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УДК 541.135.3 : 669.295
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Объемное восстановление расплава FeCl2–CaCl2 кальцием, 

растворенным в хлориде кальция

© 2018 г.  В.В. Поляков, А.В. Бабин, В.А. Лебедев

Уральский федеральный университет (УрФУ) имени первого Президента России Б.Н. Ельцина, 
г. Екатеринбург

Статья поступила в редакцию 26.07.17 г., доработана 15.12.17 г., подписана в печать 22.01.18 г.

Цель данного исследования – получение высокодисперсного порошка, пригодного для сфероидизации, с последующим 
использованием его в аддитивных технологиях. Объемным восстановлением расплава FeCl2–CaCl2 кальцием, раство-
ренным в CaCl2, получен мелкодисперсный порошок железа. Процесс состоял из трех стадий: приготовление расплавов, 
содержащих FeCl2 и Са, их смешение и высокотемпературная выдержка при 800 °С в течение 1 ч. По окончании процесса 
застывший плав разделяли на верхнюю и придонную части. Продукт из верхней части имел удельную поверхность 7,60 м2/г, 
а из нижней – 5,38 м2/г. Средний размер частиц в первом случае составлял 157 мкм, а в последнем – 124 мкм. После уль-
тразвукового диспергирования он уменьшился до 26 и 71 мкм соответственно. Количественный рентгенофазовый ана-
лиз показал, что основная фаза порошка – металлическое железо (более 97 мас.%). Таким образом, оригинальность ис-
следования состоит в применении объемного, интенсивного восстановления железа из хлоридных расплавов кальцием, 
растворенным в его хлориде. Уникальность работы заключается в полученном продукте – основная часть восстановлен-
ного железа находится в объеме расплава в виде линейных сростков длиной 40–600 мкм, диаметром 10–50 мкм, легко 
разрушающихся при ультразвуковом диспергирования на отдельные кристаллы, средний размер которых составляет 
26 мкм. Результаты исследования показали возможность реализации процесса кальцийтермического получения мелко-
дисперсного железного порошка.
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FeCl2–CaCl2 melt volumetric reduction by calcium dissolved in calcium chloride

The purpose of this study is to obtain highly dispersed powder suitable for spheroidization for further application in additive 
technologies. Volumetric reduction of the FeCl2–CaCl2 melt by calcium dissolved in CaCl2 produced fine iron powder. The process 
consisted of three stages: preparation of melts containing FeCl2 and Ca, their mixing and high-temperature aging at 800 °C for 
1 hour. At the end of the process the frozen melt was divided into upper and bottom parts. The product from the upper part had 
a specific surface area of 7,60 m2/g, and for the lower part it was 5,38 m2/g, Average particle size was 157 μm for the former and 
124 μm for the latter. After ultrasonic dispersion, it was reduced to 26 μm and 71 μm, respectively. Quantitative X-ray phase analysis 
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Введение

В настоящее время железные порошки, в зави-

симости от предъявляемых к ним требований [1] 

и вида исходного сырья, производят различными 

способами [2—4]. Общепринято разделять эти ме-

тоды на механические (измельчение, распыление 

потоками газа, жидкости [5] или на вращающемся 

диске [6], плазменная обработка [7, 8]) и физико-

химические. Железный порошок, полученный ме-

ханическим способом, не отличается по химиче-

скому составу от исходного материала, более того, 

во время измельчения происходит его загрязнение 

истирающими частицами мельницы. Электро-

литические технологии малопроизводительны и 

энегрозатратны. 

В связи с этим одним из основных способов 

получения порошков железа является химичес-

кое восстановление, где в качестве восстановите-

ля используют твердый углерод [9—11], водород 

[12—14], CO [15, 16] или щелочные металлы. Од-

нако в связи с ограниченностью поверхности вос-

становления (на границе раздела расплав—вос-

становитель) процесс занимает продолжительное 

время.

В представленной работе предложен метод 

получения мелкодисперсного порошка желе-

за путем кальцийтермического восстановления 

хлорида двухвалентного железа. Его отличием 

от классической кальцийтермии является то, 

что кальций растворен в собственном хлориде. 

Объемное восстановление позволяет значитель-

но интенсифицировать процесс восстановления 

солевого расплава. Благодаря тому, что кальций 

растворен во всем объеме расплава, основная 

часть полученного порошка после ультразвуко-

вого диспергирования имеет размер частиц от 

10 до 60 мкм, что соответствует требованиям, 

предъявляемым к порошкам железа для адди-

тивных технологий и может использоваться в них 

в качестве исходного сырья после проведения 

классификации и сфероидизации различными 

методами [6—8].

Востребованность деталей из железа и сплавов 

на его основе, напечатанных на 3D-принтерах, 

обуславливает ежегодный стабильный рост инду-

стрии аддитивных технологий [17—20]. Последние 

позволяют создавать детали сложной формы, ко-

торые в настоящее время невозможно либо доста-

точно трудоемко изготовить, используя традици-

онные процессы [21].

Методика проведения эксперимента

Восстановление железа растворенным в CaСl2 

кальцием проводили в расплаве BaCl2—CaCl2—

FeCl2. Индивидуальные хлориды бария и кальция 

предварительно сушили при температурах 150 °C в 

течение 2 ч, 200 °C — 1,5 ч, 300 °C — 1,5 ч, 400 °C — 1 ч 

и 500 °C — 1 ч. Эвтектическую смесь состава, 

мол.%: 36BaCl2—64CaCl2 с tпл = 592 °С плавили 

при температуре 800 °С и в дальнейшем исполь-

зовали в качестве легкоплавкого электролита для 

анодного растворения железа.

Устройство электролитической ячейки для по-

лучения Fe-содержащего расплава показано на 

рис. 1. 

Железный анод 6 изготовлен в виде трубы, 

внутри которой размещено катодное устройство, 

представляющее собой фарфоровую трубку 5 с 

эвтектической смесью хлоридов бария и каль-

ция. Асбестовая диафрагма в нижней части ка-

тодной трубки обеспечивает разделение католи-

та и анолита. В процессе электролиза происходят 

накопление ионов железа в электролите BaCl2—

CaCl2 8 и выделение кальция на железном токо-

подводе в катодном устройстве 3. Использование 

эвтектической смеси хлоридов бария и кальция 

позволило значительно снизить рабочую темпе-

ратуру расплава до 650—630 °С по сравнению с 

Рис. 1. Устройство электролитической ячейки 

для получения Fe-содержащего расплава

1 – хромель-алюмелевая термопара, 2 – железная подвеска 

тигля, 3 – железный катод, 4 – кварцевая ячейка, 

5 – катодная фарфоровая трубка, 6 – железная анодная трубка, 

7 – стеклоуглеродный тигель, 8 – анолит
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температурой плавления CaCl2 (772 °С) и умень-

шить испарение хлоридов железа. Температура 

контролировалась хромель-алюмелевой термо-

парой 1. 

Для предотвращения гидролиза солей анодное 

растворение железа проводилось в атмосфере ар-

гона, предварительно очищенного от примесей 

пропусканием над нагретой до 800 °С стружкой 

титана. Конечная концентрация железа в распла-

ве определялась по убыли массы анода, и она со-

ставила 6,5 мас.%, что совпадало с рассчитанной 

по количеству пропущенного электричества, если 

принять, что растворение металла протекает с об-

разованием FeCl2.

Расплав CaCl2 получен в результате 2-часовой 

выдержки кальция в его хлориде в стальном тигле 

при t = 860 °С в атмосфере очищенного аргона. 

Хлорид кальция был предварительно просушен, 

прокален и переплавлен. Согласно результатам вы-

полненного титриметрического анализа концен-

трация растворенного кальция в расплаве CaCl2 

составила 7,64 мас.% (18,67 мол.%). По данным [22] в 

расплавленном CaCl2 при t = 1073 К растворяется до 

13 мас.% (29,3 мол.%) кальция. Близкие результаты 

приведены в монографии [23]. Согласно опублико-

ванной в ней диаграмме состояния Ca—CaCl2 мак-

симальная растворимость кальция в CaCl2 дости-

гается при 830 °С и составляет 20 мол.%. По данным 

работы [24] растворимость кальция в CaCl2 при 

825 °С составляет 7,5 мас.% (18,2 мол.%).

Для изучения восстановительной способности 

Ca-содержащего расплава по отношению к желе-

зу и характера получаемого продукта в стальной 

тигель были загружены предварительно приго-

товленные солевые плавы BaCl2—CaCl2—FeCl2 и 

Са—CaCl2. Содержание железа (1,855 г) и кальция 

(1,352 г) в исходном расплаве было близким к сте-

хиометрическому соотношению для реакции

Ca + FeCl2 = Fe + CaCl2. 

Тигель с расплавом выдерживался при t = 800 °С 

в течение 1 ч в атмосфере очищенного аргона и ох-

лаждался до комнатной температуры. 

Результаты исследований 

и их обсуждение

Полученный солевой плав разделили на верх-

нюю (2/3) и нижнюю (1/3) части. Для извле-

чения частиц железа обе части солевого плава 

раздельно растворяли в дистиллированной во-

де, в которой хлориды растворялись, а железный 

порошок выпадал в осадок. Маточные растворы 

декантировали, а полученные железные осадки 

многократно промывали водой и фильтровали. 

Окончательную промывку на фильтре осущест-

вляли этиловым спиртом для ускорения сушки 

на воздухе и предотвращения окисления желез-

ных порошков. Масса осадка при растворении 

верхней части плава составила 1,401 г, а нижней 

— 0,262 г. Судя по этим данным можно сделать 

вывод, что практически все восстановленное же-

лезо находилось в солевом расплаве во взвешен-

ном состоянии.

Всего удалось собрать 1,663 г железного про-

дукта, т.е. выход составил 90 %, что обусловлено, 

прежде всего, потерей наиболее мелких Fe-частиц 

с декантированным маточным раствором и про-

мывными водами.

Микрофотографии железных порошков, полу-

ченные с использованием микроскопа Микромед 

с Levenhuk M200 BASE, из верхней и нижней ча-

стей плава, приведены на рис. 2. Видно, что мел-

кие зерна кристаллов железа в обоих случаях име-

Рис. 2. Микрофотографии железного продукта, 

полученного из верхней (а) и нижней (б) частей 

плава

Увеличение – 100×

a

б
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ют примерно одинаковый размер (~10÷50 мкм) и 

срастаются в линейные и объемные конгломераты, 

однако в нижних слоях плава доля лучше сформи-

рованных сростков объемного образования боль-

ше, чем в верхних.

Количественный рентгенофазовый анализ, вы-

полненный в Институте химии твердого тела УрО 

РАН (г. Екатеринбург), показал, что основная фаза 

порошка — металлическое железо (более 97 мас.%). 

Поскольку доля примесных фаз крайне мала и со-

ответствующих им пиков всего три, проведение их 

идентификации затруднено (рис. 3).

Гранулометрический анализ железного про-

дукта из верхней и нижней частей солевого пла-

ва проводили в Институте высокотемпературной 

электрохимии УрО РАН (г. Екатеринбург) на при-

боре Matersizer 2000 в стандартных условиях (вод-

ная суспензия, механическое перемешивание с ис-

пользованием мешалки в измерительной кювете) 

с предварительным ультразвуковым диспергиро-

ванием. 

Распределение по фракциям железного по-

рошка из верхней части плава показано на рис. 4. 

Видно, что гранулометрический состав материала 

в стандартных условиях находится в широких пре-

делах (35—560 мкм) с доминирующим размером 

157 мкм (рис. 4, а), а после ультразвукового дис-

пергирования он колеблется в интервале от 5 

до 85 мкм с основным размером частиц 26 мкм 

(рис. 4, б).

Распределение по фракциям железного матери-

ала из нижней части плава демонстрирует рис. 5. 

Наблюдается более узкий фракционный диапазон 

(48—375 мкм) по сравнению с продуктом из верх-

ней части и меньший средний размер частиц — 

124 мкм (рис. 5, а). После ультразвукового дис-

пергирования (рис. 5, б) материал существенно не 

Рис. 3. Рентгенограмма железосодержащего продукта

Рис. 4. Результаты гранулометрического анализа 

железного материала из верхней части плава

а – в стандартных условиях; 

б – после ультразвукового диспергирования

Рис. 5. Результаты гранулометрического анализа 

железного материала из нижней части плава

а – в стандартных условиях; 

б – после ультразвукового диспергирования
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измельчился и закономерно оказался более круп-

ным: гранулометрический состав находится в 

интервале от 17 до 225 мкм с основным размером 

частиц 71 мкм.

Как и следовало ожидать, согласно приве-

денным данным продукт из верхней части обла-

дает большей величиной удельной поверхности 

(7,60 м2/г) по сравнению с порошком железа из 

нижней части (5,38 м2/г).

Заключение 

В атмосфере очищенного аргона в стальном 

тигле при t = 800 °С осуществлено восстановление 

железа из его дихлорида кальцием, растворенным 

в расплаве CaCl2. Показано, что практически все 

восстановленное железо находится в солевом рас-

плаве во взвешенном состоянии.

Микрофотографии отмытых и высушенных 

порошков железа показывают, что они состоят 

из мелких зерен примерно одинакового размера 

для верхнего и придонного слоев плава, которые 

срастаются в линейные и объемные образования. 

В верхней части плава преобладают линейные 

сростки длиной от 40 до 600 мкм, а в придонной — 

больше доля лучше сформированных объемных 

сростков.

Гранулометрический состав продукта из верх-

него плава находится в пределах 35—560 мкм с до-

минирующим размером частиц 157 мкм и удель-

ной поверхностью 7,60 м2/г. После ультразвукового 

диспергирования порошок существенно измель-

чается до 5—85 мкм с преобладающим размером 

26 мкм. Порошок из придонного плава показал 

более узкий фракционный диапазон 48—375 мкм 

и более низкий средний размер частиц (124 мкм) 

с удельной поверхностью 5,38 м2/г. После ультраз-

вукового диспергирования материал существенно 

не измельчился: гранулометрический состав был в 

интервале от 17 до 225 мкм с основным размером 

частиц 71 мкм.

Количественный рентгенофазовый анализ по-

рошка показал, что он более чем на 97 мас.% состо-

ит из металлического железа. 

Крупность полученного данным способом ма-

териала (из верхней части плава) соответствует 

требованиям, предъявляемым к железным по-

рошкам для аддитивных технологий, и порошок 

может использоваться в них в качестве исходного 

сырья после проведении классификации и сферо-

идизации.
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Особенности контактного взаимодействия 

на границе слоев горячештампованного порошкового биметалла 

типа «конструкционная сталь – быстрорежущая сталь»
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Основная проблема при производстве биметаллов (БМ) заключается в необходимости обеспечения адгезионного взаи-
модействия на границе контакта слоев, предотвращающего их отслаивание в процессе эксплуатации. Горячая штамповка 
пористых заготовок обеспечивает возможность получения высокоплотных порошковых БМ с минимальным количеством 
пор как в объеме материала слоев, так и на границе между ними, что способствует повышению прочности сцепления. 
При изготовлении горячештампованных порошковых БМ существует вероятность смешивания материалов шихт рабоче-
го слоя и подложки, что может привести к неконтролируемому «размыванию» границы раздела. В настоящей работе для 
получения пористых заготовок БМ типа «конструкционная сталь – быстрорежущая сталь» использован предложенный ра-
нее способ, предусматривающий предварительную подпрессовку порошка труднодеформируемого материала. С целью 
определения механических свойств и проведения структурного анализа были приготовлены двухслойные цилиндриче-
ские образцы диаметром 20 мм, длиной 30 мм. Материал основы БМ – сталь ПК40, рабочего слоя – распыленный порошок 
быстрорежущей стали М2 с удовлетворительными характеристиками прессуемости. Пористые заготовки образцов БМ 
прессовали в специально сконструированной пресс-форме на гидравлическом прессе, позволяющей осуществлять дву-
стороннее прессование двухслойных порошковых формовок с заданным распределением плотности и прочности слоев. 
Холоднопрессованные заготовки БМ спекали в защитной атмосфере, а затем подвергали горячей допрессовке на лабора-
торном копре. Часть заготовок изучали в спеченном состоянии. Кроме того, проводили горячую допрессовку неспеченных 
холоднопрессованных заготовок. Удовлетворительная технологическая прочность материала рабочего слоя наблюдалась 
при его пористости 34 % < Праб.сл < 45 %. При Праб.сл > 45 % порошок не формуется, а при Праб.сл < 34 % рабочий слой 
отслаивается. Установлено, что максимальную прочность соединения слоев и термостойкость БМ обеспечивает приме-
нение технологической схемы, предусматривающей предварительное спекание холоднопрессованных заготовок и после-
дующую горячую штамповку. Оптимальное давление подпрессовки рабочего слоя составляет 145 МПа.

Ключевые слова: горячая штамповка, пористые заготовки, биметалл, адгезия, хрупкое разрушение, конструкционная 
порошковая сталь, быстрорежущая сталь, рабочий слой, основа, термостойкость, поверхность частиц, окисление, проч-
ность соединения слоев.
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 Dorofeyev Yu.G. , Dorofeyev V.Yu., Babets A.V., Bessarabov Eu.N., Romanova O.N., Sviridova A.N. 
Contact interaction peculiarities at the boundary of layers of «structural steel–high-speed steel» 

hot-forged powder bimetal

The main problem in the production of bimetals (BMs) is the need to ensure adhesive interaction at the contact boundary of layers 
to prevent their peeling during operation. Hot forging of porous preforms (HFPP) provides the possibility of obtaining high-density 
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powder BMs with a minimum amount of pores both in the volume of the layer material and at the layer interface to increase adhesion 
strength. Production of hot-forged powder BMs may involve mixing of working layer and substrate charge materials, which can lead 
to uncontrolled interface «blurring». This study uses the previously proposed method for pre-pressing of hard-to-deform material 
powder to produce «structural steel – high-speed steel» porous BM preforms. Two-layer cylindrical ∅20 × 30 mm samples were 
obtained in order to determine mechanical properties and conduct structural analysis. The BM base material was PK40 steel, 
and the working layer was atomized powder of M2 high-speed steel featuring satisfactory compressibility properties. The porous 
preforms of BM samples were pressed in a specially designed mold at a hydraulic press enabling two-sided pressing of two-layer 
powder moldings with predetermined distribution of layer densities and strengths. Cold-pressed BM preforms were sintered in 
protective environment, and then subjected to hot repressing using a laboratory drop hammer. Some preforms were examined 
as sintered. In addition, hot repressing of cold-pressed green preforms was performed. Satisfactory process strength of the 
working layer material is observed at its porosity (Pwl) in the range from 34 to 45 %. When Pwl > 45 %, powder is not molded, and at 
Pwl < 34 % the working layer delaminates. The maximum layer bonding strength and thermal shock resistance of BM provides the 
use of a flow route that involves preliminary sintering of cold-pressed preforms and subsequent hot forging. The optimum pressure 
of working layer pre-pressing is 145 MPa. 

Keywords: hot forging, porous preforms, bimetal, adhesion, brittle fracture, structural powder steel, high speed steel, working 
layer, substrate, thermal shock resistance, powder surface, oxidation, layer bonding strength.
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Введение

Технологии порошковой металлургии обес-

печивают возможность получения широкого 

спектра биметаллов (БМ) и функционально-гра-

диентных материалов [1]. Основная проблема при 

производстве БМ заключается в необходимо-

сти обеспечения адгезионного взаимодействия 

на границе контакта слоев, предотвращающего 

их отслаивание в процессе эксплуатации. При 

взрывном прессовании адгезию обеспечивает вы-

сокоэнергетическое воздействие на материал со-

единяемых слоев [2, 3]. При получении БМ путем 

совместного спекания материалов рабочего слоя 

и подложки в приконтактной зоне развиваются 

диффузионные процессы, которые способствуют 

формированию надежного соединения [4—11]. 

Большие перспективы имеют методы пропитки 

поверхностного слоя заготовки расплавом требу-

емого состава, а также спекания—пайки (sinter—

brazing) [12—14].

Однако указанные технологии не лишены не-

достатков. Взрывное прессование связано с необ-

ходимостью применения специализированного 

оборудования, а совместное спекание слоев БМ 

подразумевает использование длительных высо-

котемпературных выдержек, что снижает технико-

экономические характеристики процесса. Ком-

бинированные детали типа «шестерня — диск», 

полученные методом спекания—пайки, зачастую 

разрушаются по зоне соединения из-за неудов-

летворительного качества пайки [15]. Применение 

этой технологии связано с необходимостью опти-

мизации температурно-временных параметров и 

химического состава используемого припоя [14, 

16]. Избыток жидкой фазы при пайке обусловли-

вает формирование трещин в переходной зоне, а 

отсутствие углерода в составе подложки — выделе-

ние включений железа на границе соединения, что 

снижает его прочность.
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Горячая штамповка пористых заготовок (ГШПЗ) 

обладает целым рядом преимуществ, перспектив-

ных в плане решения отмеченных выше проблем. 

Метод ГШПЗ обеспечивает возможность получе-

ния высокоплотных порошковых БМ с минималь-

ным количеством пор как в объеме материала сло-

ев, так и на границе между ними, что способствует 

повышению прочности сцепления. Сочетание вы-

соких антифрикционных свойств рабочего слоя и 

требуемых показателей статической и динамиче-

ской прочности материала подложки горячештам-

пованных порошковых БМ типа «железо—бронза» 

позволило разработать технологию производства 

деталей «распределитель аксиально-поршневых 

гидромашин» [17].

При получении горячештампованных по-

рошковых БМ одна из главных проблем заклю-

чается в необходимости получения пористой би-

металлической заготовки. При этом существует 

вероятность смешивания материалов порошковых 

шихт рабочего слоя и подложки, что может приве-

сти к неконтролируемому «размыванию» грани-

цы раздела. Предложен способ, обеспечивающий 

возможность получения пористых биметалличе-

ских заготовок на основе материалов с различной 

прессуемостью [18]. Метод апробирован при из-

готовлении БМ антифрикционного назначения 

типа «железо—бронза». При этом был получен по-

рошковый БМ с высокими физико-механически-

ми свойствами [19].

Способ представляется перспективным так-

же в плане получения износостойких БМ ти-

па «конструкционная сталь — быстрорежущая 

сталь (БРС)». Ранее пористые заготовки трудно-

прессующегося материала рабочего слоя (БРС) 

получали методом шликерного формования. За-

готовки характеризовались искажением формы 

и нестабильностью размеров [20]. Повышение 

прессуемости материала рабочего слоя за счет 

добавления в шихту порошков меди или низко-

легированной стали сопровождается снижением 

его твердости [21].

Несколько лет назад филиал фирмы «Höganäs» 

в Великобритании выпустил на рынок порошок 

быстрорежущей стали М2 с удовлетворительны-

ми характеристиками прессуемости [22]. Данное 

обстоятельство обусловливает необходимость 

внесения изменений в существующие технологи-

ческие процессы получения порошковых быстро-

режущих сталей и биметаллов с рабочим слоем 

из БРС.

Цель работы — изучение контактного взаимо-

действия на границе слоев порошковых БМ ти-

па «конструкционная сталь — быстрорежущая 

сталь», полученных методом ГШПЗ.

Методика исследования

Для определения механических свойств и про-

ведения структурного анализа получали двухслой-

ные цилиндрические образцы диаметром 20 мм, 

длиной 30 мм (рис. 1). Состав порошковых шихт 

материалов рабочего слоя и основы, а также харак-

теристики применявшихся порошков приведены в 

табл. 1 и 2.

Пористые заготовки образцов БМ прессовали 

в специально сконструированной пресс-форме на 

гидравлическом прессе PHML-60 («Mannesmann 

Demag Laufer», Германия) с номинальным уси-

лием 600 кН (рис. 2) [18]. Пресс-форма позволяет 

Рис. 1. Технологические схемы (1–3) получения 

образцов БМ

СХП – статическое холодное прессование; ГШ – горячая 

штамповка; W – приведенная работа уплотнения; 

ДА – диссоциированный аммиак
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осуществлять двустороннее прессование двух-

слойных порошковых формовок с заданным рас-

пределением плотности и прочности слоев.

Пресс-форма включает в себя плавающую мат-

рицу 1, опирающуюся на упругий элемент 5. Из-

быточная масса шихты наружного слоя обеспе-

чивается регулировкой навесок, использованием 

двух наружных трубчатых пуансонов 2, двух вну-

тренних пуансонов 4, стержня 3, а также путем 

подпрессовки наружного слоя на требуемую ве-

личину. Эта масса может частично смещаться при 

ее увлечении силами трения и расходоваться на 

уплотнение наружного слоя 7.

После осадки наружного слоя (см. рис. 2, этап 1, 

поз. 6, 7), удаления стержня 3 и установки вну-

треннего нижнего пуансона 4 осуществляется за-

сыпка шихты внутреннего слоя 8 в пространство, 

ограниченное внутренней поверхностью подпрес-

сованного наружного слоя 7 и верхним торцом 

нижнего внутреннего пуансона 4 (этап 2). Верх-

ний уровень засыпки может изменяться в зависи-

мости от соотношения свойств материалов слоев 

шихт. После этого верхний внутренний пуансон 4 

устанавливается в отверстие верхнего трубчатого 

пуансона 2 и осуществляется подпрессовка по-

рошка основы. На заключительном этапе 3 про-

изводится совместное уплотнение слоев заготов-

ки 9. При этом матрица 1, нижний трубчатый и 

внутренний пуансоны 2 и 4 жестко опираются на 

плиту, а упругий элемент 5 занимает положение в 

углублении штамповой плиты.

Горячую допрессовку формовок проводили на 

лабораторном копре с массой падающих частей 

100 кг. После ГШ образцы разрезали в сечении 

плоскостью, перпендикулярной оси цилиндра, 

на две равные части. Для металлографических ис-

Таблица 1. Состав порошковых шихт

Материал

Содержание, мас.%

Графит ГК-3
Твердая смазка Kenolube 

(«Höganäs AB»)

Распыленный железный 

порошок ПЖР 3.200.28-30 

(ПАО «Северсталь»)

Распыленный порошок 

БРС М2 («Höganäs, Ltd.», 

Great Britain)

Основа 0,6* 0,8 Ост. –

Рабочий слой – 0,8 – Ост.

* Содержание углерода в горячештампованных образцах соответствует стали ПК40.

Таблица 2. Физические и технологические свойства используемых порошков

Материал
Массовая доля 

компонентов, %

Гран. состав, 

мкм

Насыпная плотность, 

ρнас, г/см3
Текучесть, 

г/с

Уплотняемость, 

г/см3 Формуемость

при Р = 600 МПа

ПЖР 

3.200.28

Fe – осн.

С – 0,03

О – 0,3

Si – 0,04

Mn – 0,12

P – 0,02

S – 0,01

+200–0

+160–3,7

+45–78,8

–45–17,5 2,72 32 7,27 Формуется

БРС M2

C – 0,9

Cr – 4,5

Co – 1,0

Mo – 5,50

Si – 0,45

V – 2,2

W – 6,75

+150–5

+106–54,72

+75–20,08

+45–15,7

–45–4,5

2,3±0,1 32 6,2 Формуется
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следований использовали оптический микроскоп 

AltamiMET-1M (ООО «Альтами», Россия) и растро-

вый электронный микроскоп (РЭМ) TescanVega 

LMU («Tescan», Чехия)1. Изучали нетравленые и 

травленые шлифы. Травление проводили в 3 %-ном 

нитале, так как он обеспечивает достаточный кон-

траст для оценки типа и морфологии карбидов, а 

также границ зерен в матрице БРС [23]. При этом в 

полной мере выявляется также структура матери-

ала подложки — стали ПК40.

Поверхностную пористость (Ппов) рабочего 

слоя и основы определяли с помощью оптическо-

го микроскопа AltamiMET-1M на нетравленых 

шлифах. Кроме того, проводили выборочную 

проверку Ппов слоев БМ методом гидростатиче-

ского взвешивания. При этом осуществляли по-

слойное стачивание материала с шагом 0,5 мм. 

Расхождение результатов измерений Ппов не пре-

вышало 12 %.

Рентгенофлуоресцентный микроанализ хи-

мического состава выполнен с помощью системы 

INCA Energy 450 («Oxford Instruments Analytical», 

Великобритания). Исследования проводили при 

ускоряющем напряжении 20 кВ. Поверхность шли-

фов полировали алмазной пастой и подвергали 

ультразвуковой чистке.

Микротвердость измеряли на цифровом мик-

ротвердомере HVS-1000 («L.H. Testing Instruments 

Co., Ltd», Китай) по ГОСТ 9450-76 (0,2 Н, 10 с). 

Твердость по Роквеллу определяли на твердомере 

ТР5056 УХЛ по ГОСТ 24622-81. Оценку прочности 

соединения (τср) слоев БМ проводили в процессе 

испытаний цилиндрических образцов на срез в 

специальном приспособлении (рис. 3). Образец с 

проточенной юбкой толщиной 1 мм совместно с 

ножом 1 и двумя центровочными кольцами 2 и 6 

устанавливали в корпус 3 (рис. 3, поз. А). Приспо-

собление закрепляли на разрывной машине между 

траверсами и нагружали, фиксируя показатели. 

Рабочий слой поэтапно удаляли механической об-

работкой. Определяли значения τср основы, рабо-

чего слоя и переходной зоны. 

Кроме того, для оценки качества соединения 

слоев БМ проводили испытания на термоудар. Би-

металлический образец нагревали с использова-

Рис. 2. Схемы этапов получения горячештампованных биметаллических образцов

Этап 1 – засыпка (слева от оси симметрии) и подпрессовка (справа от оси симметрии) порошка рабочего слоя

Этап 2 – выпрессовка иглы, засыпка порошка основы (слева от оси симметрии) и его подпрессовка (справа от оси симметрии)

Этап 3 – совместное окончательное уплотнение слоев

1 – матрица СХП, 2 – верхний и нижний трубчатые пуансоны, 3 – стержень, 4 – верхний и нижний цельные внутренние 

пуансоны, 5 – упругий элемент, 6 – рабочий слой (в свободно насыпанном состоянии), 7 – рабочий слой (в подпрессованном 

состоянии), 8 – основа, 9 – холоднопрессованная заготовка БМ

hнас – высота рабочего слоя в состоянии насыпки; hподп – высота рабочего слоя в подпрессованном состоянии; 

hхп – высота заготовки БМ после СХП

1 Рентгенофлуоресцентный микроанализ и растровая 

электронная микроскопия проведены в Центре коллек-

тивного пользования научным оборудованием «Центр 

исследований минерального сырья и состояния окру-

жающей среды» ЮФУ.
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нием электромагнитного индуктора до 870 °C, по-

сле чего резко охлаждали в воде. Образец очищали 

от окалины и исследовали на наличие микротре-

щин, отслоений материала в переходной зоне. По-

казателем качества соединения слоев БМ являлось 

количество циклов, которое выдерживал образец 

до появления визуально различимых трещин (при 

3-кратном увеличении).

Результаты и их обсуждение

Удовлетворительная технологическая проч-

ность материала рабочего слоя наблюдается при 

его пористости 34 % < Праб.сл < 45 %. При Праб.сл >

> 45 % порошок не формуется, а при Праб.сл < 34 % 

рабочий слой отслаивается. В табл. 3 представлены 

результаты измерений пористости рабочего слоя и 

биметаллической заготовки (ПБМ) при различных 

значениях давления подпрессовки (Рподп) и соот-

ветствующих величинах подпрессовки рабочего 

слоя (hподп).

При hподп = 0 осуществляли совместное прес-

сование порошков рабочего слоя и основы в сво-

бодно насыпанном состоянии. После СХП в за-

висимости от величины подпрессовки пористость 

рабочего слоя составляла 20—25 %, внутренне-

го — 25 %.

В состоянии после спекания (схема 1, см. рис. 

1) структура основного слоя БМ представляет со-

бой среднепластинчатый перлит (балл 6 по шка-

ле 1 ГОСТ 8233-56) и феррит (рис. 4, а). Формиро-

вание пластинчатого перлита свидетельствует о 

высокой гомогенности исходного аустенита [24]. 

В рабочем слое наблюдается бейнит с включения-

ми карбидов глобулярной формы (рис. 4, б). Обра-

зование бейнита обусловлено ускоренным охлаж-

дением образцов БМ после спекания (контейнер 

с образцами охлаждался на воздухе). Структу-

ра переходного слоя — легированный феррит 

(рис. 5, т. 2).

Скорость охлаждения образцов в процессе 

ГШ при контакте поверхностей нагретой заго-

товки с относительно холодными поверхностями 

пресс-формы была существенно выше, чем после 

спекания. Это обусловило проявление эффекта 

высокотемпературной термомеханической обра-

ботки и вызвало формирование мартенсито-бей-

нитных структур. Структура рабочего слоя образ-

цов, полученных по схеме 2, представляет собой 

скрытоигольчатый мартенсит (балл 1 по шкале 3 

ГОСТ 8233-56) и карбиды (см. рис. 4, в). На межча-

стичных поверхностях заметны следы окисления. 

Это связано с неудовлетворительным качеством 

защитной среды при спекании. В переходном слое 

спеченных образцов (схема 1) фиксируются части-

цы оксидов (см. рис. 5, т. 1). В структуре образцов, 

полученных по схеме 3, не предусматривавшей 

проведение спекания, следы окисления не наблю-

даются (рис. 4, д). Структура основы представля-

ет собой бейнит + феррит (рис. 4, г), в переходном 

слое наблюдается бейнит (рис. 4, ж).

Структура рабочего слоя образцов, полученных 

ГШ неспеченных холоднопрессованных загото-

вок (схема 3), характеризуется наличием бейнита 

и карбидов (рис. 4, д). В структуре основы наблю-

дается мелкопластинчатый перлит (балл 5 по шка-

ле 1 ГОСТ 8233-56), а в переходном слое — сорбит 

(рис. 4, е).

Карбидная неоднородность и карбидная сетка 

в структуре рабочего слоя образцов, полученных 

Таблица 3. Характеристики рабочего слоя 

после подпрессовки

h*
нас, 

мм

h*
подп, 

мм

Рподп, 

МПа

Праб.сл, 

%

Высота 

заготовки 

после СХП, мм

ПБМ, 

%

65

0 0 38,5

30 31
10 60 43

15 145 48

20 320 53

* Обозначения указаны на рис. 2.

Рис. 3. Приспособление для определения предела 

прочности на срез

1 – нож, 2 – верхнее центровочное кольцо, 3 – корпус, 

4 и 5 – основа и рабочий слой образца БМ, 6 – нижнее 

центровочное кольцо (нижний нож ), 7 – срезанная часть 

образца

Положение А – исходное, Б – после испытаний
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по различным технологическим схемам, не наблю-

даются, что является характерной особенностью 

порошковых быстрорежущих сталей [25].

Наибольшую микротвердость имеют структур-

ные составляющие рабочего слоя и основы образ-

цов, полученных по схеме 2, которая предусматри-

вала проведение предварительного спекания (см. 

табл. 3, рис. 6). Соответствующие значения для 

образцов, полученных по схеме 3, заметно ниже 

(рис. 6, кр. 3). Это свидетельствует о том, что про-

ведение предварительного спекания способство-

вало гомогенизации структуры материалов рабо-

чего слоя и основы и повышению устойчивости 

переохлажденного аустенита.

Величина подпрессовки рабочего слоя (hподп) — 

фактор, определяющий условия уплотнения слоев 

и формирования переходной зоны при холодном 

прессовании. При его увеличении поверхностная 

пористость слоев монотонно уменьшается (рис. 7). 

Для рабочего слоя (кр. 1) это связано с улучшени-

Рис. 4. Структура горячештампованных 

порошковых БМ «сталь ПК40 – БРС М2»

а, б – схема 1; в, г, ж – схема 2; 

д, е – схема 3 (см. рис. 1)

а, в, д – рабочий слой; б, г – основа; 

е, ж – переходная зона
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ем условий его уплотнения по мере увеличения 

давления подпрессовки, а для материала основы 

(кр. 2) — с повышением однородности распре-

деления напряжений и деформаций в материале 

заготовки БМ за счет предварительного дефор-

мирования рабочего слоя. При этом уменьшается 

толщина переходного слоя как в спеченных, так и 

в горячештампованных образцах, а значения по-

ристости слоев снижаются до минимума ~0,5 % 

(рис. 8).

Наибольшую прочность соединения имеют 

образцы, полученные по схеме 2, несмотря на на-

личие следов окисления в рабочем слое (рис. 9). 

Значения τср образцов, приготовленных по схе-

ме 3, меньше, хотя окисления поверхностей частиц 

Точки
Содержание, ат. %

O V Cr Fe Mo W C

1 9,77 – 0,15 70,98 4,67 – 14,42

2 – 0,36 0,98 89,60 1,96 1,62 5,48

3 – 0,35 1,22 92,21 0,85 0,90 4,46

4 – 0,29 1,15 92,41 0,99 0,17 4,99

5 – – 0,27 94,27 0,39 – 5,07

Рис. 5. Микроструктура переходной зоны БМ, 

полученного по схеме 1, и результаты 

рентгенофлуоресцентного анализа 

отмеченных точек

Рис. 6. Распределение значений микротвердости 

в переходной зоне БМ

Номера кривых соответствуют технологическим схемам 1–3

Рис. 7. Влияние величины подпрессовки рабочего 

слоя на поверхностную пористость слоев БМ

1 – рабочий слой, 2 – основа

Рис. 8. Влияние величины подпрессовки 

рабочего слоя на толщину переходной зоны (а) 

и общую пористость слоев БМ (б)

а: 1 – схема 3, 2 – схема 1

б: 1 – рабочий слой, 2 – основа
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порошка рабочего слоя не наблюдалось (см. вы-

ше). Высокая прочность соединения слоев в пер-

вом случае связана с протеканием диффузионных 

процессов в приграничной зоне при спекании 

(рис. 10). Несмотря на окисленность поверхностей 

частиц рабочего слоя, непосредственно на границе 

слоев окисления не наблюдалось.

Переходная зона образцов, полученных по схе-

ме 3, формировалась в условиях кратковременно-

го термодеформационного воздействия при ГШ. 

Диффузионные процессы существенного разви-

тия не получили (рис. 11). Следует отметить, что 

термодеформационное воздействие на зону сое-

динения слоев БМ превалирует в сравнении с воз-

действием спекания, поскольку значения τср спе-

ченных образцов были наименьшими (см. рис. 9, 

схема 1).

При анализе особенностей формирования 

структуры и свойств переходной зоны БМ необ-

ходимо учитывать также следующее немаловаж-

ное обстоятельство. Переходная зона может яв-

ляться очагом зарождения хрупкого разрушения, 

инициирование которого связано не только с не-

удовлетворительной адгезией материалов слоев. 

Причиной интеркристаллитной хрупкости может 

являться также значительное различие показате-

лей прочности контактирующих фаз [26]. Хрупкое 

разрушение развивается в системе, в которой пре-

дел текучести выпавшей фазы существенно ниже, 

чем у матрицы. В этом случае при нагружении соз-

дается такое же напряженное состояние, как и в 

образце с надрезом, что приводит к хрупкому раз-

рушению номинально пластичных структурных 

составляющих.

Представляется целесообразным проанали-

зировать в указанном контексте приведенные 

выше данные по микротвердости переходной зо-

ны и прочности соединения слоев (см. рис. 6, 9 

и табл. 4). Наименьшие значения τср продемон-

стрировали спеченные образцы (схема 1). В этом 

случае микротвердость переходной зоны в ~2 раза 

меньше, чем рабочего слоя. Наибольшая проч-

ность зоны соединения наблюдается в образцах, 

полученных по схеме 2. При этом различие значе-

ний HV рабочего слоя и переходной зоны составля-

ет 56—60 %, что является оптимальным.

Таблица 4. Свойства слоев и структурных составляющих БМ

Технологическая 

схема* (см. рис. 1)
Исследуемая зона

Твердость
HV

HRB HRC

1

Основа

Рабочий слой

Переходная зона

42–47

85–90

–

–

–

–

164–200 (перлит)

390–424 (бейнит)

193–200 (феррит)

2

Основа

Рабочий слой

Переходная зона

–

–

–

10–15

54–57

–

410–470 (бейнит)

770–778 (мартенсит)

482–500 (бейнит)

3

Основа

Рабочий слой

Переходная зона

85–90

–

–

–

40–45

–

220–250 (перлит)

460–500 (бейнит)

300–350 (сорбит)

* Образцы получены при hподп = 15 мм, Pподп = 145 МПа.

Рис. 9. Результаты испытаний БМ на срез

1 – рабочий слой, 2 – основа, 3 – переходная зона
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Термостойкость образцов БМ является инте-

гральной характеристикой качества соединения 

слоев. При повышении значений hподп она увели-

чивается незначительно (рис. 12). Наибольшую 

термостойкость продемонстрировали образцы, 

полученные по схеме 2, что обусловлено высокой 

прочностью соединения слоев (см. рис. 9). Такие 

БМ могут подвергаться термической обработке и 

эксплуатироваться в условиях значительного пе-

репада температур.

Рис. 10. Микроструктура и распределение элементов в переходной зоне БМ, полученного по схеме 2
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Выводы

1. Показана возможность изготовления порош-

ковых БМ типа «конструкционная сталь — быст-

рорежущая сталь» горячей штамповкой пористых 

заготовок, полученных холодным прессованием в 

пресс-форме, обеспечивающей равномерное рас-

пределение напряжений и деформаций.

2. Максимальную прочность соединения слоев 

и термостойкость БМ обеспечивает применение 

технологической схемы 2, предусматривающей 

проведение предварительного спекания холодно-

прессованных заготовок и последующей ГШ. Оп-

тимальное давление подпрессовки рабочего слоя 

Pподп = 145 МПа (hподп = 15 мм).

3. В дальнейшем целесообразно провести опти-

мизацию режимов термической обработки БМ.
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Представлены результаты экспериментального определения температуры разогрева смеси порошков карбида хрома и 
титановой связки при взрывном нагружении на металлической подложке. Давление сжатия порошковой смеси в ударных 
волнах при взрывном прессовании составляло 2,5 ГПа. В эксперименте фиксировался термический цикл тыльной сторо-
ны металлической подложки, выполнявшей роль теплоприемного элемента, с нанесенным на нее покрытием и решалась 
нестационарная задача теплопроводности до совпадения расчетного и экспериментального термических циклов. Началь-
ные условия выбирались из предположения, что к моменту окончания ударно-волновых процессов скомпактированный ма-
териал равномерно прогрет до некоторой средней температуры. Необходимые для расчетов теплофизические свойства 
скомпактированного материала определялись методом лазерной вспышки на установке LFA 427 («Netzsch», Германия). 
Расчеты показали, что температура разогрева порошковой смеси составила 208 и 225 °С при использовании адиабатиче-
ского приближения и с учетом теплотдачи в окружающую среду соответственно. Сравнение полученных значений темпе-
ратуры с рассчитанными по увеличению энтальпии в процессе ударно-волновой обработки (в этих расчетах использова-
лись значения плотности монолитного материала в нормальных условиях и конечной плотности порошкового материала, 
определенной после взрывной обработки, – 199 °С и 220 °С соответственно) показало, что они отличаются незначительно. 
Таким образом, использование предположения о равенстве плотности материала в ударной волне и плотности монолита 
не приводит к существенной погрешности и может быть использовано для практических расчетов.

Ключевые слова: твердый сплав, карбид хрома, титан, взрывное прессование порошков, температура разогрева.
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Khaustov S.V., Krokhalev A.V., Kharlamov V.O., Tupitsin M.A., Kuz’min S.V., Lysak V.I. 
Experimental determination and calculation of powder mixture heating temperature at explosive 

compaction

The paper presents the experimentally determined heating temperature of mixed chromium carbide powders and titanium bond 
under explosive loading on a metal substrate. Pressure of powder mixture compression in shock waves during explosive pressing was 
2,5 GPa. The experiment involved recording a thermal cycle on the back side of the coated metal substrate serving as a heat receiving 
element. It also solved a problem of non-stationary heat conduction until the calculated and experimental thermal cycles coincided. 
Initial conditions were chosen assuming that the compacted material is uniformly heated to a certain average temperature by the 
time the shock-wave processes end. Required thermophysical properties of the compacted material were determined by the laser 
flash method using the LFA 427 unit («Netzsch», Germany). According to calculations, powder mixture heating temperatures were 
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208 °C and 225 °C for adiabatic approximation and taking into account heat transfer into the environment, respectively. The obtained 
values were compared with ones calculated by the increase in enthalpy during the shock wave processing (these calculations used 
solid material densities under normal conditions and final powder material density determined after explosive treatment to be 
199 °C and 220 °C, respectively), and it was found that they differ insignificantly. Thus, the assumption of equal material density in a 
shock wave and solid density does not lead to a significant error and can be used for practical calculations.

Keywords: hard alloy, chromium carbide, tungsten carbide, silicon carbide, titanium, explosive compacting of powders, heating 
temperature.
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Введение

В последние десятилетия появилось достаточ-

но большое количество исследований, посвящен-

ных изучению возможности получения консоли-

дированных твердых сплавов и покрытий из них 

путем взрывного прессования смесей порошков 

карбидов тугоплавких металлов и металлической 

связки на металлических подложках [1—6]. Наи-

более изученными являются антифрикционные 

материалы на основе карбида хрома с титановой 

связкой, обеспечивающей возможность форми-

рования твердых сплавов на стадии прессова-

ния [7].

Получение твердых сплавов взрывным (как, 

впрочем, и любым другим) методом предпола-

гает решение двух основных задач: уплотнение 

порошковой смеси и формирование прочных по-

верхностей раздела между ее компонентами. 

Уровень давлений, обеспечиваемый примене-

нием конденсированных взрывчатых веществ, при 

этом, как правило, столь высок, что на пути реше-

ния первой из названных задач принципиальных 

препятствий не возникает: порошковые смеси, 

содержащие в своем составе такие карбиды, как 

Cr3C2 или WC, уплотняются взрывом до практиче-

ски беспористого состояния [6, 8, 9]. 

Вторая задача является гораздо более сложной 

и связанной в значительной степени с уровнем 

температуры, достигаемой при обработке порош-

ка взрывом [10—16]. В настоящее время существу-

ют прямые экспериментальные способы ее изме-

рения [17], основанные на методе естественных 

термопар, однако они не применимы для смеси 

порошков. 

Поэтому задачами данного исследования были 

разработка методики косвенного эксперименталь-

ного измерения температуры разогрева порошко-

вой смеси при взрывном нагружении на монолит-

ной подложке и анализ возможностей повышения 

точности существующих способов ее расчетного 

определения.

Материалы и методика исследования

Схема эксперимента показана на рис. 1. В сталь-

ной основе 4 размещали теплоприемный элемент 

(ТПЭ) 8, выполняющий роль подложки, с зачека-

ненным на его тыльной стороне датчиком 9 (тер-

мопара типа ХА). Характерное время прогрева 

ТПЭ составляет ~10 с, при этом инерционностью 

термопары (~150 мс) можно пренебречь. 

В качестве порошка 6 использовали смесь 

50%об.Ti + 50об.%Сr3C2 с насыпной (исходной) 

плотностью 1042 кг/м3 и толщиной слоя 7 мм, 

которую нагружали скользящей детонационной 

волной. Выбор содержания связки был связан с 

необходимостью обеспечения наибольшей вероят-

ности сохранения покрытия на режимах, гаранти-

рующих отсутствие его «сноса» [18]. Слой порошка 
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отделяли от взрывчатого вещества стальной про-

межуточной прокладкой 3 толщиной 0,7 мм. 

В качестве взрывчатого вещества 2 применя-

ли смесь, состоящую из 75 об.% аммонита 6ЖВ и 

25 об.% кварцевого песка. Плотность смеси ρ =

= 1180 кг/м3, высота заряда H = 25 мм, скорость 

детонации, измеренная электроконтактным ме-

тодом, D = 2500 м/с (давление в плоскости Чеп-

мена—Жуге PH = 2,5 ГПа). В качестве материала 

ТПЭ использовали низкоуглеродистую сталь со 

следующими теплофизическими свойствами: λ2 =

= 55 Вт/(м·К), с2 = 500 Дж/(кг·К), ρ2 = 7850 кг/м3.

Как известно [18, 19], после нагружения к мо-

менту окончания ударно-волновых процессов 

порошковый материал нагревается до некоторой 

средней температуры Тp, что позволяет темпера-

турное поле по сечению порошкового покрытия 

и теплоприемного элемента в первом приближе-

нии представить в виде, показанном на рис. 2, а. 

Используя экспериментальные данные о кривой 

нагрева тыльной стороны ТПЭ (рис. 2, б) и апри-

орную информацию о распределении температуры 

в системе, можно найти величину Tp. 

Данная задача решалась методом конечных 

разностей с использованием 4-точечной неявной 

разностной схемы. Уравнение теплопроводности, 

краевые и начальные условия имеют следующий 

вид:

  (1)

  (2)

  (3)

  (4)

  (5)

  (6)

  (7)
Рис. 1. Схема измерения теплового эффекта 

от разогрева порошковой смеси 

в результате скользящего взрывного нагружения

1 – детонатор, 2 – взрывчатое вещество (ВВ), 

3 – промежуточная пластина; 4 – стальная подложка, 

5 – грунт, 6 – прессуемый порошок, 7 – теплоизоляция, 

8 – теплоприемный элемент (ТПЭ), 9 – термопара типа ХА

Рис. 2. Температурное поле в системе 

«порошковое покрытие – теплоприемный элемент» 

на момент окончания ударно-волновых процессов (а) 

и термический цикл в сечении x = hp + hb (б)

Результаты и их обсуждение

После нагружения регистрировали максималь-

ную температуру с точностью ±0,1 °C (рис. 3) тыль-

ной стороны ТПЭ, контактирующего с компак-

тированным порошком. Его плотность составила 

ρ1 = 3700 кг/м3, или 66 % от плотности соответ-

ствующего монолитного материала (5590 кг/м3). 

Теплофизические свойства полученного компакта 

(рис. 4) после взрывного прессования были опре-

делены методом лазерной вспышки на установке 

LFA 427 («Netzsch», Германия) и составили: λ1 =

= 1 Вт/(м·К); с1 = 300 Дж/(кг·К). 

Математическое моделирование процесса вы-

равнивания исходного температурного поля про-
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Заменив в системе уравнений (1)—(7) гранич-

ные условия (5), (6) на

  (8)

  (9)

и приняв α = 10 Вт/(м2·К), получили Тp, равную 

225 °С (рис. 5, кр. 2).

Расчетное определение температуры разогре-

ва порошка проводилось исходя из предположе-

ния, что он происходит в первой ударной волне 

[18, 22]. Поскольку размер частиц порошка не 

превышал 3,5 мкм, что обеспечивало условия для 

установления теплового равновесия за фронтом 

водилось до совпадения рассчитанной и экспери-

ментальной кривых нагрева (достижения макси-

мальной температуры нагрева Тmax = 23±0,1 °C) 

тыльной стороны ТПЭ (рис. 5, кр. 1). При этом рас-

четы выполнялись в адиабатическом приближе-

нии (без учета теплоотдачи в окружающую среду). 

В результате вычислений после нескольких итера-

ций значение Тp составило 208 °С. В рамках приня-

тых допущений о первоначальном распределении 

температуры это означает, что скомпактирован-

ный в результате взрывного нагружения порошок 

прогрет до температуры не менее чем 208 °С. С уче-

том теплоотдачи это значение может быть выше. 

Рис. 3. Изменение температуры тыльной стороны подложки по времени (эксперимент)

Рис. 4. Компактированное покрытие 

и изготовленный из него образец 

для определения теплофизических свойств

Рис. 5. Выравнивание температуры 

тыльной стороны теплоприемного элемента (расчет)

1 – адиабатическое приближение (Тp = 208 °С); 

2 – с учетом теплоотдачи (Тp = 225 °С)
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ударной волны, то прирост температуры порош-

ка при сжатии (ΔT) находили из равенства

сV ΔT = ΔE,  (10)

где сV — среднее значение удельной теплоемкости 

порошка в интервале температур его разогрева, 

Дж/(кг·К); ΔE —приращение внутренней энергии 

порошка на единицу массы за фронтом первой 

ударной волны, Дж/кг.

Для проведения практических расчетов выра-

жение (10) с использованием соотношений Рэнки-

на—Гюгонио [20] преобразовывали к виду

  (11)

где u1 — массовая скорость частиц порошка за 

фронтом первой ударной волны, м/c.

Теплоемкость порошковой смеси в состоянии 

ударного сжатия находили по правилу аддитив-

ности из массового содержания и теплоемкости 

каждой из ее составляющих. Теплоемкость компо-

нентов смеси вычисляли, основываясь на прави-

лах Дюлонга—Пти и Коппа—Неймана [21] в пред-

положении, что температура разогрева в ударной 

волне превышает температуру Дебая соответству-

ющих монолитных материалов. 

Величину массовой скорости частиц порошка 

за фронтом первой ударной волны в порошке (u1
2) 

обычно находят двумя способами:

— либо решая применительно к распростра-

нению ударной волны в порошке задачу о мета-

нии продуктами детонации тела переменной мас-

сы [19], 

— либо используя метод (P,u)-диаграмм, осно-

ванный на поэтапном определении характеристик 

падающей и отраженных волн путем анализа пе-

ресечений ударных адиабат прокладки, порошка, 

основания и продуктов детонации в координатах 

«давление — массовая скорость» [18].

В обоих случаях в расчете используется гипоте-

тическая величина плотности порошкового матери-

ала в ударной волне, которая может быть как близка 

к плотности монолита (в случае предельного уплот-

нения), так и существенно меньше ее (при неполном 

уплотнении). Обычно при проведении расчетов ис-

пользуют либо значение плотности монолитного 

материала в нормальных условиях, рассчитанное по 

правилу аддитивности, исходя из плотностей ком-

понентов порошковой смеси, либо значение конеч-

ной плотности порошкового материала, определен-

ное после проведения взрывной обработки. 

С использованием метода (P,u)-диаграмм [23] 

нами были проведены расчеты для обоих пере-

численных предположений, в результате которых 

оказалось, что рассчитанные температуры отлича-

ются незначительно и составляют 199 и 220 °С (для 

неполного и полного уплотнений соответственно), 

что попадает в интервал температур, определен-

ных экспериментально (208—225 °С).

Выводы

1. Разработана расчетно-экспериментальная 

методика, позволяющая определять температуру 

разогрева смеси порошков в процессе взрывного 

прессования на металлической подложке, осно-

ванная на измерении температуры тыльной сторо-

ны подложки и последующем решении ретроспек-

тивной задачи теплопроводности.

2. Экспериментально доказано, что расчет тем-

пературы разогрева порошка по увеличению эн-

тальпии в процессе ударно-волнового сжатия с ис-

пользованием допущения о равенстве плотности 

материала в ударной волне и плотности монолита 

с достаточной степенью точности коррелирует с 

экспериментом, что позволяет исключить доста-

точно трудоемкое экспериментальное построение 

ударной адиабаты порошка при практических рас-

четах температуры разогрева порошковых смесей.

Исследование выполнено при финансовой поддержке 

Российского научного фонда, грант № 18-19-00518.
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Исследовано влияние легирования порошковым марганцем на процесс получения наноструктурных композиционных 
сплавов (Al–2%Mn)–10%TiC и (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC с применением метода самораспространяющегося высокотемпе-
ратурного синтеза (CВC) наночастиц карбида титана TiC из шихты Ti + C в расплаве матричных сплавов. Предварительно 
в матричные основы Al и Al–5%Cu композиционных сплавов вводился порошковый металлический марганец в количестве 
2 мас.%. Это позволило повысить прочность на растяжение алюминиевой основы с 81 МПа (для исходного алюминия мар-
ки А7) до 136 МПа, а алюминиево-медной основы – до 169 МПа. Выявлено, что при легировании алюминия только мар-
ганцем реакция СВС протекает слабо и не до конца, а размер карбидной фазы в сплаве (Al–2%Mn)–10%TiC варьируется 
от наноуровня до нескольких микрометров. При добавлении в СВС-шихту 10 % галоидной соли Na2TiF6 процесс СВС ин-
тенсифицируется, но полученный сплав содержит значительное количество пор, включений непрореагировавшей шихты 
и крупных агломератов из керамических наноразмерных частиц TiC. В случаях использования СВС-шихт Ti + C и Ti + C +
+ 10%Na2TiF6 и совместном легировании матричного алюминия медью и марганцем были получены похожие результаты, 
отличающиеся большей равномерностью распределения нанодисперсной фазы TiC. Наилучшие результаты были достиг-
нуты при уменьшении добавки соли Na2TiF6 до 5 % от массы шихты, что способствовало более спокойному и полному про-
хождению синтеза преимущественно наноразмерных частиц TiC и формированию беспористой равномерной микрострук-
туры композиционного сплава (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC с пределом прочности на растяжение 213 МПа и относительным 
удлинением 6,6 %.

Ключевые слова: алюминий, легирование марганцем, композиционный сплав, расплав, карбид титана, самораспростра-
няющийся высокотемпературный синтез.
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Luts A.R., Amosov A.P., Latukhin E.I., Rybakov A.D., Novikov V.A., Shipilov S.I. 
Self-propagating high-temperature synthesis of (Al–2%Mn)–10%TiC and (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC 

nanostructured composite alloys when doped with manganese powder

The paper studies the effect of doping with manganese powder on the production of (Al–2%Mn)–10%TiC and (Al–5%Cu–
2%Mn)–10%TiC nanostructured composite alloys by self-propagating high-temperature synthesis (SHS) of TiC titanium carbide 
nanoparticles from Ti + C charge in the melt of matrix alloys. First, manganese metal powder was added to the matrix bases of Al and 
Al–5%Cu composite alloys in the amount of 2 wt%. This improved aluminum base tensile strength from 81 MPa (for the original A7 
grade aluminum) to 136 MPa and aluminum-copper base tensile strength to 169 MPa. It was found that when aluminum was doped 
with manganese only, the SHS reaction proceeded weakly and not completely, and the carbide phase size in the resulting alloy 
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Введение

В настоящее время алюмоматричные компо-

зиционные материалы (АМКМ), упрочненные 

дисперсными частицами различной природы (ок-

сидами, боридами, нитридами, карбидами и пр.), 

находят применение в разнообразных отраслях 

промышленности благодаря комплексу положи-

тельных характеристик: малой плотности, высо-

кой удельной прочности, коррозионной стойко-

сти и др. [1, 2]. 

К наиболее перспективным для разработки 

относятся АМКМ, упрочненные керамическими 

частицами карбида титана, поскольку в отличие 

от других керамических фаз TiC имеет такую же 

кристаллическую решетку ГЦК, как и α-Al, а 

также  высокие значения твердости, прочности и 

термодинамической стабильности [3—6]. 

В последнее время при решении проблемы по-

вышения прочности композиционных материалов 

особое внимание уделяется увеличению дисперс-

ности армирующей керамической фазы вплоть до 

наноуровня, поскольку во многих теоретических 

и экспериментальных работах доказывается, что 

присутствие частиц размером менее 100 нм спо-

собно существенно повысить механические харак-

теристики даже при малом объеме армирующих 

наночастиц в АМКМ [7—12]. Это явление объяс-

няется действием иных механизмов упрочнения, 

чем в случае более крупных частиц упрочняющей 

фазы микрометровых размеров. Однако реальное 

(Al–2%Mn)–10%TiC varied from nanoscale to several micrometers. When 10% Na2TiF6 halide salt was added to the SHS charge, the 
SHS process intensified, but the resulting alloy contained a considerable amount of pores, inclusions of unreacted charge and large 
agglomerates of TiC ceramic nanosized particles. Similar results were obtained in cases of using Ti + C and Ti + C + 10%Na2TiF6 
SHS charges, but with joint doping of matrix aluminum with copper and manganese, providing more uniform distribution of the TiC 
nanodispersed phase. The best results were obtained by reducing the Na2TiF6 salt additive to 5 % of the SHS charge mass, which 
facilitated smoother and complete synthesis of predominantly TiC nanosized particles and the formation of a non-porous uniform 
microstructure of (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC composite alloy with an ultimate tensile strength of 213 MPa and 6,6 % elongation. 

Keywords: aluminum, alloying with Mn, composite alloy, melt, titanium carbide, self-propagating high-temperature synthesis.
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производство наноструктурных АМКМ сдержива-

ется целым рядом нерешенных проблем, в частно-

сти плохой смачиваемостью керамических нано-

частиц матричным алюминием и их склонностью 

к формированию агломератов [2]. 

Вместе с тем эти проблемы во многом могут 

быть решены за счет применения нового направ-

ления в металлургии композиционных материа-

лов — эндогенного армирования, или, как его 

называют за рубежом, способа in-situ, основанно-

го на синтезе армирующих фаз непосредственно 

в матричном расплаве [2, 13, 14]. Одним из пер-

спективных в этом направлении является метод 

самораспространяющегося высокотемпературно-

го синтеза (СВС) тугоплавких соединений, в том 

числе карбида титана, в нанодисперсном состоя-

нии [13—17]. 

Однако повышение дисперсности армирующей 

фазы является не единственным путем улучшения 

механических свойств АМКМ.  Немало исследо-

ваний также посвящено изучению возможности 

легирования алюминиевой матрицы различными 

элементами [18, 19]. Известно, что положительные 

результаты могут быть достигнуты при легирова-

нии алюминиевых сплавов переходными металла-

ми, которые по растворимости в алюминии делят-

ся на две группы: 

— ПМ1, имеющие относительно высокую рас-

творимость (Zr, Mn, Cr, Ti и др.);
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— ПМ2, малорастворимые в Al (Fe, Ni, Ce 

и др.) [20]. 

С ростом скорости кристаллизации раствори-

мость ПМ1 в алюминии существенно повышается, 

а ПМ2 меняется незначительно, но происходит из-

мельчение фаз кристаллизационного происхожде-

ния. Оба эффекта могут способствовать повыше-

нию прочностных свойств АМКМ.

Известны исследования, свидетельствующие о 

практическом получении легированных АМКМ с 

применением метода СВС. Например, в работе [18] 

в расплав алюминия, содержащий, мас.%; 5 Cu, 

0,45 Mn, 0,3 Ti, 0,2 Cd, 0,2 V, 0,15 Zr и 0,04 B, вводи-

ли компоненты экзотермической шихты (алюми-

ний, титан, углеродные нанотрубки) в количестве 

0,1—1,0 мас.%. Показано, что синтез 0,5 мас.% на-

норазмерных частиц TiC приводит к увеличению 

прочности и пластичности АМКМ на 11 и 188 % со-

ответственно по сравнению с матричным сплавом 

Al—Cu (485 МПа и 6,6 %). Следует особо отметить, 

что в данном случае имеется сложнолегированный 

матричный сплав, который при небольшом содер-

жании армирующей фазы (0,5 % TiC) подвергают, 

скорее, модифицированию, нежели армированию.

Авторы [21, 22] также с применением метода CВC 

в матричном сплаве Al—Cu—Mg получили ульт-

радисперсную фазу TiC в количестве 6, 10 и 12 об.%. 

При формировании 12 об.% TiC фиксируется наи-

большее увеличение механических характерис-

тик — модуля упругости и предела прочности до 

93 ГПа и 461 МПа соответственно, но только по-

сле проведения термической обработки по режиму 

Т6, который подразумевает закалку с температуры 

535 °С и полное искусственное старение при 175 °С 

после выдержки в течение 10—15 ч.

Влияние легирования алюминиевой матрицы 

медью на процесс получения наноструктурно-

го композиционного сплава (Al—5%Cu)—10%TiC 

с применением метода CВC наночастиц карбида 

титана TiC в расплаве было исследовано в работе 

[23]. Показано, что добавка 5 % Cu в расплав ма-

тричного алюминия с последующим введением 

СВС-шихты (Ti + C) позволяет получить нанораз-

мерный уровень частиц карбида титана в составе 

конечного композиционного сплава. Добавление 

к СВС-шихте 10 % галоидной соли Na2TiF6 сверх 

стехиометрического состава сохраняет нанораз-

мерный уровень синтезируемых частиц TiC и 

улучшает их распределение по объему материа-

ла. В итоге отмечается значительное увеличение 

прочностных характеристик полученного нано-

структурного композиционного материала соста-

ва (Al—5%Cu)—10%TiC при одновременном сохра-

нении высокого уровня пластичности — 196 МПа 

и 8 % соответственно. Такое благоприятное воз-

действие добавки меди объясняется выделением 

мелкодисперсной фазы CuAl2 по границам зерен 

алюминиевой матрицы, что создает препятствия 

для агломерирования и укрупнения синтезиро-

ванных наночастиц TiC. 

Поскольку приведенные данные показывают, 

что легирование матричного сплава открывает но-

вые возможности для повышения механических 

свойств АМКМ, для дальнейших исследований в 

качестве легирующего элемента был выбран мар-

ганец, который в количестве до 2 мас.% вводится 

в состав промышленных алюминиевых сплавов. 

Этот переходный металл относится к группе ПМ1 

[20], имеет высокую растворимость в алюминии 

(до 1,82 мас.%) и вследствие склонности к вну-

тридендритной ликвации в процессе литья может 

способствовать повышению прочностных харак-

теристик сплава. 

В случае медленного охлаждения марганец 

также может выделяться в виде мелкодисперсной 

интерметаллидной фазы MnAl6, присутствие ко-

торой может оказать положительное влияние на 

свойства получаемых АМКМ. Наряду с использо-

ванием марганца для легирования чисто алюми-

ниевой матрицы весьма интересным является его 

использование для легирования Cu-содержащей 

матрицы Al—5%Cu, так как известно, что введение 

Mn в состав сплава Al—5%Cu препятствует коа-

гуляции фазы CuAl2 и изменяет характер распада 

твердого раствора меди в алюминии, что при тем-

пературах 250—300 °С значительно повышает дли-

тельную прочность [24]. 

Целью данной работы было исследование вли-

яния легирования порошковым марганцем на 

процесс получения наноструктурных алюмома-

тричных композиционных сплавов (Al—2%Mn)—

10%TiC и (Al—5%Cu—2%Mn)—10%TiC с примене-

нием метода СВС карбида титана в расплаве ма-

тричного сплава композита. 

Методика исследований

Для исследования использовались следующие 

компоненты:

— алюминий технический А7 (чистота 99,7 %);

— порошок титана ТПП-7 (чистота 97,9 %, сред-

ний размер частиц d ≤ 300 мкм);
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— углерод технический П-701 (чистота 99,7 %, 

d = 70 нм, размер агломератов 9—320 мкм);

— порошок меди ПМС-1 (чистота 99,5 %, d ≤
≤ 200 мкм);

— порошок марганца Мн-95 (чистота 95 %, d =

= 1÷3 мм);

— галоидная соль Na2TiF6 (чистота 99,0 %, d =

= 10÷40 мкм). 

Шихтовая масса для СВС, состоящая из по-

рошков титана и углерода, взятых в стехиометри-

ческом соотношении, подвергалась предвари-

тельной сушке при t = 100÷110 °С в течение 2—3 ч, 

необходимой для удаления влаги, адсорбирован-

ной на поверхности порошков. Затем проводились 

смешивание и одновременно размол исходных 

порошков шихты в барабане шаровой мельницы 

со скоростью вращения вала 105 об/мин в течение 

1 ч. Навески (порции) шихты примерно по 6—8 г 

заворачивалась в алюминиевую фольгу толщиной 

50—100 мкм для последующего введения в подго-

товленный расплав требуемого состава при тем-

пературе 900 °С. В ряде плавок в состав шихтовых 

навесок добавлялась соль Na2TiF6. 

Для формирования матричного Al—Mn-спла-

ва в расплав алюминия при t = 850 °С вводился 

порошок марганца (завернутый в алюминиевую 

фольгу) в количестве 2 % от массы плавки, расплав 

активно перемешивался, выдерживался 30 мин и 

затем нагревался до температуры 900 °С, при кото-

рой уже осуществлялся ввод навесок шихты СВС.

Для получения матричного Al—Cu—Mn-сплава 

в расплав алюминия при t = 800 °С сначала добав-

лялся порошок меди в количестве 5 % от массы плав-

ки (в алюминиевой фольге), расплав выдерживался 

в течение 30 мин, затем осуществлялся его нагрев до 

температуры 850 °С, при которой вводился марганец 

в количестве 2% от массы плавки (в алюминиевой 

фольге), далее следовал нагрев расплава до 900 °С и в 

заключение вводились навески шихты СВС. 

Каждая навеска шихты выдерживалась под зер-

калом расплава до начала активной СВС-реакции, 

сопровождающейся искро- и газовыделением. Во 

время реакции расплав тщательно перемешивал-

ся. После окончания синтеза расплав выдержи-

вался 5 мин, перемешивался и заливался в вафель-

ную чугунную изложницу. 

После остывания литые образцы надпилива-

лись сбоку и разрушались поперечным ударом для 

определения фрактограммы излома. Хрупкий из-

лом и однородная структура чистого светло-серого 

цвета свидетельствовали о завершенном процес-

се СВС и полноценном формировании структуры 

композиционного сплава, равномерно заполненно-

го частицами армирующей фазы TiC. Вязкий излом 

и неоднородная «грязная» структура с темными 

включениями непрореагировавшей шихты свиде-

тельствовали о том, что СВС-реакция не прошла в 

полной мере и объем КМ не заполнен должным об-

разом частицами армирующей фазы TiC. 

Изготовление металлографических шлифов из 

литых образцов проводилось на шлифовально-

полировальной машине ПОЛИЛАБ П12МА. При-

менялись алмазные суспензии Aka-mono дисперс-

ностью 6, 3 и 1 мкм. Для выявления микрострук-

туры выполнено травление образцов раствором 

50%HF + 50%HNO3 в течение 10—15 с. Металло-

графический анализ осуществлялся на растровом 

электронном микроскопе JEOL JSM-6390A.  Эле-

ментный химический состав определялся методом 

микрорентгеноспектрального анализа (МРСА) на 

этом же микроскопе с использованием приставки 

JEOL JED-2200. Концентрация компонентов оце-

нивалась как среднее значение из 4—5 локальных 

измерений на различных участках. 

Фазовый состав определялся методом рентге-

нофазового анализа (РФА). Съемка рентгенов-

ских спектров осуществлялась на автоматизиро-

ванном дифрактометре марки ARL X’trA («Thermo 

Scientific») с использованием CuKα-излучения при 

непрерывном сканировании в интервале углов 

2θ = 20÷80 град со скоростью 2 град/мин. 

Твердость полученных экспериментальных об-

разцов измерялась на твердомере ТШ-2М. Испы-

тания на растяжение проводились на разрывной 

машине Inspekt 200. Определялись характеристи-

ки прочности (пределы текучести σ0,2 и прочнос-

ти σв), твердость по Бринеллю (HB), пластичность 

(относительные удлинение δ и сужение Ψ).

Результаты исследований 

и их обсуждение

В отличие от традиционного лигатурного спо-

соба введения легирующих компонентов, в на-

стоящей работе для приготовления матричного 

сплава Al—2%Mn был опробован ввод порошко-

вого металлического марганца в составе навесок 

из алюминиевой фольги непосредственно в рас-

плав алюминия при температуре 850 °С. Микро-

структура полученного сплава приведена на рис. 1. 

Видно, что в связи с уменьшением растворимости 

марганца при понижении температуры часть ле-
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гирующего элемента выделяется из твердого рас-

твора и образует мелкие включения по границам 

зерен. Наличие марганца в составе включений 

подтверждено результатами МРСА. На основании 

данных диаграммы состояния системы Al—Mn [3] 

можно предположить, что по границам зерен об-

разуется фаза MnAl6. 

Далее были проведены исследования по введе-

нию экзотермической СВС-шихты 10 % (Ti + C) 

в расплав полученной матричной основы алюми-

ний—марганец. Визуально СВC-реакция была за-

фиксирована только после ввода третьей, заклю-

чительной, навески шихты, что может свидетель-

ствовать о неполноценном прохождении синтеза. 

Данный вывод подтверждается «грязным» вязким 

изломом образца с включениями непрореагиро-

вавшей шихты. Размер карбидной фазы в полу-

ченном сплаве варьируется от наноуровня (90 нм) 

до нескольких микрометров, что является отрица-

тельным фактом (рис. 2). 

Рис. 1. Микроструктура образца Al–2%Mn при разных увеличениях

Рис. 2. Излом (а) и микроструктура образца (Al–2%Mn)–10%TiC при разных увеличениях (б–г)

a

a

в г

б

б
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С целью увеличения полноты протекания 

реакции СВС и измельчения синтезируемых ар-

мирующих частиц TiC в состав СВС-шихты бы-

ло добавлено 10 мас.% галоидной соли Na2TiF6, 

продукты распада которой удаляют оксиды с по-

верхности порошковых компонентов и являются 

источниками атомарного титана [16, 23]. Реакция 

СВС происходила чуть более активно, чем в пре-

дыдущем случае. Излом стал более хрупким, но в 

то же время содержал значительное количество 

включений и пор, являющихся следствием боль-

шого количества продуктов распада галоидной 

соли (рис. 3). 

Анализ микроструктуры показывает, что в 

присутствии избытка соли Na2TiF6 формируются 

значительные агломераты, состоящие из керами-

ческих наноразмерных частиц, и крупные части-

цы микрометровых размеров. Результаты, полу-

ченные на данном составе шихты, также признаны 

неудовлетворительными. 

Таким образом, в отличие от легирования чис-

того алюминия медью [23], при применении мар-

ганца в качестве легирующего компонента не 

удалось получить качественный наноструктур-

ный алюмоматричный композиционный сплав 

(Al—2%Mn)—10%TiC с применением метода CВC 

из шихты (Ti + C) или (Ti + C) + 10%Na2TiF6 в рас-

плаве матричного сплава Al—2%Mn. 

С целью изучения возможности синтеза на-

ночастиц карбида титана в присутствии меди и 

марганца в расплав трехкомпонентной матрич-

ной основы Al—5%Cu—2%Mn была добавлена 

смесь порошков титана и углерода. На данном 

составе шихты в результате активно протекаю-

щей СВС-реакции был получен однородный се-

рый излом образца АМКМ без включений (рис. 4). 

Эти результаты можно признать частично успеш-

ными, так как при качественном изломе образца 

размер карбидной фазы значительно превышает 

наноразмерные значения, поэтому в дальнейших 

исследованиях при получении композиционного 

сплава (Al—5%Cu—2%Mn)—10%TiC в состав ших-

товых навесок СВС была добавлена галоидная 

соль Na2TiF6 в количестве 10 % от массы шихты. 

Излом и микроструктура полученного в этом слу-

чае образца представлены на рис. 5.

Рис. 3. Излом (а) и микроструктура образца (Al–2%Mn)–10%TiC, полученного с добавкой в СВС-шихту 

10 мас.% Na2TiF6, при разных увеличениях (б–г)

a

в г

б
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Рис. 4. Излом (а) и микроструктура образца (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC при разных увеличениях (б–г)

Рис. 5. Излом (а) и микроструктура образца (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC, 

полученного с добавкой в СВС-шихту 10 мас.% Na2TiF6, при разных увеличениях (б–г)

a
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Так же, как и в случае матрицы алюминий—

марганец, после активной CВC-реакции был 

получен хрупкий излом с большим количеством 

посторонних включений и пор. Микрострук-

тура сплава равномерная, размер частиц карби-

да титана составляет в основной массе от 80 до 

250 нм. 

Поскольку положительное влияние добавок 

галоидной соли на размер синтезируемой фазы 

очевиден, но ее количество (10 мас.%) приводит 

к значительной пористости образца, далее было 

принято решение провести синтез на том же со-

ставе, но с добавлением в состав шихты 5 мас.% 

Na2TiF6. Излом и микроструктура такого образца 

приведены на рис. 6. Из его данных следует, что 

синтез сплава (Al—5%Cu—2%Mn)—10%TiC с вве-

дением в шихту такого количества соли позволяет 

получить монолитный однородно-серый излом и 

в то же время сохранить наноразмерный уровень 

синтезируемой упрочняющей фазы. 

Рентгенофазовый анализ этого образца под-

твердил присутствие фаз TiC и CuAl2 (рис. 7), а сое-

динение MnAl6 не обнаружено из-за его малого ко-

личества.

Таким образом, с применением процесса СВС 

в расплаве легированного алюминиевого сплава 

Al—5%Cu—2%Mn удалось получить качественный 

наноструктурный АМКМ состава (Al—5%Cu—

2%Mn)—10%TiC.

В заключение были определены механиче-

ские свойства полученных АМКМ, значения 

которых представлены в таблице. Для сравне-

ния там же приводятся данные по свойствам 

легированных матричных основ и композици-

онных сплавов Al—10%TiC, полученные ранее 

на разных составах СВС-смесей. Видно, что по 

мере роста степени насыщения матрицы легиру-

ющими элементами и сопутствующего увеличе-

ния дисперсности армирующей фазы происхо-

дит последовательное повышение прочностных 

свойств АМКМ при сохранении достаточного 

запаса пластичности.

Рис. 6. Излом (а) и микроструктура образца (Al–5%Cu–2%Mn)–10%TiC, 

полученного с добавкой в СВС-шихту 5 мас.% Na2TiF6, при разных увеличениях (б–г)

a

в г

б
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Заключение

Проведенное легирование расплавов Al и 

Al—5%Cu порошковым металлическим марган-

цем в количестве 2 мас.% привело к значитель-

ному повышению прочностных свойств мат-

ричных сплавов. Применение метода CВC арми-

рующей фазы TiC из шихт (Ti + C) и (Ti + C +

+ 10%Na2TiF6) в расплаве матричных сплавов 

Al + 2%Mn и Al—5%Cu—2%Mn не позволило по-

лучить качественные наноструктурные компо-

зиционные сплавы (Al—2%Mn)—10%TiC и (Al—

5%Cu—2%Mn)—10%TiC из-за наличия в них пор, 

остатков непрореагировавшей шихты и крупных 

частиц TiC микрометровых размеров. 

В случае совместного легирования марганцем 

и медью уменьшение добавки галоидной соли 

Na2TiF6 до 5 % в СВС-шихту (Ti + C) способство-

вало синтезу преимущественно нанодисперсной 

фазы TiC с более равномерным распределением и 

позволило получить качественный беспористый 

наноструктурный композиционный сплав (Al—

5%Cu—2%Mn)—10%TiC. Легирование матричного 

сплава Al—5%Cu марганцем привело к увеличению 

прочности алюмоматричного композиционного 

сплава, армированного 10 % TiC, со 196 до 213 МПа 

при сохранении достаточной пластичности δ =

= 6,6 %, что делает его перспективным для даль-

нейшей разработки. 

Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ 

по проекту № 17-48-630695.
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Проведены эксперименты по оценке возможности соединения керамических материалов с танталовой подложкой в ус-
ловиях самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС). Образец формировался из танталовых фольг и 
таблеток Ti + 0,65C и 5Ti + 3Si, между которыми была проложена поджигающая ленточка состава Ti + 2B. Образец устанав-
ливался на подставку из нитрида бора. Для уменьшения теплоотвода на него сверху помещалась пластина из шамотного 
кирпича (SiO2 + Al2O3), на который устанавливался груз массой 3360 г. Эксперименты проводились в реакционной камере 
в среде аргона под давлением 1 атм. Образцы предварительно подогревались снизу, затем реакция инициировалась с их 
торцевой части. Температуры образцов измерялись W–Re-термопарами. Градиент температуры по толщине образца в за-
висимости от скорости нагрева составлял 50–150 град/мм. Получены образцы с прочным соединением танталовой фольги 
с Ti + 0,65C и хорошим соединением двух таблеток. Верхняя фольга не приварилась к таблетке 5Ti + 3Si, что объясняется 
достаточно низкой температурой (1600 °C) в месте соединения. При изучении соединения танталовой фольги с карбидом 
титана обнаружено формирование промежуточных слоев Ti–Ta и (Ta,Ti)C. В результате проведенных исследований показа-
на возможность соединения танталовой фольги с керамическими материалами в ходе СВС. Основными условиями такого 
соединения является наличие жидкой фазы и соответствие температуры горения состава Ti + 0,65C температуре плав-
ления танталовой подложки. Полученные результаты могут быть полезны при получении многослойных функциональных 
покрытий и функционально-градиентных материалов.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, тантал, керамические соединения, соедине-
ние металл–керамика.
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Kamynina O.K., Vadchenko S.G., Shchukin A.S. 
SHS-aided joining of ceramics with Ta substrate

The possibility of joining ceramic materials with a Ta substrate was explored in the conditions of self-propagating high-temperature 
synthesis (SHS). The sample used in experiments consisted of Ta foils, Ti + 0,65C pellet, 5Ti + 3Si pellet, and a Ti + 2B igniting tape 
laid between them. The sample was installed onto a BN base and covered by a chamotte brick (SiO2 + Al2O3) plate with a weight 
of 3,36 kg placed on top in order to reduce heat sink. Experiments were performed in a closed reactor under 1 atm of Ar. Samples 
were preheated from the bottom, after which SHS reaction was initiated from the butt. Temperature was monitored with three 
W/Re thermocouples. Depending on heating rate, temperature gradient along the sample depth had a value of 50–150 deg/mm. 
The samples obtained exhibited strong joining between Ta foil and Ti + 0,65C and also between the two pellets. The upper foil did 
not stick to the 5Ti + 3Si pellet, which can be explained by low temperature at the interface (1600 °C). At the Ta–TiC interface, the 
formation of Ti–Ta and (Ti, Ta)C interlayers was observed. The studies conducted demonstrate the possibility of Ta foil joining with 
ceramic materials under SHS conditions. Main conditions for this joint are the presence of a liquid phase and Ti + 0,65C combustion 
temperature matching the Ta substrate melting temperature. The results may be useful for deposition of multilayer functional 
coatings and functionally graded materials. 

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis, combustion synthesis, tantalum, ceramic compounds, metal-ceramics 
joining.
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Введение

Уникальные свойства тантала (пластичность, 

высокие коррозионная стойкость, твердость, тер-

мостойкость и т.д.) позволяют его использовать 

во многих отраслях промышленности, таких, как 

машиностроение, электроника, авиакосмическая 

промышленность, ядерная энергетика [1, 2]. Плас-

тичность тантала определяет его как перспектив-

ный конструкционный и функциональный мате-

риал. Однако высокая плотность, относительно 

большой вес и высокая стоимость ограничивают 

его использование. 

В настоящей работе предлагается изучить воз-

можность получения более легких и дешевых ма-

териалов на основе тантала, которые по своим 

свойствам будут соответствовать современным кон-

струкционным и функциональным материалам. 

Они характеризуются повышенной функциональ-

ностью и, как правило, одновременно сочетают в се-

бе свойства различных веществ, например металлов 

и керамики или металлов и полимеров [3, 4]. 

Так, для производства легкой брони в военной 

промышленности разработан слоевой материал 

керамика—металл ТАК/5083 Al-сплав [5]. Одна-

ко керамика и металлические сплавы обладают 

разными механическими, физическими и хими-

ческими свойствами, что осложняет производ-

ство композиционных материалов на их основе. 

Поэтому, несмотря на большое количество работ, 

в которых исследуются процессы и изучаются 

механизмы формирования соединений различ-

ных материалов, задача по-прежнему актуальна 

[6—9]. 

Одним из эффективных методов получения пер-

спективных материалов и создания покрытий явля-

ется самораспространяющийся высокотемператур-

ный синтез (СВС). Высокие температуры процесса, 

относительная простота оборудования, широкий 

спектр веществ, которые могут быть использованы 

в реакциях, открывают значительный потенциал 

СВС для соединения множества материалов по 

сравнению с традиционными технологиями [10]. 

В работах [5, 10—13] показано, что процессы СВС 

могут быть успешно применены для соединения 

различных материалов, таких, как керамика, ме-

таллы, углеродные материалы и т.д.

Целью данной работы являлось изучение про-

цессов соединения металла (тантала) и керамики 

(двухслойные соединения на основе титана, угле-

рода и кремния) в условиях СВС. Для ее достиже-

ния была разработана установка и усовершенство-

вана методика для проведения экспериментов с 

учетом результатов, полученных при исследова-

нии процессов соединения керамических матери-

алов с титаном [14, 15].

Методика эксперимента

Эксперименты проводились на примере сис-

тем (5Ti + 3Si) — (Ti + 0,65C). Порошки титана ПТС, 

сажи П804T и кремния (d < 10 мкм, 99,4 % чистоты) 

смешивались в соотношении Ti + 0,65C и 5Ti + 3Si. 

Из реакционных смесей прессовались таблетки 

в форме параллепипеда размером 30×12×5,5 мм. 

В качестве подложки использовалась танталовая 

фольга толщиной 100 мкм. Образец формировался 

из танталовых фольг, таблеток Ti + 0,65C и 5Ti +

+ 3Si, между которыми была проложена поджи-

гающая лента состава Ti + 2B (рис. 1). 

Образец устанавливался на подставку из нит-

рида бора. Для уменьшения теплоотвода на него 

сверху помещалась пластина из шамотного кир-

пича (SiO2 + Al2O3), на который устанавливался 

груз массой 3360 г. Эксперименты проводились в 

реакционной камере в среде аргона (1 атм). Образ-

цы предварительно подогревались снизу, затем ре-

акция инициировалась с их торцевой части. Изме-
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рения температуры образцов в точках T1, T 2 и T 3 

проводились W—Re-термопарами.

Синтезированные образцы были исследованы 

на автоэмиссионном сканирующем электрон-

ном микроскопе ULTRA Plus («Carl Zeiss») с при-

ставкой рентгеновского микроанализа INCA 350 

(«Oxford Instruments») методами сканирующей 

электронной микроскопии и спектрального ана-

лиза.

При диффузионной сварке реакционных та-

блеток с танталовыми фольгами собственного 

тепла реакции горения было недостаточно для 

формирования сварного соединения, что обу-

словлено большой теплоотдачей в подложку и 

прижимающий пуансон. Поэтому в эксперимен-

тах использовалась подставка, которая до иници-

ирования реакции в течение 10—30 с нагревалась 

электрическим током до 800 °С (T 3, см. рис. 1). 

Градиент температуры по толщине образца в за-

висимости от скорости нагрева составлял 50—

150 град/мм. 

Характерный вид изменения температуры в 

точках T1, T 2 и T 3 показан на рис. 2. Максималь-

ная ее величина наблюдалась при горении наибо-

лее энергетического состава Ti + 2B (3180 °C), и она 

практически достигает адиабатического значения 

температуры реакции для этого образца, как и для 

Ti + 0,65C (2380 °C), в то время как эксперимен-

тально полученное значение температуры реак-

ции для состава 5Ti + 3Si фиксировалось на уровне 

1600 °C, что значительно ниже адиабатического 

значения (2130 °С). Это можно объяснить большой 

теплоотдачей. Во время реакции при прохождении 

волны горения по образцу регистрировался гра-

диент температур до 1000 °C.

Экспериментальная часть 

и обсуждение результатов

В результате проведенных экспериментов бы-

ли получены образцы, которые характеризова-

лись прочным соединением танталовой фольги с 

Ti + 0,65C и хорошим соединением двух таблеток. 

Верхняя фольга не приваривалась к таблетке со-

става 5Ti + 3Si, что объясняется достаточно низкой 

температурой (1600 °C) в момент соединения их по-

верхностей (рис. 3). После синтеза размер образцов 

уменьшался и достигал в среднем 32×14,5×6 мм, 

при этом изменение формы говорит о наличии 

расплава в процессе горения. 

Исследования на сканирующем электронном 

микроскопе показали хорошее соединение танта-

Рис. 1. Схема эксперимента

1 – подогреваемая подставка; 2 и 6 – танталовые фольги; 

3 – таблетка из смеси Ti + 0,65C; 4 – поджигающая лента 

Ti + 2B; 5 – таблетка из смеси 5Ti + 3Si; 7 – шамотный 

кирпич; 8 – груз массой 3360 г; T1, T2, T3 – термопары

Рис. 2. Характерный вид термограмм 

процесса горения

Рис. 3. Синтезированный образец
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ловой фольги с карбидом титана. Образующаяся 

развитая структура границы тантала с керами-

кой увеличивает площадь соприкосновения, что 

может улучшить прочность соединения (рис. 4). 

Микроструктура и результаты элементного ана-

лиза синтезированных образцов свидетельствуют 

о формировании нестехиометрического карбида 

титана. На границе танталовой фольги с карбидом 

титана формируются промежуточные слои, состоя-

щие из соединений титан—тантал и титан—тан-

тал—углерод (рис. 5). 

В работах [16, 17] показано, что первичное 

структурообразование в композиции титан—тан-

тал—углерод в порошковых системах в условиях 

СВС начинается в зоне горения: из пересыщенного 

титанового расплава выделяются субмикронные 

зерна нестехиометрического карбида титана. Час-

тицы тантала начинают реагировать лишь в зоне 

догорания путем диффузионного проникновения 

в титановый расплав и затем в подрешетку несте-

хиометрического карбида титана. В проведенных 

экспериментах наблюдалась диффузия тантала в 

карбид титана с образованием двойного карбида. 

Данный процесс наиболее вероятен во время суще-

ствования жидкой фазы расплава титан—углерод, 

который образовался при СВС-реакции [18]. 

По результатам анализа полученных данных 

может быть предложен другой механизм: в момент 

прохождения волны горения в системе титан—

углерод формируется жидкая фаза за счет плавле-

ния титана. Ее наличие обеспечивает диффузион-

ное проникновение тантала в расплав, насыщая 

его и формируя промежуточный слой Ta—Ti на по-

верхности танталовой фольги. Это предположение 

основано на диаграмме фазового состояния в си-

стеме Ta—Ti, согласно которой существует полная 

взаимная растворимость титана и тантала в жид-

ком и твердом состояниях [19]. При кристаллиза-

ции образуется двойной карбид (Ta, Ti)C с заме-

щением части титана в кристаллической решетке 

карбида титана.

Сформировавшиеся слои тантал—титан и тан-

тал—титан—углерод на танталовой подложке мо-

гут быть рассмотрены как многофункциональные 

покрытия. Материалы на основе (Ta,Ti)C и TaCх 

характеризуются жаропрочностью, высокими 

коррозионной стойкостью и твердостью, поэтому 

покрытия из них рекомендованы для изделий, ис-

пользуемых в экстремальных условиях — при тем-

пературах выше 1500 °С, агрессивных средах и т.д. 

[20—22]. Отметим, что распространенный метод 

получения таких покрытий — электролитическое 

формирование слоев на железной подложке — тре-

бует сложного оборудования [23, 24].

Заключение

В результате проведенных экспериментов пока-

зана возможность соединения танталовой фольги 

с керамическими материалами в режиме СВС. Ос-

новными условиями такого соединения являют-

ся наличие жидкой фазы и высокая температура 

горения состава, что обеспечивает высокую ско-

рость диффузии тантала из подложки в керами-

ческую часть образца. Технология СВС позволяет 

варьировать реакционные составы для формиро-

вания многослойных керамических соединений 

на танталовой подложке.

Результаты данной работы могут быть полезны 

при получении многослойных функциональных 

покрытий и функционально-градиентных мате-

риалов. Формирование керамических соединений 

Рис. 4. Микроструктура синтезированного образца

Рис. 5. Микроструктура зоны соединения 

танталовой фольги с керамикой
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на танталовой подложке позволит получить ма-

териал, в котором тантал будет нести защитную 

функцию от агрессивной среды, а керамика — обе-

спечивать необходимую жесткость конструкции.

Работа выполнена при финансовой поддержке Российского 

фонда фундаментальных исследований (грант № 15-08-04595_а).

Для выполнения исследований было привлечено оборудование 

Распределенного центра коллективного пользования ИСМАН.
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Проведены экспериментальные исследования и построены математические модели волнового синтеза и теплово-
го взрыва в тонкослойной системе CuO–B–стекло. Установлено, что распространение фронта горения происходит в 
многоочаговом режиме, а его скорость зависит от толщины реакционного слоя (d) по параболическому закону с мак-
симумом при d = 4·10–4 м. Увеличение толщины реакционного слоя способствует улучшению характеристик теплового 
взрыва в данной системе, а разбавление ее инертным компонентом позволяет получать медные покрытия с хорошей 
электропроводностью. Методом рентгенофазового анализа и оптической микроскопии показано, что покрытие состоит 
из сплавленных между собой капель металлической меди, окруженных расплавом боросвинцово-силикатного стекла. 
Покрытия имеют высокую электропроводность, сравнимую с таковой металлов. Обнаружено, что увеличение толщины 
слоя выше 4·10–4 м приводит к значительному уменьшению скорости распространения фронта волны горения вслед-
ствие разрыхления исходной смеси под действием испарения адсорбированных на порошках паров воды и газов и, как 
следствие, к снижению теплопередачи во фронте горения. Такие покрытия электропроводностью не обладают. В макро-
скопическом приближении разработаны математические модели волнового синтеза и теплового взрыва в тонкослойной 
системе Cu–B–стекло. Проведены численные расчеты динамики процесса. Теоретические оценки удовлетворительно 
соответствуют данным экспериментальных исследований. Методом обратной задачи определены теплофизические и 
термокинетические константы процесса. На основе полученных экспериментальных данных и разработанных математи-
ческих моделей получены опытные образцы пленочных электронагревателей с высокими электропроводностью и тем-
пературой эксплуатации.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, волновой синтез, тепловой взрыв, математи-
ческая модель, медь, боротермия, тонкопленочное покрытие, нагревательный элемент.
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Shulpekov A.M., Lapshin O.V. 
Self-propagating high-temperature synthesis in a thin-layer CuO–B–glass system

The paper provides experimental research and mathematical models of wave synthesis and thermal explosion in a thin-layer 
CuO–B–glass system. It is found that burning front propagation has a multi-source behavior and its rate depends on reacting layer 
thickness by the parabolic law with a maximum at d = 4·10–4 m. Increased reacting layer thickness improves thermal explosion 
properties in this system, and dilution with an inert component makes it possible to obtain copper coatings featuring good 
electrical conductivity. X-ray phase analysis and optical microscopy demonstrated that the coating consists of metallic copper 
drops fused together and surrounded by boron-lead silicate glass melt. Coatings have high electrical conductivity comparable 
with that of metals. It is found that layer thickness increased over 4·10–4 m results in a significantly reduced layer propagation 
rate due to initial mixture loosening under the evaporation effect of water vapors and gases adsorbed on powders, and, as a 
consequence, it results in reduced heat transfer in the burning front. These coatings are not electrically conductive. Mathematical 
models of wave synthesis and thermal explosion in a thin-layer CuO–B–glass system using macroscopic approximation. Process 
dynamics are numerically calculated. Theoretical estimates correspond satisfactorily to experimental values. Thermophysical and 
thermokinetic process constants are determined by the inverse problem method. Experimental data obtained and mathematical 
models developed made it possible to obtain prototypes of electric film heaters with high electrical conductivity and operating 
temperature.

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis, wave synthesis, thermal explosion, mathematical model, copper, boron 
thermal reduction, thin-film coating, heating element.
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Введение

Синтез в слоевых тонкопленочных композициях 

является актуальной задачей современного материа-

ловедения [1—5]. В настоящее время тонкопленочные 

системы находят широкое применение в оптических 

волноводах, нейтронных зеркалах, микроэлектроме-

ханических системах (MEMS), они используются для 

создания защитных покрытий, а также в качестве на-

гревательных элементов [6—13]. Такие нагреватели 

обычно получают нанесением смеси электропрово-

дящего порошка со стеклом. В процессе термообра-

ботки стекло расплавляется и связывает частицы по-

рошка, обеспечивая электрический контакт между 

ними [14]. Как правило, для этого необходимы темпе-

ратуры 800—1000 °С, что усложняет технологию, тре-

бует применения дорогостоящих энергоемких высо-

котемпературных печей. Используя преимущества 

самораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (СВС), можно получать большие температу-

ры при низких энергозатратах [15—18]. 

Целью работы являлось исследование экспери-

ментальными методами и с помощью построен-

ных в макроскопическом приближении математи-

ческих моделей закономерностей формирования 

медных покрытий в результате СВС в тонких слоях 

порошковой системы CuO—B—стекло.

Экспериментальная часть

Методика 

В экспериментах использовались порошки ок-

сида меди CuO (ОСЧ 9-2, ТУ 6-09-02-391-85) и ко-

ричневого бора, в качестве инертного вещества — 

порошок боросвинцового стекла состава PbO—

SiO2—B2O3. Исходные образцы состояли из тонко-

го слоя порошковой смеси CuO + B с добавлением 

порошка стекла в количестве 30—80 мас.% и без 

него, помещенного на керамическую пластину. 

Реакцию синтеза по схеме 

3CuO + 2B → 3Cu + B2O3

проводили в двух режимах — горения и теплового 

взрыва. 

Shul’pekov A.M. – Cand. Sci. (Tech.), Leader researcher, Researcher department of structural macrokinetics, Tomsk Scientific 
Center of Siberian Branch Russian Academy (634021, Russia, Tomsk, Akademicheskii Ave., 10/4). E-mail: shulp@yandex.ru.

Lapshin O.V. – Dr. Sci. (Phys.-Math.), Leading researcher, Researcher department of structural macrokinetics, Tomsk Scientific 
Center of Siberian Branch Russian Academy. E-mail: ovlap@mail.ru.

Citation: Shulpekov A.M., Lapshin O.V. Samorasprostranyayushchiisya vysokotemperaturnyi sintez v tonkosloinoi sisteme 
CuO–B–steklo. Izv. vuzov. Poroshk. metallurgiya i funkts. pokrytiya. 2018. No. 3. P. 46–54. 
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2018-3-46-54.

Для инициирования волны синтеза реакцион-

ный образец размещали на печи и подогревали, 

тем самым устанавливая в нем начальную темпе-

ратуру. Затем к образцу подводили спираль, ко-

торая подключалась к лабораторному автотранс-

форматору (ЛАТР). Для регистрации термограм-

мы процесса в середине образца размещали хро-

мель-алюмелевую термопару, сигнал с которой 

подавался на вход аналогово-цифрового преобра-

зователя (АЦП), подключенного к персональному 

компьютеру. Скорость фронта горения оценивали 

как время прохождения им определенного рассто-

яния по образцу, которое измеряли с точностью 

1 мм. Время фиксировали с помощью секундомера 

с точностью до 0,01 с.

Для синтеза в условиях теплового взрыва исход-

ный образец помещали в трубчатую печь. В непо-

средственном контакте с ним находилась термопа-

ра. С помощью ЛАТР устанавливали напряжение 

на печи 70—120 В и включали запись данных с 

АЦП. После возникновения всплеска температу-

ры запись продолжали еще в течение 1—2 мин, за-

тем все выключали. 

Микроструктуру синтезированного образца 

исследовали с помощью микроскопа Axiovert 200M 

MAT. Рентгенофазовый анализ (РФА) продуктов 

проводили с помощью дифрактометра ДРОН 1УМ 

(излучение CoKα, λ = 1,7921 Å).

Обсуждение экспериментальных результатов

Путем визуального наблюдения установлено, 

что волна горения представляет собой отдельные 

очаги, которые перемещаются параллельно, а ино-

гда и перпендикулярно основному направлению 

движения фронта пламени (рис. 1). Процесс рас-

пространения волны горения состоит из серии 

вспышек, инициирование которых происходит по-

следовательно друг за другом и напоминает эста-

фетный механизм. 

Была изучена скорость распространения фрон-

та реакции (V) в зависимости от толщины слоя ис-
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ходной смеси (рис. 2). Данная зависимость имеет 

максимум и близка к параболической. Обнаруже-

но, что при толщине слоя d < 1·10–4 м движения 

фронта не происходит: волна горения либо оста-

навливается, либо двигается в неустойчивом ре-

жиме — реакция протекает только на отдельных 

участках, сплошной фронт отсутствует. При d >

> 4·10–4 м фронт сплошной, скорость его распро-

странения возрастает с увеличением толщины 

слоя. 

Полученные результаты можно объяснить тем, 

что с увеличением толщины реакционного слоя 

последний становится менее чувствительным к 

теплоотводу в пластину, вследствие чего характе-

ристики горения улучшаются. Сформированное 

в этом случае покрытие состоит из микроскопи-

ческих капель металлической меди, сплавленных 

между собой в единую структуру (рис. 3, а). Обра-

зование металлической меди в качестве основно-

го продукта реакции доказано результатами РФА. 

Такие покрытия обладают высокой электрической 

проводимостью (электрическое сопротивление 

менее 1 Ом/□). 

Однако начиная с толщины реакционного слоя 

около 4,5·10–4 м скорость фронта горения резко 

падает, что, возможно, связано с неравномерным 

прогревом слоя к моменту инициирования в нем 

химической реакции. Другой вероятной причиной 

уменьшения величины V при возрастании d может 

являться выделение в результате реакции большо-

го количества газообразных продуктов — паров 

оксида бора, адсорбированных на частицах смеси 

воды, воздуха и др. Давление газов может привести 

к «разрыхлению» исходной смеси перед фронтом 

реакции, вследствие чего увеличиваются рассто-

яния между частицами, а разрыв контактов меж-

ду ними приводит к ухудшению теплопередачи из 

зоны горения, что сопровождается уменьшением 

скорости распространения фронта. В этом слу-

чае получившееся покрытие состоит из крупных 

капель меди, расположенных изолированно друг 

от друга на поверхности пластины (см. рис. 3, б). 

Электропроводностью такие покрытия не облада-

ют.

На рис. 4 представлены типичные термограммы 

синтеза во фронте горения в системе CuO—B. Вид-

но, что при толщине слоя 3·10–4 м максимальная 

температура синтеза немного выше, чем при d =

= 1,2·10–4 и 6·10–4 м, однако различие в температу-

Рис. 1. Фотография волны горения

Рис. 2. Зависимость скорости распространения 

фронта горения от толщины слоя

Рис. 3. Внешний вид образцов покрытий, полученных при толщине слоя менее 1·10–4 м (а) и более 4,5·10–4 м (б)

a б



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

49Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  3  2018

рах незначительно (примерно 1150 °С в первом слу-

чае и около 1100 °С в двух последних).

Влияние толщины слоя на термограмму синте-

за в системе CuO—B—стекло в режиме теплового 

взрыва демонстрирует рис. 5, а. Из его данных сле-

дует, что при сравнительно небольшой толщине 

реакционного слоя, по-видимому из-за значитель-

ных теплопотерь, происходит увеличение времени 

синтеза и существенное снижение его максималь-

ной температуры. С увеличением толщины по-

крытия, когда теплопотери нивелируются на фоне 

экзоэффекта от химического превращения, мак-

симальная температура синтеза резко возрастает и 

остается практически постоянной. 

С увеличением количества инертного разбави-

теля в реакционном слое происходит уменьшение 

теплового эффекта от химической реакции, и при 

содержании стекла 60—80 мас.% процесс синтеза 

осуществляется в мягких условиях с достаточно 

малым саморазогревом (рис. 5, б). В последнем 

случае формируются равномерные медные покры-

тия с хорошей электропроводностью. 

Математическая постановка

Рассматриваются образцы, сформованные из 

стехиометрической смеси порошковых компонен-

тов CuO + B, а также полученные из этой же смеси 

с добавлением инертного наполнителя (стекла) — 

CuO + B + I, образующих в одностадийной хи-

мической реакции продукт 3Cu + B2O3. Разность 

в плотностях и теплоемкостях исходной смеси и 

продукта не учитывается. Образец находится в пе-

чи с температурой Tп.

Математическое моделирование процессов бу-

дем проводить в макроскопическом приближении 

[19—21]. Уравнение для скорости химического пре-

вращения исходной смеси в продукт реакции за-

пишем в виде 

  (1)

где t — время; T — температура; α — глубина хими-

ческого превращения, определенная как массовая 

доля продукта в реакционной смеси; R — универ-

сальная газовая постоянная; k0 — предэкспонен-

та; E — энергия активации химической реакции; 

f(α) — кинетический закон. Для упрощения даль-

нейших вычислений и получения аналитических 

соотношений положим f(α) = 1. 

Рассмотрим два предельных режима синтеза — 

волновой и объемный (тепловой взрыв). 

Волновой синтез. Уравнение теплопроводности 

в тонкослойном реакционном образце в прене-

брежении неравномерностью распределения тем-

пературы по его толщине и с учетом возможного 

Рис. 4. Термограммы слоя исходной смеси 

различной толщины

1 – d = 1,2·10–4 м, 2 – 3·10–4 м и 3 – 6·10–4 м

Рис. 5. Термограммы процесса в зависимости 

от толщины слоя исходной смеси (а) и при разбавлении 

ее стеклом (б)

а – толщина слоя, 10–4 м: 1– 3,4; 2 – 5,1; 3 – 9,2

б – содержание стекла в смеси, мас.%: 1 – 50; 2 – 33; 3 – 66
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плавления самого легкоплавкого компонента (Cu), 

образующегося в ходе синтеза, имеет вид 

  (2)

Здесь x — пространственная координата; cp = cpr(1 –

– mI) + cImI, ρ = ρr(1 – mI) + ρImI и λ = λr(1 – mI) +

+ λImI — теплоемкость, плотность и теплопрово-

дность исходной смеси; cpr = cpCuOcCuO + cpBcB, ρr =

= ρCuOcCuO + ρBcB и λr = λCuOcCuO + λBcB — тепло-

емкость, плотность и теплопроводность смеси ре-

агентов; cpCuO, cpB и cpI — теплоемкости веществ 

CuO, В и I; ρCuO, ρB и ρI — их плотности; λCuO, λB 

и λI — их коэффициенты теплопроводности; cCuO =

= (3aCu + 3aO)/(3aCu + 3aO + 2aB), cB = 2aB/(3aCu +

+ 3aO + 2aB) и cCu = 3aCu/(3aCu + 3aO + 2aB) — мас-

совые концентрации веществ CuO и B в исходной 

смеси, а также Cu в конечном продукте реакции; 

aCu, aB и aO — атомные массы Cu, В и O; mI — от-

носительная масса стекла в исходной смеси; Q — 

тепловой эффект реакции; χ — эффективный ко-

эффициент теплообмена реакционного слоя с 

окружающей средой; d — толщина реакционного 

слоя; TL,Cu и LCu — температура и теплота плавле-

ния Cu; 

 — дельта-функция Дирака;

 — функция Хэвисайда. 

Начальные и граничные условия можно запи-

сать следующим образом: 

t = 0: T(x) = Tп, α(x) = 0,  (3)

  

(4)

где Tw и t w — температура накаленной стенки (Tw >

> Tп) и время ее соприкосновения с образцом.

Тепловой взрыв. Уравнение сохранения энергии 

в образце в пренебрежении распределением тем-

пературы по объему вещества (Bi << 1) и в адиаба-

тическом приближении представим следующим 

образом:

  (5)

где W = χ/d(Tп – T) — скорость теплообмена образ-

ца с внешней средой. 

Также будем полагать, что температура печи, в 

которой находится реакционный образец, изменя-

ется по линейному закону

Tп = Tн + Ωt,

где Tн — начальная температура, Ω = const. 

Начальные условия имеют вид

t = 0: T = Tн, α = 0.  (6)

Оценка кинетических параметров

Величины исходных параметров были заимст-

вованы из работ [22, 23]: cpCuO = 326,28 Дж/(кг·К), 

сВ = 1026,8 Дж/(кг·К), сI = 838 Дж/(кг·К), ρCuO =

= 6300 кг/м3, ρВ = 2340 кг/м3, ρI = 2500 кг/м3, 

λCuO = 320,8 Дж/(К·м·с), λВ = 27,4 Дж/(К·м·с), λI =

= 0,08 Дж/(К·м·с), TL,Cu = 1356,55 К, LCu = 2,13·105 

Дж/кг, аCu = 79,54, аВ = 10,8, аО = 16,0. Значения 

теплоемкости, плотности и теплопроводности 

инертного наполнителя соответствуют их вели-

чинам для обыкновенных стекол [24]. Начальная 

температура Tн = 300 K, для волнового синтеза от-

носительная масса стекла mI = 0. 

Адиабатическую температуру в волне горения 

можно определить из соотношения 

  (7)

Интегрируя уравнение (5), выражение для мак-

симальной температуры теплового взрыва запи-

шем в приближенном виде

  (8)

где T* — температура воспламенения. При этом по-

лагалось, что непосредственно на стадии синтеза 

изменение температуры за счет внешнего источни-

ка пренебрежимо мало. 

При тепловом взрыве в точке воспламенения 

выполняется условие равенства теплоприходов от 

внешних и внутренних источников, поэтому мож-

но записать

  (9)
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Согласно [21] время реакции синтеза определя-

ем по формуле

  (10)

где tp = tmax – t
*
 ; t

*
 и tmax — время достижения сис-

темой температур Т
*
 и Тmax. Соотношение (10) вер-

но в случае Tmax < TLCu. 

Величину теплового эффекта от химической 

реакции находим из соотношений (7) и (9), опре-

деляющих волновой и объемный режимы синтеза 

соответственно:

Q = (Tг – Tп)cr ,  (11)

  (12)

Используя уравнения (9) и (10), формулу для 

описания энергии активации химической реак-

ции запишем в виде

  (13)

Далее из (10) рассчитываем предэкспонен-

циальный множитель:

  (14)

Входящее в уравнения (9), (13) и (14) эффектив-

ное значение внешнего источника энергии (W) 

определялось из части термограмм, характеризую-

щей стадию инертного нагрева (до температуры 

воспламенения тонкослойной композиции).

Используя часть термограммы теплового взры-

ва, соответствующую стадии охлаждения про-

дукта после синтеза, можно вычислить коэффи-

циент теплообмена. Так как в правой полуокрест-

ности от температуры Тmax выполняется соотно-

шение

  (15)

то, полагая, что за время реакции температура на-

гревателя меняется незначительно (т.е. Tп ≈ T
*
), из 

приведенной выше зависимости находим искомый 

параметр:

  (16)

Таким образом, были получены следующие 

результаты оценки теплофизических и термо-

кинетических параметров: Q = 2,5·105 Дж/кг, Е =

= 184000 Дж/моль, k0 = 1010 с–1, c = 62 Дж/(м2·К·с). 

Численное решение задачи

При численном исследовании математической 

модели (1)—(4), определяющей волновой синтез, 

уравнение теплопроводности решалось по неяв-

ной разностной схеме методом прогонки. В слу-

чае теплового взрыва система уравнений (1), (5) с 

начальным условием (6) рассчитывалась по схеме 

Эйлера 1-го порядка точности. В расчетах исполь-

зовались приведенные выше величины исходных 

параметров, в том числе определенные методом 

обратной задачи. 

На рис. 6 представлены типичные зависимости 

распределения по пространственной координате 

температуры и глубины химического превращения 

в волне горения в системе CuO—B. Как видно, в зоне 

прогрева (справа от кривых) реакционное вещество 

находится при начальной температуре, здесь ско-

рость протекания реакции очень мала и глубина хи-

мического превращения практически равна нулю. 

В области высоких температур вследствие экс-

поненциальной зависимости скорости химичес-

Рис. 6. Распределение профилей температуры (а), глубины химического превращения (б) и скорости горения (в) 

по пространственной координате при d = 1·10–3 м



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

52 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2018

кого превращения от температуры происходит ин-

тенсивное тепловыделение. В результате за счет 

теплопроводности тепло из высокотемпературных 

участков передается в близлежащие слои холодно-

го вещества, нагревая их и ускоряя в них реакцию. 

Благодаря этому по реакционному веществу начи-

нает распространяться волна горения. В данном 

случае ее движение осуществляется в автоколеба-

тельном режиме (рис. 6, в), реализация которого, 

согласно [25], возможна при выполнении следую-

щего неравенства:

  (17)

В условиях рассматриваемой задачи Ψ = 0,497. 

Можно констатировать, что имеется удовлетво-

рительное соответствие между экспериментально 

определенной максимальной температурой синте-

за и ее численным расчетом. 

Зависимость средней скорости распростране-

ния фронта горения по тонкопленочному образцу 

демонстрирует рис. 7. Видно, что с увеличением 

толщины реакционного образца вследствие выде-

ляемого в нем большего количества тепла влияние 

теплоотвода на характеристики синтеза становит-

ся менее существенным, и скорость распростра-

нения пламени растет, достигая предельной ве-

личины, соответствующей параметрам горения в 

адиабатических условиях. 

Как следует из рис. 7, теоретическая зави-

симость V
—

(d), в отличие от экспериментальной 

(рис. 2), не имеет максимума в силу принятых вы-

ше допущений в математической модели. В то же 

время численный расчет хорошо соответствует 

опытным данным. 

Развитие процесса теплового взрыва в системе 

CuO—B—стекло отражают рис. 8 и 9, на которых 

приведены термограммы синтеза и динамики хи-

мического превращения в зависимости от тол-

щины тонкослойной композиции и степени ее 

разбавления инертным компонентом в условиях 

нагрева внешним источником энергии. 

Из рис. 8 следует, что с уменьшением толщины 

реакционного слоя за счет более сильного влия-

ния теплоотвода на динамику синтеза тепловой 

взрыв осуществляется с пониженным разогревом. 

При этом глубина химического превращения со-

храняется максимальной. 

Разбавление реакционного образца инертным 

компонентом способствует увеличению общего 

времени синтеза и повышению температуры вос-

пламенения смеси (рис. 9). В то же время наличие 

Рис. 7. Зависимость средней скорости горения 

образца от толщины реакционного слоя

Рис. 8. Динамика изменения температуры (а) 

и глубины химического превращения (б) 

в условиях теплового взрыва в системе CuO–B–стекло

mI = 0,3; d = 1·10–3 м (1), 0,5·10–3 м (2) и 0,1·10–3 м (3)
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в ней стекла снижает тепловой эффект от хими-

ческой реакции и в конечном итоге приводит к 

уменьшению максимальной температуры синтеза. 

Как показывают рис. 8 и 9, теоретические зави-

симости хорошо коррелируют с результатами экс-

периментов. 

Выводы

1. Проведено экспериментальное исследование 

процесса синтеза в тонкослойной системе Cu—B—

стекло. Установлено, что распространение фрон-

та горения происходит в многоочаговом режиме, 

а его скорость зависит от толщины реакционного 

слоя по параболическому закону с максимумом 

при d  4·10–4 м. Увеличение толщины реакцион-

ного слоя способствует улучшению характеристик 

теплового взрыва в данной системе, а разбавле-

ние ее инертным компонентом позволяет полу-

чать медные покрытия с хорошей электропровод-

ностью. 

2. В макроскопическом приближении разрабо-

таны математические модели волнового синтеза и 

теплового взрыва в тонкослойной системе Cu—B—

стекло. Проведены численные расчеты динамики 

процесса. Теоретические оценки удовлетвори-

тельно соответствуют данным эксперименталь-

ных исследований. 

3. На основе построенных математических мо-

делей с использованием экспериментальных дан-

ных методом обратной задачи определены тепло-

физические и термокинетические константы про-

цесса. 
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Представлены результаты исследования сопротивления разрушению при статическом растяжении литых дисперсно-
упрочненных композиционных материалов на основе алюминия с различным содержанием упрочняющей фазы Al2O3. 
Изучаемые материалы изготовлены по принципиально новой технологии, которая основана на процессе выгорания рас-
плава алюминия при взаимодействии с кислородом или кислородно-азотной смесью. Фрактографические картины по-
верхностей статического разрушения изучались на образцах, разрушившихся при максимальных значениях напряжения. 
Установлено, что образцы с низким содержанием Al2O3 имеют чисто вязкий характер разрушения, состоящий преимуще-
ственно из одной волокнистой зоны. С повышением количества твердой фазы в 2 раза на фрактограмме появляется ради-
альная зона, а при увеличении Al2O3 в 3 раза наблюдается чередование вязкого разрушения по механизму отрыва и сдвига 
с проявлениями хрупкого разрушения сколом. Анализ профилограмм изломов образцов, содержащих 10 и 30 % включений 
твердой фазы, не выявил резкого перепада рельефа поверхности, но при этом обнаружен совершенно различный характер 
разрушения. Однако и в том и в другом случаях вид профилограмм не выражен какими-либо резкими скачками рельефа 
и экстремальными значениями профиля, что дает возможность утверждать о стабильности процессов разрушения. Этого 
нельзя сказать о разрушении образца с 20 % Al2O3, в котором наблюдается довольно сильный единоразовый перепад. 
С помощью оптической микроскопии выявлены особенности изменения рельефа поверхности разрушения и различия по 
месту расположения и количеству очагов зарождения трещин в исследованных образцах. 

Ключевые слова: литой дисперсно-упроченный композиционный материал, корунд, разрушение, фрактография, макро-
структура, вязкость, хрупкость, деформация.
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Mylnikov V.V., Romanov A.D., Chernyshov E.A. 
Study into the effect of strengthening phase amount in aluminum-based dispersion-hardened composite 

on failure process regularities

The paper presents the results obtained when studying static tensile strength of aluminum-based cast dispersion-hardened 
composites with a different content of the Al2O3 strengthening phase. The investigated materials are manufactured using a 
fundamentally different technology for the production of cast dispersion-hardened aluminum composites based on the process 
of burning out the aluminum melt when interacting with oxygen or an oxygen-nitrogen mixture. The fractographic patterns of static 
failure surfaces are stidued on samples failed at maximum stress values. It is found that samples with the low Al2O3 content have 
a purely viscous failure pattern consisting mainly of a single fibrous zone. The fracture pattern shows a radial area with a solid 
phase doubled, while a tripled Al2O3 content causes viscous failure by the separation and shear mechanism alternated with brittle 
cleavage failure signs. The fracture profile diagrams of samples containing 10 % and 30 % of solid phase inclusions reveal no sharp 
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relief differences, but demonstrate a completely different failure pattern. However, in both cases profile diagrams feature no any 
abrupt jumps in the relief or extreme profile values, so it is possible to assert that failure processes are stable. This is not true for the 
20 % Al2O3 sample failure showing a rather significant one-time drop. Optical microscopy reveals features of changes in the failure 
surface relief and the difference in the location and number of fracture origins in the studied samples.

Keywords: сast dispersion-hardened composite, corundum, failure, fractography, macrostructure, viscosity, brittleness, defor-
mation.

Mylnikov V.V. – Cand. Sci. (Tech.), Associate professor, Department «Technology of construction», Engineering faculty 
of Nizhny Novgorod State University of Architecture and Civil Engineering (603950, Russia, Nizhni Novgorod, Ilinskaya str., 65). 
E-mail: mrmylnikov@mail.ru.

Romanov A.D. – Research assistant, Development center of special vehicles, Nizhny Novgorod State Technical University 
(NNSTU) to them. R.E. Alekseev (603950, Russia, Nizhny Novgorod, Minina str, 24). E-mail: taep@nntu.nnov.ru.

Chernyshov E.A. – Dr. Sci. (Tech.)., Prof., Department «Metallurgical technologies and equipment», NNSTU. 
E-mail: taep@nntu.nnov.ru.

Citation: Mylnikov V.V., Romanov A.D., Chernyshov E.A. Issledovanie vliyaniya kolichestva uprochnyayushchei fazy 
dispersno-uprochnennogo kompozitsionnogo materiala na osnove alyuminiya na zakonomernosti protsessa razrusheniya. 
Izv. vuzov. Poroshk. metallurgiya i funkts. pokrytiya. 2018. No. 3. P. 55–63. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2018-3-55-63.

Введение

Развитие современной техники постоянно уже-

сточает требования к физико-механическим и 

эксплуатационным свойствам конструкционных 

материалов, что обуславливает создание новых 

классов материалов, в частности композиционных 

с металлической матрицей, так как многие клас-

сические материалы при любом виде воздействия 

на них не способны достигать требуемых специ-

альных свойств [1—5].

Дисперсно-упрочненными композиционными 

материалами (ДУКМ) принято называть такие, в 

которых имеются усиливающие их элементы в виде 

равномерно распределенных на заданном расстоя-

нии друг от друга частиц, не взаимодействующих 

активно с металлической матрицей, специально 

вводимые в сплавы на одной из стадий их получе-

ния. В качестве упрочняющей фазы используются 

дисперсные частицы оксидов, нитридов, карбидов 

и других тугоплавких соединений [6—16].

На первом месте по объему применения на-

ходятся композиционные материалы на основе 

алюминия — так называемые алюмоматричные. 

Их получают различными способами: выделени-

ем частиц из пересыщенного твердого раствора 

(дисперсионно-твердеющие сплавы), методами 

порошковой металлургии, в том числе механиче-

ским легированием, а также путем внутреннего 

окисления, азотирования и др. [17, 18].

В представленной работе исследовано сопро-

тивление разрушению при растяжении матери-

алов, изготовленных по принципиально новой 

технологии получения литых ДУКМ на основе 

алюминия [19—22], которая основана на процес-

се выгорания расплава алюминия при взаимо-

действии с кислородом или кислородно-азотной 

смесью.

Способ позволяет получать композиты в од-

ну стадию и обеспечить равномерное распре-

деление дисперсных частиц Al2O3 в расплаве и 

прочную межфазную границу между матрицей и 

наполнителем, а следовательно, более полно ре-

ализовать потенциальные возможности ДУКМ. 

Проведенные сравнительные испытания на одно-

осное растяжение показали, что предел прочно-

сти ДУКМ находится в диапазоне 180—205 МПа, 

что в сравнении с результатами в работе [23] (σв =

= 100÷150 МПа при изменении содержания Al2O3 

в сплаве от 5 до 20 %) получается выше приблизи-

тельно на 25 %.

Снижение затрат на исходные материалы про-

исходит за счет отказа от порошкообразных ком-

понентов. Сравнительные данные по стоимости 

получения алюминиевого сплава, насыщенного 

Al2O3 (80 %) и приготовленного по новой техноло-

гии, приведены в таблице.

Окисление алюминия осуществляется по реак-

ции

4Al (1 г) + 3O2 (0,9 г) = 2Al2O3 (1,9 г).

Целью настоящей работы являлось исследова-

ние поверхности разрушения с учетом закономер-

ностей модификации структуры, формирующей-

ся в объеме ДУКМ, подвергнутого одноосному 

растяжению до разрушения.
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Материалы и методы

Объектом исследования был композиционный 

материал на алюминиевой основе (А6), упрочнен-

ный оксидной твердой фазой Al2O3 (рис 1, а). Для 

проведения испытаний на статическую прочность 

были отлиты 3 партии слитков с различным со-

держанием твердой фазы. Из полученных отливок 

были изготовлены 3 образца для различных зон 

слитков. Средний размер частиц упрочняющей 

фазы преимущественно сфероидальной морфоло-

гии составлял 40—60 мкм (рис 1, б), а их количе-

ство варьировалось от 10 до 30 мас.%. 

Испытания на одноосное растяжение плоских 

образцов проводились на универсальной испыта-

тельной машине AG-Xplus-0.5 фирмы «Shimadzu» 

(Япония) при комнатной температуре, скорость 

нагружения составляла 5 Н/мм2. 

Поверхности разрушения исследовалась с ис-

пользованием оптического микроскопа Keyence 

VHX-1000 с расширенными возможностями за 

счет усовершенствованной длиннофокусной оп-

тической системы и цифровой обработки изо-

бражения. Методика изучения 3D-структур, 

представленных ниже на рис. 2, в, и 3, в, состояла 

в следующем. Светлая точка на микроструктуре 

закрепляется неподвижно в любом месте поверх-

ности, причем измерения можно осуществлять 

при различных увеличениях оптики (в нашем 

случае — до 1000×); темная точка является под-

вижной и, перемещая ее, можно в режиме ре-

ального времени отследить направление макси-

мального изменения шероховатости, после чего 

зафиксировать и сохранить выделенное сечение. 

Квадратики, определяющие начало вертикаль-

ных и горизонтальных линий на отдельно вы-

несенной в нижнюю часть рисунка профило-

грамме, дают возможность точного определения 

геометрических размеров на любом отрезке вы-

деленного сечения.

Сравнение стоимости* сплава, содержащего 80 % Al2O3, 

и сплава, полученного из порошкообразных компонентов

Особенность технологии Компонент Масса, кг Стоимость, руб./кг Стоимость сплава, руб./кг

Введение порошкообразного Al2O3

Al

Al2O3

0,2

0,8

100

1000
820

Внутреннее окисление
Al

O2

0,86

0,15

100

140

(100 руб./м3)

116

* Цена алюминия зависит от марки и состояния поставки (80–200 руб./кг), Al2O3 – от чистоты и размера частиц 

(340–5000 руб./кг), кислорода – от чистоты (60–150 руб./м3).

Рис. 1. Микроструктура исследуемого дисперсно-упрочненного композиционного материала

a б
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Результаты исследований 

и их обсуждение

Фрактографические картины поверхностей 

статического разрушения ДУКМ 1, 2 и 3, содержа-

щих соответственно 10, 20 и 30 % Al2O3, изучались 

на образцах, разрушившихся при максимальном 

значении напряжения (180—205 МПа).

На рис. 2, а приведен макроскопический сни-

мок поверхности излома плоского образца ДУКМ 1 

с наименьшим количеством включений твердой 

фазы (10 % Al2O3), состоящего из волокнистой зо-

ны с областями случайно расположенных волокон 

без какой-либо преимущественной ориентиров-

ки. Очаг разрушения и зона зарождения трещины 

неопределенны (рис. 2, б), что связано со стабиль-

ностью процесса высокоэнергетического рас-

пространения трещины при разрушении. Излом 

характеризуется морфологически единой поверх-

ностью разрушения, т.е. он однородный по макро-

геометрии, без геометрических зон, существенно 

различающихся по рельефу. 

Рис. 2. Фрактограммы излома образца 1, содержащего 10 % Al2O3 

а — оптическая макроструктура (×40); б — макроструктура в режиме Optimal Image; в — 3D-структура с профилограммой 

по выделенному сечению

a

в

б
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Наличие однотипных элементов разрушения 

видно на рис. 2, в в виде характеристики степени 

неровности поверхности разрушения в направле-

нии, перпендикулярном плоскости приложения 

нагрузки. Небольшое количество дисперсных 

включений в матрице исследуемого материала, 

расположенных на значительных расстояниях друг 

от друга, приводит к образованию в некоторых на-

правлениях невысоких гребней. Это можно объ-

яснить фактом обхода или огибания их фронтом 

продвижения трещины, что проще реализуется в 

матрице, чем по «телу» высокотвердых фаз. При 

этом поликристаллический характер структу-

ры (зеренное строение) определяет тот факт, что 

фронт разрушения материала претерпевает незна-

чительное ветвление.

Характер поверхности излома ДУКМ 2, в кото-

ром количество включений твердой фазы состав-

ляет 20 %, представлен на рис. 3 и в отличие от об-

разца 1, состоящего только из волокнистой зоны, 

на его поверхности выявляется радиальная зона 

(показана стрелкой на рис. 3, а). Появление ее при-

Рис. 3. Фрактограммы излома образца 2, содержащего 20 % Al2O3 

а — оптическая макроструктура (×40); б — макроструктура в режиме Optimal Image; в — 3D-структура с профилограммой 

по выделенному сечению

a

в

б
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знаков связано с увеличением количества твердой 

фазы в сплаве и характеризует переход трещины от 

медленного роста к нестабильному распростране-

нию с образованием радиальных рубцов. 

Очаг разрушения и зона зарождения трещины 

наблюдаются в поляризованном свете в режиме 

Optimal Image в верхней части макроструктуры 

(рис. 3, б). Картина излома характеризуется замет-

ными морфологическими изменениями поверх-

ности и смешанным характером разрушения, что 

показано на рис. 3, в. На профилограмме отчет-

ливо видно довольно резкое изменение профиля, 

направленное под углом ~45° к оси растяжения, 

что можно интерпретировать как сдвиг на этом 

участке материала, характерный для зоны среза. 

Увеличенное количество дисперсных включений 

в матрице исследуемого материала по сравнению 

с первым образцом, а следовательно, расположен-

ных на меньших расстояниях между собой, на от-

дельных участках сглаживает шероховатость, что 

объясняется сокращением дистанции обхода твер-

дой фазы фронтом продвижения трещины. В це-

Рис. 4. Фрактограммы излома образца 3, содержащего 30 % Al2O3

а — оптическая макроструктура (×40); б — макроструктура в режиме Optimal Image; в — 3D-структура с профилограммой 

по выделенному сечению

a

в

б
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лом увеличение включений твердой фазы до 20 % 

существенно не изменяет конфигурацию гребней 

и характер ветвления трещины. 

Исследование поверхности разрушения об-

разца ДУКМ 3 с 30 %-ным содержанием Al2O3 

позволило выявить некоторые фрактографиче-

ские особенности, которые не наблюдались в ма-

териалах с меньшим количеством твердой фазы. 

На макрокартине, представленной на рис. 4, б, 

имеются несколько очагов разрушения и зон за-

рождения трещины. Очаги разрушения находят-

ся на значительном расстоянии от оси растяже-

ния, но не выходят на свободную поверхность 

образца. При этом наблюдается хаотичное чере-

дование вязкого разрушения по механизму отры-

ва и сдвига с проявлениями хрупкого разруше-

ния сколом в виде светлой зоны с характерным 

блеском (см. рис 4, а). 

Такие особенности обусловлены несовпадени-

ем общего направления распространения трещи-

ны и кратчайшего расстояния от ее фронта до сво-

бодной поверхности, что связано с нестабильным 

вихревым распространением трещины, характе-

ризующимся ступенчатым (то быстро, то медлен-

но) ее продвижением по «телу» материала. Вдоль 

борозд и гребней поверхности разрушения наблю-

даются расщепления и вторичные трещины, кото-

рые могут быть вызваны высокими нормальными 

растягивающими напряжениями в результате раз-

деления поверхностей раздела матрица—твердая 

фаза вдоль плоскости максимального сдвига в за-

висимости от ориентировки каждого отдельного 

зерна. 

Появление небольшого участка на фрактограм-

ме излома с ярко выраженным характером разру-

шения сколом (рис. 4, а), на наш взгляд, связано с 

конгломерацией упрочняющей фазы в этом месте 

материала данного состава. Профилограмма, пред-

ставленная на рис. 4, в, и 3D-структура косвенно 

подтверждают вышерассмотренные положения. 

На ней отсутствуют морфологически разнород-

ные по макрогеометрии зоны с существенными 

различиями по рельефу поверхности разрушения. 

Но необходимо отметить, что в отличие от образца 

ДУКМ 1 с 10 % Al2O3 это связано не с наличием од-

нотипных элементов разрушения, а с совершенно 

противоположным механизмом разрушения, за-

ключающимся в чередовании вязкого разрушения 

по механизмам отрыва и сдвига с учетом хрупкого 

разрушения сколом на отдельном участке поверх-

ности.

Выводы

1. В материале с низким содержанием Al2O3 

(10 %) макроанализ поверхности разрушения пока-

зывает вязкий характер разрушения, излом состоит 

преимущественно из одной волокнистой зоны. Со-

гласно фрактографическому анализу продвижение 

трещины при разрушении значительно не изме-

нялось, о чем свидетельствует рельеф поверхности 

с наличием однотипных элементов разрушения. 

Это связано с небольшим количеством дисперсных 

включений в микроструктуре материала, обеспечи-

вающих бóльшую вариативность в выборе наиболее 

легкого продвижения фронта трещины. 

С увеличением количества твердой фазы вдвое 

на фрактограмме образца 2 появляется радиальная 

зона, свидетельствующая о смене механизма раз-

рушения и фронта продвижения магистральной 

трещины. Появление признаков радиальной зоны 

связано со структурными изменениями в сплаве и 

характеризует переход от медленного роста трещи-

ны к нестабильному ее распространению с образо-

ванием радиальных рубцов. Структура ДУКМ 3 с 

30 %-ным содержанием упрочняющей фазы не позво-

ляет осуществлять стабильное продвижение трещи-

ны. Большое количество дисперсных фаз являются 

существенными препятствиями для перемещения 

трещины, что приводит к упрочнению материала, 

вследствие чего на поверхности излома наблюдают-

ся расщепления и вторичные неразвитые трещины, 

на которые тратится значительная часть работы раз-

рушения. По сравнению с образцом первой партии в 

ДУКМ 3 наблюдается ярко выраженное чередование 

вязкого разрушения по механизму отрыва и сдвига с 

проявлениями хрупкого разрушения сколом.

2. Профилограммы изломов образцов 1 и 3 не 

выявили резкого перепада рельефа, но при этом 

обнаружен совершенно различный характер раз-

рушения. Однако в том и в другом случаях вид 

профилограмм не выражен какими-либо резкими 

скачками рельефа и экстремальными значениями 

профиля, что дает возможность утверждать о ста-

бильности процессов разрушения. Этого нельзя 

сказать о разрушении образца 2, в котором наблю-

дается довольно сильный единоразовый перепад.

3. Все испытанные ДУКМ показали различия 

по месту расположения и количеству очагов за-

рождения трещины:

— в первом образце очаг зарождения трещины 

не выявлен с помощью макроанализа, в том числе 

и в режиме Optimal Image; 
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— во втором образце очаг обнаружен на его по-

верхности в одном месте;

— в третьем образце очаги выявлены в несколь-

ких местах под поверхностью, вдали от оси растя-

жения.

Литература/References

1. Agureev L.E., Kostikov V.I., Eremeeva Zh.V., Barmin A.A., 

Savushkina S.V., Ivanov B.S. Aluminum composites with 

small nanoparticles additions: Corrosion resistance. 

Mech., Mater. Sci. Eng. J. 2016. No. 2. Р. 23—28.

2. Агуреев Л.Е., Ризаханов Р.Н., Бармин А.А., Савушки-

на С.В., Рудштейн Р.И. Дисперсно-упрочненный 

композиционный материал на основе алюминие-

вой матрицы и способ его получения: Пат. 2595080 

(РФ). 2015; Agureev L.E., Rizakhanov R.N., Barmin A.A., 

Savushkina S.V., Rudshtein R.I. Dispersno-uprochnennyi 

kompozitsionnyi material na osnove alyuminievoi ma-

tritsy i sposob ego polucheniya [Dispersion-strengthened 

composite material based on aluminum matrix and meth-

od for its production]: Pat. 2595080 (RF). 2015.

3. Agureev L.E., Kostikov V.I., Rizakhanov R.N., Eremee-

va Zh.V., Barmin A.A., Savushkina S.V., Ashmarin A.A., 

Ivanov B.S., Rudshtein R.I. Aluminum powder compo-

sites reinforced by oxide nanoparticles used as microad-

ditives. Int. J. Nanomech. Sci. Technol. 2014. Vol. 5. No. 3. 

P. 201—211.

4. Белов Н.А., Белов В.Д., Алабин А.Н., Мишуров С.С. Эко-

номнолегированные алюминиевые сплавы нового 

поколения. Металлург. 2010. No. 5. С. 62—66; Belov N.A., 

Belov V.D., Alabin A.N., Mishurov S.S. New generation 

of economically alloyed aluminum alloys. Metallurgist. 

2010. Vol. 54. No. 5-6. P. 311—316.

5. Курганова Ю.А., Чернышова Т.А., Кобелева Л.И., Курга-

нов С.В. Эксплуатационные характеристики алюмо-

матричных дисперсно-упрочненных композицион-

ных материалов и перспективы их использования 

на современном рынке кострукционных матери-

алов. Металлы. 2011. No. 4. С. 71—75; Kurganova Y.A., 

Chernyshova T.A., Kobeleva L.I., Kurganov S.V. Service 

properties of aluminum-matrix precipitation-hardenet 

composite materials and the prospects of their use on the 

modern structural material market. Russ. Metal. (Metally). 

2011. Vol. 2011. No. 7. P. 663—666.

6. Mitra R., Mahagan Y.R. Interfaces in discontinuously 

reinforced metal matrix composites: an overview. Bull. 

Mater. Sci. 1995. Vol. 18. No. 4. P. 405—434.

7. Hosking F.M, Portillo F., Wunderlin R., Mehrabian R. 

Composites of aluminum alloys; fabrication and wear be-

havior. J. Mater. Sci. 1982. Vol. 17. No. 2. P. 477—498.

8. Rohatgi P. Cast aluminum matrix composites for automo-

tive applications. JOM. 1991. Vol. 43. No. 4. P. 10—16.

9. Goswami R.K., Dhar A., Srivastava A.K., Gurta A.K. Effect 

of deformation and ceramic reinforcement on work har-

dening behavior of hot extruded 2124 Al—SiC metal mat-

rix composites. J. Compos. Mater. 1999. Vol. 33. No. 13. 

P. 1160—1172.

10. Olmos L., Martin C.L., Bouvard D. Sintering of mixtures 

of powders: experiments and modelling. Powder Technol. 

2009. Vol. 190. P. 134—140.

11. Chen Z., Takeda T., Ikeda K., Murakami T. The influence 

of powder particle size on microstructural evolution of 

metal-ceramic composite. Scripta Matter. 2000. Vol. 43. 

P. 1103—1109.

12. Sebo P., Kavecky S., Stefanik P. Wettability of zirco-

nia-coated carbon by aluminium. J. Mater. Sci. Lett. 1994. 

Vol. 13. P. 592—593.

13. Muolo M.L., Passerone V.A., Passerone D. Oxygen influence 

on ceramics wettability by liquid metals Ag/α-Al2O3-Ex-

periments and Modelling. Mater. Sci. Eng. 2008. Vol. 3(495). 

P. 153—158.

14. Liu Y. B., Lim S. C., Lu L., Lai M.O. Recent development 

in the fabrication of metal matrix-particulate composites 

using powder metallurgy techniques. J. Mater. Sci. 1994. 

Vol. 29. P. 1999—2007.

15. Moyal J.S., Lopez-Esteban S., Pecharroma’n C. The chal-

lenge of ceramic/metal microcomposites and nanocom-

posites. Progress in Mater. Sci. 2007. Vol. 52. P. 1017—1090.

16. Горбунов П.З., Галь В.В. Перспективные дисперсно-у-

прочненные композиционные материалы. Произ-

водственно-технический опыт. 1993. No. 1-2. С. 81—84; 

Gorbunov P.Z., Gal’ V.V. Perspektivnye dispersno-uproch-

nennye kompozitsionnye materialy [Promising disper-

sion-strengthened composite materials]. Proizvodstven-

no-tekhnicheskii opyt. 1993. No. 1-2. P. 81—84.

17. Kablov E.N., Ospennikova O.G., Lomberg, B.S. Strategic 

trends of development of structural materials and 

technologies of their processing for modern and 

future aircraft engines. Paton Welding J. 2013. No. 11. 

P. 23—32.

18. Романов А.Д., Чернышов Е.А., Мыльников В.В., Романо-

ва Е.А. Разработка технологии получения компо-

зиционного материала на основе алюминия. Меж-

дунар. журн. прикл. и фунд. исследований. 2014. No. 

12-2. С. 176—179; Romanov A.D., Chernyshov E.A., Myl’ni-

kov V.V., Romanova E.A. Razrabotka tekhnologii poluche-

niya kompozitsionnogo materiala na osnove alyumini-

ya [Development of technology of obtaining composite 

material based on aluminum]. Mezhdunarodnyi zhurnal 

prikladnykh i fundamental’nykh issledovanii. 2014. No. 12-2. 

Р. 176—179.



Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

63Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  3  2018

19. Чернышов Е.А., Лончаков С.З., Романов А.Д., Мыльни-

ков В.В., Романова Е.А. Исследование микрострук-

туры алюмоматричного дисперсно-наполненного 

литого композиционного материала, полученного 

методом внутреннего окисления. Перспект. мате-

риалы. 2016. No. 9. С. 78—83; Chernyshov E.A., Loncha-

kov S.Z., Romanov A.D., Myl’nikov V.V., Romanova E.A. Issle-

dovanie mikrostruktury alyumomatrichnogo dispersno-

napolnennogo litogo kompozitsionnogo materiala, 

poluchennogo metodom vnutrennego okisleniya [The 

study of the microstructure aluminating particulate-filled 

cast composite material obtained by internal oxidation]. 

Perspektivnye materialy. 2016. No. 9. Р. 78—83.

20. Чернышов Е.А., Мыльников В.В., Романов А.Д., Рома-

нова Е.А. Разработка технологии получения алю-

моматричного дисперстно-наполненного литого 

композиционного материала с контролем размеров 

фаз упрочнения. Сб. матер. VI Междунар. конф. «Де-

формация и разрушение материалов и наноматериалов» 

(Москва, 10—13 ноября 2015 г.). М.: ИМЕТ РАН, 2015. 

С. 667—669; Chernyshov E.A., Myl’nikov V.V., Roma-

nov A.D., Romanova E.A. Razrabotka tekhnologii poluche-

niya alyumomatrichnogo disperstno-napolnennogo lito-

go kompozitsionnogo materiala s kontrolem razmerov faz 

uprochneniya. In: Trudy VI Mezhdunar. konf. «Deforma-

tsiya i razrushenie materialov i nanomaterialov» [The de-

velopment of technology for aluminating disperse-filled 

molded composite material with control of dimensions of 

the phase hardening. In: Proc. VI International Conference 

«Deformation and fracture of materials and nanomaterials» 

(Moscow, November 10—13, 2015)]. Moscow: IMET 

RAN, 2015. P. 667—669.

21. Чернышов Е.А., Мыльников В.В., Романов А.Д., Романо-

ва Е.А. Разработка метода получения литых много-

компонентных систем с заданным размером и рас-

пределением неметаллических упрочняющих час-

тиц. Современные проблемы науки и образования. 2014. 

No. 6. С. 324; Chernyshov E.A., Myl’nikov V.V., Roma-

nov A.D., Romanova E.A. Razrabotka metoda poluche-

niya litykh mnogokomponentnykh sistem s zadannym 

razmerom i raspredeleniem nemetallicheskikh uproch-

nyayushchikh chastits [Develop a method of obtaining 

castings of multicomponent systems with a given size and 

distribution of nonmetallic reinforcing particles]. Sovre-

mennye problemy nauki i obrazovaniya. 2014. No. 6. Р. 324.

22. Khedera A.R.I., Marahleh G.S., Al-Jamea D.M.K. Stren-

gthening of aluminum by SiC, Al2O3 and MgO. Jordan 

J. Mech. Industr. Eng. 2011. Vol. 5. No. 6. Р. 533—541.



Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

64 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  3  2018

УДК 621.762.5 : 621.793.1
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2018-3-64-75

Структура переходной зоны алмаз–матрица и стойкость 

инструмента, полученного при металлизации алмаза хромом 

в процессе спекания WC–Сo-брикета 

c пропиткой медью

© 2018 г. П.П. Шарин, М.П. Акимова, С.П. Яковлева, В.И. Попов 

Институт физико-технических проблем Севера им. В.П. Ларионова (ИФТПС) СО РАН, г. Якутск

Cеверо-Восточный федеральный университет им. М.К. Аммосова, г. Якутск

Статья поступила в редакцию 11.12.17 г., доработана 18.01.18 г., подписана в печать 01.02.18 г.

Изучены строение, элементный и фазовый составы переходной зоны алмаз–матрица алмазного инструмента для правки 
абразивных кругов, изготовленного по новой гибридной технологии. Она совмещает в одном цикле работы вакуумной пе-
чи термодиффузионную металлизацию алмаза хромом и спекание матрицы на основе твердосплавной порошковой смеси 
ВК6 с пропиткой медью. В процессе спекания матрицы компактное размещение частиц порошка хрома вокруг алмазных 
зерен и экранирующий эффект медной фольги создают благоприятные условия, обеспечивающие термодиффузионную 
металлизацию алмаза. Методами растровой электронной микроскопии, микрорентгеноспектрального, рентгенофазово-
го анализа и рамановской спектроскопии установлено, что при заданных в эксперименте температурно-временных ре-
жимах и условиях спекания на поверхности алмаза формируется металлизированное покрытие, химически сцепленное с 
алмазом и состоящее из фаз карбида хрома, твердого раствора кобальта в хроме, что обеспечивает прочное алмазоудер-
жание твердосплавной матрицы, пропитанной медью. При этом структура и микротвердость матрицы, за исключением 
областей, непосредственно примыкающих к переходной зоне алмаз–матрица, остаются такими же, как и матрица твердо-
сплавной порошковой смеси, спеченной в отсутствие хрома. Проведены сравнительные испытания однотипных алмазных 
правящих карандашей, которые показали высокую эффективность гибридной технологии получения алмазосодержащих 
композитов инструментального назначения. Показано, что удельная производительность опытного образца карандаша, 
изготовленного по гибридной технологии, при правке шлифовального круга из зеленого карбида кремния cоставила 
51,50 см3/мг, что превышает на 44,66 % аналогичный показатель однотипного контрольного карандаша, полученного тра-
диционным методом. 
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Structure of diamond-matrix interface and durability of diamond tool obtained by diamond metallization 

with chromium during WC–Сo briquette sintering with copper impregnation

The paper studies the structure, elemental and phase composition of the diamond-matrix interface in a diamond tool for abrasive 
wheel dressing manufactured using a new hybrid technology that combines thermal diffusion metallization of diamond with 
chromium and sintering of a matrix based on WC–6%Co carbide powder mixture with copper impregnation in a single cycle of vacuum 
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Введение

В настоящее время сложно представить многие 

отрасли промышленности, такие, как геологораз-

ведка, горнодобывающая, нефтегазовая, маши-

ностроение и строительство, без широкого при-

менения алмазных инструментов, которые стали 

важным фактором повышения производительно-

сти труда и сверхточной обработки поверхности 

деталей машин и механизмов, обеспечивающих 

надежность, безотказность и длительный срок их 

работы [1—4]. Однако запросы современной про-

мышленности требуют совершенствования суще-

ствующих или создания новых видов алмазных 

инструментов, сочетающих высокую работоспо-

собность с низкими затратами на их изготовление 

и эксплуатацию. В связи с этим актуальными яв-

ляются поиск новых составов матриц или адгези-

онно-активных добавок к ним и создание техно-

логий их получения, обеспечивающих высокую 

стойкость и эффективность работы алмазных ин-

струментов.

Наиболее востребованным металломатричным 

композитом при изготовлении буровых и правя-

щих инструментов, работающих в условиях боль-

ших динамических и температурных нагрузок, 

shielding effect of copper foil create favorable conditions that ensure the thermal diffusion metallization of diamond. Scanning electron 
microscopy, X-ray diffraction, and Raman spectroscopy show that temperature-time modes and sintering conditions specified in 
the experiment provide for a metal coating chemically bonded to diamond that is formed on the diamond surface and consists of 
chromium carbide phases and cobalt solid solution in chromium providing durable diamond retention in the copper-impregnated 
carbide matrix. In this case, matrix structure and microhardness except for areas directly adjacent to the diamond-matrix interface 
remain the same as for the matrix of a powder mixture sintered without chromium. Comparative tests of similar diamond dressing 
pens were carried out and showed the high effectiveness of the hybrid technology in obtaining diamond-containing composites 
intended for tool applications. It is shown that the specific productivity of a pen prototype made using the hybrid technology was 
51,50 cm3/mg when dressing a grinding wheel of green silicon carbide that is 44,66 % higher than the similar indicator for the same-
type check pen made by the traditional method.

Keywords: natural diamond, carbide matrix, diamond metallization, metal-carbide coating, sintering with impregnation, interphase 
boundary, diamond retention, specific productivity of the tool.
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является матрица на основе твердосплавной по-

рошковой смеси WC—Co—Cu [5—8]. Твердосплав-

ные матрицы, получаемые спеканием с пропиткой 

медью, не требуют сложного технологического 

оборудования и отличаются повышенным уров-

нем физико-механических свойств — высокими 

твердостью и износостойкостью [5—7]. Однако 

недостаточно высокий уровень алмазоудержания 

твердосплавных матриц приводит к преждевре-

менному выпадению из них алмазов, что увеличи-

вает их расход и в конечном счете снижает стой-

кость и эффективность алмазного инструмента. 

Прочность закрепления алмазов в твердосплав-

ных матрицах на основе порошковой смеси WC—

Co—Cu определяется в основном механической 

адгезией, при которой происходит механическое 

зацепление затвердевшего расплава за неровности 

и шероховатости поверхности алмазного зерна [7, 

9—11]. При этом роль кобальта, наиболее химиче-

ски активного к алмазному компоненту матрицы, 

заключается в формировании на поверхности ал-

мазных зерен развитой шероховатости в результате 

каталитической графитизации при их контактном 

взаимодействии [5, 7, 12]. Развитая шероховатость 
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контактной поверхности алмаза микро- и нано-

метровой размерности, заполненная расплавом 

инфильтрата при затвердевании, способствует 

механической адгезии алмазных зерен к матрице 

инструмента. 

Для обеспечения химической адгезии матрицы 

к алмазным зернам в состав порошковой смеси ма-

трицы вводят адгезионно-активные к углероду ме-

таллы — добавки Cr, Ti и др., которые при терми-

чески активируемом контактном взаимодействии 

с алмазом образуют на поверхности последнего 

прочно сцепленное металлокарбидное покрытие 

[5, 12—18]. Однако при их введении непосредствен-

но в твердосплавную шихту появляется проблема 

их дозировки и распределения, контроля и регу-

лирования при синтезе свойств матрицы в целом, 

в противном случае металлы-добавки могут осла-

бить функциональные свойства самой матрицы — 

ее твердость и износостойкость [19].

Наиболее простым технологическим решени-

ем повышения алмазоудержания в металлома-

тричных композитах является предварительная 

термодиффузионная металлизация алмазов кар-

бидообразующими металлами [5, 19—21]. Однако 

предварительно металлизированные алмазы не 

получили широкого промышленного применения 

для изготовления инструментов, так как спекание 

алмазоносной матрицы требует высокотемпера-

турного режима нагрева [5], что не только отрица-

тельно влияет на качество алмазов, но и снижает 

алмазоудержание матрицы. При вторичном нагре-

ве возобновление контактного взаимодействия ал-

маза с ранее сформированным металлокарбидным 

покрытием сопровождается интенсивной графи-

тизацией поверхности алмаза, частичным распа-

дом карбидной прослойки на межфазной границе 

алмаз—металлизированное покрытие [5, 14, 22].

В работе [23] предложена гибридная техно-

логия получения алмазоносной твердосплавной 

матрицы, совмещающая термодиффузионную ме-

таллизацию зерен алмаза переходным метал-

лом — хромом — непосредственно при спекании 

с пропиткой медью. Для обеспечения металлиза-

ции на алмазах, перед их укладкой в твердосплав-

ную шихту, с помощью пластификатора закре-

пляют порошок хрома так, чтобы вокруг каждого 

из них образовалась тонкая и плотная оболочка из 

частиц хрома. 

Цель данной работы состояла в изучении ми-

кростроения переходной зоны алмаз—матрица и 

ее влияния на алмазоудержание и эксплуатаци-

онные свойства инструмента, полученного по ги-

бридной технологии, совмещающей в одном цикле 

работы вакуумной печи термодиффузионную ме-

таллизацию алмаза и спекание матрицы с пропит-

кой медью. 

Объекты и методика исследований

Для получения покрытий на поверхности ал-

маза и их изучения вне матрицы инструмента 

три кристалла природного алмаза формы Maccles 

(шпинелевые двойники) массой соответственно 

0,11, 0,15 и 0,16 карат были подвергнуты термо-

диффузионной металлизации. При этом каждый 

кристалл алмаза заворачивали в тонкую медную 

фольгу, в которую предварительно был засыпан 

мелкодисперсный порошок хрома марки ПХ99 в 

количестве, равном массе соответствующего ал-

маза. Использовалась особо чистая медная фоль-

га (99,999 % Cu) толщиной 25 мкм фирмы «Alfa 

Aesar» (Великобритания). При этом порошок 

хрома старались распределить так, чтобы его ча-

стицы равномерно располагались по поверхности 

кристаллов алмаза. Алмазы, завернутые в мед-

ную фольгу с частицами порошка хрома, помеща-

лись в камеру вакуумной печи СНВЭ-1.3.1/16И4 

(МЭВЗ, г. Москва). В этих опытах во избежание 

прилипания меди к металлизированной поверх-

ности алмазов максимальную температуру нагре-

ва в печи не доводили до температуры плавления 

меди. Она составляла ~1065 °С при остаточном 

давлении ~2·10–3 мм рт. ст. За исключением этого 

температурно-временной режим нагрева соответ-

ствовал циклограмме работы вакуумной печи при 

спекании с пропиткой медью алмазоносной твер-

досплавной матрицы (рис. 1) [7, 24]. 

В качестве основного объекта исследований был 

выбран алмазный правящий карандаш с матрицей 

на основе твердосплавной порошковой смеси ВК6 

соcтава WC+6мас.%Co. Для изучения структуры 

межфазной зоны алмаз—матрица в присутствии 

металлизированного покрытия на поверхности 

алмазных зерен и определения эксплуатацион-

ных свойств были изготовлены 3 опытных образца 

правящего карандаша, соответствующие по своим 

параметрам ГОСТ 607-80 (типоразмер 3908-0054 с 

алмазными зернами, расположенными по оси ка-

рандаша). 

Схема изготовления опытных карандашей по 

гибридной технологии показана на рис. 2. Опыт-

ные образцы оснащались близкими по дефектно-
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сти и форме зернами природного алмазного сырья 

группы ХVI «а-1». Средняя масса алмазных зерен 

составляла ~0,21 карат. Перед укладкой в пласти-

фицированную шихту из ВК6 каждое алмазное зер-

но также плотно заворачивалось в тонкую медную 

фольгу, в которую предварительно был засыпан 

порошок хрома марки ПХ99 в количестве, равном 

массе соответствующего алмазного зерна (рис. 2, б). 

Такой технический прием в процессе спекания, 

во-первых, экранирует непосредственный кон-

такт алмаза с активным к углероду компонентом 

твердосплавной порошковой смеси (кобальтом), 

тем самым предотвращая его контактное взаимо-

действие с алмазом, приводящее к каталитической 

графитизации его поверхности, а во-вторых, до 

расплавления медной фольги и начала пропитки 

алмазоносного твердосплавного брикета медью 

создает благоприятные условия, обеспечивающие 

термодиффузионную металлизацию поверхнос-

ти алмаза. В отличие от традиционной пропитки 

медью в схеме с самодозируемой пропиткой медь 

располагают не сверху пропитываемого брикета, а 

под ним [7, 25]. При этом на уровне высоты пропи-

тываемых брикетов из ВК6 в корпусах инструмен-

та просверливаются отверстия для удаления газов, 

образующиеся при разложении пластификатора в 

процессе спекания [25]. 

Для сравнения работоспособности опытных 

правящих карандашей были изготовлены 3 конт-

рольных однотипных образца без металлизации 

алмазов хромом. Они оснащались алмазными 

зернами с такими же характеристиками (масса, 

дефектность, форма), что и опытные образцы, и 

изготавливались по технологии спекания алмазо-

носной твердосплавной матрицы с пропиткой ме-

дью, обычно применяемой в серийном производ-

стве карандашей.

В процессе испытаний определяли удельную 

производительность, т.е. отношение объема шли-

фовального абразивного круга, снятого тем или 

иным карандашом, к израсходованной в этом про-

цессе массе алмазов карандаша. Использовались 

абразивные круги для шлифовки деталей мар-

ки ПП 150 ×20 ×32 63С40K-L из зеленого карбида 

кремния на керамической связке, обладающие по-

вышенной стойкостью к истиранию. Для экспери-

ментов был собран специальный стенд, выполнен-

ный на базе точильно-шлифовального станка с 

полуавтоматической подачей карандаша на вреза-

ние. Испытания проводились при режимах прав-

ки, близких к рекомендуемым в ГОСТ 607-80 зна-

чениям: рабочая скорость круга составляла ~35±

±5 м/с, скорость поперечной подачи не более 

0,05 мм/ход. Охлаждение инструмента и уда-

ление шлама осуществлялось водой с расходом 

~20 л/мин. Вода со шламом пропускалась через 

набор сит для сбора, взвешивания и изучения 

алмазов и их отколов, выпавших из матрицы ин-

струмента. Размер ячеек мелкого сита составлял 

0,3×0,3 мм2.

Изучение структуры и химического состава 

переходной зоны алмаз—матрица на поверхности 

шлифов алмазоносной матрицы карандашей про-

водилось после износа не менее 30 % от исходной 

высоты алмазного зерна методами оптической, 

растровой электронной микроскопии (РЭМ), 

рентгеноспектрального микроанализа и спектро-

скопии комбинационного рассеяния с помощью 

приборов JSM-6480LV (JEOL, Япония) и TM3030 

(«Hitachi», Япония). Рентгенофазовый анализ вы-

полнен на дифрактометре D8 Discover («Bruker», 

Рис. 1. Температурная циклограмма работы 

вакуумной печи

Рис. 2. Спекание правящего карандаша 

по гибридной схеме с самодозируемой пропиткой 

медью (а), алмазное зерно, завернутое в медную 

фольгу с частицами порошка хрома (б)

a
б
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Германия) в немонохроматизированном СuKα-из-

лучении (λ = 1,5406 Å) при ускоряющем напряже-

нии 40 кВ и анодном токе 40 мА. Для обработки 

спектров применен пакет программного обеспече-

ния DIFFRACPlus. При фазовом анализе исполь-

зована стандартная библиотека ICDD PDF-2 relea-

se 2007. 

Аллотропные модификации углерода (алмаз, 

графит) на поверхности шлифа и лунке (впадине), 

остающейся после выпадения алмазных зерен, 

идентифицировались по спектру комбинационно-

го рассеяния, а их расположение или локализация 

на участках изучаемой поверхности определялись 

путем картирования изображений рамановских 

спектров. Для съемок последних использовался из-

мерительный комплекс NT-MDT INTEGRA Spect-

ra (Группа компаний NT-MDT «Spectrum Instru-

ments», г. Зеленоград), который включает сканиру-

ющий рамановский спектрометр и конфокальный 

оптический микроскоп. В спектрометре для воз-

буждения спектра комбинационного рассеяния 

применялось излучение второй гармоники (λ =

= 532 нм) инфракрасного полупроводниково-

го лазера LCM-S-111 мощностью около 7,12 мВт. 

Измерения проводились с помощью дифракци-

онной решетки с плотностью 600 штр./мм, что 

позволило получить спектры с разрешением 

~1 см–1. Методика определения рамановских спект-

ров и их картирования приведена в [24]. Измере-

ния осуществлялись при комнатной температуре, 

картирование участков пространственного рас-

положения углеродных структур на поверхности 

исследуемых образцов выполнялось с шагом 0,5 и 

1,0 мкм. 

Микротвердость матрицы образцов опытного 

и контрольного карандашей оценивалась на при-

боре ПМТ-3 (ЛОМО, г. Санкт-Петербург) при на-

грузке на индентор 50 г. Полученные ее значения 

усредняли по 10 измерениям. 

Результаты и их обсуждение

Как известно [14], при термодиффузионной 

металлизации в вакууме происходят испарение 

металла и осаждение его атомов на поверхности 

алмаза, которые, вступая с углеродом алмаза в 

химическое взаимодействие, образуют металло-

карбидное покрытие, прочно сцепленное с алмаз-

ной поверхностью. На рис. 3 показаны кристаллы 

природного алмаза формы Maccles до и после их 

термодиффузионной металлизации. При этом, как 

описано выше, в процессе нагрева в вакууме алма-

зы были завернуты в тонкую фольгу, содержащую 

частицы порошка хрома. Максимальная темпе-

ратура нагрева в вакууме составляла ~1 050 °С. На 

рис. 3, б видно, что поверхность алмазов после их 

металлизации приобрела металлический блеск.

При больших увеличениях (рис. 3, в, г) вид-

но, что при заданном в эксперименте темпера-

турно-временном режиме и условиях нагрева 

металлокарбидное покрытие на поверхности ал-

маза является не сплошным, а носит очаговый 

характер, что может положительно повлиять на 

прочность сцепления покрытия с алмазом. При 

сплошном характере покрытия, как показано в 

[5, 24], тангенциальные напряжения, возника-

ющие на межфазной границе из-за разницы в 

коэффициентах термического расширения ал-

маза и покрытия, могут привести к разупрочне-

нию межфазного соединения, образованию мик-

ротрещин на поверхностном слое как алмаза, 

так и покрытия. Очаговый характер покрытия на 

поверхности алмаза будет способствовать релак-

сации температурных напряжений и воспрепят-

ствует разупрочнению соединения алмаз—ме-

таллизированное покрытие.

На рис. 4 показано изображение поверхности 

кристалла алмаза до его металлизации хромом, 

полученное с помощью атомно-силового микро-

скопа. Здесь видны субмикро- и микроразмерные 

дефектные участки в виде углублений и неровно-

стей, которые присутствуют на поверхности прак-

тически всех кристаллов природного алмаза. Как 

Рис. 3. Кристаллы природного алмаза 

формы Maccles – исходные (а) и после их 

термодиффузионной металлизации хромом (б–г)

a

в г

б
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видно из рис. 3, в, г, осаждение и взаимодействие 

химически активного к углероду атомов хрома на-

чинаются именно на таких структурных дефектах 

поверхности кристалла, имеющих повышенный 

химический потенциал, что облегчает реакцию 

карбидообразования и формирование покрытия 

на этих участках. 

Матрица контрольного образца правящего ин-

струмента имеет типичные для системы WC—Co—

Cu фазовый состав и структуру [6, 7], состоящую 

из трех элементов разной размерности — фаз кар-

бида вольфрама и кобальта, а также медного ин-

фильтрата, плотно заполняющего пустоты матри-

цы (рис. 5, а). Алмазоудержание в этих матрицах, 

как было отмечено выше, определяется в основном 

механическим зацеплением при проникновении и 

затвердевании медного инфильтрата в микропо-

рах, неровностях и других шероховатостях поверх-

ности алмазного зерна, образующихся вследствие 

ее деструкции в результате каталитической гра-

фитизации алмаза и его частичного растворения в 

кобальте [5, 7, 22]. 

На РЭМ-изображениях, полученных в режи-

ме обратнорассеянных электронов (см. рис. 5), 

наиболее темные участки соответствуют алмазу, 

светлые замкнутые — зернам карбида вольфрама, 

промежуточные по контрасту — кобальту и меди, 

а в случае металлизированного алмаза — хрому 

(рис. 5, б). На рис. 5, а прослойка медного инфиль-

трата на переходной зоне алмаз—матрица выделена 

стрелками. Видно, что медный инфильтрат плот-

но сопряжен с неровной и шероховатой поверхно-

стью алмаза, обеспечивая ее прочное механиче-

ское зацепление с матрицей инструмента. Можно 

также заключить, что структура матрицы опыт-

ного образца правящего карандаша, за исключе-

нием области, непосредственно примыкающей к 

переходной зоне алмаз—матрица, не отличается от 

таковой контрольного образца инструмента, а сле-

довательно, их физико-механические свойства не 

должны сильно различаться.

Так, данные измерений микротвердости мат-

риц обоих образцов карандашей подтверждают 

это предположение — среднее значение микро-

твердости матрицы образцов опытного и кон-

трольного карандашей составили соответственно 

порядка 3430 и 3608 МПа. Таким образом, добавка 

порошка хрома, компактное расположение его ча-

стиц вокруг алмазных зерен и экранирующий эф-

фект медной фольги при спекании не оказывают 

деструктивного воздействия на твердосплавную 

матрицу опытного карандаша: ее структура и ме-

ханические свойства остаются такими же, как и у 

Рис. 5. РЭМ-изображения структуры матрицы вблизи переходной зоны алмаз–матрица контрольного (а) 

и опытного (б) образцов правящего карандаша

Рис. 4. Изображение участка поверхности 

одного из кристаллов алмаза до металлизации, 

полученное с помощью атомно-силового микроскопа

a б
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матрицы системы WC—Co—Cu, полученной в от-

сутствие хрома.

В переходной зоне алмаз—матрица опытного 

правящего инструмента (рис. 6, б) наблюдается 

плотно сцепленное с алмазом металлизирован-

ное покрытие толщиной 1,2—3,2 мкм, сформиро-

вавшееся при термодиффузионной металлизации 

хромом алмаза в процессе спекания матрицы с 

пропиткой медью. Из-за его малой толщины нам 

не удалось получить качественных рентгенограмм 

шлифа поверхности образцов для однозначной 

идентификации фазового состава покрытия (пи-

ки размыты и уширены). Однако по данным ло-

кального микрорентгеноспектрального анализа 

(МРСА) на участках замера (обл. 1 и 2 на рис. 6, а) 

металлизированного покрытия содержание хро-

ма составляет соответственно 81,89 и 83,16 мас.%, 

что отвечает теоретическому (расчетному) значе-

нию карбида хрома Cr3C2. Кроме того, анализ ре-

зультатов локального МРСА и карт распределения 

элементов на переходной зоне (см. рис. 6, б—е) по-

казал присутствие в металлизированном слое не-

значительного количества кобальта и меди. 

Таким образом, можно заключить, что метал-

лизированное покрытие состоит из карбида хро-

ма Cr3C2 и твердого раствора кобальта в хроме, 

что согласуется с результатами работ [26, 27], где 

идентификация фазового состава поверхности ме-

таллизированных хромом алмазов производилась 

рентгенофазовым анализом на специально подго-

товленных образцах, обеспечивающих получение 

качественных рентгенограмм (дифрактограмм) 

для адекватной интерпретации их состава.

Как известно, графитизация алмаза значитель-

но влияет на прочность его сцепления с металло-

карбидным покрытием [5, 7, 22]. При образовании 

графитосодержащей прослойки на межфазной 

границе алмаз—металлокарбидное покрытие ал-

мазоудержание матрицы будет определяться проч-

ностью такой прослойки и ее адгезией с матрицей 

инструмента. В связи с этим для обнаружения 

присутствия графитных образований было произ-

ведено картирование спектров комбинационного 

рассеяния на участках переходной зоны алмаз—

матрица. На рис. 7 представлены ее изображение 

и трехмерные карты рамановских спектров, полу-

Область замера
Элементный состав, мас.%

Cr C Co Cu W

1 81,89 13,74 3,09 1,28 0,00

2 83,16 9,83 4,17 2,78 0,06

Рис. 6. Микроструктура переходной зоны алмаз–матрица опытного карандаша (а) 

и карты распределения в ней элементов: хрома (б), вольфрама (в), углерода (г), меди (д) и кобальта (е)
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г
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ченные при сканировании квадратного участка 

переходной зоны. На рис. 7, б виден интенсивный 

рамановский отклик на D-моде алмаза, который 

четко обрисовывает форму алмазного зерна на 

межфазной границе с металлокарбидным покры-

тием. На G- и G1-линиях графита уровень рама-

новского сигнала не превышает сигнал от шума 

(рис. 7, в), что указывает на отсутствие графита или 

содержащих его образований в переходной зоне 

алмаз—матрица. 

Результаты испытаний контрольного и опыт-

ного образцов правящих карандашей на удельную 

производительность (q) представлены в таблице. 

Как известно, эта величина является наиболее 

важным эксплуатационным показателем, опреде-

ляющим стойкость и работоспособность инстру-

мента. В связи с этим ГОСТ 607-80 устанавливает 

гарантированное значение удельной производи-

тельности алмазных правящих карандашей.

Как следует из таблицы, удельная производи-

тельность опытного карандаша при правке шли-

фовального круга из зеленого карбида кремния 

составила 51,50 см3/мг, что превышает анало-

гичный показатель контрольного карандаша на 

15,9 см3/мг, или на 44,66 %. Такой ощутимый ре-

зультат обеспечивается прежде всего за счет повы-

шенной способности матриц опытных образцов 

удерживать металлизированные алмазные зерна. 

Рис. 7. Изображение переходной зоны алмаз–матрица (а) и трехмерные карты рамановских спектров 

на линии D-моды алмаза (б) с центром на частоте 1332 см–1 и на двух полосах графита G и G1 (в) 

с центрами при 1580 и 2700 см–1 соответственно

a

в

б

Результаты испытаний на удельную производительность контрольного и опытного образцов алмазных 

правящих карандашей при правке шлифовальных кругов 63С40K-L

Образец карандаша

Алмазное сырье
Вид 

шлифовки

q 

карандаша 

(5 зерен), см3/мг

q 

1 зерна, 

см3/мг
Группа, 

подгруппа, тип

Масса алмазов* 

в 1 обр., карат

Средняя масса 

1 зерна, карат

Контрольный 

Салмаз–ВК6–Cu ХVI, 

«а-1», 

тип 1

1,0 (5 зерен) 0,21
Круглое 

наружное

35,60 7,12

Опытный 

Салмаз–Cr–ВК6–Cu
51,50 10,30

* Алмазы расположены по оси карандаша.
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Подтверждением этого являются РЭМ-изображе-

ния на рис. 8, на которых зафиксированы измене-

ния поверхности алмазоносной матрицы опытно-

го и контрольного карандашей на разных уровнях 

их износа при правке шлифовального круга в про-

цессе испытаний. Как видно, матрица опытного 

образца при износе на уровне 1/2 и не менее 2/3 

от исходной высоты алмазного зерна продолжа-

ет его удерживать (см. рис. 8, а, б), в то время как 

матрица контрольного карандаша при износе на 

уровне, превышающем половину от исходной вы-

соты алмазного зерна (г), не обеспечивает удержа-

ние алмазного зерна (е), и оно выпадает из матри-

цы, оставляя в ней характерную лунку (д). Масса 

алмазного зерна, преждевременно выпавшего из 

лунки матрицы контрольного образца карандаша, 

составила ~8,26 мг, что соответствует ~19,66 % от 

первоначального ее значения. 

Следует заметить, что в процессе испытаний 

обнаружено различие в характере выпадения зе-

рен алмазов из матриц опытного и контрольного 

образцов инструмента. В отличие от контрольных 

карандашей, в которых, как правило, происходит 

вырывание целых зерен алмаза из матрицы—связ-

ки (см. рис. 8, е), в опытных образцах выпадение 

алмазов происходит путем откалывания отдель-

ных частиц от алмазного зерна, которое продолжа-

ет удерживаться в матрице инструмента (см. рис. 8, 

б, в). Суммарная масса таких алмазных осколков, 

выпавших с матрицы при работе опытного образ-

ца карандаша (см. рис. 8, в), составила ~4,55 мг и 

соответствует ~10,83 % от исходной массы зало-

женного в матрице алмазного зерна.

Такой характер выпадения алмазного зерна в 

виде отдельных отколов при работе инструмента, 

находящегося в сложнонапряженном состоянии 

с преобладающими тангенциальными усилиями, 

стремящимися вырвать его из матрицы, свиде-

тельствует о прочном сцеплении металлизирован-

ного алмаза с матрицей опытного карандаша.

При низкой прочности межфазного контакта, 

имеющей место в алмазоносной матрице контроль-

ного образца, алмазное зерно при износе на уровне 

1/2 от своей исходной высоты преждевременно вы-

падает под воздействием нагрузок, возникающих 

при резании. А в матрице опытного правящего ка-

рандаша алмазное зерно, будучи вскрыто и изно-

шено более чем на 2/3 от своей исходной высоты, 

несмотря на воспринимаемую им нагрузку при 

резании, благодаря его прочному удержанию в мат-

рице продолжает работать, обеспечивая высокую 

удельную производительность инструмента.

Таким образом, результаты испытаний пока-

зали высокую работоспособность правящего ин-

струмента, изготовленного по гибридной техноло-

гии, совмещающей в течение одного цикла работы 

вакуумной печи металлизацию алмаза и спекание 

композита Салмаз—Cr—ВК6—Cu. 

Рис. 8. Изображения рабочих поверхностей алмазоносной матрицы опытного (а–в) и контрольного (г, д) 

образцов карандашей, а также выпавшего алмазного зерна (е), полученные в процессе правки 

шлифовальных кругов
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Заключение

Изучены особенности структуры, элементного 

и фазового составов переходной зоны алмаз—ма-

трица алмазного правящего карандаша, изготов-

ленного по гибридной технологии, совмещающей 

в одном цикле работы вакуумной печи термодиф-

фузионную металлизацию алмаза хромом и спека-

ние матрицы на основе твердосплавной порошко-

вой смеси ВК6 с пропиткой медью. 

В процессе спекания матрицы компактное 

размещение частиц порошка хрома вокруг ал-

мазных зерен и экранирующий эффект медной 

фольги создают благоприятные условия, обеспе-

чивающие термодиффузионную металлизацию 

алмаза. При заданных в эксперименте темпера-

турно-временных режимах и условиях спекания 

на поверхности алмазных зерен формируется ме-

таллизированное покрытие, химически сцеплен-

ное с алмазом и состоящее из фаз карбида хрома 

и твердого раствора кобальта в хроме, что обеспе-

чивает прочное алмазоудержание твердосплавной 

матрицы, пропитанной медью. При этом струк-

тура и микротвердость матрицы, за исключением 

областей, непосредственно примыкающих к пе-

реходной зоне алмаз—матрица, остаются такими 

же, как и у матрицы твердосплавной порошковой 

смеси, спеченной без хрома.

По результатам проведенных сравнительных 

испытаний можно сделать вывод об эффективно-

сти применения гибридной технологии получения 

алмазосодержащих композитов инструменталь-

ного назначения. Удельная производительность 

опытного карандаша, изготовленного этим мето-

дом, при правке шлифовального круга из зелено-

го карбида кремния составила 51,50 см3/мг, что на 

44,66 % превышает аналогичный показатель од-

нотипного контрольного карандаша, полученно-

го без металлизации алмазов методом спекания с 

пропиткой медью. 
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Проведены сравнительные исследования особенностей формирования, термической стабильности структуры и механи-
ческих свойств жаропрочных сплавов на основе железа и никеля, полученных с использованием аддитивных технологий 
(АТ) методами прямого лазерного выращивания и селективного лазерного плавления. Установлено, что в сплавах, получен-
ных путем прямого лазерного выращивания, формируется ячеистая структура и присутствуют мелкие поры размером до 
200 нм. Структура сплавов, полученных селективным лазерным плавлением, отличается наличием элементов с глобуляр-
ной и пластинчатой морфологией и не полностью проплавленных областей, а также крупными порами размером порядка 
5 мкм. Выявлена возможность проявления эффекта нанофазного упрочнения за счет присутствия в материале нано-
размерных частиц силицидов хрома. Проведен сравнительный анализ механических свойств исследуемых материалов. 
Показано, что сплавы на основе железа обладают более высокой прочностью и меньшей пластичностью по сравнению 
с никелевыми сплавами. Все изученные образцы, полученные селективным лазерным плавлением, имеют более высо-
кие прочностные характеристики по сравнению со сплавами, полученными методом прямого лазерного выращивания. 
В результате кратковременного отжига при температуре 900–1000 °С в течение 1 ч у АТ-сплавов на основе железа замет-
но снизились как прочность, так и пластичность при испытаниях на растяжение и сжатие при комнатной и повышенных 
температурах. При испытаниях на сжатие при t = 900 °C сплавы на основе железа и никеля, полученные методом прямого 
лазерного выращивания, имеют близкие по величине прочностные показатели. В отличие от сплавов на основе железа 
дополнительный отжиг АТ-сплава на основе никеля практически не снижает его прочностные характеристики. 
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Введение

В настоящее время активно исследуются и на-

ходят широкое применение в различных областях 

техники и медицины материалы, полученные с ис-

пользованием новых аддитивных технологий (АТ). 

Последние открывают возможности производства 

трехмерных металлических изделий сложной фор-

мы в соответствии с заданной компьютерной мо-

делью путем послойного нанесения порошкового 

материала в зону плавления и последующего либо 

одновременного воздействия лазерного облуче-

ния. 

Известно, что особенно высокие требования 

предъявляются к материалам для изготовле-

ния различных деталей летательных аппаратов в 

авиационной и космической технике, которые в 

процессе эксплуатации подвергаются одновре-

менному воздействию высоких температур и ме-

ханических нагрузок [1—3]. Жаропрочные сплавы 
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на основе никеля и железа систем Ni—Cr(X) и Fe—

Cr(Х), например, отечественные сплавы марок 

ВЖ98, ВЖ171 и зарубежные — Inconel 625, Inconel 

714 и др., на протяжении многих десятилетий при-

меняются в технике, так как имеют термически 

стабильную структуру и обладают улучшенными 

по сравнению с традиционными материалами ха-

рактеристиками прочности, коррозионной стой-

костью и сопротивлением ползучести при обычных, 

повышенных и высоких температурах. Фазовый 

состав таких сплавов представлен легированным 

твердым раствором на основе никеля/железа с ча-

стицами вторичных фаз. Известно, что частицы 

дисперсных вторичных фаз (карбидов, нитридов, 

оксидов и др.), располагающиеся по границам зе-

рен, увеличивают высокотемпературную проч-

ность металлических поликристаллов, поскольку 

препятствуют миграции границ зерен, развитию 
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процессов рекристаллизации и зернограничного 

проскальзывания в условиях одновременного воз-

действия температуры и нагрузки [2]. 

Многие из существующих и хорошо изученных 

жаропрочных сплавов трудно поддаются обработ-

ке, поэтому важной задачей представляется совер-

шенствование технологии производства деталей 

сложной геометрической формы методами АТ [4]. 

В литературе приводятся данные о сопоставимых 

по величине или даже более высоких прочностных 

характеристиках при испытаниях на растяжение и 

сжатие при комнатной температуре жаропрочных 

сплавов, синтезированных с использованием АТ, 

по сравнению с литыми и деформируемыми спла-

вами [5, 6]. В то же время имеется довольно скудная 

информация о поведении АТ-сплавов в условиях 

циклического нагружения. Проявление улучшен-

ных механических свойств связано с высокой ани-

зотропией АТ-сплавов ввиду возможности преци-

зионного контроля направления выращивания и 

формы элементов структуры таких материалов [7]. 

В работе [8] показано, что механические свой-

ства полученного методом прямого лазерного вы-

ращивания сплава Inconel 718 при испытаниях на 

растяжение сравнимы с соответствующими пока-

зателями для литых и деформированных сплавов. 

Однако пластичность и напряжение в момент раз-

рыва образцов АТ-сплавов существенно меньше 

аналогичных механических свойств для образцов 

из литых и деформируемых заготовок, главным 

образом из-за наличия пористости. В работе [9] 

прочностные характеристики АТ-сплава Inconel 

718, подвергнутого горячему изостатическому 

прессованию, при испытаниях на растяжение 

превышают соответствующие показатели для де-

формированного сплава, так как АТ-сплав имеет 

меньший размер зерен. При этом так же, как и по 

данным [8], АТ-материал проявляет меньшую пла-

стичность, чем деформированный.

Несмотря на многие явные преимущества ме-

тодов АТ, на сегодняшний день они не способны 

заменить собой традиционные металлургические 

технологии ввиду наличия ряда определенных труд-

ностей. Так, общей проблемой для всех материалов, 

произведенных с использованием АТ, является на-

личие дефектов, таких, как поры и зоны неполного 

сплавления [9]. Как известно, в АТ-сплавах выделя-

ют существование двух типов пористости [10]:

— сферические поры, формирующиеся в ре-

зультате поглощения газа в ходе получения порош-

ка, и непроплавленные области;

— дефекты усадки, возникающие в процессе 

производства, которые обычно имеют несфериче-

скую форму и большой размер. 

На примере сплава Ti—6Al—4V, полученного ме-

тодом селективного лазерного плавления, в работе 

[11] с использованием рентгеновской компьютер-

ной томографии подробно изучены морфология и 

распределение дефектов по объему образца. Поры, 

внутри которых встречаются не полностью сплав-

ленные частицы исходного порошка, имеют форму 

дисков диаметром 100—200 мкм и распределены не-

однородно по объему материала. Возможные при-

чины образования пор в процессе получения ма-

териала данным методом изучены в работе [12], где 

было сделано предположение о том, что формирова-

ние пор связано с нестабильностью потока расплава 

и разбрызгиванием расплавленного материала. 

Авторы работы [13] связывают образование 

сферических пор диаметром менее 10 мкм в сплаве 

Ti—6Al—4V, полученном методом электронно-лу-

чевого селективного плавления, с выделением пу-

зырьков инертного газа, поглощенного порошком 

металла в процессе его синтеза. При этом большая 

часть пор в материале сосредоточена у поверхно-

сти, где наблюдаются также и крупные поры раз-

мером ~50 мкм. В работе [6] отмечается, что боль-

шая часть пор в сплаве Inconel 718, изготовленном 

прямым лазерным выращиванием, находится в 

поверхностном слое толщиной порядка 2 мм, ко-

торый может быть легко удален механически. 

Наличие внутренних дефектов отрицательно 

сказывается на прочности материалов, получен-

ных с использованием АТ, при циклическом на-

гружении, так как облегчает зарождение и распро-

странение магистральной трещины. В работе [14] 

обнаружено, что неоднородность формирующейся 

структуры, а именно вытянутость зерен вдоль на-

правления выращивания, и присутствие остаточ-

ных напряжений, возникающих из-за большого 

градиента температур в процессе плавления, ока-

зывают влияние на многоцикловую усталость. Тем 

не менее в некоторых работах приводятся срав-

нимые значения механических характеристик 

АТ-сплавов при многоцикловой усталости с со-

ответствующими показателями деформируемых 

и литых сплавов [15]. При малоцикловых испыта-

ниях, согласно данным [9], наличие пористости 

приводит к уменьшению предела выносливости 

АТ-сплава по сравнению с деформируемым спла-

вом-аналогом. Так, полученный методом прямого 

лазерного выращивания сплав Inconel 718 имеет 
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больший предел выносливости, чем деформиро-

ванный, когда значение амплитуды деформации 

лежит в интервале от 0,6 до 0,8 %. С возрастанием 

последней до 1,0 % деформированный сплав имеет 

более высокое сопротивление усталости.

C целью уменьшения пористости в объеме и на 

поверхности материалов применяют различные 

методы их обработки, такие, как горячее изоста-

тическое прессование и катодно-дуговое осаж-

дение [16, 17]. Согласно [17] усталостные свой-

ства подвергнутого указанным выше обработкам 

сплава Inconel 718 ухудшаются вне зависимости от 

проведения дополнительного отжига (t = 1000 °С, 

τ = 1 ч). Авторы [9] объясняют снижение предела 

выносливости данного сплава при циклических 

испытаниях с образованием большого количества 

двойников отжига в процессе горячего изостати-

ческого прессования. 

В литературе имеется серия эксперименталь-

ных работ, посвященных изучению температурной 

зависимости механических свойств АТ-материа-

лов. В работе [18] изучены механические характе-

ристики сплава Inconel 718, полученного методом 

прямого лазерного выращивания, при испыта-

ниях на сжатие в интервале температур от 940 до 

1060 °С. Было установлено, что пределы текучести 

для сплавов, изготовленных с использованием АТ 

и методами традиционной металлургии, близки 

по значениям.

Целью настоящей работы является сравнение 

формирующейся структуры, фазового состава и 

механических свойств жаропрочных сплавов си-

стем Ni—Cr(X) и Fe—Cr(Х), полученных метода-

ми прямого лазерного выращивания (laser metal 

deposition) и селективного лазерного плавления (se-

lective laser melting).

Методика и материалы исследований

Для исследования были выбраны образцы 

сплавов на основе никеля системы Ni—Cr(X) (рос-

сийский аналог зарубежного сплава Inconel 718) 

и железа системы Fe—Cr(Х) (российский аналог 

зарубежной жаропрочной стали AISI 304), полу-

ченных с использованием аддитивных технологий 

(методами прямого лазерного выращивания, се-

лективного лазерного плавления) и предоставлен-

ных ЦИАМ им П.И. Баранова (г. Москва).

Химический состав указанных материалов, 

определенный микрорентгеноспектральным ана-

лизом, приведен в табл. 1 и 2.

Подготовка шлифов для металлографичес-

ких исследований осуществлялась на установке 

LaboPol-5 фирмы «Struers». Отжиг образцов прово-

дился в лабораторных печах Naberherm.

Микроструктура сплавов изучалась методами 

оптической (микроскоп Olympus GX41) и просве-

чивающей электронной микроскопии (ПЭМ) на 

микроскопе Tecnai G2 F20 S-TWIN при ускоря-

ющем напряжении 200 кВ (в том числе в режи-

ме сканирующей просвечивающей электронной 

микроскопии), а также растровой электронной 

микроскопии (РЭМ) на автоэмиссионных высо-

коразрешающих растровых электронных микро-

скопах Quanta 600 FEG, NovaNanoSem 450 и Aspex 

Express FEI при ускоряющих напряжениях 20 и 

30 кВ. Энергодисперсионный элементный ми-

кроанализ выполнен с использованием пристав-

ки фирмы EDAX и программного обеспечения 

TecnaiImaging&Analysis. Резка образцов задан-

ной формы производилась на электроэрозионной 

установке AQ300L. 

Рентгеноструктурные исследования проведе-

ны на дифрактометре ARL X’TRA («Thermo Fisher 

Scientific») при следующих условиях: излучение 

CuKα (λ = 1,5406 Å), шаг сканирования 0,02°, диа-

пазон углов 2θ = 30°÷132°, экспозиция 1 с. С помо-

щью программного обеспечения PDXL 2 осущест-

влялись обработка полученных рентгенограмм и 

определение фазового состава с использованием 

базы данных ICDD-2003. 

Испытания на растяжение со скоростью дефор-

мации 1·10–3 с–1 проводились на универсальной 

испытательной машине Instron 3883, на сжатие — 

Instron 300. Образцы на растяжение были в виде 

двухлопастных лопаток, рабочая часть которых 

имела размеры 16×3×1,5 мм для испытания при 

Таблица 1. Химический состав сплава 

системы Ni–Cr(X)

Единицы 

измерения
Ni Cr Fe Nb Mo Ti Al

Мас.% 52,48 19,15 18,10 4,93 3,61 1,02 0,73

Ат.% 51,82 21,35 18,79 3,07 2,18 1,23 1,56

Таблица 2. Химический состав сплава 

системы Fe–Cr(X)

Единицы 

измерения
Fe Cr Ni Mo Si

Мас.% 66,51 19,92 9,96 2,51 1,09

Ат.% 65,84 21,18 9,38 1,44 2,15
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комнатной температуре и 35×7×2 мм для высоко-

температурных испытаний. Для высокотемпера-

турных испытаний на сжатие образцы изготавли-

вались в виде параллелепипедов высотой 6 мм с 

основанием 3×3 мм. В каждой серии эксперимен-

тов исследовалось по 3 образца.

Результаты и их обсуждение

Сплав системы Fe—Cr(Х)

В состоянии поставки структура исследуемого 

сплава, полученного методом прямого лазерного 

выращивания, является неоднородной по объе-

му. Согласно данным оптической металлографии 

в продольном и поперечном сечениях наблюда-

ются вытянутые и округлые следы от лазерного 

пучка. Структура образцов в поперечном сечении 

(рис. 1, а), выявляемая в металлографическом ми-

кроскопе, представляет собой ванны кристалли-

зации расплава, имеющие форму сегментов круга, 

дуга которого, как показано в [19], является фрон-

том кристаллизации, а радиус зависит от градиен-

та температуры, т.е. от энергетических параметров 

лазерного пучка.

Некоторые области изучаемого сплава имеют 

ячеистую микроструктуру с размером структур-

ных элементов 0,5—1,0 мкм (см. рис. 1, б), обычно 

наблюдаемую в АТ-сплавах [20]. По-видимому, 

образование ячеистой структуры связано с после-

довательно протекающими процессами плавле-

ния и кристаллизации при нагреве материала ла-

зерным пучком во время синтеза и последующего 

охлаждения. На границах ячеек наблюдаются по-

ры размером до 0,2 мкм. Ввиду присутствия в ау-

стенитной матрице частиц CrSi2 размером ~50 нм 

(рис. 1, б) предполагается возможность реализации 

Рис. 1. Микроструктура сплава системы Fe–Cr(Х), полученного методом прямого лазерного выращивания

а – оптическая металлография, поперечное сечение, ×100; б – просвечивающая электронная микроскопия

Рис. 2. Типичные примеры области с не полностью проплавленной смесью частиц исходного порошка (а) 

и пористостью (б, в) в сплаве системы Fe–Cr(Х), полученном методом прямого лазерного выращивания (РЭМ)

a

a

вб

б
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известного эффекта нанофазного упрочнения. 

В структуре наблюдаются поры величиной 5 мкм 

и более, а также области, представляющие собой 

не полностью проплавленную смесь частиц исход-

ного порошка, средний размер которых составляет 

~30 мкм (см. рис. 2).

В сплаве, полученном методом селективного 

лазерного плавления, в отличие от образца, при-

готовленного путем прямого лазерного выращи-

вания, наблюдаются элементы микроструктуры 

в виде полос шириной порядка 1—3 мкм (рис. 3) и 

многочисленные экстинкционные контуры, сви-

детельствующие о наличии больших внутренних 

напряжений. Так же в нем, как и в сплаве, полу-

ченном прямым лазерным выращиванием, при-

сутствуют выделения наноразмерных частиц вто-

рой фазы размером ~50 нм.

Исследуемый сплав, изготовленный методом 

прямого лазерного выращивания, после отжига 

при температуре 1000 °С в течение 1 ч имеет предел 

прочности при комнатной температуре заметно 

ниже (на 9—15 %), чем без отжига, и более высокую 

пластичность (рис. 4, а). 

В сплаве на основе железа, полученном путем 

селективного лазерного плавления, отжиг при 

t = 1000 °С, τ = 1 ч (рис. 4, б, табл. 3) приводит к 

снижению предела прочности, как и для образца, 

Таблица 3. Результаты механических испытаний на растяжение при комнатной температуре сплава на основе 

железа системы Fe–Cr(X), полученного методом селективного лазерного плавления

Состояние образца

Скорость 

деформирования, 

мин

Условный 

предел текучести, 

МПа

Предел 

прочности, 

МПа

Макс. пластическая 

деформация, 

%

Исходное 2 900±16 1150±23 20±2

После отжига при 1000 °С, 1 ч 2 840±20 980±45 12±2

Рис. 3. Микроструктура АТ-сплава Fe–Cr(X), 

полученного методом селективного лазерного 

плавления (ПЭМ)

Рис. 4. Кривые деформации образца сплава 

на основе железа системы Fe–Cr(X), полученного 

методом прямого лазерного выращивания (а) 

и селективного лазерного плавления (б), 

при испытании на растяжение при комнатной 

температуре

1 – исходный материал, 

2 – материал после отжига при t = 1000 °С, τ = 1 ч
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изготовленного методом прямого лазерного выра-

щивания. Однако при этом не происходит повы-

шения пластичности, а, наоборот, наблюдается 

существенное уменьшение величины деформации 

до разрушения при растяжении. 

При испытаниях на сжатие при t = 800÷1000 °С 

в сплаве на основе железа, полученном методом 

прямого лазерного выращивания, с ростом тем-

пературы закономерно снижаются прочностные 

характеристики. Отжиг материала при t = 1000 °С 

в течение 1 ч не оказывает заметного влияния на 

величину пределов текучести и прочности при 

температурах испытаний 900 и 1000 °С. При испы-

таниях на сжатие при t = 800 °С наблюдается сни-

жение предела текучести сплава, при этом предел 

прочности не зависит от проведенной термообра-

ботки. В табл. 4 приведены соответствующие зна-

чения механических показателей для всего иссле-

дованного интервала температур и состояний.

Сплав системы Ni—Cr(X)

Согласно данным просвечивающей электрон-

ной микроскопии исследованные образцы сплава 

на основе никеля, полученного методом прямого 

лазерного выращивания, имеют ячеистую струк-

туру, характерную для АТ-материалов [20, 21]. 

В некоторых областях наблюдаются поверхност-

ные дефекты в виде пор. Основной объем матрицы 

представляет собой твердый раствор на основе ни-

келя, имеющий ГЦК-решетку (параметр решетки 

a = 3,603 Å), что подтверждают результаты прове-

денного рентгеноструктурного анализа. В объеме 

матрицы присутствуют сферические включения 

второй фазы, идентифицированные как силици-

ды ниобия, размером ~0,5 мкм. 

Структура образца, изготовленного методом 

селективного лазерного плавления, так же, как 

и рассмотренного выше сплава на основе желе-

за, состоит из кристаллизованных ванн расплава 

(рис. 5).

В целом структура материала неоднородна, на-

блюдаются области глобулярной и пластинчатой 

морфологии, представляющие, по-видимому, от-

дельные зерна поликристаллической структуры 

как в поперечном, так и в продольном сечениях. 

На поверхности образца присутствуют поры, раз-

Рис. 5. Микроструктура сплава системы Ni–Cr(Х), полученного методом селективного лазерного плавления 

(поперечное сечение образца)

а – оптическая металлография, б – растровая электронная микроскопия

Таблица 4. Механические свойства сплава Fe–Cr(Х), полученного методом прямого лазерного выращивания, 

при испытаниях на сжатие при повышенных температурах

t, °С

Исходное состояние Отжиг при 1000 °С, 1 ч

Предел текучести, 

МПа

Предел прочности, 

МПа

Предел текучести, 

МПа

Предел прочности, 

МПа

800 310±16 329±10 217±11 329±20

900 179±20 225±16 170±14 197±9

1000 128±12 132±20 115±10 127±23

a б
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мер которых варьируется от единиц до десятков 

микрометров. В некоторых локальных областях 

образца сохраняется не полностью проплавлен-

ная смесь частиц исходного порошка размерами 

~30 мкм. При этом частицы такой смеси на вну-

тренних поверхностях цилиндрических каналов 

готовых изделий могут их полностью или частич-

но перекрывать. 

Исследование механических свойств сплава 

проводили на образцах, полученных каждым из 

двух упомянутых выше методов, в исходном состоя-

нии и подвергнутых кратковременному отжигу при 

t = 900÷1000 °С. Установлено, что проведение допол-

нительного отжига сплава, полученного методом 

прямого лазерного выращивания, не приводит к 

снижению прочностных характеристик при испы-

таниях на растяжение при комнатной температуре. 

Как можно видеть из табл. 5, в сплаве после отжига 

наблюдается увеличение значений предела прочно-

сти и величины деформации до разрушения.

Для образца на основе никеля, полученного 

методом селективного лазерного плавления, отме-

чается повышение предела прочности после про-

веденного отжига, при этом степень деформации 

до разрушения практически не изменяется (рис. 6, 

табл. 6). Следует отметить, что пластичность из-

готовленного селективным лазерным плавле-

нием сплава на основе железа, описанного выше, 

в аналогичных условиях значительно ниже, чем у 

сплава на основе никеля, полученного тем же ме-

тодом. При комнатной температуре механические 

Рис. 6. Кривые деформации образцов сплава 

системы Ni–Cr(X), полученного методом 

селективного лазерного плавления, 

при испытании на растяжение при комнатной 

температуре

1 – исходный материал, 2 – материал после отжига

Таблица 5. Механические свойства сплава системы Ni–Cr(X), изготовленного методом прямого лазерного 

выращивания при испытании на растяжение при комнатной температуре

Состояние образца
Предел текучести, 

МПа

Предел прочности, 

МПа

Степень деформации 

до разрушения, %

Исходное 442±18 690±20 26±2

После отжига при 1000 °С, 1 ч 390±16 730±10 42±7

Таблица 6. Результаты механических испытаний на растяжение при комнатной температуре сплава 

системы Ni–Cr(X), полученного методом селективного лазерного плавления

Состояние образца 

Скорость 

деформирования, 

мм/мин

Условный предел 

текучести, 

МПа

Предел 

прочности, 

МПа

Степень деформации 

до разрушения, %

Исходное 2 620±17 920±22 29±4

После отжига при 900 °C, 30 мин 2 620±11 970±11 30±3

Таблица 7. Механические свойства сплава системы Ni–Cr(X), изготовленного методом прямого лазерного 

выращивания, при испытании на сжатие при 900 °С

Состояние образца
Предел текучести, 

МПа

Предел прочности, 

МПа

Степень деформации 

до разрушения, %

Исходное 171±11 200±19 33±4

После отжига при 1000 °С, 1 ч 219±14 224±10 32±3
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свойства исследуемого материала сопоставимы с 

соответствующими показателями российских и 

зарубежных аналогов. 

Прочностные характеристики сплава на основе 

никеля, полученного методом прямого лазерного 

выращивания, при t = 900 °С существенно ниже, 

чем при комнатной температуре, и близки к со-

ответствующим значениям для сплава на основе 

железа. В табл. 7 приведены данные механических 

свойств сплава при испытаниях на сжатие при t =

= 900 °С.

Заключение

Выявлены основные особенности структур-

но-фазового состояния и изучены механические 

свойства жаропрочных сплавов систем Ni—Cr(X) 

и Fe—Cr(Х), полученных методами прямого ла-

зерного выращивания и селективного лазерного 

плавления. 

Характерным для сплавов, изготовленных пу-

тем прямого лазерного выращивания, является 

формирование неоднородной ячеистой структуры 

с наличием на границах ячеек пор размерами до 

200 нм. Качественно другая структура формирует-

ся в исследованных сплавах в процессе селективного 

лазерного плавления: для нее характерны неодно-

родность в размерах элементов микроструктуры 

глобулярной формы и наличие полос с элементами 

субструктуры вытянутой формы толщиной 100 нм 

и менее. Кроме того, в структуре присутствуют де-

фекты в виде крупных пор размером 5 мкм и более, 

а также локальные области, представляющие со-

бой не полностью сплавленные частицы исходной 

порошковой смеси. Во всех исследованных спла-

вах обнаружены наноразмерные частицы силици-

дов хрома, с которыми может быть связан эффект 

нанофазного упрочнения.

Установлено, что прочность исследованных 

сплавов на основе железа (вне зависимости от спо-

соба получения материала) выше, чем прочность 

сплавов на основе никеля. При этом последние 

обладают заметно большей пластичностью. Все 

изученные образцы, полученные селективным 

лазерным плавлением, демонстрируют более вы-

сокие прочностные характеристики по сравнению 

со сплавами, полученными методом прямого ла-

зерного выращивания. 

В результате кратковременного отжига при 

температуре 900—1000 °С механические свойства 

сплавов на основе никеля улучшаются в отличие 

от сплавов на основе железа. В последних отжиг 

приводит к снижению как прочности, так и пла-

стичности для материала, изготовленного путем 

прямого лазерного выращивания, и к снижению 

предела прочности с одновременным возрастани-

ем степени деформации до разрушения для сплава, 

полученного селективным лазерным плавлением. 

При испытаниях на сжатие при температуре 

900 °С сплавы на основе никеля и железа, полу-

ченные методом прямого лазерного выращивания, 

имеют близкие по величине прочностные характе-

ристики.

Работа подготовлена при поддержке программы 

фундаментальных исследований Президиума РАН 

№ 32 «Наноструктуры: физика, химия, биология, 

основы технологий» и тематической карты фундаментальных 

научных исследований ИПХФ РАН.
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Исследована радиационная стойкость композиционного материала, наполненного мелкодисперсным порошком воль-
фрама с размером частиц 200–500 нм. Изучаемый композит предназначен для обеспечения радиационной защиты ра-
диоэлектронной аппаратуры. Образец с исследуемым материалом облучался рентгеновским излучением сплошного 
спектра до величины поглощенной дозы, равной 3 МГр. Характеристикой радиационной стойкости служило изменение 
микротвердости образца до и после облучения рентгеновским излучением. Методом растровой электронной микро-
скопии исследована микроструктура поперечного скола образца после облучения и установлено отсутствие видимых 
дефектов в структуре. Этот результат можно объяснить равномерным рассеиванием энергии от локальных напряже-
ний за счет высокой степени наполнения композита порошком вольфрама, обладающего высоким коэффициентом те-
плопроводности. В ходе исследования микротвердости облученного образца выявлено ее 10 %-ное увеличение, что 
можно объяснить эффектом радиационного упрочнения, когда при повышении прочности происходит одновременный 
рост микротвердости. Экспериментально установлено, что данный эффект проявляет себя с ростом поглощенной дозы 
излучения.
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Введение

Длительная эксплуатация космических 

аппаратов (КА), доходящая до 15 лет и более, 

проходит в полях ионизирующих излучений, 

таких, как солнечное излучение, галактиче-

ские космические лучи, радиационные пояса 

Ван-Аллена [1—5]. Известно [6], что воздей-

ствие ионизирующих излучений вызывает де-

стабилизирующее влияние на конструкции 

и материалы КА. При высоких поглощенных 

дозах в материалах КА могут возникать струк-

турные повреждения, изменение механических 

свойств и массы вследствие радиационного га-

зовыделения. Поэтому разработка перспектив-

ных радиационно-защитных материалов кос-

мического применения обязательно включает в 

себя анализ их радиационной стойкости.

Исследования изменения свойств, вызван-

ных радиационным воздействием, зачастую 

направлены на изучение композитов, связую-

щую основу которых составляют органические 

матрицы (эпоксидные и полиамидные смолы, 

высокомолекулярные соединения и т.д.) [7—9], 

тогда как материалы на основе неорганиче-

ских связующих, например силикатов щелоч-

ных металлов (M2O + SiO2, где M — катион Na, 

K или Li) [10], рассматриваются достаточно 

редко. Особый интерес вызывают композиты, 

наполненные дисперсными металлическими 

порошками, в которых массовое соотноше-

ние матрица : наполнитель составляет 1 : 2 и 

более, — так называемые высоконаполненные 

материалы. Их механические характеристики 

в первую очередь будут определяться свойства-

ми порошка наполнителя, в то время как влияние 

связующей матрицы может являться дополняю-

щим.

В данной работе с целью исследования радиа-

ционной стойкости радиационно-защитного ком-

позита, наполненного дисперсным порошком воль-

фрама, были проведены измерения микротвердо-

сти до и после дозового воздействия, а также анализ 

микроструктуры на предмет видимых морфологи-

ческих изменений. 

Материалы и методики 

исследования

Объектом изучения выступали образцы дис-

персно-наполненного композита, содержащего: 

• наполнитель — мелкодисперсный порошок 

вольфрама (рис. 1) с насыпной плотностью 15 г/см3 

(ТУ 1791-003-36280340-2008);

• связующее — жидкое стекло (ГОСТ 13078-81); 

• отвердитель — натрий кремнефтористый 

(Na2SiF6) химически чистый (ТУ 6-09-1461-85).

Исследуемый материал применяется как часть 

(слой) многослойного радиационно-защитно-

го композита для радиоэлектронной аппаратуры 

космических аппаратов [11, 12]. 

Покрытие получали перемешиванием ком-

понентов в фарфоровой емкости в нормальных 

условиях. Отношение массы наполнителя к свя-

зующему составляло 2,5 : 1,0. Компоненты напол-

нителя перемешивали с отвердителем и эту смесь 

добавляли в силикатную матрицу. После получе-

ния однородной, равномерно окрашенной мас-

сы без комков компаунд кисточкой наносили на 

металлическую подложку и направляли на суш-

Рис. 1. Фотографии порошка вольфрама, полученные при помощи растрового (а) и просвечивающего (б) 

электронных микроскопов

a б
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ку в муфельную печь. Время сушки составляло 

60 мин. 

Облучение опытного образца проводили рент-

геновским излучением сплошного спектра (рис. 2) 

на установке Phoenix|x-raynanome|x 180. Напряже-

ние на трубке составляло 130 кВ. 

Спектр непрерывно распределен по всем дли-

нам волн до коротковолной границы [13], опреде-

ляемой энергией падающих электронов согласно

где h — постоянная Планка (6,63·10–34 Дж·с =

= 4,14·10–15 эВ·с); v — частота рентгеновского излу-

чения, Гц; с — скорость света, км/с; λk — коротко-

волновая граница, м; e = –1,602·10–19 Кл — заряд 

электрона; U — ускоряющее напряжение на рент-

геновской трубке, кВ. 

Отсюда

Образец располагался в 10 мм от коллиматора 

и облучался до поглощенной дозы D = 3 МГр. При 

достижении значения D = 1 МГр образец выни-

мался для промежуточного исследования механи-

ческих свойств.

Характеризующим параметром радиационной 

стойкости композита принималась микротвер-

дость. Известно, что величина HV чувствительна 

к морфологическим и структурным изменениям в 

материале. Так, при введении индентора (пирами-

ды или конуса) напряженное состояние локализу-

ется в достаточно малом объеме, и предполагается, 

что в исследовании таким способом определяется 

реальная структура композита, а следовательно, и 

ее изменения при радиационном воздействии [14—

18]. Кроме того, изучалась микроструктура попе-

речного скола облучаемого композита до и после 

облучения.

Микротвердость определялась на микротвер-

домере HVS-100 при температуре окружающего 

воздуха 22 °С. Измерения проводились путем на-

давливания четырехгранной алмазной пирамиды 

твердомера в 5 произвольных точках исследуемо-

го материала до и после облучения до указанных 

выше поглощенных доз. Определялись значения 

длин обеих диагоналей отпечатка после снятия 

нагрузки (d1 и d2), после чего вычислялось среднее 

арифметическое (d, мм) [19].

Твердость по Виккерсу рассчитывалась по фор-

муле

где F — нагрузка, H; α = 136° — угол между про-

тивоположными гранями пирамиды при вершине.

Исследование микроструктуры образца осу-

ществлялось методом растровой электронной 

микроскопии (РЭМ) на приборе JEOL JCM-6000 

Neoscope. 

Результаты и их обсуждение

Согласно результатам РЭМ (рис. 3) материал 

состоит из частиц сферической формы размером 

порядка 2—5 мкм, которые равномерно распреде-

лены по объему композита. Проведенный микро-

анализ элементного состава частиц показал, что 

данные новообразования являются продуктами 

Рис. 2. Спектр рентгеновского излучения, 

испускаемого вольфрамовой мишенью 

при напряжении на трубке U = 130 кВ

Рис. 3. Микроструктура и размеры новообразований 

композита
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коагуляции порошка наполнителя и жидкосте-

кольной матрицы с отвердителем (рис. 4).

В таблице приведены данные по микротвердо-

сти образцов до и после их облучения.

Как можно заметить, во всех трех случаях ве-

личина HV устойчиво растет одновременно с 

повышением поглощенной дозы. Полученный 

экспериментальный результат можно объяснить 

Рис. 4. Результаты микроанализа 

элементного состава коагуляционной частицы 

в произвольной точке

Рис. 5. Микрофотографии образцов без облучения (а–в) и после него (D = 3 МГр) (г–е)

Элемент Мас.%

O 32,96

F 18,65

Na 6,51

Si 4,23

W 37,64

Значения микротвердости образцов 

до и после их облучения

D, МГр d1 d2 HV F, H

0

193,6 190,8 50,1

9,8

190,1 189,2 51,5

189,3 189,5 51,6

192,8 190,9 50,3

192,7 190,5 50,5

HVср = 50,8±0,9

1

177,8 175,8 59,3

9,8

174,5 175,7 60,4

177,4 176,7 59,1

176,1 176,9 59,5

175,9 175,3 60,1

HVср = 59,7±0,7

3

172,4 173,6 61,9

9,8

174,4 171,1 62,1

172,1 171,8 62,6

172,6 173,1 62,0

172,3 173,2 62,1

HVср = 62,1±0,3

a

г

в

е

б

д
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тем, что эффект приповерхностного радиацион-

но-индуцированного упрочнения, зависящий от 

поглощенной дозы, происходит вследствие ра-

диационной полимеризации жидкостекольного 

связующего или в результате разделения твердого 

раствора с образованием новых структурных со-

стояний. При рассмотрении твердого раствора в 

композите может проявиться множество межфаз-

ных границ, которые препятствуют перемещению 

дислокаций и повышают прочность материала. 

При анализе морфологии поперечного среза 

было установлено, что композиционный материал 

видимых структурных и морфологических изме-

нений после рентгеновского воздействия не имеет 

(рис. 5). 

Полученный результат можно объяснить тем, 

что образование дефектов в композите происхо-

дит, когда выделяется достаточная для этого энер-

гия. В нашем случае отсутствие видимых дефектов 

в структуре облучаемого образца можно объяснить 

равномерным рассеиванием энергии от локальных 

напряженностей за счет высокой степени напол-

нения композита металлическим вольфрамовым 

порошком (75 % от массы жидкого стекла), облада-

ющим высоким коэффициентом теплопроводно-

сти — 173 Вт/(м·К).

Заключение

Проведены исследования радиационной стой-

кости высоконаполненного жидкостекольного ма-

териала. Величиной, характеризующей стойкость 

к радиационным воздействиям, принималась ми-

кротвердость по Виккерсу. Установлена неизмен-

ность микроструктуры композита до поглощенной 

дозы, равной 3 МГр. Экспериментально показано, 

что радиационное упрочнение исследуемого ком-

позита проявляет себя с ростом поглощенной дозы.

В целях более полного анализа стойкости раз-

рабатываемого материала к радиационным воз-

действиям целесообразно облучить материал до 

значений поглощенных доз, при которых начинает 

проявляться радиационное охрупчивание. 

Показана неизменность механических свойств 

при величине D = 3 МГр, на порядок более вы-

сокой, чем поглощенная доза в материалах, при-

обретаемая ими за 15-летний срок активного су-

ществования космических аппаратов для ряда 

наиболее освоенных околоземных орбит (геоста-

ционарная, высокоэллиптические, средневысот-

ные, низкооколоземные) [6, 20—22]. Учитывая 

полученные результаты, исследуемый материал 

можно рекомендовать к использованию в составе 

радиационно-защитного покрытия космического 

применения.
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Методом магнетронного напыления получены однослойные покрытия MoSi2, MoSiB и многослойные MoSiB/SiBC. Структу-
ра покрытий исследована с применением рентгенофазового анализа, растровой электронной микроскопии и оптической 
эмиссионной спектроскопии тлеющего разряда. Механические свойства покрытий определены с помощью метода нано-
индентирования. Исследованы термическая стабильность покрытий в диапазоне температур 600–1200 °С и жаростойкость 
при нагреве до 1500 °С. Установлено, что однослойные покрытия MoSiB обладают твердостью 27 ГПа, модулем упруго-
сти 390 ГПа и упругим восстановлением 48 %, а также могут кратковременно сопротивляться окислению до температуры 
1500 °С включительно, что обусловлено формированием на их поверхности защитной пленки на основе SiO2. Покрытия 
MoSi2 имеют твердость, сравнимую с твердостью покрытий MoSiB, но несколько уступают им по жаростойкости. Много-
слойные покрытия MoSiB/SiBC характеризовались твердостью 23–27 ГПа и жаростойкостью, ограниченной 1500 °С, но при 
этом обладали более высокими упругопластическими характеристиками по сравнению с MoSiB. 

Ключевые слова: MoSi2, MoSiB, многослойные покрытия MoSiB/SiBC, СВС, горячее прессование, магнетронное напыле-
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Введение

Дисилицид молибдена является ведущим ма-

териалом в семействе ультравысокотемпературной 

керамики из-за высоких температуры плавления 

(2050 °C) и теплопроводности (53 Вт·м–1·град–1), до-

вольно низкого коэффициента теплового расши-

рения (8·10–1 °С–1), значительной прочности при 

температурах свыше 1000 °С, а также относительно 

высоких жаростойкости (до 1700 °С) и твердости 

(16 ГПа) [1]. 

Введение добавки бора в силицид молибдена 

позволяет повысить его жаростойкость и стой-

кость к термоциклированию [2, 3]. Керамические 

материалы системы MoSiB являются перспектив-

ными для нанесения в качестве защитных покры-

тий в аэрокосмической технике и энергетическом 

машиностроении.

Покрытия MoSiB могут быть получены раз-

личными методами: детонационным [4], плаз-

менным или газопламенным сверхзвуковым на-

пылением [5], путем диффузионного насыщения 

[3, 6], по шликерно-обжиговой технологии [7], 

электролизом расплава солей [8], электроискро-

вым легированием [9], а также способом, ком-

бинирующим осаждение Mo с последующим 

диффузионным насыщением Si и B [10, 11]. Пер-

спективным для нанесения покрытий MoSiB яв-

ляется метод магнетронного напыления, облада-

ющий неоспоримыми преимуществами, такими, 

как низкая шероховатость получаемых покрытий 

и незначительное изменение геометрических раз-

меров подложки [12, 13], невысокая дефектность 

и малая пористость покрытий [14, 15], высокая 

адгезия к подложке при использовании интен-

сивного ионного травления [16—18], гибкое ре-

гулирование различных структурных состояний 

материла за счет варьирования параметров рас-

пыления [19], универсальность по отношению к 

используемым подложкам [19—23] и возможность 

получения многокомпонентных покрытий с рав-

номерным распределением элементов по толщине 

покрытий [15, 17, 21, 24—25]. 

Дополнительные преимущества в технологии 

магнетронного напыления могут быть достигнуты 

при использовании в качестве катодов многоком-

понентных керамических материалов, полученных 

по технологии силового СВС-компактирования. 

В этом случае формирование покрытия происхо-

дит из единого атомарного потока, содержащего 

все основные элементы.

Ранее c применением СВС-катодов MoSiB бы-

ли получены покрытия, обладающие твердостью 

32 ГПа, упругим восстановлением 66 %, хорошими 

трибологическими свойствами и жаростойкостью 

до 1300 °С [26, 27]. Было показано, что жаростой-

кость покрытий повышается пропорционально 

содержанию Si, что связано с образованием на их 

поверхности плотных защитных оксидных сло-

ев на основе Si—O, пре пятствующих дальнейшей 

диффузии кислорода в глубь мате риала. С целью 

повышения жаростойкости было апробировано 

легирование покрытий MoSiB алюминием [28].

Еще одним из способов повышения жаростой-

кости покрытий является формирование много-

слойных структур, содержащих помимо слоев ос-

новного материала дополнительные слои кремния 

или его соединений (SiC, SiCN, Si3N4). Известны 

многослойные покрытия, такие как ZrB2/SiC [29], 

которые устойчивы к окислению в течение более 

300 ч при t = 900 °С и 217 ч при 1500 °С. В работе 

[30] магнетронным напылением были изготов-

лены покрытия BCx/SiC с периодом 22 нм, окис-

ления которых не наблюдалось до температуры 

1200 °C, в то время как для однослойного BCx име-

ло место полное окисление уже при 700 °C. Меха-

низм повышения жаростойкости покрытий при 

добавлении Si-содержащих слоев тот же, что и при 

легировании их кремнием. Введение дополни-

тельных Si-содержащих слоев позволяет повысить 

термическую стабильность покрытий [31]. 

В настоящей работе в качестве Si-содержащего 

слоя были выбраны ранее полученные покрытия 

в системе Si—B—C—(N) [32], характеризующиеся 

твердостью 20 ГПа, модулем упругости 210 ГПа, 

упругим восстановлением 53 %, а также жаростой-

костью выше 1200 °С.

Целью данной работы являлось сравнительное 

исследование структуры, механических свойств, 

жаростойкости и термической стабильности по-

крытий MoSi2, MoSiB и MoSiB/SiBC, полученных 

методом магнетронного напыления. 

Методика эксперимента

Покрытия были нанесены с помощью магне-

тронного напыления. Распыляемая керамическая 

мишень MoSiB состава, ат.%: 35Mo—60Si—5B, диа-

метром 120 мм и толщиной 6 мм была изготовлена 

путем самораспространяющегося высокотемпера-

турного синтеза (СВС) с использованием экзотер-

мических смесей порошков молибдена, кремния и 
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бора по аналогии с методикой [33]. Мишень SiBC 

состава, ат.%: 70Si—25B—5C, диаметром 120 мм 

и толщиной 10 мм была получена по технологии 

горячего прессования на установке DSP-515 SA 

(«Dr. Fritsch», Германия) [32]. Мишень MoSi2 была 

получена также путем горячего прессования смеси 

элементных порошков кремния и молибдена в со-

отношении, ат.%: 33Mo—67Si.

В качестве подложек использовались пластины 

оксида алюминия марки ВК-100-1 (поликор) раз-

мером от 5×5×1 до 10 ×20 ×1 мм. Подложки перед 

нанесением покрытия были подвергнуты очистке 

в изопропиловом спирте на установке УЗДН-2Т с 

рабочей частотой 22 кГц в течение 5 мин. Перед на-

чалом осаждения покрытий также производилась 

очистка подложек в вакууме с помощью ионного 

источника щелевого типа (ионы Ar+, 2кэВ) в тече-

ние 20—27 мин.

Однослойные покрытия были осаждены при 

следующих условиях: расстояние между под-

ложкой и мишенью 80 мм, остаточное давление 

10–3 Па, рабочее давление в вакуумной камере 0,1—

0,2 Па. В качестве рабочего газа использовался Ar 

(99,993 %). Ток и напряжение на магнетроне с по-

мощью источника питания Pinnacle+ («Advanced 

Energy», USA) поддерживались постоянными на 

уровне 2 А и 500 В, время осаждения составляло 

40 мин. В случае мишени MoSi2 ток не превышал 

1 A, а напряжение — 600 В, что было связано с ее 

низкой проводимостью вследствие повышенной 

пористости. 

Многослойные покрытия MoSiB/SiBC были 

изготовлены по схеме, представленной на рис. 1. 

Держатель с подложками непрерывно вращался со 

скоростью 10 об/мин и позиционировался попе-

ременно напротив мишеней MoSiB и SiBC. Время 

позиционирования подложек над мишенью MoSiB 

составило 2 мин, а над SiBC — 2, 4 и 8 мин. Ток и 

напряжение на магнетроне с мишенью MoSiB со-

ставляли 2 А и 500 B (блок питания Pinnacle+), а 

для мишени SiBC — 0,5 A и 500 В (лабораторный 

трансформатор). 

Распределение элементов по толщине опреде-

лялось с помощью метода оптической эмиссион-

ной спектроскопии тлеющего разряда (ОЭСТР) на 

приборе Profiler 2 («Horiba Jobin Yvon», Франция) 

[34]. Структура покрытий изучалась с помощью 

сканирующей электронной микроскопии (СЭМ) 

с использованием микроскопа S-3400 («Hitachi», 

Япония), оснащенного приставкой Noran-7 Thermo 

для энергодисперсионной спектроскопии (ЭДС). 

Рентгенофазовый анализ был проведен на диф-

рактометре Advance D8 Bruker с использованием 

монохроматизированного CuKα-излучения. Твер-

дость (H), модуль упругости (E) и упругое восста-

новление (W) оценивались с помощью прецизион-

ного нанотвердомера Nano-hardness Тester («CSM 

Instruments», Швейцария), оснащенного инденто-

ром Берковича, при нагрузке 5 мН. Метод наноин-

дентирования детально описан в работе [35]. Для 

определения жаростойкости покрытий их отжига-

ли на воздухе в муфельной печи SNOL 3.3.2/1200 в 

интервале температур 600—1200 °С с выдержкой в 

течение 1 ч.

На следующем этапе были проведены экспери-

менты по термоциклированию. Образцы покры-

тий помещали в печь, предварительно разогретую 

до 1000 °С или 1200 °С. Спустя 5 мин их вынимали 

и охлаждали на воздухе в течение 7 мин до ком-

натной температуры, после чего цикл повторялся. 

После каждых 10, 20, 50 и 100 циклов образцы ис-

следовали. Кроме того, для покрытий, показавших 

наиболее высокую жаростойкость, проводились 

кратковременные отжиги (время изотермической 

выдержки 10 мин, скорость нагрева 10 град/мин) 

при 1500 °С в печи Naberterm LHT 02/17. Отожжен-

ные образцы были исследованы с применением 

перечисленных выше методов. 

Результаты и их обсуждение

Состав

Элементный состав покрытий был определен 

с помощью методов ОЭСТР и ЭДС. Согласно дан-

ным ОЭСТР все элементы в однослойных образцах 

Рис. 1. Схема магнетронного напыления покрытий 

MoSiB/SiBC

1 – мишень MoSiB; 2 – мишень SiBC; 3 – ионный источник; 

4 и 5 – оси вращения; 6 – держатель подложек; 7 – подложка
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были распределены равномерно по их толщине. 

Помимо основных элементов Mo, Si и B в покры-

тиях присутствовали кислород и углерод (суммар-

но менее 1 ат.%). На элементных ОЭСТР-профилях 

многослойных образцов четко прослеживались от-

дельные слои MoSiB и SiBC (рис. 2), средняя кон-

центрация кислорода составляла менее 0,5 ат.%. 

При исследовании покрытий методом ЭДС на-

блюдалось некоторое искажение результатов по 

бору, что связано с проблемами анализа легких 

элементов с помощью данного способа. Поэтому 

для корректировки данных ЭДС использовались 

результаты ОЭСТР. Покрытия MoSi2 и MoSiB со-

держали, ат.%: 32Mo—68Si и 32Mo—64Si—4B со-

ответственно. В многослойных покрытиях слои 

каждого состава соответствовали однослойным 

покрытиям MoSiB и SiBC [32]. 

Структура

Изображения поперечных изломов покры-

тий представлены на рис. 3. Образец MoSi2 имел 

плотную малодефектную структуру, в которой 

отсутствовали столбчатые зерна, типичные для 

промышленно выпускаемых ионно-плазменных 

покрытий. Отметим, что полученные ранее по-

крытия MoSi2 обладали выраженной колонной 

структурой [36], неблагоприятной с точки зрения 

механических свойств и жаростойкости [37]. По-

крытия на основе силицида молибдена, описан-

ные в работах [38—40], также характеризовались 

высоким уровнем шероховатости, пористости и 

дефектности. Образец MoSiB по морфологиче-

ским особенностям принципиально не отличал-

ся от покрытия MoSi2 (см. рис. 3). Отметим, что 

детальные исследования покрытий MoSiB по-

казали, что они состоят из плотно упакованных 

столбчатых зерен с поперечным размером 40—

200 нм [28]. 

На микрофотографиях многослойных покры-

тий MoSiB/SiBC, полученных в режиме реги-

страции обратнорассеянных электронов, четко 

видны слои MoSiB (более светлые) и SiBC (более 

темные). Толщина слоев SiBC возрастает пропор-

ционально времени осаждения. Определенная на 

основе данных СЭМ суммарная толщина образ-

цов MoSi2 и MoSiB составляет 3,2 и 7,0 мкм соот-

ветственно. Различие в скорости роста покрытий 

может быть объяснено влиянием остаточной по-

ристости на проводимость и скорость распыле-

ния мишеней (MoSi2-мишень получена с помо-

щью горячего прессования и имеет повышенную 

пористость, СВС-мишень MoSiB обладает более 

высокой плотностью). Суммарная толщина мно-

гослойных образцов MoSiB/SiBC, полученных в 

режимах 2/2, 2/4 и 2/8 (см. таблицу), была равна 

2,4, 3,2 и 4,4 мкм соответственно. Толщина слоев 

MoSiB во всех образцах многослойных покрытий 

составляла 390—420 нм, а толщина слоев SiBC — 

100, 220 и 480 нм.

Шероховатость образцов MoSiB/SiBC, опреде-

ленная на основе профилей поверхности, суще-

ственно не отличалась от шероховатости подложки 

Рис. 2. Элементный профиль покрытия MoSiB/SiBC, полученного в режиме 2/4
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(Ra = 10 нм) и составляла для всех исследованных 

покрытий Ra = 11÷12 нм, Rz = 236÷286 нм. Можно 

отметить, что в случае подавления столбчатого ро-

ста зерен покрытия, получаемые методом магне-

тронного распыления СВС-мишеней, как прави-

ло, наследуют рельеф подложки [41]. 

Согласно результатам РФА основной структур-

ной составляющей всех исследованных образцов 

являлась гексагональная фаза MoSi2 (рис. 4). Не-

которые ее линии были близки или накладыва-

лись на линии от подложки Al2O3, но рефлексы 

при углах 2θ = 22,2, 41,7 и 45,5 град свидетельство-

вали о присутствии фазы h-MoSi2 (карточка JCPDS 

00-017-0917). Покрытия MoSi2 и MoSiB обладали 

выраженной текстурой в направлении (100). При 

переходе к многослойным покрытиям происхо-

дила смена преимущественной ориентировки 

с (100) на (111). Осаждение дополнительных слоев 

SiBC в многослойных образцах приводило к из-

мельчению их структуры. В покрытии MoSiB раз-

мер кристаллитов фазы h-MoSi2, рассчитанный 

по формуле Дебая—Шеррера из уширения линии 

(200), составлял ~37 нм, тогда как для образцов 

MoSiB/SiBC были получены значения 31—34 нм. 

Такой эффект связан с прерыванием роста зерен 

кристаллической фазы аморфными прослойками 

SiBC по аналогии с результатами [42]. 

Для получения дополнительной информации о 

кристаллических и аморфных фазах были прове-

дены исследования методом рамановской спектро-

скопии. На спектрах покрытий выявлялись пики 

в положениях ν = 254 и 393 см–1, которые можно 

приписать фазе MoSi2 [43].

Рис. 3. СЭМ-микрофотографии поперечных изломов покрытий MoSi2 (а), MoSiB (б) и MoSiB/SiBC 2/2 (в), 

2/4 (г) и 2/8 (д)

Механические свойства изучаемых покрытий

Покрытие
H, 

ГПа

E, 

ГПа

W, 

%
H/E

H3/E2, 

ГПа

MoSi2 28 352 53 0,080 0,177

MoSiB 27 389 48 0,069 0,130

MoSiB/SiBC 2/2 24 313 56 0,077 0,141

MoSiB/SiBC 2/4 27 351 56 0,077 0,160

MoSiB/SiBC 2/8 23 301 53 0,076 0,134

Примечание. Дробная величина обозначает продол-

жительность (мин) осаждения соответствующих слоев 

покрытия.

a

гв

б

д
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Механические свойства

Твердость покрытия MoSi2 составляла 28 ГПа 

(см. таблицу). Эта величина выше, чем имеющиеся 

в литературных источниках значения 12 ГПа [44] 

10 ГПа [45] и 7 ГПа [46] для покрытий аналогично-

го состава. Высокая твердость полученных покры-

тий MoSi2 может быть связана с их оптимальным 

составом, близким к стехиометрическому (соот-

ношение атомных концентраций Si/Mo = 2,13), 

низкой концентрацией дефектов, а также высоким 

уровнем сжимающих напряжений. Кроме того, 

покрытие MoSi2 характеризовалось высокими по-

казателями модуля упругости E  350 ГПа (более 

низкие его значения ~230 ГПа были получены в 

работе [44]) и упругого восстановления W = 53 %, 

а также индексом пластичности H/E = 0,080 и со-

противлением пластической деформации разру-

шения H3/E2 = 0,177 ГПа. 

Введение бора в состав покрытий не привело к 

существенному снижению твердости, однако не-

сколько снизило параметры W, H/E, H3/E2 (см. та-

блицу). Причиной может служить формирование в 

покрытиях MoSiB дополнительной аморфной фа-

зы на основе MoB [28]. Надо, однако, заметить, что 

нанокристаллическим покрытиям MoB присущи 

достаточно высокие механические характеристи-

ки (Н = 27 ГПа, Е = 330 ГПа) [47]. Многослойные 

покрытия MoSiB/SiBC обладали следующими 

свойствами: H = 23÷27 ГПа, E = 301÷351 ГПа, W =

= 53÷56 %, H/E = 0,076÷0,077, H3/E2 = 0,134÷0,160 ГПа. 

Таким образом, по упругопластическим пока-

зателям они превосходили однослойные покры-

тия MoSiB. 

Рис. 4. Рентгенограммы покрытий 

MoSiB/SiBC 2/2 (a), 2/4 (б), 2/8 (в), 

а также MoSiB (г) и MoSi2 (д)
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Жаростойкость

Для оценки жаростойкости были проведены 

высокотемпературные отжиги покрытий на возду-

хе и последующие исследования с помощью мето-

дов РФА и СЭМ-ЭДС. Результаты экспериментов 

показали, что на поверхности покрытий MoSi2 по-

сле выдержки в течение 1 ч при температуре 1200 °С 

формируется выраженный слой на основе оксида 

кремния толщиной h = 620 нм (рис. 5). Согласно 

данным СЭМ-ЭДС под ним находятся два слоя, в 

которых концентрация кислорода соответствует 

уровню в неотожженном образце:

— плотный слой с h = 2,2 мкм (Mo/Si = 0,46);

— слой с повышенной пористостью и h = 1,6 мкм 

(Mo/Si = 0,66). 

Верхний слой соответствует фазе MoSi2, а нижний 

представляет собой смесь двух фаз MoSi2 + Mo5Si3. 

В покрытиях MoSiB, отожженных при тех же усло-

виях, толщина оксидного слоя составила 150 нм, и 

разделения по слоям и заметных фазовых превраще-

ний в неокисленном слое не происходило (см. рис. 5). 

Рис. 5. Данные СЭМ-ЭДС для покрытий 

после отжига при t = 1200 °С в течение 1 ч
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либдена. Высота колонных кристаллитов не пре-

вышала толщину слоя, а их диаметр составлял 150—

200 нм. 

Таким образом, из всех многослойных покры-

тий образец MoSiB/SiBC 2/8 имел наиболее высо-

кие термическую стабильность и жаростойкость. 

Отжиги при температуре 1200 °С и суммарном 

времени выдержки 5 ч показали, что все исследо-

ванные образцы успешно сопротивляются окис-

лению. 

На рентгенограмме покрытия MoSiB (в статье 

не приводится), отожженного при 1200 °С, выяв-

ляются пики от подложки из оксида алюминия, 

а также от основной фазы h-MoSi2 и фазы t-MoB. 

В покрытиях MoSiB/SiBC были обнаружены фазы 

t-MoSi2 (карточки JCPDS 00-041-0612, 00-001-1193), 

t-Mo5Si3 (карточка JCPDS 00-017-0415), r-MoB2 

(карточка JCPDS 01-073-0704), а также SiO2 (кар-

точка JCPDS 00-048-0476) (рис. 6). Причем в по-

крытии с максимальной толщиной слоя SiBC вы-

явлено формирование фазы на основе кремния 

(карточка JCPDS 00-026-1481).

Эксперименты по кратковременным отжигам 

при более высокой температуре (1500 °С) показа-

ли, что покрытие MoSi2 значительно окисляется 

в этих условиях: толщина оксидного слоя SiO2 на 

поверхности достигает 12,5 мкм, а неокисленно-

го слоя ~3,5 мкм. На поверхности образцов было 

Поведение многослойных покрытий MoSiB/

SiBC при нагреве сильно зависело от толщины 

прослоек SiBC. В образце MoSiB/SiBC 2/2 c ми-

нимальной толщиной слоя SiBC наблюдался ярко 

выраженный рост кристаллитов. Оцененный по 

микрофотографиям размер зерна фазы h-MoSi2 со-

ставлял от 200 до 900 нм. Границы слоев, заметные 

в исходном состоянии (см. рис. 3), после отжига не 

обнаружены, что свидетельствует об относитель-

но низкой термической стабильности структуры. 

Толщина оксидного слоя находилась на уровне 

300 нм. 

В покрытии MoSiB/SiBC 2/4 наблюдалась похо-

жая структура, однако границы слоев MoSiB сохра-

нялись. Четко видно (см. рис. 5), что размер зерна 

(200—800 нм) не превышает толщину слоя. Одна-

ко в этом случае слои SiBC не были обнаружены, 

вероятно вследствие взаимодействия со слоями 

MoSiB и/или диффузии атомов компонентов слоя 

к поверхности. Толщина оксидного слоя составля-

ла около 800 нм (почти втрое выше, чем у образца 

MoSiB/SiBC 2/2), что косвенно подтверждает диф-

фузию Si к поверхности с образованием слоя Si : O. 

Для покрытий MoSiB/SiBC 2/8 слоистая струк-

тура, состоящая из слоев MoSiB и SiBC, сохраня-

лась, а глубина окисления не превышала 160 нм. 

Внутри каждого слоя MoSiB происходило обра-

зование столбчатых зерен фазы дисилицида мо-

Рис. 6. Рентгенограммы покрытий MoSiB/SiBC 2/2 (1), 2/4 (2) и 2/8 (3) после отжига при t = 1200 °С
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Слоистая структура многослойных покрытий 

не сохранялась. Образцы MoSiB/SiBC 2/2 с наи-

меньшей толщиной слоя SiBC быстро разруша-

лись, хотя и были обнаружены участки, где име-

лись неокисленные области (рис. 7). Увеличение 

толщины покрытий и высоты слоя SiBC приво-

обнаружено большое количество участков, где на 

поперечных изломах выявлялся лишь слой оксида 

кремния на подложке из Al2O3. Лучшие результа-

ты показал образец MoSiB, который после отжига 

практически не окислился (h = 0,5 мкм), а также 

сохранил низкую дефектность. 

Рис. 7. Данные СЭМ-ЭДС для покрытий после отжига при t = 1500 °С в течение 10 мин
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дило к повышению жаростойкости образцов. На 

поверхности покрытий MoSiB/SiBC 2/4 и 2/8 на-

ходился слой оксида кремния (h ~ 15 мкм), далее 

располагался бескислородный слой (h = 2÷3 мкм) 

и слой толщиной менее 1 мкм, содержащий атомы 

Si, O, Al и Mo на границе с подложкой, образовав-

шийся, вероятно, вследствие взаимодействия ком-

понентов покрытия с оксидом алюминия. Образцы 

покрытий MoSiB и MoSiB/SiBC 2/8, подвергшиеся 

минимальному разрушению при 1500 °С, были ис-

следованы с помощью РФА. В результате были вы-

явлены две фазы t-MoSi2 и t-MoB с тетрагональной 

структурой. 

Стойкость к термоциклированию

Результаты исследований покрытий MoSi2, 

MoSiB и MoSiB/SiBC после термоциклирования 

методами оптической микроскопии, РЭМ и ЭДС 

показали, что все они обладают высокой адгези-

онной прочностью. После испытаний образцов 

отслоений и растрескиваний на их поверхности не 

обнаружено. При увеличении количества циклов 

наблюдалось закономерное увеличение толщины 

оксидной пленки на поверхности. Структура по-

крытий после термоциклирования принципиаль-

но не отличалась от структуры образцов после од-

ностадийных изотермических отжигов при тех же 

температурах. 

Термическая стабильность

С целью исследования термической стабиль-

ности были проведены отжиги покрытий MoSi2, 

MoSiB и MoSiB/SiBC в вакууме с остаточным дав-

лением 10–4 Па при температуре 850 °С с выдерж-

кой 3 ч и в атмосфере аргона (99,998 %) при атмос-

ферном давлении, t = 1200 °С, τ = 1 ч, после чего 

повторно измерялись механические свойства с по-

мощью наноиндентирования. Результаты пред-

ставлены на рис. 8. 

Отметим, что литературные данные по терми-

ческой стабильности ионно-плазменных покры-

тий на основе MoSi2 ограниченны. Имеются сведе-

ния [48], согласно которым в слоях на основе MoSi2 

при нагреве до 500 °С происходит образование ме-

тастабильной фазы типа С40 и затем при 900 °С — 

стабильной фазы С11. Резкое изменение физиче-

ских свойств многослойных покрытий MoSi2/Si 

наблюдалось ранее авторами [49] при достижении 

700 °C. 

Полученные в настоящей работе покрытия 

MoSiB обладали высокой твердостью H = 23÷27 ГПа 

в широком температурном диапазоне (20—1200 °С), 

причем среда, используемая при отжиге, не оказы-

вала заметного влияния на физико-механические 

показатели. Твердость многослойных покрытий 

MoSiB/SiBC с разной толщиной слоев SiBC также 

незначительно изменялась при повышении темпе-

ратуры (см. рис. 8). Влияние нагрева на механиче-

ские свойства MoSiB/SiBC может быть объяснено 

фазовыми превращениями и процессами рекри-

сталлизации. 

Заключение

С помощью магнетронного распыления кера-

мических катодов, изготовленных методами са-

мораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (MoSiB) и горячего прессования (MoSi2, 

SiBC), получены однослойные покрытия MoSi2, 

MoSiB и многослойные MoSiB/SiBC. Согласно 

данным РФА, основу однослойных покрытий со-

ставляла фаза MoSi2 с гексагональной структу-

рой, тогда как многослойные покрытия содержали 

h-MoSi2 и рентгеноаморфные SiBC-слои. 

Изученные покрытия в исходном состоянии 

обладали твердостью в диапазоне 20—30 ГПа, ко-

торая после высокотемпературных отжигов при 

t = 850 °С изменялась незначительно, а при 1200 °С 

снижалась на 15—20 %. Покрытия показали высо-

кую жаростойкость при t = 1200 и 1500 °С. Введе-

ние в состав покрытий MoSi2 добавки бора приве-

ло к значительному повышению жаростойкости, 

особенно при 1500 °С, что может быть связано со 

снижением вязкости образующейся на поверхно-

сти покрытий защитной пленки из стеклофазы. 

Рис. 8. Зависимость твердости покрытий 

от температуры отжига 

для покрытий MoSiB и MoSiB/SiBC
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Многослойные покрытия MoSiB/SiBC демонстри-

ровали более низкую жаростойкость, чем MoSiB, 

однако превзошли их по таким параметрам, как 

упругое восстановление, стойкость материала к 

упругой деформации разрушения и сопротивле-

ние пластической деформации.
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