
И
зв

ес
ти

я 
ву

зо
в.

 П
о

р
о

ш
ко

в
а

я
 м

е
та

л
л

ур
ги

я
 и

 ф
ун

кц
и

о
н

а
л

ьн
ы

е
 п

о
кр

ы
ти

я
, 2

02
0,

 №
  2

   
  

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

Порошковая
металлургия И

зв
ес

ти
я 

ву
зо

в

и функциональные
покрытия

НАУЧНО-ТЕХНИЧЕСКИЙ ЖУРНАЛ

Universities' Proceedings  

Powder Metallurgy
and Functional Coatings

Scientific and Technical Journal

2
2020

р _ y g



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

UNIVERSITIES
,
 PROCEEDINGS 

POWDER METALLURGY 
АND FUNCTIONAL COATINGS

ИЗВЕСТИЯ ВУЗОВ
ПОРОШКОВАЯ МЕТАЛЛУРГИЯ
И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ ПОКРЫТИЯ
Научно-технический журнал 

Основан в 2007 г. Выходит 4 раза в год 2  2020

Редакция журнала

Фактический адрес: 119049, Москва, В-49, 

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

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

НИТУ «МИСиС», редакция журнала «Известия вузов. 

Порошковая металлургия и функциональные покрытия» (яч. 164)

Тел./факс: (495) 638-45-35 

E-mail: izv.vuz@misis.ru

Интернет:   http://powder.misis.ru

Ведущий редактор  Кудинова А.А.  

Дизайн и верстка  Легкая Е.А. 

Подписка

Агентство «Урал-пресс»

Электронные версии отдельных статей или журнала в целом 

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

 http:// www.kalvis.ru

Перепечатка материалов и использование их в любой форме, 

в том числе в электронных СМИ, возможны только с письменного 

разрешения редакции.

Формат 60×88 1/8. Печ. л. 10 

Подписано в печать 15.06.2020 г.

Свидетельство о регистрации № ФС77-27955 от 12.04.2007 г.

Перерегистрация 10.06.2016

Главный редактор

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

 Москва

Редакционная коллегия

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

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

Баглюк Г.А. – докт. техн. наук, акад. НАНУ, проф., ИПМ НАН Украины, Киев

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

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

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

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

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

Ильющенко А.Ф. – докт. техн. наук, чл.-кор. НАН Беларуси, проф., 

  ГНПО ПМ НАН Беларуси, Минск

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

Комлев В.С. – докт. техн. наук, чл.-кор. РАН, проф., ИМЕТ РАН, Москва

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

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

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

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

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

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

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

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

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

Лысак В.И. – докт. техн. наук, акад. РАН, проф. ВолгГТУ, Волгоград

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

Mishnaevsky L.L. – Dr. habil., Technical Univ. of Denmark, Roskilde, Denmark

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

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

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

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

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

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

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

Rustichelli F. – Prof., Dr., Univ. of Marches, Ancona, Italy

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

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

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

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

Upadhyaya G.Sh. - Prof., Dr., Indian Institute of Technology, Kanpur, India

Учредители

ФГАОУ ВО «Национальный исследовательский 

технологический университет “МИСиС”»

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

http://www.misis.ru

ООО «Калвис» (издатель)

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

(корп. 4г, оф. 405)

Почтовый адрес: 119049, Москва, а/я 28 для ООО «Калвис»

http://www.kalvis.ru

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

© «Известия вузов. Порошковая металлургия 

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

© «Известия вузов. Порошковая металлургия 

      и функциональные покрытия», 2020 г.

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

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

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

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

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

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



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

UNIVERSITIES
,
 PROCEEDINGS 

POWDER METALLURGY 
АND FUNCTIONAL COATINGS

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

Founded in 2007

4 numbers per year 2  2020

Editorial Staff

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

Moscow, 119049 Russia

Address for correspondence: «Izvestiya vuzov. 

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

MISIS, Leninskii pr. 4, Moscow, 119049 Russia

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

E-mail: izv.vuz@misis.ru

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

Staff editor  Kudinova A.A. 

Layout designer  Legkaya E.A.

Subscription

Ural-Press Agency

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

 http:// www.kalvis.ru

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

Format 60×88 1/8.  Quires 10

Signed print 15.06.2020 г.

Certificate of registration No. FS77-27955 (12.04.2007)

Re-registration 10.06.2016

Editor-in-Chief

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

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

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

Editorial Board

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

 and Materials Sciences, Moscow reg., Chernogolovka, Russia

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

Bagliuk G.A. – Prof., Dr.Sci., Acad. of the NASU, IPMS NASU, Kiev, Ukraine

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

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

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

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

 Novocherkassk, Russia

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

Ilyuschenkо A.F. – Prof., Dr. Sci., Corresponding Member of the NAS of Belarus, 

 State Research and Production Powder Metallurgy Association, Minsk, Belarus

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

Коmlev V.S. – Prof., Dr.Sci., Corresponding Member of the RAS, Institute of Metallurgy of the RAS, 

  Moscow, Russia

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

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

 Moscow, Russia

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

 and Technology «MISIS», Moscow, Russia

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

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

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

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

 Moscow, Russia

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

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

Lysak V.I. – Prof., Dr. Sci., Acad. of the RAS, Volgograd State Technical University, Volgograd, Russia

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

 of Sciences, Tomsk, Russia

Mishnaevsky L.L. – Dr. habil., Technical University of Denmark, Roskilde, Denmark

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

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

 Yekaterinburg, Russia

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

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

 St. Petersburg, Russia

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

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

Popovich A.A. – Prof., Dr. Sci., Corresp. Member of the RANS, St. Petersburg State 

 Polytechnical University (National Research University), St. Petersburg, Russia

Rustichelli F. – Prof., Dr., University of Marches, Ancona, Italy

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

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

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

Upadhyaya G.Sh. – Prof., Dr., Indian Institute of Technology, Kanpur, India

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

Founders

National University of Science and Technology «MISIS»

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

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

LLC «Kalvis» (Publisher)

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

Moscow, 119049 Russia

Address for correspondence: p/o box 28, LLC «Kalvis», 

Moscow, 119049 Russia

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

© , NUST «MISIS», LLC «Kalvis»‚ 2007

© «Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya », 

      NUST «MISIS», LLC «Kalvis»‚ 2007

© «Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya 

      i Funktsional’nye Pokrytiya », 2020

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

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

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

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

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

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



3Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya  2  2020

Cодержание Contents

Теория и процессы формования 

и спекания порошковых материалов

Крохалев А.В., Харламов В.О., Кузьмин С.В., Лысак В.И. 

Химический состав и структура межфазных границ в порошковых 
твердых сплавах Cr3C2–Ti после взрывного компактирования 
и последующего нагрева .....................................................................4

Самораспространяющийся 

высокотемпературный синтез (СВС)

Закоржевский В.В., Лорян В.Э., Акопджанян Т.Г. 

Самораспространяющийся высокотемпературный синтез нановолокон 
карбида кремния .............................................................................. 14

Радишевская Н.И., Назарова А.Ю., Львов О.В., 

Касацкий Н.Г. 

Синтез неорганических кобальтсодержащих пигментов шпинельного 
типа методом самораспространяющегося высокотемпературного 
синтеза ............................................................................................ 21

Тугоплавкие, керамические 

и композиционные материалы 

Курбаткина В.В., Пацера Е.И., Смирнов Д.В., Левашов E.A. 

Особенности синтеза, структура и свойства перспективной 
высокотемпературной керамики системы Hf–Ta–B–Ti–Si .................... 29

Пористые материалы и биоматериалы

Пономарев М.А., Лорян В.Э. 

Синтез пористого композиционного материала при горении порошков 
титана, бора и гранул плакированного никелем алюминия .................. 44

Алымов М.И., Уваров В.И., Капустин Р.Д., 

Кириллов А.О., Лорян В.Э. 

Синтез нанопористых керамических материалов для фильтрации 
жидкостей и газов методом технологического горения ........................ 55

Наноструктурированные материалы 

и функциональные покрытия

Кирюханцев-Корнеев Ф.В., Сытченко А.Д., 

Левашов А.Е., Лобова Т.А. 

Механические свойства и жаростойкость покрытий системы 
Ta–Zr–Si–B–C–N, полученных при магнетронном распылении 
мишени TaZrSiB в средах Ar, N2 и C2H4 ............................................... 64

Бирюков В.П., Базлова Т.А. 

Экспериментальное и расчетное определения коэффициента 
износостойкости покрытий с добавками нанодисперсных частиц 
карбидов при лазерной наплавке ....................................................... 73

Theory and Processes of Formation 

and Sintering of Powder Materials

Krokhalev A.V., Kharlamov V.O., Kuzmin S.V., Lysak V.I. 

Chemical composition and structure of interfacial boundaries 
in Cr3C2–Ti powder hard alloys after explosive pressing 
and subsequent heating ........................................................................4

Self-Propagating 

High-Temperature Synthesis

Zakorzhevsky V.V., Loryan V.E., Akopdzhanyan T.G. 

Self-propagating high-temperature synthesis of silicon 
carbide nanofibers .............................................................................. 14

Radishevskaya N.I., Nazarova A.Yu., Lvov O.V., 

Kasatsky N.G. 

Synthesis of inorganic cobalt-containing spinel pigments 
by SHS method .................................................................................. 21

Refractory, Ceramic 

and Composite Materials 

Kurbatkina V.V., Patsera E.I., Smirnov D.V., Levashov E.A. 

Synthesis features, structure and properties of promising high-temperature 
ceramics in the Hf–Ta–B–Ti–Si system ................................................. 29

Porous Materials and Biomaterials

Ponomarev M.A., Loryan V.E. 

Synthesis of porous composite material at combustion of titanium and boron 
powders and nickel-clad aluminum granules ........................................... 44

Alymov M.I., Uvarov V.I., Kapustin R.D., 

Kirillov A.O., Loryan V.E. 

Synthesis of nanoporous ceramic materials for filtration of liquids 
and gases by technological combustion method ..................................... 55

Nanostructured Materials 

and Functional Coatings

Kiryukhantsev-Korneev Ph.V., Sytchenko A.D., 

Levashov A.E., Lobova T.A. 

Mechanical properties and oxidation resistance of coatings 
in the Ta–Zr–Si–B–C–N system obtained by magnetron sputtering 
of a TaZrSiB target in an Ar, N2, and C2H4 atmosphere  ............................ 64

Biryukov V.P., Bazlova T.A.

Experimental determination and calculation of wear resistance coefficient 
for coatings with added nanodispersed carbide particles during 
laser deposition.................................................................................. 73



Теория и процессы формования и спекания порошковых материалов

4 Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2  2020

УДК 669.018.25.017
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2020-2-4-13

Химический состав и структура межфазных границ 

в порошковых твердых сплавах Cr3C2–Ti 

после взрывного компактирования и последующего нагрева

© 2020 г.  А.В. Крохалев, В.О. Харламов, С.В. Кузьмин, В.И. Лысак

Волгоградский государственный технический университет (ВолгГТУ)

Статья поступила в редакцию 03.09.19 г., доработана 28.11.19 г., подписана в печать 05.12.19 г.

Представлены результаты исследований тонкой структуры, химического и фазового составов границ между компонен-
тами твердого сплава Cr3C2–Ti, содержащего 40 мас.% титановой связки, в состоянии после взрывного прессования, а 
также после термической обработки. Температура разогрева порошковой смеси в процессе ударно-волнового нагруже-
ния составляла 730 °С, давление – 14 ГПа, что обеспечило максимальное уплотнение и консолидацию порошковой смеси 
без спекания. Термическая обработка компактных образцов проходила при нагреве от 400 до 700 °С и выдержке в печи 
в течение 1 ч с последующим охлаждением на спокойном воздухе. Равновесный фазовый состав рассчитан путем чис-
ленного термодинамического моделирования с использованием программного комплекса Thermo-Calc. Исследование 
структуры и элементного состава проводилось на электронных микроскопах FEI Quanta 3D и Versa 3D с интегрированной 
системой фокусированного ионного пучка для изготовления фольги, а также просвечивающих электронных микроскопах 
FEI Tecnai G2 20F и Titan 80-300 с режимом трансмиссионного сканирования фольг. Для проведения рентгеноструктурного 
фазового анализа использован дифрактометр Bruker D8 Advance. Показано, что формирование прочных межфазных гра-
ниц при взрывном прессовании смесей порошков титана и карбида хрома сопровождается химическим взаимодействи-
ем компонентов с образованием приграничных слоев, имеющих общую толщину порядка 90 нм. В пределах переходного 
слоя наблюдается непрерывное монотонное изменение содержаний Cr и Ti при практически неизменной концентрации 
углерода. Фазовый состав слоев соответствует равновесному, рассчитанному при давлении ударно-волнового сжатия 
12 ГПа, но является термодинамически неравновесным в нормальных условиях. Нагрев до 400 °С приводит к растворению 
приграничных слоев и переходу твердых сплавов Cr3C2–Ti в двухфазное состояние. При температуре 700 °С вдоль меж-
фазных границ образуются чередующиеся слои из обедненных углеродом карбидов хрома (Cr7C3, Cr23C6) и титана (TiC), 
которые формируются за счет диффузии углерода из исходного карбида хрома (Cr3C2) к титану.

Ключевые слова: карбид хрома, титан, взрывное прессование, тонкая структура, межфазные границы.
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Krokhalev A.V., Kharlamov V.O., Kuzmin S.V., Lysak V.I. 
Chemical composition and structure of interfacial boundaries in Cr3C2–Ti powder hard alloys 

after explosive pressing and subsequent heating

The paper presents the results of studies of the fine structure, chemical and phase composition of boundaries between the 
components of the Cr3C2-Ti hard alloy containing 40 wt.% of titanium bond in the state after explosive pressing, as well as after heat 
treatment. The powder mixture was subjected to shock-wave loading at a heating temperature of 730 °C and pressure of 14 GPa to 
ensure the maximum compaction and consolidation of the powder mixture without sintering. Compact specimens were heat-treated 
by heating from 400 to 700 °С and holding in the oven for 1 hour followed by still air cooling. The equilibrium phase composition was 
calculated by numerical thermodynamic modeling using Thermo-Calc software. The structure and elemental composition were 
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Введение

Прессование взрывом является одним из пер-

спективных методов порошковой металлургии. 

Экспериментальному изучению, моделированию 

и расчету ударно-волновых процессов в порошко-

вых материалах посвящено множество работ [1—4]. 

Однако, несмотря на большое количество нако-

пленного экспериментального материала и несо-

мненные успехи в области взрывного компакти-

рования порошков, интерес к данному методу не 

уменьшается, и с каждым годом появляются ра-

боты, открывающие новые направления примене-

ния этой технологии.

Одним из подобных направлений является по-

лучение твердых сплавов и покрытий триботехни-

ческого назначения взрывом. Обычно такие мате-

риалы изготавливают путем прессования смесей 

порошков тугоплавких карбидов и металлической 

связки с последующим спеканием или наносят их 

на поверхность стальных деталей в виде покрытий 

газотермическим или плазменным напылением 

[5—10]. Это накладывает определенные ограниче-

ния на подбор составляющих материала, связан-

ные, прежде всего, с появлением в процессе его 

изготовления жидкой фазы, ускоряющей хими-

ческое взаимодействие компонентов порошковой 

смеси как между собой, так и со средой, в которой 

производится обработка [7, 11].

studied using FEI Quanta 3D and Versa 3D electron microscopes with an integrated focused ion beam system for foil fabrication, as 
well as FEI Tecnai G2 20F and Titan 80-300 transmission electron microscopes with foil transmission scanning mode. The Bruker 
D8 Advance diffractometer was used for X-ray phase analysis. It was shown that the formation of strong interfacial boundaries 
under explosive pressing of titanium and chromium carbide powder mixtures is accompanied by chemical interaction between 
the components with the formation of boundary layers having a total thickness of about 90 nm. There is a continuous monotonic 
change in the Cr and Ti content within the transition layer at the almost constant carbon content. The phase composition of layers 
corresponds to the equilibrium one calculated at the shock-wave compression pressure but it is thermodynamically nonequilibrium 
under normal conditions. When heated to 400 °C, boundary layers dissolve with the transition of Cr3C2–Ti hard alloys into a two-
phase state. When heated to 700 °C, alternating layers of carbon-depleted chromium carbides (Cr7C3, Cr23C6) and titanium carbide 
(TiC) form along the interfacial boundaries by carbon diffusion from the original chromium carbide (Cr3C2) to titanium.
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Использование взрывного компактирования 

порошковых смесей карбидов с металлами позво-

ляет обойти данные ограничения. Реализуемые 

при этом физические условия сжатия [1—4, 12] 

оказываются достаточными для решения непо-

средственно на стадии прессования без участия 

жидкой фазы двух основных задач консолидации: 

уплотнения порошковой смеси до практически 

беспористого состояния [4, 13—15] и формирова-

ния прочных поверхностей раздела между ее ком-

понентами [4, 16]. 

Отсутствие принципиальных препятствий на 

пути решения первой из названных задач обычно 

вопросов не вызывает: использование конденси-

рованных взрывчатых веществ и схем нагружения 

с отражением ударных волн от металлических 

подложек [4] обеспечивает уровень давлений, су-

щественно превышающий твердость карбидной 

составляющей порошковых смесей. Возможность 

формирования прочных границ между частица-

ми порошка при взрывном компактировании ис-

следована в существенно меньшей степени. Наи-

более обоснованной является точка зрения, что 

этот процесс связан с появлением на границах 

соединяемых частиц областей интенсивной пла-

стической деформации, подобных наблюдаемым 

при сварке взрывом [17—19]. Применительно к 
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порошковым смесям тугоплавких карбидов с ме-

таллической связкой это означает [4, 20] необходи-

мость разогрева порошка при ударно-волновой об-

работке до температур, превышающих (0,35—0,4)tпл 

(где tпл — абсолютная температура плавления кар-

бидной фазы материала) и обеспечивающих пере-

ход карбидной фазы в пластичное состояние [21]. 

Выполнение этого условия приводит к активации 

контактных поверхностей и образованию проч-

ных связей между составляющими материала в 

соответствии с общими представлениями сварки 

давлением, что, в свою очередь, может послужить 

началом взаимной диффузии и химического взаи-

модействия компонентов.

Физическая природа образующейся при этом гра-

ницы до сих пор является дискуссионной. Выска-

зывалось предположение [4, 20, 22], что на грани-

це образуются слои специфических «граничных» 

фаз, имеющие переменный химический состав и 

собственное кристаллическое строение, отличное 

от строения карбидной и металлической фаз ма-

териала. Однако исследований фазового состава 

границ не проводилось и гипотез о механизме их 

образования не выдвигалось.

Целью данной работы было систематическое 

изучение тонкой структуры, химического и фазо-

вого составов границ между карбидной и метал-

лической фазами в порошковых твердых сплавах, 

полученных взрывным нагружением порошков 

на режимах, обеспечивающих формирование 

компактных консолидированных материалов на 

стадии прессования, а также разработка на этой 

основе представлений о механизме образования и 

природе подобных границ.

Материалы и методика экспериментов 

В качестве объектов исследования были выбра-

ны порошковые материалы на основе Cr3С2, как 

наиболее перспективного карбида для работы в 

условиях трения в воде и окислительных газовых 

средах при температурах до 300—400 °С [21, 23, 24]. 

В качестве металлической связки применялся ти-

тан, обеспечивающий максимальное уплотнение 

и твердость материалов и покрытий в случае их 

получения методом взрывного прессования без 

спекания [4, 20]. Количество связки составляло 

40 мас.%, что обеспечивало 50 % ее объемного со-

держания и было призвано облегчить изготовле-

ние из полученных материалов тонких фольг для 

изучения средствами электронной микроскопии.

Для проведения взрывной обработки применя-

лась наиболее простая и эффективная в техноло-

гическом отношении [4, 20] схема, предусматри-

вающая размещение исходной смеси порошков 

Cr3C2 и металлической связки непосредственно на 

поверхности стальной подложки (в качестве кото-

рой может быть использована заготовка детали в 

случае нанесения покрытий) и ее нагружение пло-

ской нормально падающей детонационной волной 

через промежуточную прокладку, отделяющую 

продукты детонации от порошка (рис. 1). 

С целью обеспечения равномерности удар-

но-волнового воздействия по площади образцов ис-

пользовали заряды с боковыми нависаниями, рав-

ными высоте заряда, а для уменьшения остаточной 

деформации прессовок — песчаную подушку. Зна-

чения максимального давления ударно-волново-

го сжатия рассчитывали методом (P,u)-диаграмм, 

Рис. 1. Схема нагружения (а) и внешний вид полученных образцов (б) [20]

1 – электродетонатор, 2 – детонирующий шнур, 3 – заряд взрывчатого вещества, 4 – промежуточная прокладка, 

5 – порошок, 6 – стальное основание, 7 – песчаная подушка

a б
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основанным на поэтапном определении характери-

стик падающих и отраженных волн путем анализа 

пересечений ударных адиабат прокладки, порошка, 

основания и продуктов детонации в координатах 

«давление—массовая скорость» с использованием 

специально разработанной программы. Темпера-

туру разогрева порошка определяли исходя из най-

денного по значениям массовой скорости частиц 

порошка приращения его внутренней энергии [25]. 

Выбор технологических параметров нагружения 

в опытах обеспечивал температуру разогрева по-

рошковой смеси при ударно-волновом нагружении, 

равную 730 °С, и давление — 14 ГПа.

Структуру и химический состав фаз исходных 

порошковых смесей и полученных в результате 

ударно-волнового нагружения консолидирован-

ных материалов исследовали с помощью много-

функционального растрового электронного ми-

кроскопа Versa 3D (FEI, США) с интегрированной 

системой фокусированного ионного пучка для 

изготовления фольги, а также просвечивающих 

электронных микроскопов Tecnai G2 20F и Titan 

80-300 (FEI, США) с режимом трансмиссионного 

сканирования фольг. 

Рентгеноструктурный фазовый анализ осу-

ществляли на дифрактометре D8 Advance («Bruker», 

Германия). Равновесный фазовый состав материа-

лов рассчитывали путем численного термодина-

мического моделирования с использованием про-

граммного комплекса Thermo-Calc («Thermo-Calc 

Software», Швеция).

Результаты и их обсуждение

Исследование смеси порошков карбида хрома 

и титана (ПТС, ТУ 14-1-958-74), используемой для 

взрывного прессования, показало, что частицы 

Cr3C2 имеют округлую конфигурацию и средний 

размер 3,5 мкм, а титана — губчатую форму и d =

= 70 мкм (рис. 2).

Несмотря на столь значительную разницу в 

размерах исходных частиц карбида хрома и тита-

на, после взрывной обработки, благодаря низкой 

акустической жесткости Ti [4, 20], сформировалась 

структура с равномерным распределением частиц 

карбидной фазы в металлической матрице (рис. 3, а). 

При этом твердость полученного материала до-

стигала 650 HV, что с учетом высокого содержания 

связки (50 об.%) указывает на успешное протека-

ние в нем процесса формирования прочных меж-

фазных границ.

Термодинамический расчет равновесного фазо-

вого состава материала, полученного в результате 

взрывной обработки, показывает (рис. 4), что при 

используемом в наших опытах содержании титана, 

равном 40 мас.%, структура прессовки должна со-

стоять из TiC и твердого раствора титана в хроме. 

Изучение распределения элементов между фа-

зами вдоль линии (рис. 3, б) и по площади (рис. 3, 

в—д) свидетельствует, однако, о том, что, как и в 

исходной смеси порошков, максимальное содер-

жание хрома и углерода в спрессованном мате-

риале приходится на карбидные частицы, а тита-

на — на металлическую матрицу. Это позволяет 

предположить, что процессы, обусловленные диф-

фузией, взаимным растворением компонентов и 

образованием новых фаз, за столь короткое время, 

в течение которого длится ударно-волновая обра-

ботка порошкового материала, протекать не успе-

вают. 

Однако проведенный рентгеноструктурный 

фазовый анализ (рис. 5, б) данное предположение 

не подтвердил. В структуре полученного взрывом 

материала кроме исходных и хорошо различи-

мых Cr3C2 и Ti были обнаружены карбиды хрома 

(Cr23C6, Cr7C3) и титана (TiC). Это указывает на 

тот факт, что в локальных зонах контакта исход-

ных частиц Cr3C2 и Ti, между которыми в процессе 

ударно-волнового сжатия образовалась прочная 

межфазная поверхность, диффузия элементов 

все-таки протекает. 

Логично предположить, что обнаруженные но-

вые фазы являются результатом диффузии угле-

рода как элемента внедрения, имеющего наиболь-

шую подвижность, а взаимодействие исходных 

фаз должно приводить к образованию на поверх-

ности их раздела чередующихся слоев обедненных 

Рис. 2. Вид частиц карбида хрома (мелкие) 

и титана (крупные) в исходной порошковой смеси
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Рис. 4. Квазибинарное сечение Cr3С2–Ti системы Сr–C–Ti

Рис. 3. Микроструктура (а), содержание (б) и карты распределения элементов (в–д) 

в структурных составляющих твердого сплава Сг3С2–Ti, полученного взрывом

a

в г д

б
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Рис. 5. Результаты рентгеноструктурного фазового анализа исходной порошковой смеси (а), 

твердого сплава Сг3С2–Ti, полученного взрывом (б), после нагрева до 400 °С (в) и 700 °С (г)
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углеродом карбидов Cr7C3, Cr23C6 и TiC. Однако 

исследование микроструктуры границ средства-

ми просвечивающей электронной микроскопии 

фольг данное предположение не подтвердило. 

Оказалось, что эти границы имеют толщину по-

рядка 90 нм (рис. 6, а) и действительно состоят из 

трех слоев (рис. 6, б), но каждый из них не является 

однофазным, а содержит в своем составе несколь-

ко фаз, что принципиально отличает их от границ, 

формирующихся в классических твердых сплавах 

системы WC—Co [26—29].

Исследование химического состава прослой-

ки на границе карбида хрома с титаном (рис. 7, б) 

выявило плавное, непрерывное изменение ее хи-

мического состава от максимально возможного 

содержания одного металла до максимально воз-

можного содержания другого при практически не-

изменной по сечению концентрации углерода. Это 

свидетельствует о протекании в зоне соединения 

диффузии не только углерода, но и хрома и титана. 

В пользу данного предположения свидетель-

ствует также вид карт распределения элементов 

(см. рис. 3, в—г). Диффузия Cr и Ti является суще-

ственно более медленной и в связи с этим лимити-

рует, по-видимому, весь процесс роста промежу-

точной прослойки, в различных областях которой 

содержание углерода успевает выравниться за счет 

своей большей скорости диффузии. 

Термодинамический расчет равновесного фа-

зового состава, выполненный для зафиксирован-

ного по сечению граничного слоя химического 

состава при различных давлениях (см. рис. 6, в, г), 

показал, что три структурные многофазные зоны, 

обнаруженные при изучении микроструктуры 

границ, могли образоваться только при повышен-

ном давлении, реализуемом в процессе взрывной 

обработки (см. рис. 6, г).

Данный факт означает, что при нормальных ус-

ловиях (т.е. после снятия давления и быстрого ох-

лаждения за счет теплоотвода в подложку) зафик-

Рис. 6. Микроструктура зоны соединения карбидной и металлической фаз в твердых сплавах Cr3C2–Ti, 

полученных взрывом (а, б), и политермические сечения диаграммы состояния тройной системы Сr–C–Ti 

с содержанием углерода 40 ат.% при давлениях 1·10–4 ГПа (в) и 12 ГПа (г)

a

в г

б
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сированный фазовый состав и структура границ 

являются неравновесными так же, как и структура 

полученного материала в целом.

С целью выяснения последствий подобной си-

туации образцы, полученные взрывом, подверг-

ли нагреву до 400 и 700 °С. Результаты их рентге-

ноструктурного фазового анализа (см. рис. 5, в, г) 

показывают, что неравновесные фазы, образовав-

шиеся на границе между Cr3C2 и Ti, при последу-

ющем нагреве до 400 °С растворяются (рис. 8, а), и 

твердый сплав карбида хрома с титаном становит-

ся, как и исходная порошковая смесь, двухфазным 

(см. рис. 5, в), по крайней мере в рамках погрешно-

сти использованных методов исследования. 

Нагрев до 700 °С приводит к появлению обед-

ненных углеродом карбидов хрома Cr7C3, Cr23C6 и 

титана TiC (см. рис. 5, г), которые на этот раз обра-

зуют чередующиеся слои толщиной 175, 45 и 420 нм 

соответственно (рис. 8, б) и формируются, по-ви-

димому, за счет диффузии углерода из исходного 

карбида хрома Cr3C2 к титану, как это и предпола-

галось ранее. 

Выводы

1. При получении твердых сплавов Cr3C2—Ti 

взрывным нагружением смесей порошков титана и 

карбида хрома на режимах, обеспечивающих фор-

мирование прочных межфазных границ на стадии 

прессования, в целом удается сохранить фазовый 

состав порошковой смеси неизменным. Хими-

ческое взаимодействие компонентов ограничено 

приграничными слоями, имеющими общую тол-

щину порядка 90 нм.

2. Образующиеся при взрывном компактирова-

нии порошковых смесей Cr3C2 + Ti приграничные 

слои представляет собой переходные зоны, содер-

жащие три подслоя, каждый из которых состоит 

Рис. 7. Линия сканирования состава (а) и распределение элементов между фазами на межфазных границах 

в твердых сплавах Cr3C2–Ti, полученных взрывом (б)

Рис. 8. Микроструктура зоны соединения карбидной и металлической фаз в твердых сплавах Cr3C2–Ti 

после нагрева до 400 °С (а) и 700 °С (б)

a

a

б

б
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из нескольких фаз. В пределах переходного слоя 

наблюдается непрерывное монотонное изменение 

содержаний Cr и Ti при практически неизменной 

концентрации углерода. Фазовый состав слоев 

соответствует равновесному, рассчитанному при 

давлении ударно-волнового сжатия 12 ГПа.

3. Формирование переходных слоев при удар-

но-волновом воздействии определяется взаимной 

диффузией хрома и титана. При этом содержание 

углерода по сечению слоя успевает выравниться за 

счет его повышенной скорости диффузии.

4. Образующиеся при взрывном компактиро-

вании приграничные слои являются термодина-

мически неравновесными в нормальных услови-

ях. Нагрев до 400 °С приводит к их растворению и 

переходу твердых сплавов Cr3C2—Ti в двухфазное 

состояние. 

5. Фазовый состав твердых сплавов Cr3C2—Ti 

в целом является термодинамически неравно-

весным. Нагрев до 700 °С приводит к появлению 

вдоль межфазных границ обедненных углеродом 

карбидов хрома (Cr7C3, Cr23C6) и титана (TiC), 

которые образуют чередующиеся слои и форми-

руются за счет диффузии углерода из исходного 

Cr3C2 к Ti.

Исследование выполнено при финансовой поддержке 

Российского научного фонда, грант № 18-19-00518.
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Представлены результаты исследований по организации синтеза волокон карбида кремния в газовой фазе с использо-
ванием порошка кремния, энергетической добавки политетрафторэтилена (ПТФЭ) и порошка полиэтилена (ПЭ) методом 
самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС). Для экспериментов использовали смеси стехиоме-
трического состава. Компоненты шихты смешивали в барабане объемом 3 л с шарами из карбида вольфрама в течение 
30 мин. Масса шихты составляла 500 г. Опыты проводили в промышленном реакторе СВС-30. Горение шихты состава 
кремний + ПТФЭ сопровождалось быстрым ростом давления от 0,5 до 4,0 МПа за время менее 1 с и относительно быстрым 
падением давления до 1,5 МПа в течение 1,5 мин. Скорость горения превышала 50 см/с. Установлено, что при горении 
происходит разброс компонентов шихты, что является следствием высокой скорости процесса и интенсивного газовыде-
ления. Получен ватоподобный материал светло-голубого цвета, который состоит из волокон карбида кремния толщиной 
100–500 нм. При горении состава кремний + ПТФЭ + ПЭ максимальное давление в реакторе достигало 3,1 МПа в тече-
ние 1 с и снизилось до 1,5 МПа за 3 мин. Скорость горения составляла около 40 см/с. Весь объем оснастки был заполнен ва-
топодобным карбидом кремния серо-голубого цвета и порошком SiC с равноосной формой частиц размером 0,5–3,0 мкм, 
объединенных в конгломераты. В переходном слое между порошком и волокнами карбида кремния образовались иглопо-
добные кристаллы кремния. Результаты экспериментов показали возможность получения нановолокон карбида кремния в 
относительно больших количествах при горении экзотермических смесей.
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Zakorzhevsky V.V., Loryan V.E., Akopdzhanyan T.G. 
Self-propagating high-temperature synthesis of silicon carbide nanofibers

The article presents the results of studies into the gas-phase synthesis of silicon carbide fibers using silicon powder, 
polytetrafluoroethylene (PTFE) energy additive and polyethylene (PE) powder by self-propagating high-temperature synthesis 
(SHS). Stoichiometric mixtures were used for experiments. Green mixture components were mixed in a 3 liter drum with tungsten 
carbide balls for 30 min. The green mixture weight was 500 g. Experiments were conducted in the SHS-30 industrial reactor. Sili-
con + PTFE mixture combustion was accompanied by a rapid increase in pressure from 0.5 to 4.0 MPa in less than 1 s, and a 
relatively rapid pressure drop to 1.5 MPa in 1.5 min. The combustion rate was more than 50 cm/s. It was established that there was 
a spread of the mixture components during the combustion due to the high combustion rate and intense gas emission. A cotton-
like material of light blue color was obtained; it consisted of 100–500 nm thick silicon carbide fibers. The maximum pressure in the 
reactor reached 3.1 MPa in 1 s during the silicon + PTFE + PE combustion and then decreased to 1.5 MPa in 3 min. The combustion 
rate was about 40 cm/s. The entire volume of the reactor was filled with blue-grey cotton-like silicon carbide and SiC powder with 
equiaxed 0.5–3,0 μm particles merged into conglomerates. Needle-like silicon crystals were formed in the transition layer between 
the powder and silicon carbide fibers. The results of experiments proved the possibility of obtaining silicon carbide nanofibers in 
relatively large quantities during the combustion of exothermic mixtures.

Keywords: fibers, silicon carbide, combustion, synthesis, gas phase.
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Введение

Порошок карбида кремния нашел широкое 

применение для производства конструкционной 

и функциональной керамики, а также в качестве 

абразивного материала [1]. «Усы» и волокна карби-

да кремния используются как добавка для повы-

шения прочностных характеристик керамической 

матрицы [2, 3]. Традиционно карбид кремния по-

лучают методом Ачесона путем восстановления 

диоксида кремния углеродом в электрической ду-

ге, затем полученный спек измельчают и класси-

фицируют. 

Прямой синтез карбида кремния по реакции

Si + C = SiC  (1)

в режиме горения невозможно реализовать ввиду 

низкого теплового эффекта процесса [4]. Для про-

ведения синтеза необходим подогрев шихты или 

введение химических добавок, которые повышали 

бы общий тепловой эффект реакции (1) за счет до-

полнительного взаимодействия кремния с азотом 

или кислородом. Синтез можно проводить под дав-

лением азота или воздуха с добавкой нитратов или 

хлоратов [5—11]. При использовании такого под-

хода карбид кремния загрязняется азотом (Si3N4) 

или кислородом (SiO2). Наиболее эффективным 

способом обеспечения протекания реакции (1) 

является добавка 15 мас.% политетрафторэтилена 

(ПТФЭ), которая способствует повышению тем-

пературы горения до более 2100 °С [12—15]. Синтез 

SiC в основном реализуется в объеме шихты из эле-

ментов по реакции

Si(ж) + C(тв) → SiC(тв).  (2)

При этом образуются частицы карбида крем-

ния размером 1—5 мкм без примесей азота или 

кислорода. Также зафиксировано формирование 

небольшого количества нитевидных кристаллов 

(НК), которые образовались в газовой фазе по 

реакции
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SiF2(г) + C(тв) → SiF4(г)↑ + SiC(тв).  (3)

В промышленных масштабах НК карбида крем-

ния получают путем длительного восстановле-

ния диоксида кремния углеродом в присутствии 

металлических катализаторов при температуре 

около 1500 °С [16—19]. Другим способом их полу-

чения является синтез из газовой фазы методом 

разложения кремнийорганических соединений 

в восстановительной атмосфере [20—22]. Для ре-

ализации этого метода требуется поддерживать 

температуру более 1400 °С в течение длительного 

времени, что требует значительных затрат энер-

гии. 

Газификацию кремния и создание восстано-

вительной атмосферы можно осуществить за счет 

тепла химической реакции в режиме горения с 

использованием энергетической добавки поли-

тетрафторэтилена (ПТФЭ) в стехиометрическом 

соотношении и дополнительного введения орга-

нических добавок. 

В представленной работе показаны результаты 

экспериментов по организации синтеза карби-

да кремния в газовой фазе с использованием по-

рошка кремния, энергетической добавки ПТФЭ и 

порошка полиэтилена (ПЭ). Цель исследования — 

получение нитевидных кристаллов карбида крем-

ния методом самораспространяющегося высоко-

температурного синтеза (СВС).

Экспериментальная часть

Для реализации газофазного синтеза необхо-

димо, чтобы исходные компоненты шихты при 

горении перешли в газовую фазу с последующим 

образованием карбида кремния. Для этих целей 

использовали смеси стехиометрического состава 

согласно уравнению химической реакции (4) Со-

став 1 состоял из порошков ПТФЭ и кремния в 
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стехиометрическом соотношении. В общем виде 

схему реакции можно представить как

3Si + C2F4 → 2SiC + SiF4.  (4)

Как видно, при горении смеси 1 помимо карби-

да кремния образуется 4-фтористый кремний, ко-

торый мог бы взаимодействовать с газообразным 

источником углерода с формированием карбида 

кремния. 

В качестве газифицирующегося источника 

углерода был выбран порошок полиэтилена. Со-

став 2 состоял из порошков ПТФЭ, кремния и ПЭ 

в стехиометрическом соотношении. В общем виде 

реакция горения трехкомпонентной смеси 2 вы-

глядит следующим образом:

4Si + C2F4 + С2Н4 → 4SiC + 4НF.  (5)

Первая стадия горения — взаимодействие 

кремния с ПТФЭ с образованием карбида кремния 

и 4-фтористого кремния (4), а также испарение и 

разложение полиэтилена (9). Вторая стадия — об-

разование карбида кремния при взаимодействии 

продуктов разложения полиэтилена с 4-фтори-

стым кремнием (10). Схемы реакций представлены 

ниже: 

Si(тв) + (—CF2—CF2—)n → SiF2(г)↑ + C(тв),  (6)

SiF2(г) + C(тв) → SiF4(г)↑ + SiC(тв),  (7)

Si(ж) + C(тв) → SiC(тв),  (8)

(—СН2—СН2—)n → CH2(г)↑,  (9)

SiF4(г)↑ + CH2(г)↑ → SiC(тв) + HF.  (10)

Для экспериментов использовали: 

— порошок кремния (Sуд = 9 м2/г, средний диа-

метр частиц d = 1 мкм), содержащий 0,6 мас.% же-

леза; 

— порошок ПТФЭ (d = 100 мкм); 

— порошок ПЭ (d = 600 мкм). 

Компоненты шихты смешивали в бараба-

не объемом 3 л с шарами из карбида вольфрама 

в течение 30 мин. Масса шихты составляла 500 г. 

Реакционную смесь помещали в графитовую ос-

настку цилиндрической формы длиной 700 мм и 

диаметром 180 мм. Длина засыпки шихты — 40 см. 

Оснастку с шихтой вставляли в реактор СВС-30 

объемом 30 л, который предварительно заполня-

ли аргоном до давления 0,5 МПа. Инициирование 

горения осуществляли с помощью вольфрамовой 

спирали. После остывания в реакторе сбрасывали 

остаточное давление и извлекали из него оснастку 

с продуктами горения. 

Микроструктуру и состав продуктов синтеза 

изучали с помощью электронно-сканирующе-

го микроскопа LEO 1450 («Carl Zeiss», Германия). 

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили, ис-

пользуя дифрактометр ДРОН-3М (CuKα-излуче-

ние, шаг съемки — 0,02).

Результаты и их обсуждение

Состав 1. Эксперименты показали, что горение 

шихты состава Si + ПТФЭ сопровождается бы-

стрым ростом давления от 0,5 до 4,0 МПа за время 

менее 1 с и относительно быстрым его падением 

до 1,5 МПа в течение 1,5 мин. Скорость горения 

составила более 50 см/с. Изучение содержимого 

оснастки показало, что весь ее объем был запол-

нен ватоподобным материалом светло-голубого 

цвета (рис. 1), который, согласно РФА, является 

карбидом кремния с кубическим типом кристал-

лической решетки (рис. 2). Исследование микро-

структуры ватоподобного SiC выявило, что он 

состоит из волокон толщиной 100—500 нм с соот-

ношением длины к толщине более 100 (рис. 3). Его 

микроструктура оказалась очень схожей с микро-

структурой волокон SiC, полученных при прока-

ливании в печи смеси порошков кремния, угле-

рода и силицида железа при температуре 1500 °С 

[23]. Волокнистая микроструктура карбида крем-

ния свидетельствует о том, что синтез волокон 

происходил в газовой фазе по реакции (7). Объем 

материала составил около 14 л, плотность — около 

0,003 г/см3. 

Установлено, что при горении происходит раз-

брос компонентов шихты из-за высокой скорости 

горения и интенсивного газовыделения. В нижней 

части оснастки и между оснасткой и корпусом ре-

актора обнаружен порошок черного цвета, анализ 

которого показал наличие кремния и углерода. 

Образование углерода произошло при разложе-

нии ПТФЭ в процессе горения, но при этом вви-

ду высокой скорости горения и разброса шихты 

частицы кремния не смогли вступить в реакцию с 

углеродом. Реакция между ними в объеме газа ма-

ловероятна. 

Таким образом, лимитирующей стадией газо-

фазного синтеза нитевидных кристаллов SiC яв-

ляется газификация кремния. Наличие свободно-

го углерода свидетельствует о том, что при горении 
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шихты конечными продуктами разложения ПТФЭ 

являются углерод и 4-фтористый углерод по ре-

акции

C2F4 → C + CF4.  (11) 

Таким образом, при горении шихты Si + ПТФЭ 

стехиометрического состава ввиду высокой ско-

рости горения и разброса непрореагироваших 

промежуточных продуктов сгорания невозможно 

реализовать синтез SiC по уравнению (7). Выявле-

но, что прореагировало около 10 % от общей мас-

сы шихты с образованием ватоподобного карбида 

кремния. 

Состав 2. При горении смеси состава Si + ПТФЭ+

+ ПЭ максимальное давление в реакторе дости-

гало 3,1 МПа за 1 с и снизилось до 1,5 МПа в те-

чение 3 мин. Скорость горения составила около 

40 см/с. Как и для состава 1, весь объем оснастки 

был заполнен ватоподобным карбидом кремния 

светло-голубого цвета. В нижней части оснастки 

обнаружены порошок серо-зеленого цвета и не-

значительное количество углерода в виде черного 

пуха. 

Установлено, что при горении состава 2 также 

происходит разброс непрореагировавших проме-

жуточных продуктов сгорания шихты. В нижней 

части оснастки и между оснасткой и корпусом ре-

актора обнаружен порошок черного цвета, состоя-

щий из кремния и углерода. Прореагировало око-

ло 20 % от общей массы шихты. 

Рентгенофазовый анализ порошка серо-зе-

леного цвета показал наличие карбида кремния 

с кубическим типом кристаллической решетки 

с незначительным содержанием примеси крем-

ния (рис. 4). Образование порошка SiC связано с 

присутствием полиэтилена в шихте. При горении 

Рис. 3. Микроструктура ватоподобного 

карбида кремния

Рис. 1. Синтезированный в газовой фазе ватоподобный карбид кремния (а) и его положение в оснастке 

после извлечения из реактора (б)

Рис. 2. Рентгенограмма ватоподобного 

карбида кремния

a б
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шихты порошок ПЭ разлагается на углерод и во-

дород, а не на радикалы CH2, как предполагалось. 

Поэтому частично была реализована реакция 

твердое + твердое между порошком кремния и 

образовавшимся при разложении ПЭ углеродом с 

формированием порошка SiC. Предполагавшая-

ся реакция (10) не была реализована ввиду отсут-

ствия радикалов CH2.

Основная масса порошка карбида кремния 

состоит из ограненных частиц равноосной фор-

мы размером 0,5—3,0 мкм, объединенных в кон-

гломераты (рис. 5, а), также обнаружены скопле-

ния частиц субмикронного размера с равноосной 

формой (рис. 5, б). Поверхностный слой порош-

ка карбида кремния на границе с ватоподобным 

SiC содержит иглообразные кристаллы кремния 

(«усы»), которые образовались по механизму пар—

жидкость—кристалл (ПЖК) при охлаждении про-

дуктов горения (рис. 6). Толщина усов кремния со-

ставляет 0,4 мкм, длина — до 15 мкм. Реализация 

механизма ПЖК подтверждается наличием глобул 

Рис. 6. Микроструктура промежуточного слоя 

между порошком и ватоподобным карбидом кремния

Рис. 7. Рентгенограма промежуточного слоя 

между порошком и ватоподобным карбидом кремния

Рис. 4. Рентгенограмма порошка карбида кремния 

серо-зеленого цвета

Рис. 5. Микроструктура порошка карбида кремния

a

б
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состава FeSix на концах иглоподобных кристал-

лов кремния. Содержание Si в глобулах достигает 

57—61 мас.%, что условно соответствует формулам 

FeSi2,6—FeSi3,1. 

Растворенный в FeSi2 избыток Si в глобуле обе-

спечивает рост игольчатого кристалла кремния. 

Поэлементный состав усов и глобул был определен 

с помощью энергодисперсионного анализатора. 

Образование усов исключительно кремния можно 

объяснить отсутствием газообразного источника 

углерода, что не позволило реализовать рост усов 

SiC по механизму ПЖК. На рис. 7 показана рентге-

нограмма промежуточного слоя между порошком 

и ватоподобным карбидом кремния.

Заключение

Результаты проведенных экспериментов пока-

зали возможность получения нановолокон карби-

да кремния в относительно больших количествах 

при горении экзотермических смесей. Частичная 

реализация синтеза нитевидных кристаллов SiС в 

газовой фазе, видимо, связана с неравновесными 

условиями синтеза: быстрым ростом температуры 

и давления и очень быстрым охлаждением проме-

жуточных продуктов горения, что не позволяет в 

полном объеме осуществить синтез НК с высоким 

выходом. 

Полученные результаты дают основание пола-

гать, что при иной организации начальных усло-

вий синтеза возможны снижение скорости горе-

ния шихты, стабилизация температурного режима 

горения и создание изотермических условий для 

продуктов синтеза, что позволит увеличить вы-

ход целевого продукта. Таким образом, возможно 

создание условий в ходе СВС, при которых будет 

реализован синтез усов карбида кремния.
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В системе ZnO–MgO–CoO–Al(OH)3–Al методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) полу-
чены кобальтсодержащие пигменты шпинельного типа цвета ультрамарина. Исходными компонентами являлись оксиды 
кобальта (Co3O4) и цинка (ZnO), гидроксид алюминия (Al(OH)3) и 6-водный нитрат магния (Mg(NO3)2·6H2O). В качестве ме-
талла-восстановителя использовался порошок алюминия марки АСД-4. Синтез осуществлялся на образцах диаметром 
40 мм. Скорость распространения волны горения составляла 1–2 мм/с, максимальная температура синтеза – 1180 °С. Ве-
дущими реакциями, обеспечивающими синтез керамических пигментов на основе шпинелей в режиме послойного горе-
ния, являются параллельные процессы: окисление алюминия и алюмотермические реакции. В результате их протекания 
происходит саморазогрев шихты до температур синтеза шпинелей, образующихся также с выделением тепла. Быстрое 
разрушение Al(OH)3 при нагреве приводит к образованию активного субмикронного γ-Al2O3, участвующего в дальнейшем 
синтезе мелкодисперсной структуры шпинели. Эндоэффекты, связанные с разложением Al(OH)3, приводят к охлаждению 
горящего образца, что затрудняет реализацию СВС и требует дополнительного подвода тепла. Выделяющиеся в процессе 
термического разложения газы разрыхляют шихту в зоне прогрева, снижают максимальную температуру горения, что по-
зволяет вести синтез в твердой фазе без сплавления продукта, получая его в мелкодисперсном состоянии. Исследования 
микроструктуры образцов посредством растровой электронной микроскопии подтвердили мелкодисперсную структуру 
пигментов. ИК-спектроскопический и рентгенофазовый анализы выявили структуры шпинели. В работе приведены гисто-
граммы распределения частиц по размерам для исходного Al(OH)3 и после его нагрева, а также синтезированных шпине-
лей. Показано, что в пигменте максимально содержание частиц диаметром 903 нм. Таким образом, получение пигментов 
шпинельного типа в мелкодисперсном состоянии твердофазным синтезом непосредственно в волне горения значительно 
упрощает технологическую схему их производства за счет отсутствия стадии измельчения.

Ключевые слова: неорганические пигменты, шпинель, самораспространяющийся высокотемпературный синтез, горение.
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Radishevskaya N.I., Nazarova A.Yu., Lvov O.V., Kasatsky N.G. 
Synthesis of inorganic cobalt-containing spinel pigments by SHS method

Cobalt-containing spinel-type ultramarine pigments were obtained by self-propagating high-temperature synthesis (SHS) in the 
ZnO–MgO–CoO–Al(OH)3–Al system. Starting components were oxides of cobalt (Co3O4) and zinc (ZnO), aluminum hydroxide 
(Al(OH)3), and 6-water magnesium nitrate (Mg(NO3)2·6H2O). ASD-4 grade aluminum powder was used as a reducing metal. The 
samples with a diameter of 40 mm were synthesized. The combustion wave velocity was 1–2 mm/s, and the maximum synthesis 
temperature was 1180 °С. Parallel aluminum oxidation and aluminothermic reactions were the leading reactions providing the 
synthesis of spinel-based ceramic pigments in the layer-by-layer combustion mode. They result in charge self-heating up to the 
synthesis temperatures of spinels that are also formed with the release of heat. The fast destruction of Al(OH)3 upon heating leads to 
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Введение

Синтез тугоплавких материалов в режиме го-

рения, основанный на реакциях взаимодействия 

оксидов переходных металлов с металлом-вос-

становителем, относится к одному из направле-

ний самораспространяющегося высокотемпе-

ратурного синтеза (СВС) с металлотермической 

стадией. Главное отличие СВС от традиционных 

печных способов синтеза — это достижение вы-

соких градиентов температур во фронте горения в 

результате скоростных процессов, использующих 

тепло высококалорийных окислительно-восста-

новительных химических реакций, протекающих 

в неравновесных условиях и влияющих на форми-

рование структуры продуктов горения [1—6]. 

В последние годы разработан новый экологич-

ный способ СВС для получения высокотемпера-

турных пигментов шпинельного типа в мелко-

дисперсносном состоянии [7—12]. Как правило, 

цветные шпинели получают керамическим или 

золь-гель методами с последующей прокалкой 

[13—18]. Однако повышенная энергоемкость этих 

процессов сказывается на цене пигментов. Актив-

но изучаются процессы СВС в экзотермических 

органических системах, но на данный момент они 

малопроизводительны. Преимущества процесса 

твердофазного синтеза пигментов заключаются не 

только в их получении в одну стадию, но и в про-

the formation of active submicron γ-Al2O3, which is involved in the further synthesis of finely dispersed spinel. Endothermic effects 
associated with Al(OH)3 decomposition lead to burning sample cooling. This complicates the SHS implementation and requires 
additional heat supply. Gases emitted during thermal decomposition loosen the charge in the heating zone and reduce the maximum 
combustion temperature that allows solid-phase synthesis without any melting of the product to obtain it in a finely dispersed state. 
The microstructural analysis of samples by scanning electron microscopy confirmed the finely dispersed structure of pigments. 
IR spectroscopy and X-ray diffraction analysis revealed spinel structures. The paper presents the particle size distribution histo-
grams for starting Al(OH)3, Al(OH)3 after heating, and synthesized spinels. It was shown that the pigment contains the maximum 
number of 903 nm particles. Therefore, obtaining finely dispersed spinel-type pigments by solid-phase synthesis directly in the 
combustion wave greatly simplifies their production process due to the absence of a grinding stage.

Keywords: inorganic pigments, spinel, self-propagating high-temperature synthesis, combustion.
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стоте оборудования, безотходности производства, 

энергосбережении.

Пигменты со шпинельной структурой, выдер-

живающие высокие температуры, агрессивные 

среды и УФ-облучение, относятся к одним из луч-

ших керамических пигментов и широко приме-

няются в керамическом производстве [19]. Высо-

кая твердость алюмошпинелей (7—8 ед. по шкале 

Мооса) требует значительных затрат при их измель-

чении, что усложняет технологический процесс. 

В связи с этим целью данной работы являлось 

получение СВС-пигментов шпинельного типа с 

микрометровым размером частиц непосредствен-

но в волне горения и изучение их фазового состава 

и структуры.

Методика эксперимента

Для синтеза пигментов сине-голубой гаммы 

применялись оксиды Со3О4, ZnO, MgO и гидрок-

сид алюминия Al(OH)3. В качестве металла-вос-

становителя использовался порошок алюминия 

марки АСД-4, а окислителем был нитрат магния 

Mg(NO3)2·6H2O.

Шихту помещали в печь сопротивления, нахо-

дящуюся внутри СВС-реактора. Синтез пигмен-

тов проводили на воздухе при нормальном давле-



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

23Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya  2  2020

нии. Для обеспечения режима послойного горения 

смесь подогревали до температур ~500 °С, зажига-

ние осуществляли от электроспирали с торцевой 

поверхности образцов.

Физико-химические и структурные превраще-

ния при СВС исследовали с применением широ-

кого комплекса методов анализа. Так, термическое 

поведение веществ изучали на термоанализаторе 

STD Q-600 в интервале температур 25—1300 °С со 

скоростью нагрева 10 град/мин. Мониторинг со-

става газовой фазы, образующейся при термиче-

ском разложении Al(OH)3 в нагревательной камере 

термоанализатора TGA/DSC Q600 STD, осущест-

вляли с помощью квадрупольного масс-спектро-

метра VG Prolab Benchtop QMS, система которого 

спроектирована для анализа газов при их малом 

содержании и давлении, близком к атмосфер-

ному. Пробы анализировали с периодичностью 

~1 мс, при этом регистрировались ионы (моле-

кулы) с массой до 300 а.е.м. Для качественного 

анализа газовой смеси неизвестного состава ис-

пользовали библиотеку спектров, входящую в па-

кет программного обеспечения для управления 

масс-спектрометром и обработки его данных. 

Для контроля температур СВС-пигментов при-

меняли вольфрам-рениевую термопару. Фазовый 

состав и структуру исходных веществ и продук-

тов синтеза изучали с помощью рентгенофазово-

го анализа (РФА) (ДРОН-УМ-1, фильтрованное 

СоKα-излучение) и ИК-спектроскопии (ИК-Фурье-

спектрометр Nicolet 5700). Микроструктуру об-

разцов исследовали с помощью растровой элек-

тронной микроскопии («Philips» SEM 515). Дис-

персный состав определяли на анализаторе Delsa 

Max PRO.

Результаты и их обсуждение

Методом СВС были получены непосредствен-

но в волне горения пигменты шпинельного типа с 

микрометровым размером частиц. Результаты РФА 

(рис. 1) составов с различным соотношени-

ем Аl(OH)3 : Al = 10 и 11 при прочих равных ус-

ловиях показали, что они имеют один и тот же 

состав и состоят преимущественно из шпинели 

MgxZnyСо1-x-yAl2O4 [20]. На уровне шумов обнару-

жены кобальт и различные модификации оксида 

алюминия. Поэтому дальнейшие исследования 

проводились для соотношения с меньшим содер-

жанием алюминия в шихте.

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы пигментов на основе алюмокобальтовой шпинели, 

синтезированной с использованием Аl(OH)3

а – отношение Аl(OH)3 : Al = 10, б – 11

1 – MgxZnyСо1-x-yAl2O4, 2 – α-Al2O3 (Rhombohedral), 3 – Со (Нехgonal), 3′ – Co (Cubic), 4 – Al(OH)3-гибсит, 5 – θ-Al2O3
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На рис. 2 представлена термограмма СВС ко-

бальтсодержащего пигмента шпинельного типа. 

Синтез осуществлялся на образцах диаметром 

40 мм и высотой 100 мм. После прохождения фрон-

та горения максимальная температура синтеза до-

стигала 1180 °С, скорость распространения волны 

горения — 1÷2 мм/с. Горение образца происходит 

сверху вниз. Зона прогрева широкая, сам фронт 

горения размыт по ширине, что связано с эндо-

термическими эффектами разложения Аl(OH)3 и 

Mg(NO3)2·6H2O.

Ведущими процессами, ответственными за осу-

ществление СВС в режиме горения, являются па-

раллельные процессы: окисление алюминия и ме-

таллотермические реакции [1]. Они сопровожда-

ются значительным выделением тепла, в резуль-

тате которого происходит саморазогрев шихты до 

температур синтеза самих шпинелей, протекаю-

щих также с выделением тепла: 

4Al + 3O2 = 2Al2O3 + 3350 кДж,  (1)

3Co3O4 + 8Al = 4Al2O3 + 9Co + 3983,2 кДж,  (2)

Co3O4 + 4Al + O2 =

= 2Al2O3 + 3Co + 2444,4 кДж.  (3)

При температуре ~840 °С происходит разложе-

ние оксида кобальта Co3O4 (II, III) на СоО (II):

2Co3O4 → 6СоO + O2↑,  (4)

3СоO + 2Al = Al2O3 + 3Со + 1196,8 кДж,  (5)

СоO + 2Al + O2 = Al2O3 + Со + 1435,9 кДж.  (6)

Синтез шпинелей осуществляется с образова-

нием твердых растворов замещения:

MeО + Al2O3 = MeAl2O4 (Me = Co, Zn, Mg).  (7)

По завершении СВС протекают постпроцессы, 

связанные с окислением кобальта, выделившего-

Рис. 2. Термограмма СВС-пигмента 

cистемы ZnO–MgO–CoO–Al2O3

Рис. 3. Кривые ТГ, ДТГ, ДТА термического анализа Al(OH)3

Максимумы эндоэффектов на кривой ДТГ направлены вверх
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ся в ходе алюмотермических реакций, и переход 

полиморфных модификаций оксида алюминия в 

α-Al2O3:

2Со + О2 = 2СоО,  (8)

СоО + Al2O3 = СоAl2O4,  (9)

γ-Al2O3, θ-Al2O3 → α-Al2O3.  (10)

Для снижения температуры синтеза и предот-

вращения спекания и сплавления продуктов ре-

акций исходные смеси на основе термита (оксид 

кобальта + алюминий) разбавлялись гидроксидом 

алюминия, вступающим в реакцию образования 

шпинелей после его разложения на Al2O3 при вы-

соких температурах. С применением Al(OH)3 в со-

ставе шихт удалось получить СВС-пигменты с раз-

мером частиц ~1÷2 мкм. Для лучшего понимания 

протекающих процессов исследовалось термиче-

ское разложение Al(OH)3 (рис. 3). 

В таблице представлены стадии термического 

разложения Al(OH)3 при его нагреве до 1300 °С. 

Как видно, дегидратация гидроксида алюминия 

протекает в 2 этапа и сопровождается эндотерми-

ческим эффектом, характеризующимся наличи-

ем двух пиков при 248 °С (незначительный пик) и 

290 °С. При этом образуются оксигидроксид алю-

миния γ-AlOOH и η-Al2O3 [21]. 

Как показали масс-спектроскопические иссле-

дования, вода из Al(OH)3 при нагреве удаляется 

в виде молекул и ионов 17 и 18 массами соответ-

ственно в температурном интервале 220—380 °С 

с максимумом при 290 °С. При дальнейшем по-

вышении температуры наблюдается эндоэффект 

при 515,6 °С, сопровождающийся дегидратацией 

бемита и образованием γ-Al2O3. Дальнейшее не-

значительное снижение массы до температуры 

880 °С связано также с потерей воды оксигидрок-

сида алюминия γ-AlOOH, в этом же интервале 

происходит постепенный переход γ-Al2O3 в δ-Al2O3 

и η-Al2O3 в θ-Al2O3. Поглощение тепла при 1071,6 и 

1176,6 °С вызвано переходом метастабильных форм 

оксида алюминия в α-Al2O3 [21]. Рентгенофазовый 

анализ подтверждает образование γ-AlOOH и ши-

рокого набора кристаллографических разновид-

ностей Al2O3.

На рис. 4 приведены гистограммы распреде-

ления частиц по размерам в исходном гидрокси-

Стадии термического разложения Al(OH)3

t, °С Протекающий процесс Примечание

248,0 Al(OH)3 (байерит) → η-Al2O3 Эндоэффект

290,0 Al(OH)3 (гиббсит) → γ-AlOOH (бемит) Эндоэффект

515,6 γ-AlOOH (бемит) → γ-Al2O3 Эндоэффект

550–880 η-Al2O3 → θ-Al2O3, γ-Al2O → δ-Al2O3 (разложение остатков бемита) Размытый

1071,6 δ-Al2O3 → θ-Al2O3 + α-Al2O3 Эндоэффект

1176,6 θ-Al2O3 → α-Al2O3 Эндоэффект

Рис. 4. Гистограмма распределения частиц по размерам в исходном Аl(OH)3 (а) и после его нагрева до 500 °С (б)
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де алюминия до и после термической обработки 

при 500 °С. Максимум на гистограмме исходного 

Аl(OH)3 в диапазоне радиусов r = 0,1÷1,1 мкм от-

носится к частицам диаметром ~1мкм. Нагрев 

гидроксида алюминия до 500—550 °С приводит к 

образованию частичек γ-Al2O3 преимущественно 

одного, меньшего, размера (~0,6 мкм). Как показа-

ли исследования, длительная выдержка Аl(OH)3 в 

печи при t ~ 500 °С или нагрев до ~1000 °С способ-

ствуют укрупнению этих частиц.

В отличие от печного способа синтеза шпине-

лей скоростные процессы СВС способствуют до-

стижению высоких температур за короткое время. 

Благодаря этому структура гидроксида быстро 

разрушается с выделением газообразных продук-

тов реакции с образованием субмикронного и ак-

тивного оксида алюминия, который под дейст-

вием высоких температур вступает в реакцию с ок-

сидом кобальта, образуя мелкодисперсную струк-

туру шпинели (рис. 5). Это подтверждают резуль-

таты исследования микроструктуры образцов с 

помощью растровой электронной микроскопии 

(«Philips» SEM 515) (рис. 6).

Следует отметить, что пигменты дисперсно-

стью ~1÷2 мкм с качественными характеристиками 

цвета получаются только при скоростном процес-

се СВС. При печном способе синтеза и одинаковом 

составе шихты наблюдается появление серого от-

тенка за счет образования смешанной (частично 

обращенной) шпинели.

Синтезируемые пигменты не требуют измель-

Рис. 5. Гистограмма распределения частиц 

по размерам в шпинельсодержащем пигменте 

системы ZnO–MgO–CoO–Al2O3

Рис. 6. Микрофотография пигмента 

cистемы ZnO–MgO–CoO–Al2O3

Рис. 7. ИК-спектры пигментов на основе алюмокобальтовой шпинели, 

синтезированной с использованием Аl(OH)3

1 – отношение Аl(OH)3 : Al = 10, 2 – 11
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чения, благодаря чему упрощается технологиче-

ская схема их получения, требуется лишь процесс 

дезагрегации. Известно, что шпинели — трудно из-

мельчаемый материал, имеющий твердость по 

шкале Мооса 7—8 ед. Пигменты, полученные нами 

ранее с использованием в составе шихты оксида 

алюминия Al2O3, имели дисперсность 6—9 мкм [2].

На рис. 7 представлены ИК-спектры пигментов 

на основе шпинели. В продуктах синтеза присут-

ствует шпинель CoAl2O4, колебания тетраэдриче-

ского кобальта [CoO4] которой проявляются при 

ν = 670,0 и 671,3 см–1, а октаэдрического алюми-

ния [AlO6] — при 564,3 и 560,6 см–1. 

В продуктах синтеза присутствует оксид алю-

миния, о чем свидетельствуют колебания связей 

[Al—O] при ν = 429,4 и 431,7 см–1. При ν = 456,0 (кр. 2) 

проявляется плечо, относящееся к колебанию свя-

зи [Al—O] в корунде α-Al2O3. Наличие колебания 

связей [Al—OH] при ν = 517,2 и 521,4 см–1 свиде-

тельствует об остаточном присутствии Al(OH)3 

или AlOOH [22, 23]. 

Таким образом, шпинели на основе оксидов 

цинка, магния, кобальта легко образуют между 

собой твердые растворы замещения, что позволяет 

получить пигменты сине-голубой гаммы различ-

ных оттенков. 

Выводы

1. В результате скоростных реакций СВС и вы-

соких температур синтеза происходит быстрое 

разрушение структуры Al(OH)3, содержащегося 

в шихте, с выделением газообразных продуктов 

реакции, препятствующих спеканию шпинелей, 

формирующихся в ходе синтеза.

2. Активный оксид алюминия, образующийся 

в результате термического разложения Al(OН)3, 

реагирует с оксидами кобальта, магния и цинка с 

образованием пигментов шпинельного типа, име-

ющих размер частиц ~1÷2 мкм.
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Исследованы особенности элементного синтеза керамических материалов системы Hf–Ta–B–Ti–Si для получения пер-
спективной высокотемпературной керамики и анализа ее структуры и свойств. Изучены макрокинетические параметры 
самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС). Построены зависимости температуры и скорости горе-
ния от начальной температуры. Установлено, что определяющую роль в процессе горения играют химические превраще-
ния, протекающие через жидкую фазу. Путем остановки фронта горения в медном клине изучены процессы структуро- и 
фазообразования. Определен механизм формирования фаз в волне горения. После контактного плавления Si и Ti и рас-
творения в расплаве B, Hf и Ta по механизму реакционной диффузии из пересыщенного расплава выделяются первичные 
кристаллы диборидов гафния, титана и тантала. Благодаря близости кристаллических решеток формируется двухфазная 
структура, состоящая из многокомпонентных твердых растворов на основе диборида и боридосилицида. Пористые про-
дукты синтеза заданного состава перерабатывали в порошок необходимой фракции для последующего спекания мето-
дами горячего прессования (ГП) и искрового плазменного спекания (ИПС). Выявлено, что консолидированные методами 
ГП, ИПС и силового СВС-компактирования образцы имеют близкий фазовый состав, содержащий твердые растворы на 
основе диборида (Hf,Ti,Та)В2 и боридосилицида (Hf,Ti,Та)5Si3В. Из керамики, полученной по указанным технологиям, были 
изготовлены стандартные образцы для оценки физико-механических свойств. Установлено, что твердость и модуль упру-
гости твердого раствора (Hf,Ti,Та)В2 в 2–3 раза выше, чем у боридосилицида (Hf,Ti,Та)5Si3В. Плотность полученной керами-
ки в зависимости от состава варьируется от 8 до 6,5 г/см3, что соответствует пористости менее 5 %. Определены темпера-
турные зависимости теплоемкости и температуропроводности. Теплопроводность керамики, полученной методами ГП и 
ИПС, составила 24,05 и 23,1 Вт/(м·К) соответственно.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, борид, боридосилицид, твердые растворы, 
твердость, модуль упругости, теплопроводность.
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Kurbatkina V.V., Patsera E.I., Smirnov D.V., Levashov E.A. 
Synthesis features, structure and properties of promising high-temperature ceramics 

in the Hf–Ta–B–Ti–Si system

The study covers the elemental synthesis features of Hf–Ta–B–Ti–Si ceramic materials used to obtain promising high-temperature 
ceramics and analyze its structure and properties. The macrokinetics of self-propagating high-temperature synthesis (SHS) were 
studied. Combustion temperature and velocity as a function of initial temperature were plotted. It was established that chemical 
interactions occurring in the liquid phase play a pivotal role in the combustion process. Structure and phase formation processes 
were studied using the stopped combustion front technique. The mechanism of phase formation in the combustion wave was 
determined. The primary crystals of hafnium, titanium and tantalum diborides are precipitated from the super-saturated melt after 
the Si and Ti contact melting and B, Hf and Ta dissolution in the melt through the reactive diffusion process. A two-phase structure 
consisting of complex solid solutions based on diboride and borosilicide is formed due to the similarity of the crystal lattices. Porous 
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Введение

Создание высокотемпературных материалов 

для работы в экстремальных условиях эксплуата-

ции: при температурах выше 2000 °С, окислитель-

ной среде и повышенных механических нагруз-

ках, является крайне актуальной задачей [1—6]. 

Основой таких материалов служат тугоплавкие 

соединения — дибориды гафния, тантала и цир-

кония [4—6]. Большинство работ в этой области 

посвящены HfB2 и композитам на его основе. Ди-

борид гафния обладает самой высокой температу-

рой плавления (3523 К) среди боридов, высокими 

теплопроводностью, твердостью и прочностью на 

изгиб в широком интервале температур. Это от-

носится как к однофазному дибориду гафния, так 

и к композиционным материалам на его основе. 

Однако механические свойства последних суще-

ственно зависят от их структуры и пористости 

[7—10]. 

При получении изделий из сверхвысокотемпе-

ратурных композиционных материалов (СВТКМ) 

необходимо свести к минимуму пористость. Для 

этого используют активаторы спекания, в том чис-

ле дисилициды тантала и молибдена [7]. Добав-

ление TaSi2 при спекании композиций на основе 

ZrB2, HfB2 и ZrB2—SiC приводит к интенсифика-

ции процесса и формированию боридно-силицид-

ного твердого раствора с повышенной стойкостью 

к высокотемпературному окислению (жаростой-

костью) [5, 11—14]. 

synthesis products of the specified composition were milled into powders with the required particle size distribution for subsequent 
hot pressing (HP) or spark plasma sintering (SPS). It was found that specimens produced by HP, SPS, and SHS pressing feature 
a similar phase composition containing solid solutions based on diboride (Hf,Ti,Та)В2 and borosilicide (Hf,Ti,Та)5Si3В. Specimens 
were made of ceramics produced using the above technologies for physical-mechanical testing. It was found that the hardness and 
elastic modulus of (Hf,Ti,Та)В2 solid solution are 2–3 times higher than that of (Hf,Ti,Та)5Si3В borosilicide. Depending on composition, 
the density of ceramics produced varied from 8 to 6.5 g/cm3, which corresponds to a porosity of less than 5 %. Temperature 
dependences of heat capacity and diffusivity were determined. The heat conductivity of ceramics produced by HP and SPS was 
24.05 and 23.1 W/(m·K), respectively. 

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis, boride, borosilicide, solid solutions, hardness, elastic modulus, heat 
conductivity.
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Для повышения жаростойкости HfB2 в качестве 

легирующей добавки используют карбиды HfC или 

SiC [10—16], которые улучшают этот показатель за 

счет уменьшения степени разрушения защитно-

го поверхностного слоя вследствие образования 

восстановительной атмосферы СО. Это приводит 

к появлению пор и позволяет газу В2О3 удаляться 

с меньшим повреждением пленки HfO2. Боридно-

силицидные композиты HfB2—MoSi2 и HfB2—TaSi2 

показали относительно высокую стойкость к 

окислению. Присутствие в составе сплава кремния 

приводит к образованию слоя SiO2 либо слоя бо-

росиликатного стекла, что обеспечивает стабиль-

ность и защитные свойства до 1600 °C. Авторы [17] 

путем сочетания технологий самораспространяю-

щегося высокотемпературного синтеза (СВС) и ис-

крового плазменного спекания (ИПС) получили 

керамику составов MеB2—SiC и MеB2—MеC—SiC 

(где Mе = Zr, Hf, Ta) с относительной плотностью 

более 96 % и высокими показателями твердости, 

вязкости разрушения и стойкости к окислению. 

Данный подход оказался более эффективным по 

сравнению с традиционными способами получе-

ния подобных материалов [17—25].

Дополнительным методом увеличения окисли-

тельной стойкости является использование в каче-

стве основы СВТКМ комплексных твердораствор-

ных соединений диборидов, например (Hf,Ta)B2. 

Такой твердый раствор обладает более высокой 
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стойкостью к окислению по сравнению с просты-

ми диборидами [16, 17].

Важным фактором обеспечения работоспособ-

ности СВТКМ является высокая теплопрово-

дность [1—3, 7], которая позволяет снизить гради-

ент температур по сечению детали и, следователь-

но, термические напряжения. Теплопроводность 

боридов превосходит таковую других тугоплавких 

соединений, в том числе карбидов. Сочетание вы-

сокой теплопроводности и низкого коэффициента 

термического расширения (КТР) обусловливает 

повышенную стойкость материала к термическо-

му удару [7—9].

Недостатком материалов на основе диборида 

гафния является его высокая плотность 10,5 г/см3. 

Легирование танталом не снижает плотность и се-

бестоимость материала. Ранее было показано [23], 

что в зависимости от содержания тантала плот-

ность (Hf,Ta)B2 увеличивается с 10,95 до 11,04 г/см3. 

В качестве легирующей добавки и источника крем-

ния было выбрано соединение Ti5Si3 с плотностью 

4,30 г/см3, содержание которого варьировалось в 

диапазоне 18—45 % Введение кремния повыша-

ет жаростойкость за счет образования при тем-

пературе выше 1100 °С защитного слоя HfB2SiО7 

[24—26].

Плотную керамику в системе Hf—Ta—B—Ti—Si 

можно получить в одну стадию по технологии 

силового СВС-компактирования (СВС-К) [15]. 

При этом силициды с более низкой температурой 

плавления выполняют роль связки в процессе де-

формации горячих продуктов синтеза и заполня-

ют поры, образованные боридным каркасом. Син-

тезированные без приложения давления пористые 

продукты легко измельчаются, поскольку твер-

дость силицидов в 3 раза ниже, чем у боридов [27]. 

Последующая консолидация порошков методами 

ГП и ИПС может обеспечить получение плотной 

керамики. 

Целью данной работы являлось исследование 

особенностей синтеза керамических материалов в 

системе Hf—Ta—B—Ti—Si, получение перспектив-

ной высокотемпературной беспористой керамики 

и анализ ее структуры и свойств. 

Материалы и методы исследования

Для проведения элементного синтеза готови-

лись реакционные смеси из порошков, марки и 

крупность которых представлены в табл. 1. Расчет-

ные составы смесей, используемых в работе, при-

ведены в табл. 2. 

Адиабатические температуры горения (Тad) и 

равновесный состав продуктов горения для изуча-

емых составов рассчитывали с помощью програм-

мы Thermo [28]. 

Процесс горения изучали в лабораторном реак-

торе в среде аргона по методике, описанной в [29]. 

Запись процесса горения осуществляли с помо-

щью высокоскоростной видеокамеры «Panasonic» 

WVBL600, обеспечивающей 15-кратное увеличе-

ние изображения. Одновременно на компьютере 

запускали программу для построения зависимо-

сти температуры в волне горения от времени. По-

грешность измерений температуры смеси (Тc ) со-

ставляла 10—50 град.

Таблица 1. Исходные порошки

Материал Марка порошка

Ср. размер 

частиц 

d, мкм

Тантал
ТаПМ

(ТУ647РК30054230-436-2000)
< 74

Гафний 
ГФМ-2

(ТУ 48-4-176-85)
< 74

Титан
ПТС

(ТУ 14-22-57-92)
< 100

Кремний
КЭФ-4.5

(ГОСТ 19658)
< 63

Бор
Б-99А

(ТУ 1-92-154-90)
< 1

Таблица 2. Расчетные составы смесей

№ состава Фазовый состав, мас.% 
Содержание компонентов, мас.%

Hf Ta B Ti Si

1 82%(Hf,Та)B2 + 18%Ti5Si3 58,8 14,72 8,88 13,02 4,58

2 75%(Hf,Та)B2 + 25%Ti5Si3 53,51 13,4 8,09 18,49 6,51

3 65%(Hf,Та)B2 + 35%Ti5Si3 46,3 11,6 7,1 25,9 9,1

4 55%(Hf,Ta)B2 + 45%Ti5Si3 39,25 9,83 5,92 33,28 11,72
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Стадийность протекания структурных и фа-

зовых превращений в волне горения исследовали 

на образцах с остановленным фронтом горения 

(ОФГ), полученных путем закалки в медном клине 

[29]. Данный метод позволяет зафиксировать про-

межуточные микроструктуры в разных областях 

волны горения: зоне прогрева, зоне горения и зоне 

вторичного фазообразования.

Фазовый состав образцов исследовали на ав-

томатизированном дифрактометре ДРОН 4-07 с 

использованием монохроматического CuKα-из-

лучения. Съемку проводили по точкам (в режиме 

шагового сканирования) в интервале углов 2θ =

= 10°÷110°, шаг съемки составлял 0,1°, экспозиция 

на точку съемки — 4 с. Результаты обрабатывались 

в автоматическом режиме с использованием кар-

тотеки JCPDS и специального пакета программ 

[30]. Относительная ошибка определения объем-

ных долей фаз составляла 5—10 %, а периодов ре-

шетки — Δa/a = 0,00010÷0,00015 нм.

Микроструктуру, морфологию и состав струк-

турных составляющих изучали на сканирующем 

электронном микроскопе «Hitachi» S-3400N, ос-

нащенном рентгеновским энергодисперсионным 

спектрометром NORAN. Элементный состав 

структурных компонентов определяли при уско-

ряющих напряжениях 5—20 кВ по 5 независимым 

измерениям в различных точках образца.

Наработку продуктов синтеза проводили в пес-

чаной пресс-форме без приложения давления для 

получения пористых спеков, которые затем из-

мельчались до порошковой фракции менее 50 мкм. 

Гранулометрический состав порошков оцени-

вали методом лазерной дифракции на приборе 

ANALYSETTE 22 MicroTecplus фирмы «FRITSCH» 

(Германия), позволяющем измерять частицы раз-

мером от 80 нм до 2000 мкм.

Полученные порошки консолидировали на 

установке горячего прессования DSP-515 SA («Dr. 

Fritsch Sondermaschinen GmbH», Германия) при 

давлении 50 МПа, температуре 1800 °С, времени 

спекания 10 мин, скорости нагрева 50 °С/мин, а 

также на установке искрового плазменного спека-

ния (ИПС) Labox 650 («Sinter Land», Япония). 

Кроме того, по технологии силового СВС-ком-

пактирования в песчаной пресс-форме при давле-

нии 7 МПа были получены беспористые заготовки 

диаметром 48 мм и толщиной 8 мм, из которых вы-

резались образцы для исследований. 

Твердость и модуль упругости определяли на 

нанотвердомере Nano-Hardness Tester («CSM Instru-

ments», Швейцария) методом измерительного ма-

тричного индентирования [31]. Испытания про-

водили путем вдавливания алмазного инденто-

ра Берковича при максимальной нагрузке 10 мН. 

Скорость линейного нагружения—разгружения 

составляла 16 мН/мин, время удержания усилия 

на контакте — 5 с, шаг матрицы индентирова-

ния — около 20 мкм, число точек — 3×3. 

Значения твердости и модуля упругости рас-

считывали с использованием программного обе-

спечения Indentation 3.0 («CSM Instruments»). Плот-

ность компактных образцов измеряли методом 

гидростатического взвешивания в дистиллиро-

ванной воде на весах Sartorius ME 235, оборудован-

ных специальной оснасткой. Плотность беспори-

стого материала оценивали с помощью гелиевого 

пикнометра AccuPyc II 1340 фирмы «Micromeri-

tics» (США).

Измерение теплоемкости проводили в соответ-

ствии с ASTM E 1269 на приборе DSC 404 C Pegasus 

фирмы «NETZSCH» (Германия) методом диффе-

ренциальной сканирующей калориметрии. В ка-

честве стандартного образца с известной темпера-

турной зависимостью теплоемкости использовали 

сапфировый образец. Температурный диапазон 

измерений составил 40—900 °C, скорость нагре-

ва — 20 °C/мин. 

Температуропроводность определяли методом 

лазерной вспышки на приборе NETZSCH LFA 457 

MicroFlash (Германия). При этом использовали 

математическую модель «Cape-Lehmann + кор-

рекция импульса», учитывающую фронтальные 

и радиальные потери тепла. В приборе установлен 

ИК-датчик на основе InSb. По результатам измере-

ний рассчитывали теплопроводность (λ, Вт/(м·К)) 

по формуле

λ = ραCp, 

где ρ — плотность, г/см3; α — температуропрово-

дность, мм2/с; Cp — теплоемкость, Дж/(г·К).

Результаты и их обсуждение

Исследование процесса горения

Адиабатические температуры горения составов 

1—4 приведены в табл. 3, из которой видно, что для 

образцов с содержанием 35—45 % Ti5Si3 величина 

Тad не меняется и составляет 2402 К.

Эксперименты по измерению значений Тc по-

рошковых смесей вышеуказанных составов про-
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водили в диапазоне начальных температур Т0 =

= 297÷573 К. Установлено, что экспериментальная 

температура горения слабо зависит от Т0 (рис. 1). 

Это свидетельствует об образовании в зонах про-

грева и горения большого количества расплава: 

выше 1687 К происходит плавление кремния, а 

при 1943 К — плавление титана (рис. 2). Кроме то-

го, в данной системе в интервале температур 1573—

1658 К возможны 4 эвтектические реакции в ме-

стах контакта частиц гафния, тантала, титана и 

бора с кремнием [32]. После окончания плавле-

ния титана и кремния температура возрастает до 

1900—2000 К, и по мере насыщения расплава бо-

ром в течение 0,2 с начинается кристаллизация 

силицидных и боридных фаз, что сопровождается 

ростом температуры до 2100—2200 К. 

В отличие от системы Hf—Та—B [23], где ско-

рость горения (Uс) с ростом Т0 от 297 до 573 К уве-

личивается от 1,5 до 4,0 мм/с, в исследуемой сис-

теме Hf—Та—B—Ti—Si величина Uс на порядок вы-

ше и меняется от 22 мм/c при Т0 = 297 К до 30 мм/с 

при Т0  415 К (рис. 3).

Значения эффективной энергии активации 

процесса горения (Еа) были рассчитаны из зависи-

мостей Tc(Т0) и Uc(Т0) с помощью уравнения Арре-

ниуса путем построения графика в полулогариф-

мических координатах (рис. 4). 

Для состава 4 эффективная энергия актива-

ции составила 53 кДж/моль, что существенно 

меньше, чем при горении трехкомпонентной сме-

си Hf—Ta—B с образованием комплексного дибо-

рида (Hf,Та)B2 (Eа = 200 кДж/моль) и двухфазного 

соединения (Hf,Та)B2 + ТаВ2 (230 кДж/моль [23]). 

Это указывает на определяющую роль химиче-

ских превращений, протекающих через жидкую 

фазу. 

Таблица 3. Адиабатические температуры горения 

смесей (Hf,TaB2) + Ti5Si3

№ состава Ti5Si3, мас.% Tad, K

1 18 2773

2 25 2537

3 35 2402

4 45 2402

Рис. 1. Зависимость температуры горения 

состава 4 от начальной температуры 

Рис. 2. Температурный профиль волны горения 

состава 4 при Т0 =297 К

1 – плавление кремния, 2 – плавление титана, 

3 – кристаллизация из расплава тугоплавких соединений

Рис. 3. Зависимость скорости горения состава 4 

от начальной температуры

Рис. 4. Полулогарифмическая зависимость скорости 

горения от обратной температуры горения смеси 

состава 4
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Структурообразование в волне горения. 

Исследование остановленного 

фронта горения (ОФГ) 

Изучение стадийности протекания химических 

и структурных превращений в волне горения про-

водили методом закалки фронта горения. Из-за 

высокой скорости процесса остановить волну го-

рения удалось только в смеси состава 4. На рис. 5, а 

показана структура исходной смеси, в которой 

гафний, тантал, титан и кремний представлены 

частицами размером 5—60 мкм, а бор — менее 

1 мкм, на рис. 5, б — структура закаленного в мед-

ном клине образца состава 4.

На рис. 6 представлена микроструктура зоны 

горения. Зона прогрева в данном случае очень уз-

кая и практически не отличается от зоны исход-

ных компонентов. В начале зоны горения можно 

видеть нерасплавившиеся частицы тантала, гаф-

ния и даже титана. Белая частица на рис. 6, а — 

тантал, ниже располагаются частицы титана. Центр 

частиц (более темный) обогащен титаном, а по-

верхность — гафнием, танталом и бором. В отли-

чие от смесей Hf—Та—B [23] и Zr—Ta—B [16] в зо-

не горения отсутствуют частицы, на поверхности 

которых находятся зерна и ободки боридных фаз. 

На рис. 6, б хорошо видно, что Ti—Si-расплав 

растекается по поверхности реакционной смеси. 

При этом происходит растворение компонентов 

в расплаве с образованием первичных продуктов 

реакции — тугоплавких боридов. В системе Hf—

Ta—Ti—B—Si в начале зоны горения наблюдались 

Рис. 5. Структура реакционной смеси состава 4 (а) и остановленного фронта горения (б)

Линиями 1 и 2 условно разделены зоны исходных компонентов, горения и догорания

Рис. 6. Микроструктура начала зоны горения ОФГ смеси состава 4

а – на границе с зоной прогрева; б – после плавления кремния

a

a

б

б
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отдельные бориды игольчатой формы, которые 

выделяются из расплава.

Ближе к центру зоны горения происходит плав-

ление титана и начинается растворение тугоплав-

ких компонентов с формированием многокомпо-

нентных (комплексных) фаз. Оба этих процесса 

протекают за ~0,15 c. Далее в результате взаимо-

действия компонентов в расплаве происходит об-

разование простых боридов и боросилицидов. На 

рис. 6, б (т. 1) показана белая частица тантала, ко-

торая окружена светло-серым ободком расплава 

состава Ti20Si22В58. За ней располагается темно-се-

рая частица титана (т. 2). На поверхности частицы 

гафния (т. 4) расплав состава Hf13Ti52B35, обога-

щенный титаном и бором, не содержит кремний и 

тантал. Кремний находится за частицей гафния в 

сером слое (т. 5) состава Ti43Hf5Si30B22. Составы по-

верхности в точках 3, 6, и 7 близки и соответствуют 

застывшему расплаву Ti—Si с растворенным в нем 

бором и мелкими вкраплениями частиц тантала и 

бора. Состав в т. 8 соответствует Та32Ti18Si10B40. 

Состав фаз в зоне горения неоднороден. Струк-

тура зоны горения содержит большое количество 

пор, которые образуются вследствие газовыделе-

ния (рис. 7, а, б). В центре зоны горения присут-

ствуют преимущественно боридные фазы. По мере 

приближения к зоне догорания (рис. 7, в) структу-

ра становится более плотной. Исследованные об-

ласти содержат практически все присутствующие 

элементы (табл. 4). Максимальная концентрация 

кремния не превышает 16 %. В центре застывшей 

капли Ti—Si-расплава появляются мелкие темные 

включения размером менее 2 мкм, содержащие 

большое количество бора и титана (см. рис. 7, в и 

табл. 4, т. 4 и 5).

Ближе к зоне продуктов идет разделение на 

боридную и силицидную фазы. В первой содер-

жание бора максимально, также присутствуют ти-

тан, тантал и гафний, а во второй, соответственно, 

наблюдается наибольшее содержание кремния и 

в малых количествах — гафний, титан и тантал. 

Силициды титана, гафния и тантала имеют оди-

Рис. 7. Микроструктура на разных участках 

зоны горения ОФГ в смеси состава 4

a

в

б
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наковый тип кристаллической решетки с близ-

кими параметрами, что создает условия образо-

вания твердых растворов. Аналогичная ситуация 

и с боридными фазами этих металлов. Как видно 

из табл. 5, разница в параметрах кристаллической 

решетки не превышает 7 %. Известно также, что в 

HfВ2 растворяется до 20 % ТаВ2 [26]. В продуктах 

горения системы Hf—Ta—Ti—Si—B следует ожи-

дать образования твердых растворов на основе со-

единений HfВ2 и Ti5Si3.

Таблица 4. Результаты ЭДС в зоне горения 

Область анализа 

(см. рис. 7, в)
Расчетный состав фаз, ат.%

1 Ti91Si5B4

2 Ti77Si13B10

3 Ti80Si13B7

4 Ti41B43Si16

5 Ti29B71

6 Hf46Ti10Та8B36

7 Ti89Hf2Si5B4

8 Hf46Ti10Та8B36

9 Ti59Si9Hf4B28

Таблица 5. Кристаллическая структура 

исследуемых фаз [27, 32]

Соединение
Символ 

Пирсона

Параметры решетки, нм

а с

Ti5Si3 hP16 P6/mcm
0,7429

0,7890

0,5139

0,5558

Hf5Si3 hP16 P6/mcm 0,7844 0,54925

Tа5Si3 hP16 P6/mcm 0,7474 0,5226

TiB2 hP3 P6/mmm
0,3030

0,3036

0,3228

0,3237

HfB2 hP3 P6/mmm
0,3142

0,3137

0,3477

0,3469

ТаB2 hP3 P63/mmm 0,3078 0,3265

Рис. 8. Микроструктура на разных 

участках зоны догорания ОФГ состава 4

a

в

б
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В зоне догорания неоднородность по структуре и 

составу сохраняется (см. рис. 8). Бориды представ-

лены частицами разных форм и цвета, в том числе: 

светлыми иголками длиной 5—10 мкм и шириной 

0,2—1,0 мкм в случае высокого содержания танта-

ла и гафния (рис. 8, а, б), а также темными огра-

ненными кристаллами, когда концентрация тита-

на больше, чем тантала и гафния (рис. 8, б). Размер 

структурных составляющих в зоне догорания не 

превышает нескольких микрометров, а в боль-

шинстве случаев — долей микрометра. Поэтому 

следует рассматривать состав областей, различаю-

щихся по цвету. По данным ЭДС бор содержится в 

темно-серых областях (рис. 8, в). Фаза с высоким 

содержанием кремния представлена равноосными 

зернами светло-серого цвета. 

Разделение на две основные фазы в зоне дого-

рания не завершается из-за высоких скоростей 

охлаждения. Полное фазоразделение происходит 

в области продуктов синтеза. Здесь наблюдается 

двухфазная структура (рис. 9, табл. 6). Темно-серая 

боридная фаза состава Hf22Ti25Та9B44 представле-

на ограненными кристаллами, представляющи-

ми различные сечения гексагональной призмы. 

Отношение суммарной концентрации металлов к 

содержанию бора составляет в этой фазе ~1,3, в то 

время как в диборидах — 0,5. Возможно, это связа-

но с трудностями определения бора методом ЭДС 

в присутствии тяжелых металлов. 

Промежутки между зернами боридов заполне-

ны светло-серой фазой, содержащей кремний, бор 

и металлы (см. рис. 9), состава Hf24Ti21Та11Si34В10. 

Отношение суммарной концентрации металлов к 

содержанию кремния составляет ~1,66, что соот-

ветствует формуле (Hf,Ti,Та)5Si3В.

Фазовый состав продуктов синтеза

Результаты РФА (рис. 10) продуктов, получен-

ных по технологии силового СВС-компактирова-

ния, подтвердили присутствие двух твердых рас-

Таблица 6. Результаты ЭДС в зоне продуктов синтеза

Область анализа 

(см. рис. 9)
Расчетный состав фаз, ат.% 

1 Hf25Ti24Та12Si29В10

2 Hf22Ti25Та9B44

3 Hf23Та20Ti11B46

4 Hf23Ta7Ti26B44

5 Hf24Ti25Ta14Si28В9

6 Ti29Hf18Ta11B42

Рис. 9. Микроструктура зоны продуктов 

синтеза ОФГ состава 4

Рис. 10. Рентгенограмма продуктов синтеза из смеси состава 4
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творов на основе (Hf,Tа,Ti)5Si3Вх и (Hf,Ta,Ti)В2 с 

параметрами решетки а = 0,7608 нм, с = 0,5244 нм 

и а = 0,3080 нм, с = 0,3354 нм соответственно. 

Выполненные исследования структуры, хими-

ческого и фазового составов образца ОФГ, а также 

термодинамический анализ возможных реакций 

позволили сформулировать следующую после-

довательность протекания структурно-фазовых 

превращений (рис. 11). После достижения тем-

пературы 1688 К начинаются плавление кремния 

и растворение тугоплавких металлов в расплаве. 

После расплавления титана и растворения в нем 

В, Hf и Ta количество расплава увеличивается. 

Для данного состава экспериментальные значения 

температуры горения составляют 1900—2000 К. 

Плавление Hf (2505 К) и Ta (3293 К) не происходит, 

но активное взаимодействие расплава Ti—Si с бо-

ром, танталом и гафнием приводит к реакционной 

диффузии и формированию комплексных боридов 

и боридосилицидов. 

Следует отметить, что образующиеся силицид-

ные и боридные фазы имеют температуру плав-

ления выше температуры горения. Тем не менее 

массоперенос через жидкую фазу обеспечивает 

выравнивание концентраций компонентов в об-

разующихся фазах. Присутствие большого коли-

чества жидкой фазы в процессе синтеза позволяет 

по технологии силового СВС-компактирования 

получить плотные качественные заготовки.

Получение компактной керамики

Консолидацию порошков СВТКМ системы 

Hf—Ti—Та—Si—В проводили по технологиям сило-

вого СВС-К, ГП и ИПС. В случае ГП и ИПС в каче-

стве исходных применяли полученные порошки. 

Микроструктуры СВТКМ, полученных разными 

методами, приведены на рис. 12. Видно, что все 

образцы содержат две основные фазы, одна из ко-

торых характеризуется ограненными кристаллами 

темно-серого цвета, другая имеет зеренную струк-

туру. В некоторых из них присутствует неболь-

шое количество HfO2 в виде светлых включений. 

Следует отметить, что ГП-образцы имеют более 

крупные зерна боридной фазы размером 5—7 мкм 

и боридосилицидной фазы (5—15 мкм). В образцах 

того же состава, полученных СВС-К и ИПС, раз-

меры частиц боридной и боридосилицидной фаз 

составляют 1—3 и 2—6 мкм соответственно. При 

большем увеличении видны светло-серые зерна 

боросилицидного твердого раствора. В образце, 

полученном по технологии ГП, границы зерен 

боридосилицидной фазы утолщены вследствие 

Рис. 11. Схема структурных превращений в волне горения
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неполного диффузионного выравнивания. На гра-

ницах отмечается повышенное содержание титана 

(темная линия) и кремния (светлая) по сравнению 

с центром зерна (см. рис. 12, г).

Данные РФА (рис. 13, табл. 7) подтверждают, 

что все образцы содержат следующие 2 фазы: комп-

лексный твердый раствор с кристаллической ре-

шеткой типа hP3/4, характерной для диборидов, 

и комплексный боросилицид, структурный тип 

решетки которого соответствует типу hP18/19 со-

единений Ti5Si3, Hf5Si3 и Tа5Si3. По данным 

МРСА в боридной фазе помимо бора присутствуют 

гафний, тантал и титан, а кремний не обнаружен. 

Кремний и бор присутствуют в светло-серой фазе 

(табл. 6 т. 3 и 6), которая также является твердым 

раствором — комплексным боридосилицидом, 

содержащим Hf, Ti и Ta. Результаты ЭДС подтвер-

ждают и дополняют данные РФА (рис. 13, табл. 7). 

Соотношение боридной и боридосилицидной 

фаз и их параметры решетки зависят от состава 

керамики (см. табл. 7). Так, например, ГП-кера-

мика состава 3 содержит 66 % твердого раство-

ра диборида (Hf,Та,Ti)B2 и 34 % боридосилицида 

(Hf,Ta,Ti)5Si3B. В образце состава 4 содержание 

(Hf,Та,Ti)B2 составляет 58 %, а (Hf,Ta,Ti)5Si3B — 42 %. 

Как отмечалось выше, структурный тип боридо-

силицидной фазы соответствует простым сили-

цидам титана, гафния и тантала, а по параметрам 

кристаллической решетки (см. табл. 7) это твердый 

раствор, так как у него увеличенные межплоскост-

ные расстояния по сравнению с Ti5Si3 и Tа5Si3, но 

уменьшенные по сравнению с Hf5Si3. 

В системе Si—B имеются соединения SiB3 и SiB6 

[32], структурный тип и параметры решетки кото-

рых сильно отличаются от измеренных для бори-

досилицидного твердого раствора, полученного 

в настоящем исследовании. В работе [33] сообща-

ется об образовании соединения Ti6Si2B в системе 

Ti—Si—B, но не приводятся сведения о типе и па-

раметрах решетки.

Рис. 12. Микроструктуры образцов СВТКМ состава 3, полученных по технологиям 

силового СВС-компактирования (а), горячего прессования (б, г) и искрового плазменного спекания (в)

a

в г

б
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Анализ структуры и плотности (ρ) образцов 

СВТКМ (табл. 8) показал, что пористость в случае 

использования составов 1 и 2 выше, чем 3 и 4. При 

получении керамики с помощью СВС-компак-

тирования более высокая остаточная пористость 

объясняется меньшим содержанием расплава в 

продуктах синтеза составов 1 и 2. При консолида-

ции порошкового продукта методами ГП и ИПС 

несколько повышенные значения пористости этих 

составов можно объяснить меньшим содержанием 

боридосилицидной фазы, которая менее твердая 

и играет роль пластичной связки. В связи с этим 

определение свойств проводили на образцах со-

ставов 3 и 4.

Свойства компактной керамики

Из керамики, полученной по технологиям 

силового СВС-К, ГП и ИПС, были изготовлены 

стандартные образцы для измерения механи-

ческих свойств. В соответствии со стандартом 

ГОСТ 8.748-2011 (ИСО 14577-1:2002) проведены 

измерения твердости (Н) и модуля Юнга (Е) пу-

тем измерительного индентирования. Из массива 

данных выделены две группы — Ф1, Ф2, которые 

представлены в табл. 9. Эти данные косвенно под-

Таблица 7. Фазовый состав СВТКМ, полученных по технологии ГП

№ 

состава

Состав, мас.%
Структурный 

тип

Периоды, нм

Расчет Эксперимент а с

3 65%(Hf,Та)В2 + 35%Ti5Si3

34%(Hf,Ti,Та)5Si3В hP18/19 0,7627 0,5258

66%(Hf,Ti,Та)В2 hP3/4 0,3094 0,3380

4 55%(Hf,Та)В2 + 45%Ti5Si3

42%(Hf,Ti,Та)5Si3В hP18/19 0,7608 0,5244

58%(Hf,Ti,Та)В2 hP3/4 0,3078 0,3354

Таблица 8. Плотность и пористость образцов СВТКМ, 

полученных по разным технологиям

Состав Метод ρ, г/см3 П, %

1 СВС-К 7,9 8–9

2

СВС-К 7,4 6–7

ГП 6,8 4–5

ИПС 7,1 8–9

3

СВС-К 6,7 3–4

ГП 6,3 2–3

ИПС 6,3 5–6

4

СВС-К 6,2 2–3

ГП 6,3 2–3

ИПС 6,2 3–4

Рис. 13. Рентгенограмма образца 4, полученного ГП
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тверждают присутствие двух фаз, отличающихся 

по уровню свойств. Значения твердости и модуля 

упругости снижаются при увеличении в смеси со-

держания титана и кремния как для образцов, по-

лученных СВС-компактированием, так и для кон-

солидированных методами ГП и ИПС. 

Представленные результаты хорошо согласуют-

ся с данными структурных исследований, которые 

выявили две основные структурные составляю-

щие. Очевидно, что наиболее высокими показа-

телями Н и Е обладает комплексный твердый рас-

твор на основе диборидов, а меньшие их значения 

соответствуют боридосилицидному твердому рас-

твору (Hf,Ti,Та)5Si3В. 

Для измерения теплофизических свойств вы-

браны образцы состава 3: 34%(Hf,Ti,Та)5Si3В + 

66%(Hf,Ti,Та)В2. Проведены эксперименты по 

определению температурной зависимости тепло-

емкости и температуропроводности. Результаты 

представлены в табл. 10. 

Измеренные значения теплопроводности ока-

зались ниже, чем у керамики на основе однофаз-

ного твердого раствора (Hf,Та)В2 (52,9 Вт/(м·К) 

[34]) и двухфазной керамики (Hf,Та)В2 + ТаВ2 

(30,3 Вт/(м·К) [34]).

Выводы

1. Изучены макрокинетические особенности 

горения смесей в системе Ta—Hf—Ti—Si—B. По-

строены зависимости температуры и скорости го-

рения от начальной температуры. Показано, что 

определяющую роль в процессе горения играют 

химические превращения (Еа = 53 кДж/моль), 

протекающие через расплав.

2. Предложен механизм фазообразования в вол-

не горения, согласно которому первичные кристал-

лы диборидов гафния, титана и тантала выделяются 

из пересыщенного расплава. Благодаря близости 

кристаллических решеток формируется двухфазная 

структура, состоящая из твердых растворов дибори-

да (Hf,Ti,Та)В2 и боридосилицида (Hf,Ti,Та)5Si3В.

3. Полученные по технологиям силового СВС-

компактирования, ГП и ИПС компактные образ-

цы имели близкий фазовый состав. Плотность в 

зависимости от состава меняется от 8 до 6,5 г/см3. 

Наименьшей пористостью (2—3 %) обладала ке-

рамика с бóльшим содержанием боридосилицида 

(Hf,Ti,Та)5Si3В. 

4. Твердость и модуль упругости диборида 

(Hf,Ti,Та)В2 в 2—3 раза выше, чем у боридосили-

Таблица 9. Результаты измерительного индентирования образцов, полученных по разным технологиям

№ состава Метод
H, ГПа E, МПа

Ф1 Ф2 Ф1 Ф2

3 СВС-К 31±4 12±4 483±27 232±45

4 СВС-К 27±2 9±3 377±54 154±31

3 ГП 37±3 18±1 552±109 307±29

3 ИПС 31,2±3 19±1 566±25 379±25

Таблица 10. Cвойства керамики состава 3, полученной методом ГП и ИПС

Показатель ГП ИПС

Температуропроводность, мм/с2 7,13 6,88

Функция аппроксимации 

температуропроводности
y = 0,0096x3 + 0,057x2 – 0,23x + 52,83 у = 0,003x3 + 0,06x2 – 0,257x + 50,84

Теплоемкость, Дж/(г·К) 0,42 0,42

Функция аппроксимации теплоемкости y = 0,0004x3 – 0,008x2 + 0,319x + 1,14

Плотность г/см3 7,1 6,7

Пористость, % 4,2 4,8

Теплопроводность, Вт/(м·К) 24,05 23,1
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цида (Hf,Ti,Та)5Si3В. Значения теплопроводности 

керамики, полученной методами ГП и ИПС, со-

ставили 24,05 и 23,1 Вт/(м·К) соответственно.
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Синтез пористого композиционного материала 

при горении порошков титана, бора и гранул плакированного 

никелем алюминия
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Проведен самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС) в системе Ni–Al–Ti–B. Целью исследования 
было получение в одну технологическую стадию композиционного материала с керамическим и интерметаллидным кар-
касами и развитой пористой структурой в режиме горения из спрессованной методом последовательного порционного 
уплотнения порошковой системы «бор–титан–крупные гранулы плакированного никелем алюминия». Процесс синтеза 
характеризуется стадийностью, при которой сильноэкзотермическая реакция между титаном и бором формировала бо-
ридную матрицу с развитой открытой пористостью и выступала в качестве «химической печки» для поддержания реакции 
в плакированных гранулах, в которой возникали алюминиды никеля. Расплав из алюминидов пропитывал пористую ди-
боридную матрицу. Стадийность синтеза отражается на термограммах процесса. Конечная структура продукта облада-
ет разномасштабной пористостью, характерная особенность которой – крупные поры округлой формы (~100÷160 мкм в 
поперечнике), расположение которых соответствует положению плакированных гранул в исходной порошковой системе. 
Мелкие (0,1–5,0 мкм) и часть средних (до 15 мкм) пор диборидной матрицы заполнены алюминидами никеля. Полученный 
материал имеет композиционное строение по типу взаимопроникающих каркасов – керамического (TiB2) и алюминидного 
(NiAl, Ni3Al). Диборидную матрицу образуют хаотично ориентированные гексагональные мелкие кристаллы, размер кото-
рых в поперечнике составляет преимущественно 0,2–1,0 мкм. На границах с макропорами кристаллические зерна дибо-
рида увеличиваются в размере до 2–6 мкм в поперечнике и 0,5–2,0 мкм по толщине, приобретая более выраженную пла-
стинчатую форму. Основной размер интерметаллидных прослоек, заполняющих поры между кристаллическими зернами 
диборида, составляет ~0,2÷1,0 мкм.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), композиционный материал, диборид 
титана, алюминид никеля, фазообразование.
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Ponomarev M.A., Loryan V.E. 
Synthesis of porous composite material at combustion of titanium and boron powders 

and nickel-clad aluminum granules

Self-propagating high-temperature synthesis (SHS) was carried out in the Ni–Al–Ti–B system. The aim of the study was to obtain 
a composite material with ceramic and intermetallic frameworks and with a developed porous structure in the combustion mode 
in one process step from the «boron–titanium–large nickel-clad aluminum granules» powder system pressed by sequential batch 
compaction. The synthesis process featured by a stage nature where a highly exothermic reaction between titanium and boron 
formed a boride matrix with developed open porosity and acted as a «chemical furnace» to maintain the reaction in clad granules 
resulting in nickel aluminides. The aluminide melt impregnated the porous diboride matrix. The synthesis stages are reflected in 
the process thermograms. The final structure of the product features multi-scale porosity characterized by large round pores 
(~100÷160 μm in diameter) with the location corresponding to the position of clad granules in the original powder system. Small 
(0.1–5.0 μm) and some average-sized (up to 15 μm) diboride matrix pores are filled with nickel aluminides. The resulting material 
has a composite structure in analogy with interpenetrating frameworks – ceramic (TiB2) and aluminide (NiAl, Ni3Al). The diboride 
matrix is formed by randomly oriented small hexagonal crystals with a size of mainly ~0.2÷1.0 μm across. Diboride crystalline grains 
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increase in size to 2–6 μm in diameter and 0.5–2.0 μm in thickness near the macropores becoming strongly plate-shaped. The main 
size of intermetallic layers filling the pores between the diboride crystalline grains is ~0.2÷1.0 μm.

Keywords: self-propagating high temperature synthesis (SHS), composite material, titanium diboride, nickel aluminide, phase 
formation.
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Введение

Получение тугоплавких материалов методом 

самораспространяющегося высокотемпературно-

го синтеза (СВС) обладает целым рядом преиму-

ществ, так как позволяет не только синтезировать 

в одну технологическую стадию продукт заданно-

го химического состава, но и управлять его макро- 

и микроструктурой за счет простого изменения 

характеристик компонентов исходных порошко-

вых смесей [1—4]. Использование порошков с 

конгломерированными, плакированными или 

композитными частицами, в которых компонен-

ты определенным образом пространственно рас-

пределены, дает дополнительные возможности 

по управлению структурой продукта, позволяя 

получать развитую разномасштабную пористость 

и сложное распределение структурных элементов 

[3—7]. При этом возможно получение пористого 

СВС-продукта с композиционной структурой, в 

котором фазы и поры расположены упорядоченно 

за счет применения специальных методов формо-

вания реакционной смеси, обеспечивающих упо-

рядоченное расположение ее частиц в объеме ис-

ходных заготовок [4—7]. 

Как показали выполненные ранее исследо-

вания синтеза в модельных системах Ti—B и 

Al—Ti—B [6, 7], использование неметаллическо-

го компонента с мелкодисперсными частицами 

и превышающих их на 2 порядка по размеру би-

дисперсных металлических компонентов в виде 

частиц или плакированных гранул позволяет по-

лучить пористый композиционный материал, со-

стоящий из керамической матрицы TiB2, мелкие 

поры которой заполнены металлической или ин-

терметаллидной составляющей. 

Для дальнейшего изучения синтеза композици-

онных материалов с керамической матрицей пред-

ставляется интересным проведение СВС в четы-

рехкомпонентной системе Ni—Al—Ti—B, которая 

востребована в практике получения металлома-

тричных композитов, в том числе и с применением 

СВС [8—14]. Пористые композиты такого состава 

могут рассматриваться в качестве перспективных 

материалов для изготовления высокотемператур-

ных фильтров, мембран, носителей катализаторов 

[11, 12]. Ранее в подобной системе исследовалось 

горение с получением композиционного материа-

ла Ni3Al—ТiB2, в котором матрицей являлся интер-

металлид Ni3Al, а включениями — керамические 

частицы TiB2 размером 1—10 мкм [15, 16]. 

Целью настоящего исследования был синтез в 

системе Ni—Al—Ti—B пористого композиционно-

го материала с керамической матрицей диборида, 

мелкие поры которой в процессе горения запол-

нились бы расплавом образовавшегося в этом же 

процессе интерметаллида. 

Экспериментальная методика

В экспериментах использовались модельные 

смеси (Al + Ni) + (Ti + 2B), состоящие из порошков 

бора, титана и плакированных никелем частиц 

алюминия. Гранулометрический анализ порошков 

выполнялся на лазерном анализаторе Микросай-

зер-201C. Неметаллический компонент — чер-

ный аморфный бор (ТУ 1-92-154-90, марка Б-99А, 

99,8 мас.% B) — имел размер частиц db = 0,2÷
÷6,0 мкм. В качестве металлических компонентов 

выбраны следующие порошки.

• Порошок титана Ti(d1) марки ПТС с части-

цами дендритного строения (средний размер — 

dd1 ≈ 120 мкм, доля частиц менее 40 мкм ~30 мас.%). 

Содержание химических примесей, мас.%: N — 0,08, 
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C — 0,05, H — 0,35, Fe + Ni — 0,4, Si — 0,10, Cl — 

0,004 (по ТУ 14-22-57-92).

• Коммерческие композиционные порошки 

алюминия, покрытого никелем, марок НПА80 

(состав, мас.%: 20Al + 80Ni) и НПА75 (25Al + 75Ni), 

изготовленные методом водородного восстанов-

ления под давлением в автоклавах. Плакирован-

ные гранулы имели средний диаметр d2 = 100 ±

± 60 мкм; доля частиц размером 65—160 мкм 

~50 мас.%; толщина слоя никеля ~10÷20 мкм. Фор-

ма плакированных частиц — округлая, поверх-

ность — шероховатая. Структура и морфология 

гранул, распределение элементов никеля и алю-

миния внутри частиц представлены на рис. 1.

Из титана Ti(d1) и бора готовилась смесь Ti(d1) +

+ 2B (в массовом соотношении 69Ti + 31B) в рас-

чете на конечный продукт TiB2. Из Ti(d1) + 2B и 

плакированных частиц НПА 80 и НПА 75 форми-

ровались смеси a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B), где 

a = 0,2÷0,8 — массовая доля плакированных ча-

стиц. Реакционные смеси запрессовывались до 

относительной плотности ~0,6 в цилиндрические 

формы из кварцевого стекла методом последова-

тельного порционного уплотнения. Длина форм — 

43 мм, диаметр внутренний D = 4,0÷4,4 мм, внеш-

ний — D0 = 7,8 мм, D/d1 ~ 40, D/d2 ~ 40 [4]. Уплотне-

ние порций смеси происходило за счет импульса, 

получаемого от ударника массой m = 684 г, пада-

ющего с высоты h = 43 мм. Высота уплотненного 

слоя составляла 1200—1400 мкм. Уплотнение в 

пределах отдельных слоев достигалось за счет под-

вижек и укладки плакированных частиц в плот-

ные фрагменты без значительной деформации. 

Спрессованный образец содержал ~20 слоев. 

Синтез происходил в атмосфере аргона (при 

1 атм). Кварцевая форма и заглушки на торцах 

исключали изменение размеров образца. Темпе-

ратура в волне синтеза измерялась вольфрам-ре-

ниевыми термопарами (тип А-1, диаметр спая с 

защитным слоем из нитрида бора или алюмоси-

ликатного клея составлял 0,25—0,35 мм) [7]. Спай 

термопары помещался на оси образца вглубь от 

«холодного» торца на ~6 мм. Показания термо-

пар записывались температурным регистратором 

QMBox 4050-8-1 на компьютер ASUS—A52J. Ско-

рость горения определялась по результатам виде-

Участок
Содержание, мас.%

O Al Ni

S1 4,03 95,97

S2 100,0

Рис. 1. Форма и морфология 

плакированных гранул порошка НПА80 (а), 

структура поверхности гранул (б), 

поперечный шлиф (в сплаве Вуда) 

и распределение элементов (в)

a

в

б
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осъемки процесса камерой Sony HDR—CX130E. 

Электронно-микроскопическое исследование ис-

ходных порошков и продукта синтеза выполня-

лось на автоэмиссионном сканирующем элект-

ронном микроскопе LEO 1450 VP «Carl Zeiss».

Результаты и их обсуждение

В рассматриваемой модельной системе Ni—Al—

Ti—B синтез проводился без предварительного по-

догрева. Химическая реакция между порошками 

титана и бора, являясь «химической печкой» [17] 

по отношению к более крупным и инертным пла-

кированным гранулам, обеспечивала их нагрев и 

химическое реагирование. Процесс СВС в образ-

цах из смесей a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) про-

текал в режиме горения при a = 0,2÷0,8 и началь-

ной температуре T0 = 20 °С. При a = 1 горения не 

происходило, так как прессовки из плакирован-

ных гранул композиционных порошков НПА80 и 

НПА75 были не способны реагировать в режиме 

горения без дополнительного подогрева, в отличие 

от порошка алюминия, плакированного никелем, 

который использовался в работе [18]. 

На рис. 2 представлены данные по скорости го-

рения, пористости и прочности на сжатие синте-

зированного материала в зависимости от массовой 

доли плакированного порошка в исходных смесях. 

С ее увеличением в смесях наблюдалось снижение 

скорости горения и достигаемых при синтезе тем-

ператур. 

Как видно из температурного профиля в волне 

горения Tb = f (t) (рис. 3, а), на термограмме имеют-

ся два максимума температуры, которые связаны 

со стадийностью процесса синтеза. Подъем тем-

пературы в зоне прогрева волны горения приведет 

вначале к химической реакции внутри гранул на 

границе контакта между наиболее легкоплавким 

компонентом данной смеси, составляющим ядро 

плакированных гранул — алюминием, и слоем ни-

келевой оболочки. Такая реакция в плакирован-

ных частицах может начаться еще до плавления 

алюминия [19—21]. 

Нагрев в печи со скоростью ~0,5 °С/с образцов 

диаметром 14 мм и высотой 17 мм только из пла-

кированных порошков (a = 1), запрессованных 

послойно в кварцевые контейнеры, показал, что 

интенсивное тепловыделение в гранулах начина-

ется уже при Т ~ 640 °С (рис. 3, б). Данная темпера-

тура совпадает со значением Т, наблюдавшимся в 

работе [20] при изучении стадий взаимодействия и 

закономерностей тепловыделения при нагреве эк-

виатомных смесей порошков Ni и Al. Авторы [20] 

связывают ускорение тепловыделения на границе 

контакта никеля и алюминия при 640 °С с появле-

нием в данной системе жидкой фазы в результате 

плавления эвтектики Al—NiAl3. 

В работе [18] при горении плакированных ча-

стиц алюминия вблизи температуры плавления 

алюминия (660 °С) наблюдалось растрескивание 

никелевой оболочки, растекание части жидкого 

алюминия, смачивание никелевого слоя окру-

жающих частиц и химическая реакция, сопрово-

ждающаяся явлениями коалесценции. Оценки 

внутреннего напряжения, возникающего в сфе-

рической плакированной частице из-за разницы 

Рис. 2. Скорость горения образцов a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) (а), пористость (б) и прочность на сжатие (в) 

продукта синтеза в зависимости от массовой доли гранул НПА80 

б: 1 – общая пористость, 2 – открытая, 3 – закрытая
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коэффициентов теплового расширения Ni и Al, 

показывают, что для разрыва оболочки из никеля 

требуется повышение температуры до ~500 °С [18].

В смеси a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) плаки-

рованные гранулы и частицы титана окружает 

мелкодисперсный бор, поэтому небольшое коли-

чество расплава алюминия, который может вытечь 

через трещины в никелевой оболочке гранулы при 

термическом расширении, будет находиться в кон-

такте преимущественно с внешней поверхностью 

той же оболочки и прилегающими частицами бо-

ра. Для образования боридов при взаимодействии 

расплава алюминия с бором требуется длитель-

ная выдержка [22, 23]. При этом в жидком алюми-

нии может раствориться лишь небольшое коли-

чество бора — от 2 мас.% при 1300 °С до 4 мас.% при 

1450 °С [24]. 

Таким образом, до достижения температуры 

плавления никеля (1455 °C) в зоне прогрева будет 

происходить преимущественно взаимодействие 

Al с Ni в плакированных гранулах. Как видно из 

рис. 3, б, при нагреве образцов, спрессованных 

только из плакированного порошка, регистриро-

вался максимум температуры ~1135 °С, что соот-

ветствует соединению Ni2Al3 на диаграмме состо-

яния, которое и преобладает в конечном продукте 

теплового взрыва, по данным РФА (рис. 4). 

Максимум температуры достигается только 

спустя ~40 с после начала интенсивного взаимо-

действия, что связано, по-видимому, с ограни-

ченной площадью контакта расплава алюминия с 

поверхностью твердого слоя никеля, которая даже 

при появлении трещин в оболочке существенно 

не увеличится. Таким образом, уже после дости-

жения температуры плавления алюминия в зоне 

прогрева смеси a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) к 

теплопотоку от прореагировавшего продукта до-

бавляется теплоприход от внутреннего источ-

ника — начавшейся экзотермической реакции в 

плакированных гранулах, который, вероятно, не 

будет интенсивным до того момента, как прои-

зойдет плавление никелевой оболочки крупных 

гранул. Увеличение температуры в наиболее го-

рячих участках зоны прогрева волны горения до 

температуры плавления никеля, а затем и титана 

(1670 °C) приведет к плавлению как части наиболее 

мелких гранул (Al + Ni), так и наиболее мелких ча-

стиц титана. 

Появление расплава титана приведет к капил-

лярному растеканию в окружающий бор [25—27] 

и запуску быстрой и сильноэкзотермической хи-

мической реакции между титаном и бором в смеси 

Ti(d1) + 2B, окружающей крупные плакирован-

ные гранулы. Толщина прослоек смеси Ti(d1) + 2B 

между крупными гранулами (Al + Ni) составляет 

100—200 мкм, и этого достаточно для протекания в 

них химической реакции с высокой скоростью го-

рения [28]. Характерное время сгорания прослой-

Рис. 3. Профиль горения образца a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) (a = 0,4) (а) и тепловой взрыв в прессовке 

из плакированных частиц НПА80 (б)
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ки смеси Ti(d1) + 2B в пределах одного монослоя из 

плакированных частиц алюминия составляет не 

более чем 0,005—0,01 с. 

С химической реакцией в межгранульных про-

слойках смеси Ti(d1) + 2B связан первый макси-

мум температуры (при Tb = 2580 °С) на рис. 3, а. 

Тепло, выделившееся из прореагировавших про-

слоек, идет на прогрев крупных плакирован-

ных гранул (Al + Ni), в которых после плавления 

оболочки интенсивность химического взаимо-

действия алюминия и никеля увеличится. Вто-

рой максимум температуры на рис. 3, а (при Tb =

= 2220 °С) связан с продолжающейся реакцией в 

расплаве (Al + Ni). Расплав никеля и алюминидов 

никеля, возникающих на месте плакированных 

гранул, растекается по капиллярам внутри кар-

каса боридной матрицы, взаимодействуя с веще-

ством матрицы на следующей стадии процесса.

Продукт синтеза, полученный в результате 

горения смесей a(Al + Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) с 

плакированными порошками как НПА80, так и 

НПА75 в составе, имеет развитую пористую струк-

туру с характерными крупными макропорами 

округлой формы (рис. 5). 

В продукте преобладает открытая пористость 

(см. рис. 2, б). Следует выделить несколько основ-

ных масштабов в размере пор: 

— макропоры округлой формы (~100÷160 мкм в 

поперечнике), возникшие на месте крупных пла-

кированных гранул после растекания расплава в 

поры боридной матрицы; 

— поры неправильной формы (~10÷120 мкм), 

которые появились на месте частиц Ti(d1) после 

растекания расплава титана в окружающий их бор; 

— округлые поры (~10÷50 мкм) на месте более 

мелких плакированных частиц (крупные и сред-

ние поры соединены между собой капиллярами 

диаметром ~10÷30 мкм);

— округлые мелкие поры микронного размера 

(~1÷5 мкм), образовавшиеся при взаимодействии 

мелкодисперсной фракции порошка титана Ti(d1) 

с бором; 

— поры субмикронного размера (0,1—1,0 мкм), 

возникшие на стадии фазообразования.

Мелкие и субмикронные (0,1—5,0 мкм) поры в 

боридной матрице в значительной степени запол-

няются алюминидами никеля на стадии растека-

ния расплава от плакированных гранул НПА80 

(рис. 6). На внутренней поверхности крупных пор 

хорошо различима структура матрицы из кристал-

литов диборида титана. Поверхность пор содержит 

фрагменты боридной матрицы, которые в разной 

степени контактировали с расплавом алюминидов 

никеля: наблюдаются участки матрицы, через ко-

торые происходило интенсивное проникновение 

расплава в матрицу (рис. 6, б, в и рис. 7, а), и поверх-

ность пор, возникших на месте крупных частиц ти-

тана и не имевших прямого контакта с расплавом 

Рис. 4. Фазовый состав продукта после теплового взрыва в прессовке из плакированных частиц НПА80
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алюминидов. Прилегающая к этой поверхности ма-

трица заполнялась расплавом алюминидов никеля, 

поступающим от других участков поверхности пор 

через систему капилляров, образованных мелкими 

открытыми порами между кристаллическими зер-

нами диборида титана (см., например, рис. 6, а, б). 

Поверхность, через которую расплав впитывал-

ся в матрицу, может содержать следы взаимодей-

ствия алюминидов с кристаллитами диборидно-

го каркаса (см. рис. 6, б, в и рис. 7, а). Избыточные 

алюминиды никеля остаются в виде распределен-

ной на поверхности пор системы мелких капель 

(рис. 6, б, в) и заполняют часть средних (до 15 мкм) 

пор диборидной матрицы (рис. 6, г). 

Рис. 5. Макроструктура продукта синтеза (a = 0,4)

а – скол, б – шлиф

Рис. 6. Микроструктура поверхности пор (а–в) и шлифа продукта (a = 0,4) (г)

1 – кристаллиты TiB2 боридной матрицы, 2 – алюминиды никеля между зернами TiB2 и в порах боридной матрицы

a

a

в г

б

б
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С увеличением доли а размер кристаллитов ди-

борида титана в среднем уменьшается. При этом 

возрастает степень заполненности интерметалли-

дом мелких пор боридной матрицы, поры субми-

кронного размера приобретают округлую форму 

подобно мелким порам микронного размера. По-

вышение а до 0,6 приводит к увеличению коли-

чества расплава алюминидов никеля в образцах 

при синтезе. Это способствует объединению от-

дельных близлежащих макропор (под действием 

сил поверхностного натяжения) в более крупные 

поры неправильной формы размером до ~200÷
÷300 мкм, расположенные преимущественно вбли-

зи центральных, наиболее «горячих» областей 

реагирующих образцов. При увеличении а до 0,8 

плакированные частицы, реагируя и расплавля-

ясь, пропитывают алюминидами образовавший-

ся вокруг них тонкий слой диборидной матрицы. 

Возникший на месте плакированной частицы 

продукт имеет форму округлой гранулы со сфе-

рической макропорой внутри (размер наиболее 

крупных гранул составляет 100—180 мкм). Грану-

лы продукта синтеза между собой сплавлены, их 

окружают поры неправильной формы размером до 

100—120 мкм, образовавшиеся после плавления и 

растекания частиц титана. 

Полученный материал имеет композиционное 

строение по типу взаимопроникающих каркасов — 

керамического и интерметаллидного. Микро-

структура во внутренних областях керамическо-

го каркаса (TiB2) в основном мелкозернистая (d =

= 0,2÷1,0 мкм). На границах с макропорами и за-

полненными алюминидами порами среднего раз-

мера кристаллиты диборида увеличиваются до 

Рис. 7. Микроструктура и элементный состав продукта синтеза (a = 0,4)

а – на поверхности крупных пор; б – в боридной матрице (скол); в – в интерметаллидных прослойках (шлиф)

a

в

б

Участок
Содержание, мас.%

B Al Ti Ni

S1 92,14 6,68 0,60

S2 81,25 18,75

S3 15,38 84,62

S4 36,04 0,55 6,64 56,77

S5 100,0

S6 6,44 93,56

S7 0,24 0,81 96,79 2,16

S8 7,46 92,54

S9 4,43 4,94 90,63

S10 16,92 4,95 78,13

Участок
Содержание, мас.%

B Al Ti Ni

S1 94,29 5,71

S2 69,82 19,49 10,68

S3 15,50 1,43 83,06

S4 12,19 78,81

S5 19,66 3,67 76,68

S6 17,88 5,21 76,92

Участок
Содержание, мас.%

B Al Ti Ni

S1 11,59 4,07 84,36

S2 19,51 4,56 75,92

S3 14,54 85,46

S4 19,88 80,12
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2—6 мкм (см. рис. 6, г и рис. 7, в). Величина интер-

металлидных прослоек между зернами диборида 

составляет 0,2—1,0 мкм (см. рис. 6, г и рис. 7).

Основные фазы, обнаруженные в продукте 

синтеза посредством РФА, — TiB2, Ni3Al, NiAl и 

небольшое количество фаз Ni2B, Ni3B (рис. 8). Из-

менение параметра а не затрагивает существенно 

качественный фазовый состав продукта синтеза, 

изменяя лишь количественное соотношение меж-

ду содержаниями диборида титана и алюминидов 

никеля. Фазовый состав и распределение элемен-

тов в синтезированном продукте соответствуют 

наблюдавшейся стадийности процессов, проте-

кающих в волне горения. Областям с темно-се-

рой фазой (по данным РФА, кристаллиты TiB2) 

соответствуют повышенные содержания бора и 

титана (см. рис. 7). Вокруг зерен темно-серой фа-

зы диборида титана (в светло-серых прослойках) 

регистрируется повышенное количество никеля и 

алюминия, что соответствует алюминидам нике-

ля (Ni3Al и NiAl). 

Таким образом, в одну технологическую ста-

дию синтезирован материал, имеющий развитую 

пористую структуру и композиционное строение 

твердой фазы по типу взаимопроникающих карка-

сов — керамического (мелкозернистого) и интер-

металлидного. Продукт синтеза содержит крупные 

округлой формы макропоры. Вокруг них распо-

лагается слой материала толщиной ~30÷200 мкм 

в виде мелкозернистого пористого керамического 

каркаса из диборида титана, основная часть мелких 

пор в котором заполнена алюминидами никеля. 

Структура синтезированного продукта по-

зволяет рассматривать его в качестве пористого 

композиционного материала, получаемого в одну 

технологическую стадию методом СВС, перспек-

тивного для применения в качестве носителей ка-

тализаторов, фильтров и мембран.

Заключение

Целенаправленный подбор компонентов по-

рошковой модельной системы Ni—Al—Ti—B по-

зволяет провести СВС без предварительного подо-

грева с образованием композиционного пористого 

материала с керамическим и интерметаллидным 

каркасами. Синтез композита происходит за счет 

стадийности процесса синтеза в указанной систе-

ме. Реакционно-активная ее часть (бор и титан) 

способна образовать пористый каркас, реагируя в 

режиме горения с высокой температурой и боль-

шим тепловым эффектом, а также выступить в 

качестве «химической печки», разогревая мало-

активную часть системы (крупные гранулы пла-

кированного никелем алюминия) и обеспечив 

тем самым полное протекание в ней химической 

реакции. Возникающие при этом расплавленные 

алюминиды никеля заполняют открытые поры 

боридной матрицы, образуя внутри керамическо-

го каркаса интерметаллидный каркас.

Рис. 8. Фазовый состав продукта синтеза a(20Al + 80Ni) + (1 – a)(Ti(d1) + 2B) (a = 0,4)
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Полученный мелкозернистый композицион-

ный материал обладает развитой пористой струк-

турой с разномасштабной пористостью и характер-

ной структурой из крупных округлых пор. В пер-

спективе целесообразно исследовать возможность 

улучшения регулярности пористой структуры 

материала за счет использования плакированных 

порошков более узких по гранулометрическо-

му составу фракций, а также изучить влияние на 

структуру материала сочетания предварительного 

подогрева рассматриваемых порошковых смесей 

и внутренних источников тепла, существующих в 

них.
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Проведены экспериментально-аналитические исследования по синтезу керамического материала на основе системы 
Ti–Al, обладающего наноразмерной пористой структурой. Результаты предыдущих исследований коллектива авторов 
показали, что пористые керамические материалы, предназначенные для фильтрации жидкостей и газов, целесообразно 
получать не путем послойного горения, а в режиме теплового взрыва (по всему объему образца). С применением мето-
да самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) были получены нанопористые керамические мем-
браны из смеси порошков, мас.%: 40Тi + 60Al в одну стадию с образованием TiAl3. Установлено, что синтезируемый ма-
териал состоит из основной фазы TiAl3 с незначительным количеством окислившегося в Al2O3 и непрореагировавшего 
алюминия. Анализ микроструктуры излома образцов показал, что полученный материал обладает развитой поверхностью 
и высокой открытой пористостью. Эмпирически определенная ее величина составляет до 48 %, а величина пор – от 0,1 
до 0,2 мкм. Эффективность полученного пористого материала для керамического СВС-фильтра на основе Ti–Al дости-
гает 99,999 %, сопротивление газовому потоку – 100 мм вод. ст., фильтрационный показатель равен 0,062. Производи-
тельность ультрафильтрации газов составляет до 40 л/(см2·ч) при перепаде давления на фильтре 2 кПа, а воды – от 2 до 
10 л/(см2·ч) при перепаде давления на фильтре 0,1 МПа. Изготовленные таким образом мембраны из керамических мате-
риалов с градиентной нанопористой структурой могут использоваться в качестве фильтрэлементов для малых установок, 
позволяющих производить тонкую очистку воды от бактерий, вирусов и растворенного органического углерода, а также 
для тонкой очистки воздуха и технологических газов от дисперсных микропримесей и радиоактивных аэрозолей. Разра-
ботанные мембранные СВС-фильтры также могут востребованы в установках, работающих в агрессивных средах и/или 
при высоких температурах (до 1000 °C).

Ключевые слова: мембрана, нанопористая структура, керамика, фильтры, горение, самораспространяющийся высоко-
температурный синтез (СВС), тепловой взрыв.
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Alymov M.I., Uvarov V.I., Kapustin R.D., Kirillov A.O., Loryan V.E. 
Synthesis of nanoporous ceramic materials for filtration of liquids and gases by technological 

combustion method

Experimental and analytical studies on the synthesis of a Ti–Al-based ceramic material with a nanoscale porous structure were 
conducted. The results of previous studies conducted by the authors showed that it is reasonable to obtain porous ceramic 
materials designed for filtration of liquids and gases by thermal explosion (throughout the sample) rather than by layer-by-layer 
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combustion. Self-propagating high-temperature synthesis (SHS) was used to obtain nanoporous ceramic membranes from a 
mixture of powders, wt.%: 40Тi + 60Al in one stage with the TiAl3 formation. It was found that the synthesized material consists 
of the main phase TiAl3 with a small amount of aluminum oxidized into Al2O3 and unreacted. The microstructural analysis of the 
sample fracture showed that the resulting material has a developed surface and high open porosity. Empirically investigated open 
porosity is up to 48%, and the pore size ranges from 0.1 to 0.2 μm. The efficiency of the porous material obtained for the Ti-Al-based 
ceramic SHS filter reaches 99.999 %, gas flow resistance is 100 mmHg, filtration index is 0.062. Gas ultrafiltration capacity is up to 
40 l/(cm2·h) at a pressure drop on the filter of 2 kPa, and water ultrafiltration capacity ranges from 2 to 10 l/(cm2·h) at a pressure drop 
on the filter of 0.1 MPa. Membranes made of ceramic materials with a gradient nanoporous structure by this method can be used 
as filter elements for small units providing fine water cleaning from bacteria, viruses, dissolved organic carbon, as well as for fine 
cleaning of air, process gases from dispersed micro-impurities and radioactive aerosols. The membrane SHS filters developed can 
also be used in units operating in aggressive environments and/or at high temperatures (up to 1000 °C).

Keywords: membrane, nanoporous structure, ceramics, filters, combustion, self-propagating high-temperature synthesis (SHS), 
thermal explosion.
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Введение

В настоящее время для проведения разделения 

или очистки газов и жидкостей от микро- и мак-

розагрязнений существует широкий выбор раз-

личных методик, таких как перегонка и ректифи-

кация, адсорбция и экстракция и др. [1—3]. Одним 

из наиболее энергоэффективных способов для 

осуществления данных процессов является при-

менение полупроницаемых мембран. В частности, 

опреснение морской воды мембранным методом 

(обратным осмосом [4]) требует энергозатрат все-

го порядка 2,0—2,5 кВт·ч/м3, что как минимум на 

порядок меньше, чем требуется для ее дистилля-

ции [5, 6].

В нефтехимической и химической отраслях про-

мышленности они применяются для разделения 

азеотропных смесей, выделения из многокомпо-

нентных растворов высокомолекулярных соедине-

ний, а также их концентрирования или очистки.

В биотехнологии и медицинской промышлен-

ности мембраны используются для выделения и 

очистки биологически активных веществ, вакцин, 

ферментов и т.п., в пищевой промышленности — 

для концентрирования фруктовых и овощных со-

ков, а также молока, получения высококачествен-

ного сахара, очистки винно-водочных изделий 

и т.п. Широкое применение нашли баромембран-

ные методы при обработке воды и водных раство-

ров, а также очистке сточных вод [7]. 

Широкое раcпространение получили мембра-

ны с анизотропной структурой (градиентной по-

ристостью), которые имеют поверхностный тонко-

пористый слой толщиной 1—100 мкм (называемый 

«активным» или «селективным»), представляю-

щий собой селективный барьер, на котором разде-

ляются компоненты [8]. Анизотропная структура 

мембран позволяет регенерировать их с помощью 

обратного тока очищенной жидкости или газа [9]. 

В зависимости от процесса фильтрования жидко-

сти применяют мембраны с различной величиной 

пор селективного слоя (d):

          Процесс                                              d, мкм

Обратный осмос ........................... 0,0001—0,001

Ультрафильтрация ...........................0,001—0,02

Микрофильтрация ............................0,02—10,0
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Современные фильтры для тонкой очист-

ки воздуха и технологических газов от дисперс-

ных микропримесей также имеют анизотропную 

структуру [10, 11]. 

Следует отметить, что производимые в насто-

ящее время органические полимерные фильтры 

обладают существенными недостатками, такими 

как низкие показатели прочности, коррозионной 

стойкости и термостойкости, а также неимение 

сорбционных свойств и т.п. [12—15]. Большинство 

из них отсутствуют у фильтров из пористых кера-

мических материалов, которые используются, на-

пример, когда процессы фильтрации, разделения 

газов, различные электрохимические процессы 

и т.п. проводятся при высоких температурах и в 

агрессивных средах. Другие материалы здесь ока-

зываются непригодными. Особым преимуществом 

таких фильтров является возможность их регене-

рирования путем термообработки или промывки 

кислотами либо другими растворителями [16].

Из литературы известны работы по получению 

пористых материалов, например на основе TiAl3, 

путем статического прессования с последующим 

реактивным спеканием [17]. Однако его примене-

ние для производства пористых материалов техно-

логически затруднено, а сам способ требует суще-

ственных энергозатрат. 

Также зачастую у фильтров из однослойного 

пористого материала, полученного методом прес-

сования и спекания, с изотропным распределени-

ем пористости и величины пор наблюдается бы-

строе снижение проницаемости из-за закупорки 

пор коллоидными и взвешенными частицами, со-

держащимися в фильтруемых растворах [18].

В настоящее время широко применяется само-

распространяющийся высокотемпературный син-

тез (СВС) [19] неорганических веществ, который 

успешно конкурирует с традиционными печными 

методами при создании прогрессивной энерго-

сберегающей и безотходной технологии получе-

ния керамики в ходе реакции в режиме теплового 

взрыва [20]. 

Проведение процессов СВС при давлении ни-

же атмосферного позволяет эффективно получать 

пористые материалы на основе тугоплавких сое-

динений. В работе [8] было показано, что пористая 

структура, например в системах Ti—C, образуется 

в волне горения путем вспенивания жидкого ком-

понента (металла) примесным газовыделением. 

Процесс СВС для изготовления высокотемпера-

турных материалов, в том числе пористых, явля-

ется энергетически выгодным, так как разогрев 

шихты, синтез и спекание конечных материалов в 

основном происходят не за счет внешнего нагрева, 

а за счет выделения тепла при протекании экзо-

термической химической реакции между компо-

нентами шихты с большим тепловыделением. Это 

обеспечивает возможность распространения вол-

ны горения в самоподдерживающем режиме. 

Технология СВС характеризуется высокой тем-

пературой синтеза (1500—4000 °С) и большой ско-

ростью распространения фронта горения (0,5—

15 см/с), которые обеспечивают высокую произ-

водительность процесса и чистоту материала [21]. 

Естественно, что указанные преимущества дела-

ют весьма заманчивым использование этого ме-

тода для синтеза многих тугоплавких соединений, 

в том числе мембран с высокой пористостью и не-

обходимым размером пор, отвечающих основным 

требованиям, таким как коррозионная стойкость, 

термостойкость и др.

Целью данной работы являлось создание нано-

пористых керамических материалов для фильтр-

элементов малых установок, позволяющих произ-

водить тонкую очистку воды от бактерий, вирусов, 

растворенного органического углерода, а также 

воздуха и технологических газов от дисперсных 

микропримесей и радиоактивных аэрозолей.

Методы исследования 

и используемые материалы

Методика подготовки экспериментальных 

образцов предусматривала приготовление по-

рошковых смесей сухим способом в барабанах при 

скорости вращения 30 об/мин в течение 2 ч. Для 

получения шихты использовалась смесь порошков 

Ti (марки ПТОМ) и Al (АСД-4) в массовом соотно-

шении 40 : 60 соответственно. 

Микроструктуры порошка алюминия со сред-

ним размером частиц d ~ 10 мкм и титана с d =

= 15÷20 мкм показаны на рис. 1. Частицы Ti обра-

зуют конгломераты, которые разрушаются мелю-

щими телами в шаровой мельнице в ходе механо-

активации смеси. 

По результатам анализа микроструктур каких-

либо значительных дополнительных включений в 

исходных порошках не обнаружено. Полученную 

шихту загружали в графитовую пресс-форму и 

подвергали спеканию при температуре 1395 °С в ва-

куумной печи. На рис. 2 представлен режим термо-

химического синтеза для системы Ti—Al. 
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Так как главным для фильтров является нали-

чие сквозных открытых пор (т.е. отсутствие закры-

той пористости), представлялось целесообразным 

проводить синтез пористого материала не методом 

послойного горения, а в режиме теплового взрыва 

(по всему объему образца). Таким образом, исход-

ную шихту внешним нагревом доводили до тем-

пературы самовоспламенения (которая примерно 

равна tпл Al), после чего происходило самопроиз-

вольное горение шихты по объему в режиме тепло-

вого взрыва. Далее температуру образца внешним 

нагревом доводили до температуры начала плавле-

ния с последующим образованием TiAl3 по эвтек-

тоидной реакции согласно диаграмме состояния 

Ti—Al (рис. 3). 

Из некоторых исследований [22] известно, что 

при t ~ 1300÷1350 °C скорость диффузии алюми-

ния значительно больше, чем титана в фазе TiAl3, 

которая является единственной фазой, образую-

щейся в ходе твердой диффузионной реакции Ti и 

Al. Движение и расход элемента Al должны быть 

уравновешены противоположным потоком вакан-

сий, что приведет к их повышенному количеству 

вблизи исходных положений атомов Al. Избыточ-

ные вакансии могут конденсироваться в поры, 

чтобы уменьшить свободную энергию Гиббса для 

системы, т.е. потребление металла Al приводит не-

посредственно к образованию пор. Максимальная 

открытая пористость сплавов Ti—Al составляет 

59 % при массовом соотношении Ti : Al = 40 : 60. 

При дальнейшем повышении содержания Al от-

крытая пористость начинает постепенно умень-

шаться, так как остаточный Al, когда он выходит 

за пределы своей температуры плавления, стано-

вится жидким и покрывает зернаTiAl3 [22].

Методика эксперимента предусматривала про-

ведение рентгенофазового анализа синтезирован-

ных образцов, а также анализ микроструктуры их 

изломов методом СЭМ для оценки размерности 

структурных составляющих пористого материала. 

Однако по снимкам электронной микроскопии 

невозможно получить точную информацию о по-

ристости образцов, поскольку поры, как правило, 

имеют объемную пространственную структуру 

переменного диаметра. Величина открытых пор — 

Рис. 1. Микроструктура исходных порошков Al (а) и Ti (б)

Рис. 2. Режим термохимического синтеза образца 

со стадией теплового взрыва

А и В – начало и окончание процесса теплового взрыва 

соответственно, С – начало процесса плавления материала 

с последующей релаксацией

a б
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это эквивалентный гидравлический диаметр ка-

нала, по которому движется флюид (газ или жид-

кость). 

В связи с этим для определения открытой пори-

стости изготовленных мембран использован метод 

гидростатического взвешивания, а размеры полу-

ченных пор определялись методом точки пузырь-

ка. Последний является одним из наиболее про-

стых способов оценки максимального размера пор 

(ГОСТ Р 50516-93). Указанный стандарт распростра-

няется на полимерные ультра- и микрофильтраци-

онные гидрофильные и гидрофобные мембраны 

и устанавливает методику определения точки пу-

зырька мембран с максимальным размером пор от 

0,1 до 15 мкм по дистиллированной воде или спирту. 

Способ заключается в определении минимального 

давления газа, необходимого для продавливания 

пузырька газа через поры плоской гидрофильной 

мембраны, пропитанной водой или спиртом. 

Применительно к мембране это выглядит 

следующим образом: верхняя ее часть находит-

ся в контакте с жидкостью (в данном случае — 

водой), которая заполняет все поры мембраны, 

если выполняется условие смачивания; нижняя 

часть мембраны контактирует с газом (воздухом), 

и при постепенном увеличении его давления пу-

зырек воздуха будет проникать через пору (при 

выполнении условия равенства радиусов пузырь-

ка и поры), т.е. мембранный фильтр, насыщенный 

жидкостью, не пропускает воздух при тех давле-

ниях, которые обеспечивают его фильтрование 

через сухой фильтр (диффузионное течение газа). 

Однако при увеличении давления достигается 

состояние, при котором сила поверхностного на-

тяжения в крупных порах преодолевается, и жид-

кость из них выталкивается (объемное течение 

газа). Суть метода состоит в измерении давления, 

необходимого для проскока воздуха через мембра-

ну (начала объемного течения газа), заполненную 

жидкостью, которая по отношению к ней является 

смачивающей.

Величина пор изготовленных мембран опреде-

лялась расчетом по формуле Лапласа для «модели 

цилиндрических пор» и согласно ГОСТ 26849-86 

(метод определения величины пор) на основании 

результатов измерений давления проскока мето-

дом точки пузырька. 

Максимальный размер пор вычисляли по фор-

муле

2πRσcos θ = πR2(Δр – hγg),

где R — радиус капилляра, см; σ — сила поверх-

ностного натяжения жидкости, дин/см; θ — угол 

смачивания, град; h — высота столба жидкости над 

поверхностью образца, см; γ — плотность жидко-

сти, г/см3; g — ускорение силы тяжести, см/с2; Δр — 

перепад давления газа, необходимого для продавли-

вания пузырька газа через поры мембраны, Па [23]. 

Кроме измерения величины пор и их распреде-

ления, для полноценной характеристики мембран 

Рис. 3. Диаграмма состояния системы Ti–Al
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применяют тестирование по модельным аэро-

зольным частицам. Обычно при выборе мембран 

необходимо знать эффективность пористого мате-

риала (Е) и сопротивление газовому потоку (Δр) в 

стандартных условиях. Величину Δр выражают в 

паскалях или миллиметрах водяного столба при 

скорости течения газа через мембрану v = 1 см/с. 

При этом качество пористого материала характе-

ризует фильтрационный показатель

γ = –lgK/Δр,

который не зависит от толщины материала, а опре-

деляется совершенством организации структуры 

порового пространства. Здесь K — коэффициент 

проскока частиц, т.е. отношение концентрации мо-

дельных частиц до (N0) и после (N) фильтра. Эф-

фективность пористого материала находится по 

формуле [24, 25]

E = (1 – N/N0)·100 %.

Результаты и их обсуждение

В рамках работы были проведены исследова-

ния по получению керамических материалов с 

градиентной нанопористой структурой методами 

прессования порошков с последующей их термо-

обработкой в режиме СВС. 

Рентгенофазовый анализ экспериментальных 

образцов (рис. 4) показал наличие основной фазы 

TiAl3 с незначительным количеством окисливше-

гося (в Al2O3) и непрореагировавшего алюминия. 

На рис. 5 представлена микроструктура излома 

экспериментального образца. Исходя из резуль-

татов ее анализа можно сделать предварительный 

вывод о том, что полученный материал действи-

тельно обладает развитой поверхностью и высокой 

открытой пористостью с размерами пор от 50 до 

300 нм.

Открытая пористость изготовленных мембран 

(рис. 6), оцененная методом гидростатического 

взвешивания, составила 48 %. Размер открытых 

пор синтезированного образца, рассчитанный по 

формуле Лапласа для «модели цилиндрических 

пор» на основании результатов измерений давле-

Рис. 4. Рентгенограмма образца на основе Ti–Al после термообработки при t = 1395 °C

Рис. 5. Микроструктура излома образца
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ний проскока методом точки пузырька, оказался 

равным 0,10 мкм.

Для более полной характеристики мембран бы-

ло выполнено тестирование по модельным аэро-

зольным частицам. Характеристики керамиче-

ских мембранных СВС-фильтров на основе Ti—Al 

для фильтрации жидкостей и газов представлены 

ниже:

Коэффициент проскока 

модельных частиц ....................................... 0,7·10–6

Перепад давления [23] Δр, мм вод. ст. ............... 100

Фильтрационный показатель γ...................... 0,062

Размер пор d, мкм ........................................ 0,1—0,2

Пористость, % ....................................................>40

Температура эксплуатации t, °С ..................до 1000

Эффективность фильтрации 

дисперсных микропримесей 

с размером частиц более 0,01 мкм Е, %...... до 99,999

Производительность ультрафильтрации [26], 

л/(см2·ч) 

воды при перепаде давления 

на фильтре 0,1 МПа ..................................... до 10

газов при перепаде давления 

на фильтре 2 кПа .......................................... до 40

Геометрические размеры образцов, мм, 

не более

диски .............................................................∅200

цилиндры, трубы, стаканы ................. ∅40×1000

Выводы

1. Проведенные исследования показали, что 

методом СВС из смеси порошков Тi + Al (в мас-

совом соотношении 40 : 60) в режиме теплового 

взрыва возможно энергоэффективно в одну ста-

дию с образованием TiAl3 создавать нанопори-

стые керамические материалы и изделия на их 

основе.

2. По результатам РФА установлено, что полу-

ченный материал состоит из основной фазы TiAl3 

с незначительным количеством окислившегося 

(в Al2O3) и непрореагировавшего алюминия. Анализ 

микроструктуры его излома показал наличие раз-

витой поверхности и высокой открытой пористости.

3. Эмпирически исследованная открытая по-

ристость полученного материала достигает 48 %, 

а величина пор — от 0,1 до 0,2 мкм. Эффектив-

ность пористого материала для керамического 

СВС-фильтра на основе Ti—Al составила 99,999 %, 

сопротивление газовому потоку — 100 мм вод. ст., 

фильтрационный показатель — 0,062. 

4. Производительность ультрафильтрации га-

зов при перепаде давления на фильтре 2 кПа не 

более 40 л/(см2·ч), а воды — от 2 до 10 л/(см2·ч) при 

перепаде давления на фильтре 0,1 МПа.

5. Полученные мембранные СВС-фильтры эф-

фективны для применения в малых установках 

для тонкой очистки воды от бактерий, вирусов, 

растворенного органического углерода, а также 

воздуха и технологических газов от дисперсных 

микропримесей и радиоактивных аэрозолей. Так-

же они могут использоваться в установках, рабо-

тающих в агрессивных средах и/или при высоких 

температурах (до 1000 °C).
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Методом магнетронного напыления в средах аргона, азота и этилена получены покрытия системы Ta–Zr–Si–B–C–N. Струк-
тура покрытий исследована с применением методов растровой электронной микроскопии, энергодисперсионного и 
рентгенофазового анализа. Механические свойства покрытий определены путем наноиндентирования. Трибологические 
испытания проведены с помощью автоматизированной машины трения Tribometer при нагрузке 1 Н. Дорожки износа ис-
следованы на оптическом профилометре. Исследована жаростойкость покрытий при температуре 1000 °С. Установлено, 
что наибольшей твердостью (30 ГПа) и упругим восстановлением (79 %) обладают покрытия, нанесенные в аргоне. Кроме 
того, они могут сопротивляться окислению до температуры 1000 °С включительно, что было обусловлено формировани-
ем на их поверхности защитной пленки, состоящей из оксидов кремния и тантала. Реакционные покрытия, нанесенные в 
азоте, уступали нереакционным покрытиям по жаростойкости, полностью окисляясь уже при 1000 °С. Однако они имели 
низкий коэффициент трения – менее 0,15. 

Ключевые слова: TaSi2, ZrSiB, покрытия Ta–Zr–Si–B–C–N, самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), 
горячее прессование, магнетронное напыление, структура, твердость, коэффициент трения, износостойкость, жаростой-
кость.
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Kiryukhantsev-Korneev Ph.V., Sytchenko A.D., Levashov A.E., Lobova T.A. 
Mechanical properties and oxidation resistance of coatings in the Ta–Zr–Si–B–C–N system obtained 

by magnetron sputtering of a TaZrSiB target in an Ar, N2, and C2H4 atmosphere

The method of magnetron sputtering in an argon, nitrogen, and ethylene atmosphere was used to obtain Ta–Zr–Si–B–C–N 
coatings. The coating structure was studied using scanning electron microscopy, energy dispersive and X-ray phase analysis. 
Mechanical properties of the coatings were determined using the nanoindentation method. Tribological tests were conducted 
using a Tribometer automated friction machine at a load of 1 N. Wear tracks were examined on an optical profilometer. The coating 
oxidation resistance was studied at a temperature of 1000 °C. It was found that coatings deposited in an argon atmosphere feature 
the highest hardness (30 GPa) and elastic recovery (79%). In addition, they can resist to oxidation up to 1000 °C inclusive due to a 
protective film consisting of silicon and tantalum oxides formed on their surfaces. Reactive coatings deposited in N2 were inferior 
to non-reactive coatings in terms of oxidation resistance as they completely oxidized already at 1000 °C. However, they had a low 
coefficient of friction that was below 0.15.

Keywords: TaSi2, ZrSiB, Ta–Zr–Si–B–C–N coatings, self-propagating high-temperature synthesis (SHS), hot pressing, magnetron 
sputtering, structure, hardness, coefficient of friction, wear resistance, oxidation resistance.
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Введение

Одним из направлений современного мате-

риаловедения является создание жаростойких 

тонкопленочных покрытий для повышения сро-

ка службы и рабочих характеристик узлов и дета-

лей ракетно-космической техники, летательных 

аппаратов, высокопроизводительного металло-

обрабатывающего инструмента, высокотемпе-

ратурных датчиков и резистивных элементов. За 

последние 10 лет было разработано большое ко-

личество новых составов, апробированы новые 

концепции их создания. В качестве примеров 

можно указать покрытия: Cr—Al—B—N [1], Ti—

Al—Si—B—N [2] (с жаростойкостью до t = 900 °С), 

Ti—Al—Cr—Y—N [3] (до 950 °С), W—Si—N [4], W—

Si—B [5], Ti—Cr—B—N [6], Cr—Ti—Al—C—N [6, 7] 

и Ti—Al—Si—C—N [8] (до 1000 °С), Ti—Al—Si—

C—N/Al—O [9] (до 1100 °С), Me—Si—N (Me: Ta, Zr, 

Mo) [10], Cr—Al—Si—B [11] (до 1300 °С), Zr—Si—B 

[12] (до 1500 °С). В настоящее время исследователи 

вплотную подошли к созданию покрытий, успеш-

но сопротивляющихся окислению на воздухе при 

t > 1500 °C. Покрытия Si—B—C—N характеризу-

ются аморфной структурой, а также жаростойко-

стью до t = 1600 °C [13]. Покрытия Si—B—C—N, 

полученные в работах [14—16], обладали не толь-

ко высокой жаростойкостью, но и хорошей тер-

мической стабильностью до температуры 1700 °С 

включительно. Интересные данные получены 

для покрытий на основе соединений в системе 

Mo—Si—B. Так, авторами [17] разработаны ком-

позиционные покрытия на основе Mo—Si—B, 

которые сохраняли защитные свойства в среде 

ионизированного воздуха при t = 1800÷2100 °С в 

течение 100 с. В работе [18] исследованы покры-

тия Mo—Si—B с высоким содержанием кремния, 
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обладающие высокой жаростойкостью до 1700 °С 

при выдержке 10 мин. 

Дисилицид тантала является ведущим матери-

алом в семействе высокотемпературной керамики 

из-за высокой температуры плавления (2025 °C), 

относительно низкого коэффициента теплового 

расширения (8,8·10–6 °С–1), значительной проч-

ности при температурах свыше 1000 °С и относи-

тельно высокой жаростойкости (до 1700 °С). [19]. 

Введение добавки циркония и бора в силицид тан-

тала позволяет повысить его стойкость к окисле-

нию [20]. 

Среди силицидов покрытия TaSi2 нашли широ-

кое применение в полупроводниковой промыш-

ленности благодаря своей сверхпроводимости. 

Дисилицид тантала показывает большой потен-

циал для использования в качестве износостой-

кого материала, так как обладает высокой твер-

достью и хорошей коррозионной стойкостью [21]. 

Также его используют в качестве добавок в объем-

ные композиционные материалы для увеличения 

их стойкости к окислению [22] и в качестве функ-

циональных покрытий. Покрытия TaSi2 мож-

но получать различными методами, такими как 

электронно-лучевое испарение [23], вакуумное 

плазменное напыление [24], магнетронное рас-

пыление [25, 26], а также химическое осаждение 

из паровой фазы [27]. Осаждение тонких пленок 

TaSi2 путем магнетронного распыления в реак-

ционной среде N2 позволяет увеличить твердость 

и термическую стабильность покрытий [28, 29]. 

В свою очередь, покрытия TaSiC с содержанием 

углерода 32 мас.% обладают термостабильностью 

при t = 750 °С [30]. 

Покрытия TaSi2 в основном рассматриваются с 
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точки зрения микроструктуры и фазовых превра-

щений, термической стабильности, однако об их 

жаростойкости информации мало: литературные 

данные по тонким пленкам на основе TaSi2 огра-

ничиваются результатами исследований после от-

жигов при температурах не более 800 °С. Исклю-

чением являются публикации [10, 31], в которых 

сообщается о покрытиях Ta—Si—N с большим со-

держанием кремния, которые обладают высокой 

стойкостью к окислению при 1300 °С.

Целью данной работы являлось установление 

влияния состава газовой среды (Ar, N2, C2H4) при 

магнетронном  распылении мишени TaSi2—ZrSiB 

на механические свойства и жаростойкость полу-

чаемых покрытий. 

Материалы и методы исследований

Покрытия были нанесены с помощью метода 

магнетронного напыления. Распыляемая кера-

мическая мишень TaZrSiB состава, мас.%: 70,8 Ta, 

18,6 Si, 7,4 Zr и 2,9 B, диаметром 120 мм и толщиной 

6 мм была получена по технологии горячего прес-

сования на установке DSP-515 SA («Dr. Fritsch», 

Германия). В качестве порошков применялись из-

мельченные продукты взаимодействия порошков 

Ta, Zr, Si и B в ходе самораспространяющегося 

высокотемпературного синтеза (СВС). В качестве 

подложек использовались пластины оксида алю-

миния марки ВК-100-1 (поликор). Подложки пе-

ред нанесением покрытия подвергались очистке 

в изопропиловом спирте на установке УЗДН-2Т с 

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

чалом осаждения покрытий также производилась 

очистка подложек в вакууме с помощью ионного 

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

чение 20 мин. Покрытия осаждались при следу-

ющих условиях: расстояние между подложкой и 

мишенью — 80 мм, остаточное давление — 10–3 Па, 

рабочее давление в вакуумной камере — 0,1÷0,2 Па. 

В качестве рабочего газа использовались Ar 

(99,9995 %), N2 (99,999 %) и C2H4 (99,95 %). Мощ-

ность на магнетроне с помощью источника пи-

тания Pinnacle+ («Advanced Energy», USA) под-

держивалась постоянной на уровне 1 кВт, время 

осаждения составляло 40 мин. Принципиальная 

схема установки приведена в работе [32].

Элементный состав и структуру покрытий из-

учали с помощью сканирующей электронной ми-

кроскопии (СЭМ) с использованием микроскопа 

S-3400 («Hitachi», Япония), оснащенного пристав-

кой Noran-7 Thermo для энергодисперсионной спект-

роскопии (ЭДС). Рентгенофазовый анализ про-

водили на дифрактометре «Phaser D2 Bruker» с 

использованием CuKα-излучения. Твердость (H), 

модуль упругости (E) и упругое восстановление 

(W) определяли с помощью прецизионного нанот-

вердомера Nano-hardness tester («CSM Instruments», 

Швейцария), оснащенного индентором Беркови-

ча, при нагрузке 2 мН. 

Трибологические испытания покрытий осу-

ществляли на автоматизированной машине тре-

ния Tribometer («CSM Instruments»), работающей 

по схеме «стержень—диск», с использованием кон-

тртела в виде шарика Al2O3 диаметром 6 мм при 

нормальной нагрузке 1Н. Канавки износа исследо-

вали с помощью оптического профилометра Wyko-

1100NT («Veeco», США). 

Для оценки жаростойкости покрытий их отжи-

гали на воздухе в муфельной печи SNOL 7.2/1200 

при t = 1000 °С с выдержкой в течение 1 ч. Также 

проводили эксперименты по термоциклированию. 

Образцы покрытий помещали в печь, предвари-

тельно разогретую до 1000 °С. Спустя 5 мин их вы-

нимали и охлаждали на воздухе в течение 5 мин до 

комнатной температуры, после чего цикл повто-

ряли. После каждой серии испытаний оценивали 

внешний вид образца. Прозрачность образцов в 

видимом диапазоне вследствие образования си-

стемы MeOx/Al2O3 свидетельствовала об их пол-

ном окислении [33]. Отожженные образцы покры-

тий исследовали с применением перечисленных 

выше методов. 

Результаты и их обсуждение

Cостав покрытий

Химический состав покрытий был определен с 

помощью метода ЭДС (табл. 1). Согласно его дан-

ным все элементы были распределены равномерно 

по толщине покрытий. Помимо Ta, Zr, Si и B в обр. 1 

присутствовали углерод и кислород в количестве 

менее 3 ат.%. При исследовании покрытий наблю-

далось некоторое искажение результатов по бору, 

что может быть связано с проблемами анализа лег-

ких элементов с помощью ЭДС. 

Структура покрытий

Изображения поперечных изломов изучаемых 

покрытий представлены на рис. 1. Нереакционное 

покрытие 1 состава Ta—Zr—Si—B обладает плот-

ной малодефектной структурой без столбчатых 
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зерен, типичных для промышленно выпускае-

мых ионно-плазменных покрытий. Отметим, что 

полученные ранее базовые покрытия TaSi2 имеют 

выраженную колонную структуру [34], неблаго-

приятную с точки зрения механических свойств и 

жаростойкости [35]. Покрытия на основе силици-

да тантала, описанные в работах [26, 36], также ха-

рактеризуются высоким уровнем шероховатости, 

пористости и дефектности. 

Покрытия, осажденные в реакционных газах, 

по морфологическим особенностям принципиаль-

но не отличаются от образца 1, однако имеют суще-

ственно более низкие скорости роста (см. табл. 1). 

Толщина покрытий, нанесенных в аргоне, азоте 

и этилене, определенная на основе данных СЭМ, 

составила 4,5, 2,1 и 0,6 мкм соответственно. Разли-

чие в скорости роста покрытий может быть объяс-

нено двумя факторами: 

— сложностью ионизации многоатомных моле-

кул газа по сравнению с аргоном; 

— повышенным рассеиванием выбитых атомов 

мишени на молекулах N2 и C2H4. 

Шероховатость образцов 1 и 3, определенная на 

основе профилей поверхности, существенно не от-

личается от шероховатости подложки (Ra = 10 нм) 

и составляет для всех исследованных покрытий 

Ra = 10,3÷11,1 нм, Rz = 277÷290 нм. Можно отметить, 

что в случае подавления столбчатого роста зерен, 

покрытия, получаемые методом магнетронного 

распыления СВС-мишеней, как правило, наследу-

ют рельеф подложки [37]. Для образца 2 значения 

Ra = 53,5 нм и Rz = 1,8 мкм 

Результаты РФА покрытий, полученных в Ar, 

N2 и C2H4, показаны на рис. 2. Для всех образцов 

зафиксирован сигнал от подложки Al2O3 (карточ-

ка JCPDS 88-0107). На дифрактограмме покрытия 

Ta—Zr—Si—B, полученного в аргоне, наблюда-

лись широкие пики, связанные с отражениями 

от плоскостей (110), (111) и (212) гексагональной 

фазы h-TaSi2, что хорошо согласуется с получен-

ными ранее результатами РФА для покрытий Ta—

Si—C, нанесенных в Ar [38]. Размер кристаллитов 

h-TaSi2, определенный по формуле Шеррера, не 

отличается для разных рефлексов и составляет 

порядка 2 нм. 

Таким образом, в покрытии 1 атомы танта-

ла и кремния образуют кристаллическую фазу 

на основе h-TaSi2, атомы остальных элементов, 

по-видимому, формируют аморфную фазу, не об-

наруживаемую методом РФА. При распылении 

в реакционных средах (N2 и C2H4) формируются 

рентгеноаморфные покрытия (см. рис. 2). 

Важно отметить, что в случае Ta—Zr—Si—B—N 

положение максимума пика, расположенного в 

диапазоне 2θ = 25÷40°, было близко к положению 

наиболее интенсивных пиков ГЦК-фазы TaN 

(JCPDS 89-5198). Покрытия, осажденные в этиле-

не, демонстрируют аморфное гало между 2θ = 32° 

и 46°, положение которого можно объяснить связя-

ми как Ta—Si, так и Ta—C (fcc-TaC, JCPDS 89-3831) 

Таблица 1. Химический состав покрытий

№ обр. 

покрытия
Среда

Состав, ат.% Скорость роста, 

нм/минTa Zr Si B C N

1 Ar 48 6 32 14 – – 113

2 N2 20 3 29 0 – 48 53

3 C2H4 16 2 34 0 48 – 15

Рис. 1. СЭМ-микрофотографии поперечных изломов покрытий, полученных в средах Ar (а), N2 (б) и C2H4 (в)

a вб
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Полученный аморфизирующий эффект при пере-

ходе к реакционным средам связан с прерыванием 

роста кристаллитов из-за конкурирующего роста 

фаз, таких как TaSix, TaN, TaC, ZrB2, ZrSix и др.

Механические свойства

Твердость нереакционного покрытия Ta—

Zr—Si—B составляла 30 ГПа (табл. 2), что пре-

вышает имеющиеся в литературных источниках 

значения 25 и 23 ГПа [21] для покрытий основе 

TaSix. Высокая твердость полученных образцов 

может быть связана с их оптимальным составом, 

близким к стехиометрическому, низкой кон-

центрацией дефектов, а также высоким уровнем 

сжимающих напряжений. Покрытие 1 характе-

ризуется также высокими модулем упругости E 

 291 ГПа, упругим восстановлением W = 79 %, 

индексом пластичности H/E = 0,103 и сопротив-

лением пластической деформации разрушения 

Н3/E 2 = 0,319. Введение азота в состав покрытий 

привело к 2-кратному снижению значений H, E 

и Н3/E 2 (см. табл. 2). При легировании углеродом 

ухудшаются все механические характеристики, 

кроме модуля упругости, по сравнению с нере-

акционным покрытием. Причинами снижения 

механических свойств при легировании азотом 

и углеродом может служить переход от наноком-

позиционной структуры покрытий, состоящей 

из 2-нанометровых кристаллитов h-TaSi2, распо-

ложенных в многокомпонентной аморфной ма-

трице, к полностью аморфной структуре. 

Трибологические свойства

Покрытие, полученное в аргоне, имеет высокий 

начальный коэффициент трения f = 0,67 (рис. 3). 

Скачок, наблюдаемый в промежутке 8—15 м, свя-

зан с наработкой продуктов износа покрытия. На 

дистанции от 15 до 50 м значение f возрастает от 

0,28 до 0,47. Максимальный коэффициент трения 

на всем протяжении не превышал 0,5. Из 3D-про-

Таблица 2. Физико-механические, трибологические и химические свойства покрытий

№ обр. 

покрытия
Среда H, ГПа E, ГПа W, % H/E H3/E2, ГПа f

Кол-во термоциклов 

до окисления, шт.

1 Ar 30 291 79 0,103 0,319 0,48 > 20

2 N2 15 161 70 0,093 0,130 0,13 14

3 C2H4 22 317 73 0,069 0,106 – 3

Рис. 2. Рентгенограммы покрытий, полученных в средах Ar (1), N2 (2) и C2H4 (3) 
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филя дорожки видно, что глубина износа не более 

0,5 мкм при толщине покрытия 4,1 мкм. Приведен-

ный износ образца 1 составил 2,58·10–6 мм3/(Н·м). 

Покрытие, полученное в азоте, показало низкий и 

стабильный коэффициент трения на дистанции от 

0 до 8 м, равный 0,10—0,15. 

Резкий скачок f до значения 0,76, соответству-

ющего материалу подложки, говорит о полном 

износе покрытия, что подтверждается данными 

профилометрии. Для покрытия, осажденного в 

этилене, величина f постепенно возрастала c ~0,12 

до 0,77 вследствие непрерывного его разрушения. 

Выход на подложку наблюдался на дистанции око-

ло 10 м. 

Жаростойкость

Для оценки жаростойкости были проведены 

высокотемпературные отжиги покрытий на возду-

хе и последующие исследования с помощью мето-

дов СЭМ и ЭДС. Результаты экспериментов пока-

зали, что на поверхности покрытий Ta—Zr—Si—B 

после выдержки в течение 1 ч при температуре 

1000 °С формируется выраженный слой с высоки-

ми плотностью и сплошностью на основе оксидов 

кремния и тантала (состав, ат. %: 73,5 O, 12,1 Si, 

12,5 Ta и 1,9 Zr) толщиной 5 мкм (рис. 4). Согласно 

данным СЭМ и ЭДС под оксидным слоем находит-

ся неокисленный слой толщиной 4 мкм, в котором 

Рис. 3. Коэффициент трения и 3D-профили дорожек износа покрытий системы Ta–Zr–Si–B–C–N, 

полученных в средах Ar, C2H4 и N2

Рис. 4. Данные СЭМ для покрытий, полученных в средах Ar (а), N2 (б), C2H4 (в), 

после отжига при t = 1000 °С в течение 1 ч

a вб
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концентрация кислорода незначительно отлича-

ется от уровня в неотожженном образце. Важно 

отметить отсутствие ярко выраженных процессов 

рекристаллизации зерен фазы h-TaSi2. Покрытие 

Ta—Zr—Si—B—N полностью окислялось при этих 

условиях. Процесс окисления сопровождался вы-

горанием азота, в поверхностном слое присутство-

вали оксиды Ta, Zr и Si.

Вероятно, вследствие малой толщины образец 

Ta—Zr—Si—B—С также полностью окислился при 

t = 1000 °С. Покрытие 1 было протестировано при 

1100 °С и было установлено, что при времени экс-

позиции 1 ч происходит его окисление на всю глу-

бину, однако при выдержке 30 мин полного окис-

ления не происходит.

Стойкость к термоциклированию

Результаты исследований покрытий 1—3 после 

термоциклирования показали, что все образцы 

обладают высокой адгезионной прочностью. По-

сле испытаний отслоений и растрескиваний на 

поверхности образцов не наблюдалось. При уве-

личении количества циклов отмечено закономер-

ное увеличение толщины оксидной пленки на по-

верхности вплоть до полного окисления покрытий 

(образцы 2 и 3). 

Структура покрытий после термоциклиро-

вания принципиально не отличалась от таковой 

для образцов после одностадийных изотермиче-

ских отжигов при тех же температурах. Количе-

ство циклов до полного окисления покрытий (см. 

табл. 2) убывало в ряду покрытий Ta—Zr—Si—B →
→ Ta—Zr—Si—B—N → Ta—Zr—Si—B—C.

Заключение

С помощью магнетронного распыления кера-

мических катодов TaZrSiB в средах Ar, N2 и C2H4 

получены покрытия системы Ta—Zr—Si—B—N. 

Согласно данным РФА, основу нереакционных 

покрытий составляла фаза TaSi2 с гексагональной 

структурой, тогда как образцы, осажденные в азо-

те и этилене, были рентгеноаморфными. Переход 

к реакционному распылению сопровождался зна-

чительным снижением скорости роста покрытий. 

Наиболее высокие значения твердости (на уровне 

30 ГПа) и упругого восстановления (порядка 79 %) 

были достигнуты для образцов, полученных в ар-

гоне. Покрытия Ta—Zr—Si—B—N и Ta—Zr—Si—

B—C уступали образцам Ta—Zr—Si—B по таким 

параметрам, как твердость, упругое восстановле-

ние, стойкость материала к упругой деформации 

разрушения и сопротивление пластической де-

формации. 

Нереакционные покрытия обладали высо-

кой жаростойкостью при t = 1000 °С, что может 

быть связано с положительным влиянием обра-

зующейся на их поверхности защитной пленки из 

стеклофазы и оксида тантала. Введение в состав 

Ta—Zr—Si—B азота или углерода приводило к зна-

чительному снижению жаростойкости, однако до-

бавка азота положительно сказывалась на трибо-

логических свойствах. 
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Представлены результаты отечественных и зарубежных исследований по лазерной наплавке покрытий, содержащих 
упрочняющие карбидные фазы, а также металлографических и трибологических исследований покрытий порошками 
сплава системы Ni–Cr–B–Si, в том числе с добавлением нанодисперсных частиц карбидов титана и вольфрама. Опре-
делены значения коэффициента износостойкости (Kи) покрытий при испытании на абразивное изнашивание по схеме 
Бринелля–Хаворта. Использование Kи позволило определить коэффициент С при склерометрировании покрытий, зави-
сящий от твердости покрытия, режимов обработки и добавки твердых частиц. Установлено, что на величину С влияет ряд 
факторов: скорость обработки, плотность подводимой мощности излучения лазера, глубина проплавления основы, нали-
чие и содержание карбидной фазы. Чем выше глубина проплавления, тем ниже износостойкость покрытия, что связано с 
перемешиванием материала основы и наплавляемого покрытия. Введение наночастиц карбида вольфрама в количестве 
от 3 до 7 % позволило повысить износостойкость покрытия в 1,5–2,0 раза по сравнению с наплавленным порошковым по-
крытием из сплава ПР-НХ15СР2 и в 4,6–7,1 раза по отношению к материалу основы – стали 40Х. Микротвердость исходного 
порошкового покрытия составила 6400–6600 МПа, а с введением в него карбидов она возрастает. Так, при содержании 
WC 7 % в покрытии микротвердость достигает 7620–9160 МПа. Положительные результаты наплавки получены при плот-
ности энергии излучения до 50 Вт·с/мм2, однако при дальнейшем ее увеличении происходят выгорание легирующих эле-
ментов и диссоциация карбидов.

Ключевые слова: лазерная наплавка, микротвердость, нанодисперсные частицы карбидов, коэффициент износостойкости.
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Biryukov V.P., Bazlova T.A. 
Experimental determination and calculation of wear resistance coefficient for coatings 

with added nanodispersed carbide particles during laser deposition

The paper presents the results of domestic and foreign studies on laser deposition of coatings using hardening carbide phases, as 
well as metallographic and tribological studies of coatings with Ni–Cr–B–Si alloy powders and with the addition of nanodispersed 
particles of titanium and tungsten carbides. Wear resistance coefficients of coatings (Kw) were determined in Brinell-Haworth 
abrasive wear tests. The Kw value was used in coating scratch tests to determine the coefficient С that depends on the coating 
hardness, treatment modes and addition of solid particles. It was found that the С value is influenced by a number of factors: 
processing speed, input laser power density, base penetration depth, carbide phase presence and content. The higher the 
penetration depth, the lower the coating wear resistance due to the mixing of the base material and the deposited coating. The 
introduction of tungsten carbide nanoparticles in the amount from 3 to 7 % increased the coating wear resistance by 1.5–2.0 
times compared to the deposited PR-NiCr15BSi2 coating powder and by 4.6–7.1 times in relation to the base material – 40Cr 
steel. The microhardness of the initial powder coating was 6400–6600 MPa, and it increases with the introduction of carbides. 
For example, microhardness reaches 7620–9160 MPa at a WC content of 7 % in the coating. Positive deposition results were 
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obtained at radiation energy density up to 50 W·s/mm2, but its further increase leads to the burnout of alloying elements and 
dissociation of carbides.

Keywords: laser deposition, microhardness, nanodispersed particles of carbides, wear resistance coefficient.
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Введение

Одной из основных задач современного маши-

ностроения является повышение ресурса работы 

машин, станков и агрегатов различного назна-

чения. Даже незначительный износ пар трения 

приводит к потере функциональных возможно-

стей технических средств. Особую актуальность 

приобретают технологии восстановления рабочих 

поверхностей деталей машин и агрегатов. Для вос-

становления поверхностей трения деталей машин 

с использованием лазерного излучения применя-

ют порошки на никелевой, кобальтовой и желез-

ной основах, а также композиционные покрытия, 

включающие оксиды и карбиды металлов. Упроч-

няющими фазами таких покрытий могут быть 

карбиды и бориды хрома Cr23C6, Cr7C2, CrB, Cr2B, 

Cr7C3 [1, 2] или высокопрочные карбиды вольфра-

ма WC [3—7], хрома Cr3C2 [8], титана TiC [9—13], 

тантала ТаС и др. Они позволяют получать круп-

ные первичные или более мелкие вторичные кар-

биды этих элементов [14]. 

Упрочняющие фазы системы Ni—Cr—B—Si по-

крытий имеют повышенные значения твердости 

по сравнению с матрицей и вносят существенный 

вклад в общую твердость покрытий. Однако их на-

личие в структуре покрытия может неоднозначно 

влиять на его износостойкость. Известно, что под 

действием абразивного зерна крупные карбиды 

склонны к локальной фрагментации [15], также их 

наличие может приводить к ускоренному износу 

[16]. Введение в состав хромоникелевого покрытия 

значительных количеств карбида титана может со-

провождаться охрупчиванием покрытия [17]. При 

наплавке композиционного покрытия состава 

75%ПГ-СР2 + 25%TiC происходит резкое сниже-

ние (в 2,2—2,5 раза) интенсивности изнашивания 

по сравнению с покрытием ПГ-СР2 при испыта-

нии по корунду [18]. 

Лазерная наплавка порошка Инконель с до-

бавками до 49 % TiC увеличивает его твердость до 

35—40 HRC по сравнению с основой (<15 HRC), а 

износостойкость при этом повышается до 42 % [19]. 

Введение в состав порошковой шихты 20 мас.% 

монокристаллического карбида вольфрама повы-

шает износостойкость покрытия в 6,8 раза по срав-

нению с материалом основы [20]. 

Целью настоящей работы являлось определе-

ние коэффициента износостойкости покрытий в 

зависимости от химического состава шихты и ре-

жимов лазерной наплавки с помощью склероме-

трирования и испытаний на абразивное изнаши-

вание. 

Оборудование для наплавки образцов 

и методы исследований

Эксперименты проводили на автоматизирован-

ном комплексе ИМАШ РАН [21]. Мощность излу-

чения варьировали в пределах 800—1200 Вт при 

скорости перемещения луча 5—10 мм/с. Удельная 

плотность энергии составляла 38—126 Вт·с/мм2. 

Для наплавки выбраны порошки сплава системы 

Ni—Cr—B—Si с размером частиц d = 40÷100 мкм 

марок ПР-НХ15СР2 и ПР-НХ17СР4. В качестве до-

бавок использовали нанопорошки карбидов воль-

фрама и титана с d = 20÷100 нм. Перемешивание 

основного порошкового материала с нанодисперс-

ными частицами карбидов проводили в специаль-

ном устройстве «пьяная бочка» в течение 8 ч.

Образцы размерами 15×20×60 мм изготавливали 

из стали 40Х и чугуна ВЧ60-2. Толщина наплав-

ленного слоя составляла 0,7—0,8 мм. Металлогра-

фические исследования выполняли с использова-

нием микротвердомера ПМТ-3 при нагрузке 0,98 Н. 

Структуру и химический состав наплавленных 
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слоев исследовали на сканирующем электронном 

микроскопе TESCAN VEGA 3 SBH с системой 

энергодисперсионного анализа с применением ре-

жимов отраженных и вторичных электронов. 

Испытания на абразивное изнашивание прово-

дили по схеме Бринелля—Хаворта [22]. К вращаю-

щемуся резиновому диску прижимали с нагрузкой 

15 H плоский образец с наплавленным покрытием 

или образец из основного материала. В зону тре-

ния подавали кварцевый песок с размером частиц 

0,2—0,6 мм. Продолжительность испытаний со-

ставляла 10 мин. Оценку коэффициента износо-

стойкости покрытия и основного материала вы-

полняли склерометрированием [23]. Нагрузка на 

индентор при царапании на приборе ПМТ-3 со-

ставляла 0,98 H, скорость перемещения алмазного 

индентора — 10 мм/с.

Результаты и их обсуждение

В первой серии экспериментов лазерную на-

плавку выполняли порошком ПР-НХ15СР2 на 

образцы из чугуна ВЧ60-2. В табл. 1 представлены 

результаты определения микротвердости и изно-

состойкости по ширине царапины в сравнении с 

испытаниями на абразивное изнашивание при 

наплавке чугуна. Коэффициент износостойкости 

определялся из соотношения [23]

K = Cb/d,  (1)

где b и d — ширина царапин основного материа-

ла и наплавленного слоя соответственно, мкм; 

С = 0,7÷5,5 — коэффициент, зависящий от ряда 

факторов (твердость покрытия, режимы обработ-

ки и добавки).

Для определения коэффициента С проводили 

испытания образцов на абразивное изнашива-

ние по схеме Бринелля—Хаворта. По полученным 

результатам вычисляли среднюю потерю массы 

3 образцов с покрытиями и 3 эталонов из матери-

ала основы. Коэффициент износостойкости при 

абразивном изнашивании (Kи) рассчитывали де-

лением средних значений потери массы эталона 

и наплавленного образца. В формуле (1) заменяли 

расчетное значение K на экспериментальное Kи и 

вычисляли коэффициент С.

При лазерной наплавке обр. 2 глубина зоны 

оплавления основного материала (чугуна) не пре-

вышала 100 мкм. Зона наплавки обр. 3 и 4 имеет 

пониженное значение микротвердости, связанное 

с глубоким проплавлением основы на 0,4—0,5 и 

0,7—0,8 мм соответственно, что вызвано превыше-

нием удельной плотности энергии при обработке 

образцов. При этом коэффициент износостойко-

сти снизился в 1,3 и 1,7 раза соответственно. Его ве-

личина зависит от микротвердости наплавленного 

слоя, наличия карбидов и глубины проплавления 

основного материала. При наплавке порошком без 

карбидов основное влияние на Kи оказывает глуби-

на проплавления: чем она больше, тем меньше мик-

ротвердость и коэффициент износостойкости.

На рис. 1 представлена макроструктура покры-

тия ПР-НХ15СР2, нанесенного на чугун ВЧ60-2.

Во второй серии экспериментов лазерную на-

плавку на образцы из стали 40Х выполняли по-

рошком ПР-НХ17СР4, в том числе с добавками 

нанокарбида титана. При оптимальных режимах 

обработки получены значения микротвердос-

ти наплавленного покрытия в диапазоне 7840—

10600 МПа. При этом значение Kи при склероме-

трировании равено 10, а при испытании на абра-

зивное изнашивание — 10,3 (табл. 2). 

При повышенной мощности излучения или 

низкой скорости перемещения детали (луча) про-

Таблица 1. Результаты определения микротвердости и коэффициента износостойкости 

при наплавке порошка на основу из чугуна

№ обр.
Марки 

материалов

Микротвердость, 

МПа

Ширина 

царапины, мкм
Коэффициент С

Коэффициенты 

износостойкости

K Kи

1 Чугун ВЧ60-2 3910–4380 35 1 1 1

2 ПР-НХ15СР2 4950–5520 28 1,2 1,5 1,53

3 ПР-НХ15СР2 4680–5220 28,5 1 1,18 1,22

4 ПР-НХ15СР2 4390–4960 28,9 0,7 0,85 0,88
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исходит проплавление материала основы на глу-

бину 0,4—0,8 мм (см. обр. 6 и 7 в табл. 2). Это при-

водит к резкому уменьшению микротвердости 

наплавленного слоя и появлению дефектов в виде 

пор и трещин. При отклонении от оптимальных 

режимов наплавки и проплавлении основы на глу-

бину более 0,1 мм наблюдается уменьшение коэф-

фициента износостойкости покрытия в 2—4 раза 

даже при введении в состав шихты до 10 % нано-

порошка карбида титана. Это объясняется тем, что 

при превышении порогового значения удельной 

плотности энергии выше 50 Вт·с/мм2 происходят 

диссоциация карбидов и выгорание части легиру-

ющих элементов.

В третьей серии экспериментов на образцы из 

стали 40Х наплавляли порошок ПР-НХ15СР2, в 

том числе с добавками 3—7 % наночастиц карбида 

вольфрама размером 20—100 нм (табл. 3). 

Таблица 3. Результаты определения коэффициента износостойкости при наплавке на сталь 40Х 

порошка ПР-НХ15СР2, в том числе с добавками нанокарбида вольфрама

№ 

обр.

Марки 

материалов

Микротвердость, 

МПа

Ширина 

царапины, мкм
Коэффициент С

Коэффициенты 

износостойкости

K Kи

1 Сталь 40Х 2320–2440 32 1 1 1

2 ПР-НХ15СР2 6400–6600 23 2,5 3,5 3,54

3 ПР-НХ15СР2 + 3%WC 6920–7600 20,5 2,9 4,6 4,58

4 ПР-НХ15СР2 + 5%WC 7180–8060 18,9 3,16 5,8 5,83

5 ПР-НХ15СР2 + 7%WC 7620–9160 17,4 3,85 7,1 7,12

Таблица 2. Результаты определения микротвердости и коэффициента износостойкости при наплавке 

на сталь 40Х порошков марок ПР-НХ17СР4 и 1360 («Höganäs», Швеция) с добавками нанокарбида титана

№ 

обр.

Марки 

материалов

Микротвердость, 

МПа

Ширина 

царапины, мкм
Коэффициент С

Коэффициенты 

износостойкости

K Kи

1 Сталь 40Х 1970–2260 40 1 1 1

2 ПР-НХ17СР4 7840–10600 18 4,5 10 10,3

3 ПР-НХ17СР4 7180–9640 19,2 3 6,25 6,2

4 ПР-НХ17СР4 6120–9180 20,3 1,8 3,54 3,52

5 1360 + 10%TiC 8670–11200 18 5 11,1 11,2

6 1360 + 10%TiC 7650–9870 18,7 3 6,41 6,5

7 1360 + 10%TiC 6580–8960 20,1 1,9 3,78 3,9

Рис. 1. Макроструктура покрытия ПР-НХ15СР2, 

нанесенного на чугун ВЧ60-2 (×50)
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Введение наночастиц карбида вольфрама позво-

ляет повысить износостойкость покрытия в 1,5—

2,0 раза по сравнению с наплавленным покрытием 

ПР-НХ15СР2 без добавок и в 4,6—7,1 раза по отно-

шению к материалу основы — стали 40Х. Микро-

твердость исходного порошкового покрытия соста-

вила 6400—6600 МПа, а с введением карбидов она 

возрастает и при содержании 7 % WC в покрытии ее 

величина соответствует 7620—9160 МПа.

На рис. 2, а, б представлены макроструктуры 

образца единичной наплавленной дорожки по-

рошком ПР-НХ15СР2 + WC с нанесенной царапи-

ной. Под зоной наплавки расположена зона лазер-

ной закалки из твердого состояния. Равномерная 

ширина царапины в зоне наплавки свидетельству-

ет об однородности механических свойств в по-

крытии. 

На рис. 3 показаны графики распределения хи-

мических элементов наплавленного слоя на гра-

нице с материалом основы расфокусированным 

лазерным лучом и сканирующим с частотой 220 Гц 

лазерным лучом. Применение поперечных вы-

сокочастотных колебаний лазерного луча при-

водит к оплавлению стали 40Х на глубину до 

50 мкм. На рис. 3, б наблюдается железо, количе-

ство которого практически равно содержанию 

никеля на границе со сталью 40Х. Металлурги-

ческое соединение материала наплавки и осно-

Рис. 2. Микроструктуры наплавленных валиков порошком ПР-НХ15СР2 + WC расфокусированным (а, в) 

и сканирующим (б, г) лучами

а, б – увеличение 200×; в, г – 1000×

a

в г

б
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вы свидетельствует о более высокой прочнос-

ти межатомных связей между соединяемыми час-

тями при использовании высокочастотного ска-

нирования луча при одинаковых мощности из-

лучения и скорости перемещения образца. Поло-

жительные результаты наплавки получены при 

плотности энергии излучения до 50 Вт·с/мм2. При 

дальнейшем увеличении этого значения происхо-

дят выгорание легирующих элементов и диссоци-

ация карбидов. Износостойкость при этом резко 

снижается. 

Разработанная методика определения коэф-

фициента износостойкости с помощью склеро-

метрирования позволяет на образцах-свидетелях 

металлографическими исследованиями сократить 

цикл испытаний и в ряде случаев быть единствен-

ным способом оценки износостойкости крупно-

габаритных изделий: коленчатых валов, валков 

Рис. 3. Распределение химических элементов в наплавленном слое на границе со сталью 40Х

а – наплавка расфокусированным лучом, б – наплавка сканирующим с частотой 220 Гц лучом

a

б
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прокатных станов, шеек валов газовых и паровых 

турбин и других узлов трения. 

Дальнейшие исследования в этой области по-

зволят более точно определять коэффициент из-

носостойкости с учетом поступления новых дан-

ных по различным порошковым материалам.

Заключение

Разработаны технологические процессы лазер-

ной наплавки покрытий порошками сплава си-

стемы Ni—Cr—B—Si, показывающие повышение 

износостойкости в 1,5—10,0 и 4,6—11,2 раза (при 

введении нанодисперных частиц карбидов титана 

и вольфрама) по сравнению с материалом основы. 

Наибольшее влияние на износостойкость оказы-

вают добавки нанодисперсных частиц WC в по-

рошки средней твердости (ПР-НХ15СР2), что свя-

зано с увеличением микротвердости с 6400—6600 

до 7620—9160 МПа в матрице покрытия и высокой 

способностью к сопротивлению абразивному из-

нашиванию карбидов.

Разработана методика определения износо-

стойкости покрытий при лазерной наплавке с 

помощью склерометрирования и абразивного из-

нашивания. Отклонение коэффициентов износо-

стойкости покрытий в обоих методах составило не 

более 5 %. Показано, что превышение плотности 

энергии лазерного излучения более 50 Вт·с/мм2 

приводит к диссоциации карбидов и резкому сни-

жению коэффициента износостойкости при ла-

зерной наплавке покрытий.
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Вышел в свет учебник «Твердые сплавы» (авторы: Панов В.С., Коняшин И.Ю, 

Левашов Е.А., Зайцев А.А.) – издательский дом НИТУ «МИСиС», 2019 г., 398 с.

Даны современные представления о теории и практике твердых сплавов, рассмотрены общие 

и специальные вопросы технологии производства современных спеченных твердых сплавов, 

их структурные особенности и свойства. Изложены физико-химические основы получения 

материалов нового поколения, в том числе наноструктурированных, иерархических, функ-

ционально-градиентных твердых сплавов. Освещены технологические процессы получения 

исходных порошков карбидов, твердосплавных смесей и изделий из них, а также методы 

контроля полуфабрикатов и готовых изделий. Проанализированы фундаментальные основы 

металловедения, особенности формирования структуры твердых сплавов, технологии нане-

сения износостойких покрытий. Даны области применения твердых сплавов в различных 

отраслях промышленности. 

Заказать учебник можно по адресу: 119049, г. Москва, Ленинский пр-т, 4, издательский 

дом НИТУ «МИСиС», а также по телефонам: (495) 638-44-16, (495) 638-44-43.
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