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Влияние микролегирования натрием 

на контактную выносливость и механические свойства 

горячедеформированных порошковых сталей

© 2019 г.  В.Ю. Дорофеев, А.Н. Свиридова, Л.И. Свистун

Южно-Российский государственный политехнический университет (ЮРГПУ–НПИ) им. М.И. Платова, 
г. Новочеркасск

Кубанский государственный технологический университет (КубГТУ), г. Краснодар

Статья поступила в редакцию 14.08.19 г., доработана 01.09.19 г., подписана в печать 03.09.19 г.

Кольца подшипников качения представляют собой большой резерв для расширения объемов производства продукции по-
рошковой металлургии. В настоящее время этот резерв реализован не в полной мере. Горячая штамповка пористых заго-
товок обеспечивает возможность получения высокоплотных материалов для изготовления тяжелонагруженных изделий, в 
частности колец подшипников качения. Проблема изготовления горячештампованных колец подшипников связана с при-
сутствием большого количества примесей в исходных порошках, а также наличием остаточных тупиковых пор и микротре-
щин в поверхностном слое деталей, что обусловлено подстуживанием нагретой пористой заготовки при выполнении тех-
нологических операций горячей допрессовки. Рассмотрена возможность повышения механических свойств и контактной 
выносливости горячедеформированных сталей эвтектоидного состава, полученных на основе хромомолибденового же-
лезного порошка, а также нелегированных железных порошков с различным содержанием примесей, за счет микролеги-
рования натрием. Натрий вводили в виде бикарбоната. С целью снижения вероятности окисления нагретой пористой за-
готовки при горячей штамповке (ГШ) использовали предложенный ранее способ получения высокоплотного порошкового 
хромсодержащего материала на основе железа. Способ предусматривает получение холоднопрессованных заготовок с 
пористостью 10–12 %, их спекание в вакуумной печи и последующую ГШ. Для определения механических свойств и прове-
дения структурного анализа получали призматические образцы размером 10×10×55 мм. Контактную выносливость иссле-
довали с применением цилиндрических образцов ∅ 26×6 мм. Испытания проводили путем обкатки плоских поверхностей 
цилиндрических образцов шариками. Введение микродобавок Na позволяет существенно повысить контактную долговеч-
ность порошковых сталей по сравнению с нелегированными образцами, а также по отношению к образцам-свидетелям из 
термообработанной стали ШХ15, что обусловлено уменьшением размера зерна аустенита, повышением качества межча-
стичного сращивания и снижением величины поверхностной пористости. Углеродистые порошковые стали, содержащие 
оптимальное количество микродобавки натрия (0,2 мас.%), могут быть использованы при изготовлении конструкционных 
изделий, работающих в условиях воздействия контактных нагрузок.

Ключевые слова: горячая штамповка, пористые заготовки, контактная выносливость, хрупкое и вязкое разрушение, меж-
частичное сращивание, когезия, контактное взаимодействие, поверхность частиц, легирование, микролегирование, би-
карбонат натрия, окисление, хромомолибденовые железные порошки.
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Dorofeyev V.Yu., Sviridova A.N., Svistun L.I. 
The effect of sodium microalloying on the rolling contact fatigue and mechanical properties 

of hot-deformed powder steels

Rolling bearing rings offer great opportunities for expanding the powder metallurgy production. At present, these opportunities are 
not fully realized. Hot forging of porous preforms makes it possible to obtain high-density materials for the manufacture of heavy-
duty products, in particular rolling bearing rings. The problem of hot-forged bearing ring manufacturing is associated with a large 
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Введение

Горячая штамповка пористых заготовок (ГШПЗ) 

хорошо зарекомендовала себя при производстве 

тяжелонагруженных конструкционных деталей, 

испытывающих при эксплуатации значительные 

статические, динамические, усталостные и кон-

тактные нагрузки [1]. К числу таких деталей отно-

сятся кольца подшипников качения и шестерни. 

В 70-е годы прошлого столетия фирма «Federal 

Mogul» (США) разработала технологию ГШПЗ 

наружных и внутренних колец конических под-

шипников грузовиков для трансконтинентальных 

перевозок. Несколько позже в Словакии была со-

здана опытная полуавтоматическая линия ГШ ко-

лец подшипников для концерна ZVL (Словакия) 

[2]. Примерно в то же время специалистами Ново-

черкасского политехнического института для цеха 

порошковой металлургии завода «Ростсельмаш» 

(г. Ростов-на-Дону) была разработана автоматизи-

рованная установка ГШ деталей зерноуборочного 

комбайна. Однако проведенные исследования по 

изучению возможности получения колец подшип-

ников качения методом ГШПЗ не были доведены 

до промышленного внедрения [3].

Проблема изготовления горячештампованных 

колец подшипников связана, прежде всего, с на-

amount of impurities in initial powders, as well as residual one-side open pores and microcracks in the surface layer of parts caused 
by cooling down of heated porous blanks in such process operations as hot repressing. The paper considers a potential improvement 
of mechanical properties and rolling contact endurance of hot-deformed steels with eutectoid composition obtained on the basis 
of chrome-molybdenum iron powder, as well as unalloyed iron powders with various impurity contents due to microalloying by 
sodium. Sodium was doped as bicarbonate. The method proposed previously for producing high-density iron-based chromium-
bearing powder material was used in order to reduce the probability of heated porous preform oxidation during hot forging (HF). 
The method involves obtaining cold-pressed blanks with a porosity of 10–12 % with their sintering in a vacuum furnace and subse-
quent HF. 10×10×55 mm prismatic samples were obtained for mechanical test and structural analysis. Rolling contact endurance 
was studied using ∅ 26×6 mm cylindrical samples. The tests were carried out by running the flat surfaces of cylindrical samples with 
balls. Doping Na microadditives can significantly increase the rolling contact endurance of powder steels compared to unalloyed 
samples, as well as with respect to check test pieces made of ShKh15 heat-treated steel due to a decrease in austenite grain 
size, an increase in the quality of interparticle jointing and a decrease in surface porosity. Carbonaceous powder steels contain-
ing the optimum amount of sodium microadditive (0.2 wt.%) can be used to manufacture structural products operating under 
contact loads.

Keywords: hot forging, porous preforms, rolling contact endurance, brittle and ductile fracture, interparticle jointing, cohesion, 
contact interaction, particle surface, alloying, microalloying, sodium bicarbonate, oxidation, chromium-molybdenum iron powders.
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личием большого количества примесей в исходных 

порошках. Крупные неметаллические включе-

ния вызывают возникновение усталостных тре-

щин в закаленных сталях при воздействии кон-

тактных нагрузок [4]. Следует учитывать также, 

что поверхностный слой горячедеформированных 

порошковых материалов (ГДПМ) и изделий харак-

теризуется наличием остаточных тупиковых пор, 

микротрещин, повышенным содержанием неме-

таллических включений [1, 2, 5]. Это обусловлено 

подстуживанием и окислением поверхности пори-

стых заготовок при их технологической транспор-

тировке из печи в матрицу и в самой матрице при 

контакте с ее относительно холодными стенками 

[6]. В процессе испытаний порошковых сталей на 

контактную выносливость в поверхностном слое 

образцов формируются белые нетравящиеся зо-

ны с высокой микротвердостью (~1470 HV) и так 

называемые «бабочки», по форме напоминающие 

крылья и образования в виде лепестков [2, 4, 7]. 

«Бабочки» локализуются вблизи неметаллических 

включений и являются местом зарождения уста-

лостных трещин. Усталостная долговечность рас-

сматривается как функция среднего расстояния 

между включениями [8]. Образование усталост-
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ных микротрещин в припоровых областях мате-

риала связано с протеканием малых пластических 

деформаций [9].

Подстуживание нагретой пористой заготовки 

в процессе ее горячей допрессовки (до ~880 °C) 

обусловливает формирование интеркристаллит-

ного излома в поверхностном слое при ударных ис-

пытаниях. Неудовлетворительное качество меж-

частичного сращивания в поверхностном слое об-

разцов отражается и на результатах испытаний 

на контактную выносливость, значения которой 

снижаются на 32 % [2]. Повысить качество межча-

стичного сращивания в поверхностном слое ГДПМ 

можно за счет оптимизации технологических ус-

ловий проведения ГШ. Эффективным способом 

снижения подстуживания поверхности заготовки 

является подогрев пресс-инструмента [1, 6]. Оп-

тимизация технологических условий ГШПЗ поз-

волила повысить контактную выносливость как 

самих колец подшипника, так и сопряженных 

деталей [10]. Положительные результаты полу-

чены при ГШ спеченных в вакууме заготовок из 

распыленного никель-молибденового железного 

порошка 4600 [11]. Контактная выносливость та-

кого материала находится на уровне компактной 

подшипниковой стали после дегазации в вакууме, 

используемой при изготовлении тяжелонагружен-

ных деталей.

Для улучшения условий протекания контакт-

ного взаимодействия между частицами порошка 

как в объеме заготовки, так и в ее поверхностных 

слоях целесообразно применять микролегирова-

ние соединениями щелочных и щелочно-земель-

ных металлов (Na, Ca, Li) [12, 13]. Щелочные ме-

таллы способны восстанавливать легирующие 

элементы сталей из оксидов. Адсорбируясь по 

границам раздела элементов структуры, они от-

тесняют горофобные элементы в глубь частиц и 

зерен, что способствует протеканию гомогениза-

ции. При микролегировании порошковых сталей 

большое значение имеет выбор типа соединения, 

содержащего легирующий элемент. В частности, 

активация спекания порошковых сталей при вве-

дении микродобавок бикарбоната натрия связа-

на с образованием жидкой фазы при плавлении 

карбоната натрия при температуре выше 850 °С, 

что способствует сфероидизации пор. Пары воды, 

возникающие в результате реакции разложения, 

вызывают появление оксидных пленок на поверх-

ности частиц железа. В дальнейшем под воздей-

ствием восстановительной среды пленки восста-

навливаются, образуя металлический контакт [14]. 

Следует, однако, учитывать, что при наличии в 

составе стали элементов, образующих трудновос-

становимые оксиды, необходимо предусматривать 

создание соответствующих технологических усло-

вий, обеспечивающих возможность восстановле-

ния таких оксидов. Показательно в этом плане, что 

при микролегировании бикарбонатом натрия вы-

сокохромистой порошковой стали положительные 

результаты получены при проведении спекания в 

вакууме [15].

В соответствии с кривой окисления-восстанов-

ления оксид хрома восстанавливается в водород-

содержащей атмосфере с температурой точки росы 

(–23 °С) при 1100 °С [16]. Тем не менее даже приме-

нение остроосушенной атмосферы с температурой 

точки росы (–60 °С) не позволяет предотвратить 

окисление хрома при низких температурах зоны 

охлаждения печи (<700 °C).

Образование трудновосстановимых оксидов 

хрома является серьезной проблемой при получе-

нии порошковых колец подшипников качения. За 

редким исключением хромсодержащие железные 

порошки ведущих мировых производителей содер-

жат 0,5—1,0 мас.% кислорода [2]. В этой связи осо-

бого внимания заслуживают распыленные хромо-

молибденовые железные порошки, поставляемые 

на мировой рынок фирмой «Höganäs AB» (Швеция) 

с конца 1990-х гг. [17]. Содержание кислорода в этих 

порошках не превышает 0,20 мас.% [18].

По данным Оже-электронной спектроскопии 

частицы порошка покрыты тонким слоем оксидов 

железа толщиной 70—90 Å с отдельными хаотич-

но локализованными вкраплениями дисперсных 

частиц оксидов хрома. Считается, что такая струк-

тура поверхностного слоя должна обеспечивать 

беспрепятственное формирование шеек при спе-

кании за счет преимущественного восстановления 

оксидов железа [19]. Изучение поверхности частиц 

порошка Astaloy CrM при помощи оптико-эмис-

сионной спектроскопии в тлеющем разряде (Glow 

Discharge Optical Emission Spectroscopy) позволило 

уточнить толщину оксидного слоя, которая со-

ставляет ~5 нм [20].

Хромомолибденовые железные порошки пер-

спективны при изготовлении конструкционных 

деталей сложной формы по технологии спека-

ние-закалка (sinter-hardening). Предел текучести 

спеченных среднеуглеродистых сталей на основе 

этих порошков составляет 890 МПа, а при добав-

лении 2 мас.% Cu — 986 МПа [21]. Оптимальные 
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условия восстановления оксидов обеспечивает 

применение остроосушенных водородсодержа-

щих защитных сред в сочетании с использованием 

дисперсных порошков графита в качестве углерод-

содержащего компонента шихты [22].

Проведение высокотемпературного спекания в 

среде водорода или диссоциированного аммиака с 

температурой точки росы (–48 °С) обусловливает 

восстановление оксидов, содержащихся в исход-

ных порошках, что приводит к повышению ме-

ханических свойств и контактной выносливости 

горячештампованных порошковых сталей [2]. Од-

нако при выполнении технологических операций 

ГШПЗ следует учитывать возможность повторно-

го окисления хрома. В этом плане перспективным 

является применение способа получения высоко-

плотного порошкового хромсодержащего матери-

ала на основе железа [23], который предусматри-

вает получение холоднопрессованных заготовок 

с пористостью 10—12 %, их спекание в вакуумной 

печи и последующую ГШ. Преимуществом спосо-

ба является обеспечение технологической возмож-

ности эвакуации газов из порового пространства 

заготовки, восстановления оксидов на поверхно-

стях частиц порошка железа, а также герметиза-

ции пор на заключительных этапах вакуумного 

спекания, что предотвращает их окисление при 

последующей ГШ.

Цель работы — изучение возможности повыше-

ния механических свойств и контактной выносли-

вости горячедеформированных порошковых ста-

лей (ГДПС) за счет введения натрийсодержащих 

микродобавок.

Методика исследования

В качестве основы использовали железные по-

рошки ПЖВ 2.160.26 производства Сулинского 

металлургического завода (г. Красный Сулин), а 

также ABC 100.30 и Astaloy CrM производства фир-

мы «Höganäs AB» (см. таблицу). На рис. 1 приведе-

на технологическая схема получения ГДПС, при 

назначении операций которой были учтены ре-

Химический состав железных порошков, мас.%

Марка порошка Mn Si Cr Mo P S O C Fe

ПЖВ 2.160.26 0,36 0,13 – – 0,01 0,02 0,33 0,03 Ост.

ABC 100.30 – – – – – – 0,04 < 0,01 Ост.

Astaloy CrM – – 3,0 0,5 – – 0,21 < 0,01 Ост.

Рис. 1. Технологическая схема получения образцов

Писх – исходная пористость холоднопрессованных заготовок; 

ДА – диссоциированный аммиак; W – приведенная работа 

уплотнения; Тм – температура подогрева матрицы 

пресс-формы для ГШ
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комендации [23]. Углерод вводили в виде порош-

ка карандашного графита ГК-1 (ГОСТ 4404-78). 

При микролегировании натрием применяли его 

бикарбонат NaHCO3 (ГОСТ 2156-76). Смешивание 

проводили в 2 этапа. На 1-м этапе порошки желе-

за смешивали с бикарбонатом натрия и графитом 

в планетарной центробежной мельнице САНД-1 

(Опытно-экспериментальный завод, г. Ереван) в 

режиме механического легирования. На 2-м этапе 

для повышения прессуемости в шихты добавля-

ли 1,0 мас.% стеарата цинка. Содержание углеро-

да не варьировали, оно составляло 1,0 мас.%. Это 

обеспечило (с учетом выгорания при выполнении 

операций, связанных с нагревом) получение ста-

лей эвтектоидного состава. С целью компенсации 

обезуглероживания поверхностного слоя горяче-

штампованные образцы подвергали цементации.

Для определения механических свойств и про-

ведения структурного анализа получали призма-

тические образцы размером 10×10×55 мм. Контакт-

ную выносливость исследовали с применением 

цилиндрических образцов ∅ 26×6 мм. Изготав-

ливали по 10 образцов из шихты данного состава. 

Испытания проводили на машине ЛТМ (ВНИПП, 

г. Москва) путем обкатки плоских поверхностей 

цилиндрических образцов шариками при контакт-

ных напряжениях σzmax = 5000 МПа. Испытания 

длились до появления усталостного выкрашива-

ния. Характеристикой контактной выносливости 

служила долговечность N90, выраженная в часах и 

соответствующая вероятности выхода из строя 90 % 

образцов [4]. Предел прочности при изгибе (σизг) 

и ударную вязкость (KС) определяли по стандарт-

ным методикам.

Металлографический анализ проводили с ис-

пользованием оптического микроскопа «Altami 

MET-1M» (ООО «Альтами», г. Санкт-Петербург) 

на травленых и нетравленых шлифах. Травление 

проводили в 3 %-ном нитале. Изломы образцов изу-

чали на растровом микроскопе-микроанализато-

ре «Quanta 200 i 3D» (FEI Company, США). Размер 

зерна аустенита в поверхностном слое определяли 

по сетке цементита на образцах в состоянии после 

цементации.

Поверхностную пористость (Ппов) горячештам-

пованных образцов определяли с помощью опти-

ческого микроскопа «AltamiMET-1M» на нетрав-

леных шлифах. Выборочную проверку поверх-

ностной пористости проводили методом гидроста-

тического взвешивания. При этом осуществляли 

послойное удаление (шлифованием) материала с 

шагом 0,1 мм. Расхождение результатов измерений 

Ппов не превышало 11 %.

Результаты и их обсуждение

Структура поверхностного слоя образцов ис-

следованных порошковых сталей с микродобав-

ками Na представляет собой мелкоигольчатый 

мартенсит (балл 3—4 по шкале № 3 ГОСТ 8233-56) 

с отдельными разрозненными включениями из-

быточного цементита округлой формы (рис. 2, а). 

Такая форма частиц цементита не оказывает суще-

ственного разупрочняющего воздействия на мате-

риал и в этом отношении является желательной.

Целесообразным представляется проведение 

оценки характеристик структуры порошковых 

сталей в соответствии с требованиями ГОСТ 801-78 

Рис. 2. Микроструктуры эвтектоидных ГДПС

а – Astaloy CrM, CNa = 0,2 мас.%; б – образец-свидетель

a б
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на компактный аналог — сталь ШХ15. Остатки 

карбидной сетки соответствуют баллам 1—2 по 

шкале № 4, что удовлетворяет требованиям стан-

дарта (в литой стали остатки карбидной сетки не 

должны превышать балла 3). В структуре поверх-

ностного слоя образцов-свидетелей без микро-

добавок Na карбидная сетка наблюдается (балл 

4—5). Отсутствие карбидной сетки в структуре по-

верхностного слоя микролегированных образцов 

связано с уменьшением размера зерна аустенита, 

что обусловлено торможением их роста под воз-

действием натрия, который адсорбируется на гра-

ницах [14]. При увеличении содержания Na (CNa) 

средний размер зерна аустенита (dср) снижается 

монотонно до минимальных значений ~3 мкм при 

CNa > 0,2 мас.% (рис. 3).

По показателю структурной полосчатости 

сердцевины образцов микролегированных сталей 

и образцов-свидетелей существенных отличий не 

наблюдается: структура всех типов исследованных 

образцов соответствует баллам 2—3 по шкале № 5 

ГОСТ 801-78, что удовлетворяет требованиям на 

горячекатаную отожженную сталь ШХ15 (допу-

скается балл 3).

Одним из главных факторов, определяющих ус-

ловия формирования материала при ГШ, является 

температура предварительного нагрева пористой 

заготовки (ТГШ). На рис. 4 приведены зависимости 

механических свойств эвтектоидных порошко-

вых сталей от ТГШ, которые имеют немонотонный 

характер. При увеличении ТГШ в интервале 800—

900 °С наблюдается рост значений σизг и KС, что 

обусловлено улучшением деформируемости по-

рошковой стали в α-фазе. Дальнейшее повыше-

ние ТГШ в интервале 900—1000 °С вызывает их 

снижение в связи с протеканием фазового α → 
→ γ-превращения и ухудшением деформируемос-

ти материала в результате этого. Полученный ре-

зультат коррелирует с фундаментальными положе-

ниями горячей обработки давлением порошковых 

и компактных материалов [5, 24, 25]. Некоторое 

несоответствие установленных температурных 

интервалов наблюдаемых процессов изменения 

деформируемости порошковых сталей температу-

рам фазовых превращений на диаграмме состоя-

ния Fe—Fe3C связано с подстуживанием пористой 

заготовки при выполнении ГШ. При ТГШ > 1000 °C 

значения σизг и KС возрастают в связи с улучшени-

Рис. 3. Средний размер зерна аустенита 

в цементированном слое ГДПС в зависимости от CNa

Основа – порошок Astaloy CrM

Рис. 4. Влияние температуры ГШ 

на механические свойства эвтектоидных 

порошковых сталей – σизг (1–3) и KС (4–6)

1, 4 – Astaloy CrM; 2, 5 – ABC 100.30; 3, 6 – ПЖВ 2.160.26

а – CNa = 0,2 мас.% 

б – образцы-свидетели без микродобавок Na
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ем деформируемости материала в аустенитном со-

стоянии.

Введение микродобавок Na в порошковые ста-

ли позволило существенно повысить прочность 

и ударную вязкость (ср. значения на рис. 4, а и 

4, б). Максимальные значения σизг наблюдаются 

на микролегированных образцах, полученных из 

хромомолибденового железного порошка, мини-

мальные — на образцах из порошка ПЖВ 2.160.26 

с относительно высоким содержанием примесей 

(рис. 4, а, кр. 1 и 3). Наибольшую ударную вязкость 

продемонстрировали образцы из порошка ABC 

100.30 с низким содержанием примесей (рис. 4, а, 

кр. 5).

Позитивный эффект микродобавок Na обус-

ловлен улучшением условий протекания контакт-

ного взаимодействия на межчастичных поверх-

ностях порошка основы [14]. Реализация этого 

эффекта в приповерхностных слоях пористой за-

готовки, деформация которых протекает при по-

ниженных температурах в связи с подстуживани-

ем, обеспечила возможность уменьшения поверх-

ностной пористости. Представленные на рис. 5 

зависимости Ппов(ТГШ) имеют немонотонный ха-

рактер, аналогичный описанному выше для σизг, 

KС(ТГШ). Минимальные значения Ппов наблю-

даются на образцах с микродобавками Na, полу-

ченных из порошка ABC 100.30 (кр. 6) с высокой 

прессуемостью. Микролегирование позволило 

существенно снизить Ппов порошковых сталей в 

сравнении с образцами-свидетелями (ср. кр. 1—3 и 

4—6). Поверхностная пористость образцов с мик-

родобавками Na, полученных при ТГШ = 1200 °С, со-

ответствует баллам 2—3 по шкале № 7 ГОСТ 801-78, 

что удовлетворяет требованиям на горячекатаную 

сталь ШХ15 в отожженном и неотожженном состо-

яниях. Поверхностная пористость образцов-сви-

детелей (баллы 4—5) требованиям стандарта не 

соответствует.

Высокие требования к качеству материала по-

верхностного слоя связаны с высокой вероятно-

стью зарождения трещин в процессе проведения 

механических испытаний при наличии в нем де-

Рис. 5. Влияние температуры ГШ 

на поверхностную пористость образцов 

эвтектоидных порошковых сталей

1, 4 – ПЖВ 2.160.26; 2, 5 – Astaloy CrM; 3, 6 – ABC 100.30

а – CNa = 0,2 мас.% (4–6) 

б – образцы-свидетели без микродобавок Na (1–3)

Рис. 6. Контактно-усталостное разрушение в поверхностном слое порошковой стали 

с микродобавкой 0,2 мас.% Na (Astaloy CrM)

a б
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фектов. На рис. 2, б представлена структура по-

верхностного слоя образца-свидетеля после испы-

таний на контактную выносливость с трещиной, 

очаг зарождения которой расположен вблизи по-

ры, а траектория распространения связана с лока-

лизацией неметаллических включений. В микро-

легированных образцах трещины усталостного 

выкрашивания зарождаются в зоне действия мак-

симальных касательных напряжений Герца на глу-

бине 0,5—0,6 мм. Наблюдаются участки транскри-

сталлитного скола и вязкого отрыва (рис. 6, а), а 

также дисперсные выделения частиц второй фазы 

глобулярной формы (рис. 6, б).

Зависимости механических свойств порошко-

вых сталей от содержания микролегирующей до-

бавки, представленные на рис. 7, носят немонотон-

ный характер. Повышение механических свойств 

обеспечивает увеличение CNa от 0 до 0,2 мас.%. 

В этом интервале превалирует позитивное воз-

действие микролегирующей добавки на качество 

межчастичного сращивания, что обусловливает 

увеличение сил когезионного взаимодействия. 

В дальнейшем, при CNa > 0,2 мас.%, наблюдается 

снижение значений σизг и KС в результате разуп-

рочняющего воздействия частиц второй фазы, 

размеры которых увеличиваются в процессе коа-

гуляции.

Наибольшую прочность имеют образцы на ос-

нове порошка Astaloy CrM (кр. 1 на рис. 7), наи-

меньшую — образцы, полученные из порошка 

ПЖВ 2.160.26. Ударная вязкость оказывается в 

большей степени чувствительна к наличию при-

месей в составе исходных порошков: наибольшие 

значения KС наблюдаются на образцах из порош-

ка ABC 100.30 с низким их содержанием (кр. 5 на

 рис. 7).

Зависимости контактной выносливости по-

рошковых сталей от содержания Na в целом ана-

логичны описанным выше для σизг (CNa) (рис. 8). 

Максимальные значения контактной долговеч-

ности N90 для образцов на основе порошков Asta-

loy CrM, ABC 100.30 и ПЖВ 2.160.26 с микродо-

бавкой 0,2 мас.% Na составили соответственно 

598,7; 539,6 и 398,4 ч. Долговечность испытанных в 

идентичных условиях образцов-свидетелей из ли-

той стали ШХ15 после термообработки составила 

172,2 ч.

Выводы

1. Введение микродобавок Na позволяет су-

щественно повысить контактную долговечность 

порошковых сталей по сравнению с нелегиро-

ванными образцами, а также по отношению к об-

разцам-свидетелям из термообработанной стали 

ШХ15.

2. Повышение показателей механических свойств 

и контактной долговечности порошковых сталей 

Рис. 7. Влияние микродобавок натрия

на механические свойства эвтектоидных ГДПС – 

σизг (1–3) и KС (4–6)

1, 4 – Astaloy CrM; 2, 5 – ABC 100.30; 3, 6 – ПЖВ 2.160.26

Рис. 8. Влияние микродобавок натрия

на контактную долговечность эвтектоидных ГДПС

1 – Astaloy CrM; 2 – ABC 100.30; 3 – ПЖВ 2.160.26
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в результате микролегирования натрием связано 

с уменьшением размера зерна аустенита, повыше-

нием качества межчастичного сращивания и сни-

жением величины поверхностной пористости.

3. Оптимальное содержание микродобавки 

натрия составляет 0,2 мас.%. Максимальные зна-

чения изгибной прочности и контактной долго-

вечности наблюдаются на образцах, полученных 

из распыленного хромомолибденового порошка 

железа Astaloy CrM. Образцы сталей на основе по-

рошка ABC 100.30 с низким содержанием приме-

сей продемонстрировали наибольшие значения 

ударной вязкости.

4. Углеродистые порошковые стали с микро-

добавкой 0,2 мас.% Na могут быть использованы 

при изготовлении конструкционных изделий, 

работающих в условиях воздействия контактных 

нагрузок (кольца подшипников качения, втулки, 

шестерни и др.).

Исследование выполнено при финансовой поддержке 

Российского фонда фундаментальных исследований 

(грант № 19-08-00107 А). Снимки на растровом 

микроскопе-микроанализаторе «Quanta 200 i 3D» получены 

в Центре коллективного пользования «Нанотехнологии» 

ЮРГПУ (НПИ).

Авторы выражают благодарность компании 

«Хёганес Восточная Европа» за предоставленные 

железные порошки производства фирмы «Höganäs AB».

Литература/References

1. Kuhn H.A., Ferguson B.L. Powder forging. Princeton, New 

Jersey: MPIF, 1990.

2. Selecká M., Šalak A. Durability and failure of powder 

forged rolling bearing rings. Wear. 1999. Vol. 236. No. 1. 

P. 47—54.

3. Дорофеев Б.Ю., Дорофеев В.Ю., Атрас А.Н. Порошко-

вые детали из шламовых отходов подшипнико-

вого производства. Автомоб. пром-сть. 1988. No. 4. 

С. 32—34.

 Dorofeyev B.Yu., Dorofeyev V.Yu., Atras A.N. Powder parts 

from waste sludge of bearing production. Avtomobil’naya 

promyshlennost’. 1988. No. 4. P. 32—34 (In Russ.).

4. Орлов А.В., Черменский О.Н., Нестеров В.М. Испытания 

конструкционных материалов на контактную уста-

лость. М.: Машиностроение, 1980.

 Orlov A.V., Chermenskii O.N., Nesterov V.M. Tests of 

structural materials for rolling contact fatigue. Moscow: 

Mashinostroenie, 1980 (In Russ.).

5. Huppmann W.J, Hirschvogel M. Powder forging. Int. Met. 

Rev. 1978. No. 5. P. 209—239.

6. Дорофеев Ю.Г., Гасанов Б.Г., Дорофеев В.Ю., Мищен-

ко В.Н., Мирошников В.И. Промышленная технология 

горячего прессования порошковых изделий. М.: 

Металлургия, 1990.

 Dorofeyev Yu.G., Gasanov B.G., Dorofeyev V.Yu., Mishchen-

ko V.N., Miroshnikov V.I. Industrial technology of hot 

pressing of powder products. Moscow: Metallurgiya, 1990 

(In Russ.).

7. Moghaddam S.M., Sadeghi F. A review of microstructural 

alterations around nonmetallic inclusions in bearing steel 

during rolling contact fatigue. Tribol. Trans. 2016. Vol. 59. 

No. 6. P. 1142—1156.

8. Prucher T. Fatigue life as a function of the mean free path 

between inclusions. In: Modern developments in P/M: 

Proc. Int. Conf. (Orlando, Florida, 5—10 June 1988). 

MPIF, 1988. Vol. 18. P. 143—154.

9. Strafellini G., Marcu Puscas T., Molinari A. Identification 

of rolling-sliding damage mechanisms in porous alloys. 

Metall. Mater. Trans. A. 2000. Vol. 31. No. 12. P. 3091—3099.

10. Chernenkoff R., Lani G. Rolling contact fatigue evaluation 

of high strength powder forgings for roller bearing 

applications. In: Intern. World PM-2010: Congress and 

exhibition guide (Florence, Italy, 10—14 Oct. 2010). 

EPMA, 2010. P. 86—87.

11. Kawai N., Notomi K., Furuta S. Rolling contact fatigue 

property of powder forged parts. Met. Powder Rep. 1987. 

Vol. 42. No. 11. P. 798—800.

12. Дьячкова Л.Н., Керженцева Л.Ф., Маркова Л.В. По-

рошковые материалы на основе железа. Минск: 

Тонпик, 2004.

 D’yachkova L.N., Kerzhentseva L.F., Markova L.V. Iron 

based powder materials. Minsk: Tonpik, 2004 (In Russ.).

13. Звонарев Е.В., Дьячкова Л.Н., Керженцева Л.Ф., Шид-

ловская С.И. Микролегирование щелочными ме-

таллами порошковых материалов на основе железа. 

Металловедение и терм. обраб. металлов. 1991. No. 8. 

С. 29—32.

 Zvonarev E.V., D’yachkova L.N., Kerzhentseva L.F., Shid-

lovskaya S.I. Microalloying with alkali metals of powder 

materials based on iron. Met. Sci. Heat Treat. 1991. Vol. 33. 

No. 8. P. 612—616.

14. Дьячкова Л.Н., Керженцева Л.Ф. Активирование про-

цесса спекания порошковых углеродистых сталей. 

Изв. вузов. Порошк. металлургия и функц. покрытия. 

2012. No. 4. С. 32—37.

 D’yachkova L.N., Kerzhentseva L.F. Activating the sin-

tering process of powder carbon steels. Izvestiya vuzov. 

Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya. 

2012. No. 4. P. 32—37 (In Russ.).

15. Дьячкова Л.Н., Дечко М.М. Влияние дисперсных мик-

родобавок на структуру и свойства порошковых 



Теория и процессы формования и спекания порошковых материалов

13Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  4  2019

углеродистой и высокохромистой сталей. Изв. вузов. 

Порошк. металлургия и функц. покрытия. 2015. No. 2. 

С. 8—14.

 Dyachkova L.N., Dechko M.M. Influence of dispersed 

microadditives on the structure and properties of powder 

carbon and high-chromium steels. Russ. J. Non-Ferr. Met. 

2016. Vol. 57. No. 5. P. 477—483.

16. Powder metallurgy. Applications, advantages and limi-

tations. Ed. E. Klar. Metals Park, Ohio: Amer. Society for 

Metals, 1983.

17. Lindqvist B. Chromium alloyed steels — a new powder 

generation. In: EURO PM-2001: Proc. Eur. congr. and 

exhibition on powder metallurgy (Nice, France, 22—24 

Oct. 2001). EPMA, 2001. Vol. 1. P. 13—21.

18. Höganäs iron and steel powders for sintered components. 

Höganäs AB, 2002.

19. Karlsson H., Nyborg L., Berg S., Yu.Y. Surface product for-

mation on chromium alloyed steel powder particles. In: 

EURO PM-2001: Proc. Eur. congr. and exhibition on pow-

der metallurgy (Nice, France, 22—24 Oct. 2001). EPMA, 

2001. Vol. 1. P. 22—27.

20. Heikkilä I., Eggertson C., Randelius M., Caddeo-Johans-

son S., Chasoglou D. First experiences on characterization 

of surface oxide films in powder particles by Glow 

Discharge Optical Emission Spectroscopy (GD-OES). 

Met. Powder Rep. 2016. Vol. 71. No. 4. P. 261—264.

21. Larsson C., Engström U. High performance sinter-har-

dening materials for synchronizing hubs. Powder Metall. 

2012. Vol. 55. No. 2. P. 88—91.

22. Hryha E., Nyborg L. Effectiveness of reducing agents 

during sintering of Cr-prealloyed PM steels. Powder 

Metall. 2014. Vol. 57. No. 4. P. 245—250.

23. Свистун Л.И., Свиридова А.Н. Способ получения вы-

сокоплотного порошкового хромсодержащего мате-

риала на основе железа: Пат. 2588979 (РФ). 2016.

 Svistun L.I., Sviridova A.N. A method of obtaining high-

density powder chromium-bearing iron based material: 

Pat. 2588979 (RF). 2016 (In Russ.).

24. Дорофеев Ю.Г. Работа уплотнения пористых матери-

алов при прессовании. Порошк. металлургия. 1967. 

No. 3. С. 11—16.

 Dorofeev Yu.G. Work of densification of porous materials 

during compaction. Sov. Powder Metall. Met. Ceram. 1967. 

Vol. 6. No. 3. P. 178—182.

25. Бернштейн М.Л., Добаткин С.В., Капуткина Л.М., 

Прокошкин С.Д. Диаграммы горячей деформации, 

структура и свойства сталей: Справ. изд. М.: Метал-

лургия, 1989.

 Bernshtein M.L., Dobatkin S.V., Kaputkina L.M., Prokosh-

kin S.D. Diagrams of hot deformation, structure and 

properties of steel. Moscow: Metallurgiya, 1989 (In 

Russ.).



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

14 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  4  2019

УДК 621.74
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2019-4-14-20

Получение литых материалов 

на основе MAX-фазы Cr2AlC методом СВС-металлургии 

с использованием химически сопряженных реакций

© 2019 г.  В.А. Горшков, П.А. Милосердов, Н.Ю. Хоменко, Н.В.Сачкова

Институт структурной макрокинетики и проблем материаловедения 
им. А.Г. Мержанова РАН (ИСМАН), г. Черноголовка 

Статья поступила в редакцию 31.05.19 г., доработана 13.08.19 г., подписана в печать 16.08.19 г.

Известно, что материалы на основе MAX-фаз обладают большим потенциалом для использования в аэрокосмической, 
автомобильной и индустриальной сферах, поскольку имеют уникальное сочетание особенностей как металлов, так 
и керамики с высокими механическими, химическими, тепловыми и электрическими свойствами. В настоящей рабо-
те представлены экспериментальные результаты получения методом СВС-металлургии литых материалов в системе 
Cr–Al–C с различным соотношением между MAX-фазой Cr2AlC, карбидами и алюминидами хрома. Опыты проводили в 
СВС-реакторе объемом 3 л при начальном давлении инертного газа (аргона) 5 МПа. Процесс синтеза осуществляли на 
основе химически сопряженных реакций: слабо экзотермической (акцептор тепла) – Cr2O3/3Al/C и сильно экзотерми-
ческой (донора тепла) – 3CaO2/2Al. Полученные экспериментальные результаты имеют хорошую корреляцию с пред-
варительно проведенными термодинамическими расчетами. Показано, что, варьируя состав исходных смесей, можно 
существенным образом влиять на расчетные и экспериментальные параметры синтеза, а также на фазовый состав и 
микроструктуру конечных продуктов. Установлены оптимальные условия синтеза материала, обеспечивающие мак-
симальный выход MAX-фазы Cr2AlC в составе слитка. Определяющим фактором, влияющим на содержание Cr2AlC в 
конечном продукте, является время существования жидкой фазы в условиях синтеза. Показано, что максимальное со-
держание MAX-фазы Cr2AlC и выход целевого продукта достигаются при 30 %-ном содержании сильно экзотермической 
добавки (3CaO2/2Al) в исходной шихте.
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Gorshkov V.A., Miloserdov P.A., Khomenko N.Yu., Sachkova N.V. 
Production of cast materials based on Cr2AlC MAX phase by SHS metallurgy using coupled chemical reactions

It is known that materials based on MAX phases have great potential for aerospace, automotive and industrial applications due 
to a unique combination of features offered by both metals and ceramics with high mechanical, chemical, thermal and electrical 
properties. This paper provides the results obtained by the SHS metallurgy of Cr–Al–C materials with different ratios between the 
MAX-Cr2AlC phase, carbides and chromium aluminides. Experiments were carried out in a 3-liter SHS reactor at an initial pressure 
of inert gas (Ar) of 5 MPa. The synthesis process was carried out based on coupled chemical reactions: weakly exothermic (heat 
acceptor) – Cr2O3/3Al/C and strongly exothermic (heat donor) – 3CaO2/2Al. The obtained experimental results have a good 
correlation with previously performed thermodynamic calculations. It is shown that varying the composition of the initial mixtures can 
significantly influence the calculated and experimental synthesis parameters as well as the phase composition and microstructure 
of final products. The paper establishes optimal conditions for material synthesis providing a maximum output of the Cr2AlC MAX 
phase in the ingot composition. A determining factor influencing the Cr2AlC content in the final product is the time of liquid phase 
presence under synthesis conditions. It is shown that the maximum content of the Cr2AlC MAX phase and the target product yield 
is achieved at the highly exothermic additive (3CaO2/2Al) content of 30 % in the initial mixture.

Keywords: Cr2AlC MAX phase, SHS metallurgy, SHS reactor, gas pressure, cast materials.
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Введение

МАХ-фазы характеризуются гексагональной 

плотной упаковкой P6/mmc и имеют слоистую 

кристаллическую структуру, в которой карбидные 

или нитридные блоки [Мn+1Хn] разделены моно-

слоями атомов элементов IIIА—VIA групп [1]. Инте-

рес к подобным соединениям обусловлен необыч-

ной комбинацией физико-химических свойств, 

связанных со слоистостью на уровне кристалли-

ческой структуры. МАХ-фазы сочетают свойства 

керамики и металлов, что делает их перспектив-

ными материалами для использования в условиях 

высоких температур и окислительных сред [2—4] 

Подобно металлам они характеризуются высокой 

электро- и теплопроводностью, легко обрабатыва-

ются, не чувствительны к термоударам. Подобно 

керамике они имеют низкую плотность, обладают 

высокими модулями упругости, жаростойкостью 

и жаропрочностью [5—7].

В литературе описаны способы получения 

MAX-фазы Cr2AlC методами горячего прессова-

ния, плазменно-искрового спекания, безпористо-

го спекания (PLS) элементарных порошков с по-

следующим плазменно-искровым спеканием (SPS) 

и т.д. [8—12]. Эти процессы проводят при высоких 

температурах (1400 °C), высоких давлениях прессо-

вания (до 20 МПа) и сложном оборудовании. Они 

малопроизводительны и энергозатратны. Само-

распространяющийся высокотемпературный син-

тез (СВС) является наиболее перспективным спо-

собом получения таких материалов в одну стадию. 

Этот метод практически не требует затрат электро-

энергии, обладает высокой производительностью 

и экологической чистотой [13, 14]. 

Методом СВС из элементов были получены 

МАХ-фазы Ti2AlC, Ti3AlC2, Ti3SiC2 [15—17]. Одним 

из направлений самораспространяющегося высо-

котемпературного синтеза является СВС-метал-

лургия [18, 19]. В этом способе в качестве исходных 
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смесей используют шихты, состоящие из оксидов 

металлов, металла-восстановителя (алюминия) и 

неметалла (углерод, бор, кремний). Температуры 

горения таких смесей, как правило, превышают 

температуры плавления исходных реагентов и 

конечных продуктов, получаемых в волне горе-

ния в жидкофазном («литом») состоянии. Ранее 

авторы [20—22] при синтезе материалов с различ-

ным содержанием МАХ-фазы Cr2AlC в исходных 

смесях применяли хромовый ангидрид (CrO3), 

который имеет высокую гигроскопичность и 

термическую нестабильность, что ограничивает 

практическую реализацию метода. В настоящей 

работе для повышения температуры горения ба-

зовой смеси (Cr2O3/Al/C) использовали высо-

коэкзотермическую смесь на основе пероксида 

кальция (CaO2), который имеет более высокую 

термическую стабильность и малую гигроско-

пичность по сравнению с CrO3. Процесс синтеза 

проводили на основе химически сопряженных 

реакций: слабо экзотермической (акцептор теп-

ла) — Cr2O3/3Al/C и сильно экзотермической (до-

нора тепла) — 3CaO2/2Al. 

Целью работы являлось исследование законо-

мерностей высокотемпературного синтеза литых 

материалов на основе MAX-фазы Cr2AlC с исполь-

зованием исходных смесей из порошков пероксида 

кальция (CaO2), оксида хрома (Cr2O3), алюминия и 

углерода.

Методики исследований

В опытах были использованы смеси порошков 

пероксида кальция марки ЧДА, оксида хрома (III) 

марки ОСЧ, алюминия АСД-1 и графита марки 

ГМЗ с размером частиц менее 100 мкм. Исходные 

смеси готовили в фарфоровой ступке. В экспери-

ментах в качестве базовых применяли стехиоме-
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трические смеси, состав которых рассчитывали из 

следующих химических реакций:

Cr2O3 + 3Al + C = Cr2AlC + Al2О3 → МI ,  (I)

3CaO2 + 2Al = 3CaO + Al2О3 → МII ,  (II)

а также их комбинации в различных соотноше-

ниях α = [МII /(МI + МII)]·100 %, где МI, МII — со-

ответственно массы смесей I и II. Эти реакции 

можно рассматривать как химически сопряжен-

ные процессы. Термин «сопряженные реакции» 

используется для обозначения такой системы двух 

протекающих в одной среде реакций, из которых 

одна зависит в своем течении от другой. Следу-

ет отметить, что «чисто» химическое сопряжение 

осуществляется в изотермических условиях, когда 

перенос химической энергии от реакции, дающей 

эту энергию, к реакции, ее акцептирующую, воз-

можен только при наличии общего промежуточно-

го продукта. Применительно к СВС идея органи-

зации сопряженных процессов принадлежит акад. 

А.Г. Мержанову. Он дал следующее определение 

сопряженных СВС-процессов: «…это процессы, в 

которых основная слабо экзотермическая реакция 

(акцептор тепла) протекает одновременно с другой 

сильно экзотермической (донор тепла)» [23, 24].

Готовые шихты помещали в прозрачные квар-

цевые стаканчики диаметром 15—25 мм и высотой 

50—60 мм. Масса смеси во всех экспериментах со-

ставляла 20 г. Синтезы проводили в СВС-реакторе 

объемом 3 л при начальном избыточном давлении 

аргона 5 МПа. В экспериментах определяли ско-

рость горения U = h/t, прирост давления в реакторе 

ΔР = (Рк – Рн)/Рн, относительный выход целевой 

фазы в слиток η1 = (Мсл /Мсм)·100 %, выход целевой 

фазы в слиток относительно расчетного значения 

η2 = (Мсл /Мсл
расч)·100 %, потерю массы при горении 

η3 = (ΔМ/Мсм)·100 %, где h — высота слоя смеси в 

кварцевом стаканчике; t — время горения; Рн, Рк — 

соответственно начальное и конечное давление 

в реакторе; Мсл — масса слитка целевого продук-

та; Мсл
расч — расчетная масса слитка; Мсм — масса 

исходной смеси; ΔМ — потеря (диспергирование) 

массы при горении.

Время горения смеси замеряли с помощью се-

кундомера и по видеозаписи. Фазовый состав 

определяли методом рентгеновской дифрактоме-

трии на установке ARL X’TRA (Thermo Scientific, 

Швейцария). Для идентификации фазового со-

става продуктов горения применяли банк дан-

ных Powder Diffraction File (PDF2). Регистрация 

рентгенограмм велась в режиме пошагового ска-

нирования в интервале углов 2θ = 10÷90 ° с шагом 

съемки 0,02° и экспозицией 2 с. Количественное 

соотношение фаз определяли методом Ритвельда 

в программном пакете PDWin 6.0 с использовани-

ем известных структурных данных полученных 

фаз. Проводилось уточнение фона, профильных 

параметров дифракционных линий и параметров 

элементарной ячейки. Рассчитанные в процессе 

уточнения взвешенный и профильный R-факторы 

лежат в интервалах Rw = 8÷10 %, Rр = 6÷7 %. Для 

исследования микроструктуры, структурных со-

ставляющих продуктов синтеза применяли авто-

эмиссионный сканирующий электронный микро-

скоп сверхвысокого разрешения «Zeiss Ultra plus» 

на базе «Ultra 55» (Carl Zeiss, Германия) с пристав-

кой рентгеновского микроанализа «INCA Energy 

350 XT» (Oxford Instruments Co., Великобритания). 

Расчет адиабатической температуры горения и со-

отношения фаз конечных продуктов осуществля-

ли с помощью программы THERMO [25]. 

Результаты экспериментов 

и их обсуждение

Расчеты показали, что увеличение содержания 

(α) в шихте сильно экзотермической смеси II (до-

нора тепла) от 0 до 100 % приводит к росту адиа-

батической температуры горения от 2320 до 4250 К 

(рис. 1). Установлено, что температура горения 

превышает температуры плавления конечных 

продуктов (Cr2AlC и Al2O3) при α  10 %. На всем 

Рис. 1. Влияние соотношения реагентов (α) 

на расчетные параметры синтеза: адиабатическую 

температуру горения (Tад), целевую (aмет), 

оксидную (aокс) и газообразную (aгаз) фазы 

конечных продуктов
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интервале изменения α выход целевой фазы (aмет) 

уменьшается, а оксидной (aокс) — растет. При этом 

заметное количество газообразной фазы (aгаз) об-

разуется при α > 40 %, что может привести к увели-

чению диспергирования массы продуктов горения 

из реакционной формы.

Анализ результатов термодинамических рас-

четов показал, что для получения конечных про-

дуктов в литом (жидкофазном) состоянии при 

незначительном разбросе массы оптимальным 

интервалом изменения α являются значения от 10 

до 40 %. 

На рис. 2 представлены зависимости скорости 

горения (U) и прироста давления (ΔР) в реакторе 

от α. Видно, что кривые этих зависимостей с уве-

личением α растут. 

Влияние соотношения реагентов на выход це-

левого продукта относительно массы смеси (η1), 

относительно расчетного значения (η2) и на поте-

рю массы при горении (η3) показано на рис. 3. Рост 

кривых η1 и η2 наблюдается в интервале изменения 

α от 0 до 30 %, после чего происходит их спад. Дис-

пергирование массы (η3) при этом незначительное 

и не превышает 6 %. 

Рентгенофазовый анализ целевых продуктов 

показал, что основой материала является MAX-фа-

за Cr2AlC, присутствуют также вторичные фа-

зы — карбиды Cr3C2, Cr7C3 и алюминид хрома 

Al8Cr5 (рис. 4). Наличие оксидов Al2O3 и CaO в про-

дукте не обнаружено, что свидетельствует о пол-

ном фазоразделении «металлической» и оксидной 

составляющих слитка. Дифракционные линии 

фазы Cr2AlC узкие, что указывает на высокую 

степень совершенства ее структуры, сформиро-

вавшейся в условиях кристаллизации из жидкой 

фазы. Содержание фазы Cr2AlC изменяется в пре-

делах 53—66 мас.% и зависит от соотношения ре-

агентов в исходной смеси, т.е. от параметра α (см. 

таблицу). При увеличении α от 10 до 30 % наблю-

дается рост содержания в материале МАХ-фазы 

Cr2AlC. Максимальное ее количество достигается 

при α = 30 %, после чего происходит уменьшение 

(рис. 5). 

На рис. 6 представлена микроструктура целе-

вого продукта, полученного при α = 30 %. Видно, 

что продукт состоит из зерен MAX-фазы Cr2AlC 

Содержание фаз, мас.%, в целевом продукте

α, %

Cr2AlC

P63/mmc

Card № 65-3492

Cr3C2

Pnma

Card № 65-2427

Cr7C3

Pmcn

Card № 36-1482

Al8Cr5

R3m:R

Card № 29-0015

10 53 20 8 19

20 57 13 8 22

30 66 8 8 18

40 58 5 22 15

Рис. 2. Влияние соотношения реагентов (α) 

на скорость горения (U) и прирост давления (ΔР) 

в реакторе

Рис. 3. Влияние соотношения реагентов (α) на выход 

целевого продукта относительно массы смеси (η1), 

относительно расчетного значения (η2) и на потерю 

массы (диспергирование) при горении (η3)
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(серый цвет), светло-серых зерен карбидов хрома 

(Cr3C2) и темно-серых зерен алюминидов хрома 

(Al8Cr5). Типичные микрофотографии поверхно-

стей поперечного сечения и разрушения образца 

показаны на рис. 7. Видно, что материал имеет сло-

истую наноламинантную структуру, характерную 

для MAX-фаз. 

Анализ полученных результатов показал, что, 

Рис. 4. Дифрактограммы образцов, полученных при различных значениях α
α, %: а – 10, б – 20, в – 30, г – 40

Рис. 5. Влияние α на соотношение фаз 

в конечных продуктах

Рис. 6. Микроструктура целевого продукта, 

полученного при α = 30 %
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варьируя состав исходных смесей, можно суще-

ственным образом влиять как на параметры син-

теза (U, ΔР, η1, η2, η3), так и на фазовый состав и 

микроструктуру целевых продуктов. Наблюдает-

ся корреляция экспериментальной зависимости 

скорости горения (U) и расчетной адиабатической 

температуры горения (Tад) от α, что соответству-

ет представлениям теории горения. Величина Tад 

растет при изменении α от 0 до 100 % (см. рис. 1), 

а повышение выхода целевого продукта в слиток 

(η1 и η2) наблюдается в интервале α = 0÷30 % (см. 

рис. 3). Следует отметить, что при увеличении α 

одновременно с температурой горения растет доля 

оксидной фазы в исходной смеси, что и приводит в 

дальнейшем (при α > 30 %) к падению выхода целе-

вого продукта. В результате максимальный выход 

целевого продукта из смеси и наибольшее содер-

жание MAX-фазы Cr2AlС в конечном продукте по-

лучены при α = 30 %. 

Анализируя полученные результаты и литера-

турные данные [12, 16], можно предположить, что 

MAX-фаза Cr2AlС образуется при взаимодействии 

расплава хрома с углеродом по известному меха-

низму растворения первоначально образовавше-

гося карбида в окружающем расплаве. В результате 

происходит насыщение расплава углеродом и со-

здаются концентрационные условия для кристал-

лизации фазы Cr2AlС. Определяющим фактором 

является время существования жидкой фазы в ус-

ловиях синтеза, которое влияет и на фазоразделе-

ние, и на содержание Cr2AlС в конечном продук-

те. Очевидно, что чем выше температура синтеза, 

тем более длительное время материал находится в 

жидкофазном состоянии, приводя к большему вы-

ходу МАХ-фазы. На время «жизни» расплава так-

же большое влияние оказывает геометрический 

(масса смеси) фактор [21, 22]. Во всех эксперимен-

тах масса смеси составляла 20 г. В результате про-

исходило быстрое охлаждение материала, приво-

дящее к кристаллизации слитка, что не позволяло 

установиться равновесию в системе и образоваться 

монофазе Cr2AlС. В итоге конечный продукт син-

теза содержит набор фаз. Эксперименты показали, 

что шихты, состоящие из различного сочетания 

«горячей» (3CaO2/2Al) и «холодной» (Cr2O3/3Al/C) 

смесей, горят в широком интервале соотношений 

реагентов. 

Заключение

Показано, что, варьируя состав исходных сме-

сей, можно существенным образом влиять на рас-

четные и экспериментальные параметры синте-

за, а также на фазовый состав и микроструктуру 

конечных продуктов. Установлены оптимальные 

условия синтеза материала, обеспечивающие мак-

симальный выход MAX-фазы Cr2AlC в составе 

слитка. Определяющим фактором, влияющим на 

содержание Cr2AlC в конечном продукте, являет-

ся время существования жидкой фазы в условиях 

синтеза. Показано, что максимальное содержа-

ние MAX-фазы Cr2AlC и выход целевого продук-

та достигаются при 30 %-ном содержании сильно 

экзотермической добавки (3CaO2/2Al) в исходной 

шихте.
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Получение твердосплавного материала 

методом СВС-прессования в открытой матрице
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Исследовалась возможность проведения СВС для состава (мас.%) 81,5Ti + 18,5B на воздухе с последующим прессова-
нием продуктов горения в открытой стальной матрице, стенки которой ограничивают их радиальное течение, в условиях 
жесткого теплоотвода без использования промежуточной сыпучей среды теплоизолятора. Проведена оптимизация режи-
мов подготовки реакционных порошковых смесей к синтезу. Для исходных порошков и реакционных смесей определены 
такие технологические характеристики, как насыпная плотность, уплотняемость, упругое последействие, оценивалась 
прочность прессовок. Показано, что в условиях интенсивного газоотделения при горении существует взаимосвязь между 
прочностью шихтовых прессовок, скоростью горения и изменением их объема после сгорания на воздухе. Установлена 
оптимальная плотность шихтовых прессовок, равная 0,75, соответствующая максимальной скорости горения без выбро-
сов шихты при минимальном изменении объема. В результате проведенной оптимизации показана возможность эффек-
тивного и безопасного проведения процесса синтеза без использования промежуточной сыпучей среды теплоизолятора. 
В условиях СВС-компактирования в открытой стальной матрице получены твердосплавные пластины диаметром 60 мм и 
толщиной 11 мм. Структура полученного твердого сплава является уникальной с пористостью менее 0,5 % и состоит из 
диборида титана (~ 60 мас.%) и связующей фазы на основе титана (~ 40 мас. %). Такую структуру, полученную вследствие 
ускоренного охлаждения, можно определить как неравновесную, поскольку в соответствии с диаграммой состояния Ti–B 
основной фазой для исследуемого состава должен быть моноборид титана (TiB). Микротвердость изготовленного твердо-
го сплава составляет HV = 18000 МПа. 

Ключевые слова: шихтовые прессовки, технологические характеристики порошков, уплотняемость, прочность, скорость 
горения, СВС-компактирование в открытой матрице, твердый сплав, диборид титана.
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Bogatov Yu.V. 
Hard alloy production by SHS compaction in an open die

The paper investigates the possibility of carrying out SHS for the Ti (81.5 wt.%) + B (18.5 wt.%) composition in the air followed 
by pressing combustion products in an open steel die with walls limiting their radial flow under tough heat dissipation conditions 
without the use of an intermediate loose medium of the heat insulator. Modes of reaction powder mixture preparation for synthesis 
were optimized. Such process characteristics as bulk density, compaction, elastic aftereffect were determined for initial powders 
and reaction mixtures, and the strength of compactions was estimated. It is shown that there is a relationship between the strength 
of charge compacts, combustion rate and changes in their volume after combustion in the air under intensive gas liberation during 
combustion. The optimal charge compact density was found equal to 0.75 corresponding to the maximum combustion rate without 
charge emissions with a minimum change in volume. As a result of the optimization, the possibility of effective and safe conduct 
synthesis process without the use of an intermediate loose medium of the heat insulator is shown. Hard-alloy plates with a diameter 
of 60 mm and a thickness of 11 mm were obtained in the open steel die under SHS compaction conditions. The structure of the 
resulting hard alloy is unique with a porosity of less than 0.5 %. It consists of titanium diboride (~60 wt.%) and titanium-based 
binder phase (~ 40 wt.%). Such a structure obtained as a result of accelerated cooling can be defined as nonequilibrium, since 
the main phase for the studied composition should be titanium monoboride (TiB) in accordance with the Ti–B state diagram. The 
microhardness of the fabricated hard alloy is HV = 18000 MPa.
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Введение

Самораспространяющийся высокотемператур-

ный синтез (СВС) является одним из перспектив-

ных способов получения новых твердосплавных 

материалов с минимальной пористостью. Наиболь-

шее количество исследований посвящено методу 

СВС-компактирования в песчаной пресс-форме 

[1, 2]. Также известно о работах по прессованию 

продуктов синтеза в жесткой пресс-форме [3] и 

«свободным сжатием» [4—6].

 Метод СВС-компактирования с использова-

нием песчаной пресс-формы получил заслужен-

ное признание как новое технологическое направ-

ление, поскольку позволял решать ряд вопросов, 

связанных с безопасностью и эффективностью 

изготовления твердосплавных пластин. Приме-

нением промежуточной песчаной среды между 

продуктами синтеза и элементами пресс-оснаст-

ки предотвращалось разбрасывание шихты при 

горении, ограничивался рост «объема» шихтовых 

прессовок в процессе горения, обеспечивались от-

носительно спокойный газоотвод, теплоизоляция 

и последующее прессование с возможностью до-

статочно простого извлечения горячих продуктов 

синтеза без повреждения самой пресс-оснастки. 

Однако, несмотря на очевидные преимущества 

этого метода, существует и ряд недостатков, при-

сущих только этой технологической схеме: доста-

точно большой дефектный слой на твердосплав-

ных пластинах, для удаления которого требуется 

существенная механическая обработка алмазным 

инструментом; краевые эффекты, связанные с не-

равномерным распределением давления внутри 

песчаной пресс-формы при горячем прессова-

нии; определенная зависимость свойств твердого 

сплава от характеристик песчаной среды [7]. По-

этому если минимизировать рост «объема» прес-

сованных образцов при синтезе, решить проблему 

разбрасывания шихты при горении на воздухе и 

обеспечить достаточно спокойный процесс газо-

отвода, то можно проводить синтез и компактиро-

вание без использования промежуточной сыпучей 

среды.

Настоящая работа посвящена исследованию 

возможности проведения СВС для системы Ti—B 

на воздухе с последующим прессованием про-

дуктов горения в открытой матрице в условиях 

жесткого теплоотвода без использования проме-

жуточной сыпучей среды теплоизолятора. Схема 

прессования представлена на рис. 1.

Методика эксперимента

В работе для приготовления реакционной 

шихты были использованы порошки титана мар-

ки ПТС и порошок аморфного технического бора 

(ТУ 113-12-132-83) с содержанием бора не менее 

93 %. Составы шихтовых смесей соответствовали 

монобориду титана: 81,5 мас.% Ti + 18,5 мас.% B. 

Исходные порошки смешивали в цилиндрических 

шаровых мельницах при соотношении шихты и 

шаров 1 : 6 в течение 18 ч. Спрессованные образ-

цы диаметром 50 мм и весом 125 г помещали на дно 

цилиндрической стальной матрицы, стенки кото-

рой ограничивали радиальное течение продуктов 

синтеза после приложения давления сверху (см. 

рис. 1). Инициирование процесса горения прово-

дили с помощью вольфрамовой спирали.

 Из практики порошковой металлургии из-

вестно [8], что помимо химических и физических 

свойств порошков принято определять их тех-

нологические показатели: насыпную плотность, 

плотность утряски, угол естественного откоса, 

текучесть, уплотняемость, прессуемость, формуе-

мость. В рамках поставленной задачи определяли 

насыпную плотность для порошков исходных и 

после смешения, уплотняемость полученных по-

рошковых смесей, а также проводили анализ при-

менительно к особенностям горения шихтового 

состава Тi + 18,5 мас.% B. 

 Определение насыпной плотности проводили 

с помощью стеклянного цилиндрического сосуда 

с известным объемом 270 см3, в который с рассто-

яния 50 мм через воронку диаметром 10 мм ссы-

пались используемые порошки титана, бора и их 

смеси. Полученные значения по результатам 3—

5 проб усредняли. Для титанового порошка марки 

ПТС насыпная плотность составляла 0,82 г/см3, 

в относительных единицах — θTi = 0,18, для бора 

Рис. 1. Схема СВС-прессования в открытой матрице
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аморфного коричневого — 0,30 г/см3 и θВ = 0,17 со-

ответственно. Для расчетов применяли значения 

плотностей компактных титана (4,5 г/см3) и аморф-

ного бора (1,73 г/см3).

 Фазовый состав твердосплавных образцов ис-

следовали методом рентгенофазового анализа на 

дифрактометре ДРОН-3М (АО «ИЦ «Буревестник», 

г. Санкт-Петербург) в медном излучении с моно-

хроматором на вторичном пучке. Микроструктуру 

образцов и химический элементный состав изуча-

ли с помощью автоэмиссионного сканирующего 

электронного микроскопа сверхвысокого разре-

шения «Zeiss Ultra Plus» (Carl Zeiss, Германия) с 

системой рентгеновского микроанализа «INCA 

Energy 350 XT» (Oxford Instruments Co., Великобри-

тания).

Исследование свойств 

порошковых смесей

После смешения шихтовые смеси выгружа-

ли и определяли их насыпную плотность по ре-

зультатам усреднения 3 проб, которая составила 

1,07 г/см3, в относительных единицах — 0,31 с уче-

том того, что расчетная теоретическая плотность 

компактной смеси для исследуемого состава — 

3,4 г/см3. Прессование 5 образцов (табл. 1) из по-

рошковой смеси проводили в пресс-форме диаме-

тром 50 мм в интервале давлений P = 5÷80 МПа. 

Фиксировали разницу между положениями пуан-

сона пресс-формы под нагрузкой и после снятия 

давления, которая определяла величину упругого 

последействия — ε = (h1 – h0)/h0. После извлече-

ния из пресс-формы у шихтовых брикетов изме-

ряли высоту (h) и диаметр (d) и рассчитывали от-

носительную плотность (θ). Результаты измерений 

представлены в табл. 1.

Упругое последействие при P = 5÷25 МПа прак-

тически отсутствует, что можно связать с 1-й ста-

дией уплотнения — структурной деформацией 

[8, 9]. При давлениях выше 25 МПа происходит 

переход к следующим двум стадиям уплотнения — 

упругой и пластической деформациям, которые 

на практике часто протекают одновременно [8, 9]. 

Прессование выше 80 МПа сопровождается экстре-

мальным ростом величины упругого последействия 

и резким снижением удельного электросопротив-

ления (ρ), что, вероятно, связано со значительным 

увеличением контактной поверхности между ча-

стицами титана. Это также подтверждается тормо-

жением роста плотности с повышением давления 

прессования на кривой уплотнения до 80 МПа 

(рис. 2). В предпоследней колонке табл. 1 представ-

лены данные по коэффициенту обжатия прессо-

вок (Kобж), рассчитанному как отношение плотно-

сти прессованных образцов к насыпной плотности 

шихты [8].

Кривая уплотнения в логарифмических коорди-

натах (рис. 3) также подтверждает смену механизма 

уплотнения выше давления прессования 25 МПа 

(lgP = 0,4), о чем свидетельствует изменение угла 

наклона кривой прессования к оси абсцисс.

Относительный объем прессовки (Vотн на рис. 3) 

представляет из себя безразмерную величину, об-

ратную относительной плотности. В отличие от 

Таблица 1. Характеристики шихтовых прессовок

№ образца Р, МПа ε, % h, мм d, мм θ Kобж ρ, ом·см

1 5,0 0,5 28,0 50,2 0,60 1,93 8,5·106

2 13 0,5 26,5 50,2 0,63 2,03 2,5·106

3 25 1,2 25,5 50,5 0,65 2,10 8,5·105

4 50 3,5 23,5 50,6 0,71 2,29 7,5·103

5 78 7,3 22,0 51,0 0,75 2,39 1,5·103

Рис. 2. Зависимости относительной плотности 

прессовок (1) и их упругого последействия (2) 

от давления прессования
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прессования монопорошков, зависимость плотно-

сти от давления в логарифмических координатах 

не является прямой линией, что может свидетель-

ствовать о том, что классическая теория [9] плохо 

описывает прессование двухкомпонентной смеси 

с сильно различающимися по плотностям компо-

нентами. Однако следует отметить, что из практи-

ки прессования монопорошков [8] известно, что 

логарифмическая кривая с выпуклостью вверх 

свидетельствует о более твердой наружной поверх-

ности частиц порошка по сравнению с внутренней 

[8]. В нашем случае, поскольку частицы титана по 

размерам отличаются от частиц бора на порядок, 

такую форму кривой можно связать с упрочнени-

ем поверхности Ti-частиц за счет увеличения пло-

щади контакта с B-частицами при прессовании.

 Коэффициент обжатия (Kобж) — еще одна тех-

нологическая характеристика прессовок, исполь-

зующаяся для оценки их прочности (рис. 4). Проч-

ность прессовок в нашем случае напрямую связана 

с величиной контактной поверхности между ча-

стицами титана и хорошо описывается зависимо-

стью удельного электросопротивления прессо-

вок (ρ) от плотности и давления прессования (см. 

табл. 1). Поскольку зависимости ρ и Kобж от Р ана-

логичны (обе характеристики увеличиваются с 

ростом давления прессования), то в нашем случае 

Kобж можно использовать для оценки прочности 

прессовок. Чем больше Kобж, тем выше прочность. 

Как будет показано ниже, в условиях интенсивно-

го газовыделения прочность прессовок — одна из 

важнейших характеристик, определяющая ско-

рость горения, от которой, в свою очередь, зависят 

теплофизические параметры горячего прессова-

ния, а в конечном счете — свойства твердосплав-

ных материалов.

Исследование процесса горения

Все прессованные брикеты поджигали в сво-

бодном состоянии с помощью вольфрамовой спи-

рали и термопарным методом определяли скоро-

сти горения (Uг). Результаты их измерений, а также 

количественная оценка увеличения объемов об-

разцов после сгорания относительно начального 

объема шихтовых прессовок (V/V0), масса образ-

цов после сгорания в зависимости от плотности (θ) 

и характеристик прочности (Kобж) представлены 

в табл. 2. Все образцы в разной степени увеличи-

вались в размерах с искажением первоначальной 

формы. У образцов 4 и 5 с большей начальной плот-

ностью наблюдались более высокие скорости го-

рения и меньшее изменение в размерах.

Объем сгоревших на воздухе шихтовых брике-

тов определяли методом гидростатического взве-

шивания после помещения их в расплавленный 

парафин с целью образования на поверхности 

пленки, защищающей от проникновения внутрь 

воды из-за наличия открытой пористости. Из дан-

ных табл. 2 можно сделать вывод, что в условиях 

интенсивного газоотделения существует взаимо-

связь между увеличением объема образцов после 

сгорания на воздухе, скоростью горения и проч-

Рис. 3. Зависимость относительного объема 

(плотности) прессовок от давления 

в логарифмических координатах

Рис. 4. Зависимость коэффициента обжатия 

от давления прессования
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ностью прессовок. Поэтому целесообразно по-

строить графики зависимостей скорости горения 

и изменения объемов шихтовых прессовок от по-

казателя их прочности (рис. 5).

Образцы после сгорания взвешивали (см. 

табл. 2) — на их конечную массу влияли, во-пер-

вых, степень их разбрасывания в процессе горения 

(потеря массы), а во-вторых, поглощение кислоро-

да и азота из воздуха (прибавка массы). В резуль-

тате масса всех образцов увеличилась (начальная 

масса шихты 115 г). Оба описанных процесса не-

гативны для получения компактных изделий, что 

в условиях горения на воздухе с последующим 

прессованием ставит задачу сведения их влияния 

к минимуму. 

Из представленных результатов следует, что 

скорость горения шихтовых брикетов возрастает 

приблизительно на 70 % с повышением их плотно-

сти и прочности, что является следствием увели-

чения контактной поверхности частиц. Аналогич-

ным образом ведет себя характеристика V/V0, что 

указывает на тесную взаимосвязь между временем 

сгорания образцов и их ростом: шихтовые брике-

ты, сгорающие с большей скоростью, увеличивают 

свой объем в меньшей степени. 

Анализируя полученные результаты, можно 

прийти к выводу, что поскольку образец 1 имел 

минимальную из всех скорость горения, макси-

мальную потерю массы (максимальный выброс 

горящей шихты за пределы прессовки), мини-

мальную прочность и, как следствие, наибольшее 

увеличение объема после сгорания, то он наиме-

нее перспективен для использования в данной тех-

нологической схеме синтеза. 

И напротив, образец 5 при максимальных зна-

чениях плотности и прочности, наибольшей ско-

рости горения и минимальном изменении в объе-

ме после сгорания является более технологичным 

(по сравнению с остальными) для СВС-компакти-

рования в открытой стальной матрице.

Обсуждение результатов 

по горению и прессованию

 Увеличение скорости горения с ростом плотно-

сти прессовок для нашего состава хорошо объяс-

няется в рамках модели плавления, капиллярного 

растекания частиц титана по частицам сажи, бора 

с последующим реакционным взаимодействием 

[10]. Повышение плотности и площади контактов 

частиц прессовок оказывает влияние на скорость 

горения через изменение теплопроводности ших-

ты и сокращение общей протяженности капил-

ляров, увеличивая Uг. В работе [11] отмечалась 

прямая зависимость скорости горения шихтовых 

смесей с титановыми порошками от электропро-

водности прессовок, которая, в свою очередь, 

определяется площадью контактной поверхности 

между титановыми частицами и напрямую связа-

на с прочностью шихтовых брикетов. Фактором, 

снижающим Uг в прессованном брикете, являет-

Таблица 2. Характеристики сгоревших на воздухе образцов

№ образца θ V/V0 , % Uг, см/с Масса, г Kобж

1 0,60 53 1,8 120 1,93

2 0,63 39 2,2 123 2,03

3 0,65 37 2,5 126 2,10

4 0,71 30 2,8 126 2,29

5 0,75 10 3,1 129 2,39

Рис. 5. Зависимости скорости горения (1) 

и изменения объема прессовок (2) от их прочности
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ся интенсивное газоотделение, сопровождающее 

движение фронта горения. Каркас прессованных 

брикетов оказывает в разной степени (в зависи-

мости от прочности) сопротивление выбросу из 

их объемов при горении газов. В условиях интен-

сивного газовыделения с повышением прочности 

прессовок увеличивается скорость горения. 

Еще одним фактором, влияющим на скорость 

горения, является соотношение объема участву-

ющего в капиллярном растекании титанового 

расплава и объема пор — капилляров из порошка 

бора. Реакционное взаимодействие во фронте го-

рения протекает наиболее полно в случае равен-

ства объемов пор и титанового расплава. Именно 

это условие, по данным работы [12], обеспечивает 

максимум на кривой зависимости скорости горе-

ния от плотности. 

По данным [13], именно образование TiB2 явля-

ется ведущей реакцией в процессе взаимодействия 

титана и бора. Принимая во внимание эти резуль-

таты, рассчитаем для нашего исследуемого состава 

объем пор, равный объему расплавленного титана, 

необходимому для образования TiB2. Учитывая, 

что после плавления титан увеличивает свой объем 

на 10 %, получим, что условия, при которых обра-

зуется максимальная реакционная поверхность во 

фронте горения, соответствуют пористости ~25 %. 

Результаты по скорости горения образцов, 

представленные выше, хорошо соответствуют рас-

четной величине оптимальной пористости. Мини-

мальное время сгорания соответствует прессован-

ному брикету с плотностью 0,75. Такое значение 

оптимальной пористости (25 %) объясняет отсут-

ствие максимума на графике скорости горения от 

плотности. Получение более плотных шихтовых 

брикетов (более 75 %) не представляется техниче-

ски возможным, поскольку используемое давле-

ние прессования сопровождалось резким увели-

чением упругого последействия. Это указывает на 

достижение максимально возможной плотности в 

данных условиях предварительного прессования.

Синтез твердосплавных заготовок 

и исследование их структуры

Проведенные исследования по оптимизации 

параметров горения и свойств шихтовых брикетов 

показали, что образец 5 является наиболее техно-

логичным для проведения СВС с последующим 

компактированием в жесткой стальной матрице. 

Шихтовые прессовки, соответствующие режиму 

приговления 5, помещенные на дно стальной ма-

трицы (см. рис. 1), спокойно сгорали без выбросов 

шихты за 2,0—2,5 с, после чего через 1—2 с к ним 

прикладывалось давление ~100 МПа с выдержкой 

2,0 с. Затем горячепрессованные образцы, пред-

ставляющие в итоге пластины диаметром 60 мм и 

толщиной 11 мм, извлекали из матрицы и охлаж-

дали. Взвешивание образцов после охлаждения 

показало, что потери их массы составляют 10—

12 % от начальной. Сравнивая их свойства с харак-

теристиками образцов, сгоревших на воздухе без 

компактирования (см. табл. 2), можно сделать вы-

вод, что уплотнение и деформация продуктов син-

теза предотвращают их насыщение кислородом и 

азотом из воздуха.

Полученные таким образом твердосплавные 

заготовки шлифовали и резали алмазным инстру-

ментом, после чего готовили шлифы для рентгено-

фазового и микроструктурного анализов.

Рентгенофазовый анализ показал, что состав 

синтезированных сплавов в основном определяет-

ся TiB2 (~60 %) и титановой связкой (~40 %) с рас-

творенным в ней бором. Также присутствуют сле-

ды фазы TiB, содержание которой не превышает 

5 мас.%.

Исследование микроструктуры верхней и ниж-

ней части образцов не выявило характерных раз-

личий, что может быть связано с уплотнением и 

деформацией образцов при достаточно большом 

количестве жидкой фазы на основе титана.

Микроструктура компактных образцов при-

ведена на рис. 6. Общая пористость не превышала 

0,5 %. Количественный анализ показал, что темная 

фаза (см. 1 и 2 на рис. 6) размером 1—2 мкм, по соста-

ву соответствующая дибориду титана, находится в 

окружении более светлой фазы (4, 5) с меньшим со-

держанием бора, представляющей из себя твердый 

раствор бора в титане. Светлая фаза, являющаяся 

связующей между диборидными зернами, также 

неоднородна. Внутри нее кристаллизуются в не-

большом количестве (~3 мас.%) включения игольча-

той формы (3, 6), по составу близкие к монобориду 

титана. Избыточное содержание титана в исходной 

композиции (TiB2 + 40 мас.% B) привело к тому, что в 

конечном продукте отсутствует непрерывный кар-

кас из боридных зерен. При такой микроструктуре, 

содержащей пластичную матрицу, облегчаются ус-

ловия деформации материала, включающего хруп-

кие боридные фазы TiB2 и TiB.

Известно немного исследовательских и техно-

логических работ, посвященных горению и по-
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лучению компактных материалов в системе ти-

тан—бор [14—22]. Наиболее близкие по тематике 

исследования приведены в [15—17]. В них изме-

рялись параметры горения и изучались вопросы 

структурообразования в зависимости от содержа-

ния бора в шихтовых брикетах составов Ti—B при 

СВС-компактировании. По данным [16], основной 

фазой в компактных материалах, аналогичных на-

шему составу (Ti + 18,5 мас.% B), являлся монобо-

рид титана (TiB), что полностью соответствовало 

равновесной диаграмме состояния Ti—B (рис. 7). 

В условиях использования новой техноло-

гической схемы синтеза для шихтового состава 

Ti + 18,5 мас.% B получены твердосплавные образ-

цы, структура которых определялась в основном 

диборидом титана (~60 %) и титановой связкой 

Рис. 6. Характерная микроструктура твердосплавных образцов после синтеза

Рис. 7. Диаграмма состояния Ti–B
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(~40 мас.%). Поскольку этот результат не согласу-

ется с диаграммой состояния Ti—B, а также с ранее 

полученными результатами [15—17], структуру по-

лученного в нашем случае сплава можно считать 

неравновесной. 

 Микротвердость полученного сплава, опреде-

ленная по стандартной методике [23], составила 

HV = 18000 МПа. 

Заключение 

В результате оптимизации параметров синтеза 

и режимов подготовки реакционных порошковых 

смесей показана возможность проведения эффек-

тивного и безопасного процесса СВС-компакти-

рования в открытой стальной матрице. Показа-

но, что основным параметром, обеспечивающим 

возможность технологического использования 

новой схемы, является максимальная прочность 

шихтовых прессовок. Получен компактный твер-

досплавный материал с минимальной пористо-

стью (<0,5 %) и уникальным фазовым составом 

(60TiB2—40Ti), не соответствующим равновесной 

диаграмме состояния Ti—B, что, вероятно, связа-

но с условиями ускоренного охлаждения.

Автор выражает благодарность проф. А.М. Столину 

за постановку задачи и предоставление возможности 

использования ресурсов своей лаборатории при проведении 

работы, а также А.П. Чижикову и А.С. Константинову 

за непосредственное участие при изготовлении образцов 

для исследований.
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Приводятся результаты получения и исследования структуры и свойств керметов на основе порошков оксида алюминия и 
никель-алюминиевого сплава с добавкой 0,1 мас.% наночастиц алюмомагниевой шпинели, спеченных электроискровым 
методом на установке FCT-HP D 25 в среде аргона при температуре t = 1470 °С в течение 30 мин. Представлены результаты 
ТГ- и ДСК-анализа шихты NiAl–65Al2O3 при температурах до 1300 °С. Установлено, что шпинель MgAl2O4 в виде отдельных 
наночастиц (60 нм) или агрегатов (менее 700 нм) присутствует по границам зерен композита. Для описания механизмов 
деградации прочностных свойств разрабатываемых материалов были проведены исследования внутреннего трения при 
t = 20÷900 °С и высокотемпературный рентгенофазовый анализ при t = 700, 800 и 900 °С. Показано влияние наночастиц 
на внутреннее трение композита в интервале Δt = 20÷900 °С в системе NiAl–65Al2O3–0,1MgAl2O4. Обсуждены возможные 
механизмы деградации прочностных свойств керметов при повышении температуры. Выдвинуто предположение о том, 
что появление при высоких температурах экстремумов на кривых внутреннего трения может быть вызвано смещением 
границ фаз интерметаллидов и оксидной составляющей из-за разных коэффициентов термического расширения (КТР). 
Обнаружено положительное влияние добавок наночастиц шпинели на кратковременную жаропрочность керметов при 
t = 750 °С. Исследование кратковременной жаропрочности при t = 750 °С показало, что образец с наночастицами более 
стабилен, чем немодифицированный образец, что, согласно теории Образцова–Лурье–Белова и ряду проведенных на 
металлических матрицах исследований, можно связать с влиянием сформировавшихся межфазных зон упрочнения во-
круг наночастиц.

Ключевые слова: кермет, никель-алюминий, оксид алюминия, шпинель, внутреннее трение, высокотемпературный рент-
генофазовый анализ, жаропрочность.
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Vysotina E.A., Ivanov B.S. 
Preparation and study of Ni–Al–O system cermet composites with a small addition of MgAl2O4 nanoparticles

The paper presents the results of obtaining and studying the structure and properties of cermets based on powders of aluminum 
oxide and nickel-aluminum alloy doped with 0.1 wt.% of aluminum-magnesium spinel nanoparticles sintered by the electrospark 
method on the FCT-HP D 25 unit in argon at t = 1470 °C for 30 min. The results of the NiAl–65Al2O3 charge TG and DSC analysis at 
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up to 1300 °C are presented. It is found that MgAl2O4 spinel in the form of individual nanoparticles (60 nm) or aggregates (less than 
700 nm) are present along the grain boundaries of the composite. Internal friction studies at t = 20÷900 °C and high-temperature 
X-ray phase analysis at t = 700, 800 and 900 °C were carried out to describe strength properties degradation mechanisms of the 
developed materials. The effect of nanoparticles on the internal friction of the composite within Δt = 20÷900 °C in the NiAl–65Al2O3–
0.1MgAl2O4 system is shown. Potential mechanisms for cermet strength properties degradation with increasing temperature are 
discussed. It is suggested that the appearance of extrema on internal friction curves at high temperatures can be caused by shifted 
phase boundaries of intermetallic compounds and the oxide component due to different coefficients of thermal expansion (CTE). 
A positive effect of doping with spinel nanoparticles on the short-term heat resistance of cermets at t = 750 °C is found. The study 
of short-term heat resistance at t = 750 °C showed that the sample with nanoparticles is more stable than the unmodified sample, 
which can be associated with the influence of interfacial hardening zones formed around nanoparticles according to the Obraztsov–
Lurie–Belov theory and a number of studies carried out on metal matrices.

Keywords: cermet, nickel-aluminum, alumina, spinel, internal friction, high-temperature X-ray phase analysis, high temperature 
strength.
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Введение

Металлокерамические материалы на основе 

никеля с добавлением различных тугоплавких 

оксидов обладают высокими прочностными и ан-

тикорозионными свойствами при повышенных 

температурах [1—5]. Они могут использоваться для 

изготовления конструкций энергетических уста-

новок, работающих на расплавленных солях [6—9]. 

Такие материалы обладают необходимой пластич-

ностью, обеспечиваемой металлическими состав-

ляющими. Кроме того, ряд исследований показал, 

что ввод в металл малых добавок тугоплавких на-

ночастиц способствует существенному повыше-

нию его механических свойств [10—12]. Согласно 

целой плеяде работ [13—19], посвященных иссле-

дованию влияния на металлы или керамику нано-

частиц тугоплавких соединений, находящихся на 

границе зерен матрицы, они оказывают следую-

щие воздействия:

— измельчают зерно, не давая расти и переме-

щаться границам, увеличивая предел текучести 

и разрушающее напряжение, сохраняя расстоя-

ние между собой и стабилизируя приобретенную 

структуру на стадии холодного прессования. Яв-

ляются препятствием для движения фронта дис-

локаций, так как сохраняют некогерентность на 

границе зерен [13, 15—17];

— способствуют упрочнению по механизму 

двойных границ зерен [16, 18];

— тормозят ползучесть по границам зерен, 

вдавливаясь в матрицу и поворачиваясь при рас-

пространении трещины [15, 19];

— ограничивают зарождение и способствуют 

аннигиляции вакансий, повышая сопротивление 

ползучести по границам зерен [14];

— препятствуют диффузии молекул окислите-

ля, адсорбируя его на своей поверхности [13].

В данной работе были получены образцы ме-

таллокерамики на основе никель-алюминиевого 

сплава и оксида алюминия с малой добавкой алю-

момагниевой шпинели.
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Цель работы — получение образцов керме-

тов системы NiAl—65Al2O3 с добавкой наноча-

стиц алюмомагниевой шпинели, исследование их 

структуры, особенностей фазообразования и фи-

зико-механических свойств в широком интервале 

температур.

Материалы и методы исследования

Для изготовления образцов керметов различ-

ного состава (см. таблицу) применяли следующие 

порошки: ПВ-Н70Ю30 (20—63 мкм, Ni — 69 %, 

Al — 30,5 %, АО «Полема», г. Тула), оксид алюми-

ния ЧДА (20 мкм, 97 %, Донецкий завод химиче-

ских реактивов), нанопорошок шпинели (10 нм, 

100 м2/г, > 99 %, РХТУ, г. Москва). Для смешения 

использовали планетарную центробежную мель-

ницу «Активатор-2 SL» (ООО «Завод химического 

машиностроения», р.п. Дорогино, Новосибирская 

обл.) со стальными стаканами и шарами диамет-

ром 5 мм и соотношением порошок : шары = 1 : 3, 

скорость вращения диска 700 об/мин. Ввод нано-

частиц шпинели в количестве 0,1 мас.% проводили 

в изопропиловом спирте с добавлением 0,1 мас.% 

олеиновой кислоты под воздействием ультра-

звука и непрерывного перемешивания лопастной 

мешалкой. Прессование и спекание осуществ-

ляли электроискровым методом на установке 

FCT-HP D 25 (FCT Systeme GmbH, Германия) в 

среде аргона при температуре 1470 °С в течение 

30 мин и давлении прессования 50 МПа. Образ-

цы получали в виде цилиндров с параметрами 
∅ 30 ×3 мм. Предел прочности определяли при 

комнатной и повышенной (750 °С) температурах 

методом трехточечного изгиба на универсаль-

ной испытательной машине «TestSystems-ВакЭто» 

(ГНЦ ФГУП Центр Келдыша, г. Москва). Модуль 

упругости и внутреннее трение оценивали с по-

мощью ультразвуковой установки «Муза» при t =

= 20 и 750 °С. Микроструктуру изучали на скани-

рующем электронном микроскопе «FEI Quanta 

600 FEG» (FEI, Нидерланды). Термогравиметри-

ческий анализ и дифференциальную калориме-

трию порошка шихты проводили при температу-

рах 20—1300 °С на термоанализаторе «STA 449 F1 

Jupiter» (NETZSCH, Германия) с блоком «QMS 403 

Aëolos» для масс-спектрометрических измерений. 

Рентгеноструктурный анализ осуществляли на 

установке «Empyrean» (PANalytical, Нидерланды) с 

высокотемпературной приставкой.

Результаты и их обсуждение

Спрессованную шихту составов NiAl—65Al2O3 

и NiAl—65Al2O3—0,1MgAl2O4 подвергли ТГ- и 

ДСК-анализу до t = 1300 °С (рис. 1), результаты ко-

торых подтвердили ее стабильность на всем тем-

пературном промежутке (кривые для шихт обоих 

составов идентичны). Незначительное изменение 

массы до 600 °С связано с испарением влаги, вы-

горанием растворителя (изопропиловый спирт) и 

ПАВ. 

На рис. 2 представлена микроструктура смеси 

порошков NiAl и Al2O3, полученной в планетарной 

мельнице. Зерна имеют различный размер, в ос-

новном менее 15 мкм, а также субмикронные мас-

штабы (менее 1 мкм).

Рис. 3 иллюстрирует микроструктуру образца 

NiAl—65Al2O3—0,1MgAl2O4. Зерна (менее 10 мкм) 

или конгломераты зерен (20—200 мкм) никелевого 

сплава расположены по границам зерен матрицы 

из оксида алюминия, размер которых находится 

в пределах 10—50 мкм. Шпинель MgAl2O4 в виде 

отдельных наночастиц (60 нм) или агрегатов (ме-

нее 700 нм) присутствует по границам зерен ком-

позита.

Для описания механизмов деградации проч-

ностных свойств разрабатываемых материалов 

были проведены исследования внутреннего тре-

Состав образцов, мас.%

Образец NiAl Al2O3 MgAl2O4

1 35,0 65 0

2 34,9 65 0,1

Рис. 1. Результаты термических анализов 

образцов керметов

1 – ДСК, 2 – ТГ
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ния при t = 20÷900 °С и высокотемпературный 

рентгенофазовый анализ при t = 700, 800 и 900 °С, 

результаты которых представлены на рис. 4 и 5. 

До температуры 700 °С структуры фаз становятся 

более совершенными, о чем свидетельствуют уз-

кие четкие рефлексы на рентгенограммах до 800 °С, 

Рис. 2. Смесь порошков NiAl и Al2O3 после обработки в планетарной мельнице 

при увеличениях 1500× (а) и 40 000× (б)

Рис. 3. СЭМ-изображения микроструктуры образца NiAl–65Al2O3–0,1MgAl2O4

Увеличение: а – 316×, б – 824×, в – 3638×, г – 13981×

a

a

в г

б

б
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идет процесс рекристаллизации и роста зерен, 

оксид алюминия присутствует в виде аморфной 

составляющей. Затем происходит выделение но-

вых фаз, например NiO, Ni3Al, а также различных 

модификаций оксида алюминия [20]. Постоянное 

демпфирование на кривой зависимости внутрен-

него трения от температуры наблюдается у образца 

без наночастиц до 300 °С, а у образца с наночасти-

цами — при t = 300÷550 °С. Затухание начинается 

для обоих образцов в районе 700 °С и завершает-

ся для образца с наночастицами при 800 °С, а без 

наночастиц — при 870 °С. Затухание, наступающее 

при t = 700÷750 °С, скорее всего, связано с выпа-

дением фаз Ni3Al и Ni2Al3 и возможным движени-

ем границы раздела, связывающей их с матрицей, 

вызванным упругим смещением или дополни-

тельным растворением Al в Ni [21, 22]. Особенно 

оно заметно для образца без наночастиц, что под-

тверждается проведенным высокотемпературным 

рентгеновским анализом. В интервале t = 800÷
÷900 °С возникает фаза γ-Al2O3, которая представ-

ляет собой искаженную шпинельную структуру 

Рис. 4. Внутреннее трение образцов NiAl–65Al2O3 (1) 

и NiAl–65Al2O3–0,1MgAl2O4 (2)

Резонансная частота 194–205 Гц (1) и 158–165 Гц (2)

Рис. 5. Результаты высокотемпературного рентгеновского исследования образца, 

модифицированного наночастицами
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[23, 24], образуется шпинель NiAl2O4, формируют-

ся фазы Ni2Al3 и θ-Al2O3 [25—27]. 

Кроме того, появление при высоких темпера-

турах экстремумов на кривых внутреннего трения 

может быть вызвано смещением границ фаз ин-

терметаллидов и оксидной составляющей из-за 

разных коэффициентов термического расшире-

ния (КТР = (7÷9)·10–6 °С–1 для Al2O3 [28], КТР =

= (8÷15)·10–6 °С–1 для системы Ni—Al [29]).

Исследование кратковременной жаропрочно-

сти (рис. 6) при t = 750 °С показало, что образец с 

наночастицами более стабилен, чем немодифици-

рованный образец, что, согласно теории Образ-

цова—Лурье—Белова [30, 31] и результатам ряда 

проведенных на металлических матрицах иссле-

дований [32, 33], можно связать с влиянием сфор-

мировавшихся межфазных зон упрочнения вокруг 

наночастиц (рис. 7) [34]. 

Предел прочности при изгибе материала без 

шпинели при t = 750 °С существенно ниже (на 42 %), 

чем при комнатной температуре. Композит с до-

бавками наночастиц алюмомагниевой шпинели 

потерял в прочности лишь 13 % при t = 750 °С, что 

говорит о положительном влиянии нанокомпо-

нента.

Выводы

1. Методом электроискрового спекания полу-

чены образцы керметов NiAl—65Al2O3 и NiAl—

65Al2O3—0,1MgAl2O4. Установлено, что наночас-

тицы алюмомагниевой шпинели располагаются 

по границам зерен отдельно или в виде агрегатов.

2. В результате исследования внутреннего тре-

ния и фазового состава композитов при темпера-

турах до 900 °С описаны возможные механизмы 

разупрочнения керметов в процессе термообра-

ботки.

3. При изучении кратковременной жаропроч-

ности при t = 750 °С отмечено, что ввод наночастиц 

в кермет способствует его упрочнению.

Работа выполнена при поддержке гранта РФФИ 

№ 19-03-00350 А «Разработка методов повышения 

прочностных и функциональных свойств керметных 

материалов на основе никеля».
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Представлены результаты исследований по возможности получения композиционных материалов Pr2Fe14B/α-Fe методом 
окисления сплава Pr–Fe–B в струйной мельнице с псевдоожиженным слоем. Показано, что для редкоземельных магни-
тотвердых материалов (МТМ) использование стандартной технологии порошковой металлургии, дополненной методом 
окисления сплава Pr–Fe–B в струйной мельнице с псевдоожиженным слоем, позволяет получать композиты Pr2Fe14B/α-Fe 
с высокими магнитными характеристиками. Установлено, что при получении мелкодисперсных порошков по предложен-
ной технологии в среде аргона, содержащей до 0,2 об.% кислорода, происходит рост остаточной магнитной индукции 
(Br) при незначительном падении коэрцитивной силы ( jHc). Данный эффект вызывает увеличение максимального энерге-
тического произведения (BH)max на 5 %. При дальнейшем повышении концентрации кислорода происходит практически 
полное окисление высокопразеодимовой фазы PrxFe, которое приводит к резкому падению коэрцитивной силы и, как 
следствие, снижению (BH)max. Образующиеся в результате окисления магнитного материала частицы фазы α-Fe форми-
руются на границах между зернами фазы Pr2Fe14B. При этом наивысшие магнитные характеристики реализуются в том 
случае, когда частицы α-Fe отделены от зерен основной магнитной фазы тонкими прослойками немагнитных фаз, что и 
позволяет поддерживать высокий уровень jHc у спеченных образцов МТМ. При этом оптимальная толщина слоев α-Fe 
составляет 0,2–0,3 мкм. На образцах, полученных при содержании кислорода 0,3 об.%, толщина слоев α-Fe оказалась 
значительно больше (от 0,8 до 1,1 мкм), что привело к снижению коэрцитивной силы образцов почти на 10 %, а остальных 
магнитных параметров (Br , (BH)max) – на 3–7 %. Таким образом, регулируя содержание кислорода в рабочей среде струй-
ной мельницы, можно изменять толщину прослойки образующейся фазы α-Fe в композиционном материале Pr2Fe14B/
α-Fe и контролировать его магнитные параметры.

Ключевые слова: магнитотвердые композиционные материалы Pr2Fe14B/α-Fe, струйная мельница,  магнитные свойства.
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Tarasov V.P., Krivolapova O.N., Kutepov A.V., Gorelikov E.V. 
Investigation of the possibility of Pr2Fe14B/α-Fe composite obtaining by Pr–Fe–B alloy oxidation 

in a fluidized bed jet mill

The paper presents the results of studies into the possibility of obtaining Pr2Fe14B/α-Fe composites by Pr–Fe–B alloy oxidation 
in a fluidized bed jet mill. It is shown that Pr2Fe14B/α-Fe composites with high magnetic characteristics can be obtained using the 
standard powder metallurgy technology supplemented by Pr–Fe–B alloy oxidation in a fluidized bed jet mill for rare earth hard 
magnetic materials. It is found that there is an increase in residual induction (Br) with a slight drop in the coercive force (jHc) during 
the fine powder production according to the proposed technology in argon containing up to 0.2 vol.% of oxygen. This effect causes 
the maximum energy product (BH)max to increase by 5 %. With further increase in the oxygen concentration, the PrxFe, high-
praseodymium phase almost completely oxidizes. This leads to a sharp drop in the coercive force and, as a consequence, to a drop 
in (BH)max. α-Fe particles resulting from magnetic material oxidation form at the boundaries between the Pr2Fe14B phase grains. 
Maximum magnetic characteristics are achieved when α-Fe particles are separated from the main magnetic phase grains by thin 
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layers of non-magnetic phases. This allows maintaining a high coercive force jHc for sintered hard magnetic material samples. 
The optimal thickness of α-Fe layers is 0.2–0.3 μm. α-Fe layers were significantly thicker (0.8 to 1.1 μm) for samples obtained at an 
oxygen content of 0.3 vol.%. As a result, the coercive force of samples reduced by almost 10 %, while other magnetic parameters 
(Br , (BH)max) decreased by 3–7 %. Therefore, it is possible to change the thickness of the α-Fe phase layer formed in the Pr2Fe14B/
α-Fe composite and control its magnetic parameters by adjusting the oxygen content in the jet mill medium.

Keywords: Pr2Fe14B/α-Fe hard magnetic composites, jet mill, magnetic properties.
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Введение

Среди магнитотвердых материалов (МТМ) 

особое место занимают сплавы (Nd, Pr)—Fe—B 

ввиду их высокой спонтанной намагниченности 

и одноосной кристаллической анизотропии, что 

позволило в серийном производстве получать 

на их основе постоянные магниты с величиной 

максимального энергетического произведения 

(BH)max до 400 кДж/м3. Однако эксперименталь-

но достигнутая в настоящее время величина 

(BH)max = 476,8 кДж/м3 очень близка к теоретичес-

кому пределу для данных материалов (512 кДж/м3) 

[1, 2]. Дальнейшее увеличение (BH)max возможно 

только путем создания так называемых магнито-

твердых композитов. 

Свойства указанных МТМ определяются 

обменным взаимодействием между магнито-

твердыми зернами высокоанизотропной фазы 

(Nd, Pr)2Fe14B и тонкими прослойками магнито-

мягких фаз (α-Fe, Fe3B), приводящим к сохране-

нию ориентировки магнитных моментов в зернах 

магнитомягкой фазы параллельно намагниченно-

сти соседних магнитотвердых зерен, что теорети-

чески допускает создание на их основе МТМ с ве-

личиной (BH)max > 560 кДж/м3 [3]. Такая структура 

позволяет повысить остаточную индукцию МТМ 

за счет очень высокой намагниченности насыще-

ния фаз α-Fe и Fe3B и при этом сохранить высокую 

коэрцитивную силу фазы (Nd, Pr)2Fe14B.

Можно отметить ряд работ, в которых были 

рассмотрены различные способы получения ком-

позитов (Nd, Pr)2Fe14B/α-Fe: быстрая закалка, ме-

ханическое сплавление, метод смесей и т.д. [4—9]. 

Однако изготовленные материалы содержали час-

тицы α-Fe микронного уровня [10], которые благо-

даря своей низкой коэрцитивной силе значитель-

но снижали ее и у образующегося композита.

Особое значение имеют магнитотвердые ком-

позиты на основе сплавов Pr—Fe—B ввиду их вы-

соких гистерезисных характеристик при низких и 

сверхнизких температурах, что делает такие МТМ 

незаменимыми при использовании в криогенной 

и космической технике [11—14].

Весьма интересно получение композитов 

(Nd, Pr)2Fe14B/α-Fe за счет регулированного окис-

ления порошков сплавов (Nd, Pr)—Fe—B. Данный 

метод основан на особенностях микроструктуры 

сплавов (Nd, Pr)—Fe—B, основу которой составля-

ют зерна основной магнитной фазы (Nd, Pr)2Fe14B, 

разделенные прослойками немагнитных фаз, в 

первую очередь обогащенной РЗМ (Nd, Pr) фазы 

состава (Nd, Pr)xFe (где х = 2÷17) [11]. Аналогичную 

структуру имеют и тонкие однодоменные порош-

ки сплавов (Nd, Pr)—Fe—B, которые применяются 

при изготовлении постоянных магнитов по техно-

логии порошковой металлургии, поскольку раз-

рушение сплава при механическом измельчении 

происходит в основном по прослойкам немагнит-

ных фаз. 

При окислении в условиях недостатка кислоро-

да фаза (Nd, Pr)xFe распадается по схеме [15, 16]:

(Nd, Pr)xFe + О2 → (Nd, Pr)O + α-Fe.

Таким образом, контролируя процесс окисле-

ния тонких порошков сплавов Pr—Fe—B, можно 
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в принципе получить композиты Pr2Fe14B/α-Fe с 

прослойками фазы α-Fe субмикронных размеров.

Цель работы состояла в исследовании воз-

можности получения композитов Pr2Fe14B/α-Fe 

принципиально новым методом окисления сплава 

Pr—Fe—B в струйной мельнице с псевдоожижен-

ным слоем.

Материалы и методика исследований

В качестве исследуемого МТМ был выбран 

сплав, химический состав которого соответствует 

формуле Pr15В7,2Feост. Выплавку сплава осуществ-

ляли в вакуумной индукционной печи ИСВ-0,4 

(ВНИИЭТО, г. Москва) с использованием тигля из 

нитрида бора. 

Гомогенизацию сплава проводили в вакуум-

ных печах СНВЭ-1.3.1 (ВНИИЭТО, г. Москва) в 

течение 12 ч при температуре 1100 °С и остаточном 

давлении не более 0,001 Па.

 После зачистки сплав подвергался водородно-

му охрупчиванию в двухколпаковой вакуумной 

печи СГВ-2.4.2/15И3 (ВНИИЭТО, г. Москва) по 

режиму, рекомендованному в [17, 18]. 

Измельчение выполняли в среде аргона (мар-

ка А, высший сорт, ГОСТ 10157-79) в струйной 

мельнице с псевдоожиженным слоем AFG (Ho-

sokawa Micron Group, Япония) с встроенным дина-

мическим классификатором, который обеспечи-

вал получение порошков МТМ со средним разме-

ром частиц 2,5 мкм (d97 < 2,7 мкм). Данный размер 

частиц является оптимальным с точки зрения 

получения максимальных магнитных характери-

стик, поскольку в этом диапазоне соответствует 

среднему размеру доменов МТМ на основе фаз 

Nd2Fe14B и Pr2Fe14B [5, 19]. 

Средний размер частиц порошка и его грану-

лометрический состав определяли на лазерном 

анализаторе «Микросайзер 201» (АО «Научные 

приборы», г. Санкт-Петербург). При измельчении 

в струйную мельницу в качестве рабочего газа 

подавали смесь аргона со сжатым воздухом, со-

держание которого варьировали от 0 до 2 об.%. 

Необходимое соотношение аргона и воздуха уста-

навливали ротаметрами «Swagelok M2» (фирма 

«Swagelok», США) с погрешностью 1,6 %. Газы сме-

шивались в трубопроводе непосредственно перед 

входом в рабочую камеру мельницы. Благодаря 

этому, а также эффекту псевдоожиженного слоя 

воздействие кислорода воздуха на каждую частицу 

порошка происходило в мельнице более равномер-

но, чем при выдержке порошка МТМ на открытом 

воздухе. 

При получении смеси аргона с воздухом ис-

ходное (примесное) содержание кислорода в арго-

не в расчетах не учитывалось, поскольку по сер-

тификату производителя оно составляло менее 

0,0007 об.%. Фактическое содержание кислорода 

на входе и выходе струйной мельницы контро-

лировали газоанализатором GPR-1000 (Advanced 

Instruments Inc., США) с относительной погреш-

ностью 6 %.

В полученный порошок в качестве сухой 

смазки добавлялся стеарат натрия в количестве 

0,1 мас.%, после чего смесь перемешивалась в сме-

сителе FTLMV-01 (Filtra Vibracion S.L., Испания) в 

атмосфере аргона в течение 30 мин.

Прессование заготовок осуществляли в титано-

вой пресс-форме при скорости движения пуансона 

2,5 мм/с при удельном давлении 40 МПа. Процесс 

прессования порошковых заготовок происходил 

в среде аргона в магнитном (текстурующем) поле 

с напряженностью более 2500 кА/м, направление 

индукции которого было перпендикулярно на-

правлению прессования. Измерение усилия прес-

сования проводили тензодатчиком H3G (ООО «Зе-

мик-Рус», г. Казань).

 Спрессованные образцы спекались в вакуум-

ной печи СНВЭ-1.3.1 при остаточном давлении не 

более 0,1 Па и температуре 1020 °С в течение 40 мин. 

После спекания у всех образцов методом гидроста-

тического взвешивания (ГОСТ 18898-89) на весах 

типа ВЛКТ-500М (НПП «Госметр», г. Санкт-Пе-

тербург) контролировалась плотность. Если из-

меренная плотность образца составляла менее 

7,5 г/см3, спекание образца повторяли при темпе-

ратуре, увеличенной на 5 °С.

Далее проводили термообработку образцов в 

вакуумной печи СНВЭ-1.3.1 при остаточном дав-

лении не более 0,1 Па при температуре 560 °С в те-

чение 1 ч. Изготовленные образцы имели форму, 

близкую к кубической, с размерами 10×10×12 мм.

Снятие кривых размагничивания спеченных 

образцов МТМ осуществляли на гистерезисграфе 

«Permagraph C-300» (фирма «Magnet-Physik», Гер-

мания).

Локальный микрорентгеноспектральный ана-

лиз образцов выполняли с помощью сканирующих 

электронных микроскопов «Tescan Vega 3 SBH» 

(Tescan, Чехия) с приставкой энергодисперсион-

ного анализа (EDS) «Oxford» (Oxford Instruments 

Analitical, Великобритания).



Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

41Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  4  2019

Результаты исследований

На рис. 1 приведены полученные зависимости 

основных магнитных параметров — коэрцитивной 

силы ( jHc), остаточной индукции (Br), максималь-

ного энергетического произведения ((BH)max) — 

от содержания кислорода в струйной мельнице в 

процессе измельчения МТМ. Как видно из пред-

ставленных данных, при получении мелкодис-

персных порошков в среде аргона, содержащей до 

0,2 об.% кислорода, происходит рост остаточной 

индукции при незначительном падении коэрци-

тивной силы. Данный эффект вызывает увеличе-

ние (BH)max (почти на 5 %).

При дальнейшем повышении концентрации 

кислорода наблюдается почти полное окисление 

высокопразеодимовой фазы, которое приводит 

к резкому снижению коэрцитивной силы и, как 

следствие, уменьшению (BH)max, поскольку имен-

но прослойки данной фазы отвечают за стабиль-

ность доменных границ в МТМ Pr—Fe—B и вели-

чину jHc [20—22]. При концентрации кислорода 

более 0,2 об.% начинается и частичное окисление 

зерен основной магнитной фазы, которое обусла-

вливает снижение остаточной индукции Br. Не-

обходимо отметить, что содержание кислорода на 

выходе из струйной мельницы составляло менее 

100 ppm, независимо от его первоначальной кон-

центрации, — это свидетельствует о том, что прак-

тически весь вводимый кислород взаимодейство-

вал с частицами порошка МТМ. 

На рис. 2 приведены изображения образца 

МТМ, полученного при содержании кислорода 

0,3 об.%. в характеристическом излучении железа 

Fe Kα1. Видно, что микрочастицы фазы α-Fe (яр-

кие точки на рис. 2) концентрируются по границам 

зерен основной магнитной фазы Pr2Fe14B (темные 

области), что и приводит к ухудшению коэрцитив-

ной силы образцов. 

На рис. 3 представлены результаты EDS-ана-

лиза распределения железа между двумя зернами 

фазы Pr2Fe14B для образца, полученного при со-

держании кислорода 0,1 об.% и показавшего наи-

лучшие магнитные характеристики. Видно, что 

формирование частиц фазы α-Fe происходит на 

границе между двумя зернами фазы Pr2Fe14B, при-

Рис. 1. Зависимость основных магнитных параметров 

образцов МТМ от содержания кислорода

Рис. 2. Результаты микрорентгеноспектрального 

анализа образца, полученного при содержании 

кислорода 0,3 об.%
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чем наивысшие магнитные характеристики реали-

зуются в том случае, когда частицы α-Fe отделены 

от зерен основной магнитной фазы тонкими про-

слойками немагнитных фаз, что и позволяет под-

держивать высокую коэрцитивное силу у образцов 

МТМ. При этом оптимальная толщина слоев α-Fe 

составляет 0,2—0,3 мкм. На образцах, получен-

ных при содержании кислорода 0,3 об.%, толщина 

слоев α-Fe оказалась значительно больше (0,8—

1,1 мкм), что приводило к снижению коэрцитив-

ной силы образцов почти на 10 %, а остальных маг-

нитных параметров (Br, (BH)max) — на 3—7 %.

Необходимо отметить, что все эксперименты 

проводились при температуре окружающей среды 

18—22 °С. При этом вследствие небольших партий 

измельчаемого материала и кратковременности 

процесса измельчения (3—4 мин) не наблюда-

лось какого-либо нагрева измельченного порошка 

МТМ в результате окисления. 

В случае проведения более масштабных экспе-

риментов или промышленного освоения данной 

технологии получения композиционных материа-

лов Pr2Fe14B/α-Fe, вероятнее всего, понадобится 

установка системы дополнительного охлаждения 

корпуса струйной мельницы для снижения темпе-

ратуры в ее рабочем пространстве. 

Выводы

1. Использование стандартной для редкозе-

мельных МТМ технологии порошковой металлур-

гии, дополненной методом окисления сплава Pr—

Fe—B в струйной мельнице с псевдоожиженным 

слоем, позволяет получать композиты Pr2Fe14B/

α-Fe с высокими магнитными характеристиками.

2. Регулируя содержание кислорода в рабочей 

среде струйной мельницы, можно изменять тол-

щину прослойки образующейся фазы α-Fe. 

3. Введение кислорода в рабочую среду струй-

ной мельницы в количестве 0,1—0,2 об.% позволя-

ет повысить максимальное энергетическое произ-

ведение (BH)max образцов МТМ почти на 5 %. 

Работа проведена при финансовой поддержке 

Министерства высшего образования и науки 

Российской Федерации в рамках выполнения обязательств 

по Соглашению о предоставлении субсидии № 14.578.21.0255 

от 26.09.2017 г. (уникальный идентификатор 

соглашения RFMEFI57817X0255).
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Обоснованы актуальность и эффективность применения силикатсодержащего неорганического покрытия в качестве 
электроизолирующего при производстве магнитно-мягких композиционных материалов (ММКМ) из порошков железа. 
Показано влияние концентрации силиката натрия (Na2O–SiO2) в водном растворе на кинетику формирования диэлек-
трического покрытия на железных порошках разных марок, а также на прирост их массы, среднюю толщину покрытия, 
физические и технологические характеристики. Экспериментально установлено, что влияние морфологии частиц по-
рошков железа и коэффициента поверхностного натяжения на границе жидкой и твердой фаз на толщину покрытия можно 
оценить косвенно по показателям смачиваемости, в частности по краевому углу. Рассмотрены особенности структуро-
образования межслойных границ ММКМ. Элементное картирование с использованием энергодисперсионного микро-
анализатора показывает, что после прессования образцов при давлении 600 МПа и последующего нагрева в интервале 
400–600 °С изменяется толщина покрытия и протекает частичное перераспределения кремния в диэлектрическом слое. 
Это обусловлено тем, что кремний, отличающийся более высоким сродством к кислороду, чем железо, активно реаги-
рует с адсорбированным на поверхности частиц железа кислородом и (или) восстанавливает оксиды железа, образуя 
диоксид SiO2 в виде плотной пленки, которая, с одной стороны, защищает частицы железа от окисления, а с другой – в 
зоне контакта частиц железа образует диэлектрический слой, влияющий на удельные магнитные потери. Установлено, 
что отличительной особенностью уплотнения порошков железа с покрытием является преобладание структурной дефор-
мации при прессовании, поскольку покрытие снижает внутренний коэффициент трения. Показано, что по своим магнит-
ным характеристикам разработанный ММКМ отвечает современным требованиям, предъявляемым к магнитно-мягким 
композиционным материалам.

Ключевые слова: магнитно-мягкий композиционный материал, диэлектрик, структурообразование, покрытие, силикат 
натрия, морфология поверхности частиц, межчастичные контакты.
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Gasanov B.G., Tamadaev V.G., Bogachev V.O., Makhmudova E.R. 
Kinetics of dielectric coating formation on iron powders to obtain soft magnetic composite materials

The paper justifies the significance and effectiveness of silicate-containing inorganic coating usage as an electric insulator in the 
production of soft magnetic composite materials (SMCM) from iron powders. The study demonstrates the effect of sodium silicate 
(Na2O–SiO2) concentration in the water solution on the kinetics of dielectric coating formation on different iron powder grades, 
as well as on their weight gain, average coating thickness, as well as physical and process characteristics. It is experimentally 
established that the influence of iron powder particle morphology and surface tension coefficient at solid-liquid interface on the 
coating thickness can be assessed indirectly by the wettability indicators, in particular, by the contact angle. The features of SMCM 
interlayer boundary structure formation are described. Elemental mapping using the energy dispersive X-ray spectrometer shows 
that after sample pressing at 600 MPa and their subsequent heating within 400–600 °C, the coating thickness changes and silicon is 
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partially redistributed in the dielectric layer. This is determined by the fact that silicon featuring higher oxophilicity than iron actively 
reacts with oxygen adsorbed on the iron particle surface and/or reduces iron oxides forming SiO2 in the form of a dense film, which 
on the one hand protects iron particles from oxidation, and on the other hand forms a dielectric layer in the zone of iron particle 
contact that affects specific magnetic losses. It is determined that the distinctive feature of coated iron powder compaction is the 
structural deformation predominance during pressing since the coating reduces the internal friction coefficient. It is shown that 
according to its magnetic characteristics, the developed SMCM meets essential contemporary requirements for soft magnetic 
composite materials.

Keywords: soft magnetic composite material, dielectric, structure formation, coating, sodium silicate, particle surface morphology, 
interparticle contacts.
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Введение

При производстве сердечников электрических 

машин и других устройств малой мощности при-

меняют магнитно-мягкие композиционные ма-

териалы (ММКМ), представляющие собой изде-

лия из порошков ферро- или ферримагнетиков, 

частицы которых отделены друг от друга органи-

ческими или неорганическими диэлектриками 

[1—4]. Разработаны различные методы нанесе-

ния диэлектрических покрытий на частицы фер-

ромагнитных материалов [5—8]. В большинстве 

случаев основными требованиями, предъявляе-

мыми к ММКМ, являются: высокая магнитная 

проницаемость, минимальная коэрцитивная си-

ла и минимальные удельные потери, временная 

и температурная стабильность электромагнит-

ных параметров [9, 10]. Для получения требуемых 

свойств частицы порошков ММКМ должны иметь 

гомогенную структуру с минимальным содержа-

нием примесей и высоким электрическим сопро-

тивлением [11]. Поэтому для получения изделий 

из ММКМ в основном используют распыленные, 

электролитические и карбонильные порошки же-

леза, пермаллоя и других сплавов [8, 12—15].

Анализ указанных и других публикаций [16—

23] показывает, что недостаточно изучено влияние 

технологических параметров нанесения силикат-

содержащих покрытий на порошки ферромагнит-

ных материалов и режима термомеханического 

воздействия на структурообразование и магнит-

ные свойства ММКМ. Цель данной работы — ис-

следование кинетики формирования силикатных 

покрытий на порошках железа разных марок и изу-

чение влияния режимов прессования и отжига об-

разцов из них на основные магнитные и механиче-

ские характеристики.

Методика исследований

Для исследований использовали порошки же-

леза марок ПЖРВ 2.200.28 (МЦ «ССМ-Тяжмаш», 

г. Череповец), АВС 100.30 и NC 100.24 (фирма «Ho-

ganäs», Швеция), силикат натрия Na2O—SiO2 (мо-

дуль 2,8) в виде щелочного раствора в воде, полу-

ченного автоклавным методом в соотношении 

силиката к воде в диапазоне 1 : 2 — 1 : 4. Массу 

компонентов ММКМ определяли на аналитиче-

ских весах с точностью 0,002 г. Железный порошок 

с водным раствором силиката натрия смешивали 

вручную в ступе или электромеханической ме-

шалке. Полученную смесь сушили в муфельной 

печи марки E5CN (SNOL, Литва) при температуре 

110 °С в течение 5 мин.

Краевой угол смачивания водного раствора с 

различной концентрацией силиката натрия опре-

деляли на плоской поверхности прессовок мето-

дом, описанным в работе [24]. Высоту (h) и диаметр 
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основания (d) капли измеряли на микроскопе 

МБС-10 (АО «ЛЗОС», г. Лыткарино). Для оценки 

cosθ по формуле

  (1)

на торец цилиндрического образца капельницей 

наносили раствор силиката натрия и определяли 

диаметр и толщину каждой капли. 

Для изучения магнитных свойств изготавли-

вали кольцевые образцы 35×25×5 мм. Испытания 

на растяжение проводили на разрывной маши-

не ТМЭ-10 (Россия) со скоростью нагружения 

1 мм/мин. Для этого из приготовленной шихты 

ММКМ прессовали фигурные образцы в соот-

ветствии с ГОСТ 18227-98 [25]. Для рентгеногра-

фических исследований изготавливали цилин-

дрические образцы диаметром 12 мм и высотой 

7 мм. Холодное прессование проводили на гидрав-

лическом прессе НРМ-60L (MESSER, Германия) 

в стальных пресс-формах. Давление прессования 

выбирали таким образом, чтобы пористость об-

разцов не превышала 12—16 %.

Микроструктуру образцов исследовали на ме-

таллографическом микроскопе «Neophot-21» (Carl 

Zeiss Jena, Германия) и на растровом электронном 

микроскопе фирмы «EDAX» (США). Рентгено-

фазовый и рентгеноструктурный анализы прово-

дили на дифрактометре ARL X’trA (Thermo Fisher 

Scientific (Ecublens) SARL, Швейцария) в ЦКП 

«Нанотехнологии» ЮРГПУ (НПИ). Качествен-

ный фазовый анализ выполняли путем сравнения 

полученных дифрактограмм с эталонами из базы 

данных ICDD PDF-2 2012, а расчет характеристик 

пиков — при помощи программного комплекса 

WinXRD 2.0.8. 

Удельную поверхность порошков железа без 

покрытия и с покрытием определяли методом БЭТ 

на адсорбционном анализаторе «ChemiSorb 2750» 

(Micromeritics, США). Сущность метода БЭТ за-

ключается в том, что образец порошка помещается 

в проточную кварцевую адсорбционную ячейку, 

где он охлаждается жидким азотом до температу-

ры 77 К, при этом через ячейку пропускается смесь 

газов, состоящая из 10 % аргона и 90 % гелия. Ар-

гон при охлаждении адсорбируется на твердой по-

верхности образца, а затем при нагревании ячейки 

до комнатной температуры полностью удаляет-

ся с его поверхности. Объем адсорбированного и 

десорбированного аргона фиксируется сигналом 

детектора по теплопроводности (TCD) и рассчи-

тывается с помощью программного комплекса 

«Micromeritics ChemiSoft TPx V1.03».

Химический и фазовый составы поверхности 

частиц порошка железа с диэлектрическим по-

крытием определяли в ЦКП «ЦИМС» Южного 

федерального университета (г. Ростов-на-Дону) на 

растровом электронном микроскопе «Vega LMU» 

(Tescan, Чехия). Для элементного картирования 

образцов из порошков железа с покрытием исполь-

зовали энергодисперсионный микроанализатор 

«INCA Energy 450» (Oxford Instruments, Великобри-

тания).

Результаты исследований 

и их обсуждение

В табл. 1 показаны результаты измерения удель-

ной поверхности (Sуд) порошков железа разных 

марок по методике, описанной выше. Для порош-

ка АВС 100.30 получили Sуд = 1,3472 м2/г, что зна-

чительно больше, чем у порошка ПЖРВ 2.200.28 

[26]. Это связано с тем, что порошок АВС 100.30 не 

только мельче, но и имеет более развитую поверх-

ность (рис. 1, а).

По-видимому, в процессе нанесения покрытия 

в электромеханической мешалке конгломераты 

частиц порошка ПЖРВ 2.200.28, которые показа-

ны на рис. 1, б, частично разрушаются. Поэтому 

их удельная поверхность увеличилась с 0,6453 до 

0,7575 м2/г, тогда как у порошка АВС 100.30 она 

уменьшилась с 1,3472 до 0,8490 м2/г (табл. 1).

Поскольку сигнал теплопроводности образцов 

из частиц сферической формы изменяется отно-

сительно плавно (рис. 2), то, сравнивая характер 

изменения сигнала детектора теплопроводности 

(TCD-сигнала) прессовок из порошков железа раз-

ных марок, можно сделать заключение, что в про-

цессе нанесения покрытия в электромеханической 

мешалке под воздействием лапласовских сил их 

частицы приобретают форму, близкую к сферичес-

Таблица 1. Удельная поверхность порошков железа 

без покрытия и с диэлектрическим покрытием 

силикатом натрия

Марка порошка 
Sуд, м2/г

Без покрытия С покрытием 

АВС 100.30 1,3472 0,8490

NC 100.24 0,7574 0,6431

ПЖРВ 2.200.28 0,6453 0,7575
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кой. Особенно это относится к частицам порошка 

ПЖРВ 2.200.28 (см. рис. 2, в и г).

По изменению массы навески порошков железа 

разных марок до и после обработки можно оценить 

влияние концентрации силиката натрия в раство-

ре на среднюю толщину покрытия (табл. 2). Для 

этого допускаем, что толщина покрытия (δп) по 

всей поверхности частиц порошка железа пример-

но одинакова. Тогда

δп = M1 /(γSуд),  (2)

где M1 — масса сухого Na2O—SiO2, приходящаяся 

на 1 г порошка Fe (из табл. 2); γ — плотность Na2O—

SiO2 (2,44 г/см3); Sуд — удельная поверхность по-

рошков железа. 

Поскольку градиент химического потенциала 

атомов в поверхностном слое определяется гради-

ентом кривизны профиля контактного перешейка 

и поверхности частиц, то очевидно, что в вогну-

той части поверхности частиц толщина силикат-

ного слоя будет больше, чем на выпуклой. Теоре-

тически или экспериментально оценить кривизну 

поверхности каждой частицы распыленных по-

рошков железа, морфология которых показана на 

рис. 1, практически невозможно. Влияние конфи-

гурации поверхности частиц порошков и коэф-

фициента поверхностного натяжения на границе 

жидкой и твердой фаз на толщину покрытия мож-

но оценить косвенно по показателям смачиваемо-

сти, в частности по краевому углу [24]. Результа-

ты расчета экспериментальных данных показаны 

в табл. 3.

Таблица 2. Влияние концентрации силиката натрия в растворе на массу и толщину покрытия

Отношение 

силиката натрия 

к воде

Марка 

порошка 

железа

Масса 

навески 

порошка, г

Масса 

покрытия 

до сушки, г

Масса навески 

с покрытием 

после сушки, г

Масса сухого 

силиката 

натрия, г

Толщина 

покрытия, 

нм

1/2

АВС 100.30 19,832 0,415 20,039 0,207 31,75

ПЖРВ 2.200.28 19,843 0,407 20,046 0,203 65,07

NC 100.24 19,823 0,432 20,039 0,216 58,96

1/3

АВС 100.30 19,815 0,421 19,955 0,140 21,49

ПЖРВ 2.200.28 19,801 0,425 19,942 0,141 45,23

NC 100.24 19,835 0,417 19,974 0,139 37,92

1/4

АВС 100.30 19,824 0,438 19,933 0,109 16,73

ПЖРВ 2.200.28 19,837 0,423 19,942 0,105 33,62

NC 100.24 19,834 0,416 19,938 0,104 28,37

Рис. 1. Морфология поверхности частиц порошков АВС 100.30 (а) и ПЖРВ 2.200.28 (б)

a б
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С повышением содержания силиката натрия в 

растворе cosθ снижается, а угол смачивания уве-

личивается (табл. 3), соответственно, возрастает 

и работа адгезии на границе «твердое тело—жид-

кость», т.е. порошка железа и водного раствора 

Na2O—SiO2. 

Рентгенофлуоресцентный микроанализ частиц 

порошков железа с покрытием проводили после 

Рис. 2. Временная зависимость сигнала теплопроводности порошков железа разных марок 

до (а, в) и после (б, г) обработки в водном растворе силиката натрия

а, б – порошок АВС 100.30; в, г – порошок ПЖРВ 2.200.28

Таблица 3. Результаты эксперимента и расчетные значения краевого угла смачивания 

поверхности прессовки из порошка АВС 100.30

Концентрация 

диэлектрика в растворе

Материал 

подложки
h, мм dосн, мм cosθ cosθср θ, град

1/4

Образцы 

из порошка 

АВС 100.30

0,70 2,70 0,576216

0,592072 53,70,80 3,20 0,6

0,70 2,80 0,6

1/3

0,80 2,80 0,507692

0,494914 60,30,80 2,90 0,533273

0,90 2,90 0,443777

1/2

0,90 2,50 0,317176

0,348024 69,60,80 2,40 0,384615

0,70 2,00 0,342282



Наноструктурированные материалы и функциональные покрытия

49Izvestiya vuzov. Poroshkovaya metallurgiya i funktsional’nye pokrytiya  4  2019

ультразвуковой очистки порошка и прессовок в 

водной среде. Для повышения контрастности на 

торцевую поверхность прессовок напыляли угле-

род. В качестве примера на рис. 3 показано рас-

пределение компонентов в покрытии порошка 

АВС 100.30.

Следует отметить, что микрорельеф поверх-

ности частиц порошков существенно влияет на 

результаты картирования и в некоторой степени 

ограничивает точность количественного анализа. 

Кроме этого, наличие легких элементов и приме-

сей с различной плотностью в покрытиях также 

исключает точное определение их концентрации. 

Поэтому содержания кислорода, кремния и на-

трия, приведенные на рис. 3, б, и далее следует рас-

ценивать как приближенно-количественные. Эле-

менты-примеси с концентрациями менее 0,1 мас.% 

(V, Ti и др.) не определялись. 

Анализ полученных спектров свидетельствует, 

что на поверхности частиц порошков железа име-

ются соединения, выделяющиеся значительным 

контрастом в BSE-электронах и характеризующи-

еся низкой средней атомной массой компонентов 

(темный фон на снимке). Результаты анализа по-

казывают заметное отклонение суммарной массы 

от 100 %, объясняемое, вероятно, низкой плотно-

стью самого покрытия и присутствием пленок во-

ды в микропорах. Однако наличие Si и Na, а также 

характер их распределения не вызывают сомне-

ний. Было установлено, что на вогнутых поверх-

ностях частиц и в порах концентрация кислорода 

и натрия несколько больше, чем на выпуклых.

Для изучения кинетической особенности фор-

мирования межчастичных связей при прессова-

нии и спекании, а также исследования влияния 

силикатного покрытия частиц порошка на свой-

ства ММКМ использовали микрошлифы с разных 

сечений образцов. Элементное картирование с по-

мощью энергодисперсионного микроанализатора 

показывает, что после прессования образцов при 

давлении 600 МПа и последующего нагрева в ин-

тервале 400—600 °С изменяются толщина покры-

тия и распределение компонентов в зоне межча-

стичных контактов (рис. 4).

Как видно из рис. 4, в зоне межчастичных кон-

тактов толщина покрытия из силиката натрия зна-

чительно меньше, чем на частицах порошка железа 

до прессования. Особо следует отметить, что при 

нагреве прессовок выше 450— 500 °С протекает не-

которое перераспределения кремния в покрытии. 

По-видимому, это обусловлено тем, что кремний, 

отличающийся более высоким сродством к кисло-

роду, чем железо, активно реагирует с адсорбиро-

ванным на поверхности частиц железа кислородом 

и (или) восстанавливает оксиды железа, образуя 

диоксид SiO2. Поэтому концентрация кремния в 

межчастичных контактах и на свободной поверх-

ности частиц железа практически не отличается 

(см. рис. 4). Следовательно, появившаяся плотная 

пленка SiO2, с одной стороны, защищает частицы 

железа от окисления, а с другой — в зоне контак-

та частиц железа образует диэлектрический слой, 

влияющий на удельные магнитные потери. 

Плотность прессовок из распыленных по-

рошков железа с покрытием при давлении менее 

400—450 МПа несколько больше, чем у прессовок 

без покрытия, в случае, когда в шихту не добав-

лены пластификаторы (рис. 5). По-видимому, это 

связано с тем, что покрытие из силиката натрия 

снижает коэффициент внутреннего и внешнего 

Рис. 3. Морфология поверхности (а) и фрагмент спектра (б) 

распределения компонентов на поверхности частиц железа 

порошка АВС 100.30, покрытых силикатом натрия

a б
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трения частиц железа при прессовании давлением 

400—450 МПа.

Рентгеноструктурный и рентгенофазовый ана-

лизы поверхности микрошлифов показали, что в 

процессе прессования материал в большей части 

уплотняется в результате структурной деформа-

ции, т.е. протекает перегруппировка частиц с пре-

обладанием межчастичного скольжения. 

У образцов с остаточной пористостью 14—16 % 

наблюдается незначительный наклеп частиц по-

рошка железа с покрытием по сравнению с вели-

чиной наклепа частиц без покрытия. Особенно 

наглядно это проявляется при сравнении резуль-

татов расчета дифрактограмм порошков и прессо-

вок из порошка АВС 100.30 (табл. 4 и 5). Однако по 

ширине рефлексов это отличие на дифрактограм-

мах практически не заметно (рис. 6).

Микроструктурный анализ показал, что на 

межчастичных границах толщина слоя из сили-

ката натрия значительно меньше, чем на их сво-

бодной поверхности (рис. 7, а). Из этого следует, 

что в результате структурной деформации при 

прессовании толщина покрытия изменяется. 

Однако на состав диэлектрика влияет в большей 

степени режим спекания. Было установлено, что 

на поверхности частиц железа концентрация 

кремния несколько больше, чем в силикате на-

трия, расположенном между частицами (рис. 7, 

б и в).

Для оценки влияния состава раствора и по-

крытия на магнитные характеристики ММКМ из 

исследуемых порошков железа, покрытых силика-

том натрия, получали кольцевые образцы при дав-

лении прессования 600 МПа. Для снятия наклепа 

Рис. 4. Область картирования микрошлифа образца из порошка АВС 100.30 (а), фрагменты свободной 

и контактной поверхности частиц (б, в и г) и распределение кремния на свободной поверхности частиц 

порошка железа (д) прессовок

Рис. 5. Влияние давления прессования на плотность цилиндрических образцов 

из порошков АВС 100.30 (a) и ПЖРВ 2.200.28 (б) с покрытием (1) и без него (2)
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Таблица 4. Результаты расчета дифрактограмм порошка железа АВС 100.30 с покрытием

2θ, град Индекс Миллера
Межплоскостное 

расстояние, Å
Абсолютная 

интенсивность (CPS)
Полуширина

Интегральная 

интенсивность

44,6317 1 1 0 2,0273 524 0,0793 90,1

64,9851 2 0 0 1,4335 65 0,0405 13,4

82,3030 2 1 1 1,1704 78 0,1441 31,1

Таблица 5. Результаты расчета дифрактограмм прессовки из порошка железа АВС 100.30 с покрытием

2θ, град
Индекс 

Миллера

Межплоскостное 

расстояние, Å
Абсолютная 

интенсивность (CPS)
Полуширина

Интегральная 

интенсивность

44,7137 1 1 0 2,0229 784 0,1479 232,9

65,0719 2 0 0 1,4304 127 0,1641 76,7

82,3726 2 1 1 1,1679 200 0,2216 93,4

Рис. 6. Дифрактограммы (штрихграммы) порошков (а) и прессовки (б) из порошков железа АВС 100.30, 

покрытых силикатом натрия

Рис. 7. Микроструктура прессовки (а) и спектры состава диэлектрика на поверхности пор (б) 

и межчастичных контактах (в)

a б

в
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образцы нагревали при t = 500 °С в течение 30 мин 

в камерной печи без защитной среды.

Экспериментальные исследования показали, 

что у образцов из порошка АВС 100.30 с покрыти-

ем из силиката натрия после прессования и спе-

кания при t = 500 °С в течение 0,5 ч максимальная 

магнитная проницаемость μmax = 470, магнитная 

индукция в поле напряженностью H = 5 кА/м со-

ставляла В = 1,11 Тл, удельные магнитные потери 

при H = 5 кА/м и частоте 50 Гц были равны W5уд =

= 6,2 Вт/кг (рис. 8). В табл. 6 показаны основные 

свойства ММКМ из порошков железа, покрытых 

силикатом натрия. 

Предел прочности на растяжение с увеличе-

нием концентрации силиката натрия в растворе с 

0,25 до 0,5 возрастает с 41 до 48 МПа после нагре-

ва образцов из порошка ABC 100.30 при t = 400 °С 

с выдержкой 1 ч. Если повысить температуру на-

грева до 700 °С, то предел прочности составляет 

83 МПа. В целом по механическим и магнитным 

характеристикам ММКМ из порошков железа 

марок АВС 100.30, ПЖРВ 2.200.28 и NC 100.24, 

покрытых силикатом натрия, не уступают извест-

ным материалам с другими диэлектриками [3, 5, 

17, 19, 28 и др.].

Выводы

1. Экспериментально обоснована эффектив-

ность применения водного раствора силиката на-

трия для получения диэлектрического покрытия 

при производстве ММКМ из распыленных по-

рошков железа и установлено, что на химический 

состав и структурообразование покрытий влияют 

гранулометрический состав и морфология распы-

ленных порошков железа, концентрация Na2O—

SiO2 в водном растворе и параметры технологии 

нанесения покрытий.

2. Выявлено, что при нагреве прессовок из по-

рошков железа с покрытием из силиката натрия 

выше 400—450 °С активируется процесс возврата 

(отдых и полигонизация) в частицах железного 

Таблица 6. Магнитные свойства и предел прочности на разрыв ММКМ из порошков железа

Образец ММКМ

Максимальная магнитная 

проницаемость 

μmax

Магнитная 

индукция 

В5, Тл

Удельные 

магнитные потери 

W5уд, Вт/кг

Прочность 

на разрыв 

σв, МПа

Порошок АВС 100.30 

с покрытием из силиката натрия
470 1,11 6,2 83

Порошок ПЖРВ 2.200.28 

с покрытием из силиката натрия
288 0,84 9,1 95

Порошок NC 100.24 

с покрытием из силиката натрия
380 1,1 6,9 87

Somaloy 500 [2, 27] 360 1,07 5,9 81

Рис. 8. Зависимость магнитной проницаемости (1), магнитной индукции (2) и удельных магнитных потерь (3) 

от напряженности магнитного поля ММКМ из порошков АВС 100.30, покрытых силикатом натрия
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порошка, а кремний реагирует с кислородом, ад-

сорбированным на поверхности частиц железа, 

и (или) восстанавливает оксиды железа, образуя 

диоксид SiO2 как на межчастичных границах по-

рошков, так и на их свободной поверхности, что 

влияет на коррозионную стойкость и диэлектри-

ческие свойства покрытия. 

3. Установлено, что отличительной особенно-

стью уплотнения порошков железа с покрытием 

является преобладание структурной деформации 

при прессовании, поскольку покрытие снижает 

внутренний коэффициент трения. 

4. Показано, что по своим магнитным и меха-

ническим свойствам ММКМ из порошков желе-

за, покрытых силикатом натрия по предложенной 

технологии, отвечают требованиям, предъявляе-

мым к магнитно-мягким композиционным мате-

риалам.
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Сравнение морфологических и структурных характеристик 
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Исследованы особенности морфологических и структурных характеристик частиц нанопорошков, полученных измельче-
нием массивного природного алмаза и путем детонационного синтеза. Методами высокоразрешающей просвечивающей 
и растровой электронной микроскопии, малоуглового рентгеновского рассеяния показано, что в отличие от нанопорошка 
детонационного синтеза, состоящего из близких по размеру и изометрических первичных частиц, частицы природного 
нанопорошка, полученные измельчением, имеют более широкий разброс по размерам и преимущественно пластинча-
тую форму. Рентгеноструктурным фазовым анализом и спектроскопией комбинационного рассеяния, использованными 
в дополнение к вышеупомянутым методам, установлено, что структура частиц наноалмаза, полученного из природного 
алмаза, аналогична строению наноалмаза детонационного синтеза. Каждая частица природного нанопорошка, так же как 
и наноалмаз детонационного синтеза, состоит из алмазного ядра, имеющего кристаллическую решетку, относящуюся к 
кубической сингонии, и оболочки, содержащей в основном неалмазные формы углерода с sp2-гибридизацией, имеющие 
сложную структуру. Данные по оценке среднего размера частиц нанопорошков из природного алмаза и детонационного 
синтеза тремя методами, включая метод БЭТ, показали удовлетворительно согласующиеся между собой результаты. При 
этом средний размер наночастиц порошка природного происхождения близок к 24 нм, а наноалмазов детонационного 
синтеза марки УДА-С-ГО производства ФНПЦ «Алтай» – к 5,6 нм. Экспериментально выявлено незначительное увеличение 
межатомных расстояний в нанокристаллах алмаза по сравнению с массивным кристаллом алмаза. Изучением и анализом 
большого количества изображений нанокристаллов алмазов природного происхождения и детонационного синтеза, по-
лученных высокоразрешающей просвечивающей электронной микроскопией, определено, что наиболее часто встречаю-
щимися дефектами в наноалмазах являются дислокации и точечные дефекты.

Ключевые слова: природный алмаз, измельчение, детонационный наноалмаз, морфология, атомная структура наноалмаза, 
дефекты кристаллической решетки.
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Sharin P.P., Sivtseva A.V., Yakovleva S.P., Kopyrin M.M., Kuzmin S.A., Popov V.I., Nikiforov L.A. 
Comparison of morphological and structural characteristics of nanopowder particles obtained by natural 

diamond grinding and detonation synthesis

The study covers specific features of morphological and structural characteristics exhibited by nanopowder particles obtained 
by grinding a massive natural diamond and the method of detonation synthesis. High-resolution transmission and scanning 
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Введение

В настоящее время нанодисперсные алмазы и 

материалы на их основе находят широкое приме-

нение в различных отраслях промышленности: в 

качестве компонента полировальных составов [1], 

смазочных масел [2, 3], элементов микроэлектро-

ники [4—6], селективных адсорбентов и катализа-

торов [7, 8], носителей лекарственных средств [9, 

10], композиционных материалов [11]. 

Для получения наноалмазов (в объемах, обеспе-

чивающих текущие потребности рынка) наиболее 

распространен метод детонационного синтеза — 

используется энергия взрыва, высвобождающаяся 

при детонации в замкнутом объеме заряда угле-

родсодержащего взрывчатого вещества с отрица-

тельным кислородным балансом [12—14]. Дето-

национная технология синтеза наноалмаза имеет 

ряд существенных недостатков, которые связаны 

с необходимостью изготовления дорогостоящих 

взрывных камер и не менее затратными и сложны-

electron microscopy, small-angle X-ray scattering demonstrated that natural diamond nanopowder particles obtained by grinding 
have a wider range of sizes and a plated appearance, unlike detonation synthesis nanopowders consisting of similar in size and 
isometric particles. X-ray diffraction analysis and Raman spectroscopy used in addition to the methods mentioned above showed 
that the structure of nanodiamond particles obtained from natural diamond is similar to the structure of a detonation synthesis 
nanodiamond. Each particle of natural nanopowder, as well as detonation synthesis nanodiamond, consists of a diamond core 
with a crystal lattice related to the cubic system and a shell containing mainly non-diamond carbon forms with sp2 hybridization 
having a complex structure. The average particle size of nanopowders obtained from natural diamond and using detonation 
synthesis studied by three methods including BET showed results that are in satisfactory agreement with each other. The average 
nanoparticle size is about 24 nm for natural diamond powder and close to 5.6 nm for UDA-S-GO detonation synthesis nanodiamonds 
produced by the Federal Research and Production Center «Altai». An insignificant increase in the interatomic distances in diamond 
nanocrystals compared with a massive diamond crystal was shown experimentally. The study and analysis of a numerous images 
of natural and detonation synthesis diamond nanocrystals obtained by high-resolution transmission electron microscopy made it 
possible to establish that the most frequent defects in nanodiamonds are dislocations and point defects.

Keywords: natural diamond, grinding, detonation nanodiamond, morphology, atomic structure of nanodiamond, lattice defects.
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ми химическими процессами извлечения наноча-

стиц алмаза из сопутствующих продуктов, образу-

ющихся при детонации взрывчатого вещества. 

Простым и наиболее эффективным способом 

получения наночастиц алмаза является метод, 

основанный на механическом диспергировании 

массивных природных или синтетических алма-

зов, объемы производства которых велики. Так, 

мировые объемы производства только недорого-

стоящих природных алмазов, непригодных по 

своим размерно-весовым и качественным харак-

теристикам для огранки в бриллианты (ювелир-

ные украшения), составляют десятки миллионов 

карат, не считая синтетические алмазы мелкой 

размерности, объем выпуска которых многократ-

но превосходит уровень производства природных 

алмазов. 

Как показывает анализ работ [12, 13], наноал-

мазы имеют сложную метастабильную структуру, 
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а их характеристики и свойства в первую очередь 

определяются методами их получения, способами 

химической очистки и модификации поверхности. 

Несмотря на большое количество публикаций по 

этой теме, большинство работ направлено на ис-

следование структурного состояния и свойств на-

ноалмазов детонационного синтеза. Практически 

отсутствуют работы, в которых рассматриваются 

особенности морфологических и структурных ха-

рактеристик и свойств наноразмерных частиц ал-

маза, полученных «сверху вниз», т.е. измельчением 

массивных алмазов природного происхождения. 

Цель настоящей работы — изучение особенно-

стей морфологических и структурных характери-

стик первичных частиц и свойств нанопорошков 

алмаза, полученных двумя разными методами — 

механическим измельчением природного алмаза и 

детонационным синтезом.

Объекты и методика исследований

Нанопорошок природного алмазного сырья 

был изготовлен при помощи вибрационной мель-

ницы, сочетающей высокую производительность 

с тонким и качественным помолом [15]. Внутрен-

ние стенки ее стального контейнера имеют твердо-

сплавную футеровку из карбида вольфрама. В ка-

честве мелющих элементов были использованы 

стальные шарики диаметрами от 6 до 11 мм. Со-

отношение масс мелющих стальных шариков и ис-

ходного сырья составляло 5 : 1. Исходным сырьем 

для получения нанопорошков служила фракция 

–40+0 мкм микропорошка природного алмаза, 

зерна которого прошли через плетеное сито с ква-

дратными ячейками размером 40 мкм. Для эффек-

тивного отвода тепла, выделяющегося в процессе 

измельчения, применяли режим мокрого помола. 

Для этого в контейнер вибромельницы с загру-

женными исходным сырьем и мелющими шарика-

ми добавляли этиловый спирт. 

Для очистки нанопорошков от неалмазных 

форм углерода (графитоподобных структур и са-

жи), металлических и других неорганических при-

месей, образующихся в результате измельчения 

исходного алмазного сырья, проводили их после-

довательную обработку в кипящих смесях кислот 

(HNO3 c H2SO4 и HNO3 с HCl), а затем раствором 

NaOH с последующей многократной промывкой 

дистиллированной водой. Для уменьшения потерь 

при замене химических реактивов и промывке 

водой нанопорошки осаждали путем центрифу-

гирования с помощью лабораторной центрифуги 

марки «Jouan C3i» (Франция). Параметры центри-

фугирования — частоту вращения ротора и вре-

мя — определяли опытным путем. Для разруше-

ния агломератов наночастиц, равномерного рас-

пределения частиц перед центрифугированием и 

при очистке нанопорошка химическими реакти-

вами и промывке водой применяли ультразвуко-

вой диспергатор марки «Fritsch laborette 17» (Гер-

мания). Выход нанопорошка алмаза в сухом виде 

после измельчения, химической очистки и сушки 

составил 78—85 % от массы исходного микропо-

рошка природного алмаза.

В качестве образца наноалмазов детонаци-

онного синтеза при проведении сравнительных 

исследований был выбран и использован ультра-

дисперсный алмазный порошок глубокой очистки 

марки УДА-С-ГО производства ФНПЦ «Алтай» 

(г. Бийск). Морфологические и структурные ха-

рактеристики первичных частиц нанопорошков 

изучали методами растровой электронной ми-

кроскопии (РЭМ) на приборе JSM-6480LV (Jeol, 

Япония), высокоразрешающей просвечивающей 

электронной микроскопии (ПЭМ) на приборе «Ti-

tan 80-300» (FEI, США) с разрешающей способно-

стью: STEM, HREM ~0,08 нм. Цифровую обработ-

ку ПЭМ-изображений (Фурье-преобразование, 

Фурье-фильтрацию, определение межплоскост-

ных расстояний по FFT-спектрам) выполняли с 

помощью пакета программ GMS-2.3.2 (GATAN, 

США). 

Приготовление образцов осуществлялось сле-

дующим образом. Сначала на поверхность медной 

сеточки-держателя прибора диаметром 3 мм с ячей-

ками размерами 50—100 мкм наносили углеродную 

пленку толщиной 10—15 нм. Затем на поверхность 

пленки с помощью ультразвукового диспергатора 

напыляли капли предварительно приготовленной 

суспензии исследуемого нанопорошка в спирте. 

Фазовый состав и структурные параметры образ-

цов порошков наноалмаза изучали на порошко-

вом дифрактометре «ARL X’Tra» (Thermo Fisher 

Scientific, Швейцария) при CuKα-излучении (λ =

= 1,541 Å). Рентгенодифракционные измерения 

проводили в интервале углов от 3 до 80° с шагом 

сканирования 0,02°. Обработку и качественный 

анализ данных измерений осуществляли с по-

мощью программ «WinXRD» и «Crystallographica 

Search-Match». Измерения и анализ распределения 

размеров первичных частиц нанопорошков выпол-

нены методом малоуглового рентгеновского рассе-
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яния (МРР) на дифрактометре «Rigaku Ultima IV» 

(Япония), оснащенном модулем малоуглового рас-

сеяния и специальным программным обеспече-

нием «Nano Solver 3.1». Спектры комбинационного 

рассеяния (КР) образцов порошков наноалмаза 

исследовали с помощью рамановского спектроме-

тра «Solar TII», входящего в состав измерительно-

го комплекса «Интегра Спектра» (ЗАО NT-MDT, 

г. Зеленоград). Спектрометр оснащен микроско-

пом с объективом 100× с числовой апертурой NA =

= 0,7, TV-камерой и охлаждаемым (–70 °C) CCD-

детектором. Для возбуждения КР-спектров при-

менялся He—Ne-лазер с длиной волны излучения 

632,8 нм и мощностью 3 мВт. При регистрации 

спектров КР в спектрометре использовали диф-

ракционную решетку с плотностью 600 штр./мм. 

Измерения КР-спектров образцов проводили в 

режиме накопления сигнала при комнатной тем-

пературе. Удельную поверхность образцов опреде-

ляли методом БЭТ (Брунауэра—Эммета—Теллера) 

по данным измерений низкотемпературной адсорб-

ции молекул азота (77 К) при помощи прибора 

СОРБИ-МS (ЗАО «Мета», г. Новосибирск), снаб-

женного стандартным образцом для калибровки 

ГСО 7912-2001 (Sуд = 98,42 м2/г), разработанным в 

Институте катализа им. Г.К. Борескова СО РАН 

(г. Новосибирск). Плотность нанопорошков алма-

за определяли пикнометрическим методом.

Результаты и их обсуждение

В табл. 1 приведены основные характеристики 

алмазных нанопорошков, полученных измельче-

нием природного алмаза (ПНА) и детонационным 

синтезом (ДНА). В дневном свете сухой нанопо-

рошок ПНА имеет светло-серый цвет. Цвет сухо-

го нанопорошка изучаемого образца ДНА марки 

УДА-С-ГО — коричневый. Пикнометрические 

плотности обоих нанопорошков значительно ни-

же теоретической плотности алмаза (3,5154 г/см3) 

и плотности массивных природных кристаллов 

алмаза, которая, как известно, колеблется в интер-

вале 3,30—3,60 г/см3 в зависимости от содержания 

в них примесей [16]. 

На рис. 1 представлены фотографии порошков 

ПНА (а) и ДНА (б) и изображения первичных ча-

стиц ПНА (в) и ДНА (г), полученные высокоразре-

шающей ПЭМ в режиме светлого поля. Несмотря 

на то, что в процессе приготовления пробы для 

изучения ПЭМ при высыхании суспензии наноча-

стицы обычно стремятся прилипать друг к другу, 

образуя агломераты и конгломераты, на рис. 1 мож-

но четко выделить и различить контуры и огранку 

отдельных частиц порошка. Помимо отдельных 

частиц, наложенных друг на друга, на рис. 1, в в 

правом нижнем углу отчетливо виден агломерат из 

плотно слипшихся первичных частиц ПНА. Одна-

ко в приготовленных пробах всегда можно найти 

участки, в которых первичные частицы порошков 

расположены монослоем, как, например, на рис. 1, г, 

где такой участок в пробе ДНА обведен прямо-

угольником (Frame 33), что, как будет показано 

далее (см. рис. 6), позволяет исследовать тонкую 

(атомную) структуру кристаллов наноалмазов.

В целом анализ по двум проекциям, т.е. 2D-

изображениям, полученным ПЭМ, позволяет за-

ключить, что у кристаллов ПНА более широ-

кий разброс как по размеру, так и по форме, чем 

у частиц ДНА. Более однородные по размеру и 

форме первичные частицы порошка ДНА в 2D-

изображении имеют близкие размеры по двум 

главным осям, практически отсутствуют частицы 

вытянутых форм. Это дает основание утверждать, 

что их облик — изометрический, т.е. соотношения 

их размеров по трем главным осям близки. В слу-

чае частиц ПНА можно ожидать, что, посколь-

ку алмаз обладает совершенной спайностью по 

плоскостям октаэдра (111) при измельчении под 

действием динамических нагрузок, оказываемых 

мелющими телами, его кристаллы будут преиму-

щественно раскалываться по плоскостям, парал-

лельным граням октаэдра, образуя осколки или 

отколы частиц пластинчатых форм. Расчеты коэф-

фициента формы алмазных частиц по двум взаим-

но-перпендикулярным проекциям, полученным 

на основе анализа изображений ПЭМ и РЭМ, под-

тверждают, что первичные частицы ПНА имеют 

пластинчатую (чешуйчатую) форму (облик), т.е. их 

Таблица 1. Основные характеристики алмазных нанопорошков

Порошок Цвет
Пикнометрическая 

плотность, г/см3
Удельная 

поверхность, м2/г

Несгораемый 

остаток, %

ПНА

ДНА

Светло-серый

Коричневый

3,05

2,95

33,4 ± 2,0

338,6 ± 20,3

0,95

1,1
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размеры по двум главным осям существенно пре-

вышают размеры по третьей оси, которые лежат в 

интервале 1,5—40 нм (см. табл. 2). 

На рис. 2 приведены графики распределения 

частиц ДНА и ПНА по размерам, полученные из 

спектров МРР, обработанных и построенных при 

помощи программы «Nano Solver 3.1». Видно, что 

кривые распределения частиц по размерам обоих 

образцов имеют ярко выраженную асимметрию 

и отличаются друг от друга. Средние размеры ча-

стиц ДНА и ПНА, определенные из этих кривых 

распределения, составляют, соответственно, ~5,6 

и ~24 нм. Острый пик с узким основанием кри-

вой распределения частиц ДНА подтверждает, что 

этот порошок состоит из близких или однородных 

Таблица 2. Классификация форм наночастиц ПНА и ДНА 

по двум взаимно-перпендикулярным проекциям 

по изображениям ПЭМ и РЭМ

Порошок

Доля частиц, %

Изометри-

ческие

Промежу-

точные

Пластин-

чатые

ПНА

ДНА

7

84

19

16

74

–

Рис. 1. Фотографии порошков ПНА (а) и ДНА (б) и изображения первичных частиц ПНА (в) и ДНА (г), 
полученные высокоразрешающей ПЭМ в режиме светлого поля

Рис. 2. Распределение частиц ДНА (1) и ПНА (2) 

по размерам, полученное методом МРР

a

в г

б
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по размеру частиц наноалмазов, т.е. имеет моно-

дисперсный состав частиц. Вид кривой распре-

деления частиц ПНА, имеющей широкий асим-

метричный контур с пологим хвостом в области 

больших размеров, адекватно отражает и соответ-

ствует изображениям частиц ПНА, полученным 

просвечивающим электронным микроскопом. 

На рис. 3 показаны 2D-изображения карты 

спектров комбинационного рассеяния, получен-

ных при сканировании небольших квадратных 

участков 10×10 мкм поверхности образцов по-

рошков ПНА и ДНА, и вид спектров КР в 4-х про-

извольно выбранных точках образцов, помечен-

ных на 2D-картах цифрами. В табл. 3 приведены 

значения частот пиков D-, G- и G1-линий для об-

разцов ПНА и ДНА.

Как известно, спектр КР массивного природно-

го кристалла алмаза, свободного от дефектов и ме-

ханических напряжений, содержит одну узкую ли-

нию (так называемую D-линию) вблизи 1332 см–1 

с узкой полушириной до 2 см–1, соответствующей 

частоте собственных колебаний атомов углерода в 

sp3-состоянии, т.е. в решетке алмаза [17].

В отличие от массивного кристалла алмаза в 

спектрах КР частиц ПНА и ДНА помимо четко 

выраженных D-линий, относящихся к углероду с 

sp3-гибридизацией и свидетельствующих об ал-

мазных структурах их решеток, проявляются два 

широкополосных пика G и G1, соответствующие 

линиям (модам) атомов углерода в sp2-состоянии, 

т.е. находящихся в решетках графита. Пик G-моды 

является идентификационной линией углерода в 

sp2-состоянии и наблюдается всегда в спектре КР 

образцов, содержащих графитовую фазу, незави-

симо от ее дефектного и структурного состояний 

[18]. Пик G1-моды графита, или по-другому назы-

ваемый 2D-пик, вблизи 2700 см–1 соответствует 

спектру КР второго порядка, который присутству-

ет всегда наряду с G-модой в спектре КР любого ве-

щества, содержащего углерод в sp2-состоянии. 

Известно, что в спектре КР менее упорядочен-

ных и дефектных образцов графита наблюдается 

дополнительная линия, обозначаемая в научной 

литературе как D-пик графита (от слова disorder) 

[18]. Частота этой линии находится рядом с D-ли-

нией алмаза и составляет ~1350 см–1, а ее полу-

ширина, в зависимости от дефектности и струк-

турного состояния образцов, может изменяться в 

широком интервале 30—150 см–1, что при слабых 

уровнях сигнала КР и наложении на него фото-

люминесцентного фона усложняет идентифика-

цию D-линии алмаза. Как видно на рис. 3, D-пики 

графита (низко упорядоченного углерода в sp2-со-

стоянии) присутствуют в спектре КР образцов 

как ПНА, так и ДНА. В спектре КР образца ПНА 

Таблица 3. Значения частот (см–1) D-, G-, и G1-линий 

в спектре КР для образцов ПНА и ДНА

Точки 

замера

D G G1 

ПНА ДНА ПНА ДНА ПНА ДНА

1 1334 1362 1585 1597 2699 2764

2 1327 1360 1585 1592 2716 2752

3 1331 1352 1582 1582 2716 2755

4 1330 1328 1584 1583 2694 2752

Рис. 3. Двумерные изображения карты спектров КР порошков ПНА (а) и ДНА (б) 

и вид спектров в 4-х произвольных точках, помеченных на карте цифрами

a б
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D-пик графита выглядит как широкополосное ос-

нование с полушириной до 90 см–1, из которого 

выступает узкая интенсивная D-линия алмаза с 

полушириной ~14 см–1, тогда как в спектре ДНА 

узкая D-линия алмаза едва заметна на фоне ин-

тенсивного широкополосного D-пика графита. 

Появление четко выраженных D-пиков графита в 

спектре КР исследуемых образцов, вероятно, обу-

словлено наличием у наночастиц алмаза оболочек 

со сложной структурой типа «onion-like carbon», 

на которой располагаются вкрапления графито-

подобных фаз [19]. В модели нанокластера алмаза, 

предложенной в работе [19], предполагается, что 

примеси различной природы — такие, как атомы 

О, N, оксиды металлов и т.п., расположены на этой 

замкнутой оболочке, окружающей алмазное ядро, 

и содержатся в графитоподобной фазе. В процес-

се глубокой очистки от неалмазной фазы должно 

происходить последовательное удаление объемной 

графитоподобной фазы и примесей через образо-

вание каналов, рассекающих «onion-like carbon»-

оболочку вплоть до алмазного ядра. В работах [19, 

20] при изучении спектров КР наноалмазов дето-

национного синтеза с различными средними раз-

мерами наночастиц выяснено, что интенсивность 

D-линий алмаза падает с уменьшением среднего 

размера наночастиц, что хорошо согласуется с ре-

зультатами, приведенными на рис. 2 и в табл. 4. 

В [19, 20] показано, что D-пик алмаза в спектре КР 

образцов порошка ДНА практически «исчезает» на 

фоне широкополосных D-пика углерода в sp2-со-

стоянии и фотолюминесцентной полосы при сред-

нем размере наночастиц алмаза ~5 нм. Хотя, как 

видно из рис. 2, в образце ДНА при обработке сиг-

налов КР, предусматривающей вычитание широко-

полосного фона, D-пик алмаза четко проявляется. 

Несмотря на это, присутствие в спектрах отдельных 

полос фотолюминесценции в спектрах КР обоих 

образцов дает основание предположить наличие у 

частиц ПНА и ДНА многочисленных внутренних 

дефектов различной природы [18, 20, 21]. 

На рис. 4 показаны дифрактограммы образцов 

порошков ПНА и ДНА. Видно, что в анализиру-

емом интервале угла сканирования помимо ед-

ва заметных линий при углах 2θ, незначительно 

превышающих 26°, дифракционные спектры обо-

их порошков ПНА и ДНА содержат по две линии, 

соответствующие дифракции рентгеновского из-

лучения на плоскостях (111) и (220) кристалличе-

ской решетки алмаза. Слабые линии в спектре при 

углах 2θ ~26,44° и 26,56° свидетельствуют о диф-

ракции рентгеновского излучения на плоскости 

(0002) решетки графита [19, 22, 23]. Соотношение 

интегральных интенсивностей линий алмаза (111) 

и графита (0002) в образце ПНА равно I111/I0002 
 26/1, что соответствует содержанию графитовой 

фазы в ПНА-порошке 3,7 мас.%. Доля графито-

вой фазы в порошке ДНА составляет ~1,5 мас.%. 

В спектре ПНА пики линий алмаза наблюдаются 

при 2θ = 43,89° и 75,25°, тогда как пики этих ли-

ний в спектре ДНА имеют место при 2θ = 43,62° и 

75,21°. Отношение сигнал/шум в дифракционном 

спектре порошка ПНА значительно больше, чем 

у ДНА. Отношение интенсивностей дифракцион-

ных линий I111/I220 для ПНА и ДНА составляют, 

соответственно, 4,45 : 1 и 4,17 : 1.

Как видно на рис. 4, дифракционные линии 

алмаза обоих порошков имеют уширения, причем 

угловое уширение линий в спектре ДНА заметно 

больше, чем у линий ПНА. Как известно, ушире-

ние дифракционных линий может быть обусловле-

но малыми размерами частиц порошка и микрона-

пряжениями 2-го рода. Однако вклад последних в 

случае наноалмазов может быть незначительным, 

Рис. 4. Дифрактограммы порошков ПНА (а) и ДНА (б)
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поскольку любые микронапряжения в кристалле, 

вызванные тепловым или механическим воздей-

ствиями, эффективно релаксациируют благодаря 

сочетанию высокого модуля упругости алмаза с 

наноразмерным масштабом его частиц. Поэтому 

основной вклад в уширение линий в дифракцион-

ном спектре вносит малый размер кристалликов 

наноалмаза, так что при расчете размера области 

когерентного рассеяния (ОКР) можно исполь-

зовать упрощенную формулу DОКР = λ/(βcosθ). 

В табл. 4 приведены сравнительные значения 

углов сканирования (2θ), межплоскостных рас-

стояний (dhkl), физического уширения (β) и пара-

метров решетки (а) нанокристаллов ПНА и ДНА, 

полученные из анализа их дифракционных спект-

ров. Межплоскостные расстояния решеток для 

кристаллов ПНА и ДНА рассчитывались по фор-

муле Вульфа—Брэгга: 2dhklsinθhkl = nλ. Для срав-

нения в табл. 4 также представлены структурные 

параметры массивного кристалла алмаза из кри-

сталлографической и кристаллохимической базы 

данных для минералов и их структурных аналогов 

Института экспериментальной минералогии РАН 

(г. Черноголовка).

Сравнительный анализ данных, приведенных 

в табл. 4, позволяет отметить следующее. Поло-

жения пиков дифракционных линий (111) и (220) 

образцов ПНА и ДНА имеют незначительное угло-

вое смещение относительно друг друга и по отно-

шению к положению линии массивного кристалла 

алмаза. При этом межплоскостные расстояния, а 

следовательно, и параметр решетки частиц ДНА 

чуть больше, чем у образца ПНА. В свою очередь, 

параметр решетки ПНА также чуть больше, чем 

у массивного кристалла алмаза. Эти данные сви-

детельствуют о незначительном увеличении меж-

атомных расстояний, а следовательно, и параметров 

кристаллической решетки нанодисперсных частиц 

алмаза по сравнению с массивным кристаллом 

алмаза и экспериментально подтверждают расче-

ты, представленные в работе [24]. Незначительное 

превышение параметра решетки нанокристаллов 

ДНА по сравнению с массивным кристаллом ал-

маза также отмечалось в работах [23, 25]. Можно 

предположить, что частичный вклад в наблюдае-

мое снижение пикнометрической плотности по-

рошков ПНА и ДНА по сравнению с плотностью 

массивных кристаллов алмаза (см. табл. 1) помимо 

прочих факторов, вероятно, вносит эффект увели-

чения межатомных расстояний в решетках нано-

дисперсных кристаллах алмаза. 

Анализ профиля дифракционных линий и за-

висимости уширения линий (β) от угла (2θ) позво-

ляет оценить характерную область когерентного 

рассеяния, по сути соответствующую размеру пер-

вичных частиц в образцах ПНА и ДНА. В табл. 5 

Таблица 4. Значения углов (2θ), межплоскостных расстояний (dhkl), физического уширения (β) 

и параметров решетки (а) для массивного кристалла алмаза, кристалликов ПНА и ДНА

Образец Индекс Миллера dhkl, Å 2θ, град а, Å β, град

Массивный 

кристалл алмаза

(111)

(220)

2,059

1,261

43,93

75,29
3,567 –

ПНА
(111)

(220)

2,061

1,262

43,89

43,62
3,569±0,001

0,37

0,38

ДНА
(111)

(220)

2,073

1,262

43,62

75,21
3,581±0,009

1,84

2,05

Таблица 5. Размеры первичных частиц (кристаллов) ПНА и ДНА, определенные методами РФА (ОКР) и МРР, 

а также их оценка по данным измерений удельной поверхности и пикнометрической плотности порошков

Образец 

порошка

D, нм 

по методу РФА 

(ОКР)

D, нм 

по методу МРР

D*, нм 

по эвристической формуле

k = 2 (пластинчатая форма) k = 6 (форма сферы или куба)

ПНА 25,9±1,7 24,0 19,6 –

ДНА 5,0±0,3 5,6 – 6,0

Примечание. D* = k/(ρSуд), где k – коэффициент, учитывающий форму частиц; ρ и Sуд – соответственно 

пикнометрическая плотность и удельная поверхность порошков ПНА и ДНА (см. табл. 1).
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приведены средние значения размеров кристаллов 

ПНА и ДНА, определенные методами РФА (ОКР) 

и МРР, и их оценка по эвристической формуле, 

связывающей средний размер частиц порошка с 

их формой, плотностью и удельной поверхностью. 

Как следует из табл. 4, три различных метода 

определения размера первичных частиц нано-

порошков ПНА и ДНА, основанные на разных 

физических эффектах, дают удовлетворительно 

согласующиеся между собой результаты, что сви-

детельствует о достоверности оценки размеров 

первичных наночастиц. Кроме того, эти данные 

хорошо согласуются с размерами наночастиц, из-

меренными на их прямых изображениях, полу-

ченных при помощи высокоразрешающей ПЭМ.

Метод высокоразрешающей ПЭМ не только по-

зволяет изучать морфологический и гранулометри-

ческий составы нанодисперсных частиц, но и, при 

соответствующей подготовке пробы (слайсов) ис-

следуемого образца, требующей доведения ее тол-

щины до менее 100 нм, а также равномерного и 

монослойного расположения наночастиц, обеспе-

чивает изучение атомной структуры и дефектов 

кристаллической решетки нанодисперсных объ-

ектов. На рис. 5 показаны светлопольные изобра-

жения нанокристаллов ПНА и ДНА, полученные 

посредством высокоразрешающей ПЭМ, где четко 

видны и различаются ряды атомных плоскостей 

многих из них, а также дефекты их кристалличе-

ских решеток. В обоих случаях скопления нано-

дисперсных частиц, наложенных друг на друга, за-

трудняют получение качественных картинок, тем 

не менее в периферийных областях исследуемых 

проб, где наночастицы расположены монослоем, 

изображения позволяют рассматривать и изучать 

тонкую структуру нанокристаллов. В светлополь-

ном изображении ряды атомных плоскостей угле-

рода в решетке алмаза видны в виде темных по-

лос, а светлым полосам соответствуют пустые 

промежутки между рядами (плоскостями) ато-

мов углерода. Качественные ПЭМ-изображения 

дают возможность определить межплоскостные 

расстояния нанодисперсных кристаллов, их про-

странственную ориентацию в решетке, выявить и 

идентифицировать наличие тех или иных дефек-

тов в их решетках. На рис. 5 цифрами обозначены 

нанокристаллы, для которых в табл. 6 приведены 

межплоскостные расстояния, количество атом-

ных плоскостей и индексы Миллера. Заметим, что 

значения dhkl отдельных нанокристаллов ПНА и 

ДНА, определенные по их ПЭМ-изображениям, 

хорошо согласуются с данными, полученными 

методом рентгеноструктурного фазового анализа 

(см. табл. 4). 

Проблеме изучения тонкой структуры нано-

дисперсных алмазов посвящено огромное коли-

чество работ (например, [13, 25—30]), однако в 

большинстве из них исследуются наноалмазы де-

тонационного синтеза. В ряде работ рассматрива-

ются особенности структуры нанокластеров алма-

за статического [21] и лазерного синтеза [6, 23], а 

также наночастиц алмаза, обнаруженных в метео-

Рис. 5. Изображения тонкой структуры частиц ПНА (а) и ДНА (б), 

полученные с помощью высокоразрешающей ПЭМ

Цифрами обозначены нанокристаллы, для которых определены (см. табл. 6) межплоскостные расстояния, 

количество атомных плоскостей и их кристаллографическая ориентация (индексы Миллера)

a б
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ритах [31]. Однако отсутствуют работы, посвящен-

ные изучению тонкой структуры нанодисперсных 

алмазов, полученных простым и наиболее эффек-

тивным методом — измельчением массивных кри-

сталлов природных алмазов. 

Анализ работ [13, 26—30] свидетельствует, что 

структура алмазного ядра наночастиц ДНА опре-

делена неоднозначно. Так, в [26, 27] сообщается, 

что в структуре монокристаллического алмазного 

ядра ДНА отсутствуют дефекты, деформирована 

только поверхностная оболочка. В [28—30] показа-

но, что частицы ДНА являются достаточно совер-

шенными монокристаллами, однако некоторые 

из них содержат дефекты упаковки и субзерна с 

границами кручения, причем границы монокри-

сталлов не идеальны, имеются моноатомные сту-

пеньки. 

На рис. 6 представлены изображения высокого 

разрешения атомной структуры двух нанокристал-

лов, соответственно ПНА и ДНА, обозначенных 

цифрами 1 и 2 на рис. 5. На обоих изображениях 

четко разрешены и видны ряды атомных плоско-

стей (111), являющихся составными элементами 

системы из атомных плоскостей, формирующих 

совершенную кристаллическую решетку алмаза, 

относящихся к кубической сингонии. Видно, что 

нанокристаллы алмаза окружены оболочками, со-

стоящими в основном из углерода с sp2-гибридиза-

цией, что подтверждается КР-спектрами (см. рис. 3). 

Такие оболочки, располагаясь по границам ча-

стиц, служат в качестве химически активных ма-

триц, связующих соседние нанокристаллы алмаза. 

На рис. 6 стыки или границы между соседними ал-

мазными частицами помечены жирными стрелка-

ми; пунктирными линиями выделены оболочки — 

скопления низкоупорядоченных форм углерода, 

расположенные на поверхности наночастиц, пер-

пендикулярной к атомным плоскостям (111). В ра-

ботах [19, 32] показано, что такие оболочки содер-

жат примеси в виде атомов различных элементов 

Рис. 6. Изображения высокого разрешения атомной структуры пары примыкающих друг к другу 

нанокристаллов ПНА (а) и ДНА (б), обозначенных цифрами 1 и 2 на рис. 5

Таблица 6. Межплоскостные расстояния (dhkl), количество атомных плоскостей и их пространственное 

расположение в решетке нанокристаллов ПНА и ДНА, приведенных на рис. 5

Порядковый 

номер 

кристалла

ПНА ДНА

dhkl, Å
Количество атомных 

плоскостей

Индекс 

Миллера
dhkl, Å

Количество атомных 

плоскостей

Индекс 

Миллера

1

2,062

26 (111)

2,073

28 (111)

2 57 (111) 26 (111)

3 21 (111) 21 (111)

4 17 (111) 29 (111)

5 27 (111) 1,262 15 (220)

a б
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и функциональных групп, которые и определяют 

химические, электронные свойства поверхности 

наночастиц алмаза. 

Изучение и анализ большого количества (по 40 

и более отдельных снимков частиц ПНА и ДНА) 

изображений высокого разрешения наночастиц, 

аналогичных тем, что представлены на рис. 6, 

позволяют заключить, что нанокристаллы как 

ПНА, так и ДНА содержат различные дефекты в 

их кристаллических структурах. При этом наи-

более часто наблюдаются дефекты упаковки, что 

согласуется с результатами работ [29, 30]. В пер-

вую очередь, это дислокации и точечные дефекты. 

Очевидно, что в процессе измельчения массивных 

монокристаллов природного алмаза, при раска-

лывании монокристалла на мелкие осколки и от-

колы часть дефектов — такие, как примесные ато-

мы или макровключения сопутствующих алмазу 

минералов (например, оливина, образований из 

низкоупорядоченных форм углерода и т.п.), вы-

водятся и отсутствуют в нанокристаллах ПНА. 

Однако очевидно и то, что интенсивные механи-

ческие воздействия сопровождаются появлением 

линейных дефектов упаковки в их осколках — 

нанокристаллах. На рис. 6 в нижних левых углах 

изображений частиц ПНА и ДНА вставлены уве-

личенные изображения краевых дислокаций, об-

наруженных в их кристаллах. На разломах граней 

нанокристаллов ПНА, параллельных плоскости 

рисунка, имеются моноатомные ступеньки, что 

хорошо видно в верхней вставке — увеличенном 

изображении на рис. 6, а. Вследствие того, что на 

каждой атомной ступеньке располагаются неупо-

рядоченные атомы углерода, оболочки вокруг на-

нокристаллов на изображениях визуально утол-

щены. 

Заключение

Изучены особенности морфологических и струк-

турных характеристик частиц нанопорошков, по-

лученных измельчением массивного природного 

алмаза и методом детонационного синтеза. Ком-

плексом современных высокоразрешающих мето-

дов ПЭМ и РЭМ показано, что в отличие от нано-

порошка детонационного синтеза, состоящего из 

близких по размеру наночастиц изометрических 

форм, частицы природного нанопорошка имеют 

преимущественно пластинчатую форму и широ-

кий разброс по размерам. 

Методами рентгеноструктурного фазового ана-

лиза и спектроскопии комбинационного рассеяния 

установлено, что структура наноалмаза, получен-

ного из природного алмаза, аналогична строению 

наноалмаза детонационного синтеза. Первичная 

частица природного нанопорошка, так же как и на-

ноалмаз детонационного синтеза, состоит из алмаз-

ного ядра, имеющего кубическую кристаллическую 

решетку, и оболочки со сложной структурой, со-

держащей в основном неалмазные формы углерода 

с sp2-гибридизацией. Результаты оценки среднего 

размера частиц нанопорошков, полученные тремя 

методами, включая метод БЭТ, удовлетворительно 

согласуются между собой. Средний размер наноча-

стиц порошка природного происхождения состав-

ляет ~24 нм, а наноалмазов детонационного синтеза 

марки УДА-С-ГО производства ФНПЦ «Алтай» — 

близок к 5,6 нм. Установлено незначительное, но 

заметное увеличение межатомных расстояний в на-

нокристаллах алмаза по сравнению с массивными 

кристаллами алмаза. Выявлено, что наиболее часто 

встречающимися дефектами в нанокристаллах ПНА 

и ДНА являются дислокации и точечные дефекты. 
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Проведены сравнительные исследования структурных характеристик и функциональных свойств покрытий Ti–Al–Mo–N 
и Ti–Al–Mo–Ni–N, полученных методом ионно-плазменного вакуумно-дугового осаждения, с целью изучения влияния на-
ноструктурирующей добавки никеля. Покрытия характеризовались слоистой архитектурой с чередованием слоев нитри-
дов титана и молибдена. Концентрация молибдена составляла порядка 22 ат.%, никеля – 7 ат.%, что отвечает оптималь-
ным количествам для наилучших прочностных и трибологических свойств. Показано, что при введении никеля происходит 
снижение периода модуляции покрытия с 60 до 30 нм с одновременным повышением твердости с 37 до 45 ГПа. При этом 
увеличивается вязкость разрушения покрытий, о которой судили по относительной работе пластического деформирова-
ния и параметрам H/E, H 3/E 2. Добавка пластичного никеля в структуру твердого нитридного покрытия способствовала 
уменьшению уровня сжимающих макронапряжений в материале от –2,25 до –0,58 ГПа, что, однако, не приводило к сниже-
нию твердости и трещиностойкости, как было показано в ходе испытаний по измерительному царапанию. Сделан вывод 
о том, что фактором, определяющим физико-механические характеристики покрытия, является не макронапряженное 
состояние, а измельчение зеренной структуры материала покрытия. Введение никеля положительно сказывается на жа-
ростойкости покрытия, которое успешно защищает материал подложки от окисления при температурах до 700 °C, что 
может быть обусловлено вероятностью образования Ni-содержащих оксидов NiMoO4 и NiTiO3 на поверхности. При этом 
их появление, разрушение и действие в качестве абразивных частиц могут быть причиной изменения механизма изнаши-
вания при трении в условиях высоких температур.
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Sergevnin V.S., Blinkov I.V., Volkhonskii A.O., Belov D.S. 
Nickel effect on the structure and properties of adaptive wear-resistant 

arc-PVD Ti–Al–Mo–N coatings

Comparative studies of the structural characteristics and functional properties of Ti–Al–Mo–N and Ti–Al–Mo–Ni–N coatings 
obtained by the arc-PVD method were carried out in order to study the effect of nanostructuring nickel additive. The coatings 
featured by multilayered architecture with alternating layers of titanium and molybdenum nitrides. Molybdenum and nickel 
concentrations were about 22 at.% and 7 at.%, respectively, which corresponds to optimal quantities for the best strength and 
tribological properties. It was shown that nickel introduction reduces the coating modulation period from 60 to 30 nm with a 
simultaneous increase in hardness from 37 to 45 GPa. At the same time, an increase in the tensile strength of coatings was 
noted, which was judged by the relative plastic deformation behavior as well as H/E, H 3/E 2 parameters. Ductile nickel added 
into the solid nitride coating structure led to a decrease in the level of compressive macrostresses in the material from –2.25 to 
–0.58 GPa, without, however, any decrease in hardness and fracture toughness that was shown by scratch tests. It is concluded 
that the factor determining mechanical characteristics of the coating is not the macrostressed state, but the refinement of the 
coating material grain structure. Nickel positively affected the coating heat resistance successfully protecting the substrate 
material from oxidation at temperatures up to 700 °C, which may be associated with the likelihood of the formation of NiMoO4 and 
NiTiO3 nickel-containing oxides on the surface. However, their formation, fracture, and action as abrasive particles can cause a 
change in the friction wear mechanism at high temperatures.

Keywords: wear resistance, nanostructuring, macrostresses, nitrides, multilayered coatings.
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Введение

Мультислойные arc-PVD покрытия Ti—Al—

Mo—N, характеризующиеся чередованием слоев 

на основе сложного нитрида (Ti, Al)N [1] и нитрида 

молибдена, демонстрируют высокую износостой-

кость [2—4]. С одной стороны, она определяется 

значением твердости до 40 ГПа, с другой — низким 

коэффициентом трения за счет явления адапта-

ции покрытий к интенсивному трению путем об-

разования в зоне трения оксида MoO3, играющего 

роль твердой смазки [5, 6].

Дальнейшее повышение механических свойств 

таких покрытий возможно за счет модификации 

их структуры, в частности путем измельчения раз-

мера зерна нитридных фаз. Один из методов нано-

структурирования покрытий на основе нитрида 

титана — введение в их состав элементов, не взаи-

модействующих с TiN. Эти добавки, располагаясь 

по границам зародышей формирующейся нитрид-

ной фазы, ограничивают их рост. В качестве такой 

добавки может выступать никель [7—10]. Введение 

его в покрытие из нитрида титана в количестве до 

12 ат.% приводило к росту микротвердости с 24 до 

50 ГПа с относительной работой пластического 

деформирования до 70—75 % [11]. Ранее показа-

но [12], что добавка никеля в покрытия Ti—Al—

Mo—N обуславливает также снижение среднего 

размера зерна и повышение твердости [12]. Цель 

данной работы — исследование влияния нике-

ля на структурные характеристики адаптивных 

мультислойных покрытий Ti—Al—Mo—N и изуче-

ние механизмов модифицирующего влияния этой 

добавки на конечные свойства покрытия.

Методика исследований

Исследуемые покрытия Ti—Al—Mo—N и Ti—

Al—Mo—Ni—N наносились методом ионно-плаз-

менного вакуумно-дугового осаждения (arc-PVD) 

на подложки из твердого сплава (мас.%): 94WC +

+ 6Co, прошедшие предварительную газоабразив-

ную обработку. Напыление осуществлялось в ат-

мосфере азота (P(N2) = 0,5 Па) на установке ион-

но-плазменного вакуумно-дугового осаждения, 

оснащенной сепараторами капельной фазы в усло-

виях, аналогичных представленным в работе [12]. 

Для осаждения покрытия Ti—Al—Mo—N приме-

нялись катоды из сплава Ti—Al (мас.%: 95Ti + 5Al) 

и молибдена. Ток испаряющих дуг (I) на обоих ка-

тодах составлял 135 А, отрицательное напряжение 

смещения, подаваемое на подложку, — Ub = –140 В. 

В случае получения покрытия Ti—Al—Mo—Ni—N 

использовалась трехкатодная система: к преды-

дущей системе добавлялся катод Ti—Ni (ат.%: 

50Ti + 50Ni), на который подавался ток в 120 А. 

Геометрия испаряющей системы нанесения по-

крытий обеспечивала формирование слоистой ар-

хитектуры за счет вращения подложки при осаж-

дении покрытий и поочередного пребывания ее в 

зоне испарения каждого из катодов.

Исследование структуры покрытий осущест-

влялось с помощью просвечивающего электрон-

ного микроскопа JEM-1400 (JEOL, Япония) и раст-

рового электронного микроскопа JSM-6610LV 

(JEOL, Япония) с приставкой JED-2300F для энер-

годисперсионной спектрометрии. Элементный со-

став покрытий изучали методом энергодиспер-

сионной спектрометрии на просвечивающем 

электронном микроскопе JEM-1400 (JEOL, Япо-

ния). Фазовый анализ покрытий и дифракционные 

исследования напряженного состояния прове-

дены на дифрактометре «Ultima 4» (Rigaku, Япо-

ния) с использованием СuKα-излучения при угле 

скольжения α = 5° (это значение часто применяет-

ся на практике в соответствующих исследованиях 

[13], что дает возможность сравнить полученные 

результаты с данными других авторов). Макрона-

пряжения определялись методом sin2ψ, описанным 

в [13—15] и позволяющим измерять их при посто-
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янной глубине проникновения рентгеновских лу-

чей в образец. При этом измеряются положения 

всех отражений при съемке в асимметричной гео-

метрии. Каждое отражение имеет свой собствен-

ный угол выхода из симметричного положения 

ψ = θ – α, где θ — угол дифракции, α — угол между 

падающим лучом и образцом. По сдвигу каждой 

дифракционной линии рассчитывается свой пери-

од решетки:

aψ(HKL) = a0σf(ψ) + a0,

где a0 и aψ — параметры решетки для равновесного 

и напряженного состояний  соответственно, σ — 

напряжение.

Затем строится зависимость aψ(HKL) от функ-

ции

f(ψ) = 1/2s2sin2ψ + 2s1,

где s1 = –v/E; 1/2s2 = (1 + v)/E. Модуль Юнга (Е) и 

коэффициент Пуассона (ν) берутся свои для ка-

ждой плоскости (HKL). По тангенсу угла наклона 

прямой aψ = kf(ψ) + b и периоду решетки рассчи-

тываются напряжения σ.

Твердость покрытий (H), их модуль упругости 

(E) и относительную работу пластической дефор-

мации (Wp), характеризующую вязкость разру-

шения материала [16], определяли путем измери-

тельного индентирования при малых нагрузках 

по методу Оливера и Фарра [17] с помощью мик-

роиндентометра «Micro-Hardness Tester» (CSM 

Instruments, Швейцария). Индентирование прово-

дилось в динамическом режиме при постоянно 

возрастающей нагрузке. Значения физико-меха-

нических характеристик определялись на глубине 

проникновения индентора, не превышающей 10 % 

от толщины покрытия, что отвечает требованиям 

стандарта [18]. По полученным данным были рас-

считаны параметры H/E и H 3/E 2, характеризую-

щие сопротивляемость материала к упругой и пла-

стической деформации соответственно [19, 20].

В условиях абразивного воздействия на поверх-

ность материала внедряемые в материал частицы 

образуют в поверхностном слое повреждения, 

идентичные возникающим при внедрении инден-

тора или измерительном царапании [21, 22]. Ос-

новываясь на этом, для исследования поведения 

покрытий при абразивном истирании использо-

вался метод скрайбирования, который может быть 

интерпретирован как моделирование движения 

твердой абразивной частицы по поверхности по-

крытия с возрастающей нагрузкой. В зависимости 

от размера частиц, их формы, прикладываемой на-

грузки и свойств материала возможны различные 

механизмы абразивного изнашивания [19] — раз-

рушение по механизму пластического выдавли-

вания материала из царапины или хрупкое раз-

рушение, о которых и позволят судить результаты 

скрайбирования. Измерительное царапание про-

водились при помощи скретч-тестера «Revetest» 

(CSM Instruments, Швейцария). На поверхность по-

крытия алмазным сферическим индентором типа 

«Rockwell C» с радиусом закругления 200 мкм на-

носились царапины длиной 5 мм при непрерывно 

нарастающей нагрузке со скоростью 90 Н/мин. 

Одновременно из зоны контакта индентора и 

покрытия осуществлялась регистрация акусти-

ческой эмиссии (AE), силы трения (FF) и коэф-

фициента трения (μ). В процессе испытаний про-

водились микроскопические наблюдения харак-

тера разрушения материала покрытия.

Исследование покрытий на жаростойкость вы-

полнялось путем отжига образцов с покрытиями в 

атмосфере воздуха в электропечи при различных 

температурах и периодического их взвешивания 

при помощи высокоточных аналитических весов 

для отслеживания изменения массы образцов во 

время отжига. После отжига проводился фазовый 

анализ покрытий на предмет обнаружения оксид-

ных фаз методом рентгенофазового анализа.

Экспериментальная часть

Были получены две серии образцов покрытий 

в системах Ti—Al—Mo—N и Ti—Al—Mo—Ni—N, их 

элементный состав приведен в табл. 1.

Содержание Ni в покрытии Ti—Al—Mo—Ni—N 

составило ~7 ат.%, что, согласно [11], соответствует 

интервалу концентраций, при которых происхо-

дят значительное уменьшение размера зерна TiN 

и повышение его прочностных характеристик. 

Содержание Mo выбрано с учетом ранее получен-

ных нами данных, свидетельствующих о форми-

ровании покрытий с оптимальными трибологи-

ческими свойствами при содержании Mo порядка 

22 ат.% [5]. 

Структура поперечных сечений исследованных 

покрытий приведена на рис. 1. Они характеризу-

ются слоистой архитектурой, причем период мо-

дуляции при введении никеля снижается с 60 до 

30 нм. При этом Ni оказывает существенное влия-

ние на структурообразование в покрытии, приво-

дя к уменьшению среднего размера зерен пример-
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но в 3 раза. Их наблюдаемый размер соответствует 

полученным размерам ОКР TiN, равным 34±5 нм 

для покрытия Ti—Al—Mo—N и 12±3 нм для Ti—

Al—Mo—Ni—N.

Из результатов исследований макронапряжен-

ного состояния покрытий (рис. 2) следует, что 

при введении 7 ат.% Ni значительно снижается 

величина сжимающих макронапряжений: с σ =

= –2,25 ГПа для образца Ti—Al—Mo—N до σ =

= –0,58 ГПа для образца Ti—Al—Mo—Ni—N. Мож-

но сделать вывод, что введение пластичной ме-

таллической фазы в твердое нитридное покрытие 

приводит к релаксации макронапряжений.

Исходя из устоявшихся для твердых нитридных 

покрытий представлений можно предположить, 

что покрытия с более низким уровнем макрона-

пряжений будут характеризоваться меньшим зна-

чением твердости, однако результаты измерения 

физико-механических характеристик покрытий 

(табл. 2) говорят о повышении микротвердости при 

введении Ni в их состав с 37 до ~45 ГПа. Это свиде-

тельствует о том, что макронапряжения в данном 

случае не являются характеристикой, определяю-

щей твердость. Ее высокое значение связано с из-

мельчением зеренной структуры.

Следует отметить, что наноструктурирование 

материала покрытия путем введения Ni при повы-

шении твердости также приводит к увеличению 

вязкости покрытия, о которой можно судить по 

величинам H/E и H 3/E 2 [20, 23].

Таблица 1. Параметры осаждения и элементный состав исследованных покрытий

ITi–Al, A ITi–Ni, A IMo, A Ub, В P(N2), Па
Содержание элемента, ат.%

Ti Al Mo N Ni

135
–

135 –140 0,5
34 1 22 43 –

120 28 1 23 41 7

Рис. 1. Поперечное сечение покрытий Ti–Al–Mo–N (а) и Ti–Al–Mo–Ni–N (б)

Рис. 2. Зависимость периода решетки (а) от функции f(ψ) для образцов Ti–Al–Mo–N (а) и Ti–Al–Mo–Ni–N (б)

a б
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Что касается адгезии материала к твердосплав-

ной подложке, добавление никеля не оказало су-

щественного влияния на адгезионную прочность 

покрытия и характер его разрушения при царапа-

нии, однако несколько повысились нагрузки, со-

ответствующие началу хрупкого разрушения. 

По виду изменения сигнала акустической эмис-

сии (AE), регистрируемого из зоны разрушения во 

время испытания царапанием (рис. 3), можно су-

дить об интенсивности образования трещин и их 

развитии в покрытии при движении индентора. 

Микроскопические исследования рельефа цара-

пины после проведения скретч-теста приведены 

на рис. 4 и 5. Во время царапания покрытий при 

относительно невысоких нагрузках происходит 

сглаживание выступов покрытий, что отражает-

ся в небольших колебаниях AE. Изменение ам-

плитуды колебания AE при царапании покрытия 

Ti—Al—Mo—N, свидетельствующее о появлении 

первых трещин, происходит при нагрузке Lc1 
 40 Н (см. рис. 3, а). При повышении нагрузки до 

этой величины на поверхности наблюдаются мел-

кие сколы по краям царапины (см. рис. 4). Затем 

появляются единичные крупные сколы, а на дне 

царапины образуются поперечные трещины. При 

более высоких нагрузках трещины на дне царапи-

ны увеличиваются, сколов по берегам царапины 

становится больше, и при нагрузке Lc3  70 Н про-

исходит локальное вскрытие подложки, о котором 

можно судить по смене угла наклона кривых изме-

нения силы трения (FF) и коэффициента трения 

(μ) (см. рис. 3, а).

Видно, что в случае покрытия Ti—Al—Mo—

Ni—N интенсивное растрескивание начинается 

Таблица 2. Физико-механические характеристики 

покрытий

Покрытие H, ГПа Е, ГПа H/E H 3/E 2, ГПа

Ti–Al–Mo–N 37±2 601±24 0,061 0,141

Ti–Al–Mo–Ni–N 45±2 662±26 0,068 0,208

Рис. 3. Основные показатели скретч-теста для образцов Ti–Al–Mo–N (а) и Ti–Al–Mo–Ni–N (б)

a

б
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при большей нагрузке на индентор, чем в случае 

покрытия, не содержавшего Ni. Вплоть до на-

грузки в 50 Н не происходит хрупкого разруше-

ния материала покрытия Ti—Al—Mo—Ni—N (не 

наблюдаются сколы, крупные трещины). Начало 

появления трещин отмечается при более высоком 

значении нагрузки по сравнению с образцом Ti—

Al—Mo—N: Lc1 = 50 Н (см. рис. 3, б), при этом на 

микроскопических изображениях видны неболь-

шие сколы покрытия по берегам царапины и по-

перечные трещины на ее дне (см. рис. 5), что и про-

является в виде увеличения амплитуды колебания 

AE. Нагрузка Lc3, соответствующая достижению 

индентором подложки, имеет то же значение, что 

и для Ti—Al—Mo—Ni—N (порядка 70 Н). Получен-

ные данные о более высокой стойкости покрытия 

Ti—Al—Mo—Ni—N к хрупкому разрушению при 

царапании находятся в соответствии с результата-

ми H/E и H 3/E 2 (см. табл. 2), свидетельствующими 

о повышении вязкости покрытия при введении Ni. 

При этом снова опровергается устоявшееся мнение 

о том, что сжимающие макронапряжения в твер-

дом покрытии препятствуют зарождению и росту 

трещин. В данном случае при переходе структуры 

к наномасштабу определяющим физико-механи-

ческие характеристики фактором становятся не 

макронапряжения, а наноструктура.

Ранее показано, что покрытия Ti—Al—Mo—

Ni—N и Ti—Al—Mo—N демонстрируют схожий ко-

эффициент трения при комнатной и повышенной 

температурах (табл. 3), однако механизм изнаши-

вания материала покрытия в условиях трения при 

t = 500 °С различается [12].

При высокой температуре коэффициент тре-

ния и износ покрытий также различаются не-

существенно, но в случае покрытия с никелем  

повышенный износ и измененная морфология по-

верхностей пятна изнашивания покрытия и контр-

тела после высокотемпературных испытаний [12] 

указывают на то, что в этих условиях меняется ме-

Таблица 3. Трибологические характеристики 

покрытий Ti–Al–Mo–N и Ti–Al–Mo–Mi–N

Покрытие

Коэффициент 

трения

Износ, 

10–6 мм3·Н–1·м–1

20 °С 500 °С 20 °С 500 °С

Ti–Al–Mo–N 0,63 0,42 2,65 5,18

Ti–Al–Mo–Ni–N 0,65 0,45 2,50 7,23

Рис. 4. Микроскопические исследования рельефа царапины на покрытии Ti–Al–Mo–N 

при различной нагрузке (×800)

Рис. 5. Микроскопические исследования рельефа царапины на покрытии Ti–Al–Mo–Ni–N 

при различной нагрузке (×800)
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ханизм изнашивания. В дорожке трения покрытия 

Ti—Al—Mo—Ni—N и на поверхности контртела 

появляются следы царапания и выкрашивания, 

что является характерным признаком абразивно-

го изнашивания. Однако при этом не происходит 

значительного износа покрытия Ti—Al—Mo—

Ni—N, чему способствуют его повышенные твер-

дость и трещиностойкость. В свою очередь, износ 

контртела при трении в этих условиях значитель-

но возрастает.

Ранее при исследовании износа рассматрива-

емых покрытий было сделано предположение об 

образовании при нагреве в зоне трения никельсо-

держащих твердых оксидных фаз, действующих в 

роли абразивных частиц. Для проверки явлений, 

имеющих место при нагреве, были проведены ис-

пытания по отжигу покрытий на воздухе с термо-

гравиметрическим и последующим фазовым ана-

лизами покрытия.

Кривые, демонстрирующие изменение массы 

образца с покрытием во время отжига на воздухе 

(рис. 6), и результаты элементного анализа поверх-

ности окисленных образцов методом рентгено-

фазового анализа доказывают, что введение Ni в 

покрытие Ti—Al—Mo—N приводит к повышению 

его жаростойкости. Так, покрытие без никеля де-

монстрировало заметный и постоянный прирост 

массы с появлением продуктов окисления (оксида 

WO3, рис. 7) материала подложки уже при t = 700 °C, 

в то время как покрытие с Ni успешно защищало 

Рис. 6. Термогравиметрические кривые окисления на воздухе 

образцов покрытий Ti–Al–Mo–N (а) и Ti–Al–Mo–Ni–N (б)

t, °С: 600 (1), 700 (2), 800 (3)

Рис. 7. Рентгеновские дифрактограммы покрытия Ti–Al–Mo–N после окисления
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подложку от окисления и при более высоких тем-

пературах. Покрытие Ti—Al—Mo—Ni—N не де-

монстрировало прироста массы в течение первого 

часа отжига при t = 700 °C, затем отмечался незна-

чительный прирост, однако покрытие не окисля-

лось до подложки. Признаки его полного окисле-

ния и вскрытия подложки наблюдались только 

после отжига при t = 800 °C (рис. 8), при этом отжиг 

сопровождался значительным увеличением массы 

образца с покрытием. 

Повышение жаростойкости покрытия, содер-

жащего никель, может быть связано с образова-

нием сложных оксидов NiMoO4, NiTiO3 и NiWO4, 

которые, по мнению ряда авторов [24], обладают 

защитными свойствами. Однако эти же оксиды, 

по известным данным, являются хрупкими в усло-

виях механического воздействия и термоциклиро-

вания. Таким образом, образовываясь при высоко-

температурном трении на поверхности покрытия 

Ti—Al—Mo—Ni—N, они разрушаются и выступают 

в качестве абразивных частиц в зоне трения, повы-

шая значение износа покрытия и меняя характер 

разрушения на абразивное истирание.

Заключение

Показано, что введение малых количеств нике-

ля в состав слоистых arc-PVD покрытий Ti—Al—

Mo—N приводит к заметному снижению периода 

модуляции и среднего размера зерна (с 35 до 12 нм) 

покрытия за счет ограничения роста зародышей 

TiN. Результатом этого стало повышение твер-

дости покрытия (до 45 ГПа) и, одновременно, его 

трещиностойкости.

Образование прослойки из пластичного метал-

ла, располагающейся по границам зерен, привело к 

существенному уменьшению уровня макронапря-

жений (с –2,25 до –0,58 ГПа) в материале покры-

тия, что не оказало значительного влияния на его 

адгезионную прочность и характер разрушения. Рост 

твердости при снижающемся уровне макронапря-

жений указывает на то, что в данном случае факто-

ром, определяющим физико-механические харак-

теристики покрытия, является не макронапряжен-

ное состояние, а измельчение зеренной структуры 

материала покрытия.

Добавка никеля положительно повлияла на 

Рис. 8. Рентгеновские дифрактограммы покрытия Ti–Al–Mo–Ni–N после окисления
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жаростойкость покрытия. Оно успешно защища-

ет материал подложки от окисления при темпера-

турах до 700 °C, что может быть связано с вероят-

ностью образования Ni-содержащих оксидов на 

поверхности. Однако наличие этих оксидов, их 

разрушение и действие в качестве абразивных ча-

стиц могут быть причиной изменения механизма 

изнашивания при трении в условиях высоких тем-

ператур.

В силу полученного комплекса функциональ-

ных характеристик данные покрытия являются 

перспективными для практического использо-

вания на обрабатывающих инструментах и парах 

трения, работающих в нестационарных условиях, 

когда возможны различные виды воздействия на 

поверхность — трение скольжения, абразивное 

истирание, ударные нагрузки. Примером такого 

применения является режущий инструмент, ис-

пользуемый для непрерывного и прерывистого 

резания. В последнем случае возникают знакопе-

ременные нагрузки, ведущие к растрескиванию 

материала. Образующаяся при различных видах 

резания стружка может выступать в качестве абра-

зивного материала, меняя характер изнашивания 

на абразивное. Стойкость материала покрытия к 

этим видам воздействия приведет к увеличению 

стойкости инструмента.

Исследования проведены при финансовой поддержке 

Российского научного фонда (проект № 19-19-00555).

В работе было использовано оборудование 

ЦКП «Материаловедение и металлургия» НИТУ «МИСиС».
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11 декабря 2019 г. исполнилось 85 

лет профессору, доктору технических 

наук Сукясу Семеновичу Орданьяну – 

одному из крупнейших специалис-

тов в России в области керамических 

материалов. 

Сукяс Семенович родился в 1934 г. 

на станции Алмазная Кадиевско-

го района Ворошиловградской обл. 

(Украина). Школу № 5 в г. Горловка 

Донецкой обл. он закончил с отличи-

ем. В 1953 г. поступил в Ленинград-

ский технологический институт им. 

Ленсовета (ныне СПбГТИ (ТУ)), с 

которым связана вся его дальнейшая 

научная судьба. После окончания 

института в 1958 г. и года работы на 

спецпредприятии Сукяс Семенович 

был переведен на кафедру керамики, где трудится и по-

ныне, но уже в качестве профессора. В 1965 г. он защи-

тил кандидатскую диссертацию на спецтему для нужд 

военно-промышленного комплекса и был избран на 

должность доцента. 

В 1988 г. по совокупности опубликованных научных 

работ С.С. Орданьян защитил докторскую диссерта-

цию, а в 1989 г. возглавил кафедру химической техноло-

гии тонкой технической керамики.

Проф. С.С. Орданьян более 50 лет занимается ис-

следованием тугоплавких соединений – карбидов, 

боридов, нитридов, силицидов и др., их взаимодей-

ствием и разработкой физико-химических основ тех-

нологии композиционных материалов различного на-

значения совместно с вопросами их применения. Под 

его руководством изучено более 160 квазибинарных и 

тройных систем с участием тугоплавких соединений, 

принадлежащих различным классам – MedC, MedN, 

MedB2, MedSi2, LaB6, B4C, SiC. Установлено более 

600 эвтектических систем с числом компонентов n =

= 2÷5 с температурой эвтектики в пределах 2000÷
÷3000 К. Проф. С.С. Орданьяном предложена клас-

сификация систем тугоплавких неорганических со-

единений, позволяющая на научной основе созда-

вать керамические композиции конкретных целевых 

назначений с ожидаемым уровнем эксплуатацион-

ных свойств. Под руководством Сукяса Семеновича 

были созданы новые материалы по заданию различ-

ных предприятий и ведомств – высокотемператур-

ные конструкционные материалы для службы при 

температуре до 3000 К; эффективные термокатодные 

материалы с высокой плотностью тока эмиссии; раз-

личные виды керамики с высоким сопротивлением 

ударным нагрузкам (керамическая броня); большая 

группа инструментальных керамических материалов 

на основе высокотвердых соединений титана, куби-

ческого нитрида бора – безвольфрамовые твердые 

сплавы. Разработаны методы активированного спека-

ния керамик на основе таких широко применяемых в 

технике ковалентных карбидов, как карбиды кремния 

и бора. Производство ряда инструментальных мате-

риалов было внедрено на заводах станкоинструмен-

Сукясу Семеновичу Орданьяну – 85 лет

тальной отрасли (на абразивном 

заводе «Ильич» (г. Санкт-Петер-

бург), Лужском абразивном заводе) 

с большим экономическим эффек-

том. Эти работы были отмечены ме-

далями ВДНХ. В новое время ряд 

идей и разработок Сукяса Семено-

вича внедрен в динамично развива-

ющейся инновационной компании 

ООО «Вириал» (г. Санкт-Петербург).

Накопленный научно-экспе-

риментальный базис был положен 

в основу ряда лекционных курсов 

и методической литературы для 

студентов, специализирующихся в 

области машиностроительной ке-

рамики. За годы работы на кафедре 

С.С. Орданьян подготовил сотни 

инженеров, более 40 кандидатов наук, одного доктора 

наук, активно работающих не только в России, но и в 

СНГ и за рубежом. Он избран действительным ино-

странным членом Национальной Академии наук Арме-

нии и действительным членом Академии инженерных 

наук.

Сукяс Семенович является членом редколлегий 

журналов «Огнеупоры и техническая керамика», «Изве-

стия вузов. Порошковая металлургия и функциональ-

ные покрытия», членом ряда диссертационных советов 

по присуждению степени доктора наук, участником 

многочисленных научных конференций, симпозиумов, 

включая международные. Он автор более 600 научных 

публикаций и 110 изобретений, патентов в области ма-

шиностроительной керамики. С.С. Орданьян – один из 

самых активно цитируемых авторов в области техноло-

гии керамики. 

За большие успехи в подготовке специалистов выс-

шей квалификации, огромный вклад в развитие выс-

шего образования С.С. Орданьяну присвоено звание 

«Заслуженный работник высшей школы РФ». За суще-

ственный вклад в создание физико-химического базиса 

гетерофазных керамик с планируемыми свойствами он 

награжден золотой медалью им. Н.Н. Семенова.

При активнейшем участии проф. С.С. Орданьяна 

кафедра химической технологии тугоплавких неметал-

лических и силикатных материалов Санкт-Петербург-

ского государственного технологического института 

осуществляет трехуровневую подготовку специалистов 

(бакалавр, магистр, аспирант), в связи с чем была прове-

дена большая методическая подготовка и переработка 

программ в соответствии с действующими стандартами 

и рекомендациями.

Отмечая столь важную дату в жизни Сукяса Семено-

вича Орданьяна, хочется пожелать ему еще долгие годы 

столь же плодотворно трудиться в науке и высшем обра-

зовании, находить возможности для реализации своих 

ярких и интересных идей. И конечно, крепкого здоро-

вья и радости в жизни!

Коллеги, сотрудники, друзья, многочисленные ученики 
и последователи, редакция журнала



Пор-мет-3-2-3_Цвет-мет-2-2015-2-3.qxd  11.09.2019  13:26  Page 2


	Пор-мет-4-1-4
	PM_2019-04_final
	Пор-мет-4-2-3


<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /CMYK
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages true
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages true
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages true
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages true
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages true
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages true
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile ()
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [2400 2400]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice



<<
  /ASCII85EncodePages false
  /AllowTransparency false
  /AutoPositionEPSFiles true
  /AutoRotatePages /None
  /Binding /Left
  /CalGrayProfile (Dot Gain 20%)
  /CalRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CalCMYKProfile (U.S. Web Coated \050SWOP\051 v2)
  /sRGBProfile (sRGB IEC61966-2.1)
  /CannotEmbedFontPolicy /Error
  /CompatibilityLevel 1.4
  /CompressObjects /Tags
  /CompressPages true
  /ConvertImagesToIndexed true
  /PassThroughJPEGImages true
  /CreateJobTicket false
  /DefaultRenderingIntent /Default
  /DetectBlends true
  /DetectCurves 0.0000
  /ColorConversionStrategy /CMYK
  /DoThumbnails false
  /EmbedAllFonts true
  /EmbedOpenType false
  /ParseICCProfilesInComments true
  /EmbedJobOptions true
  /DSCReportingLevel 0
  /EmitDSCWarnings false
  /EndPage -1
  /ImageMemory 1048576
  /LockDistillerParams false
  /MaxSubsetPct 100
  /Optimize true
  /OPM 1
  /ParseDSCComments true
  /ParseDSCCommentsForDocInfo true
  /PreserveCopyPage true
  /PreserveDICMYKValues true
  /PreserveEPSInfo true
  /PreserveFlatness true
  /PreserveHalftoneInfo false
  /PreserveOPIComments true
  /PreserveOverprintSettings true
  /StartPage 1
  /SubsetFonts true
  /TransferFunctionInfo /Apply
  /UCRandBGInfo /Preserve
  /UsePrologue false
  /ColorSettingsFile ()
  /AlwaysEmbed [ true
  ]
  /NeverEmbed [ true
  ]
  /AntiAliasColorImages false
  /CropColorImages true
  /ColorImageMinResolution 300
  /ColorImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleColorImages true
  /ColorImageDownsampleType /Bicubic
  /ColorImageResolution 300
  /ColorImageDepth -1
  /ColorImageMinDownsampleDepth 1
  /ColorImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeColorImages true
  /ColorImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterColorImages true
  /ColorImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /ColorACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /ColorImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000ColorACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000ColorImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasGrayImages false
  /CropGrayImages true
  /GrayImageMinResolution 300
  /GrayImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleGrayImages true
  /GrayImageDownsampleType /Bicubic
  /GrayImageResolution 300
  /GrayImageDepth -1
  /GrayImageMinDownsampleDepth 2
  /GrayImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeGrayImages true
  /GrayImageFilter /DCTEncode
  /AutoFilterGrayImages true
  /GrayImageAutoFilterStrategy /JPEG
  /GrayACSImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /GrayImageDict <<
    /QFactor 0.15
    /HSamples [1 1 1 1] /VSamples [1 1 1 1]
  >>
  /JPEG2000GrayACSImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /JPEG2000GrayImageDict <<
    /TileWidth 256
    /TileHeight 256
    /Quality 30
  >>
  /AntiAliasMonoImages false
  /CropMonoImages true
  /MonoImageMinResolution 1200
  /MonoImageMinResolutionPolicy /OK
  /DownsampleMonoImages true
  /MonoImageDownsampleType /Bicubic
  /MonoImageResolution 1200
  /MonoImageDepth -1
  /MonoImageDownsampleThreshold 1.50000
  /EncodeMonoImages true
  /MonoImageFilter /CCITTFaxEncode
  /MonoImageDict <<
    /K -1
  >>
  /AllowPSXObjects false
  /CheckCompliance [
    /None
  ]
  /PDFX1aCheck false
  /PDFX3Check false
  /PDFXCompliantPDFOnly false
  /PDFXNoTrimBoxError true
  /PDFXTrimBoxToMediaBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXSetBleedBoxToMediaBox true
  /PDFXBleedBoxToTrimBoxOffset [
    0.00000
    0.00000
    0.00000
    0.00000
  ]
  /PDFXOutputIntentProfile ()
  /PDFXOutputConditionIdentifier ()
  /PDFXOutputCondition ()
  /PDFXRegistryName ()
  /PDFXTrapped /False

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

    /BGR <>
    /CHS <FEFF4f7f75288fd94e9b8bbe5b9a521b5efa7684002000410064006f006200650020005000440046002065876863900275284e8e9ad88d2891cf76845370524d53705237300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c676562535f00521b5efa768400200050004400460020658768633002>
    /CHT <FEFF4f7f752890194e9b8a2d7f6e5efa7acb7684002000410064006f006200650020005000440046002065874ef69069752865bc9ad854c18cea76845370524d5370523786557406300260a853ef4ee54f7f75280020004100630072006f0062006100740020548c002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee553ca66f49ad87248672c4f86958b555f5df25efa7acb76840020005000440046002065874ef63002>
    /CZE <>
    /DAN <>
    /DEU <>
    /ESP <>
    /ETI <>
    /FRA <>
    /GRE <>

    /HRV (Za stvaranje Adobe PDF dokumenata najpogodnijih za visokokvalitetni ispis prije tiskanja koristite ove postavke.  Stvoreni PDF dokumenti mogu se otvoriti Acrobat i Adobe Reader 5.0 i kasnijim verzijama.)
    /HUN <>
    /ITA <>
    /JPN <FEFF9ad854c18cea306a30d730ea30d730ec30b951fa529b7528002000410064006f0062006500200050004400460020658766f8306e4f5c6210306b4f7f75283057307e305930023053306e8a2d5b9a30674f5c62103055308c305f0020005000440046002030d530a130a430eb306f3001004100630072006f0062006100740020304a30883073002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e003000204ee5964d3067958b304f30533068304c3067304d307e305930023053306e8a2d5b9a306b306f30d530a930f330c8306e57cb30818fbc307f304c5fc59808306730593002>
    /KOR <FEFFc7740020c124c815c7440020c0acc6a9d558c5ec0020ace0d488c9c80020c2dcd5d80020c778c1c4c5d00020ac00c7a50020c801d569d55c002000410064006f0062006500200050004400460020bb38c11cb97c0020c791c131d569b2c8b2e4002e0020c774b807ac8c0020c791c131b41c00200050004400460020bb38c11cb2940020004100630072006f0062006100740020bc0f002000410064006f00620065002000520065006100640065007200200035002e00300020c774c0c1c5d0c11c0020c5f40020c2180020c788c2b5b2c8b2e4002e>
    /LTH <>
    /LVI <>
    /NLD (Gebruik deze instellingen om Adobe PDF-documenten te maken die zijn geoptimaliseerd voor prepress-afdrukken van hoge kwaliteit. De gemaakte PDF-documenten kunnen worden geopend met Acrobat en Adobe Reader 5.0 en hoger.)
    /NOR <>
    /POL <>
    /PTB <>
    /RUM <>
    /RUS <>
    /SKY <>
    /SLV <>
    /SUO <>
    /SVE <>
    /TUR <>
    /UKR <>
    /ENU (Use these settings to create Adobe PDF documents best suited for high-quality prepress printing.  Created PDF documents can be opened with Acrobat and Adobe Reader 5.0 and later.)
  >>
  /Namespace [
    (Adobe)
    (Common)
    (1.0)
  ]
  /OtherNamespaces [
    <<
      /AsReaderSpreads false
      /CropImagesToFrames true
      /ErrorControl /WarnAndContinue
      /FlattenerIgnoreSpreadOverrides false
      /IncludeGuidesGrids false
      /IncludeNonPrinting false
      /IncludeSlug false
      /Namespace [
        (Adobe)
        (InDesign)
        (4.0)
      ]
      /OmitPlacedBitmaps false
      /OmitPlacedEPS false
      /OmitPlacedPDF false
      /SimulateOverprint /Legacy
    >>
    <<
      /AddBleedMarks false
      /AddColorBars false
      /AddCropMarks false
      /AddPageInfo false
      /AddRegMarks false
      /ConvertColors /ConvertToCMYK
      /DestinationProfileName ()
      /DestinationProfileSelector /DocumentCMYK
      /Downsample16BitImages true
      /FlattenerPreset <<
        /PresetSelector /MediumResolution
      >>
      /FormElements false
      /GenerateStructure false
      /IncludeBookmarks false
      /IncludeHyperlinks false
      /IncludeInteractive false
      /IncludeLayers false
      /IncludeProfiles false
      /MultimediaHandling /UseObjectSettings
      /Namespace [
        (Adobe)
        (CreativeSuite)
        (2.0)
      ]
      /PDFXOutputIntentProfileSelector /DocumentCMYK
      /PreserveEditing true
      /UntaggedCMYKHandling /LeaveUntagged
      /UntaggedRGBHandling /UseDocumentProfile
      /UseDocumentBleed false
    >>
  ]
>> setdistillerparams
<<
  /HWResolution [2400 2400]
  /PageSize [612.000 792.000]
>> setpagedevice


