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Роль агломератов нанопорошков в формировании структуры 

и свойств керамических материалов

© 2020 г.  С.Е. Порозова, В.Б. Кульметьева, Т.Ю. Поздеева, В.О. Шоков

Пермский национальный исследовательский политехнический университет (ПНИПУ), г. Пермь, Россия

Статья поступила в редакцию 08.02.20 г., доработана 14.03.20 г., подписана в печать 19.03.20 г.

Аннотация: Проведена сравнительная характеристика агломератов, полученных методами распылительной сушки и 
грануляции, и консолидированных материалов на их основе. Представлены результаты исследований гранулированных 
в водной среде с добавлением агар-агара нанопорошков диоксида циркония, частично стабилизированного оксидом 
иттрия (2,5 мол.%), полученных химическим осаждением, и приготовленного методом распылительной сушки порошка марки 
TZ-3Y-E производства «Tosoh Corp.» (Япония). Исследования агломератов, а также микрошлифов и изломов образцов про-
водили методами сканирующей электронной, оптической, атомно-силовой микроскопии и спектроскопии комбинационно-
го рассеяния света. Коэффициент трещиностойкости (K1с) образцов определяли методом индентирования полированной 
поверхности микрошлифов пирамидой Виккерса. Измеренная методом тепловой десорбции азота удельная поверхность 
порошков при гранулировании остается неизменной, что указывает на значительную открытую пористость полученных 
агломератов. При увеличении давления прессования в условиях полусухого прессования с водным раствором поливи-
нилового спирта в качестве связки происходит разрушение агломератов и даже агрегатов гранулированных порошков, 
коэффициент K1с возрастает при повышении давления прессования и сопровождающем его измельчении микрострук-
туры материала. Порошки, агломерированные с применением распылительной сушки, разрушаются значительно менее 
интенсивно, K1с не изменяется с увеличением давления прессования. Проведенные исследования позволяют согласиться 
с авторами, указывающими на фрактальную природу агломератов, полученных из химически осажденных нанопорошков 
без использования распылительной сушки. Применение гранулированных нанопорошков при полусухом прессовании с 
приложением высоких давлений позволяет разрушить не только агломераты, но и агрегаты и получить наноструктуриро-
ванную керамику с размером зерна, близким к размеру первоначальных частиц. 

Ключевые слова: нанопорошок, агломерация, гранулирование, распылительная сушка, диоксид циркония, оксид иттрия, 
консолидация, структура, коэффициент трещиностойкости.

Порозова С.Е. – докт. техн. наук, проф. кафедры «Механика композиционных материалов и конструкций» ПНИПУ 
(614990, г. Пермь, Комсомольский пр., 29). E-mail: keramik@pm.pstu.ac.ru; sw.porozova@yandex.ru.

Кульметьева В.Б. – канд. техн. наук, доцент кафедры «Механика композиционных материалов и конструкций» ПНИПУ. 
E-mail: keramik@pm.pstu.ac.ru.

Поздеева Т.Ю. – аспирант кафедры «Механика композиционных материалов и конструкций» ПНИПУ. 
E-mail: pozdeevatu@gmail.com.

Шоков В.О. – аспирант кафедры «Механика композиционных материалов и конструкций» ПНИПУ. 
E-mail: dbnei@mail.ru. 

Для цитирования: Порозова С.Е., Кульметьева В.Б., Поздеева Т.Ю., Шоков В.О. Роль агломератов нанопорошков 
в формировании структуры и свойств керамических материалов. Известия вузов. Порошковая металлургия 
и функциональные покрытия. 2020. No. 4. С. 4–13. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2020-4-4-13.

Role of nanopowder agglomerates in forming the structure and properties 

of ceramic materials
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Abstract: A comparative analysis of agglomerates obtained by spray drying and granulation methods and consolidated materials 
based on them was carried out. The paper provides the results obtained when studying zirconia nanopowders granulated in water 
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Введение

При синтезе керамических порошков важной 

характеристикой является степень агломерации 

частиц, влияющая на плотность их упаковки при 

консолидации. Процессы агломерации, движущей 

силой которых является стремление уменьшить 

поверхностную энергию [1—3], происходят есте-

ственным образом под влиянием сил адгезии, ко-

торые действуют между частицами. Если агломе-

рация нанопорошков неизбежна [4], то очевидна и 

необходимость сделать процесс образования агло-

мератов в той или иной степени регулируемым. 

Исследованиям в этом направлении посвящено 

значительное количество работ отечественных и 

зарубежных авторов. 

Согласно теории золь-гель процессов, размер 

образующихся частиц золя не более 10 нм (обычно 

2—5 нм) [5]. Далее происходит по различным меха-

низмам рост этих частиц с формированием агрега-

тов из нескольких частиц размерами до 50—80 нм 

[6, 7] Различия между агломератами и агрегатами 

обычно рассматриваются в строгом соответствии 

с ГОСТ ISO/TS 80004-4-2016 «Нанотехнологии. 

Часть 4. Материалы наноструктурированные. Тер-

мины и определения».

medium with an agar agar additive obtained by chemical precipitation with zirconia partially stabilized by yttrium oxide (2.5 mol.%), 
and TZ-3Y-E powder manufactured by Tosoh Corp. (Japan) that was prepared by spray drying. Agglomerates as well as microsec-
tions and fractures of samples were studied by scanning electron, optical, atomic force microscopy, and Raman spectroscopy. 
The crack resistance coefficient (K1с) of samples was determined by indenting the polished surface of microsections with a Vickers 
pyramid. The specific surface of the powders measured by nitrogen thermal desorption during granulation remains unchanged in-
dicating a significant open porosity of agglomerates obtained. With increasing compacting pressure under conditions of semi-dry 
compaction with an aqueous solution of PVA as a binder, agglomerates and even aggregates of granulated powders are destroyed, 
K1с increases with increasing compaction pressure and the accompanying material microstructure grinding. Powders agglome-
rated using spray drying break up much less intensively, K1с does not change with increasing pressure. The studies conducted al-
low us to agree with the authors pointing to the fractal nature of agglomerates obtained from chemically precipitated nanopowders 
without the use of spray drying. The use of granulated nanopowders in semi-dry compaction with the application of high pressures 
makes it possible to destroy not only agglomerates, but also aggregates, and to obtain nanostructured ceramics with grain sizes 
close to the size of initial particles.

Keywords: nanopowder, agglomeration, granulation, spray drying, zirconia, yttrium oxide, consolidation, structure, crack resistance 
coefficient.
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Многие агломераты, по мнению ряда исследо-

вателей [8—10], являются фракталами. К основным 

особенностям фрактальной структуры относят 

структурную иерархию, масштабную инвариант-

ность и пористость. Во фрактальном агломерате 

средняя плотность упаковки снижается с его ро-

стом, т.е. максимальна в центре и уменьшается по 

степенному закону. Особенностью роста фракта-

лов является то, что фрактальная размерность — 

константа, которая не зависит от времени, доступ-

ного для агломерации [8—10]. 

Известно [11, 12], что для получения гомогенно-

го компакта высокой плотности необходимы так 

называемые «мягкие» агломераты, которые легко 

поддаются деформации за счет того, что связаны 

между собой слабыми силами Ван-дер-Ваальса, в 

отличие от «жестких» агломератов, соединенных 

сильными химическими связями. 

Агломераты могут формироваться контроли-

руемым и неконтролируемым образом. Контро-

лируемая агломерация обычно происходит при 

распылительной сушке или грануляции порошка. 

Неконтролируемое образование агломератов идет 

независимо на разных стадиях обработки. Харак-
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теристики агломератов в большинстве случаев пе-

реносятся на конечный продукт, что подчеркивает 

важность применения надлежащих этапов обра-

ботки даже на первых стадиях синтеза порошка [4]. 

В работе [13] сообщается, что при обратном 

соосаждении гидроксида циркония в системе 

ZrO2—HfO2—Y2O3 уже на первых этапах процесса 

появляются агломераты размерами 200—250 нм, 

которые состоят из более мелких частиц величи-

ной 3—5 нм. Последующее агломерирование свя-

зано с процессами коалесценции и коагуляции. 

Авторами [14] с целью сравнения свойств ко-

нечных агломератов были получены нанодисперс-

ные керамические порошки диоксида циркония, 

стабилизированные оксидом иттрия, синтезиро-

ванные двумя разными методами: гидролизом ал-

коксидов или хлоридов металлов. Порошки, полу-

ченные гидролизом алкоксидов металлов, состоят 

из относительно слабых пористых агломератов 

неправильной формы. В свою очередь, синтезом 

порошков с помощью гидролиза раствора хлори-

да металла получают более прочные и плотные 

агломераты правильной формы. Гидролиз и про-

мывка в сильных щелочных условиях позволяют 

получать порошок, который имеет более низкую 

степень агломерации, чем гидролиз в нейтральных 

или кислотных условиях.

В работе [15] показано, что синтезированный 

методом совместного осаждения гидроксидов 

циркония и иттрия порошок ZrO2—5,5мас.%Y2O3 

характеризовался наличием агломератов сфериче-

ской формы с размерами 1,5—2,0 мкм и незначи-

тельного количества агломератов неправильной 

формы с размерами 0,5—1,0 мкм. В свою очередь, 

агломераты состояли из агрегатов размерами 

30—60 нм, а агрегаты округлой или неправильной 

формы — из кристаллитов со средним размером 

28 ± 3 нм.

Одним из наиболее известных в мире промыш-

ленных порошков стабилизированного диоксида 

циркония является порошок марки TZ-3Y-E про-

изводства компании «Tosoh Corp.» (Япония). Поро-

шок, содержащий 4,95—5,35 мас.% Y2O3, спекается 

до плотности 6,05 г/см3 при температуре t = 1350 °С 

и времени выдержки 2 ч. Нанопорошок состоит из 

полученных в процессе распылительной сушки и 

пиролиза сферических гранул со средним разме-

ром ~50 мкм, гранулы — из агрегатов со средним 

размером 75 нм, а средний размер кристаллитов, 

определенный по формуле Шеррера, составляет 

27 нм [16]. Гранулы легко разрушаются при расти-

рании до среднего размера 3 мкм. Удельная по-

верхность сферических гранул — 16 м2/г.

В Научном центре порошкового материалове-

дения Пермского национального исследователь-

ского политехнического университета (НЦ ПМ 

ПНИПУ) для облегчения процесса формования 

нанопорошков применяют гранулирование в вод-

ной среде с добавками поверхностно-активных 

полимерных веществ [17, 18]. При осуществлении 

этого процесса образуются гранулы осколочной 

формы размером 1—10 мкм, позволяющие реа-

лизовать преимущества нанопорошка при полу-

чении, в частности, высокопористых материа-

лов [19].

Цель проведенной работы — сравнительная ха-

рактеристика агломератов, полученных распыли-

тельной сушкой и грануляцией, и материалов на 

их основе. В эксперименте использовали порошки 

диоксида циркония, стабилизированного окси-

дом иттрия (2,5 мол.%), полученные химическим 

осаждением и гранулированные в водной среде в 

присутствии природного полимера агар-агара, а 

также японский порошок марки TZ-3Y-E.

Методики исследований

 Приготовление золя и его коагуляцию про-

водили из водно-этанольных растворов солей с 

добавкой водорастворимого полимера агар-агара 

[20]. Для синтеза использовали реактивы марок 

ХЧ и ЧДА: ZrOCl2·8H2O, Y(NO3)3· 6H2O, 25 %-ный 

водный раствор аммиака, природный полимер 

агар-агар, 96 %-ный этиловый спирт (C2H5OH), а 

также дистиллированную воду. Полученный оса-

док прокаливали при t = 550 °С. 

Гранулирование порошка проводили в водной 

среде с добавкой 0,5 мас.% агар-агара (при массо-

вом соотношении шары : порошок : вода = 2 : 1 : 1) 

в планетарной мельнице «САНД» в халцедоно-

вых барабанах с халцедоновыми мелющими тела-

ми при скорости вращения 160 об/мин в течение 

30 мин.

Консолидацию порошка осуществляли мето-

дом холодного полусухого одноосного прессова-

ния в стальной пресс-форме при давлении 200—

800 МПа с интервалом 50 МПа. В качестве времен-

ной технологической связки применяли 4 %-ный 

водный раствор поливинилового спирта (ПВС). 

Спекание выполняли в воздушной среде при тем-

пературе 1400 °C с изотермической выдержкой 2 ч.

Плазменно-искровое спекание образцов из про-
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мышленного порошка диоксида циркония про-

водили на установке «Dr. Synter SPS-1050b» (SPS 

Syntex, Япония) в графитовой пресс-форме с мо-

либденовой обечайкой при давлении 30 МПа, 

температуре 1300 °С и изотермической выдержке 

10 мин.

Фазовый состав полученных образцов изучали 

методом спектроскопии комбинационного рассея-

ния света (рамановской спектроскопии) на много-

функциональном спектрометре «Senterra» (Bruker, 

Германия) при длине волны излучающего лазера 

532 нм. Содержание моноклинной модификации 

определяли по соотношению интенсивностей пи-

ков моноклинной и тетрагональной модификаций 

[21, 22] по следующей формуле:

fм = [Iм
181 + Iм

192] / [0,97(Iт
148 + Iт

264) + Iм
181 + Iм

192],

где верхние индексы относятся к комбинационно-

му смещению характеристических пиков, а ниж-

ние индексы показывают принадлежность пика к 

моноклинной или тетрагональной фазе. 

Кажущуюся плотность и открытую порис-

тость спеченных образцов исследовали согласно 

ГОСТ 2409-2014. Удельную поверхность порошков 

определяли методом тепловой десорбции азота 

на приборе СОРБИ 4.1 (ЗАО «MЕТА», г. Новоси-

бирск).

Для выявления микроструктуры поверхности 

микрошлифы спеченных образцов подвергали вы-

сокотемпературному травлению при t = 1250 °С в 

течение 30 мин в воздушной атмосфере [23]. Ми-

кроструктуру поверхности микрошлифов спечен-

ных образцов изучали методом атомно-силовой 

микроскопии (АСМ) на сканирующем зондовом 

микроскопе «Solver Next» (НТ-МДТ, г. Зеленоград). 

Обработку полученных данных осуществляли 

с использованием программного обеспечения 

«Gwyddion» (https://континентсвободы.рф). Агло-

мераты нанопорошков и изломы образцов, подвер-

гнутых плазменно-искровому спеканию, исследо-

вали на сканирующем электронном микроскопе 

(СЭМ) «Vega 3» (Tescan, Чехия).

Испытания образцов на трещиностойкость 

проводили методом индентирования полирован-

ной поверхности микрошлифов пирамидой Вик-

керса на твердомере ИТ5010 (2137ТУ, производство 

ПО «Точприбор», г. Иваново) при нагрузке 98,1 Н. 

Длину диагоналей отпечатка и трещин, формиру-

ющихся в его углах, измеряли на цифровом инвер-

тированном микроскопе «Axiovert 40MAT» (Carl 

Zeiss, Германия) с системой визуализации и фото-

документирования. Коэффициент трещиностой-

кости K1с определяли по формуле Ниихары [24].

Результаты и их обсуждение

В таблице приведены условия осаждения, фа-

зовый состав, удельная поверхность и рассчитан-

ный по ней средний размер частиц полученных 

порошков.

Была проведена агломерация этих порошков 

при идентичных условиях. Их удельная поверх-

ность после агломерации, вне зависимости от ис-

ходной поверхности порошка, практически не из-

менилась, что указывает на образование относи-

тельно рыхлых пористых агломератов. СЭМ-изоб-

ражения полученных агломератов представле-

ны на рис. 1 при увеличениях 2000, 5000 и 40000. 

В обоих случаях наблюдаются агломераты различ-

ной величины. Максимальный размер агломера-

тов у порошка 1, полученного прямым осаждением 

водным раствором аммиака, составил 30—35 мкм, 

у порошка 2, полученного обратным осаждением 

аммиачным буферным раствором, — 10—15 мкм. 

Агломераты порошка 1 в целом крупнее с четкой 

осколочной формой, а у порошка 2 они не только 

отличаются меньшими размерами, но и имеют бо-

лее рыхлые очертания. 

Таким образом, агломерация зависит от перво-

начальных параметров (фазового состава и разме-

Характеристики порошков диоксида циркония, полученных химическим осаждением

Properties of zirconia powders obtained by chemical deposition

Порошок Осаждение
Фазовый 

состав

Содержание 

моноклинной 

модификации

Удельная 

поверхность, м2/г

Рассчитанный средний 

размер частиц, нм

1 Прямое, NH4OH Т + М 17 71 ± 1 14

2 Обратное, аммиачный 

буферный р-р (рН = 9,5)
Т Нет 47 ± 1 21

Примечание. Т – тетрагональная модификация, М – моноклинная.
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ров частиц) полученного нанопорошка. В целом, 

по-видимому, можно согласиться с авторами [8—

10], утверждающими, что гранулированные агло-

мераты (в особенности это можно отнести к агло-

мератам порошка 2) являются фракталами. В этом 

случае мы имеем дело с агломератами, плотность 

упаковки частиц в которых уменьшается от центра 

агломерата к его поверхности. Такие агломераты 

могут относительно легко разрушаться при прес-

совании, хотя их осколочная форма и препятству-

ет плотной упаковке при консолидации. Строение 

материала из нанопорошка представляет собой 

иерархическую последовательность структурных 

элементов: частицы (кристаллиты) → агрегаты →

→ агломераты → объемный материал [25—27]. 

Наиболее легко поддаются изменению две послед-

ние стадии консолидации нанопорошка.

Компактирование агломератов проводили ме-

тодом холодного полусухого одноосного прес-

сования в стальной пресс-форме при давлении 

200—800 МПа с интервалом 50 МПа. В качестве 

временной технологической связки применяли 

4 %-ный водный раствор поливинилового спирта. 

При увеличении давления прессования не отмече-

но появление трещин перепрессовки, характерное 

для керамических порошков микронного размера. 

Спекание проводили в воздушной среде при тем-

пературе 1400 °C с выдержкой 2 ч. На рис. 2 приве-

Рис. 1. СЭМ-изображения гранулированных порошков 

а, в, д – порошок 1; б, г, е – порошок 2

Fig. 1. SEM images of granulated powders

а, в, д – powder 1; б, г, е  – powder  2

a

в г

е

б

д
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дены зависимости кажущейся плотности и откры-

той пористости спеченных образцов от давления 

прессования. 

Плотность образцов возрастает при повыше-

нии давления прессования, открытая пористость — 

снижается. Наиболее высокие результаты получе-

ны для порошка 2. Значительный интерес представ-

ляет то, что пористость обоих материалов практи-

чески полностью открытая. Эти данные подтвер-

ждают предположение о фрактальной структуре 

гранулированных агломератов и относительно низ-

кой плотности материала на их границах. 

Кривые изменения кажущейся плотности и 

открытой пористости образцов от давления прес-

сования для обоих порошков практически парал-

лельны, поэтому дальнейшие результаты приведе-

ны для порошка 1, технологическая схема синтеза 

которого легче поддается автоматизации. На рис. 3 

Рис. 2. Зависимости кажущейся плотности (ρ) 

и открытой пористости (П) спеченных образцов 

от давления прессования (Р) для порошков 1 и 2

Fig. 2. Dependences of apparent density (ρ) and effective 

porosity (П) of sintered samples on compaction pressure (Р) 

for powders 1 and 2

Рис. 3. АСМ-изображения 2D (а, б) и 3D (в, г) проекций и профилограмм (д, е) микрошлифов образцов 

из порошка 1 (а, в, д) и промышленного японского порошка 3 (б, г, е)

Высокотемпературное травление

Fig. 3. Atomic force microscope images of 2D (а, б) and 3D (в, г) projections and profilograms (д, е) for microsections 

of samples made of Powder 1 (а, в, д) and commercial Japan powder 3 (б, г, е)

High-temperature etching

a

в г

е

б

д
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представлены АСМ-изображения микрошлифов 

образцов, полученных из гранулированного по-

рошка 1 и порошка японской фирмы «Tosoh Corp.» 

(далее порошок 3). 

При прессовании промышленного порошка 3 

отмечено, что увеличение давления прессования 

приводит к появлению трещин перепрессовки, 

характерных для керамических порошков с части-

цами микронных размеров, поэтому микрострук-

туры приведены для образцов, спрессованных при 

Р = 550÷600 МПа. 

На сферические гранулы, полученные распы-

лительной сушкой, увеличение давления прессо-

вания практически не оказывает влияния. Зерно 

материала, спеченного из промышленного порош-

ка 3, существенно крупнее (см. рис. 3). Кажуща-

яся плотность материала соответствует данным 

сертификата фирмы-изготовителя. В то же время 

порошок, полученный гранулированием в водном 

растворе агар-агара в планетарной мельнице, уже 

практически весь разрушен на агрегаты, хотя гра-

ницы агломератов еще можно выделить.

Методом индентирования полированной по-

верхности микрошлифов пирамидой Виккерса 

с дальнейшим расчетом по формуле Ниихары 

исследовано влияние давления прессования на 

трещиностойкость спеченных материалов из по-

рошков 1 и 3. Полученные зависимости приведе-

ны на рис. 4.

Если рассматривать только плотность и по-

ристость материалов, то материал из порошка 3 

имеет более высокие показатели, однако одной 

из наиболее важных эксплуатационных характе-

ристик керамики из диоксида циркония является 

коэффициент трещиностойкости K1с.

Изменение давления прессования не влияет 

как на величину K1с спеченной из порошка 3 кера-

мики, так и на ее микроструктуру. Коэффициент 

трещиностойкости возрастает с измельчением ми-

кроструктуры у образцов, полученных из порош-

ка 1.

Подобное поведение можно связать со строе-

нием агломератов. На рис. 5 представлено СЭМ-

изображение излома образца после плазменно-ис-

крового спекания в графитовой пресс-форме с мо-

либденовой обечайкой при Р = 30 МПа, t = 1300 °С 

и изотермической выдержке 10 мин. 

На рис. 5 четко выделяются области с макси-

мальной плотностью: границы агломератов и агре-

гатов. В данном случае очевидно, что наивысшая 

плотность — у агломератов, полученных распы-

лительной сушкой, непосредственно на границе 

сферы. При спекании агломератов внутри остают-

ся полости, которые при приложении давления в 

процессе спекания приводят к деформации и раз-

рушению уже спеченных сфер.

Таким образом, два варианта агломериро-

вания нанопорошков (операции, значительно 

облегчающей дальнейшую их консолидацию) 

обуславливают образование существенно отли-

Рис. 4. Влияние давления прессования 

порошков 1 и 3 на коэффициент трещиностойкости 

спеченных материалов

Fig. 4. Effect of Powder 1 and Powder 3 compaction 

pressure on the crack resistance coefficient 

of sintered materials

Рис. 5. СЭМ-изображение микроструктуры 

излома диоксида циркония, 

спеченного с приложением давления 

из зарубежного промышленного порошка 3

Fig. 5. SEM image of the fracture microstructure 

of zirconia sintered from foreign 

commercial Powder 3 

with pressure applied
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чающихся агломератов, которые пригодны для 

различных условий формования. Связать такое 

поведение можно с тем, что в случае распыли-

тельной сушки наибольшая концентрация ча-

стиц отмечена вблизи поверхности сферы, а при 

грануляции (вследствие фрактальной структу-

ры гранулятов) — в центре. Для осуществле-

ния большинства способов компактирования 

наиболее пригодны порошки, полученные рас-

пылительной сушкой, однако при этом невоз-

можно достичь размера зерна, эквивалентного 

размеру первоначальных частиц. Применение 

второго варианта агломерации с использова-

нием полусухого прессования при достаточ-

но высоком давлении позволяет разрушить не 

только агломераты, но и агрегаты и получить 

наноструктирированную керамику с размером 

зерна, близким к размеру первоначальных на-

ночастиц.

Заключение

Удельная поверхность порошков при гранули-

ровании остается неизменной, что указывает на 

значительную пористость полученных агломера-

тов. Агломераты порошков с различными характе-

ристиками при одинаковых условиях гранулиро-

вания отличаются друг от друга.

При увеличении давления прессования в усло-

виях полусухого прессования с водным раствором 

ПВС в качестве связки происходит разрушение 

агломератов и даже агрегатов гранулированных 

порошков. Порошки, агломерированные с приме-

нением распылительной сушки, разрушаются зна-

чительно менее интенсивно.

Коэффициент трещиностойкости образцов из 

гранулированных порошков возрастает при по-

вышении давления прессования и сопровождаю-

щем его измельчении микроструктуры материала. 

Коэффициент трещиностойкости образцов из по-

рошка, агломерированного с применением распы-

лительной сушки, не изменяется с увеличением 

давления прессования.

Представленные результаты исследований 

получены в ходе выполнения государственного задания 

Министерства науки и высшего образования РФ 

(проект № FSNM-2020-0026).
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Аннотация: Для получения композитных частиц СuCr использован метод осаждения меди из раствора ее сульфата на 
частицы порошка хрома при одновременной механической активации (МА) смеси в планетарной шаровой мельнице АГО-2 
в течение 5 мин. Концентрация CuSO4·5H2O в растворе при полном восстановлении меди обеспечивала молярное соот-
ношение Cu/Cr = 1. Осажденная мелкокристаллическая медь обладает высокой активностью и на воздухе быстро окис-
ляется до оксида Cu2O, поэтому отмывку, сушку и хранение полученных композитных порошков проводили в атмосфере 
аргона. После сушки дополнительно выполняли МА смеси в течение 5 мин. При МА в растворе начинают формироваться 
композитные частицы с ламинатной структурой. Из полученных порошков прессовали таблетки диаметром 3 мм, высотой 
до 1,5 мм и плотностью 4,2–4,5 г/см3. Образцы спекали в атмосфере аргона при температуре 700–1400 °С. Для сравнения 
микроструктур также спекали образцы из смесей порошков металлов Cr и Cu с объемным соотношением хрома и меди 
50 : 50, полученных простым смешением в фарфоровой ступке в течение 20 мин и МА длительностью 10 мин. В зависимо-
сти от температуры нагрева можно выделить три области формирования структуры сплава. При температурах нагрева 
ниже температуры плавления эвтектики композитные частицы спекаются в отдельных точках. При температурах нагрева 
выше температуры ликвидуса осуществляются плавление и фазоразделение сплава; одна часть образца состоит из меди, 
обогащенной хромом, другая – из хрома, обогащенного медью. При промежуточных температурах нагрева происходит 
жидкофазное спекание, сопровождающееся фазоразделением. Частицы хрома, обогащенные медью, приобретают сфе-
рическую форму и находятся в медной матрице, обогащенной хромом. Сравнение спеченных в одинаковых условиях об-
разцов из смесей порошков, полученных разными способами, показало, что более равномерную и мелкозернистую струк-
туру имеют образцы с осажденной медью.
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Abstract: CuCr composite particles were obtained using the method of copper deposition from the solution of its sulfate onto 
chromium powder particles with the simultaneous mechanical activation (MA) of the mixture in an AGO-2 planetary ball mill for 
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5 minutes. CuSO4·5H2O concentration in the solution with complete copper reduction provided a molar ratio of Cu/Cr = 1. Since 
deposited fine crystalline copper is highly active and rapidly oxidizes to Cu2O oxide in air, the obtained composite powders were 
washed, dried, and stored in an argon atmosphere. After drying, the mixture was subjected to additional MA for 5 minutes. Composite 
particles with a laminate structure begin to form in the solution during MA. Tablets were pressed with a diameter of 3 mm, height 
of up to 1.5 mm, and density of 4.2–4.5 g/cm3 from the powders obtained. Samples were sintered in an argon atmosphere at 700–
1400 °С. For comparison of microstructures, samples were also sintered from mixtures of Cr and Cu metal powders with a volume 
ratio of chromium to copper of 50 : 50 obtained by simple mixing in a porcelain mortar for 20 minutes and MA for 10 minutes. Three 
areas of the alloy structure formation can be distinguished depending on the heating temperature. At heating temperatures below the 
eutectic melting point, composite particles are sintered at certain points. At heating temperatures above the liquidus temperature, 
the alloy melts with its phases separated; one part of the sample consists of copper enriched in chromium, and the other part 
consists of chromium enriched in copper. At intermediate heating temperatures, liquid phase sintering occurs accompanied by 
phase separation. Copper-enriched chromium particles become spherical and are located in a chromium-enriched copper matrix. 
Comparison of samples sintered under the same conditions from powder mixtures obtained by different methods showed that 
a more uniform and fine-grained structure is obtained in samples with deposited copper.

Keywords: pseudo-alloys, copper deposition, mechanical activation, sintering, phase separation. 
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Введение

Бинарные псевдосплавы меди с хромом обла-

дают, наряду с хорошей электропроводностью, 

высокой прочностью и эрозионной стойкостью. 

Благодаря этим свойствам данные материалы ис-

пользуются для производства вакуумных преры-

вателей в электротехнических цепях [1, 2]. 

Синтез сплавов Cr—Cu осуществляют различ-

ными методами спекания, горячего прессования, 

индукционной плавки, дуговым переплавом, ва-

куумным напылением [3—7]. Одним из часто при-

меняемых способов получения сплавов является 

механическое сплавление, достигаемое при высо-

коэнергетической механической обработке смесей 

порошков металлов, или механической активации 

(МА), при которой происходит образование ком-

позитных, нанокристаллических или аморфных 

порошков [8—12]. Для модификации поверхности, 

улучшающей электропроводность и твердость бы-

стро отверждаемых сплавов Cu—Cr, применяют 

методы обработки лазером и высокоинтенсивным 

электронным пучком [13, 14]. Свойства сплавов 

Cr—Cu зависят от способа их получения, струк-

туры и примесей [15—19]. Химическое осаждение 

металлов из растворов на порошки не используют, 

так как получаются, как правило, непрочные по-

крытия. 

Цель данной работы заключалась в разработке 

комбинированного метода, включающего восста-

новление меди из раствора CuSO4·5H2O на порошке 

хрома при одновременной механической активации 

для получения композитных порошков, и сравне-

нии микроструктур спеченных образцов из смесей 

Cr—Cu, полученных различными способами.

Методика экспериментов

Водный раствор для восстановления меди 

включал диэтиленгликоль (до 30 %), глицерин (до 

8 %), фтористоводородную кислоту (до 0,25 %) и 

смачиватель ОП-10 (C9H19C6H4O(C2H4O)10OH, до 

0,8 %). Концентрация CuSO4·5H2O в растворе со-

ставляла 11,5 %. При расходе 30 мл раствора на 1 г 
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порошка хрома (ПХ1С, фракция менее 30 мкм, 

чистота 99,1 %) при полном восстановлении меди 

такая концентрация обеспечивала молярное соот-

ношение Cu/Cr = 1. 

Порошок хрома (3 г) заливали 100 мл раствора, 

нагревали до 80 °C, при этом из раствора осажда-

лась часть меди. Полученную смесь переливали 

в барабаны планетарной мельницы АГО-2. Ме-

ханическую активацию проводили при загрузке 

в барабаны по 200 г стальных шаров и скорости 

вращения барабанов 2220 об/мин в течение 5 мин. 

Так как медь из раствора легко осаждается на же-

лезо, шары и внутреннюю поверхность стальных 

барабанов предварительно покрывали медью из 

раствора ее сульфата. Восстановленная медь обла-

дает высокой активностью, и в растворе, и на воз-

духе быстро окисляется до оксида Cu2O, поэтому 

отмывку, сушку и хранение полученных компо-

зитных порошков проводили в атмосфере арго-

на. Часть полученного осушенного композитного 

порошка дополнительно активировали в течение 

5 мин. При такой продолжительности проведения 

МА происходило незначительное натирание желе-

за, не обнаруживаемое рентгеновским анализом. 

Микрорентгеноспектральный анализ показал в 

смеси наличие отдельных частиц железа, отколов-

шихся от шаров и стенок барабанов. Спекание по-

лученных порошков проводили по методике [20]. 

Для этого из них прессовали таблетки диаметром 

3 мм, высотой 1,5 мм и плотностью 4,2—4,5 г/см3, 

которые укладывали в тигель из нитрида бора на 

плоскую термопару с толщиной спая 30 мкм. Тигель 

нагревали в аргоне при атмосферном давлении. 

Для сравнения микроструктур образцов из по-

рошков, полученных МА с восстановлением ме-

ди, также спекали образцы из смесей порошков 

металлов Cr и Cu (ПМС-11, фракция 45—60 мкм, 

чистота 99,7 %) с объемным отношением хрома к 

меди 50 : 50, приготовленных простым смешением 

в фарфоровой ступке в течение 20 мин и МА дли-

тельностью 10 мин. 

Результаты и их обсуждение

При осаждении меди с одновременной МА 

смеси образующаяся мелкокристаллическая медь 

обладает высокой активностью и частично окис-

ляется до оксида Cu2O. При нагреве полученно-

го порошка в микроволновой печи мощностью 

800 Вт в атмосфере аргона в течение 5 мин оксид 

восстанавливался до металлической меди (рис. 1). 

На рис. 2 показаны рентгенограммы смесей 

порошков, полученных различными методами. 

Рентгенограммы обычных смесей металличес-

Рис. 1. Рентгенограммы композитного порошка – 

после осаждения меди с одновременной 

механической активацией (1) 

и после восстановления порошка (2)

Fig. 1. X-ray patterns of composite powder – 

after copper deposition with simultaneous mechanical 

activation (1) and after powder recovery (2)

Рис. 2. Рентгенограммы смесей Cr–Cu

1 – обычная смесь металлических порошков Cr и Cu 

2 – после МА хрома в растворе CuSO4·5H2O 

3 – после дополнительной МА осушенной смеси 
4 – после МА металлических порошков Cr и Cu

Fig. 2. X-ray patterns of Cr–Cu mixtures

1 – standard mixture of Cr and Cu metal powders 

2 – after MA of chromium in the CuSO4·5H2O solution 

3 – after additional MA of the dried mixture 
4 – after MA of Cr and Cu metal powders
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ких порошков (1) и смесей, полученных при МА 

с осаждением меди из раствора (2), практически 

одинаковы. Таким образом, при МА раствора 

CuSO4 с хромом происходит в основном осаждение 

мелкокристаллической меди. При дополнитель-

ной МА осушенных порошков, полученных осаж-

дением (3), и МА смеси металлических порошков 

(4) наблюдаются уменьшение интенсивности пи-

ков меди и их уширение за счет увеличения кон-

центрации дефектов и частичной аморфизации 

меди и хрома.

На рис. 3 представлены термограммы нагрева 

образцов, спрессованных из порошка меди и из 

смесей порошков, полученных различными мето-

дами. 

Для сравнения на рис. 3 показана термограмма 

нагрева образца из порошка меди, используемого 

для получения композитных частиц CrCu методом 

МА. Нагрев образцов до температур выше темпе-

ратуры плавления меди приводил к их спеканию 

в течение 20—30 с. При этом на термограммах 

проявляются горизонтальные участки, близкие 

к температуре плавления меди, и участки, соот-

ветствующие кристаллизации сплава. Отличие 

температуры плавления образцов из смесей по-

рошков, полученных различными методами, от 

температуры плавления применяемой меди со-

ставляет ±10 °C и лежит в пределах точности ис-

пользуемого в работе метода измерения. Образец, 

спрессованный из порошка меди, нагретый выше 

температуры плавления, приобретает сфериче-

скую форму. Несмотря на плавление меди, содер-

жащейся в сплаве Cr—Cu, образцы при нагреве до 

t = 1400 °C сохраняют свою форму за счет каркаса 

из частиц хрома, но при спекании уменьшаются 

их диаметр и высота. Согласно диаграмме состо-

яния системы Cr—Cu [21], в меди растворяется 

менее 1,6 ат.% хрома, а температура плавления 

образующейся эвтектики 1075 °C немного ниже 

температуры плавления меди tmCu = 1084,87 °C. 

Выше этой температуры до температуры лик-

видуса tL твердые частицы хрома находятся в рас-

плаве меди. 

Уменьшение размеров образца при спекании 

приводит к его смещению относительно измери-

тельной термопары, поэтому наблюдается большой 

разброс температуры кристаллизации. Наблюда-

емая температура кристаллизации в среднем на 

200 °C ниже температуры плавления меди. Из-

вестно, что при больших скоростях охлаждения 

(1010 град/с) температура кристаллизации ми-

кронных частиц меди может понижаться на 200—

500 °C [22]. В работе [23] установлено, что пере-

охлаждение расплава может достигать 210 °C. 

В нашем случае средняя скорость охлаждения об-

разцов до начала кристаллизации была достаточ-

но высока (~102 град/с), а размер зоны расплава 

составлял 1—10 мкм. Эти факторы, по-видимому, 

являются одной из причин значительного пере-

охлаждения расплава меди, и ее кристаллизация 

начинается значительно ниже температуры плав-

ления. 

Осаждение меди и МА в растворе приводят к 

формированию композитных частиц. Толщина 

отдельных слоев хрома после МА составляет 1—

10 мкм, но в частицах меди, образовавшихся в ре-

зультате механического сплавления, уже наблю-

даются многочисленные включения частиц хрома 

(рис. 4, а). 

В зависимости от температуры нагрева можно 

выделить три области формирования структуры 

сплава. При температурах нагрева ниже темпера-

туры плавления эвтектики (t < tL, область 1) про-

исходит твердофазное спекание на отдельных кон-

тактах между частицами (рис. 4, а), но слои хрома 

сохраняют форму. Повышение температуры спека-

Рис. 3. Термограммы нагрева образцов, 

спрессованных из порошка меди и из смесей Cr–Cu

1 – Cu; 2 – обычная смесь металлических порошков Cr и Cu 

3 – после МА хрома в растворе CuSO4·5H2O 

4 – после дополнительной МА осушенной смеси 

5 – после МА металлических порошков Cr и Cu

Fig. 3. Heating thermograms of samples pressed 

from copper powder and Cr–Cu mixtures

1 – Cu; 2 – standard mixture of Cr and Cu metal powders 

3 – after MA of chromium in the CuSO4·5H2O solution 

4 – after additional MA of the dried mixture 

5 – after MA of Cr and Cu metal powders
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ния выше температуры ликвидуса (t > tL, область 2) 

приводит к фазоразделению расплава (рис. 4, б). 

В этом случае в расплаве меди остается незначи-

тельное количество частиц хрома, имеющих фор-

му дендритов, — появление аналогичных структур 

при фазоразделении наблюдали в работе [23]. В ча-

сти расплава, обогащенной хромом, также содер-

жатся дендриты. При температуре t > tL система 

метастабильна и при охлаждении разделяется на 

расплав, обогащенный медью, и расплав, обога-

щенный хромом [24]. Структура образующегося 

сплава зависит от скорости охлаждения [25]. Со-

гласно [23], в расплаве меди, обогащенном хро-

мом, при быстром охлаждении подавляется рост 

мелких зародышей и формируется фаза в виде 

частиц сферической формы. При медленном 

охлаждении хром выпадает в виде дендритов. 

Интенсивная МА, как и закалка продуктов из 

расплава, приводит к образованию пересыщен-

ных твердых растворов. Согласно [8], при полу-

чении сплава методом МА растворимость хрома 

в твердом растворе на основе меди не превышает 

30 ат.%. В работе [26] отмечается, что при быст-

ром охлаждении расплава возможно образование 

пересыщенного твердого раствора с концентра-

цией хрома до 4—5 ат.%. В работе [27] показано, 

что при длительном механическом сплавлении 

растворимость хрома в меди увеличивается до 

7 мас.%. Таким образом, по данным различных 

источников, возможно значительное пересыще-

ние концентрации хрома в меди. 

При нагреве образцов до температур tL < t < tmCu 

(область 3) происходит жидкофазное спекание, но, 

как отмечалось выше, форма образцов сохраняет-

ся. Структура образцов, спеченных из порошка, 

полученного МА с осаждением меди (рис. 5, б), 

отличается от структуры образца из обычной сме-

си наличием большого количества мелких частиц 

хрома, выделившихся из композитных частиц (см. 

рис. 4, а). 

Растворение хрома в расплаве меди приводит к 

сглаживанию поверхности крупных частиц хрома, 

в результате чего они приобретают форму, близ-

кую к сферической. Средний размер частиц хрома 

в сплавах, полученных из порошка с осажденной 

медью (рис. 5, б, в), не превышает или меньше раз-

меров частиц в соответствующих сплавах, полу-

ченных спеканием из обычных и механически ак-

тивированных порошков меди и хрома (рис. 5, а, г). 

Заключение

Проведенные эксперименты показали возмож-

ность получения композитных порошков Cu—Cr 

при осаждении меди из раствора ее сульфата и од-

новременной механической активации смеси с по-

Рис. 4. Образцы, спеченные из порошка хрома после 5 мин МА в растворе CuSO4·5H2O при t < tmCu (а), 

а также из порошков металлов после 10 мин МА при t > tL (б)

Светлые области – медь, темные – хром

Серые дендриты – хром, обогащенный медью

Fig. 4. Samples sintered from chromium powder after 5 min MA in the CuSO4·5H2O solution at t < tmCu (а), 

as well as from metal powders after 10 min MA at t > tL (б)

Light areas – copper, dark areas – chromium

Grey dendrites – copper-enriched chromium

a б
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рошком хрома. Осаждение мелкокристаллической 

меди способствует формированию композитных 

частиц, но из-за ее высокой химической активно-

сти сушку полученного порошка необходимо ве-

сти в инертной среде. Сравнение спеченных в оди-

наковых условиях образцов из смесей порошков, 

полученных разными способами, показало, что 

более равномерная и мелкозернистая структура 

наблюдается в образцах, полученных предложен-

ным методом. 
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порошковых материалов в условиях сухого трения
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Аннотация: Проведен теоретический анализ процесса одностороннего прессования порошковых материалов, обладаю-
щих пластичностью и сжимаемостью. Учитывается наличие сухого внешнего трения между материалом и боковыми стен-
ками пресс-формы, что определяет сильную нелинейность рассматриваемой задачи. Данная задача обладает рядом осо-
бенностей, затрудняющих ее численное решение: наличие внешнего трения, упругопластичный закон описания поведения 
материала, а также расчет больших перемещений и, как следствие, сильная геометрическая нелинейность. Для учета этих 
факторов была использована комбинация моделей Флека–Куна–МакМикинга и Гурсона–Твергарда–Нидлмана, позволяю-
щая рассматривать широкий диапазон изменения пористости материалов. Численное решение задачи осуществлялось с 
применением конечно-элементного анализа с использованием изопараметрических элементов. Приращение пластиче-
ских деформаций на каждом шаге определялось из нелинейных уравнений пластического течения. Для расчета поведения 
материала при деформировании требовалось обновлять напряжения в гауссовых точках по заданным приращениям де-
формаций. Выполнялся расчет неизвестных величин плотности и напряжения, которые являются функциями координаты 
и времени. Рассматривалось влияние разного отношения высоты заготовки к ее диаметру и величины внешнего трения 
на динамику напряженно-деформированного состояния и кинетику уплотнения материала, исследовалось распределе-
ние эквивалентных напряжений и величины объемных пластических деформаций в материале, а также неравномерность 
относительной плотности в конце периода прессования. Проведенный теоретический анализ позволил установить основ-
ные закономерности кинетики уплотнения неравноплотных порошковых материалов в условиях сухого трения на боковых 
стенках. Полученные результаты имеют актуальность для прогнозирования возможных негативных изменений геометрии 
заготовки при реализации схемы одностороннего прессования порошковых материалов. 

Ключевые слова: порошковый материал, компактирование, трение, моделирование, модель Флека–Куна–МакМикинга, 
модель Гурсона–Твергарда–Нидлмана, пресс-форма. 
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Abstract: The paper presents a theoretical analysis of the single action pressing of powder materials featuring plasticity and 
compressibility. It takes into account dry external friction between the die material and side walls, which determines the strong 
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nonlinearity of the problem considered. This problem has a number of features that complicate its numerical solution: the presence 
of external friction, the elastic-plastic law of material behavior description, as well as the calculation of large displacements and, as 
a consequence, strong geometric nonlinearity. To consider these features, a combination of Fleck–Kuhn–McMeeking and Gurson–
Tvergaard–Needleman models was used to consider a wide range of changes in the porosity of materials. The numerical solution 
of the problem was carried out using finite element analysis with isoparametric elements. The increment of plastic deformations 
at each step was determined from nonlinear equations of plastic flow. Stresses at the Gaussian points were updated according to 
the specified increments of deformations to calculate the material behavior during deformation. Unknown density and strain values 
as functions of coordinate and time were calculated. The influence of the different height-to-diameter ratio of the blank and the 
value of external friction of the material stress-strain state and compaction kinetics were considered. The distribution of equivalent 
stresses and the value of volumetric plastic deformations in the material, as well as the nonuniformity of relative density at the end of 
the pressing period were studied. The theoretical analysis made it possible to study the basic compaction kinetics laws for powder 
materials with nonuniform density under conditions of dry friction on side walls. The results obtained are relevant for predicting 
possible negative changes in the blank geometry when implementing the single action pressing scheme for powder materials.

Keywords: powder material, compaction, friction, modeling, Fleck–Kuhn–McMeeking model, Gurson–Tvergaard–Needleman 
model, die. 
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Введение

Методы горячего прессования и СВС-прессо-

вания, в которых прессование сочетается с про-

цессами соответственно спекания и химического 

синтеза, получили широкое распространение для 

компактирования порошковых материалов (ПМ) 

[1]. Эти методы различаются способами перево-

да порошковых заготовок в высокотемпературное 

состояние. В методе горячего прессования, при-

меняемом в традиционной порошковой метал-

лургии, используется внешний (печной) нагрев 

смеси готовых порошков. Температура горячего 

прессования в зависимости от природы спекае-

мого материала находится в пределах 50—90 % от 

температуры плавления основного компонента [2]. 

В СВС-прессовании, относящемся к технологии 

самораспространяющегося высокотемпературно-

го синтеза, используется внутреннее тепло за счет 

химической реакции [3]. В обоих методах процесс 

прессования осуществляется в условиях внешне-

го трения по поверхности пресс-формы [4]. С на-

личием внешнего трения связаны потери усилия 

прессования на преодоление внешнего трения по 

высоте порошковой заготовки [5, 6], что обуслов-

ливает неравномерное распределение плотности 

по объему прессовки. В обоих случаях важно опре-

делить агрегатное состояние материала. Для жид-

кого состояния, согласно [7], ответственным за 

уплотнение предполагается физический процесс 

вязкого течения массы в поры, для твердого состо-

яния — процесс пластической деформации.

При изучении закономерностей процесса прес-

сования заготовок и оценке компактирования 

пористых материалов до сих пор зачастую исполь-

зуется эмпирическое уравнение, связывающее 

приложенное давление прессования с плотностью 

прессовки, предложенное в середине прошло-

го века М.Ю. Бальшиным [8, 9]. Однако при этом 

возникают методические трудности, связанные с 

тем, что процесс уплотнения является существен-

но нестационарным и степень уплотнения непре-

рывно меняется со временем. Поэтому плотность, 

соответствующая заданному давлению, зависит 

и от длительности процесса прессования. Сле-

дует отметить и ряд других факторов, влияющих 

на оценку прессуемости порошковых заготовок: 

боковое трение [10], неизотермические факторы 

[11], неоднородность распределения плотности и 

напряжения по объему прессовки, различные ре-

жимы уплотнения (волновой режим, при котором 

волна уплотнения перемещается по образцу, или 

регулярный однородный режим [12]). Эти важ-

ные вопросы исследовались в современной теории 
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прессования ПМ, а кинетическое уравнение для 

плотности в зависимости от давления выводилось 

на основе законов механики и физики [13].

Отметим, что в практике прессования, как 

правило, используется только средняя интеграль-

ная по объему плотность пористого тела. Однако 

неравномерность распределения плотности в ма-

териале может достигать существенных значений. 

Например, в работе [14] показано, что из-за внеш-

него трения даже при самых благоприятных ус-

ловиях одностороннее прессование практически 

непригодно для получения прессовок с отноше-

нием высоты к диаметру более 2,5. В связи с этим 

исследования распределения плотности являются 

актуальными. 

Целью настоящей работы является теоретиче-

ский анализ процесса одностороннего прессова-

ния порошковых материалов, обладающих опре-

деленной пластичностью и сжимаемостью. Для 

описания пористой пластичности в широком диа-

пазоне значений пористости материала совместно 

используются модель Флека—Куна—МакМикин-

га [15] и микромеханическая модель Гурсона—

Твергарда—Нидлмана [16].

1. Методология

Рассмотрим процесс компактирования ПМ в 

условиях сухого трения. Вначале пористость про-

является в виде пустот между твердыми недефор-

мированными частицами материала. Далее проис-

ходит пластическая деформация частиц, при этом 

пористость задается изолированными пустотами 

между частицами. Моделирование пластических 

деформаций пористых материалов отличается от 

методов расчета традиционной пластичности ме-

таллов. В частности, функция текучести и пласти-

ческий потенциал определяются не только тензо-

ром напряжений, но и включают зависимости от 

гидростатического давления [17]. Относительная 

плотность связана с относительной пористостью 

(долей пустот ϕ) соотношением

ρrel = (1 – ϕ). (1)

Анализ технологических процессов обработки 

давлением ПМ возможен с тех же позиций теории 

пластического течения, на основе которых выполня-

ется моделирование процессов обработки давлением 

компактных материалов [18]. Для этого необходимо 

корректно сформулировать условие предельного со-

стояния ПМ, т.е. построить поверхность текучести, и 

далее получить уравнение ассоциированного закона 

пластического течения. Существуют различные мо-

дели пористой пластичности. 

1.1. Модели пластичности

Модель Шимы и Ояне [19] разработана на ос-

нове обработки экспериментальных результатов 

компактирования медных порошков для после-

дующего спекания при различных значениях на-

сыпной плотности. Этот подход характеризуется 

применением поверхности текучести для модели-

рования уплотнения пористых металлических из-

делий, изготовленных методом спекания. Модель 

может быть использована для описания компак-

тирования ПМ при низких и высоких температу-

рах. Пластический потенциал Qp SO(σ) определя-

ется через эквивалентные напряжения и среднее 

напряжение, учитывает изотропность упрочнения 

материала из-за его уплотнения:

  (2)

где σe — эквивалентное напряжение представи-

тельного объема по Мизесу, σ0 — предел текучести 

материала, pm — среднее напряжение. Величины α 

и γ являются параметрами материала, показатель m 

получается путем анализа экспериментальных 

данных. Например, значения этих величин для 

медных ПМ следующие: α = 6,2, γ = 1,03, m = 5.

Модель Гурсона [20] имеет микромеханическую 

природу и описывает совокупность процессов за-

рождения, роста и коалесценции микропор [21]. 

Модель основана на зависимой от давления функ-

ции текучести для описания поведения пористых 

материалов. Уравнение поверхности пластично-

сти получено путем решения задачи о сфериче-

ски симметричном деформировании сферической 

поры в идеальном жесткопластическом материа-

ле. Основной переменной является пористость ϕ. 

Функция текучести и связанный с ней пластиче-

ский потенциал Qp G не обладают эллиптической 

формой в пространстве напряжений, в отличие от 

модели Шимы—Ояне. Они рассчитываются как 

функция гиперболического косинуса:

  (3)

Модель Гурсона—Твергарда—Нидлмана (ГТН) 

[16, 20]. Твергард В. ввел в условие (3) константы q1, 
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q2, q3 для согласования результатов численного 

расчета деформации материала с периодическими 

порами [21]. Для учета слияния пор (коалесцен-

ции) в [16] было предложено использовать в усло-

вии пластичности Гурсона эффективную пори-

стость ϕe:

  (4)

где ϕc — критическая пористость, до которой по-

ры не взаимодействуют (до начала коалесценции); 

ϕf — пористость, соответствующая разрушению 

материала. Когда пористость возрастает выше зна-

чения ϕf, эффективная пористость принимает мак-

симальное значение ϕm (предельная пористость) и 

материал теряет способность воспринимать на-

грузку. Эта максимальная пористость определяет-

ся коэффициентами коррекции Твергарда:

  (5)

С учетом (4) и (5) пластический потенциал в 

этом случае имеет вид

  (6)

В модели ГТН обычно используются следую-

щие параметры коррекции: q1 = 1,5, q2 = 1,03, q3 =

= q1
2.

Модель Флека—Куна—МакМикинга (ФКМ) [15]. 

Критерий ФКМ был разработан для описания ма-

териалов с высокой пористостью. Функция теку-

чести и связанный с ней пластический потенциал 

получены из уравнений, описывающих случайно 

распределенные твердые частицы. Этот критерий 

хорошо описывает поведение материала, облада-

ющего пористостью от 10 до 36 %. Максимальное 

значение пористости 36 % соответствует случай-

ной плотной упаковке равноразмерных твердых 

частиц [17]. При более низких значениях пористо-

сти твердые частицы начинают взаимодействовать 

друг с другом и иметь большее отклонение от сфе-

рической формы. Пластический потенциал в этом 

случае записывается следующим образом:

  
(7)

Напряжение текучести материала под влияни-

ем гидростатического давления pf вычисляется по 

формуле

  (8)

где σ0 — начальное напряжение текучести. Макси-

мальная пористость ϕm обычно принимается рав-

ной 36 %, соответствующей плотности насыпки.

Комбинированная модель ФКМ—ГТН [22, 23] 

предназначена для описания широкого диапазо-

на пористости материалов. Для низких значений 

пористости (ϕ2 < 0,1) используется модель ГТН (6), 

а для более высоких (ϕ1 > 0,25) — модель ФКМ. 

В переходной области применяется линейная ком-

бинация этих моделей:

  (9)

При этом принимаются весовые функции:

  (10)

В начале компактирования пористый наполни-

тель состоит из свободных частиц порошка. С те-

чением времени частицы порошка деформируют-

ся, и пористость существует в виде пустот. Модели 

ФКМ и ГТН основаны на различных микрострук-

турных морфологиях (модели частиц и пустот со-

ответственно). Поэтому комбинированная модель 

имеет микромеханический базис для начала и 

окончания компактирования одновременно.

Необходимо отметить, что большинство функ-

ций текучести пористых материалов не учитывают 

переменные силы межзеренного взаимодействия. 

Как правило, они основаны на допущениях об от-

сутствии межзеренного взаимодействия и отсут-

ствии сопротивления ПМ при гидростатическом 

растяжении. Примерами таких моделей могут 

служить модели Друкера—Прагера [24] и Cam—

Clay [25]. В других моделях приняты допущения 

о «слипании» зерен и равнопрочности материала 

при гидростатическом растяжении и сжатии — эти 

модели описаны ниже в разделе 1.2. В связи с этим 

первая группа моделей применяется для сыпучих 

твердых тел (например, грунтов), а вторая — для ис-

следования пластического разрушения или уплот-

нения порошковых материалов. Отличительной 

особенностью используемого метода является его 

применимость для моделирования уплотнения в 

широком диапазоне пористости ПМ.
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1.2. Моделирование взаимодействия 

материала и пресс-формы

Расчетная система представлена на рис. 1. Для 

оптимизации вычислений задача рассматрива-

лась в двумерной осесимметричной постановке. 

Порошковый материал располагался в цилин-

дрической пресс-форме высотой H и внутренним 

радиусом R. Одностороннее прессование модели-

ровалось путем задания соответствующего общего 

перемещения верхней (Sp up), а также неподвижной 

нижней (Sp down = 0) границ материала в осевом на-

правлении. 

Использовались следующие допущения: от-

сутствие деформации пресс-формы и постоянная 

скорость перемещения пуансонов. С расчетной 

точки зрения задача являлась сильно нелиней-

ной. Поэтому для улучшения сходимости решения 

применялся мелкий шаг по перемещению. Пред-

варительные расчеты показали, что предпочтите-

лен шаг 0,01 мм.

На границе «материал—пресс-форма» задава-

лось граничное условие, соответствующее модели 

статического трения Кулона:

  (11)

где Tt — касательное напряжение, Tn — нормальное 

напряжение, μstat — коэффициент трения, Tt,max — 

максимальное касательное напряжение. Когда ка-

сательное напряжение превышает максимальное 

значение, то происходит скольжение, независимое 

от значения нормального давления. В модели ис-

пользуется бесконечно большое значение этого 

параметра. Это соответствует отсутствию огра-

ничения на тангенциальную касательную силу. 

В дальнейшем в работе во всех случаях, кроме ого-

воренных заранее, применяется коэффициент тре-

ния μstat = 0,1. В качестве материала пресс-формы 

выбрана конструкционная сталь. Свойства рас-

сматриваемого ПМ соответствуют порошку алю-

миния и представлены ниже:

Модуль Юнга (E), Па ................................... 70·109

Коэффициент Пуассона (ν) ............................ 0,33

Плотность (ρ), кг/м3....................................... 2700

Начальный предел текучести (σ0), Па ...... 200·106

Коэффициенты коррекции Твергарда:

q1GTN ............................................................... 1,5

q2GTN ............................................................... 1,0

q3GTN ............................................................. 2,25

Объемная доля пустот:

начальная ( f0) ............................................... 0,28

максимальная ( fmax) .................................... 0,36

2. Методика 

численных расчетов

При реализации конечно-элементного (КЭ) 

анализа с использованием изопараметрических 

элементов и явной схемы интегрирования уравне-

ний движения сплошной среды для расчета пове-

дения материала требуется обновлять напряжения 

в гауссовых точках по заданным приращениям 

деформаций. В начале процесса уплотнения ПМ 

в пределах упругой области применяется закон 

линейно-упругого материала Гука. Далее прира-

щение пластических деформаций на каждом шаге 

определяется из нелинейных уравнений пластиче-

Рис. 1. Геометрическая модель расчетной системы

Fig. 1. Geometrical model of the system designed
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ского течения [26, 27]. Осуществляется расчет тен-

зора деформаций:

ε = εel + εinel, (12)

где εel  и  εinel — тензоры упругой и неупругой де-

формаций соответственно.

Далее находятся упругие напряжения в расчет-

ных точках системы:

σ = Dεel, (13)

где D — тензор упругих констант материала.

Осуществляется расчет эволюции пластиче-

ских деформаций:

  (14)

где λ > 0 — множители Лагранжа, λ
·
Qp comb = 0 для 

случая пластического деформирования ПМ.

Как было отмечено выше, рассматриваемая за-

дача является сильно нелинейной. Для улучшения 

сходимости и уменьшения расчетного времени не-

обходимо применение специальной КЭ-сетки. На 

криволинейных участках расчетной системы не-

обходимо создание высокой плотности КЭ.

Учитывая вышесказанное, составлен алгоритм 

расчета компактирования ПМ (рис. 2). На началь-

ном этапе происходит построение геометрии, зада-

ние граничных условий. Следующий шаг — расчет 

перемещения верхнего плунжера в соответствии с 

его скоростью. Если прессование осуществляется 

в упругой области, то реализуется закон линейно-

упругого материала Гука. В противном случае 

выполняется расчет модели пористой пластично-

сти ФКМ—ГТН. После нахождения необходимых 

параметров модели проводится расчет упругих 

Рис. 2. Алгоритм расчета компактирования порошковых материалов

Fig. 2. Algorithm of powder material compaction design
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деформаций, нахождение полей относительной 

плотности. Проверка достижения максимальной 

относительной плотности обусловливает возврат 

на этап расчета перемещения плунжера или обе-

спечение сходимости решения. Критерием завер-

шения процесса прессования является сходимость 

с точностью 0,01 % значения максимальной плот-

ности материала во всей расчетной области.

2.1. Экспериментальная проверка 

результатов расчета

Для проверки адекватности применяемых мо-

делей и методов их решения можно воспользо-

ваться информацией, приведенной в литературе. 

В работе [28] на рис. 65 представлено распределе-

ние плотности в односторонне спрессованном по-

рошке никеля. Эти данные были получены по ре-

зультатам измерения твердости на спрессованных 

заготовках. Конечная высота материала составила 

17,5 мм. В тексте работы [28] не было информации 

об исходных его характеристиках. Для сравне-

ния с экспериментальными данными приведем 

значения относительной плотности ПМ на ко-

нечном этапе его прессования в цилиндрической 

пресс-форме с соотношением высоты и радиуса, 

равным 6 (рис. 3).

В данном случае количественное сравнение 

приведенных данных не представляется возмож-

ным, поскольку для этого требуется дополнитель-

ная информация об условиях проведения экспери-

мента. Тем не менее на качественном уровне такое 

сравнение возможно. По данным [28], максималь-

ная плотность наблюдается в верхнем пристенном 

слое, а минимальная — в нижнем пристенном, что 

согласуется с результатами, приведенными на рис. 3 

(0,892 и 0,785) 

3. Анализ 

напряженно-деформированного 

состояния ПМ и кинетики уплотнения

Рассмотрим прессование ПМ в металлической 

цилиндрической пресс-форме, имеющей H = 60 мм 

и R = 30 мм. Решение уравнений математической 

модели осуществлялось методом конечных эле-

ментов. Использовалась дискретизация расчетной 

области сеткой треугольных КЭ. Число конечных 

элементов материала составило 3230.

3.1. Распределение 

эквивалентных напряжений

На рис. 4 представлено распределение эквива-

лентных напряжений в материале при односто-

роннем сжатии материала при перемещении пуан-

сона на 8 и 15 мм.

Полученные данные позволяют сделать вы-

вод, что максимальные напряжения в обоих слу-

чаях соответствуют областям «стенка пресс-фор-

мы — плунжер пресса». При меньшей деформации 

(рис. 4, а) максимальное напряжение составляет 

107,5 МПа, а с ее ростом (рис. 4, б) оно увеличива-

ется незначительно (около 110 МПа).

3.2. Распределение объемных 

пластических деформаций

Поля напряжений в материале имеют сходство 

с полями объемных пластических деформаций, 

представленными на рис. 5. 

Как видно из рис. 5, из-за трения объемная пла-

стическая деформация в областях, примыкающих 

к движущимся частям плунжера, больше, чем в 

остальном объеме материала.

3.3. Поля доли пор в материале

В процессе компактирования пористость ПМ 

уменьшается, что приводит к увеличению проч-

ности изделия. Как показали предварительные 

расчеты, при отсутствии трения между пресс-фор-

мой и материалом относительная плотность будет 

величиной постоянной (в пределах погрешности 

численных расчетов). На рис. 6 представлен кон-

турный график текущей объемной доли пор (ϕ) в 

конце периода прессования при наличии внешне-

го трения при μstat = 0,1.

Рис. 3. Значения относительной плотности ПМ 

в конце прессования

Fig. 3. Relative density values for powder materials 

at the end of pressing
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Рис. 4. Эквивалентные напряжения в материале (σе) при одностороннем прессовании 

при перемещении пуансона на 8 мм (а) и 15 мм (б)

Fig. 4. Equivalent stresses in the material (σе) at single action pressing with 8 mm (а) and 15 mm (б) punch travels

Рис. 5. Поля объемных пластических деформаций при одностороннем прессовании 

при перемещении пуансона на 8 мм (а) и 15 мм (б)

Fig. 5. Fields of volumetric plastic strains at single action pressing with 8 mm (а) and 15 mm (б) punch travels

Рис. 6. Объемная доля пор при одностороннем прессовании при перемещении пуансона на 8 мм (а) и 15 мм (б)

Fig. 6. Volume fraction of pores at single action pressing with 8 mm (а) and 15 mm (б) punch travels

a

a

a

б

б

б
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Как видно из рис. 8, увеличение трения оказы-

вает существенное влияние на разнопористость 

материала: значение показателя ϕ возросло при-

мерно в 3 раза для соответствующих значений H/d. 

Также необходимо отметить некоторое выравни-

вание разнопористости в конце рассматриваемо-

го периода при бóльших соотношениях H/d (при 

H/d = 1,5).

Таким образом, как показали результаты мо-

делирования, при отсутствии трения между ма-

териалом и пресс-формой конечная величина по-

ристости материала является величиной почти по-

стоянной по объему. Отклонения значений объяс-

няются погрешностью численного расчета. Оче-

видно, что данный случай является теоретической 

идеализацией. В действительности в пригранич-

ных к пресс-форме слоях материала уплотнение 

проявляется в большей степени из-за неизбежного 

наличия трения, что препятствует перемещению 

частиц материала.

Заключение

Представлены результаты численного модели-

рования одностороннего прессования порошко-

вых материалов, обладающих пластичностью и 

сжимаемостью, с использованием упругопластич-

ных моделей Флека—Куна—МакМикинга и Гур-

сона—Твергарда—Нидлмана.

Проведен анализ качественных особенностей 

динамики двумерного нестационарного процесса 

уплотнения, представлены результаты численных 

расчетов распределений плотности, напряжений и 

деформаций по высоте и радиусу прессуемой заго-

Полученные результаты можно объяснить 

тем, что в области контакта пуансона и стенки 

пресс-формы материалу из-за трения труднее сме-

щаться в центр, в связи с этим такая область имеет 

бóльшую относительную плотность (меньшую по-

ристость) по сравнению с центральной областью 

заготовки.

3.4. Влияние соотношения высоты 

и диаметра заготовки на разнопористость

В работе было исследовано влияние отноше-

ния высоты пресс-форм к диаметру на величину 

разнопористости материала для одностороннего 

прессования ПМ. Были использованы 5 пресс-

форм высотой H = 30 мм и диаметром d = 2R = 60, 

30, 20, 12 и 10 мм. На рис. 7 представлены кривые 

зависимости разноплотности Δϕ (разности между 

максимальной и минимальной расчетными плот-

ностями) по объему ПМ от перемещения пуансона.

Как видно из рис. 7, при перемещении пуан-

сона разнопористость материала нелинейно уве-

личивается. При этом для пресс-форм, имеющих 

большее отношение высоты к диаметру, характер-

но более высокое значение разнопористости. Так, 

в конце рассматриваемого периода компактирова-

ния разнопористость при H/d = 0,5 была в 2,6 раза 

ниже, чем при H/d = 3. 

3.5. Влияние трения 

на компактирование ПМ

Аналогично предыдущему разделу, была про-

ведена серия расчетов при большем значении ко-

эффициента трения — μstat = 0,3 (см. рис. 8).

Рис. 7. Разнопористость по объему ПМ 

для одностороннего прессования при μstat = 0,1

Fig. 7. Pore variability by powder material volume 

for single action pressing at μstat = 0.1

Рис. 8. Разнопористость по объему ПМ 

для одностороннего прессования при μstat = 0,3

Fig. 8. Pore variability by powder material volume 

for single action pressing at μstat = 0,3
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товки. Установлено, что поля напряжений в мате-

риале имеют сходство с полями объемных пласти-

ческих деформаций. 

Выполнено сравнение полученных численных 

результатов относительной плотности порошковых 

материалов в цилиндрической пресс-форме с извест-

ными ранее экспериментальными данными для ко-

нечного момента прессования. Для двумерных моде-

лей они качественно согласуются между собой.

Исследовано влияние отношения высоты 

пресс-форм к диаметру и бокового трения на ве-

личину разнопористости материала для односто-

роннего прессования ПМ. Установлено, что для 

заготовок с бóльшим соотношением H/d характер-

но более высокое значение разнопористости. 

В дальнейших работах планируются исследо-

вания напряженно-деформированного состояния 

и кинетики уплотнения ПМ для двухстороннего 

прессования, в том числе для разных скоростей 

пуансонов, и анализ распределения относитель-

ной плотности ПМ в пресс-формах.
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Аннотация: Проведены экспериментальные исследования и с помощью разработанной математической модели выпол-
нены теоретические расчеты волнового синтеза в системе Ni–Al–Cu. Получены приближенные аналитические формулы 
для оценки характеристик синтеза. С использованием данных экспериментов и аналитических соотношений методом 
обратной задачи найдены кинетические константы, определяющие динамику процесса. Показано, что при повышении 
относительной плотности реакционного образца в диапазоне значений относительной плотности от 0,4 до 0,6 скорость 
распространения фронта горения монотонно растет. Глубина проникновения расплава меди из центра образца в никель-
алюминиевую матрицу зависит от относительной плотности образца и диаметра медной проволоки: более высокие их зна-
чения приводят к увеличению области жидкофазной пропитки. Темп смачивания расплавом меди порошкового каркаса 
из никеля и алюминия лимитируется скоростью волны синтеза. На основе опытных данных и аналитических соотноше-
ний проведена оценка эффективных кинетических констант, характеризующих высокотемпературный синтез реакцион-
ной смеси Ni + Al в присутствии добавок меди. Вычислены тепловой эффект реакции образования интерметаллида NiAl 
и предэкспоненциальный множитель в уравнении химического превращения; установлена величина показателя степе-
ни в соотношении для теплопроводности смеси; найдена константа, определяющая процесс пропитки расплавом меди 
никель-алюминиевой матрицы. Макроскопический подход, используемый для анализа процесса синтеза интерметаллида 
NiAl, позволяет определить все искомые физико-химические характеристики и параметры модели. Математическая мо-
дель пригодна для прогностических оценок и анализа экспериментальных данных в макроскопическом приближении. По-
лучены приближенные аналитические формулы для расчета характеристик синтеза интерметаллида NiAl. Они позволяют 
рассчитывать характеристики сквозного канала и могут быть применены для расчета изделий из NiAl.
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Abstract: Experimental studies were carried out with theoretical calculations of wave synthesis in the Ni–Al–Cu system were 
performed using the mathematical model developed. Approximate analytical formulas were obtained for synthesis performance 
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evaluation. The inverse problem method was used to get kinetic constants that determine process dynamics based on the 
experimental data and analytical relationships. It is shown that the combustion front propagation velocity increases monotonically 
with an increase in the reaction sample relative density in the range of relative density values of 0.4 to 0.6. The depth of copper 
melt penetration from the center of the sample into the nickel-aluminum matrix depends on the relative density of the sample 
and copper wire diameter: higher densities and larger diameters lead to an increase in the liquid-phase impregnation area. 
The rate of nickel and aluminum powder frame wetting with copper melt is limited by the synthesis wave speed. Based on the 
experimental data and analytical ratios, we estimated the effective kinetic constants describing the high-temperature synthesis of 
the Ni + Al reaction mixture in the presence of copper additives. The thermal effect of the NiAl intermetallic formation reaction and 
the preexponential factor in the chemical transformation equation are calculated, the exponent value in the ratio for the mixture 
thermal conductivity is established; a constant determining the process of nickel-aluminum matrix impregnation with copper 
melt is found. The macroscopic approach used to analyze the NiAl intermetallic synthesis makes it possible to determine all the 
desired physicochemical characteristics and model parameters. The mathematical model is suitable for predictive estimates and 
experimental data analysis in the macroscopic approximation. Approximate analytical formulas are obtained for calculating the NiAl 
intermetallic synthesis characteristics. They allow for calculating the through channel characteristics and can be used in the design 
of NiAl products.

Keywords: experiment, mathematical model, NiAl intermetallic compound, chemical transformation, capillary absorption, com-
bustion wave.
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Введение

Создание перспективных материалов с задан-

ным комплексом специфицированных качеств 

(например, с повышенными пределами прочности, 

жаростойкости, износостойкости и т.д.), пригод-

ных для сложных условий эксплуатации, требует 

развития научных представлений о путях форми-

рования в материалах соответствующих структур-

но-фазовых состояний, ведущих к существенному 

улучшению их технико-экономических показате-

лей. В особой степени это можно отнести к спла-

вам и композиционным материалам, полученным 

на основе интерметаллических соединений нике-

ля с алюминием, характеризующихся высокими 

показателями жаропрочности и жаростойкости. 

Применение технологического горения для 

синтеза высокотемпературных материалов сдер-

живается недостаточной изученностью физико-

химических процессов в волне высокотемпера-

турного синтеза [1, 2]. В то же время необходимо 

отметить, что изучению СВС в системе Ni—Al, как 

экспериментальному, так и теоретическому, по-

священо значительное количество исследований, 

позволивших раскрыть и объяснить многие меха-

низмы и закономерности, описывающие данный 

процесс [1—6]. 

Вместе с тем для большинства интерметалли-

дообразующих систем, в том числе и для системы 

Ni—Al, до сих пор малоисследованной остается 

проблема влияния капиллярных течений распла-

ва металлов на неизотермические пространствен-

ные волны химического превращения в пори-

стых гетерогенных средах. Обзор существующей 

литературы показывает, что описание тепло- и 

массообмена в пористой среде является для ряда 

практически важных приложений отрывочным 

[7]. Классический анализ кинетики пропитки по-

ристых тел расплавами встречает значительные 

трудности при интенсивном нагреве, изменении 

размеров частиц пористой среды и протекании хи-

мической реакции [8—10]. Следует отметить, что 

зачастую между расплавленным металлом и ма-

трицей протекают физико-химические процессы, 

препятствующие образованию конечного продук-

та заданного фазового состава [10]. 
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Целью работы являлось исследование экспери-

ментальными и теоретическими методами волно-

вого высокотемпературного синтеза образцов на 

основе интерметаллида NiAl, содержащих добавку 

меди. 

Для удобства обработки экспериментов по 

оценке кинетических характеристик пропитки 

медью никель-алюминиевого каркаса процесс 

СВС проводили на цилиндрических образцах из 

смеси порошков никеля и алюминия с медным 

стержнем, располагавшимся вдоль оси порошко-

вой заготовки. Отдельные эксперименты выпол-

няли на образцах, в которых к стехиометрической 

смеси порошков Ni и Al добавляли порошок меди в 

количестве от 1 до 10 мас.% по отношению к смеси 

Ni + Al.

Методика проведения экспериментов

Для исследования использовали порошки ни-

келя (ПНК1-Л7) и алюминия (АСД-4). Их смеши-

вали в соотношении 68,5 мас.% Ni и 31,5 мас.% Al 

(стехиометрия NiAl). Полученную смесь выдержи-

вали 3 ч в вакуумном сушильном шкафу при тем-

пературе 200 °С. Смесь прессовали в виде цилин-

дра диаметром 15 мм. Относительная плотность 

образцов в зависимости от усилия прессования 

находилась в диапазоне ρ– = 0,4÷0,6. 

В исходную смесь Ni—Al добавляли медь либо 

в виде медной проволоки диаметром 1 мм, распо-

лагавшейся вдоль оси образца (в большинстве слу-

чаев), либо в форме порошка количеством от 1 до 

10 мас.%. Порошок меди (ПМС1) добавляли в смесь 

никеля и алюминия и перемешивали до однород-

ного состояния.

Инициирование реакции проводили с помо-

щью таблетки смеси 70 мас.% Ti + 30 мас.% B, ко-

торую нагревали электрической спиралью. Схема 

экспериментальной установки представлена на 

рис. 1, a. 

Для регистрации термограмм и определе-

ния максимальной температуры фронта горе-

ния термопары марки ВР5/20 подключали к АЦП 

La20USB (ЗАО «Руднев-Шиляев», г. Москва) и пер-

сональному компьютеру. Скорость распростране-

ния фронта волны горения оценивали с помощью 

скоростной видеокамеры «Motion ProX-3» (Imaging 

Solutions GmbH, Германия). Фазовый состав про-

дуктов синтеза изучали на портативном настоль-

ном рентгеновском приборе РИКОР (излуче-

ние CoKα), предоставленном ТомЦКП СО РАН 

(г. Томск). Микроструктурные исследования прово-

дили на оптическом микроскопе «Axiovert 200M» 

(Сarl Zeiss, Германия). Концентрацию меди в об-

разцах определяли с помощью локального микро-

рентгеноспектрального анализа (EDAX). 

Экспериментальные результаты 

и их обсуждение

Было изучено влияние относительной плот-

ности образцов (ρ–) на скорость распространения 

фронта волны горения (u) и его максимальную 

температуру (Тmax). Величина u монотонно растет 

при повышении ρ–, в то время как зависимость Tmax 

практически не изменяется (см. рис. 1, б). Эти ре-

зультаты согласуются с данными [11, 12].

Рис. 1. Схема эксперимента (а) и графики (б) 

скорости (1) и максимальной температуры (2) 

фронта волны горения образцов без меди 

в зависимости от относительной плотности образца

Fig. 1. Experimental scheme (а) and speed (1) 

and maximum temperature (2) curves (б) 

of sample combustion wave front without copper 

depending on sample relative density

a

б
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Методом локального микрорентгеноспектраль-

ного анализа исследовано распределение меди в 

радиальном направлении от центра образца. Обра-

зец в данном случае представлял собой цилиндр из 

прессованной смеси Ni—Al диаметром 15 и высотой 

10—12 мм с впрессованной вдоль его оси медной 

проволокой ∅ 1 мм. После синтеза на всех образ-

цах, кроме одного с плотностью 0,4, на месте мед-

ной проволоки образуется цилиндрическая полость 

диаметром около 1 мм, время появления которой 

t
*
  0,95 с. Медь при этом перераспределяется в ради-

альном направлении, и ее концентрация уменьша-

ется от центра к краю образца (рис. 2, б). 

Исходя из того, что предел обнаружения меди 

методом локального микрорентгеноспектрально-

го анализа составляет 0,5 мас.% и более низкую ее 

концентрацию можно принять за ноль, рассчита-

на глубина проникновении меди в образец, кото-

рая растет с уменьшением пористости последнего 

(рис. 2, а). 

Исследования, проведенные с проволокой 

∅ 2 мм, не увенчались успехом — образования 

цилиндрической полости не происходило. Ве-

роятно, это связано с недостаточным контактом 

между медной проволокой и реакционной смесью, 

а также со скоротечностью процесса синтеза. В ре-

зультате большое количество меди не успевало 

прогреться, расплавиться и впитаться в никель-

алюминиевую матрицу. 

На рентгенограммах, полученных для модель-

ных образцов (смесь Ni + Al + Cu), обнаружены 

рефлексы отражения единственной фазы — NiAl. 

Это, вероятно, свидетельствует об образовании 

твердого раствора меди в NiAl. Таким образом, мы 

предполагаем, что в области пропитки материа-

лы матрицы и расплава реагируют друг с другом с 

формированием единой структуры.

Изменение плотности образцов после синтеза 

не превышает 10—20 % — например, для одного 

из них исходная плотность составляла 2,45 г/см2, а 

после синтеза была 2,86 г/см2. 

Математическая модель

Рассмотрим цилиндрический реакционный 

образец (прессовку) размером X, состоящий из по-

рошковой смеси Ni + Al. Вдоль оси образца может 

располагаться медный стержень диаметром r0. К ле-

вому торцу прессовки приложен тепловой импульс 

(горячая стенка W температурой TW), который 

инициирует в реакционной смеси волну горения. 

Время действия теплового импульса — tW. 

Примем следующие упрощения:

1. Постановка задачи рассматривается в макро-

скопическом приближении. Конечный продукт 

NiAl образуется в одностадийной необратимой ре-

акции. Процесс синтеза — адиабатический. 

2. Так как эксперименты показали, что изме-

Рис. 2. Глубина проникновения меди (h) для образцов с медной проволокой 

в зависимости от относительной плотности образца (а) и распределение меди вдоль радиальной оси образца (б)

ρ– = 0,42 (1), 0,45 (2), 0,51 (3), 0,6 (4)

Fig. 2. Copper penetration depth (h) for samples with copper wire depending on sample relative density (а) 

and copper distribution along the sample radial axis (б)

ρ– = 0.42 (1), 0.45 (2), 0.51 (3), 0.6 (4)
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нение в плотностях исходной смеси и продукта не 

превышает 10—20 %, то будем полагать их равны-

ми. Это позволяет не рассматривать движение ве-

щества и пренебрегать объемными изменениями 

смеси в ходе химического превращения. 

3. Будем пренебрегать химической реакцией 

меди с каркасом из никеля и алюминия, что об-

условлено небольшой массой медного стержня и 

малой его удельной поверхностью по сравнению с 

остальной порошковой смесью. 

4. Между медным стержнем и реакционной 

смесью осуществляется идеальный теплообмен, 

по сечению образца распределение температуры 

отсутствует. 

5. Полагаем, что реакционная порошковая 

смесь состоит из эквивалентных сферических ре-

акционных ячеек радиусом r, представляющих 

собой тугоплавкую частицу никеля, окруженную 

слоем легкоплавкого алюминия в соответствии со 

стехиометрией смеси. Поэтому для размера r в ито-

ге можно записать следующее соотношение:

  (1)

Для принятых выше допущений уравнения 

теплопроводности и химического превращения 

принимают вид

  (2)

  (3)

Соотношения для изменения массовых долей 

алюминия (μAl), никеля (μNi), продукта NiAl (μNiAl) 

и меди (μCu) запишутся следующим образом:

  

(4)

Найдем плотность смеси ρΣ. В силу сделанных 

выше допущений можно записать следующее ра-

венство:

из которого, после несложных преобразований, 

определяем

  (5)

Используя (5), в итоге для связи между массо-

выми (μi) и объемными (vi) долями веществ в смеси 

запишем соотношение

vi = μi ρΣ/ρi.  (6)

Объемные доли Ni и Al, участвующих в образо-

вании интерметаллида NiAl, составляют

  

(7)

В (1)—(7) приняты следующие обозначения: 

rNi — радиус частицы никеля; i = Ni, Al, NiAl, 

Cu; j = Ni, Al; mi
0 — исходные массы веществ; 

cpAl = c0
pAl + LAlδ(T – TL,Al), cpNi = c0

pNi + LNiδ(T –

– TL,Ni), cpNiAl = c0
pAlv′Al + c0

pNiv′Ni, cpCu = c0
pCu +

+ LCuδ(T – TL,Cu) — теплоемкости веществ с 

учетом фазового перехода; c0
pAl, c0

pNi, c0
pCu — 

часть теплоемкости алюминия, никеля и ме-

ди, не зависящая от фазового перехода; ρAl, ρNi, 

 ρCu — плотности ве-

ществ; ρ– — относительная плотность порошково-

го образца; cNi = ANi /(ANi + AAl) — массовая кон-

центрация никеля в продукте реакции (NiAl); 

ANi, AAl — атомные массы никеля и алюминия; 

t — время; x — пространственная координата; T — 

температура; mi
0 — исходная масса; TL,i, Li — соот-

ветственно температура и теплота плавления i-го 

компонента (i = Ni, Al, Cu); Q — тепловой эффект 

реакции; α — глубина химического превраще-

ния, определенная как массовая доля продукта в 

реагирующей смеси; f (α) — кинетический закон; 

k0 — предэкспонента; E — энергия активации; R — 

универсальная газовая постоянная; λ = λ0ρ–n — за-

висящая от плотности теплопроводность смеси; 

n — показатель степени;  — коэффи-

циент теплопроводности беспористой смеси (ве-
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личины vi
0 определяются соотношениями (5) и (6) 

при α = 0);  — δ-функция

Дирака;  — функция 

Хэвисайда. 

Для оценки параметров растекания расплава ме-

ди по реагирующей смеси никеля с алюминием вос-

пользуемся уравнением, определяющим скорость 

пропитки пористого тела жидким веществом [1, 13]:

  (8)

где h — толщина пропитанного слоя; kL — коэф-

фициент фильтрации расплава; s = 3/r — удельная 

поверхность частиц в никель-алюминиевой мат-

рице; σ — поверхностное натяжение; θ — угол 

смачивания. В уравнении (8) предполагается, что 

расплав меди при растекании на своем пути пол-

ностью заполняет объем порового пространства.

Далее считаем, что расход расплавленного 

стержня в никель-алюминиевую матрицу в пло-

скости сечения образца осуществляется по всем 

направлениям одинаково. В этом случае нетрудно 

оценить максимальную величину пропитки h = h
*
 

из условия сохранения количества растекающего-

ся расплава меди в сечении образца:

  (9)

Из выражения (9) после несложных преобразо-

ваний получаем равенство

  (10)

Начальные и граничные условия имеют следу-

ющий вид: 

t = 0: T(x) = T0, α(x) = 0;   (11)

  (12)

В (11), (12) величина T0 — начальная температу-

ра смеси.

Решение задачи и анализ результатов

Значения исходных параметров для расчетов 

были следующими [14, 15]: c0
pNi = 440 Дж/(кг·К); 

c0
pAl = 903 Дж/(кг·К); c0

pCu = 384,9 Дж/(кг·К); λNi =

= 90,9 Дж/(м·К·с); λAl = 237 Дж/(м·К·с); λCu =

= 401 Дж/(м·К·с); ρNi = 8900 кг/м3; ρAl = 2700 кг/

м3; ρCu = 8920 кг/м3; TL,Al = 933,3 K; TL,Ni = 1726 K; 

TL,Cu = 1356,6 K; LAl = 3,9·105 Дж/кг; LNi = 3·105 Дж/кг; 

LCu = 2·105 Дж/кг; AAl = 26,7; ANi = 58,7; cNi = 0,69; 

T0 = 300 К. 

Будем рассматривать режим протекания хими-

ческого взаимодействия (синтез интерметаллида 

NiAl) в диффузионном приближении и примем 

наиболее простой его вид, учитывающий тормо-

жение реакции через слой продукта [16]: f (α) = 1/α.

Аналитические оценки 

и определение кинетических констант

Для нахождения приближенного аналитиче-

ского решения рассмотрим стационарную задачу в 

системе координат, движущейся со скоростью вол-

ны горения u в направлении –. Также используем 

допущение, что теплоемкость реагирующей смеси 

равна ее исходной теплоемкости. 

Определим величину максимальной темпера-

туры в волне горения, проинтегрировав (2) с уче-

том (3). В итоге получим следующую зависимость:

  

(13)

Для приближенной аналитической оценки па-

раметров скорости горения сделаем допущение, 

что фазовые переходы твердого металла в расплав 

осуществляются в режиме Стефана. В этом случае 

плавление компонентов и продукта на скорость 

распространения волны горения практически не 

влияет [17, 18]. С учетом принятого допущения по-

сле несложных, но громоздких преобразований, 

описание которых можно найти, например, в ра-

боте [2], формулу для расчета скорости волны го-

рения представим в виде

В данном случае рассматривается кинетиче-

ский закон химического реагирования через слой 

продукта, поэтому предыдущее выражение пере-

пишем следующим образом: 

  (14)
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Далее, интегрируя (8) при T  TL,Cu и e(T –

– TL,Cu) = 1, находим зависимость от времени рас-

стояния, пройденного расплавом меди в процессе 

пропитки: 

  (15)

Из (15) вычислим время полной пропитки жид-

ким металлом пористого тела: 

  (16)

В уравнении (16) величина h
*
 рассчитывается 

из выражения (10). 

При решении теоретических и практических 

задач синтеза существенная проблема — знание 

эффективных кинетических констант, характери-

зующих данный процесс. Определить их можно, 

основываясь на результатах экспериментов с при-

менением построенной математической модели. 

Воспользовавшись формулой (13), по экспери-

ментально найденной максимальной температуре 

в волне горения можно вычислить тепловой эф-

фект реакции синтеза интерметаллида NiAl:

  (17)

Анализируя рис. 1, б, также можно заключить, 

что скорость волны горения порошкового образца 

из смеси Ni + Al в отсутствие меди (vCu = 0) прак-

тически линейно зависит от его относительной 

плотности. Поэтому, для того чтобы в формуле (14) 

параметры u и ρ– стали линейно зависимы, необхо-

димо выполнение следующего условия для показа-

теля степени в коэффициенте теплопроводности: 

(n – 1)/2 = 1. Отсюда имеем n = 3. Эксперименталь-

но определенная скорость волны горения позво-

ляет оценить величину предэкспоненциального 

множителя k0 в уравнении химического превра-

щения (3) в случае, если известно значение энер-

гии активации E. Далее, используя (14) при vCu =

= 0 и n = 3, записываем формулу для нахождения 

предэкспоненциального множителя:

  (18)

Значения эффективной энергии активации 

химического взаимодействия в системе Ni—Al, 

найденные различными авторами, существен-

но отличаются и составляют величину порядка 

100000—158000 Дж/моль [19—22]. В настоящих 

расчетах из предложенного диапазона значений 

Е использовалась максимально возможная энер-

гия активации, обеспечивающая стационарное 

прохождение волны горения в моделируемых ус-

ловиях синтеза. Выявлено, что в этом случае E =

= 115000 Дж/моль. При энергии активации, пре-

вышающей данную величину, процесс синтеза 

интерметаллида становится нестационарным. 

По экспериментально установленному времени 

поступления жидкой меди в никель-алюминие-

вую матрицу t
*
 определяем комплекс K = kLσcosθ, 

характеризующий динамику пропитки расплавом 

тугоплавкого материала. Воспользовавшись зави-

симостями (15) и (16), в итоге получаем

  (19)

Решение обратной задачи по соотношениям 

(17)—(19) позволило установить величины следу-

ющих параметров: Q = (1,09 ± 0,03)·106 Дж/кг; k0 =

= (3,65 ± 2,15)·106 с–1; K = 4,36·10–13 м3/с. Отметим, 

что в силу допущения о полном заполнении объе-

ма пор в зоне медного расплава значение найден-

ного комплекса K является его верхней оценкой и 

некоторой эффективной величиной, в частности 

не зависящей от температуры. 

Численный анализ

Для проверки построенной математической 

модели и ее соответствия данным экспериментов 

проводили численные расчеты. Систему уравне-

ний и математических соотношений (1)—(10) с 

начальными и граничными условиями (11), (12) 

решали с использованием неявной разностной 

схемы методом прогонки. Скорость горения вы-

числяли по скорости перемещения поверхности 

химического превращения, на которой α = 0,5. 

Аппроксимационную сходимость проверяли сгу-

щением узлов расчетной сетки. Консервативность 

разностной схемы контролировали выполнением 

закона сохранения энергии во всей расчетной об-

ласти. 

На рис. 3 представлена структура волны горе-

ния в системе Ni—Al с добавкой меди. Видно, что 

в результате химической реакции происходит ин-

тенсивный рост температуры (рис. 3, а) и глубины 

химического превращения исходных компонентов 

в интерметаллид NiAl (кр. 1 на рис. 3, б). Из рис. 3, б 

видно, что по мере образования продукта осущест-
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вляется расходование участвующих в реакции ис-

ходных компонентов смеси, в силу чего массовые 

концентрации Ni (кр. 2) и Al (кр. 3) уменьшаются. 

При T  TL,Cu расположенный вдоль центра образ-

ца медный стержень плавится и начинается ка-

пиллярное впитывание образовавшегося расплава 

в никель-алюминиевую матрицу. Одновременно с 

этим наблюдается постепенное увеличение отно-

сительной глубины пропитки Δ = h/h
*
 пористой 

прессовки жидкой медью, продвигающейся от 

Рис. 3. Структура волны горения в системе Ni—Al—Cu при ρ– = 0,5, r0 = 2 мм

а — температура; б — массовые доли интерметаллида NiAl (1, i = NiAl), никеля (2, i = Ni), алюминия (3, i = Al) 

и относительная глубина пропитки реакционного образца расплавом меди (4)

Fig. 3. Combustion wave structure in the Ni—Al—Cu system at ρ– = 0.5, r0 = 2 mm

а — temperature; б — mass fractions of NiAl intermetallic compound (1, i = NiAl), nickel (2, i = Ni), aluminum (3, i = Al) 

and relative depth of reaction sample impregnation with copper melt (4)

Рис. 4. Термограммы процесса синтеза интерметаллида NiAl при vCu = 0 и различных значениях ρ– (а) 

и зависимости температуры и скорости горения при vCu = 0 от относительной плотности порошкового 

образца (б)

а — ρ– = 0,4 (1); 0,5 (2); 0,6 (3)

Fig. 4. Thermograms of NiAl intermetallic compound synthesis at vCu = 0 and different ρ– values (а) 

and dependences of burning temperature and speed at vCu = 0 on powder sample relative density (б)

а — ρ– = 0.4 (1); 0.5 (2); 0.6 (3)

a б
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центральных областей к периферийной ее части 

(кр. 4 на рис. 3, б). 

Температурно-временные характеристики син-

теза интерметаллида NiAl в зависимости от плот-

ности образца демонстрирует рис. 4. Видно, что с 

увеличением плотности, а следовательно, с усиле-

нием теплопроводности возрастает интенсивность 

теплопередачи в реакционной смеси (температур-

ные профили 1—3 на рис. 4, а). Последнее способ-

ствует росту скорости распространения волны го-

рения в более компактных порошковых образцах 

(см. рис. 4, б). Величина максимальной температу-

ры в волне горения не зависит от плотности образ-

ца и с повышением ρ– не меняется. 

Расчетные профили толщины слоя, пропитан-

ного расплавом меди, в пористом никель-алю-

миниевом каркасе и конечная глубина пропитки 

представлены на рис. 5. Видно, что в более плот-

ных реакционных образцах происходит расшире-

ние области пропитки, сопровождающееся ростом 

конечной глубины h
*
, а также повышается темп 

смачивания, определяемый скоростью движения 

фронта горения.

Увеличение диаметра медного стержня приво-

дит к наращиванию слоя пропитки, но не влия-

ет на расположение профиля глубины смачива-

ния вдоль пространственной координаты x (см. 

рис. 5, б, в). 

Представленные на рис. 4 и 5 теоретические 

результаты удовлетворительно соответствуют 

данным экспериментальных исследований (см. 

рис. 1, б и рис. 2) — сохраняется порядок значений 

рассматриваемых величин, расхождение между 

теоретическими оценками и данными экспери-

ментов составляет: для скорости горения (u) 7,8—

43,2 %, для температуры горения (Tm) 2,17—7,1 %, 

для конечной глубины пропитки (h
*
) 0—35,5 %. 

Выводы

1. Скорость распространения фронта горения 

монотонно увеличивается при повышении от-

носительной плотности реакционного образца в 

диапазоне значений ρ– от 0,4 до 0,6. 

2. Теоретические расчеты показывают, что глу-

бина проникновения расплава меди из центра об-

разца в никель-алюминиевую матрицу зависит от 

его компактности и диаметра медной проволоки: 

более высокая относительная плотность и боль-

ший диаметр приводят к увеличению области жид-

кофазной пропитки. Темп смачивания расплавом 

меди порошкового каркаса из никеля и алюминия 

лимитируется скоростью волны синтеза. 

3. Получены приближенные аналитические 

формулы для расчета характеристик синтеза ин-

терметаллида NiAl. На основе опытных данных 

Рис. 5. Профили толщины слоя, пропитанного расплавом меди, при r0 = 2 мм 

и различных значениях ρ– (а), а также при ρ– = 0,5 и различных значениях r0 (б) и зависимости максимальной 

глубины пропитки от относительной плотности образца при различных значениях r0 (в)

а — ρ–: 1 — 0,4; 2 — 0,5; 3 — 0,6

б, в — r0, мм: 1 — 1; 2 — 2; 3 — 3

Fig. 5. Thickness profiles of the layer impregnated with copper melt at r0 = 2 mm and different ρ– values (а), 

as well as at ρ– = 0.5 and different r0 values (б) and dependences of maximum impregnation depth on sample relative 

density at different values r0 (в)

а — ρ–: 1 — 0,4; 2 — 0,5; 3 — 0,6

б, в — r0, mm: 1 — 1; 2 — 2; 3 — 3
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и аналитических соотношений проведена оценка 

эффективных кинетических констант, характери-

зующих высокотемпературный синтез реакцион-

ной смеси Ni + Al в присутствии добавок меди. Вы-

числены тепловой эффект реакции образования 

интерметаллида NiAl и предэкспоненциальный 

множитель в уравнении химического превраще-

ния; установлена величина показателя степени в 

соотношении для теплопроводности смеси; най-

дена константа, определяющая процесс пропитки 

расплавом меди никель-алюминиевой матрицы. 

4. Используемый для анализа процесса синтеза 

интерметаллида NiAl макроскопический подход 

позволяет определить все искомые физико-хими-

ческие характеристики и параметры модели. По-

строенная математическая модель пригодна для 

приближенных прогностических оценок и анали-

за экспериментальных данных в макроскопиче-

ском приближении. 

Следующий этап развития предложенной ма-

тематической модели будет состоять в учете хими-

ческой реакции между медью и никель-алюмини-

евой матрицей, а также в замене используемого в 

уравнении (8) коэффициента поверхностного на-

тяжения его функциональной зависимостью от 

температуры. Предполагается усложнение предло-

женной модели до двухтемпературной с разграни-

чением температур в реакционной смеси и медном 

стержне. 
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Влияние режимов смешения порошков Ti и B 

на характеристики смесей и микроструктуру СВС-композитов
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Аннотация: Исследовано влияние режимов смешения порошковых смесей титана и бора состава 81,5 % Ti + 18,5 % B в ша-
ровой мельнице на технологические характеристики смесей, параметры горения и микроструктуру СВС-композитов. По-
казано, что зависимость удельного электросопротивления от плотности шихтовых прессовок для данного состава можно 
использовать в качестве критерия качества смешения, однородности смесей. Отмечено, что увеличение массы размоль-
ных тел включает механизм механоактивации (МА) смесей. Для всех изученных смесей построены зависимости скорости и 
температуры горения от плотности. Скорости горения для смесей, подвергнутых механоактивации (отношение масс ших-
ты и шаров Мшх/Мшр = 1 : 7; 1 : 12), и без нее (Мшх/Мшр = 1 : 4) существенно отличаются. Для МА-смесей характерны разли-
чия по скоростям горения для шихтовых прессовок разной толщины. Тонкие прессовки горят с более высокой скоростью. 
Скорость горения смесей без МА (в случае меньшей массы размольных тел) от толщины прессовок не зависит. Максималь-
ные температуры горения всех исследуемых смесей в зависимости от плотности, времени смешения и массы размольных 
тел имеют незначительные различия. Влияние толщины прессовок на температуру горения также не выявлено. Структура 
СВС-композитов зависит от режимов смешения. Мелкодисперсная структура композитов с зернами из диборида титана 
(менее 1 мкм) и связующей фазой на основе титана может быть получена только из МА-смесей. Из смесей, для которых 
процессы механоактивации не существенны, синтезированы сплавы со структурой, состоящей, в основном, из вытянутых 
зерен моноборида титана (до 40 мкм) и связующей фазы из твердого раствора бора в титане. 

Ключевые слова: режимы смешения, механоактивация, порошковые смеси Ti + B, СВС-композит, скорость и температура 
горения, моноборид и диборид титана.
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Influence of Ti and B powder mixing modes on mixture properties 

and SHS composite microstructure
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Abstract: The paper studies the influence of mixing modes for titanium and boron powder mixtures with the 81.5 % Ti + 18.5 % B 
composition in a ball mill on the process characteristics of mixtures, combustion parameters, and microstructure of SHS 
composites. It is shown that the dependence of the electrical resistivity on the density of charge compacts for the composition 
under study can be used as a criterion for mixing quality, mixture uniformity. It is noted that an increase in the grinding media 
mass includes the mechanism of mechanical activation (MA) of mixtures. Dependences of the burning speed and temperature 
on density were obtained for all the mixtures under study. Burning speeds for mixtures subjected to mechanical activation 
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Введение

Металлокерамические композиты на основе 

системы Ti—B обладают уникальными свойства-

ми [1—5] и широко используются в различных 

областях техники [6, 7]. Эффективным методом 

получения этих композитов является СВС-ком-

пактирование [8].

Экзотермическое взаимодействие в системе 

Ti—B происходит в широком интервале содер-

жания бора (8,3—56,0 мас.%), что соответствует 

составам от Ti + 0,4B до Ti + 5,4B [9]. Несмотря 

на возможность изменения концентраций титана 

и бора в широком диапазоне в составе СВС-ком-

позитов и высокую активность исследований в 

этом направлении, был разработан только один 

сплав — СТИМ-4 [10—12]. Одной из причин та-

кого положения дел является недостаточная про-

работка стадии подготовки порошковых смесей к 

синтезу. 

Исследованию влияния режимов смешения 

как на свойства порошковых смесей, параметры 

горения прессовок, так и на характеристики син-

тезируемых материалов практически не уделя-

лось внимания. Известно немного работ [13, 14], 

в которых изучали влияние времени и условий 

смешения многокомпонентных смесей на основе 

Ti—C, Zr—C на качество перемешивания и па-

раметры горения. Специфика метода СВС-ком-

пактирования не позволяет применить класси-

ческий подход к оценке качества смешивания 

(Мch/Мball = 1 : 7; 1 : 12) and without it (Мch/Мball = 1 : 4) differ significantly. Mechanically activated mixtures feature by differences in 
burning speeds depending on the charge compact thickness. Thin compacts burn at a higher speed. The burning speed of mixtures 
without MA (in case of smaller grinding media masses) does not depend on the compact thickness. Maximum burning temperatures 
of all the mixtures studied have insignificant differences depending on the density, mixing time and grinding media mass. There 
was also no any effect of the compact thickness on the burning temperature observed. The structure of SHS composites depends 
on mixing modes. The finely dispersed structure of composites with titanium diboride grains (less than 1 μm) and a titanium-based 
binder phase can be obtained only from MA mixtures. Alloys with a structure consisting mainly of elongated titanium monoboride 
grains (up to 40 μm) and a binder phase of a solid solution of boron in titanium were synthesized of the mixtures for which mecha-
nical activation processes are not essential.

Keywords: mixing modes, mechanical activation, Ti + B powder mixtures, SHS composite, burning speed and temperature, titanium 
monoboride and diboride.

Bogatov Yu.V. – Cand. Sci. (Eng.), researcher of the Laboratory of energy stimulation of physical and chemical processes 
of Merzhanov Institute of Structural Macrokinetics and Materials Science of the Russian Academy of Sciences (ISMAN) 
(142432, Russia, Moscow region, Noginsk district, Chernogolovka, Academician Osip’yan str., 8). 
Email: xxbroddy@gmail.com.

Shcherbakov V.A. – Dr. Sci. (Phys.-Math.), head of the Laboratory of energy stimulation of physical and chemical processes, 
ISMAN. E-mail: vladimir@ism.ac.ru.

For citation: Bogatov Yu.V., Shcherbakov V.A. Influence of Ti and B powder mixing modes on mixture properties and SHS 
composite microstructure. Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya (Powder Metallurgy 
and Functional Coatings). 2020. No. 4. P. 44–54 (In Russ.). DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2020-4-44-54.

по распределению ключевого компонента [15] по 

нескольким причинам. Анализируемые по хи-

мическому составу пробы представляют из себя 

объемы смеси, на 1—2 порядка превосходящие 

элементарный реакционной объем, в котором 

протекает реакция СВС. Используемые порошки 

различаются по гранулометрическому составу, 

форме, размерам частиц, удельной поверхности и 

др. При этом перемешивание как в ступке (руч-

ное), так и в шаровой мельнице может создать 

необходимые условия для взаимодействия ком-

понентов смесей в режиме СВС. Однако условия 

приготовления смесей к синтезу могут оказывать 

существенное влияние и на параметры горения, 

и на структуру композитов. 

Известны исследовательские работы [10, 16], 

в которых при одинаковом исходном соотноше-

нии порошковых компонентов титана и бора бы-

ли получены СВС-композиты с различным фа-

зовым составом. В работе [10] при содержаниях 

81,5 % Ti и 18,5 % B был получен сплав со структу-

рой, определяемой моноборидом титана (TiB) и 

титановой связкой. В работе [16] фазовый состав 

сплава с теми же концентрациями Ti и B состоял 

из диборида титана и твердого раствора на основе 

титана.

Целью настоящей работы являлось исследова-

ние влияния режимов смешения на однородность 

смесей Ti + B, характеристики горения прессовок 
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и микроструктуру синтезированных из этих сме-

сей металлокерамических композитов. 

1. Методика проведения 

исследований 

Исследование процесса смешения порошков 

для системы Ti—B проводили в шаровой мельни-

це объемом 2,5 л при соотношении шихты и ша-

ров Мшх/Мшр = 1 : 4; 1 : 7; 1 : 12 и угловой скорости 

вращения барабана 60 об/мин. Материал шаров — 

сталь ШХ15, диаметр — 20 мм. Состав смесей рас-

считывали на образование моноборида титана 

(Ti — 81,5 %, B — 18,5 %) согласно фазовой диаграм-

ме состояния системы Ti—B [17, 18]. Электрическое 

сопротивление порошковых смесей титана и бора 

измеряли универсальным цифровым вольтметром 

В7-40/4 (завод СВТ, г. Минск, Респ. Беларусь) в 

зависимости от плотности шихтовых образцов 

диаметром 48 мм и массой 50 г. Насыпную плот-

ность определяли в соответствии с ГОСТ 19440-94, 

плотность утряски — согласно ГОСТ 25279-93 

(ИСО 3953-85). Полученные значения усреднялись 

по результатам 3—5 проб.

Металлокерамические композиты получа-

ли методом СВС-прессования в «песчаной пресс-

форме» [8] с использованием шихтовых прессо-

вок диаметром 48 мм и массой 50 г. Реакцию го-

рения инициировали вольфрамовой спиралью, 

раскаленной электрическим током. После окон-

чания горения горячий продукт прессовали под 

давлением 100 МПа при времени выдержки под 

этим давлением в течение 5,0 с. Температуру (tг) 

и скорость (Uг) горения определяли по микро-

термопарной методике [19] внутри реакционной 

пресс-формы вольфраморениевыми термопа-

рами ВР-5/ВР-20 диаметром 200 мкм. Получен-

ные значения Uг и tг усредняли по результатам 

трех измерений. Погрешность измерения этих 

показателей не превышала 5 %. Микрострукту-

ру композитов изучали с помощью автоэмисси-

онного сканирующего электронного микроско-

па сверхвысокого разрешения «Ultra plus» (Carl 

Zeiss, Германия). Фазовый состав СВС-компози-

тов исследовали с использованием дифрактоме-

тра ДРОН-3 (НПП «Буревестник», г. Санкт-Пе-

тербург) (монохроматическое CuKα-излучение), 

компьютерной программы «Crystallographica 

Search Match» и базы дифракционных данных 

«Power Diffraction File» (PDF-2, ICDD, USA, Release 

2011).

2. Экспериментальные результаты 

и их обсуждение

2.1. Исследование режимов смешения

Изучаемыми параметрами процесса смеше-

ния были время смешения и отношение массы 

шихты к массе шаров (Мшх/Мшр). Обозначим рас-

сматриваемые смеси следующим образом: смесь 

1 — получена после смешения в течение 2 ч при 

Мшх/Мшр = 1 : 7; смесь 2 — 2 ч (1 : 12); 3 — 20 ч (1 : 7); 

4 — 20 ч (1 : 12); 5 — 20 ч (1 : 4). Насыпная плотность 

и плотность утряски для порошков и порошковых 

смесей являются важнейшими технологически-

ми характеристиками, зависящими в основном от 

размера, формы и состояния поверхности частиц, 

примесного состава, наличия конгломератов и др. 

[20, 21]. Для титанового порошка марки ПТМ, ис-

пользуемого в настоящей работе, насыпная плот-

ность составляла 1,29 г/см3 (Θ0 = 0,29 отн. ед.), для 

бора аморфного коричневого — 0,31 г/см3 (Θ0 =

= 0,18 отн. ед.). Для расчета относительной плот-

ности шихтовых образцов применяли значения 

плотностей для компактных титана — 4,5 г/см3 и 

бора аморфного — 1,73 г/см3. 

На рис. 1 показано изменение насыпной плот-

ности смесей в зависимости от времени смеше-

ния и соотношения масс шихты и шаров. Видно, 

что увеличение массы размольных тел сокращает 

временной интервал, соответствующий достиже-

нию максимальной насыпной плотности. Однако 

Рис. 1. Зависимость насыпной плотности (Θ0) 

от времени смешения (τсм) при различных значениях 

соотношения масс шихты и шаров (Мшх/Мшр)

Fig. 1. Dependences of bulk density (Θ0) 

on mixing time (τmix) at different charge and balls mass 

ratios (Мch/Мball)
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максимум насыпной плотности для смесей при 

Мшх/Мшр = 1 : 4 находится выше, чем для Мшх/Мшр =

= 1 : 7 и 1 : 12. Это связано с менее интенсивной об-

работкой титановых частиц размольными телами 

и, как следствие, их более гладкой поверхностью.

Процесс перемешивания порошковых компо-

нентов сопровождается разрушением конгломера-

тов из частиц бора, измельчением и округлением 

частиц титана разветвленной формы в резуль-

тате контакта с размольными телами. На рис. 2 

представлены зависимости изменения плотности 

шихты после утряски от времени смешения при 

различных соотношениях масс шихты и шаров. 

Здесь ΔΘутр = (Θутр – Θ0)/Θ0 ·100 %, где Θ0 — насып-

ная плотность, Θутр — плотность утряски. Исходя 

из того, что уплотнение исходных порошков по-

сле утряски составляет 18—20 % для титана и 42—

45 % для бора, можно предположить, что уплот-

нение для смесей в результате утряски в основном 

обеспечивается за счет разрушения конгломератов 

частиц бора. Из рис. 2 следует, что при большей 

массе шаров происходит более интенсивное раз-

рушение конгломератов бора и, вследствие это-

го, снижение степени уплотнения после утряски. 

Увеличение массы шаров также интенсифициру-

ет обработку титановых частиц размольными те-

лами, что способствует уменьшению их удельной 

поверхности в результате округления. Кроме того, 

усиливается деформационное воздействие на по-

верхность частиц титана за счет вдавливания ча-

стиц бора размольными телами. 

На рис. 3 представлены микрофотографии 

исходного порошка титана и смеси 4 (τ = 20 ч, 

Мшх/Мшр = 1 : 12) — частиц титана в окружении 

частиц бора. Исходный порошок титана представ-

лен гладкими частицами разветвленной формы 

(рис. 3, а). При увеличении массы размольных тел 

усиливается деформационное воздействие на все 

компоненты смеси, что, как видно из рис. 3, б, со-

провождается появлением механических дефек-

тов на поверхности частиц титана и вдавливанием 

частиц бора в поверхностные слои Ti-частиц. Это 

указывает на протекание процесса механической 

активации [22].

Рис. 2. Зависимость изменения плотности 

шихтовых смесей после утряски (ΔΘутр) 

от времени смешения (τсм) 

при различных значениях Мшх/Мшр

Fig. 2. Dependences of changes in charge mixture density 

after tapping (ΔΘtap) on mixture time (τmix) 

at different Мch/Мballs values 

Рис. 3. Микрофотографии порошка титана (а) и Ti + B-смеси (б)

Fig. 3. Micrographs of titanium powder (а) and Ti + B mixture (б)

a б
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На рис. 4 представлены дифрактограммы ис-

ходного титанового порошка и смесей 3 и 5. Полу-

ширина 100 %-ной линии для чистого титана 

составляет 0,3572 град, для смеси 5 (Мшх/Мшр =

= 1 : 4) — 0,3626 град, смеси 3 (Мшх/Мшр = 1 : 7) — 

0,4850 град. Увеличение массы размольных тел 

приводит к расширению дифракционных линий 

титана, что указывает на механоактивацию сме-

сей, обуславливающую образование дефектов и 

микронапряжений в кристаллической решетке 

титана. 

2.2. Исследование уплотняемости 

шихтовых смесей

Согласно имеющимся представлениям об 

уплотнении порошковых материалов [20, 21, 23], 

идеализированная кривая уплотнения делится 

на три участка: структурная деформация, упругая 

деформация и пластическая деформация. Разде-

ление по стадиям уплотнения для реальных по-

рошковых систем является весьма условным, и на 

практике в большинстве случаев мы имеем дело с 

плавным переходом от этапа структурной дефор-

мации к этапу пластической деформации. На рис. 5 

представлены результаты по прессованию смесей 

1—5. Уплотняемость — технологический показа-

тель, характеризующий способность порошко-

вых тел к уменьшению занимаемого объема под 

воздействием давления. Лучшей уплотняемостью 

обладают смеси, которые при одном и том же дав-

лении имеют бóльшую плотность. Из представлен-

ных на рис. 5 результатов следует, что более высо-

кой уплотняемостью обладает смесь 5 в силу (одна 

из причин) ее максимальной насыпной плотности 

(см. рис. 1). 

Уплотняемость смесей при Мшх/Мшр = 1 : 7 при 

одинаковом времени смешения выше по сравне-

нию с шихтами, полученными при Мшх/Мшр =

= 1 : 12, что можно связать с увеличением количе-

ства дефектов на поверхности частиц титана при 

повышении массы размольных тел. Изменение 

наклона кривых прессования свидетельствует о 

смене механизма уплотнения [20, 21]. С учетом ре-

зультатов по электропроводности (рис. 6) смену 

механизма уплотнения можно связать с началом 

стадии пластической деформации частиц тита-

на. Интенсивный рост контактной поверхности 

между частицами титана приводит к увеличению 

электропроводности прессовок.

Из рис. 6 видно, что максимальным электро-

сопротивлением обладают смеси 5 и 3. Это связа-

но с более равномерным распределением бора в 

порошковых смесях. Поскольку порошкообраз-

ный бор при комнатной температуре не проводит 

электрический ток, то наиболее однородная смесь 

титана и бора при одинаковой плотности будет 

демонстрировать минимальную электропровод-

ность. Смеси 1 и 2 (после 2-часового смешения) 

имеют меньшее электросопротивление по срав-

нению со смесями 3—5 (20 ч смешения). Поэтому 

смеси 3—5 являются более однородными по срав-

нению с 1 и 2.

Таким образом, поскольку более высокое 

электросопротивление шихтовых прессовок при 

Рис. 4. Дифрактограммы Ti-порошка и смесей 3 и 5

Fig. 4. XRD patterns of Ti powder and Mixtures 3 and 5 

Рис. 5. Зависимость плотности прессовок 

из смесей 1–5 от давления прессования

Fig. 5. Dependence of the density of compacts made 

of Mixtures 1–5 on compaction pressure
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одинаковой плотности соответствует более одно-

родным смесям, то эту характеристику можно рас-

сматривать как критерий качества смешения.

2.3. Исследование процесса горения 

смесей Ti + B

Известно [24, 25], что толщина и плотность прес-

сованных образцов оказывают существенное вли-

яние на скорость горения (Uг). На рис. 7 представ-

лены зависимости Uг от плотности прессовок (Θ) из 

смесей 1—4. Видно, что для тонких образцов (мас-

сой 15 г) при повышении Θ величина Uг снижается, 

при большей толщине (50 г) прессовок — тенденция 

обратная: наблюдается рост скорости горения. 

Численные значения скоростей горения для 

тонких шихтовых образцов превышают значения 

Uг при равных плотностях для прессовок большей 

толщины, причем эта разница увеличивается при 

меньших плотностях. С возрастанием времени 

смешения (при Мшх/Мшр = 1 : 7 для смеси 1 — 2 ч, 

для 3 — 20 ч; при Мшх/Мшр = 1 : 12 для смеси 2 — 2 ч, 

для 4 — 20 ч), а следовательно, и степени механоак-

тивации (МА), скорость горения на тонких прес-

совках повышается (рис. 7). Это указывает на вли-

яние МА на скорость горения, которое становится 

заметным только на тонких прессовках (3—4 мм). 

При этом степень влияния МА на величину Uг с ро-

стом толщины прессовок (12—15 мм) уменьшается.

Скорость горения для смеси 5 практичес-

ки не зависит от толщины прессовки и имеет 

максимум около плотности Θ = 0,6 (см. рис. 8). 

Анализ рис. 7 и 8 позволяет предположить, что 

различие Uг у прессовок разной толщины ха-

рактерно только для смесей, подвергнутых ин-

Рис. 8. Зависимость скорости горения прессовок 

различной толщины из смеси 5 от плотности

Fig. 8. Dependence of the burning speed of compacts with 

different thickness made of Mixture 5 on density

Рис. 6. Зависимость удельного 

электросопротивления (ρ) прессовок из смесей 1–5 

от плотности (Θ)

Fig. 6. Dependence of the electrical resistivity (ρ) 

of compacts made of Mixtures 1–5 on density (Θ)

Рис. 7. Зависимость скорости горения 

от плотности прессовок (∅ 48 мм) из смесей 1–4

Черными значками обозначены прессовки массой 15 г, 

светлыми – 50 г

Fig. 7. Dependence of burning speed on the density 

of compacts (∅ 48 mm) made of Mixtures 1–4 

Black symbols mark 15 g compacts, 

light symbols mark 50 g compacts
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тенсивной обработке размольными телами, т.е. 

механоактивации. Для смесей после минималь-

ной обработки в шаровой мельнице (смесь 5 при 

Мшх/Мшр = 1 : 4) зависимость скорости горения 

от толщины (массы) прессовок практически от-

сутствует. 

Максимальными скоростями горения облада-

ли тонкие прессовки из смесей 3 и 4, подвергну-

тых интенсивной обработке размольными телами 

соответственно при Мшх/Мшр = 1 : 7 и 1 : 12. Мак-

симальная величина Uг = 16 см/с наблюдалась для 

тонких (15 г) прессованных образцов с плотностью 

0,55 из смеси 3. 

Как следует из представленных результатов, 

влияние МА на скорость горения заметно только 

на тонких прессованных образцах (3—4 мм). Веро-

ятно, на прессовках большей толщины (12—15 мм) 

эффект механоактивации смесей нивелируется 

ухудшением условий газоотвода.

На рис. 9 показаны результаты измерений мак-

симальных температур горения (tг) прессовок при 

таких переменных параметрах, как время смеше-

ния, плотность и отношение масс шихты и ша-

ров. Видно, что величина tг слабо зависит от этих 

параметров и поэтому не может быть критерием 

качества смешения и однородности смесей для 

исследуемого состава. Диапазон изменения мак-

симальной температуры горения для всех смесей 

составляет 1900—2300 °С, причем интервал изме-

нения tг в зависимости от плотности прессовок не 

превышает 200 °С. 

На рис. 10 представлены зависимости макси-

мальных температур горения от плотности для 

смеси 5, подвергнутой минимальной обработке 

размольными телами, которые имеют ярко выра-

женный максимум при плотности Θ = 0,64. При 

сравнении с рис. 8 видно, что максимумы скоро-

стей и температур горения соответствуют разным 

плотностям: 0,60 — для скорости, 0,64 — для тем-

пературы. 

Также следует отметить, что толщина прессо-

вок для всех смесей (независимо от степени МА) не 

оказывает существенного влияния на максималь-

ную температуру горения.

Рис. 9. Зависимость максимальной температуры 

горения шихтовых прессовок ∅ 48 мм из смесей 1, 3 (а) 

и 2, 4 (б) от плотности и массы (толщины)

Черными значками обозначены прессовки массой 15 г, 

светлыми – 50 г

Fig. 9. Dependence of the maximum burning temperature 

of 48 mm charge compacts made of Mixtures 1, 3 (а) 

and 2, 4 (б) on density and mass (thickness)

Black symbols mark 15 g compacts, 

light symbols mark 50 g compacts

Рис. 10. Зависимость максимальной температуры 

горения прессовок из смеси 5 от плотности

Fig. 10. Dependence of the maximum burning 

temperature of compacts made of Mixture 5 on density
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2.4. Исследование структуры композитов

Методом СВС-прессования синтезированы ме-

таллокерамические композиты диаметром 48 мм 

и массой 50 г при плотностях шихтовых прессо-

вок, соответствующих максимальной скорости го-

рения. Максимальные значения Uг определялись 

на основании результатов, представленных на 

рис. 8, 9.

На рис. 11 приведены микроструктуры сплавов, 

синтезированных из смесей 1, 3 и 5. Видно, что 

структура сплава из смеси 1 отличается высокой 

неоднородностью и повышенной пористостью (до 

5 %). Очевидно, что смешения продолжительно-

стью 2 ч недостаточно для получения однородной 

порошковой смеси и компактных металлокерами-

ческих композитов на основе системы Ti—B.

Сплавы, синтезированные из смеси 3, харак-

теризуются низкой пористостью (менее 0,5 %) и 

высокой однородностью структуры (рис. 11, в, г). 

Фазовый состав сплава определяется зернами из 

диборида титана размером 0,5—2,0 мкм, окружен-

ными связующей фазой на основе твердого раство-

ра бора в титане (см. рис. 11, г). Аналогичная струк-

тура сплава того же состава впервые была получена 

в работе [16]. Поскольку структура данного спла-

ва является неравновесной, то было высказано 

предположение [16], что ее образование связано с 

особенностями проведения процесса компакти-

рования в жесткой стальной матрице и ускорен-

ного охлаждения твердосплавной заготовки. Од-

нако, поскольку в условиях синтеза в «песчаной 

пресс-форме» при более мягких условиях охлаж-

дения формируется аналогичная неравновесная 

структура, можно сделать вывод о незначитель-

ной роли режима охлаждения и условий горячего 

прессования при структурообразовании такого 

сплава. 

Рис. 11. Микроструктуры твердых сплавов, полученных из смесей 1 (а), 5 (б) и 3 (в, г)

Fig. 11. Microstructure of hard alloys obtained from Mixtures 1 (а), 5 (б) и 3 (в, г)

a

в г

б
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Сплав, полученный из смеси 5 (см. рис. 11, б), 

содержит вытянутые кристаллы моноборида тита-

на размером до 40 мкм и связку на основе твердого 

раствора бора в титане. Пористость такого сплава 

составляет 2—3 %. 

Рентгенофазовый анализ (рис. 12) подтвержда-

ет различия в фазовых составах композитов, син-

тезированных из смесей 3 и 5. Из рис. 12 видно, 

что основные дифракционные линии для сплава, 

полученного после механоактивации порошковой 

смеси Ti + B (сплав из смеси 3), соответствуют ди-

бориду титана и титану. Без механоактивации сме-

си Ti + B (сплав из смеси 5) основные дифракци-

онные линии принадлежат монобориду титана и 

титану. Также присутствует линия диборида тита-

на меньшей интенсивности. Композиты исследу-

емого состава (81,5 % Ti + 18,5 % B) со структурой 

моноборида с титановой связкой были получены в 

более ранних исследованиях [10]. Такие сплавы со 

структурой, определяемой моноборидом титана, 

обладали низкой прочностью и высокой хрупко-

стью [10]. 

Таким образом, определены условия форми-

рования структуры сплавов, основной составля-

ющей которых является моноборид или диборид 

титана. Можно сделать вывод о влиянии режимов 

смешения как на качество и однородность по-

рошковых смесей, так и на дисперсность структу-

ры и фазовый состав синтезируемых из них метал-

локерамических композитов. Увеличение массы 

размольных тел не только повышает однородность 

порошковых смесей, интенсифицирует процесс 

МА, но и вносит изменения в механизмы горе-

ния и структурообразования. Механоактивация 

порошковых смесей приводит к формированию 

твердого сплава, состоящего из диборида титана и 

связки на основе твердого раствора бора в титане, 

с мелкодисперсной структурой. Фазовый состав 

композитов, полученных из смесей того же соста-

ва без МА, качественно другой и определяется в 

основном зернами моноборида титана вытянутой 

формы с размерами, достигающими 30—40 мкм, 

находящимися внутри связующей фазы, состоя-

щей из твердого раствора бора в титане. 

Следует отметить, что процесс механоактива-

ции, приводящий к качественному изменению 

структуры сплавов, был реализован в обычной ша-

ровой мельнице объемом 2,5 л при скорости вра-

щения 60 об/мин без использования специального 

дорогостоящего оборудования. 

Заключение

Исследовано влияние условий смешения в ша-

ровой мельнице на качество смешения, характери-

стики горения реакционных смесей состава 81,5 % 

Ti + 18,5 % B и структуру синтезируемых из этих 

смесей металлокерамических композитов. Пока-

зано, что зависимость удельного электросопро-

тивления от плотности шихтовых образцов для 

указанного состава можно рассматривать как кри-

терий качества смешения и однородности смесей. 

Установлено, что увеличение массы размоль-

ных тел включает механизм механоактивации 

смесей, приводящей к искажениям в кристалли-

ческой решетке частиц титана и повышению кон-

центрации дефектов на их поверхности, а также 

внедрению частиц бора в поверхностные слои ча-

стиц титана. 

Определено, что скорости горения для смесей, 

подвергнутых механоактивации, и без МА суще-

ственно отличаются. Для МА-смесей характерны 

различия по скоростям горения в зависимости от 

толщины шихтовых прессовок. Тонкие прессов-

ки горят с более высокой скоростью. Для смесей, 

приготовленных при низкоинтенсивной МА (в 

случае меньшей массы размольных тел), различий 

по скоростям горения в зависимости от толщины 

прессовок не выявлено. Максимальные темпера-

туры горения исследуемых смесей (независимо от 

степени МА) имеют незначительные различия. 

Показано, что структура синтезируемых спла-

вов зависит от режимов смешения. Мелкодис-

Рис. 12. Дифрактограммы твердых сплавов, 

полученных из смесей 3 (а) и 5 (б)

Fig. 12. XRD patterns of hard alloys obtained 

from Mixtures 3 (а) and 5 (б)
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персная структура композитов, содержащих зерна 

диборида титана (менее 1 мкм) и связку на основе 

титана, может быть получена только из МА-смесей. 

Из смесей, для которых процессы механоактива-

ции не существенны, синтезированы композиты со 

структурой, состоящей в основном из вытянутых 

зерен моноборида титана (до 40 мкм) и связующей 

фазы из твердого раствора бора в титане. 
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Аннотация: Твердые сплавы – распространенный материал, широко применяемый в инструментальной промышленности. 
Содержание в их составе тугоплавких карбидов придает твердосплавному инструменту высокую твердость (от 80 до 92 HRA) 
и теплостойкость (от 800 до 1000 °С), позволяющие использовать при работе с ним скорости резания, в несколько раз превы-
шающие таковые для быстрорежущих сталей. Однако, в отличие от последних, твердые сплавы имеют пониженную прочность 
(от 1000 до 1500 МПа) и не обладают ударной вязкостью, что является актуальной проблемой. Было изучено влияние режимов 
термоциклирования на механические и трибологические свойства твердого сплава ВК8 (WC–8Co), служащего материалом 
для изготовления резцов и режущих пластин для обработки металлов на металлорежущих станках. В качестве объекта ис-
следования выбраны штабики из сплава ВК8 размером 5×5× 35 мм, изготовленные методами порошковой металлургии на 
Димитровградском инструментальном заводе. Критериями оценки режимов термообработки (ТО) были твердость по Виккер-
су, предел прочности на изгиб, износостойкость по массе (по сравнению с износом термически не обработанного образца в 
состоянии поставки). Пластины в исходном состоянии и после ТО подвергали испытаниям на абразивный износ. Результаты 
изнашивания оценивали по изменению их массы. Определены закономерности влияния различных временных и температур-
ных режимов ТО на трибологические характеристики изделий из вольфрамовых твердых сплавов группы ВК. Увеличение ко-
личества циклов термоциклирования приводило к повышению таких механических характеристик сплава ВК8, как прочность 
и твердость. При 5-кратном повторении циклов было получено улучшение абразивной износостойкости по сравнению с ис-
ходным образцом без ТО. Элементный состав твердого сплава ВК8 после термоциклирования изменялся незначительно – 
отмечалось лишь несущественное возрастание кислорода на поверхности пластин. Размер зерна после термоциклирования, 
по сравнению с исходным образцом, увеличился. Установлено, что циклическая ТО сплава ВК8 приводит к изменению фазо-
вого состава. Рентгенофазовый анализ показал присутствие большого количества α-Со с гексагональным плотноупакован-
ным типом решетки на поверхности твердого сплава и твердого раствора WC в α-Со. Изменение соотношения модификаций 
кобальта служит причиной ослабления микронапряжений. Анализ состояния структуры карбидной фазы показал, что после 
термоциклирования размер кристаллитов и величина микронапряжений изменились. Период решетки твердого раствора 
кубической модификации кобальта уменьшился, что может свидетельствовать о снижении количества растворенного в нем 
карбида вольфрама и углерода. Статистическая обработка результатов эксперимента включала расчет среднего значения 
механической характеристики, ее дисперсии и среднеквадратичного отклонения в выбранном доверительном интервале.

Ключевые слова: твердосплавные штабики марки ВК8, термоциклирование, абразивный износ, износостойкость, рентге-
ноструктурный анализ.
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Abstract: Hard alloys are popular materials widely used in the toolmaking industry. Refractory carbides included in their 
composition make carbide tools very hard (80 to 92 HRA) and heat-resistant (800 to 1000 °С) so as they can be used at cutting 
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Введение

Твердые сплавы являются распространенным 

материалом, широко применяемым в инструмен-

тальной промышленности. Наличие в их струк-

туре тугоплавких карбидов приводит к тому, что 

твердосплавный инструмент обладает высокой 

твердостью (от 80 до 92 HRA) и теплостойкостью 

(от 800 до 1000 °С), поэтому в работе с ним можно 

использовать скорости резания, в несколько раз 

превышающие таковые для быстрорежущих ста-

лей. Однако при этом (в отличие от быстрорежу-

щих сталей) твердые сплавы имеют пониженную 

прочность (от 1000 до 1500 МПа) и не обладают 

ударной вязкостью.

Существует множество методов, оказывающих 

различное влияние на механические свойства 

твердосплавного режущего инструмента, в том 

числе повышающих его стойкость [1—3]. Их выбор 

зависит от таких факторов, как материал детали, 

тип режущего инструмента, условия его работы, 

предъявляемые к его механическим свойствам 

требования, экономический эффект от примене-

ния той или иной технологии [4—7].

speeds several times higher than those used for high-speed steels. However, hard alloys differ from the latter by lower strength 
(1000 to 1500 MPa) and the absence of impact strength, and this constitutes an urgent problem. We studied the influence of thermal 
cycling modes on the mechanical and tribological properties of VK8 (WC–8Co) hard alloy used in the manufacture of cutters and 
cutting inserts for metal working on metal-cutting machines. As the object of study, we selected 5×5× 35 mm billets made of VK8 
(WC–8Co) alloy manufactured by powder metallurgy methods at Dimitrovgrad Tool Plant. The following criteria were selected for 
heat treatment mode evaluation: Vickers hardness, flexural strength, and mass wear resistance (as compared to the wear of as-
received samples that were not heat treated). Plates in the initial state and after heat treatment were subjected to abrasion tests. 
Wear results were evaluated by the change in the mass of plates. Regularities of the influence of various time and temperature 
conditions of heat treatment on the tribological properties of products made of VK group tungsten hard alloys were determined. 
An increase in the number of thermal cycling cycles improved such mechanical properties of the VK8 hard alloy as strength and 
hardness. When repeating the cycles five times, an increase in abrasive wear resistance was obtained compared to the initial non-
heat-treated sample. The elemental composition of the VK8 hard alloy changed insignificantly after thermal cycling, only a slight 
increase in oxygen was observed on the surface of plates. The grain size after thermal cycling increased in comparison with the 
initial VK8 hard alloy. It was found that VK8 hard alloy thermocyclic treatment leads to a change in the phase composition. X-ray 
phase analysis showed the presence of a large amount of α-Co with an hcp-type lattice on the surface of a hard alloy and a solid 
solution of WC in α-Co. A change in the cobalt modification ratio causes a decrease in microstresses. An analysis of the carbide 
phase structure state showed that the size of crystallites and microstresses changed after thermal cycling. The lattice constant of 
the cobalt cubic solid solution decreased, which may indicate a decrease in the amount of tungsten carbide and carbon dissolved 
in it. Statistical processing of experimental results included the calculation of the average value of the mechanical property, its 
dispersion and standard deviation in the selected confidence interval.

Keywords: VK8 carbide steels, thermal cycling, abrasive wear, wear resistance, X-ray analysis.
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Обеспечение машиностроительного производ-

ства режущими инструментами с высокими экс-

плуатационными свойствами является одним из 

условий снижения стоимости металлообработки 

[8—10].

Вопросам повышения качества твердых спла-

вов посвящено большое число работ [11—13], при-

чем выводы в них во многих случаях не совпада-

ют [14—16]. Возможность термической обработки 

(ТО) сплавов WС—Со рассмотрена в монографии 

[17]. Воздействовать на состав и свойства цементи-

рующей кобальтовой фазы можно путем измене-

ния не только содержания углерода в сплаве [17], 

но и скорости охлаждения после спекания [18—22], 

а также проведением термической обработки (ТО) 

уже спеченных изделий [23].

При термической обработке твердых сплавов 

возможны:

— снятие термических напряжений;

— изменение соотношения кубической и гек-

сагональной модификаций в связующей фазе ко-

бальтового твердого раствора;
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— выделение в связующей фазе наночастиц 

различной морфологии;

— некоторый рост зерна карбидной фазы.

Изучение вышеперечисленных процессов, про-

текающих при ТО твердых сплавов группы ВК, по-

зволит создать материал с требуемым комплексом 

свойств. 

Цель данной работы состояла в определении 

влияния скорости охлаждения, количества ци-

клов термообработки твердого сплава марки ВК8 

на его элементный и фазовый составы, механиче-

ские и трибологические свойства. 

Методика исследований

В качестве объекта исследования выбраны 

штабики из сплава ВК8 (WC—8Co) размерами 

5×5×35 мм, изготовленные методами порошковой 

металлургии на Димитровградском инструмен-

тальном заводе. На рис. 1 представлены фотогра-

фии образцов до и после ТО. В последнем случае 

они отшлифованы.

Изучали влияние режимов термоциклирова-

ния на механические и трибологические свойства 

твердого сплава ВК8, являющегося материалом 

для изготовления резцов и режущих пластин для 

обработки металлов на металлорежущих станках. 

В качестве критериев оценки режимов термообра-

ботки выбраны: твердость по Виккерсу (твердомер 

HVS-10 (TIME Group Inc., Китай), погрешность 

±5 Н/мм2, ГОСТ 25172-82), прочность на изгиб 

(погрешность ±1 %), износостойкость по массе 

(погрешность ±1 %) (в сравнении с износом тер-

мически не обработанного образца в состоянии 

поставки).

Прочность на изгиб измеряли нагружением об-

разца, установленного на двух опорах (с расстояни-

ем между ними 30 мм), с использованием универ-

сальной разрывной машины модели ИР5047-50-10 

(ОАО «Точприбор», г. Санкт-Петербург) и при-

способления для определения напряжения из-

гиба, изготовленного по ТУ 5808-0085 с учетом 

ГОСТ 9391-80. Для оценки абразивной износо-

стойкости по массе была сконструирована и со-

брана машина для испытаний на износостойкость 

при трении твердосплавных штабиков. Испыта-

ния осуществляли следующим образом: штабик 

закрепляли в державке, прижимаемой рычагом к 

поверхности алмазного круга, приводимого в дви-

жение электродвигателем, и проводили истира-

ние в течение 30, 60, 90, 120, 150 и 180 с, взвешивая 

штабик через каждые 30 с и вычисляя потерю его 

массы. Диаметр алмазного круга составлял 130 мм, 

частота его вращения — 2750 об/мин. 

Нагрев образцов при термоциклировании про-

водили до температуры 1100 °С на установке, ис-

пользующей в работе токи высокой частоты (ТВЧ). 

Режимы нагрева ТВЧ: ток сетки — 1 А, ток ано-

да — 3,1 А, напряжение — 4,5 кВ.

Чтобы исключить окисление твердых сплавов в 

результате взаимодействия с воздухом при нагре-

ве, штабики помещали в кварцевую трубку, кото-

рую после продувки аргоном закрывали пробками 

с обеих сторон, решая таким образом проблему со-

здания в ней нейтральной атмосферы во время про-

ведения исследований. Температуру в прозрачных 

кварцевых трубках контролировали с помощью 

оптического фотопирометра «Смотрич» (завод «Тер-

моприбор», г. Львов, Украина) с погрешностью 

±1 °С. Охлаждающей средой служили аргон или 

Рис. 1. Внешний вид образцов до (а) и после (б) термообработки

Fig. 1. Appearance of samples before (а) and after (б) heat treatment

a б
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масло (температуру масла варьировали). При ох-

лаждении в аргоне осуществляли термоцикли-

рование, включающее 1—5-кратный нагрев до 

tзак = 1100 °С со скоростью 200 °С/с и охлаждение 

до tотп = 400 °С. Указанные значения температур 

были выбраны исходя из следующего: нагрев твер-

дого сплава ниже температуры 1100 °С не гаранти-

рует каких-либо изменений в его структуре [17], а 

выше — проявляется тенденция его разупрочне-

ния [17]. Охлаждение ниже 450 °С после нагрева 

обусловлено аллотропическим переходом β-Со 

(α → β при t = 486 °С), имеющего гранецентриро-

ванную элементарную ячейку, в α-Со с гексаго-

нальной плотноупакованной (ГПУ) элементарной 

ячейкой, идентичной элементарной ячейке WC. 

Структуру исходных материалов до и после ТО 

изучали на металлографическом микровизоре 

μVIZO-MET-221 (АО «ЛОМО», г. Санкт-Петербург) 

при увеличениях 500× и 1000×, а также на растро-

вом электронном микроскопе JCM 6000 (Jeol Ltd., 

Япония) при увеличении 1000—3000× с использо-

ванием программы анализа микроструктур и хи-

мического состава «Тrihomet Pro». Размер карби-

дов вольфрама определяли методом секущей (по 

ГОСТ 21073.3-75) с погрешностью ±1 %. Выбира-

ли 5 непараллельных секущих, длина которых 

составляла не менее 10 карбидных частиц. Дли-

на промежутков или кобальтовой связки между 

частицами вычиталась из длины секущей. Для 

определения длин секущей и промежутков меж-

ду частицами применялась программа обработки 

изображений «Nrixomet® PRO», которая позволяет 

наблюдать большую площадь изучаемой поверх-

ности образца с высоким разрешением.

При проведении рентгеноструктурного ана-

лиза использовались дифрактометры ДРОН-2М 

(АО «ИЦ «Буревестник», г. Санкт-Петербург) и ми-

нидифрактометр МД-10 (Радикон, г. Москва). 

Результаты и их обсуждение

Условия и результаты проведенных опытов по 

термической обработке твердого сплава ВК8 при-

ведены в табл. 1. После проведения ТО получено 

Таблица 1. Условия и результаты (средние значения) термообработки твердого сплава ВК8

Table 1. Conditions and results (average values) of VK8 hard alloy heat treatment

Опыт

Режим обработки Свойства

tзак, °С
Время 

нагрева, с
tотп, °С n

Среда 

закалки

Предел прочности 

при изгибе

Отн. абразивная 

износостойкость
Твердость

σизг, МПа
αв 

αн

δ
αв 

αн

НV, МПа
αв 

αн

1 Исходное состояние 1500
1590,0

1410,0
1,0

1,04

0,96
1380

1522,8

1377,2

2

1100 5,5

400* 1 Аргон 1700
1610,0

1590,0
1,8

1,86

1,74
1400

1501,8

1298,2

3 400* 2 Аргон 1700
1810,0

1610,0
1,9

1,92

1,88
1400

1448,3

1351,7

4 400* 5 Аргон 2300
2431,6

2182,4
2,6

2,74

2,46
1350

1455,3

1254,7

5 20 1 Масло 1600
1720,0

1480,0
1,0

1,04

0,96
1500

1562,3

1437,7

6 60 1 Масло 1900
2012,5

1787,5
1,1

1,04

0,96
1500

1562,3

1437,7

7 100 1 Масло 1750
1858,6

1641,4
1,3

1,38

1,22
1500

1562,3

1437,7

Примечание. n – количество повторов (циклов) ТО; αв/αн – соотношение верхнего и нижнего уровней 

доверительного интервала.
* Температура охлаждения.
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повышение твердости (до 10 %), предела проч-

ности при изгибе (на 53 %) и износостойкости 

(в 2,6 раза). 

На основании полученных данных (см. табл. 1) 

построили 3D-график зависимости твердости и 

износостойкости штабиков от количества циклов 

ТО (термоциклирования) в программе «OriginLab» 

(рис. 2).

Статистическая обработка результатов экспе-

римента включала расчет среднего значения ме-

ханической характеристики (Х
–

), ее дисперсии (s) и 

среднеквадратичного отклонения (υ) в выбранном 

доверительном интервале. В табл. 2 представлены 

механические характеристики твердых сплавов 

после термоциклической обработки по условиям 

опыта 4.

Для предела прочности расчет был следующим:

Х
–

 = 23070/10 = 2307, 

s2 = 1/9(53673300 – 1/10·230702) = 50090,

 

υ = (223,8/23070)·100 % = 0,97 %.

Принимая критерий Стьюдента tα,k = 1,76, при 

k = 9 и α = 0,05 доверительный интервал лежит в 

диапазоне

2182,4 < α < 2431,6.

Для значений твердости получим

Х
–

 = 13550/10 = 1355, 

s2 = 1/9(18652500 – 1/10·135502) = 32472,2,

 

υ = (180,2/13550)·100 % = 1,33 %,

Рис. 2. График зависимости твердости (HV) 

и износостойкости (δ) твердосплавных образцов 

от количества циклов термообработки (n)

Fig. 2. Graph of hardness (HV) and wear resistance (δ) 

of carbide samples versus heat treatment cycle number (n)

Таблица 2. Механические характеристики твердых сплавов после термоциклической обработки 

по условиям опыта 4 и их статистическая обработка

Table 2. Mechanical properties of hard alloys after thermal cycling according to Experiment 4 conditions 
and their statistical processing

Образец
Предел прочности при изгибе Твердость

σизг, МПа Xi
2·10–2 НV, МПа Xi

2·10–2

1 2360 55696 1400 19600

2 2650 70225 1550 24025

3 2300 52900 1000 10000

4 2310 53361 1400 19600

5 1900 36100 1350 18225

6 2150 46225 1350 18225

7 2050 42025 1400 19600

8 2480 61504 1250 15625

9 2360 55696 1200 14400

10 2510 63001 1650 27225

m = 10
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1254,7 < α < 1455,3.

Аналогично обрабатывали данные по относи-

тельной износостойкости. 

Для наглядности построена диаграмма, пред-

ставленная на рис. 3. 

Одним из основных показателей механических 

свойств твердого сплава ВК8 является жесткость 

материала (модуль упругости — Е). Поэтому ис-

следование изменения угла наклона прямолиней-

ного участка графика зависимости σизг = f (ε) (при 

небольших нагрузках) является актуальным. По-

сле ТО, образцы испытывали на изгиб с исполь-

зованием тензометрии для выявления характера 

зависимости между нагрузкой и деформацией. 

В табл. 3 приведены средние значения относитель-

ной продольной деформации (ε) и нормального 

напряжения при изгибе (σ) исходя из полученных 

данных.

По результатам экспериментов были построе-

ны графические зависимости нормального напря-

жения при изгибе от относительной продольной 

деформации (рис. 4). Для сравнения испытывали 

на изгиб и другие режущие инструментальные ма-

териалы (сталь У10 и сталь Р6М5) после термиче-

ской обработки.

Из анализа экспериментальных данных, пред-

ставленных на рис. 4, следует, что модуль нор-

мальной упругости (угол наклона прямолинейно-

го участка зависимости нормального напряжения 

при изгибе от относительной продольной дефор-

мации) в случае 3 (ВК8, tзак = 1100 °С, охлаждение в 

аргоне, n = 5) снизился на 26 %. Уменьшение моду-

ля упругости ВК8 после ТО объясняется тем, что 

при снятии термических напряжений в кобальто-

вой фазе увеличивается пластичность. 

Образцы твердого сплава марки ВК8 после раз-

Рис. 3. Изменение свойств твердого сплава ВК8 в зависимости от режимов термоциклической обработки

Сплошная черта – δ, пунктир – σизг

Fig. 3. Changes in ВК8 hard alloy properties depending on thermal cycling modes

Solid line marks δ, dashed line marks σflex
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личных режимов ТО для определения равномерно-

сти растворения в них карбидов вольфрама, графита 

в кобальтовой связке подвергали анализу химиче-

ского состава в определенных точках (рис. 5 и 6). 

По результатам исследования на растровом 

электронном микроскопе «Jeol JSM 6000» уста-

новлено, что элементный состав твердого сплава 

ВК8 после термоциклирования изменился несу-

Рис. 4. Зависимость нормального напряжения изгиба (σизг) от относительной продольной деформации (ε) 

для различных материалов и условий обработки

1 – сталь У10, предел прочности при изгибе σизг = 565 МПа, температура закалки tзак = 780 °С (в масло), 

время нагрева τ = 3 мин, температура отпуска tотп = 200 °С, твердость HV = 746÷804 МПа 

2 – сталь Р6М5, σизг = 3300 МПа, tзак = 1220 °С (в масло), n = 2, τ = 3 мин, tотп = 600 °С, HV = 804÷868 МПа 

3 – твердый сплав ВК8, σизг = 2300 МПа, tзак = 1100 °С (в аргоне), n = 5, τ = 5,5 с, tотп = 400 °С, HV = 1350 МПа 

4 – исходный сплав ВК8, σизг = 1500 МПа, HV = 1380 МПа

Fig. 4. Dependence of engineering strain on flexural strain for different materials and processing conditions

1 – Steel U10, flexural strength σflex = 565 MPa, quenching temperature tquench = 780 °С (in oil), heating time τ = 3 min, 

tempering temperature ttemp = 200 °С, hardness HV = 746÷804 MPa 

2 – Steel Р6М5, σflex = 3300 MPa, tquench = 1220 °С (in oil), n = 2, τ = 3 min, ttemp = 600 °С, HV = 804÷868 MPa 

3 –VK8 hard alloy, σflex = 2300 MPa, tquench = 1100 °С (in argon), n = 5, τ = 5.5 s, ttemp = 400 °С, HV = 1350 MPa 

4 – VK8 initial alloy, σflex = 1500 MPa, HV = 1380 MPa

Таблица 3. Сравнение значений относительной продольной деформации (ε) и нормальных напряжений 

при изгибе (σ) для различных материалов по результатам тензометрии

Table 3. Comparison of engineering strain (ε) and normal flexural stress (σ) values for different materials based 
on strain gauging results

ВК8исх ВК8терм У10 Р6М5

ε ·105 σ, МПа ε ·105 σ, МПа ε ·105 σ, МПа ε ·105 σ, МПа

4,7 24,3 11,8 36,8 9,0 22 12 27

7,7 48,6 19,47 73,6 18,0 44 30 54

17,0 97,2 25,0 108,0 27,0 66 41 81

23,0 121,5 32,0 147,0 39,5 88 55 108

28,0 170,1 38,0 180,0 50,7 110 – –

33,0 194,4 42,0 220,0 60,0 132 – –

38,0 218,7 47,0 258,0 – – – –

42,0 243,0 52,0 294,0 – – – –

Разрушение тензорезистора
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щественно — отмечается лишь незначительное 

повышение кислорода на поверхности пластин. 

Размер зерна исходного ВК8 составлял 5 мкм, 

после термоциклирования — увеличился до 

7,0—8,5 мкм. 

Выявлено, что термоциклическая обработка 

твердого сплава ВК8 приводит к изменению фа-

зового состава. Рентгенофазовый анализ показал 

присутствие большого количества α-Со с ГПУ-

типом решетки на поверхности твердого сплава 

и твердого раствора WC в α-Со. Изменение соот-

ношения модификаций кобальта служит причи-

ной уменьшения микронапряжений. При изу-

чении состояния структуры карбидной фазы уста-

новлено, что после термоциклирования размер 

кристаллитов и микронапряжений изменился 

(табл. 4). Период решетки твердого раствора куби-

ческой модификации кобальта уменьшился, что 

может указывать на снижение количества раство-

ренного в ней карбида вольфрама и углерода. Это 

обуславливает некоторое ослабление прочности 

связки и сплава. 

Применение термоциклирования приводит к 

изменению фазового состава твердого сплава ВК8, 

увеличивает размеры кристаллитов карбидной 

фазы и уменьшает величину микронапряжений.

Рис. 5. Химический состав (а), микроструктура поверхностного слоя (б) и излома (в) твердого сплава 

марки ВК8

tзак = 1100 °С, среда закалки – аргон, tотп = 400 °С, n = 1

а – L – расстояние между точками; б – размер зерна WC = 6,5 мкм

Fig. 5. Chemical composition (а), surface layer (б) and fracture (в) microstructure of VK8 hard alloy

tquench = 1100 °С, quenching media – 400 °С argon, ttemp = 400 °С, n = 1

а – L – distance between points; б –WC grain size = 6.5 μm

a

вб



Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

63Powder Metallurgy and Functional Coatings  4  2020

Заключение

В результате 5-кратных термоциклирований 

твердосплавных образцов ВК8, включающих на-

грев до 1100 °С со скоростью 200 °С/с и охлаждение 

в аргоне до 400 °С, наблюдалось повышение абра-

зивной износостойкости (в 2,6 раза), предела проч-

ности при изгибе (с 1500 до 2300 МПа) и твердости 

(до 10 %) по сравнению с исходным штабиком без 

термообработки.

При этом было получено уменьшение коэф-

фициента зависимости (угла наклона ее прямоли-

Таблица 4. Параметры структуры твердого сплава ВК8

Table 4. VK8 hard alloy structure parameters

Опыт
Режим 

термообработки

Индекс 

кристаллографического 

направления, hkl

Размер кристаллитов 

карбидной фазы, 

нм

Величина 

микронапряжений 

D, 10–5

1 Исходное состояние 001 1,1 0,93

4
tзак = 1100 °С, охлаждение 

в аргоне, tотп = 400 °С, n = 5
001 1,61 0,54

Рис. 6. Химический состав (а), структура поверхностного слоя (б) и излома (в) твердого сплава марки ВК8

tзак = 1100 °С, среда закалки – аргон, tотп = 400 °С, n = 5; WC = 8,5 мкм

Fig. 6. Chemical composition (а), surface layer (б) and fracture (в) structure of VK8 hard alloy

tquench = 1100 °С, quenching media – argon, ttemp = 400 °С, n = 5; WC = 8.5 μm

a

вб
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нейного участка на графике) между нормальным 

напряжением при изгибе и относительной про-

дольной деформацией до 26 %. Это указывает на 

снижение модуля упругости твердого сплава ВК8 

после ТО, так как при снятии термических на-

пряжений в кобальтовой фазе увеличивается пла-

стичность. 

Элементный состав твердого сплава ВК8 после 

термоциклирования изменился незначительно — 

было отмечено лишь небольшое повышение кис-

лорода на поверхности образцов. При этом размер 

зерна вырос от 5 мкм (у исходного сплава) до 7,0—

8,5 мкм (после ТО). 

Установлено, что термоциклическая обработ-

ка твердого сплава ВК8 приводит к изменению 

фазового состава. Рентгенофазовый анализ по-

казал присутствие большого количества α-Со с 

ГПУ-типом решетки на поверхности твердого 

сплава и твердого раствора WC в α-Со. Измене-

ние соотношения модификаций кобальта служит 

причиной снижения микронапряжений. После 

термоциклирования, по данным анализа состо-

яния структуры карбидной фазы, изменился и 

размер кристаллитов. Период решетки твердо-

го раствора кубической модификации кобальта 

уменьшился, что может указывать на снижение 

количества растворенного в нем карбида воль-

фрама и углерода. 

Проведена статистическая обработка резуль-

татов эксперимента: расчет среднего значения 

механических характеристик, их дисперсии и 

среднеквадратичного отклонения в выбранном 

доверительном интервале.
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Аннотация: Алюмоматричные дисперсно-упрочненные композиционные материалы находят широкое применение в 
технике благодаря сочетанию высоких прочностных характеристик и малой плотности, что позволяет создавать легкие и 
устойчивые к разрушению элементы конструкций различного назначения. Они используются для изготовления абразив-
ных, триботехнических изделий, деталей поршневой группы двигателей внутреннего сгорания, планера самолета и дру-
гих специальных изделий. Цель работы состояла в изучении механизма разрушения слоистого дисперсно-упрочненного 
композита Al–Al2O3–Al4C3 в условиях статического нагружения и удара. Его получали жидкофазным спеканием в вакуу-
ме порошковых заготовок из ПАП-2. Жидкая фаза образовывалась вследствие возникновения эвтектического расплава 
Al–Al4C3. Формирование слоистой структуры обеспечивалось благодаря жидкофазному сращиванию чешуйчатых частиц 
ПАП-2 по контактирующим плоскостям. Дисперсионное упрочнение алюминиевой матрицы достигалось в результате вы-
деления из эвтектического расплава при охлаждении наноразмерных пластинчатых алюмокарбидных кристаллов. Синтез 
алюмооксидных кристаллов – δ-Al2O3 – происходил вследствие взаимодействия алюминия с остаточными молекулами 
кислорода воздуха в процессе спекания при разрежении в печи – 10–5 мм рт. ст. Установлено, что при статическом нагру-
жении наблюдается стабильное разрушение образцов по механизму «расслоения сдвигом» с возникновением полостей 
за счет вырыва слоистых блоков под действием сдвиговых напряжений (σизг = 430÷500 МПа, К1с = 14,0÷15,5 МПа·м1/2). При 
ударном нагружении в разрушение вовлекается значительный объем материала с образованием ступенек скола между 
слоистыми блоками и протяженных областей ямок вязкого излома. Благодаря этому механизму достигается высокий по-
казатель KCU (1,1·105 Дж/м2), сопоставимый с титановым сплавом ВТ-5Л. Разработанный композит может использоваться 
для изготовления легких элементов конструкций, эксплуатируемых в условиях динамического нагружения.

Ключевые слова: алюмоматричный композиционный материал, дисперсионное упрочнение частицами Al4C3, слоистая 
структура, алюминиевый порошок ПАП-2, жидкофазное спекание, эвтектика, механизм разрушения, прочность, трещино-
стойкость, ударная вязкость, фрактограмма поверхности разрушения.
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Mechanism of destruction of the Al–Al4C3–Al2O3 alumo-matrix dispersion-hardened 

composite material with a layered structure on static and shock loading
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Abstract: Alumo-matrix dispersion-hardened composite materials are widely used in engineering due to the combination of high 
strength and low density, allowing the production of lightweight endurable structural elements for various purposes. They are used 
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Введение

Разработка новых технологий и составов алю-

моматричных дисперсно-упрочненных компози-

ционных материалов во многом обусловлена уни-

кальной возможностью сочетания в них высоких 

прочностных характеристик и малой плотности, 

что делает возможным получение легких и проч-

ных изделий, устойчивых к разрушению в различ-

ных условиях эксплуатации [1—3]. 

Дисперсионное упрочнение в указанных ком-

позитах реализуется за счет введения в состав алю-

миниевой матрицы равномерно распределенных 

высокомодульных микронных, субмикронных 

или наноразмерных частиц оксидов, карбидов или 

боридов (Al2O3, SiC, TiC, B4C, TiB2), количество 

которых может варьироваться в значительных пре-

делах (от нескольких % до 70 об.%) [4—6]. При этом 

для совмещения матричного компонента с части-

цами упрочнителя используются как твердофаз-

ные [6—10], так и жидкофазные методы [11—13].

Следует отметить, что достоинством алюмома-

тричных композитов является термостабильность 

их структуры в широком температурном интер-

вале благодаря отсутствию коагуляции частиц 

упрочнителя и их взаимодействия с матрицей. 

Вследствие этого торможение дислокаций на этих 

частицах в напряженном материале наблюдается 

for manufacturing abrasive, triboengineering products, parts of the internal combustion engine cylinder-piston group, airframe 
and other special products. The paper is aimed to study the fracture mechanism of a layered dispersion-hardened Al–Al2O3–Al4C3 
composite on static loading and impact. Specimens were obtained by liquid phase sintering of PAP-2 powder blanks in a vacuum. 
The liquid phase was formed due to Al–Al4C3 eutectic melt. The layered structure appeared due to the liquid-phase splicing of 
PAP-2 scaly particles along the contacting planes. Dispersion hardening of aluminum matrix was achieved due to nanosized lamellar 
alumocarbide crystals precipitated from the eutectic melt on cooling. The synthesis of alumina crystals – δ-Al2O3 – occurred due 
to the interaction of aluminum with residual oxygen molecules of the air on sintering at the furnace rarefaction of 10–5 mm Hg. 
The stable destruction of samples by the «shear stratification» mechanism was found to occur under static loading accompanied 
by the formation of cavities due to tearing of layered blocks under the action of shear stresses (σb = 430÷500 MPa, K1s = 14.0÷
÷15.5 MPa·m1/2) At shock loading, a significant amount of material is involved in the fracture accompanied by the formation of 
cleavage steps between layered blocks and extended regions of ductile fracture dimples. Thanks to this mechanism, a high 
KCU (1.1·105 J/m2) is achieved comparable with that of the VT-5L titanium alloy. The developed composite can be used for ma-
nufacturing lightweight structural elements operated under dynamic loading.

Keywords: alumo-matrix composite material, dispersion hardening by Al4C3 particles, layered structure, PAP-2 aluminum powder, 
liquid phase sintering, eutectic, fracture mechanism, strength, crack resistance, impact strength, fracture surface fractograph.

Ivanov D.A. – Dr. Sci. (Eng.), associate prof., Department of materials science, Moscow Aviation Institute 
(National Research University) – MAI (125993, Russia, Moscow, Volokolamskoe highway, 4). 
E-mail: dali_888@mail.ru.

Shlyapin S.D. – Dr. Sci. (Eng.), prof., Department of materials science, MAI. E-mail: sshliapin@yandex.ru.

Valyano G.E. – senior researcher, Joint Institute for High Temperatures of the Russian Academy of Sciences 
(125412, Russia, Moscow, Izhorskaya str., 13, build 2). E-mail: gev@ihed.ras.ru.

For citation: Ivanov D.A., Shlyapin S.D., Valiano G.E. Mechanism of destruction of the Al–Al4C3–Al2O3 alumo-matrix 
dispersion-hardened composite material with a layered structure on static and shock loading. Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya 
Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya (Powder Metallurgy and Functional Coatings). 2020. No. 4. P. 66–75 (In Russ.). 
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2020-4-66-75.

при температуре, близкой к температуре плавле-

ния алюминия [2, 14]. 

Наличие в структуре данных композитов дис-

персных частиц упрочнителя обеспечивает в них 

сочетание пластичности, свойственной матрице, 

и высокой твердости, присущей упрочняющим 

частицам. Это открывает перспективы их приме-

нения в качестве абразивных, триботехнических 

изделий и специальных элементов конструкций 

[15, 16].

Известно использование рассматриваемых ма-

териалов в авиационной и автомобильной отрас-

лях промышленности для изготовления деталей 

поршневой группы, элементов планера самолета, 

а также для получения коррозионно-стойких из-

делий, эксплуатируемых в морской воде [6, 17, 18]. 

Для оценки работоспособности дисперсно-

упрочненных алюмоматричных композитов при 

определенных условиях использования очень важ-

ным является исследование особенностей их раз-

рушения при механическом нагружении. 

В рамках представленной работы изучен меха-

низм разрушения алюмоматричного дисперсно-

упрочненного композита со слоистой структурой 

состава Al—Al2O3—Al4C3 при статическом и удар-

ном приложениях нагрузки.
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Материалы и методы исследования

Для изготовления слоистого алюмоматричного 

дисперсно-упрочненного композиционного мате-

риала Al—Al2O3—Al4C3 в качестве исходного сырья 

использовали высокодисперсный алюминиевый 

порошок марки ПАП-2 (ГОСТ 5494-95). Чешуй-

чатые частицы данного порошка субмикронной 

толщины имеют следующие характерные размеры: 

10—100 мкм — длина, 5—50 мкм — ширина, 250—

500 нм — толщина. Они покрыты тонким слоем 

стеарина (~3 мас.%) — жировой добавкой, вводи-

мой в измельчаемый материал на этапе его помола 

в шаровой мельнице [19].

Призматические образцы (балочки) для испы-

таний с конечными размерами после спекания 

порядка 10 ×10 ×55 мм (в соответствии с ГОСТами, 

представленными далее) получали прессованием 

порошка ПАП-2 под давлением 700 МПа с даль-

нейшим спеканием порошковых заготовок (ПЗ) в 

вакууме по следующему режиму: нагрев до 630 °С, 

изотермическая выдержка 1 ч, подъем температу-

ры до 650 °С и затем изотермическая выдержка от 

10 до 120 мин. 

Спекание материала происходило по жидко-

фазному механизму благодаря появлению эвтек-

тического расплава (эвтектика Al/Al4C3) [20], об-

разующегося в результате последовательного про-

текания следующих химических реакций: 

C3H5(C18H35O2)3 → CH4 + CO2 + H2O(пар) + C,  (1)

Al + C → Al4C3,  (2) 

Al + Al4C3 → Al4C3/Al(эвтект. расплав).  (3)

В соответствии с реакцией (1) реализуется тер-

мическое разложение стеарина в вакууме с фор-

мированием углеродного остатка на поверхности 

чешуйчатых алюминиевых частиц в объеме ПЗ, 

согласно реакции (2) имеет место синтез карбида 

алюминия, вследствие реакции (3) возникает эв-

тектический расплав. 

Слоистая структура спеченного материала (рис. 1) 

формировалась благодаря жидкофазному сращи-

ванию расплавом эвтектики чешуйчатых алюми-

ниевых частиц по их сопрягаемым плоскостям.

Дисперсионное упрочнение алюминиевой мат-

рицы достигалось в результате выделения из эв-

тектического расплава при охлаждении плас-

тинчатых алюмокарбидных кристаллов, при-

надлежащих наноразмерному диапазону (рис. 2). 

Синтез алюмооксидных кристаллов — δ-Al2O3 — 

происходил в результате взаимодействия алюми-

ния с остаточными молекулами кислорода воз-

духа в процессе спекания при разрежении в печи  

(10–5 мм рт. ст.), способствуя повышению твердо-

сти получаемого композита.

Механические испытания для определения 

предела прочности при поперечном изгибе (σизг) 

и критического коэффициента интенсивности 

напряжений (параметра трещиностойкости К1с) 

проводили при комнатной температуре на уста-

новке TIRATEST-2300 (Германия) при скорости 

деформирования 1 мм/мин (условие статического 

нагружения).

При этом величину σизг оценивали в соответ-

ствии с ГОСТ 18228-94 на балочках прямоугольно-

го сечения.

Параметр трещиностойкости К1с получали со-

гласно ГОСТ 25.506-85 путем изгиба сосредото-

Рис. 1. Вид структуры спеченного материала 

с поверхности шлифа под оптическим микроскопом

а, б – вид взаимно перпендикулярных плоскостей шлифа

Fig. 1. Sintered material structure view from 

the microsection surface under the optical microscope

а, б – view of mutually perpendicular microsection planes 

a

б
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ченной нагрузкой призматических образцов с ини-

циирующим боковым надрезом (радиус кривизны 

его вершины составлял 50 мкм). Надрез создавали 

путем прорезания образца алмазным кругом на 

глубину 0,5 от его высоты.

Ударную вязкость (КСU) определяли на приз-

матических образцах с U-образным надрезом по 

ГОСТ 9454-78 с помощью маятникового копера 

«Zwick HIT50P» (Германия). Скорость ножа маят-

ника в момент удара составляла ~7 м/с (условие 

ударного приложения нагрузки).

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили с 

поверхности шлифов после их химического трав-

ления. Для съемки дифракционных спектров ис-

пользовали дифрактометр ARLXTRA (Швейца-

рия), который позволяет в автоматическом режиме 

обеспечить идентификацию имеющихся фаз и 

оценить их содержание.

Структуру материала с поверхности травле-

ных шлифов и фрактограммы поверхностей раз-

рушения образцов изучали методом растровой 

электронной микроскопии (РЭМ) на микроскопе 

«Nova NanoSem 650» (США) и оптической микро-

скопии с помощью микроскопа «Axio Observer. 

A1m» (Германия).

Результаты исследования 

и их обсуждение

Установлено, что увеличение времени изотер-

мической выдержки (τ) при температуре спекания 

(650 °С) приводит к постепенному возрастанию 

плотности материала (рис. 3, а). Это объясняется 

повышением выхода алюмокарбидной и алюмоок-

сидной фаз с увеличением τ, что установлено ме-

тодом РФА (см. таблицу). Данный факт указывает 

также на изотермическую кинетику процесса син-

теза Al4C3 при взаимодействии рентгеноаморфно-

го углеродного остатка — продукта термического 

разложения стеарина — с алюминием. То есть для 

полного связывания этого углеродного остатка в 

алюмокарбидную фазу при заданной температуре 

спекания требуется определенное время. 

Кроме того, с ростом τ увеличение содержания 

кристаллов δ-Al2O3 в составе получаемого матери-

ала связано с повышением степени оксидирова-

ния алюмоматричного компонента при его взаи-

Рис. 2. Вид структуры спеченного материала 

с поверхности шлифа, полученный методом 

растровой электронной микроскопии

а – общий вид поверхности шлифа 

(белое поле – закристаллизованные из эвтектического 

расплава кристаллы Al4C3, темное поле – алюминий) 
б – вид наноразмерных пластинчатых кристаллов Al4C3, 

выходящих на поверхность шлифа ребрами 

и плоскостями (белые частицы)

Fig. 2. Sintered material structure view 

from the microsection surface obtained using scanning 

electron microscopy 

а – general view of the microsection surface (white field is Al4C3 

crystals solidified from eutectic melt, dark field is aluminum) 

б – view of Al4C3 nanosized lamellar crystals with ribs 

and planes (white particles) exposed on the microsection surface Фазовый состав материала 

в зависимости от режима его спекания в вакууме

Phase composition of the material 
depending on its vacuum sintering parameters

Режим 

спекания

Содержание кристаллических фаз, 

мас.%

t, °С τ, мин Al Al4C3 δ-Al2O3

650 10 93 6 1

650 60 89 8 3

650 120 80 14 6

a

б
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модействии с остаточными молекулами кислорода 

воздуха в объеме печи в условиях созданного раз-

режения. 

Максимальное количество алюмокарбидной и 

алюмооксидной фаз было зафиксировано для об-

разца, спеченного при τ = 120 мин (рис. 4).

Рис. 3. Зависимости физико-механических свойств спеченных образцов – плотности (а), прочности 

при изгибе (б), трещиностойкости (в), ударной вязкости (г) – от времени изотермической выдержки (τ)

Fig. 3. Dependences of physical and mechanical properties of sintered samples – density (а), flexural strength (б), 

crack resistance (в), impact strength (г) – on isothermal time (τ)

Рис. 4. Дифрактограмма (а) с поверхности шлифа спеченного образца (650 °С, 120 мин) 

б, в, г – линии, соответствующие пикам Al (80 мас.%), Al4C3 (14 %) и δ-Al2O3 (6 %)

Fig. 4. XRD pattern (а) from the sintered sample microsection surface (650 °С, 120 min) 

б, в, г – lines corresponding to Al (80 wt.%), Al4C3 (14 %) and δ-Al2O3 (6 %) pikes

a

в

г

б
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Показано, что в условиях статического нагру-

жения наблюдается снижение показателей проч-

ности при изгибе и трещиностойкости материала 

с повышением τ (рис. 3, б, в). В то же время при 

приложении ударной нагрузки фиксируется об-

ратная картина, по сравнению со статическим 

нагружением образцов: имеет место увеличение 

показателя ударной вязкости с возрастанием τ 

(рис. 3, г). Это объясняется реализацией различ-

ных механизмов разрушения разработанного ма-

териала при статическом и ударном приложениях 

нагрузки. При этом следует отметить, что отличие 

этих механизмов определяется особенностями 

формируемой структуры и фазового состава полу-

чаемых композитных образцов.

Так, падение параметров σизг и К1с с повыше-

нием τ можно объяснить протеканием процесса 

частичного растворения алюминия (эффект «кон-

тактного растворения») расплавом эвтектики пре-

имущественно по межзеренным границам в пло-

ских чешуйчатых частицах. 

В этом случае по мере роста τ имеет место уве-

личение глубины проникновения расплава эв-

тектики по межзеренным границам. Тогда при 

охлаждении будет происходить кристаллизация 

эвтектического расплава (Al/Al4C3), включающего 

высокотвердые алюмокарбидные частицы, опре-

деляющие хрупкость закристаллизованной эвтек-

тики. 

Такие межзеренные границы, содержащие за-

кристаллизованную эвтектику, становятся кон-

центраторами напряжений, на которых иниции-

руется разрушение при статическом нагружении. 

По-видимому, чем больше глубина проникнове-

ния эвтектического расплава, тем в более значи-

тельной степени будет достигаться ослабление 

структуры спеченного материала. 

Указанный процесс приводит к постепенному 

нивелированию эффекта дисперсионного упроч-

нения алюминиевой матрицы частицами Al4C3 

при статическом нагружении.

В данном случае для всех образцов, спеченных 

в выбранном интервале τ (10—120 мин), наблюда-

ли стабильное разрушение, сопровождающееся 

медленным развитием трещины, по механизму 

«расслоение сдвигом» (рис. 5). Образующиеся по-

лости (1) возникали за счет вырыва слоистых бло-

ков, сформированных из жидкофазно-связанных 

чешуйчатых частиц, под действием сдвиговых на-

пряжений.

Замечено, что при приложении ударной нагруз-

ки, когда скорость движения дислокаций в алю-

миниевой матрице сопоставима или уступает 

скорости удара, возможно проявление иных меха-

низмов разрушения по сравнению со статическим 

нагружением. 

На основании анализа фрактограмм поверх-

ностей разрушения образцов после их испыта-

ния на ударную вязкость (рис. 6) было установле-

но, что значительная диссипация энергии удара 

обеспечивается путем вовлечения в разрушение 

большого объема материала. Это достигается 

вследствие образования многочисленных сту-

пенек скола между слоистыми блоками (1), раз-

деленными границей (2), локальная прочность 

которой меньше прочности блоков (1), сформи-

Рис. 5. Фрактограммы поверхностей разрушения 

материала при изгибе сосредоточенной нагрузкой

а – общий вид поверхности разрушения 

б – структура полостей 1, образованных по механизму 

«расслоение сдвигом»

Fig. 5. Fractographs of material fracture surfaces 

at point loading bending

а – general view of fracture surface, б – structure of cavities 1 

formed by the «shear stratification» mechanism

a

б
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рованных из чешуйчатых частиц ( f, k, n, m) бла-

годаря их жидкофазному сращиванию (рис. 6, а, 

б). Такие границы появляются в структуре ма-

териала вследствие эффекта «зонального уплот-

нения» блоков при спекании в процессе усадки 

(такой эффект был также зафиксирован нами 

ранее при спекании наноразмерных порошко-

вых систем [21]). 

В результате этого формируется сеть локально 

ослабленных границ в объеме образца, по которым 

реализуется многократное ветвление трещины 

и излом блоков с образованием ступенек. Протя-

женность такой сети может возрастать по мере уве-

личения τ с нарастанием усадки. 

Кроме того, существенная диссипация энергии 

удара достигается за счет образования областей из 

ямок вязкого излома (3), характеризующихся опре-

деленной высотой стенок (4) (см. рис. 6, в) (ширина 

таких ямок составляет 1,0—1,9 мкм, а толщина их 

стенок — 250—264 нм).

Механизм образования ямок вязкого излома 

(рис. 7) связан с деформацией и разрывом пла-

стичной алюминиевой матрицы (1) на твердых 

дисперсных включениях — частицах Al4C3 (2), по-

падающих во фронт (4) движущейся трещины (3 

или 5), что подтверждается данными работы [22]. 

Можно полагать, что чем выше стенки ямок, тем 

в большей степени реализуются затраты энергии 

трещины на пластическую деформацию. 

В описанном случае энергия трещины, образу-

ющейся при ударе, в значительной степени затра-

чивается на пластическую деформацию матрицы. 

Таким образом реализуется блокирующее дей-

ствие дисперсных частиц Al4C3, содержание кото-

рых возрастает с увеличением τ, по отношению к 

фронту трещины.

В результате максимальное значение ударной 

вязкости наблюдается у образцов, спеченных при 

τ = 120 мин (см. рис. 3, г), и составляет 1,1·105 Дж/м2. 

Это значение несколько ниже, чем, например, у 

титанового сплава ВТ-5Л — (3÷7)·105 Дж/м2 [3], но 

с учетом значительно меньшей плотности компо-

зитных образцов (2,67 г/см3) представляется весь-

ма существенным результатом.

Рис. 6. Вид фрактограмм поверхностей разрушения 

образцов после приложения ударной нагрузки

а: общий вид поверхности разрушения, 

где 1 – блоки из чешуйчатых Al-частиц, соединенных за счет 

жидкофазного сращивания, 2 – граница между блоками (1); 

б: f, k, n, m – чешуйчатые Al-частицы в составе блока 1, 

образующие слоистую структуру; 

в: 3 – ямки вязкого излома, 4 – стенки ямок

Fig. 6. View of sample fracture surface fractographs 

after shock loading

а: general view of fracture surface where 1 is blocks of Al lamellar 

particles connected by means of liquid-phase splicing, 

2 is the boundary between blocks (1); 

б: f, k, n, m are Al lamellar particles within block 1 forming 

a layered structure; 

в: 3 is ductile fracture dimples, 4 is dimple walls

a

в

б
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Разработанный в рамках данной работы ком-

позиционный материал может быть использован в 

качестве легких элементов конструкций, эксплуа-

тируемых в условиях динамического нагружения.

Выводы

1. Изучены механизмы формирования слоистой 

структуры дисперсно-упрочненного композици-

онного алюмоматричного материала Al—Al2O3—

Al4C3 при спекании и его разрушения в условиях 

статического приложения нагрузки и удара.

Установлено, что формирование слоистой 

структуры связано с жидкофазным сращиванием 

чешуйчатых алюминиевых частиц по контакти-

рующим плоскостям. При этом дисперсионное 

упрочнение алюминиевой матрицы достигается в 

результате выделения из эвтектического расплава 

при охлаждении наноразмерных пластинчатых 

алюмокарбидных кристаллов. Синтез алюмоок-

сидных кристаллов δ-Al2O3 происходит вследствие 

взаимодействия алюминия с остаточными моле-

кулами кислорода воздуха в процессе спекания. 

2. Показано, что с повышением времени спе-

кания образцов при их статическом нагружении 

наблюдается снижение показателей прочности 

(σизг) с 500 до 430 МПа и трещиностойкости (К1с) 

с 15,5 до 14,0 МПа·м1/2, тогда как при их ударном 

нагружении фиксируется увеличение ударной вяз-

кости (KCU) с 6 ·104 до 1,1·105 Дж/м2. На основании 

анализа фрактограмм поверхностей разрушения 

образцов полученные результаты объясняются 

реализацией различных механизмов разрушения 

образцов разработанного композита при статиче-

ском и ударном приложениях нагрузки. 

3. Разработанный композиционный материал 

может быть рекомендован для применения в ка-

честве легких деталей и элементов конструкций, 

эксплуатируемых в условиях динамического на-

гружения.

Исследования выполнены в рамках базовой части государ-

ственного задания вузам № 11.7568.2017/Б4 с использованием 

оборудования ресурсного центра коллективного пользования 

«Авиационно-космические материалы и технологии» МАИ.

Микроскопический анализ выполнен в ОИВТ РАН по субсидии 

на выполнение государственного задания в соответствии 

с программой фундаментальных исследований РАН 

(тема ГР № АААА-А-16-116051810082-7).
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Рис. 7. Схематическое изображение образования ямок вязкого излома

1 – пластичная алюминиевая матрица, 2 – наноразмерные высокотвердые частицы Al4C3, 3 – трещина нормального отрыва, 

4 – фронт трещины, 5 – трещина продольного сдвига, 6 – ямка вязкого излома, 7 – стенка ямки вязкого излома

Fig. 7. Schematic view of ductile fracture dimple formation

1 – plastic aluminum matrix, 2 – nanosized hard Al4C3 particles, 3 – opening mode crack, 4 – crack front, 5 – tearing mode crack, 

6 – ductile fracture dimple, 7 – ductile fracture dimple wall
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Наноструктурированные деформационно-упрочняемые 

алюминий-магниевые сплавы, модифицированные фуллереном C60, 

полученные методом порошковой металлургии

Часть 2. Влияние концентрации магния на физико-механические свойства
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Аннотация: Настоящая работа является продолжением исследований влияния магния на структурно-фазовый состав и 
физико-механические свойства наноструктурированных деформационно-упрочняемых алюминий-магниевых сплавов, 
модифицированных фуллереном C60 [1]. Полученные ранее механолегированные порошки композитов [1] были консоли-
дированы методом прямой горячей экструзии. Режим консолидации был подобран на основании результатов изучения 
особенностей формирования структуры и фазового состава при механолегировании и термической обработке. Установ-
лено, что с увеличением концентрации магния наблюдается повышение механических свойств экструдированных нано-
структурных композиционных материалов, при этом модифицирование фуллереном С60 позволяет стабилизировать полу-
ченную при механолегировании зеренную структуру и замедлить распад α-твердого раствора магния в алюминии вплоть 
до 300 °С. При аналогичной термобарической обработке сплава Al82Mg18 (АМг18), не модифицированного фуллереном С60, 
отмечаются уменьшение параметра решетки α-твердого раствора и увеличение среднего размера кристаллитов, сопро-
вождающиеся последовательным образованием γ-, β′- и β-фаз, при этом γ- и β′-фазы являются промежуточными. Зеренная 
структура экструдированных образцов типична для материалов, полученных таким способом, – зерна плотно упакова-
ны, вытянуты и ориентированы вдоль оси экструзии, при этом прослеживается наследование морфологии механолеги-
рованных порошков. Использование методов механолегирования и интенсивной пластической деформации (экструзии) 
позволило достичь значительного улучшения ряда механических свойств. Получены материалы с пределом прочности при 
растяжении 880 МПа, пределом прочности при изгибе 1100 МПа, микротвердостью до 3300 МПа при сохранении плот-
ности на уровне 2,4–2,6 г/см3. Таким образом, показана перспективность применения методов порошковой металлургии 
для получения новых наноструктурных композиционных материалов, модифицированных фуллереном С60, с повышенным 
уровнем физико-механических свойств. 

Ключевые слова: алюминий, магний, твердый раствор, композит, наноструктура, экструзия, фуллерен, прочность.
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Nanostructured strain-hardened aluminum-magnesium alloys modified 

by C60 fullerene obtained by powder metallurgy 

Part 2. The effect of magnesium concentration on physical and mechanical properties

I.A. Evdokimov, R.R. Khayrullin, R.Kh. Bagramov, S.A. Perfilov, A.A. Pozdnyakov, 

V.V. Aksenenkov, B.A. Kulnitskiy

Technological Institute for Superhard and Novel Carbon Materials (TISNCM), Moscow, Troitsk, Russia
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Abstract: This paper is intended to continue the studies of magnesium effects on the structural phase composition, physical and 
mechanical properties of the nanostructured strain-hardened aluminum-magnesium alloys modified with C60 fullerene [1]. Previously 
obtained mechanically alloyed composite powders [1] were consolidated by direct hot extrusion method. Consolidation parameters 
were chosen based on previous studies of the structure and phase composition formation during mechanical alloying and heat 
treatment. It was found that an increase in magnesium concentration improves mechanical properties of extruded nanosructured 
composite materials, and additives modified by C60 fullerene stabilize the grain structure and slow down decomposition of 
α solid solution of magnesium in aluminum to 300 °C. Under similar thermobaric treatment Al82Mg18 (AMg18) not modified with 
C60 demonstrates a reduced α solid solution lattice constant and an increased average crystallite size. These processes are 
accompanied by sequential formation of γ, β′, and β phases, while γ and β′ are intermediate phases. The grain structure of extruded 
samples is typical for materials obtained in this way – grains are closely packed, elongated and oriented along the extrusion axis. 
The grain structure of extruded samples inherits the morphology of mechanically alloyed powders. Thus, mechanical alloying 
methods followed by intense plastic deformation (extrusion) improved mechanical properties significantly. Materials with ultimate 
tensile strength of 880 MPa; ultimate bending strength of 1100 MPa; microhardness up to 3300 MPa; and with the same density of 
2.4–2.6 g/cm3 were obtained. This result demonstrates the prospects for using powder metallurgy techniques in the production of 
new nanostructured composite materials modified by C60 fullerene with improved physical and mechanical properties.

Keywords: aluminum, magnesium, solid solution, composite, nanostructure, extrusion, fullerene, strength.
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Введение

Металломатричные наноструктурные компо-

зиционные материалы (НКМ) представляют зна-

чительный интерес с точки зрения как материа-

ловедения, так и их прикладного использования в 

современной науке и технике. 

В большинстве случаев [2—5] при исследова-

нии металломатричных НКМ, модифицирован-

ных ультрадисперсными высокомодульными или 

иными частицами, речь идет об образцах малого 

размера — тонких фольгах, покрытиях, порошках 

или спеках размером в несколько миллиметров. 

Основные трудности при получении объемных 

НКМ связаны с их метастабильностью, повышен-

ной реакционной способностью, плохой обраба-
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тываемостью, связанной с высокими прочностны-

ми свойствами, и т.д. Тем не менее существует ряд 

работ, описывающих получение объемных образ-

цов [6—9]. Исходя из анализа имеющихся литера-

турных данных, одним из перспективных путей 

получения НКМ достаточного размера является 

применение совокупности методов порошковой 

металлургии и интенсивной пластической де-

формации, адаптированных для работы с нано-

материалами. Так, например, в работе [10] опи-

сано получение методом прокатки протяженных 

алюмоматричных НКМ, упрочненных графеном. 

Изготовленные образцы демонстрировали увели-

чение прочности при растяжении (на 73 %) и твер-

дости (на 27 %) относительно исходного матрично-

го сплава, при этом пластичность снижалась (с 16 

до 8 %). В работах [11, 12] в качестве метода син-

теза механолегированных порошков алюминия, 

модифицированных углеродными нанотрубками, 

использовался метод искроплазменного спека-

ния. Полученные материалы демонстрировали 

повышение почти в 2 раза прочностных характе-

ристик и снижение пластичности до уровня 2—

3 %. В работе [13] приведены результаты работы по 

созданию крупногабаритных (>100 мм в диаметре 

и >1,5 м длиной) композитов на основе алюминия, 

модифицированных углеродными нанотрубками. 

Отмечен рост основных характеристик получен-

ных материалов на 50 % относительно исходно-

го сплава, при этом их стоимость оценивается в 

2 раза выше стоимости матрицы.

Результаты [2—13] свидетельствуют о перспек-

тивности применения НКМ в различных областях 

науки и техники, особенно там, где соотношение 

прочности изделия и его массы имеет ключевое 

значение. Использование НКМ в конструкциях 

машин, механизмов и прочих изделий позволит не 

только повысить их ключевые характеристики, но 

и добиться дополнительной экономической выго-

ды за счет снижения массы конструкции в целом.

Настоящая работа направлена на исследова-

ние совместного влияния концентрации магния 

и фуллерена С60 на структуру, фазовый состав и 

физико-механические свойства объемных алюми-

ний-магниевых композиционных материалов.

Методика исследований

В качестве исходных материалов для получе-

ния объемных НКМ применяли порошковые ком-

позиции состава AlxMgy + 0,3 мас.% фуллерена C60 

(где y = 0, 3, 6, 9, 12, 15 и 18 мас.%; x — баланс), по-

лученные согласно методике [1]. Далее эти мате-

риалы обозначены как АМг 3, 6, 9, 12, 15, 18 соот-

ветственно. 

Порошки НКМ имеют сложную иерархичес-

кую структуру, включающую крупные частицы 

(агрегаты), состоящие из прочных высокоплотных 

агломератов, которые, в свою очередь, являют-

ся совокупностью наноразмерных кристаллитов. 

В зависимости от концентрации магния размер 

частиц порошков варьируется от 20 до 100 мкм, 

средний размер кристаллитов находится в диапа-

зоне 25—80 нм [1].

Для получения объемных образцов механоле-

гированные порошки компактировали в цилин-

дрические брикеты под давлением 0,5—0,6 ГПа и 

подвергали прямой горячей экструзии при темпе-

ратуре t = 270÷290 °С со степенью деформации 6,2 

при давлении истечения 1,0—1,5 ГПа. Экструдиро-

ванные образцы механически обрабатывали для 

дальнейших исследований и испытаний.

Структурные исследования полученных образ-

цов проведены методами оптической («Olympus 

BX51», Япония) и просвечивающей (JEM-2010 фир-

мы «Jeol», Япония) электронной микроскопии. 

Рентгенофазовый анализ (РФА) порошков выпол-

няли на дифрактометре «Empyrean» («PANalytical 

B.V.», Нидерланды) в CuKα-излучении. На осно-

вании полученных дифрактограмм с помощью 

программы MAUD методом функциональных 

параметров определяли величину ОКР-областей 

когерентного рассеяния (средний размер крис-

таллитов).

Микротвердость измеряли с помощью микро-

твердомера ПМТ-3 (АО «ЛОМО», г. Санкт-Петер-

бург) при нагрузке 50 г и времени выдержки 18 с. 

Определение предела прочности при растяжении 

и изгибе осуществляли с использованием универ-

сальной испытательной машины «Instron 5982» 

(фирма «Instron», США).

Результаты и их обсуждение

Согласно результатам дифференциальной ска-

нирующей калориметрии, спектроскопии ком-

бинационного рассеяния света и РФА, подробно 

рассмотренным в [1], структурно-фазовый состав 

исходных порошков НКМ представляет собой 

совокупность зерен исходного матричного спла-

ва АМг и пересыщенного α-твердого раствора 

магния в алюминии, который стабилен вплоть 
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до t = 290÷300 °С. Ранее было показано [14, 15], что 

превышение данной температуры ведет к проте-

канию необратимых структурно-фазовых пре-

вращений (распаду α-твердого раствора, образо-

ванию β- и γ-фаз и рекристаллизации [16—18]). На 

основании этих результатов был подобран режим 

консолидации порошков НКМ, обеспечивающий 

сохранение наноструктуры и искомого фазового 

состава.

Для изготовления объемных образцов порош-

ки НКМ подвергали прямой горячей экструзии со 

степенью деформации 6,2 через фильеру с отвер-

стием круглого сечения. В результате были полу-

чены образцы диаметром 4 мм и длиной 150 мм 

(рис. 1).

Следует отметить, что получение заготовок из 

НКМ большего размера методом экструзии огра-

ничено лишь параметрами применяемого обору-

дования. Так, по нашим оценкам, для изготовле-

ния изделий с площадью сечения порядка 50 см2 

необходимо использование пресса усилием око-

ло 10 МН.

Методом РФА не выявлено изменений фазо-

вого состава НКМ после экструзии. В качестве 

примера на рис. 2 приведены рентгенограммы для 

НКМ (Al94 + Mg6 + 0,3 мас.% фуллерена C60), экс-

трудированных при различных температурах. Как 

видно из представленных данных, при температу-

ре экструзии до 300 °С положение и ширина пиков 

остались прежними, появление новых рефлексов 

не наблюдается. Судя по соотношению интенсив-

ностей основных пиков алюминия, образования 

преимущественной ориентации кристаллитов 

(текстурирования) в процессе экструзии не прои-

зошло.

Согласно данным РФА (рис. 2), при повышении 

температуры экструзии выше 300 °С пики α-твер-

дого раствора магния в алюминии смещаются в 

область больших углов, их полуширина умень-

шается, появляются новые пики. Это свидетель-

ствует о распаде α-твердого раствора, увеличении 

среднего размера кристаллитов и формировании 

интерметаллидных фаз.

Из данных [16—18], в диапазоне температур до 

300 °С пересыщенный α-твердый раствор магния 

в алюминии частично распадается с образовани-

ем γ- и β′-фаз, что, как правило [19], фиксируется 

методом РФА. При исследовании НКМ появление 

пиков, характерных для β (Al3Mg2), β′ (Al3Mg) и 

γ (Al12Mg17) фаз, зарегистрировано не было. Воз-

можно, это связано с торможением фазовых пре-

вращений устойчивыми в этих условиях углерод-

ными наноструктурами (фуллерен С60 и его фраг-

менты) [20].

Рис. 1. Общий вид экструдированной заготовки (1) 

и изготовленных образцов для испытаний 

на растяжение (2), на изгиб (3), а также 

для исследования плотности и микротвердости (4)

Fig. 1. General view of extruded blanks (1) and samples 

prepared for tensile tests (2), bending tests (3), 

as well as for density and microhardness study (4)

Рис. 2. Исследование структурно-фазового состава 

нанокомпозита Al94 + Mg6 + 0,3 мас.% фуллерена C60 

методом РФА в зависимости от температуры экструзии

t, °С – 270 (1), 300 (2), 330 (3), 500 (4)

Fig. 2. Structural phase composition study 

of nanocomposite Al94 + Mg6 + 0.3 wt.% C60 fullerene 

by X-ray phase analysis depending on extrusion temperature

t, °С – 270 (1), 300 (2), 330 (3), 500 (4)
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Для изучения влияния фуллерена С60 на ста-

бильность НКМ при экструзии был исследован 

модельный материал, соответствующий по соста-

ву нанокомпозиту АМг18 без добавления фулле-

рена С60. На рис. 3 представлены дифрактограм-

мы НКМ АМг18 (Al82 + Mg18 + 0,3 мас.% С60) и 

сплава АМг18 (Al82 + Mg18) после аналогичной об-

работки.

Из данных рис. 3 видно, что в материале без 

фуллерена С60 после экструзии появились пики 

γ- и β-фаз. При этом параметр решетки твердого 

раствора уменьшился на 0,023 Å, что соответствует 

выделению 5 ат.% магния, а размер ОКР увели-

чился с 32 до 87 нм.

Пики идентифицированных фаз имеют низ-

кую интенсивность, что обусловлено их малым 

размером и невысокой концентрацией. Согласно 

данным просвечивающей электронной микро-

скопии (ПЭМ), размеры частиц образующихся 

фаз составляют 5—15 нм. В работах [16—19] бы-

ло показано, что формирование β-фазы (Al2Mg3) 

происходит через промежуточную β′-фазу, близ-

кую по своему элементному и структурному со-

ставу, а также за счет распада предварительно 

выделившейся из α-твердого раствора γ-фазы 

(Al12Mg17). В полученных образцах были обна-

ружены участки образования β′-фазы с составом 

Al2Mg (рис. 4, а). 

Отжиг механолегированного сплава АМг18 

(Al82 + Mg18) и НКМ АМг18 (Al82 + Mg18 + 0,3 мас.% 

С60) при температуре t = 500 °С привел к окон-

чательному формированию β-фазы (рис. 4, б). 

В отожженных образцах следов β′- и γ-фаз обнару-

жено не было (см. рис. 2).

Рис. 3. Исследование фазового состава образцов 

методом РФА после экструзии (290 °С)

1 – механолегированный сплав АМг18 (Al82 + Mg18) 

2 – наноструктурный композиционный материал АМг18 

(Al82 + Mg18 + 0,3 мас.% С60)

Fig. 3. Phase composition study of samples by X-ray phase 

analysis after extrusion (290 °С)

1 – AMg18 mechanically doped alloy (Al82 + Mg18) 
2 – AMg18 nanostructured composite material 

(Al82 + Mg18 + 0.3 wt.% С60)

Рис. 4. ПЭМ-изображение структуры механолегированного сплава АМг18 (Al82 + Mg18)

а – после размола; б – после отжига при t = 500 °С

Fig. 4. TEM images of AMg18 mechanically doped alloy structure (Al82 + Mg18)

а – after milling; б – after annealing at t = 500 °С

a б



Наноструктурированные материалы и функциональные покрытия

81Powder Metallurgy and Functional Coatings  4  2020

Таким образом, установлено, что введение в 

состав НКМ фуллерена С60 способствует стаби-

лизации структурно-фазового состава НКМ при 

термобарической обработке.

Как отмечалось выше (см. рис. 2), в НКМ по-

сле экструзии не обнаружено преимущественной 

ориентации кристаллитов алюминия. В то же вре-

мя на оптических снимках шлифов (рис. 5) наблю-

дается типичная для экструдированных материа-

лов картина.

Представленная на рис. 5 микроструктура ти-

пична для всех исследуемых образцов НКМ и со-

стоит из плотно упакованных зерен, вытянутых 

вдоль оси экструзии, со средним размером 25—

200 мкм, что соответствует размерам агрегатов по-

рошков НКМ после размола [1]. 

Выявленные особенности макро- и микро-

структур изученных НКМ могут представлять 

интерес с точки зрения разработки новых под-

ходов при получении современных конструкци-

онных материалов. Во-первых, прослеживается 

наследование экструдированными образцами 

структуры порошков после размола, что позво-

ляет контролировать или определять свойства 

конечного материала еще на стадии механолеги-

рования. Во-вторых, отсутствие текстурирова-

ния после консолидации может быть одним из 

возможных путей минимизации такого недостат-

ка метода экструзии, как анизотропия свойств 

материала вдоль и поперек оси экструзии [20], 

поскольку деформация зерен и образование пре-

имущественной кристаллографической ориен-

тации в ряде случаев ограничивают их приме-

нение в качестве конструкционных материалов 

[21]. Рассматриваемые НКМ после экструзии не 

имеют выраженной текстуры на уровне кристал-

литов, что потенциально может снизить общую 

анизотропию объемного материала.

Для комплексного изучения влияния магния 

на физико-механические свойств НКМ были осу-

ществлены исследования таких ключевых харак-

теристик, как плотность, микротвердость, предел 

прочности при растяжении и предел прочности 

при изгибе. Ниже приведены результаты прове-

денных испытаний (см. таблицу).

При увеличении концентрации магния и, со-

ответственно, уменьшении среднего размера 

кристаллитов НКМ микротвердость образцов за-

метно возрастает, что может быть объяснено по-

вышением вклада твердорастворного упрочнения 

и дисперсного упрочнения из-за формирования 

ультрадисперсных выделений интерметаллидов 

β- и γ-фаз.

Кривые деформации при растяжении пред-

ставлены на рис. 6.

Как видно из вышеприведенных данных, с уве-

личением концентрации магния предел прочно-

сти при растяжении возрастает — до 0,88 ГПа для 

НКМ, содержащего 9 % магния. Это может быть 

связано с тем, что, как отмечалось выше, добавки 

фуллерена препятствуют распаду α-твердого рас-

твора магния в алюминии, что приводит к росту 

доли твердорастворного упрочнения. В совокуп-

ности с твердорастворной составляющей при уве-

личении концентрации магния повышается вклад 

поликристаллического механизма упрочнения, 

связанного с размером кристаллитов, размер ко-

торых уменьшается с ростом концентрации маг-

ния в НКМ [1]. Увеличение прочности сопрово-

ждается снижением пластичности при переходе к 

Рис. 5. Оптические фотографии структуры НКМ (АМг 6 + 0,3 мас.% С60) после экструзии

Fig. 5. Optical photographs of NCM structure (AMg 6 + 0.3 wt% С60) after extrusion

a б
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наноструктурному состоянию. Так, в отличие от 

исходного сплава АМг3, имеющего пластическую 

деформацию при разрушении более 12 %, НКМ на 

его основе разрушается хрупко. НКМ, содержа-

щие 6 и 9 % магния, демонстрируют значение пла-

стической деформации не более 0,3 %. Таким об-

разом, снижение пластичности в первую очередь 

может быть связано с торможением дислокацион-

ных механизмов деформирования, возникающим 

из-за особенностей сформированной в результате 

механолегирования субструктуры — наноразмер-

ных кристаллитов и высокой дефектности их гра-

ниц [22].

К сожалению, из-за хрупкости образцов с по-

вышенным содержанием магния (АМг12, АМг15, 

АМг18) не удалось изготовить подходящие образ-

цы для испытаний на растяжение, однако уда-

лось провести испытания на изгиб (см. таблицу). 

Установлено, что наноструктурирование, моди-

фицирование НКМ фуллереном С60 и повышение 

концентрации магния обеспечивают увеличение 

прочностных характеристик до 3 раз относительно 

исходного матричного сплава, но при этом наблю-

дается снижение пластичности.

По удельной прочности (отношению прочно-

сти к плотности) полученные НКМ значительно 

превосходят традиционные алюминиевые сплавы, 

ряд легированных сталей и титановых сплавов. 

Результаты проведенных исследований и вы-

явленные особенности формирования структур-

но-фазового состава демонстрируют перспек-

тивность использования методов порошковой 

металлургии для получения новых наноструктур-

ных алюмоматричных композиционных материа-

лов, модифицированных фуллереном С60, с повы-

шенным уровнем физико-механических свойств. 

Такие материалы могут найти широкое применение 

в различных областях науки и техники, в частности 

в машиностроении и авиакосмической отрасли.

Физико-механические свойства полученных образцов НКМ

Physical and mechanical properties of NCM samples obtained

Материал
Средний размер 

кристаллитов, нм

Плотность, 

г/см3
Микротвердость, 

МПа

Предел прочности, МПа

при растяжении при изгибе

АМг3 исходный 220 2,69 800 290 307

АМг6 исходный 200 2,65 1300 353 413

АМг3 + 0,3%С60 69 2,65 1580 498 862

АМг6 + 0,3%С60 48–49 2,63 2500 820 1100

АМг9 + 0,3%С60 42–43 2,58 2290 880 733

АМг12 + 0,3%С60 40–41 2,56 2540 – 687

АМг15 + 0,3%С60 34–35 2,52 3130 – 747

АМг18 + 0,3%С60 18–25 2,49 3300 – 846

Рис. 6. Кривые деформации НКМ при растяжении

1 – исходный матричный сплав АМг3 

2 – исходный матричный сплав АМг6 

3 – НКМ АМг3 (сплав АМг3 + 0,3%С60) 

4 – НКМ АМг6 (сплав АМг6 + 0,3%С60) 

5 – НКМ АМг9 (сплав АМг6 + 3%Mg + 0,3%С60)

Fig. 6. NCM tensile strain curves 

1 – AMg3 initial matrix alloy 

2 – AMg6 initial matrix alloy 

3 – AMg3 NCM (AMg3 alloy + 0.3%С60) 

4 – AMg6 NCM (AMg6 alloy + 0.3%С60) 

5 – AMg9 NCM (AMg6 alloy + 3%Mg + 0.3%С60)



Наноструктурированные материалы и функциональные покрытия

83Powder Metallurgy and Functional Coatings  4  2020

Заключение 

В работе обобщены результаты исследования 

влияния концентрации магния и модифициру-

ющего действия фуллерена С60 на особенности 

формирования структуры и фазового состава при 

экструзии механолегированных порошков состава 

AlxMgy + 0,3 мас.% C60.

Установлено, что с повышением концентрации 

магния наблюдается увеличение прочностных ха-

рактеристик НКМ, однако при этом происходит 

снижение пластичности. Максимально достиг-

нутая прочность при растяжении для НКМ АМг9 

составила 880 МПа. Предел прочности при изгибе 

имеет максимум 1100 МПа для НКМ АМг6. Мак-

симально достигнутой твердостью 3,3 ГПа обла-

дает НКМ АМг18. При этом плотность находится 

в пределах 2,4—2,6 г/см3. Полученные результаты 

говорят о перспективности практического исполь-

зования методов механолегирования и интенсив-

ной пластической деформации (экструзии) для 

получения объемных образцов наноструктурных 

композиционных материалов на основе алюминий-

магниевых сплавов.

После экструзии прослеживается наследование 

микроструктуры механолегированных порошков, 

что позволяет контролировать или определять 

свойства конечного материала еще на стадии по-

лучения порошковых композиций. При этом мето-

дом РФА показано отсутствие преимущественной 

ориентации кристаллитов в НКМ после экстру-

зии, что потенциально может быть использовано 

для снижения анизотропии свойств материалов, 

полученных таким способом.

Методами РФА и ПЭМ показано, что распад 

α-твердого раствора и образование β-фазы (Al2Mg3) 

происходят через промежуточную β′-фазу (Al2Mg), 

близкую по элементному и структурному со-

ставу, а также за счет распада предварительно 

выделившейся из α-твердого раствора γ-фазы 

(Al12Mg17). При этом модифицирование НКМ 

фуллереном С60 препятствует рекристаллизации 

и распаду пересыщенного α-твердого раствора 

магния в алюминии при термобарической обра-

ботке.
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25 декабря 2020 г. исполни-

лось 75 лет докт. техн. наук, проф. 

АА. Лозовану. 

Александр Александрович на-

чал свою трудовую деятельность 

слесарем в возрасте 15 лет, по-

ступив в 1961 г. в техническое 

училище, которое закончил в 

1963 г. одновременно с вечерней 

школой. В том же году поступил 

на дневное отделение факуль-

тета «Энергомашиностроение» 

МВТУ им. Н.Э. Баумана. Полу-

чив диплом инженера в феврале 1969 г., он был на-

правлен на работу в КБ «Химмаш» (г. Королев). Так 

как сфера интересов А.А. Лозована – ускорители 

заряженных частиц, то с 1972 г. его работа связана 

с предприятиями Минсредмаша (нынешнего Рос-

атома), где он занимался наладкой ускорительной 

техники и других электрофизических установок, в 

частности в ОИЯИ (г. Дубна). 

Полученный опыт пригодился Александру 

Александровичу в его научной деятельности. В 

1978 г. он был назначен заведующим лабораторией 

радиационной химии в МИНХиГП им. И.М. Губ-

кина, где также выполнялись работы по модерни-

зации ускорителей электронов.

В 1985 г., перейдя на работу в МАТИ им. К.Э. 

Циолковского, А.А. Лозован был избран на долж-

ность руководителя проблемной лаборатории. 

Вместе с сотрудниками кафедры «Технологии 

сильноточной электроники» МАТИ и коллегами 

из Института сильноточной электроники СО АН 

СССР (г. Томск) А.А. Лозован занимался работой 

по созданию и наладке оборудования для получе-

ния ионных пучков, не имевшего в то время ана-

логов в мире. Самое активное участие Александр 

Александру Александровичу Лозовану – 75 лет

Александрович принимал в ор-

ганизации в МАТИ, впервые в 

СССР, направления по подго-

товке инженерных кадров в об-

ласти модификации поверхно-

сти конструкционных материа-

лов высокоэнергетическими по-

токами заряженных частиц. 

В 1998 г. А.А. Лозован защи-

тил кандидатскую, а в 2003 г. – 

докторскую диссертации.

В 2003 г. А.А. Лозованом с 

коллегами была создана в МАТИ 

кафедра «Порошковая металлургия, компози-

ционные материалы и покрытия», которую он и 

возглавил. После присоединения МАТИ к МАИ 

Александр Александрович продолжает работать 

профессором объединенной кафедры «Техноло-

гии и системы автоматизированного проекти-

рования металлургических процессов» МАИ, 

возглавляет учебно-научное направление «Неор-

ганические порошковые, композиционные мате-

риалы и покрытия», занимается преподаватель-

ской и научной работой в области материалов и 

покрытий.

А.А. Лозованом с сотрудниками организованы 

и проведены уже 17 научно-технических между-

народных конференций «Быстрозакаленные мате-

риалы и покрытия». Он является автором и соавто-

ром более 250 публикаций, в том числе 6 моногра-

фий, одна из которых издана в США.

Редакционная коллегия нашего журнала по-

здравляет Александра Александровича с его 

75-летием и желает ему крепкого здоровья, необ-

ходимого для поддержания его огромной работо-

способности в деле создания новых материалов и 

покрытий для современной техники.
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Статья, направляемая в редакцию, должна содержать ори-

гинальные авторские научные результаты и соответствовать 

тематическим разделам журнала «Известия вузов. Порошковая 

металлургия и функциональные покрытия»:

• Процессы получения и свойства порошков

• Теория и процессы формования и спекания порошковых 
материалов

• Самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС)

• Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

• Пористые материалы и биоматериалы

• Материалы и покрытия, получаемые методами аддитивных 
технологий

• Модифицирование поверхности, в том числе пучками 
заряженных частиц, потоками фотонов и плазмы

• Наноструктурированные материалы и функциональные 
покрытия

• Применение порошковых материалов и функциональных 
покрытий

Авторы статьи отвечают за отсутствие в ней плагиата, а так-

же любой информации, которая может быть отнесена к государ-

ственной или коммерческой тайне, гарантируют достоверность 

и воспроизводимость результатов исследований по приведен-

ным в публикации методикам. 

Авторы принимают на себя обязательство не направлять 

одну и ту же или близкую по содержанию рукопись в редакции 

других журналов до получения окончательного заключения от 

редакции нашего журнала.

К статье прилагаются:
1) лицензионный договор, подписанный всеми авторами и 

заверенный в организации, в которой проводилась работа, в от-

сканированном виде (форму договора см. на сайте https://powder.
misis.ru/index.php/jour);

2) данные об авторах на русском и английском языках, кото-

рые содержат ФИО полностью, сведения об ученой степени, уче-

ном звании, должности; наименование структурного подразде-

ления и организации, почтовый адрес организации, включая 

индекс; контактные телефоны, электронные адреса авторов, 

жирным шрифтом выделяется ответственный автор (указывается 

его мобильный телефон), с которым редакция будет контакти-

ровать.

3) аннотация (не менее 200 слов, или 20-25 строк) и ключе-

вые слова (не более 15 слов и сочетаний) на русском и английском 
языках.

4) экспертное заключение в отсканированном виде от аф-

филированной организации о возможности публикации.

Статья и сопроводительные документы направляются в ре-

дакцию через online-форму на сайте журнала https://powder.misis.
ru/index.php/jour (в этом случае необходимо зарегистрироваться 

и следовать инструкции-подсказке). При возникновении про-

блем с загрузкой материалы можно отправить на электронный 

адрес редакции: izv.vuz@misis.ru.

ПРАВИЛА ОФОРМЛЕНИЯ СТАТЬИ 

Максимальный объем рукописи при стандартном оформ-

лении (14-й размер шрифта через 2 интервала), включая иллю-

страции и таблицы в тексте, должен быть не более 20 страниц. 

Используется редактор MS Word ( желательно до 2003 г.), RTF, 

рисунки выполняются в форматах CDR, TIF, JPEG.

«Шапка» статьи должна включать УДК, заглавие, полный 

список авторов с указанием ФИО, полные названия организа-

ций с указанием города и страны.

Структурированный основной текст с размещенными вну-

три него рисунками и таблицами должен содержать следующие 

разделы (их названия могут варьироваться): Введение (с выде-

ИНСТРУКЦИЯ ДЛЯ АВТОРОВ

ленной целью работы), Методика исследований, Результаты и их 
обсуждение, Выводы или Заключение. 

Рекомендуются следующие шрифты: Times New Roman – для 

текста, Symbol – для греческих букв.

Используются физические единицы и обозначения, приня-

тые в международной системе единиц СИ (ГОСТ 9867-61), отно-

сительные атомные массы элементов – по шкале 12С, названия 

химических соединений – согласно терминологии ИЮПАК 

(IUPAC).

Формулы и схемы располагаются по месту в тексте статьи. 

Знаки *, ў, ±, одиночные буквы греческого алфавита, единицы 

измерения, цифры в тексте, а также простые математические 

или химические формулы должны набираться в текстовом ре-

жиме без использования редактора формул. Выносные матема-

тические формулы (оформляемые отдельной строкой) должны 

набираться с использованием редактора формул (Equation), 

причем должны применяться общие установки шрифтов, раз-

мера символов и их размещения (их принудительное ручное 

изменение для отдельных символов или элементов формул не 

допускается!).

Таблицы должны нумероваться в порядке упоминания их в 

тексте и иметь тематические названия на русском и английском 

языках. При создании таблиц необходимо использовать воз-

можности MS Word. Таблицы, набранные вручную с помощью 

пробелов или табуляций, не допускаются. Все графы в таблицах 

должны иметь заголовки. В «шапке» таблиц по возможности 

указываются буквенные обозначения параметров и единицы их 

измерения (t, °C; V, об.%; HV, МПа и т.п.).

Иллюстрации нумеруются по порядку упоминания их в тек-

сте арабскими цифрами. В тексте должны быть ссылки на все 

рисунки. Каждый рисунок сопровождается подрисуночной 

подписью на русском и английском языках. На фотографиях 

(например, структур) обязательно должны быть указаны мас-

штаб и увеличение прибора. 

Графики и диаграммы желательно готовить в векторных гра-

фических редакторах. Штриховые иллюстрации должны иметь 

разрешение не ниже 600 dpi, толщина линий – не меньше 0,5 pt.

Состав литературных источников должен отражать совре-

менное состояние научных исследований в рассматриваемой 

области. Количество литературных ссылок должно быть не 

менее 22 позиций с большей долей (не менее 50 %) зарубежных 

источников. Приветствуется наличие DOI у публикаций. В 

случае цитирования статей, опубликованных в журналах «Из-
вестия вузов. Цветная металлургия» и «Известия вузов. Порошко-
вая металлургия и функциональные покрытия», а также в других 

российских журналах, которые переводятся на английский 

язык, необходимо приводить в списке «Литература/References» 

ссылки на русскоязычную и англоязычную версии. Ссылки на 

диссертации и их авторефераты, а также на патенты и авторcкие 

свидетельства допускаются при наличии их доступных элек-

тронных версий. Ссылки на учебники, учебные пособия, моно-

графии должны иметь подчиненное значение и не превышать 

10–15 % от общего количества источников, т.к. малодоступны 

широкой научной общественности. Ссылки на неопубликован-

ные работы недопустимы. Самоцитирование не должно превы-

шать 15–17 % от общего числа источников.

В связи с вхождением журнала в международные базы ци-

тирования, для русскоязычных источников необходим перевод 

информации на английский язык (в том же пункте, но с новой 

строки). Названия русскоязычных журналов не переводятся на 

английский язык, а транскрибируются (строго в системе BSI – 

см. http://ru.translit.net/?account=bsi). 

Так как базы цитирования не различают некоторые знаки 

(№, //), то в списке «Литература/References» вместо № пишет-

ся на латинице No. (с точкой), вместо двух косых черточек ста-

вится точка, а источник (название журнала или сборника) вы-

деляется курсивом. 

Примеры оформления списка лит. источников можно ска-

чать на нашем сайте https://powder.misis.ru/jour/about/submissions#
authorGuidelines
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