представленных 

в сборнике статей видно, что он всесторонне осве-

щает особенности технологии, свойств и примене-

ния современных керамических материалов. В этой 

связи кажется полезной подготовка и более полного 

издания, охватывающего последние отечественные 

достижения и исследования, выполненные во мно-

гих организациях Москвы, Новосибирска. Екате-

ринбурга, Обнинска, Черноголовки и других городов 

России.

Сборник выпущен Санкт-Петербургским отде-

лением Академии инженерных наук им. А.М. Про-

хорова совместно с компанией ООО «Вириал». Он 

приурочен к 80-летнему юбилею докт. техн. наук 
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