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Аннотация: Объем ежегодно образующихся отходов кремниевого производства в Иркутской обл. составляет 20 тыс. т/год, 
а объем накопленных на трех шламовых полях АО «Кремний» отходов превышает 3 млн м3. Основным видом отходов про-
изводства кристаллического кремния является пыль систем газоочистки рудно-термических печей. В связи с этим в на-
стоящей работе проведено исследование ее химического состава и возможностей использования входящих в ее состав 
ценных компонентов – аморфного кремнезема и углеродных нанотрубок (УНТ). Показана возможность разделения данно-
го продукта методом флотации на 3 составляющие – песковую фракцию, камерный продукт, обогащенный SiO2, и пенный 
продукт, обогащенный углеродом в форме УНТ. Изучена структура углеродных нанотрубок и определены их физико-меха-
нические свойства: модуль упругости (2000 ГПа), предел прочности (75 ГПа) и теплопроводность (4000 Вт/(м·K)). Проведе-
ны расчеты количества тепла, необходимого для получения 1 кг УНТ в рудно-термических печах. На основе материального 
баланса электроплавки технического кремния установлено, что в ходе эндотермического процесса на 1 т кристалличе-
ского кремния образуется 153 кг УНТ, а также 336 кг камерного продукта, который на 75 % состоит из частиц аморфного 
микрокремнезема. По результатам расчетов теплового эффекта и энергии Гиббса реакций образования аморфного ми-
крокремнезема выявлено, что все процессы являются экзотермическими, а наибольшей термодинамической вероятно-
стью обладает процесс окисления кислородом воздуха твердых частиц карбида кремния (2SiC+ 3O2 → 2SiO2 + 2CO). Про-
веден расчет экономической эффективности использования аморфного кремнезема для получения литейных силуминов, 
результаты которого наглядно демонстрируют быстрый срок окупаемости (6 мес.), а также высокий уровень его доход-
ности (819 672 долл. США).

Ключевые слова: производство кремния, кристаллический кремний, пыль кремниевого производства, аморфный микро-
кремнезем (АМК), углеродные нанотрубки (УНТ), флотация, энергетический баланс.
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Введение

Процесс электротермического получения крем-

ния весьма энерго- и материалоемкий. Поэто-

му основные мощности производства кремния 

технической чистоты расположены в Восточной 

Сибири, обладающей дешевыми топливно-энер-

гетическими и сырьевыми ресурсами. В данном 

регионе высокими темпами развиваются мощные 

топливно-энергетические базы на месторождени-

ях дешевых углей, пригодных для открытой добы-
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Abstract: The volume of silicon waste generated annually in the Irkutsk Region is 20 thousand tons per year, and the volume of 
waste accumulated in three sludge fields of JSC «Silicon» exceeds 3 million m3. The main type of crystalline silicon production 
waste is dust from gas cleaning systems of electric ore smelting furnaces. In this regard, this paper studies its chemical composition 
and the possibilities of using valuable components (amorphous silica, carbon nanotubes (CNT)) included in its composition. The 
study demonstrates that it is possible to separate this product by flotation into 3 components — sand fraction, flotation tailings 
enriched in SiO2, and froth enriched in carbon in the form of CNT. The structure of carbon nanotubes was studied and their physical 
and mechanical properties were determined: elastic modulus (2000 GPa), tensile strength (75 GPa), and thermal conductivity 
(4000 W/(m·K)). The amount of heat required to obtain 1 kg of CNT in electric ore smelting furnaces was calculated. Based on the 
material balance of commercial silicon electric smelting, it was found that 153 kg of CNT and 336 kg of flotation tailings are formed 
per ton of crystalline silicon during the endothermic process. Flotation tailings consist of 75 % amorphous microsilica particles. 
According to heat effect and Gibbs energy calculations made for amorphous microsilica formation reactions, it was found that 
all processes are exothermic, and the process of solid silicon carbide particles (2SiC + 3O2 → 2SiO2 + 2CO) oxidation with air 
oxygen has the highest thermodynamic probability. The economic efficiency of using amorphous silica to produce casting silumins 
was calculated, and its results clearly demonstrate a quick payback period (6 months), as well as a high level of its profitability 
(USD 819672).
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чи, а также на основе богатейших запасов энергии 

гидроэлектростанций Ангарского и Енисейского 

каскадов [1]. В настоящее время на территории 

России производство кремния технической чи-

стоты освоено на Урале (г. Каменск-Уральский) и 

в Иркутской обл. (г. Шелехов).

Для производства технического кремния ис-

пользуют открытые (без свода) электродуговые 

печи: однофазные малой (5—6 МВА), трехфазные 
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средней (16,5 МВА) и большой (25 МВА) мощности 

[2]. Наиболее существенной составляющей мате-

риального баланса рудно-восстановительной печи 

практически для любого процесса являются печ-

ные газы, которые в основном содержат монооксид 

углерода (60—90 %) [1, 2]. Кроме того, они имеют 

в своем составе СО2 (0,6—14,2 %), кислород (0,1—

2,8 %), водород (0,2—14,1 %), азот и углеводороды 

(3,0—25,4 %). 

Печные газы образуются в зоне «реакционных 

тиглей» и удаляются из ванны печи через вышележа-

щие слои шихты с большой скоростью, определяе-

мой величиной избыточного давления в тигле. 

При этом в процессе тепло- и массообмена между 

печными газами и шихтой в ванне вышележащие 

слои шихты нагреваются за счет охлаждения отхо-

дящих газов, и в них осаждаются частицы пыли, 

конденсируется газообразный монооксид кремния 

и т.д. Механизм уноса пыли с отходящими печны-

ми газами связан с испарением восстановленных 

элементов из оксидов, содержащихся в кварците 

и золе восстановителей, конденсацией и диспро-

порционированием SiO(г), протекающим с обра-

зованием тонкодисперсных частиц кремнезема и 

кристаллического кремния [3]. Твердые частицы 

пыли проходят через слой шихты, выполняющий 

функцию зернистого фильтра. После этого часть 

пыли уносится за пределы печного пространства с 

отходящими газами, а часть — улавливается ших-

той и возвращается в реакционную зону [2—4]. 

Газопылевой режим работы печи является наи-

более чувствительным и наименее инерционным 

для более мощных агрегатов. Изменение количе-

ства и запыленности печных газов зависит от ряда 

факторов, главными из которых являются: 

— электрическая мощность печи; 

— величина фазового напряжения на электроде 

(превышение критического значения напряжения 

приводит к многократному увеличению запылен-

ности газов);

— химический и фракционный составы ших-

товых материалов (в случае большого количества 

мелких кусков (размером менее 1—3 мм) в шихте 

резко возрастает механический унос частиц ших-

ты с газовым потоком); 

— глубина погружения электродов в ванну (в 

шихту), определяющая высоту фильтрующего слоя 

шихты, задерживающего физическое тепло и уно-

симые частицы пылевидных ценных компонентов; 

— теплофизические свойства шихтовых мате-

риалов (теплоемкость и теплопроводность). 

На долю частиц, размер которых не превышает 

2 мкм, приходится основная масса пыли. В про-

мышленных печах мощностью 16,5—63,0 МВА бо-

лее крупные частицы пыли (>2 мкм) образуются в 

результате дробления и механического истирания 

кусков загружаемой шихты при прохождении их 

по трактам шихтоподачи [5—15]. 

Для печи с производительностью 1,1 тSi /ч коли-

чество пыли составляет 1,37 т на 1 т кремния [2]. 

Объем ежегодно образующихся отходов АО «Крем-

ний» (г. Шелехов) достигает 20 тыс. т/год, а объем 

накопленных на трех шламовых полях отходов 

превышает 3 млн м3. В Иркутской обл. количество 

накопленных фтор-, углерод- и кремнийсодержа-

щих отходов достигает 13 млн т, что оказывает се-

рьезную нагрузку на территории, прилегающие к 

металлургическим предприятиям [7, 9].

В связи с отмеченными выше фактами возни-

кает проблема использования отходов промыш-

ленного производства кремния для получения из 

них сырья и его применения. 

Целью работы являлось исследование отходов 

кремниевого производства с точки зрения выде-

ления из них таких ценных компонентов, как угле-

родные нанотрубки (УНТ) и аморфный микро-

кремнезем (АМК), оценка энергетического балан-

са процессов их образования, а также определение 

термодинамических свойств и механизма проте-

кания данных процессов. 

Материалы и методы исследования

Разделение исходной пыли кремниевого произ-

водства (пыль систем газоочистки АО «Кремний») 

и выделение из нее ценных компонентов (УНТ и 

АМК) осуществлялось методом флотации. При 

этом были использованы следующие флотореа-

генты: пенообразователи — дизельное топливо, 

керосин; собиратели — сосновое масло, диметил-

фосфат. Коагуляция пенного и камерного продук-

тов осуществлялась с использованием раствора 

сульфата алюминия (с концентрацией 10 г/л), а 

флокуляция — с помощью раствора магнафлока 

(0,1 г/л). 

Составы исходной пыли кремниевого произ-

водства, а также пенного и камерного продуктов 

флотации определяли на рентгенофлуоресцент-

ном спектрометре S4 Pioner (Германия).

Изучение структуры пенного и камерного про-

дуктов, а также вида и основных характеристик 

образующихся нано- и микроструктур проводили 
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методом сканирующей электронной микроскопии 

(СЭМ) с помощью микроскопа JIB-4500 Multibeam 

(«JEOL», Япония), оснащенного энергодисперси-

онным детектором X-Max («Oxford Instruments», 

Великобритания). Для лучшей характеристики 

структуры углеродных нанотрубок перед СЭМ 

проводилось их разделение в метаноле. Методом 

математического моделирования [10—17] были 

определены такие физико-механические параме-

тры УНТ, как модуль упругости, предел прочности 

и теплопроводность (при T = 300 K). 

Термодинамические расчеты комплекса про-

цессов образования аморфного микрокремнезема 

выполнялись при стандартной температуре 298 K 

на основе данных о стандартных значениях ос-

новных физико-химических величин (энтальпии 

образования (H), энергии Гиббса (G)), а также с 

использованием программ PANDAT, CHS Chemist-

ry 5 и Селектор [16, 17]. Расчеты проводились с ис-

пользованием классического уравнения изотермы 

Вант—Гоффа, справочных данных по стандарт-

ным величинам энтальпии образования, энтро-

пии (S), температурным рядам теплоемкостей, 

а также температурам и тепловым эффектам фа-

зовых переходов. Поскольку исходные данные 

по стандартным значениям термодинамических 

функций для ряда рассматриваемых химических 

соединений в литературных источниках и исполь-

зуемых программных продуктах отсутствуют или 

не согласуются между собой, были применены 

известные и адаптированные методы приближен-

ных расчетов [18—24].

Результаты и их обсуждение

Состав исходной пыли кремниевого производ-

ства представлен в табл. 1. В ходе флотации уда-

лось разделить данный продукт на 29 % песковой 

фракции, 40 % пенного продукта, обогащенного 

углеродом, а также 31 % камерного продукта, обо-

гащенного SiO2 (табл. 1). При получении 1 т крем-

ния образуется 314,65 кг песковой фракции, 434 кг 

пенного и 336,35 кг камерного продуктов.

Пенный продукт после флотации обогащен 

углеродом (74,04 %) и содержит 21,25 % SiO2, от ко-

торого избавлялись путем его обработки плавико-

вой кислотой.

На СЭМ-изображениях пенного продукта 

(рис. 1) видно, что в нем содержатся углеродные 

нанотрубки. Установлено, что при карботермиче-

ском восстановлении кремния УНТ формируются 

в ходе каталического разложения газообразных 

углеводородов, получаемых в ходе пиролиза вос-

становителей (древесный уголь, нефтяной кокс, 

каменный и бурый угли). В продуктах пиролиза 

содержатся летучие, жидкие и твердые вещества 

(H2, CO, CO2, CH4, C2H4, H2S, NH3, H2O, бензол и 

др.). При разложении газа при температуре 1100 °C 

образуются свободные атомы углерода, конденси-

рующиеся затем на более холодной подложке, фор-

мируя наноструктуры. 

Воздействие на УНТ сфокусированным пуч-

ком ионов галлия позволило установить, что они 

являются одностенными (см. вставку на рис. 1, б). 

Для лучшей характеристики структуры УНТ пе-

ред исследованием методом СЭМ также проводи-

лось их разделение в метаноле (вставка на рис. 1, в) 

[25—27]. Это позволяет утверждать, что все угле-

родные нанотрубки являются одностенными, а 

разделение их скоплений в метаноле предотвраща-

ет повреждение поверхности УНТ и обеспечивает 

снижение их склонности к последующей агломе-

рации. 

Углеродные нанотрубки обладают хорошей 

электропроводностью, высокими эмиссионными 

характеристиками, химической стабильностью 

при существующей пористости, а также способно-

стью присоединять к себе различные химические 

Таблица 1. Химический состав исходной пыли кремниевого производства, пенного и камерного продуктов 

Table 1. Chemical composition of initial silicon production dust, froth and flotation tailings

Наименование
Содержание, мас. %

C SiO2 Na2O MgO Al2O3 P2O5 SO3 K2O CaO TiO2 MnO Fe2O3 V2O5 Cl

Исходная пыль 44,59 52,55 0,086 0,165 0,295 0,059 0,947 0,255 0,841 0,01 0,0172 0,157 – –

Пенный продукт 74,04 21,25 0,25 0,12 0,36 0,06 1,94 0,16 0,71 0,01 0,02 0,53 0,01 –

Камерный продукт 22,04 75,12 0,252 0,182 0,746 0,061 0,238 0,209 0,448 0,0064 0,015 0,629 – 0,017
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радикалы [10—16]. Эти особые свойства обеспечи-

вают высокую востребованность УНТ во всех об-

ластях материаловедения. 

Известно, что углеродные нанотрубки полу-

чаются в результате десублимации графита. По 

данным [10] температура образования УНТ со-

ставляет 2700 °С, а температура сублимации углеро-

да — 3780 K.

В ходе исследования были определены основ-

ные физико-механические характеристики угле-

родных нанотрубок: модуль упругости составил 

2000 ГПа, предел прочности — 75 ГПа, теплопро-

водность (при Т = 300 K) — 4000 Вт/(м·K). Таким 

образом, в рудно-термической печи создаются не-

обходимые условия для образования УНТ с высо-

кими физико-механическими свойствами. 

Для оценки количества тепла, необходимого 

для получения 1 кг УНТ, процесс образования на-

ноструктур был представлен в следующем виде:

СГ (2973 К) → СУНТ (2973 К) + ΔH0
f,

где ΔH0
f — тепловой эффект реакции, теплота об-

разования УНТ.

Согласно литературным данным [15, 16], тепло-

та сгорания УНТ составляет –143 кДж/г [15, 16]. 

Так как мольная теплота сгорания графита состав-

ляет –395 кДж/моль, значение удельной теплоты 

сгорания (при T = 298 K) может быть определено 

следующим образом:

Q = –395 / 12 = –32,92 кДж/г,

ΔH0
f = –32,92 – (–143) =

= 110,08 кДж/г = 110080 Дж/г.

Поскольку процесс образования УНТ эндотер-

мический, определение значения теплового эффек-

та проводилось при температуре 2700 °С (2973 K) 

по уравнению Кирхгофа:

ΔСр = Ср УНТ – Сг
р гр,

где ΔСр — удельная теплоемкость процесса; Ср УНТ 

и Ср гр — теплоемкости УНТ и графита.

Принимая Ср УНТ равной теплоемкости твер-

дого графита при высоких температурах, среднее 

значение Суд. УНТ составит 3,1 Дж/(г·K). Если счи-

тать газообразный графит идеальным одноатом-

ным газом с теплоемкостью Ср = 5/2R (R — универ-

сальная газовая постоянная), тогда в пересчете на 

углерод его удельная теплоемкость составит

Суд. С, Г = (5·8,31) / (2·12) = 1,73 Дж/(г·K),

ΔСр = 3,1 – 1,73 = 1,37 Дж/(г·K),

Рис. 1. СЭМ-изображения пенного продукта

а – после флотации (конгломераты одностенных углеродных 

нанотрубок); б, в – после обработки плавиковой кислотой 

Fig. 1. SEM image of froth

а – after flotation (conglomerates of single-wall carbon 

nanotubes); б, в –  after hydrofluoric acid treatment

a

в

б
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ΔH0
Т = 110089 + 1,37· (2973— 298) =

= 113753,75 Дж/г = 113,754 кДж/г =

= 113,75·103 кДж/кг = 113,7·106 Дж/кг,

где Суд. С, Г — удельная теплоемкость сухого топоч-

ного газа.

Опуская математические расчеты, приведем 

итоговый энергетический баланс электроплав-

ки технического кремния для печи мощностью 

16,5 МВА [9]. Расчет был произведен на 1 т техни-

ческого кремния (табл. 2).

Расчет количества тепла, необходимого для об-
разования УНТ. Углеродные нанотрубки обнару-

жены экспериментально. Известно, что процесс 

их образования — эндотермический, т.е. требую-

щий затрат тепла [10, 11]. Поэтому количество теп-

ла, которое при этом необходимо, соответствует 

разности между поступающим в процесс теплом, 

выделяемым в результате экзотермических про-

цессов, и поглощаемым теплом (эндотермические 

реакции, охлаждение расплава, тепло, уносимое 

при удалении из печи шлака и пыли, а также при 

нагреве и испарении воды): 

Q = 18713,57 – 14904,4 = 3809,17 кВт·ч.

Расчет количества УНТ, образующихся в про-
цессе получения технического кремния. Удельная 

теплота формирования УНТ в условиях электро-

термического процесса составляет

Q = 113,75·103 кДж/кг = 31,59 кВт·ч/кг.

Согласно тепловому балансу при этом расход 

тепловой энергии составит 3809,17 кВт·ч, т.е. за 1 ч 

может образоваться 3809,17 / 31,59 = 120,59 кгУНТ /ч, 

а на 1 т кремния: 120,59 ·1,27 = 153,14 кг (КПД про-

цесса составляет 15 %). В этом случае количество 

формирующихся нанотрубок на 1 т кремния со-

ставит 153,14· 0,15 = 22,97 кг. 

Исследование состава камерного продукта. Ка-

мерный продукт (см. табл. 1) в своем составе содер-

жит аморфный (сфероидизированный) кремнезем 

(АМК). На рис. 2 представлены СЭМ-изображения 

его частиц. Видно, что частицы SiO2 имеют сфери-

ческую форму, а их размер изменяется в широком 

диапазоне — от 100 нм до 5 мкм. Более мелкие час-

тицы, обладающие более высокой поверхностной 

энергией, прилипают к поверхности более круп-

ных (рис. 2, б). Воздействие на частицы АМК сфо-

кусированным пучком ионов галлия позволило 

установить, что они обладают полой структурой 

(вставка на рис. 2, а).

Аморфный микрокремнезем является мате-

риалом широкого применения. Наиболее часто 

он используется для производства особого вида 

силиконовой резины, в качестве адсорбента, как 

составная часть строительных сухих смесей или 

в лакокрасочной промышленности. Он является 

постоянным компонентом для многих продуктов 

и изделий парфюмерной промышленности. Для 

некоторых видов шинной резины, применяемой 

для производства высококачественных покрышек, 

в качестве наполнителя также может использо-

ваться АМК с довольно жесткими техническими 

характеристиками [26—35]. 

Наиболее перспективным является примене-

ние АМК в качестве источника кремния в про-

Таблица 2. Тепловой баланс электроплавки технического кремния

Table 2. Heat balance of commercial silicon electric smelting

Приход кВт·ч % Расход кВт·ч %

Физическое тепло шихты 36,76 0,19 Тепло эндотермических реакций 9739,78 2,05

Электроэнергия 3772,44 20,16
Тепло, уносимое при охлаждении 

расплава до температуры выпуска
693,41 3,71

Экзотермические реакции 14904,4 79,64 Тепло, уносимое при удалении шлака 58,15 0,31

Тепло, уносимое с пылью 339,06 1,81

Тепло отходящих газов 3836,93 20,5

Тепло на нагрев и испарение воды 237,07 1,27

Тепло на образование УНТ 3809,17 20,4

Итого 18713,6 100 Итого 18713,6 100
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цессе производства литейных силуминов [6, 7]. 

Полученные в работе [9] данные свидетельствуют 

о возможности промышленной реализация раз-

работанной технологии получения доэветктичес-

ких, заэвтектических и эвтектических силуминов, 

позволяющей повысить эффективность сущест-

вующего технологического процесса получения 

сплавов за счет частичного исключения из него 

энергозатратной стадии производства техническо-

го кремния, а также снизить экологическую на-

грузку на окружающую среду.

Расчет количества тепла, необходимого для обра-
зования аморфного микрокремнезема. В настоящее 

время отсутствует единое мнение относительно 

механизма формирования АМК. Но его существо-

вание является экспериментальным фактом.

В ходе исследований было установлено, что ко-

личество камерного продукта, входящего в состав 

пыли циклона, на 1 т кремния составляет 336,35 кг. 

Согласно данным табл. 1 в нем содержится 75,12 мас.% 

сфероидизированного кремнезема, что составляет 

252,67 кг на 1 т кремния. 

Сфероидизация представляет собой процесс пе-

рехода кристаллов (пластинчатой или игольчатой 

формы) в глобулярную (сферическую). Это связано 

с тем, что при высокой температуре увеличивается 

скорость диффузии и уменьшается свободная по-

верхностная энергия. А по сравнению с частицами 

неправильной формы сферические частицы имеют 

наименьшую поверхностную энергию. 

Частицы сфероидизированного АМК заслу-

живают особого внимания, поскольку обладают 

большой удельной поверхностью, что делает этот 

материал незаменимым в производстве композит-

ных материалов — строительных смесей, красок, 

резин, адсорбентов и т.д.

В ходе исследований был проведен термодина-

мический анализ химических процессов, в резуль-

тате которых может быть получен аморфный ми-

крокремнезем (табл. 3). Как видно из приведенных 

Таблица 3. Термодинамические данные процессов получения АМК

Table 3 Thermodynamic data on amorphous microsilica formation mechanisms

№ Процесс
H, 

кДж/моль

S, 

Дж/(моль·K)

G, 

кДж/моль

Т, K 

не более

1 SiC + 2H2O → SiO2 + CH4 –414,25 –143,33 –371,538 2890

2 2SiC+ 3O2 → 2SiO2 + 2CO –1939,19 –124,41 –1902,116 15587

3 Si(ж) + O2 → SiO2 –943,31 –201,75 –883,189 4675

4 2SiO(г) + СО2 + Н2О(г) → H2(г) + СО + 2SiO2 –1064,03 –401,77 –944,303 2648

5 2SiO → SiO2 + Si –645,53 –330,84 –546,94 1951

Рис. 2. СЭМ-изображения камерного продукта (частицы кремнезема сферической формы)

Fig. 2. SEM images of flotation tailings (spherical silica particles)

a б



Процессы получения и свойства порошков

11Powder Metallurgy and Functional Coatings  2021  Vol. 15  № 3

данных, все механизмы образования АМК могут 

иметь место, поскольку величина энергии Гиббса 

каждого процесса имеет отрицательные значения. 

Наибольшей термодинамической вероятностью 

обладает процесс окисления кислородом воздуха 

твердых частиц карбида кремния (см. табл. 3, п. 2).

При этом все приведенные процессы образо-

вания аморфного кремнезема экзотермические. 

Для расчета количества тепла, выделяемого при 

образовании 252,67 кг АМК, выбран процесс 5. 

Поскольку энтальпия его образования составля-

ет H = –645,53 кДж/моль, при формировании 

252,67 кг сфероидизированного АМК выделяется 

(252670 · 645,53) : 60 : 3600 = 755,1 кВт·ч тепла.

Расчет экономической эффективности исполь-
зования микрокремнезема для получения литейных 
силуминов. В ходе расчета объем продаж сплава 

был рассчитан на 15 млн долл. США (8036 т/год). 

Средняя цена на кристаллический кремний со-

ставляет 2250 долл./т, а на микрокремнезем — 

25 долл./т. Поскольку в АМК содержание кремния 

достигает ~50 %, то стоимость увеличится в 2 ра-

за — до 50 долл./т.

Таким образом, разница в ценах на кристал-

лический кремний и микрокремнезем составляет 

2200 долл. Потенциальная дополнительная при-

быль (не учитывающая затрат на организацию тех-

нологий) на 1 т сплава (7 % Si) составит

P = 2200 · 0,07 = 154 долл./т.

С учетом планируемого объема производства 

сплавов годовая потенциальная прибыль (опять 

же без затрат на организацию процесса) при ис-

пользовании новых технологий получения силу-

минов будет следующей:

P = 154·8036 = 1 237 544 долл.

Ориентировочные затраты на разработку и 

внедрение каждого направления новых методов 

получения силуминов (разработка проектной до-

кументации, изготовление устройства для подачи 

и ввода SiO2 в алюминиевый расплав, материалы и 

оснастка для устройств, строительно-монтажные 

и пусконаладочные работы) составят 443478 долл.

Поскольку в случае использования микро-

кремнезема кремний находится в связанном со-

стоянии, была определена себестоимость процес-

са его восстановления алюминием, включающая в 

себя такие составляющие, как:

— материальные затраты (комплектующие — 

сменные роторы из боросилицированного графи-

та, лопатки для снятия шлака, термопары; вспомо-

гательные материалы — флюсы, электроэнергия);

— затраты на оплату труда;

— отчисления на социальные нужды;

— амортизация основных фондов;

— прочие расходы (затраты на удаление Al2O3 

и его вторичную переработку в электролизерах, 

ремонт и обслуживание установок, подготовка и 

обучение кадров). 

В результате общая себестоимость составила 

52 долл./т. Продолжительность восстановления 

микрокремнезема, необходимого для получения 

сплава, содержащего 7 % Si, находится в диапазоне 

30—40 мин (в зависимости от интенсивности пере-

мешивания, температуры расплава и вводимого в 

него микрокремнезема).

Дополнительная прибыль, определенная как 

разность между выручкой от реализации сплава, 

полученного по традиционной и новой техноло-

гиям, составила 102 долл./т. Таким образом, с уче-

том всего объема производства сплавов (на 15 млн 

долл.) общая ее величина будет равна

P = 102·8036 = 819 672 долл.

На основе суммы капитальных затрат и прибы-

ли, получаемой в ходе реализации проекта, может 

быть определен срок его окупаемости:

С = 443 478 / 819 672 = 0,54 (~6 мес.).

Таким образом, технология получения силу-

минов с использованием аморфного микрокрем-

незема характеризуется быстрой окупаемостью, а 

ее внедрение способно обеспечить значительное 

повышение экономической эффективности ли-

тейного производства.

Выводы

1. Экспериментально установлено, что пыль 

циклонов кремниевого производства содержит 

одностенные углеродные нанотрубки и аморфный 

микрокремнезем. Показана возможность разде-

ления данного продукта методом флотации на 

3 составляющие — песковую фракцию, камерный 

продукт, обогащенный SiO2, и пенный продукт, 

обогащенный углеродом в форме углеродных на-

нотрубок.

2. Результаты проведенных расчетов показали, 

что в ходе эндотермического процесса получения 

1 т кристаллического кремния образуется 153 кг 

углеродных нанотрубок. При этом при получении 
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1 т кремния на образование УНТ затрачивается 

3809,17 кВт·ч энергии.

3. Объяснен механизм образования УНТ при 

получении кристаллического кремния в трехфаз-

ных рудно-термических печах. Методом матема-

тического моделирования определены основные 

физико-механические характеристики нанотру-

бок: модуль упругости — 2000 ГПа, предел прочно-

сти — 75 ГПа, теплопроводность (при T = 300 K) — 

4000 Вт/(м·K).

4. Расчеты теплового эффекта и энергии Гиббса 

реакций образования частиц аморфного микро-

кремнезема показали, что все процессы являются 

экзотермическими, а наибольшей термодинами-

ческой вероятностью обладает реакция окисле-

ния кислородом воздуха твердых частиц карбида 

кремния (2SiC + 3O2 → 2SiO2 + 2CO). 

5. Расчет экономической эффективности ис-

пользования аморфного кремнезема для получе-

ния литейных силуминов демонстрируют быст-

рый срок окупаемости (6 мес.) и высокий уровень 

доходности проекта (819 672 долл.).
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Аннотация: Гистерезисные сплавы на основе системы Fe–Cr–Co представляют научный и практический интерес, в пер-
вую очередь за счет технологичности изготовления, высокого уровня и температурной стабильности магнитных свойств, 
обеспечивающих требуемые эксплуатационные характеристики гистерезисных магнитов, такие как остаточная магнит-
ная индукция, коэрцитивная сила и коэффициент прямоугольности петли. Целью работы являлось регулирование и ста-
билизация магнитных свойств гребневого сплава на основе системы Fe–Cr–Co с использованием повторного старения. 
Исследован магнитотвердый порошковый сплав 22Х15К4МС после закалки и многоступенчатого старения. Заготовки по-
лучены методом холодного прессования при давлении 600 МПа и последующим спеканием в вакууме. Образцы, полу-
ченные спеканием в α-фазе в присутствии жидкой фазы, образующейся при контактном плавлении, имели пористость до 
1 %. Концентрационная неоднородность распределения хрома и кобальта составила 0,06–0,08. Методами электронной 
микроскопии определены параметры магнитной структуры сплава. Установлена связь кинетики формирования магнит-
ной структуры при старении и уровня магнитных свойств. После старения тонкая структура сплава 22Х15К4МС представ-
ляла собой вытянутые участки α1-фазы в матрице из α2-фазы. После первой ступени старения средние размеры частиц 
α1-фазы составляли около 124 нм в длину и порядка 44 нм в ширину и после окончательного старения не изменялись. Пока-
зана возможность регулирования магнитных свойств повторным старением без перезакалки. Установлено незначитель-
ное изменение размеров и морфологии частиц магнитной фазы в процессе старения. Определено влияние количества 
циклов повторного старения на стабильность магнитных свойств во времени. 
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Abstract: Hysteresis alloys based on the Fe–Cr–Co system are of scientific and practical interest, primarily due to their high man-
ufacturability, high level and temperature stability of magnetic properties, which provide the required hysteresis magnet perfor-
mance including residual magnetic induction, coercive force, and loop squareness ratio. The research was aimed to control and 
stabilize the Fe–Cr–Co ridge alloy magnetic properties using reageing. The 22Kh15K4MS hard magnetic powder alloy was inves-
tigated after quenching and multistage aging. Billets were obtained by cold pressing at a pressure of 600 MPa and subsequent 
sintering in vacuum. The samples obtained by sintering in the α phase in the presence of the liquid phase formed during contact 
melting had a porosity of up to 1 %. The concentration heterogeneity of chromium and cobalt distribution was 0.06–0.08. The alloy 
magnetic structure parameters were determined by electron microscopy. The relationship between the magnetic structure forma-
tion kinetics during aging and the level of magnetic properties was established. After aging, the fine structure of the 22Kh15K4MS 
alloy was represented by elongated α1 phase sections in the α2 phase matrix. The average particle sizes of the α1 phase were 
124 nm in length and 44 nm in width after the first stage of aging, and they remained the same after final aging. It was shown that 
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Введение

В прецизионном приборостроении широкое 

применение находят гистерезисные магниты, ис-

пользуемые в составе синхронных двигателей на-

вигационных систем [1]. Магнитотвердые сплавы 

на основе системы Fe—Cr—Co (ХК) представляют 

научный и практический интерес, в первую оче-

редь за счет хорошей технологичности изготовле-

ния, коррозионной стойкости, высокого уровня и 

температурной стабильности магнитных свойств, 

обеспечивающих требуемые эксплуатационные 

характеристики гистерезисных магнитов [2—4]. 

Так, в работе [5] показана возможность дости-

жения магнитных свойств на уровне сплавов ал-

нико (Al—Ni—Co). Одним из перспективных мате-

риалов для гистерезисных систем является сплав 

22Х15К4МС, позволяющий реализовать требуемый 

уровень и стабильность параметров магнитного 

гистерезиса и обладающий высокими технологич-

ностью и механической прочностью [6]. Его маг-

нитные свойства обеспечивает структура, пред-

ставляющая наноразмерные выделения α1-фазы в 

α2-фазе матрицы, форму и размеры которых можно 

регулировать термическим воздействием [7] и при-

ложением внешнего магнитного поля [8, 9]. 

Сплавы ХК в закаленном состоянии обладают 

хорошей обрабатываемостью и позволяют полу-

чить тонкостенные элементы магнитных систем 

со сложной формой, однако в некоторых случаях 

коэффициент использования материала при из-

готовлении с применением обработки резани-

ем может быть менее 50 %. На сегодняшний день 

широко распространено производство магнитов 

сложной формы с помощью методов порошковой 

металлургии, например холодным прессованием 

механолегированной шихты с последующим спе-

канием [2, 10]. 

it is possible to control magnetic properties by reaging without repeated quenching. A slight change in the size and morphology of 
magnetic phase particles was observed during aging. The influence of the number of reaging cycles on the stability of magnetic 
properties over time was determined.

Keywords: hard magnetic alloy, powder alloy, magnetic properties, spinodal decomposition, Fe–Cr–Co.

Marieva M.A. – Postgraduate student of the Department of physical metallurgy, heat and laser  treatment of metals, 
Perm National Research Polytechnic University (614990, Russia, Perm, Komsomolsky pr., 29). 
E-mail: marievamar@rambler.ru.

Shatsov A.A. – Dr. Sci. (Eng.), Professor of the Department of physical metallurgy, heat and laser treatment of metals, 
Perm National Research Polytechnic University. E-mail: shatsov@pstu.ru.

For citation: Marieva M.A., Shatsov A.A. Control of hysteretic properties in powder alloys based on the Fe–Cr–Co system. 
Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya (Powder Metallurgy and Functional Coatings). 2021. 
Vol. 15. No. 3. P. 14–21 (In Russ.). DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2021-3-14-21.

Методы порошковой металлургии имеют и 

ряд недостатков, таких как закрытая пористость, 

концентрационная неоднородность получаемых 

сплавов [11] и, следовательно, пониженные маг-

нитные свойства по сравнению компактными 

аналогами, полученными литьем и пластической 

деформацией [12, 13]. Среди актуальных способов 

минимизации перечисленных недостатков актив-

но используют метод жидкофазного спекания, 

при котором часть компонентов вводится в шихту 

в виде ферросплавов, имеющих температуру плав-

ления (или образования эвтектики) ниже темпера-

туры спекания [14, 15]. 

В зависимости от размеров и характеристик 

изделия требуемый уровень магнитных свойств 

может быть ниже максимально достижимых пока-

зателей применяемых сплавов. Оптимальное со-

отношение остаточной магнитной индукции (Br), 

коэрцитивной силы (Hc) и коэффициента прямоу-

гольности петли (Kп) достигается корректировкой 

параметров термической обработки (ТО): темпера-

туры нагрева под закалку в заготовке, температуры 

и времени выдержки при ступенчатом старении в 

окончательном виде. Однако при ТО возможно 

получение широкого диапазона значений магнит-

ных свойств, что нежелательно для серийного про-

изводства.

По данным работ [16, 17] с помощью ТО в спла-

вах системы Fe—Cr—Co возможно реализовать 

различные морфологические состояния фаз, их 

расположение и элементный состав. Одним из 

способов корректировки уровня свойств магни-

тов является повторное старение. В ходе старе-

ния выделяются сильно- и слабомагнитная фазы 

α1 и α2 с характерным для каждой температуры 

уровнем свойств. Большая дисперсия и возмож-
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ное изменение свойств при вылеживании деталей 

(уменьшение Hc во времени) существенно влияют 

на стабильность характеристик петли магнитного 

гистерезиса и во многом определяют надежность 

работы приборов. 

Таким образом, важным фактором, оказыва-

ющим влияние на магнитные свойства данных 

сплавов, является не только продолжительность 

выдержки [12], но и количество циклов отпуска.

Цель настоящей работы состояла в регулирова-

нии и стабилизации магнитных свойств гребнево-

го сплава на основе системы Fe—Cr—Co повтор-

ным старением.

Методика иследований

Объектом исследования был порошковый 

сплав 22Х15К4МС, химический состав которого 

приведен в табл. 1. В качестве шихты использо-

вали порошки металлов и сплавов: хром ПХ-1С 

(ТУ 14-5-298-99), кобальт ГП-ОК (ТУ 1793-008-92), 

железо ОСЧ 6-2 (ТУ 6-09-05808008-262-92), ферро-

кремний ФС50 (ГОСТ 1415-93) и молибден МПЧ 

(ТУ 48-19-69-80). Шихту просеивали через сетку с 

размером ячейки 63 мкм и усредняли в смесителе 

со смещенной осью вращения в течение 8 ч.

В качестве опытных образцов использовали то-

роиды с формой и размерами, близкими к серий-

ным деталям.

Заготовки образцов получали холодным прес-

сованием при давлении 600 МПа и последующим 

спеканием в вакууме с остаточным давлением 

10–2 Па при t = 1350 °С в течение 2 ч. Их терми-

ческая обработка включала закалку от 1250 °С в 

15 %-ном водном растворе NaCl. В закаленном со-

стоянии заготовки образцов были пластичными и 

имели твердость в интервале 18—25 HRC, что по-

зволило обеспечить требуемые форму и точность 

размеров до ±0,004 мм. 

С целью изучения процессов формирова-

ния структуры использовали 2 режима старения 

(табл. 2): первый — для определения количества, 

размера и морфологии частиц α1- и α2-фаз вклю-

чал 5 ступеней старения; второй — для оценки ста-

бильности магнитных свойств образцов с окон-

чательными размерами включал 3 ступени при 

температурах 635, 575 и 555 °С в течение 40, 50 и 

5 мин соответственно с охлаждением в потоке воз-

духа. Корректировку уровня магнитных свойств 

проводили повторными циклами старения при 

указанных температурах с выдержками 15, 50 и 

5 мин соответственно. Исходя из технологических 

особенностей процесса, общее количество циклов 

было ограничено тремя. 

Химический состав полученных заготовок 

в высококоэрцитивном состоянии определяли 

методом микрорентгеноспектрального анализа 

(МРСА) на электронном микроскопе Tescan Mira 3 

(Чехия). Для оценки концентрационной неод-

нородности распределения основных элементов 

использовали статистический микрорентгено-

Таблица 1. Химический состав сплава 22Х15К4МС

Table 1. 22Kh15K4MS alloy chemical composition

Содержание компонентов, мас.%

Сr Co Mo FeSi Fe

22,5 15 4 2 Осн.

Таблица 2. Режимы термической обработки сплава 22Х15К4МС

Table 2. 22Kh15K4MS alloy heat treatment modes

Режим ТО № обр. Температура закалки, °С Температура старения, °С Время выдержки, мин

I

1

1250

635 120

2 635, 575 120, 120

3 635, 575, 555 120, 120, 180

4 635, 575, 555, 535 120, 120, 180, 180

5 635, 575, 555, 535, 520 120, 120, 180, 180, 240

II

1

1250

635 40

2 575 50

3 555 5
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спектральный и рентгенофлуоресцентный методы 

анализа. Коэффициент вариации концентрации 

определяли по результатам измерения в 150 точках 

на шлифованной поверхности образцов из выра-

жения

V = 
—
D/C,

где D — дисперсия концентрации элемента, С — 

средняя концентрация.

Структуру магнитных образцов исследовали 

на сканирующем электронном микроскопе Tescan 

Mira 3 и металлографическом световом микроско-

пе Olympus GX 51 (США). 

Основные параметры и форму петли магнит-

ного гистерезиса опытных образцов определяли 

на гистерезисграфе Permagraph L (Германия) с 

программным обеспечением PERMA. Микро-

твердость образцов после термической обработки 

измеряли на приборе КВ-30S (Германия) при на-

грузке 100 г. 

Средний размер зерен оценивали по результа-

там металлографического анализа с помощью про-

граммного обеспечения SIAMS Photolab (Россия). 

Разнозернистость вычисляли по отношению мак-

симального размера зерна к среднему значению 

[18]. Разноразмерность частиц α1-фазы рассчиты-

вали аналогично.

Результаты и их обсуждение

Контроль состава заготовок опытных образцов 

показал некоторое изменение соотношения ком-

понентов в процессах спекания и термической об-

работки по сравнению с исходным составом, что 

может быть связано с воздействием вакуума на 

стадии спекания. Состав заготовок опытных об-

разцов в спеченном состоянии (табл. 3), получен-

ный при локальном рентгенофазовом анализе, на 

10—48 % отличается от требуемого (см. табл. 1) и 

соответствует ему при рентгенофлуоресцентном 

анализе образца целиком. Полученная концен-

трационная неоднородность связана с неравно-

мерным распределением компонентов в процессе 

спекания и исправляется закалкой.

Коэффициенты вариации концентраций VCr и 

VСо в сплаве 22Х15К4МС определены статистичес-

ким МРСА.

Неоднородность распределения хрома и кобаль-

та получили на уровне V = 0,06÷0,08, что в несколь-

ко раз меньше, чем у легированных порошковых 

сталей (V = 0,5÷0,6) [19, 20], изготовленных по ана-

логичным режимам, и сопоставимо с данными для 

деформируемого сплава 30Х23К (ГОСТ 24897-81, 

допускающий отклонение от среднего содержания 

кобальта и хрома на уровне 10 %).

Микроструктура сплава 22Х15К4МС после 

закалки представляет собой α-твердый раствор 

(рис. 1, а). При многоступенчатом старении в 

структуре порошкового сплава образуется двух-

фазный твердый раствор (рис. 1, б, в). Средний раз-

мер зерна составил 197 мкм, коэффициент разно-

зернистости R = 2,4, пористость — 1,0 %.

Снимок высокого разрешения структуры об-

разцов сплава 22Х15К4МС на различных этапах 

старения представлен на рис. 2. Видно, что она 

представляет собой вытянутые участки фазы α1 в 

матрице из α2-фазы. Согласно модели Стонера—

Вольфарта, которая объясняет проблему поведе-

ния малых однодоменных частиц, произвольно 

ориентированных к внешнему магнитному полю, 

Таблица 3. Химический состав и концентрационная неоднородность порошкового сплава 22Х15К4МС 

после спекания и термообработки

Table 3. Chemical composition and concentration heterogeneity of 22Kh15K4MS powder alloy after sintering and heat treatment

Параметр Fe Cr Co Mo Si

После спекания в вакууме 10–2 Па при 1350 °С в течение 2 ч

Ср. содержание, мас.% 50,01 29,52 12,79 6,18 1,10

После закалки от 1250 °С в 15 %-ном водном растворе NaCl

Ср. содержание, мас.% 59,3 21,84 14,32 4,03 0,57

Коэффициент вариации концентрации – 0,06 0,08 – –

Дисперсия 6,59 5,21 0,51 0,73 0,018



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 3

18 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 3

высокие значения коэрцитивной силы достигают-

ся, когда отношение длины частицы к ее диаметру 

больше 10 [21]. 

После первой ступени старения сплава 

22Х15К4МС средние размеры частиц α1-фазы со-

ставляли 124 нм в длину и 44 нм в ширину, а 

после пятой — соответственно 117 нм и 44 нм 

(рис. 2). Таким образом, ступени старения 2—5 не 

приводят к росту частиц α1-фазы, а это значит, что 

изменение свойств сплава обуславливает в первую 

Рис. 2. Структура образцов 1 (а) и 5 (б) сплава 22Х15К4МС после старения

Fig. 2. Structure of 1 (а) and 5 (б) 22Kh15K4MS alloy samples after aging

Рис. 1. Микроструктура сплава 22Х15К4МС 

после закалки от 1250 °С 

с охлаждением в воде (а – обр. 1) 

и после закалки + старение (б и в – обр. 2 и 4, 

см. табл. 2)

Fig. 1. 22Kh15K4MS alloy microstructure 

after quenching at a temperature from 1250 °С 

with water cooling (а – Sample 1) 

and after quenching + aging (б and в – Sample 2 

and Sample 4, see Table 2)

a

a

в

б

б
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очередь перераспределение элементов между фа-

зами и определяющее значение имеет химический 

состав фаз, что было ранее показано в работе [22].

На 2-й, 3-й и последующих стадиях наблюдали 

повышение Hc образцов с увеличением количества 

ступеней старения с одновременным снижением 

Br (табл. 4). При повторном нагреве характерные 

для данной температуры значения коэрцитивной 

силы и индукции изменялись незначительно по 

сравнению с 1-м (предыдущим) циклом старения, 

из этого следует, что воспроизводился химиче-

ский состав фаз. 

Материал обладает своеобразной структурной 

наследственностью, характеризующейся обрати-

мостью магнитных свойств и состава фаз. 

На 1-й ступени старения доминирует процесс 

образования и роста частиц, на 2-й и 3-й — про-

исходит образование новых частиц и изменяется 

состав фаз [23, 24], а на 4-й и 5-й — доминируют 

процессы концентрационного расслоения, кото-

рые оказывают большее влияние на величину Hc. 

Снижение индукции со 2-й по 5-ю ступень ста-

рения связано со смыканием частиц α1-фазы, что 

является неблагоприятной конфигурацией час-

тиц [7].

Установлено повышение твердости образцов с 

увеличением количества циклов старения (табл. 4), 

что в совокупности с анализом размеров частиц 

α1-фазы (см. рис. 1, б, в) указывает на протекание 

процессов дораспада твердого раствора и повыше-

ния уровня напряжений за счет увеличения раз-

ницы периодов решетки α1- и α2-фазы [7].

Для исследования стабильности магнитных 

свойств во времени были проведены повторные 

циклы старения по второму режиму (см. табл. 2). 

Результаты измерения магнитных свойств после 

повторных циклов старения показали, что с уве-

личением их количества происходит снижение 

окончательных свойств образцов: Нс в среднем на 

20 % и Br на 4 % (рис. 3).

Рис. 3. Зависимость магнитной индукции (а) и коэрцитивной силы (б) образцов от температуры старения 

для трех циклов ( цифры у кривых)

Fig. 3. Dependence of sample magnetic induction (а) and coercive force (б) on aging temperature for three cycles 

(figures near curves)

Таблица 4. Параметры образцов после 1–5-й ступеней старения

Table 4. Sample parameters after Stages 1–5 of aging

№ обр.
Кол-во частиц на площади 1 мкм2

Разноразмерность 

частиц α1-фазы
Hc, кA/м Br, Тл HV0,1

1-е измерение 2-е измерение Среднее значение

1 12 18 15 1,4 13,4 0,89 353

2 – – – – 19,6 0,84 370

3 – – – – 28,5 0,78 465

4 – – – – 30,9 0,77 483

5 26 35 30,5 1,6 32,5 0,76 500
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Дополнительные эксперименты показали, что 

увеличение количества циклов старения с 3 до 5 

приводит к значительному снижению стабильно-

сти магнитных свойств, но в рамках данной рабо-

ты это не представляет практической значимости.

В результате пребывания образцов на воздухе в 

течение 120 ч в нормальных условиях наблюдали 

снижение величины Hc в среднем на 25 % (рис. 4). 

Дальнейшие выдержки до 9 мес. также не привели 

к существенному снижению этого показателя. При 

этом магнитная индукция оставалась неизменной 

во всем исследованном временном интервале. По 

мнению авторов настоящей работы, снижение ко-

эрцитивной силы может быть связано с релакса-

цией напряжений в структуре материала, что под-

тверждается результатами исследования [6].

Выводы

1. Спекание в присутствии жидкой фазы и за-

калка сплава 22Х15К4МС способствуют получе-

нию заготовок с высокой однородностью состава 

с коэффициентом вариации в 7—8 раз ниже, чем в 

аналогичных порошковых материалах.

2. Установлена прямая зависимость остаточной 

магнитной индукции от размера частиц α1-фа-

зы и коэрцитивной силы от количества ступе-

ней старения, оказывающих влияние на полноту 

спинодального распада и уровень напряжений на 

межфазных границах, что согласуется с литератур-

ными данными о сплавах на основе системы Fe—

Cr—Co.

3. Показана возможность управляемого варьи-

рования и воспроизводимости магнитных свойств 

порошкового сплава 22Х25К4МС. Установлено 

малое влияние температуры старения на морфо-

логию и размер магнитной фазы. Значительные 

изменения свойств обусловлены изменениями хи-

мического состава фаз.

4. В течение 60 ч в сплаве 22Х15К4МС при мно-

гократном старении происходит максимальное 

изменение коэрцитивной силы, не превышающее 

25 %.
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Аннотация: Одной из главных проблем, ограничивающих дальнейший рост производства деталей методом горячей штам-
повки пористых заготовок (ГШПЗ), является склонность получаемых материалов к хрупкому разрушению, что связано с неудов-
летворительным качеством межчастичного сращивания, формирующегося при горячей деформации, а также с наличием при-
месей в составе исходных порошков. В работе исследована возможность повышения механических свойств и характеристик 
выносливости горячедеформированных порошковых сталей за счет введения микродобавок натрия или кальция и применения 
термомеханической обработки. При микролегировании использовали бикарбонат натрия и карбонат кальция. Углерод вводили 
в виде порошка карандашного графита. Температуру нагрева пористых заготовок перед горячей штамповкой и концентрацию 
углерода в сталях варьировали, содержание микролегирующих добавок составляло, мас. %: Na – 0,2 и Ca – 0,3. Оценку меха-
нических свойств, а также контактной и малоцикловой усталостной долговечности осуществляли на призматических образцах 
размером 5 × 10 × 55 мм и 10 × 10 × 55 мм и цилиндрических – размером ∅ 26 × 6 мм. Показано, что по сравнению с процессами 
цементации и термообработки проведение термомеханической обработки обеспечивает повышение ударной вязкости и ха-
рактеристик выносливости горячедеформированных порошковых сталей с микродобавками Na или Ca в условиях воздействия 
контактного и малоциклового усталостного нагружения, а также снижение температуры горячей допрессовки пористых заго-
товок без ухудшения механических показателей получаемых порошковых сталей. Это может быть связано с формированием 
более мелкозернистой структуры и бóльших микронапряжений кристаллической решетки. Подстуживание поверхностных сло-
ев заготовки при выполнении технологических операций горячей штамповки создает условия реализации в них аусформинга.

Ключевые слова: горячая штамповка, пористые заготовки, контактная выносливость, малоцикловая усталость, хрупкое и 
вязкое разрушение, межчастичное сращивание, легирование, микролегирование, бикарбонат натрия, карбонат кальция, 
окисление, хромомолибденовый железный порошок, термическая обработка, термомеханическая обработка.
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Abstract: One of the main problems limiting further growth in the production of parts by the hot forging of porous performs (HFPP) 
is that the obtained materials are prone to brittle fracture due to the poor quality of interparticle jointing formed during hot defor-
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Введение

Горячая штамповка пористых заготовок (ГШПЗ) 

является эффективным методом получения высо-

коплотных порошковых материалов различного 

функционального назначения [1, 2]. Сочетание 

термического и деформационного воздействий на 

материал пористой порошковой заготовки заклю-

чает в себе потенциал возможной реализации эф-

фекта высокотемпературной термомеханической 

обработки (ВТМО), способствующего увеличению 

показателей ударной вязкости, снижению порога 

хладноломкости и чувствительности к отпускной 

хрупкости за счет формирования плотных ско-

плений дислокаций, сочленяющих сильно разо-

риентированные фрагменты мартенсита, и умень-

шению напряжений II рода [3, 4]. Формирование 

структуры при термомеханической обработке 

(ТМО) происходит в условиях совместного воз-

действия процессов возврата, рекристаллизации, 

роста зерна, выделения включений вторых фаз и 

протекания фазовых превращений [5]. 

В настоящее время ТМО рассматривается как 

перспективный способ формирования структуры 

и свойств сталей и сплавов с требуемыми харак-

теристиками [6]. Другой разновидностью термо-

mation, as well as the presence of impurities in the composition of initial powders.  The paper studies the possibility of increasing 
the mechanical properties and endurance performance of hot-deformed powder steels by doping them with sodium or calcium 
microadditives and using thermomechanical treatment. Sodium bicarbonate and calcium carbonate were used for microalloying. 
Carbon was added as pencil graphite powder. The temperature of heating porous preforms before hot forging and the carbon 
content in steels were varied; the content of microalloying additives was, wt.%: 0.2 for sodium, and 0.3 for calcium. Mechanical 
properties as well as contact and low-cycle fatigue life were tested on 5 × 10 × 55 mm and 10 × 10 × 55 mm prismatic specimens, 
as well as ∅ 26 × 6 mm cylindrical specimens. In comparison with carburizing and thermal treatment, thermomechanical treatment 
improves the impact strength and endurance performance of hot-deformed powder steels with Na or Ca microadditives under the 
contact and low-cycle fatigue loading, and the hot repressing temperature of porous preforms is reduced without compromising 
the mechanical properties of powder steels obtained. It may be associated with the formation of a more fine-grained structure and 
higher microstresses of the crystal lattice. The cooling down of preform surface layers during hot forging process operations cre-
ates conditions for ausforming in them.

Keywords: hot forging, porous preforms, contact endurance, low-cycle fatigue, brittle and ductile fracture, interparticle jointing, 
alloying, microalloying, sodium bicarbonate, calcium carbonate, oxidation, chromium-molybdenum iron powder, thermal treatment 
(TT), thermomechanical treatment (TMT).
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механической обработки является аусформинг 

(ausforming), или низкотемпературная термоме-

ханическая обработка (НТМО), заключающаяся 

в деформировании стали при температурах ме-

тастабильного состояния аустенита ниже порога 

рекристаллизации [7]. Возможность проявления 

эффекта НТМО при ГШПЗ до настоящего време-

ни в литературе не рассматривалась (в отличие от 

ВТМО).

В процессе ВТМО формируется мелкозерни-

стая структура, уменьшается размер карбидов и 

устраняется карбидная неоднородность, что имеет 

особое значение при получении подшипниковых 

сталей, к которым предъявляются повышенные 

требования к прочности, твердости, контактной 

выносливости и износостойкости [8]. Горячая 

штамповка пористых заготовок является перспек-

тивной технологией получения колец подшип-

ников качения [2, 9]. Одной из главных проблем, 

ограничивающих дальнейший рост производства 

деталей данного типа методом ГШПЗ, является 

склонность получаемых материалов к хрупкому 

разрушению, что связано с неудовлетворительным 

качеством межчастичного сращивания, формирую-
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щегося в процессе горячей деформации, а также с 

наличием примесей в составе исходных порошков.

Качество межчастичного сращивания является 

фактором, определяющим механизм разрушения 

горячедеформированных порошковых матери-

алов, что существенным образом отличает их от 

материалов, получаемых по технологии прессова-

ния—спекания. Характер разрушения спеченных 

материалов в значительной степени определяется 

величиной, формой и распределением пор в объ-

еме заготовки, а распространение трещины с мо-

мента ее зарождения вблизи пор характеризуется 

высокой скоростью [10]. Наличие пор обусловли-

вает множественный характер зарождения ми-

кротрещин, размер которых находится в интерва-

ле 4—20 мкм [11]. По мере развития усталостного 

разрушения первичные микротрещины растут и 

коалесцируют, образую магистральную трещину.

Характер разрушения высокоплотных по-

рошковых сталей, получаемых ГШПЗ, аналогич-

нен разрушению компактных сталей. При этом 

структуры, обеспечивающие прочность на уровне 

1000 МПа, при испытаниях разрушаются по меха-

низму низкоэнергетического скола. При прочно-

сти менее 500 МПа стали разрушаются по меха-

низму слияния микропор, что приводит к высокой 

вязкости разрушения (>50 МПа·м1/2) [12].

Усталостная долговечность порошковых ста-

лей регламентируется. Рекомендуемое стандартом 

Федерации промышленности порошковой метал-

лургии США (Metal Powder Industries Federation 

USA) значение коэффициента выносливости (от-

ношение предела выносливости к пределу проч-

ности) составляет 0,38 [13, 14]. Микролегирование 

порошковых сталей соединениями натрия или 

кальция обеспечивает возможность активации 

когезионного взаимодействия между частицами 

порошка. В присутствии микролегирующего эле-

мента происходит восстановление оксидов, ло-

кализованных на межчастичных и межзеренных 

границах, протекают процессы глобуляризации и 

измельчения неметаллических включений [15, 16].

Введение натрия и кальция в виде химических 

соединений предотвращает проявление некото-

рых нежелательных эффектов. В частности, ад-

сорбция кальция на границах зерен приводит к 

снижению граничной энергии, что способствует 

снижению склонности зерна к росту. Однако при 

этом возрастает вероятность проявления эффекта 

П.А. Ребиндера, улучшающего обрабатываемость 

резанием [17]. В контексте проблемы хрупкого 

разрушения порошковых сталей проявление этого 

эффекта является нежелательным. 

При введении кальция в виде карбоната в про-

цессе высокотемпературного нагрева протекают 

реакции обменного взаимодействия, приводящие 

к рафинированию границ зерен и частиц от при-

месей. Образующиеся при этом дисперсные Ca-

содержащие оксиды, локализованные на межчас-

тичных границах, не являются фактором раз-

упрочнения порошковой стали [18]. Кроме того, 

некоторая часть кальция адсорбируется на внут-

ризеренных дефектах в виде сегрегаций, увели-

чивая долю металлической составляющей связи, 

что приводит, как и у литых низколегированных 

сталей, к повышению энергоемкости хрупкого 

внутризеренного разрушения [19, 20]. Введение 

микродобавок Na или Ca способствует росту кон-

тактной долговечности, прочности и ударной 

вязкости горячедеформированных порошковых 

сталей эвтектоидного состава в состоянии после 

цементации и термообработки за счет повышения 

качества межчастичного сращивания и уменьше-

ния размера зерна аустенита [21, 22].

Цель настоящей работы заключалась в изуче-

нии влияния условий проведения ГШПЗ и после-

дующей термической (ТО) или термомеханической 

(ТМО) обработки на формирование структуры и 

свойств порошковых сталей с микродобавками 

кальция или натрия.

Методика исследования

При получении шихт в качестве основы ис-

пользовали применявшиеся на предварительном 

этапе исследований нелегированные железные 

порошки ПЖВ2.160.26 (ГОСТ 9849-86, Сулинский 

металлургический завод, Россия) и ABC100.30 

(«Höganäs AB», Швеция), а также хромомолибде-

новый железный порошок Astaloy CrM («Höganäs 

AB»). Технологические схемы получения образцов 

приведены на рис. 1. Реализация схемы 2 заклю-

чала в себе возможность проведения ТМО, а схема 1 

соответствовала ТО, применявшейся ранее, что 

позволяло проводить сравнительную оценку [9].

При микролегировании использовали бикар-

бонат натрия NaHCO3 (ГОСТ 2156-76) и карбонат 

кальция CaCO3 (ГОСТ 4530-76). Углерод вводи-

ли в виде порошка карандашного графита ГК-1 

(ГОСТ 4404-78). Температуру нагрева пористых 

заготовок перед горячей штамповкой (tГШ) и кон-

центрацию углерода в сталях (ССм
) варьировали, а 
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содержания микролегирующих добавок (Ca и Na) 

соответствовали оптимальным значениям, уста-

новленным ранее: CNa = 0,2 мас.%, ССа = 0,3 мас.% 

[9, 21]. При выборе режимов получения образцов 

учитывали возможность потерь микролегирую-

щих элементов при нагреве пористых заготовок 

[23]. Минимизацию указанных потерь обеспечи-

вает уменьшение доли открытых пор в заготовке, 

Рис. 1. Технологические схемы получения образцов

СХП – статическое холодное прессование (пористых заготовок); Писх – исходная пористость холоднопрессованных 

заготовок; W  – приведенная работа уплотнения; tм – температура подогрева матрицы пресс-формы для ГШ; 

τГШ – время нагрева пористой заготовки перед ГШ

Fig. 1. Process flow diagrams for sample production

СХП – static cold pressing (of porous preforms); Писх – initial porosity of cold-pressed preforms; W – reduced compaction work; 

tм – hot forging die preheating temperature; τГШ – porous preform heating time before hot forging
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поэтому пористость холоднопрессованных загото-

вок составляла Писх = 10÷12 %.

Были получены призматические образцы раз-

мером 5×10 ×55 мм и 10 ×10 ×55 мм, а также ци-

линдрические — ∅26×6 мм. Оценку характери-

стик малоцикловой усталостной долговечности 

осуществляли по методике [22], целесообразность 

и возможность которой определялись следующи-

ми обстоятельствами:

— возможность применения призматичес-

ких образцов в состоянии после ТО (сх. 1) или 

после механической обработки поверхностного 

слоя (сх. 2). (Испытания на малоцикловую уста-

лость по ГОСТ 16504-81 (растяжение—сжатие) и 

ГОСТ 25505-85 (кручение) предусматривают необ-

ходимость использования гантелевидных образ-

цов, формование которых в процессах СХП и ГШ 

вызывает затруднения);

— прочность на изгиб (σизг) исследуемых по-

рошковых сталей превышает максимальные из-

гибающие напряжения в критическом сечении 

образцов (1400 МПа), что позволяет проводить 

их испытания при значениях амплитуды изгиба 

1,5 мм в области упругопластического деформиро-

вания;

— значения предела выносливости, определя-

емые в процессе испытаний на многоцикловую 

усталость при знакопеременном нагружении, ока-

зываются завышенными, что обусловливает воз-

никновение погрешности при оценке долговечно-

сти порошковой стали [24].

Таким образом, проводили испытания призма-

тических образцов размером 5×10 ×55 мм. Число 

циклов до разрушения образца (NМЦУ) являлось 

характеристикой малоцикловой усталостной дол-

говечности. Методика определения механических 

свойств и контактной выносливости горячедефор-

мированных порошковых сталей (ГДПС) соответ-

ствовала описанной ранее [21]. Характеристикой 

контактной выносливости служила долговечность 

(N90), выраженная в часах и соответствующая ве-

роятности выхода из строя 90 % образцов [25].

Металлографический анализ осуществля-

ли с использованием оптического микроскопа 

AltamiMET-1M (ООО «Альтами», Россия) на трав-

леных (3 %-ный ниталь) и нетравленых шлифах. 

Изломы образцов изучали на растровом микро-

скопе-микроанализаторе Quanta 200 i 3D (Нидер-

ланды). Рентгенофазовый и рентгеноструктурный 

анализы проводили на дифрактометре ARL X’TRA 

(Швейцария) (излучение CuKα, Ni-фильтр, шаг 

Δ2θ = 0,03 град). Качественный фазовый анализ 

выполняли путем сравнения полученных диф-

рактограмм с эталонами из базы данных ICDD 

PDF-2 2012, характеристики пиков рассчитывали 

при помощи программного комплекса WinXRD 2.0.8. 

Наличие остаточного аустенита определяли по со-

отношению интенсивности рентгеновских макси-

мумов (111) аустенита и (110) мартенсита. Размеры 

блоков и микронапряжения в аустените вычисля-

ли по ширине рентгеновских линий (111) и (311) 

аустенита методом аппроксимации.

Результаты и их обсуждение

Представленные на рис. 2 зависимости меха-

нических свойств от температуры ГШ носят не-

монотонный характер. Наличие экстремумов при 

tГШ = 900 и 1000 °С связано с ухудшением дефор-

мируемости материала в результате фазового 

α→γ-превращения. Аналогичные эффекты на-

блюдаются при горячей обработке давлением по-

рошковых и компактных материалов и в этом от-

ношении не несут в себе значимой информации. 

Интерес представляет сравнительный анализ аб-

солютных значений механических свойств, про-

демонстрированных образцами в состоянии после 

термической (сх. 1) и термомеханической (сх. 2) 

обработок.

Наибольшую прочность на изгиб имеют об-

разцы хромомолибденовой стали, полученные по 

схеме 1 (рис. 2, а), причем значения σизг при tГШ =

= 900 °С и 1100—1200 °С находятся примерно на 

одном уровне (кр. 1). У образцов, полученных на 

основе нелегированных железных порошков, они 

заметно ниже (ср. кр. 1 и 2, 3). Максимальную 

ударную вязкость (KC) продемонстрировали об-

разцы на основе порошка ABC 100.30 с низким со-

держанием примесей (кр. 5). Значения KC образцов 

хромомолибденовой стали несколько ниже, одна-

ко при tГШ = 900 °С и 1100—1200 °С они находятся 

на приемлемом уровне (кр. 4). Наименьшие значе-

ния σизг и KC наблюдаются на образцах из порошка 

ПЖВ 2.160.26 с относительно высоким содержани-

ем примесей (кр. 3 и 6).

После ТМО (сх. 2) ударная вязкость сталей по-

высилась (рис. 2, б, кр. 4—6), а показатели проч-

ности практически не изменились (кр. 1—3). Об-

ращают на себя внимание относительно высокие 

показатели свойств при tГШ = 900 °С. Для объяс-

нения причин обнаруженного эффекта следует 

оценить реальную температуру объема пористой 
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заготовки и ее поверхностных слоев на момент 

проведения горячей деформации.

Охлаждение заготовки начинается в момент ее 

извлечения из контейнера печи. В соответствии с 

оценкой, выполненной авторами [2], за счет нью-

тоновского охлаждения при технологической пе-

редаче заготовки из печи в матрицу в течение 4 с ее 

температура снижается на ~55 °C [2]. На последу-

ющем технологическом этапе поверхностные слои 

заготовки охлаждаются при контакте со стенками 

матрицы и поверхностями пуансонов в процессе 

деформации. Распределение температур по сече-

нию заготовки имеет сложный характер, завися-

щий от температур заготовки и пресс-инструмен-

та, температуро- и теплопроводности материалов 

заготовки и пресс-инструмента, продолжитель-

ности контактирования до окончания процесса 

деформации, зависящей от скорости деформации. 

Согласно [2] характеристическая глубина подсту-

живания (глубина слоя, в котором падение тем-

пературы составляет 1 % от разницы температур 

заготовки и контактной поверхности заготовка—

матрица) при штамповке на кривошипных прес-

сах составляет ~2,3 мм.

Применительно к условиям проведения на-

стоящего эксперимента подстуживание поверх-

ностных слоев заготовки в ходе ее деформации 

при контакте с поверхностями пресс-инструмен-

та невелико и составляет 10 °C. Более значимым 

оказывается подстуживание заготовки при ее на-

хождении в полости матрицы на торце нижнего 

пуансона до момента нанесения удара, продол-

жительность которого складывается из времени 

оператора и времени подлета бойка к торцевой 

поверхности верхнего пуансона. Ориентировочно 

можно принять, что величина такого подстужи-

вания составляет порядка 40 °C, а общее падение 

температуры поверхностных слоев — около 100 °C.

Приведенные оценки свидетельствуют о том, 

что при tГШ = 1000÷1200 °С в процессе реализа-

ции схемы 2 объем заготовки и ее поверхностные 

слои подвергаются ВТМО. При tГШ < 1000 °C в них 

могут создаваться условия реализации аусфор-

минга, однако при tГШ = 800 °C деформируемость 

материала заготовки в поверхностных слоях не-

удовлетворительна, что негативным образом отра-

жается на показателях механических свойств. Мак-

симум значений σизг и KC, наблюдаемый при tГШ =

= 900 °C, обусловлен оптимальным сочетанием 

температурных условий реализации ВТМО в объ-

еме заготовки и аусформинга (НТМО) в ее поверх-

ностных слоях.

Структура поверхностного слоя образцов с ми-

кродобавками Na или Ca, полученных по схеме 1, 

представляет собой мелкоигольчатый мартенсит 

(балл 3—4 по шкале 3 «Мартенсит» ГОСТ 8233-56) 

Рис. 2. Влияние температуры ГШ на прочность на изгиб (1–3) и ударную вязкость (4–6) 

эвтектоидных горячедеформированных порошковых сталей с микродобавками 0,3 мас.% Ca, 

полученных по схемам 1 (а) и 2 (б)

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

Fig. 2. Effect of hot forging temperature on bending strength (1–3) and impact strength (4–6) of hot-deformed eutectoid 

powder steels with 0.3 wt.% Ca microadditives produced according to Diagrams 1 (а) and 2 (б)

1, 4 – Astaloy CrM; 2, 5 – ABC 100.30; 3, 6 – PZhV 2.160.26 reduced iron powder
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с включениями цементита. При реализации схе-

мы 2 предполагалось удаление обезуглероженно-

го и дефектного поверхностного слоя толщиной 

~0,7 мм. Тем не менее структура поверхностно-

го слоя образцов после механической обработки 

отличалась от структуры сердцевины, поскольку 

глубина подстуживания была примерно в 2 раза 

больше (см. выше).

Определяющее влияние на структуру поверх-

ностного слоя образцов высокоуглеродистых по-

рошковых сталей, полученных по схеме 2, ока-

зала температура нагрева заготовок. При tГШ =

= 1000÷1200 °С она представляла собой мелко-

игольчатый мартенсит (балл 3), а при tГШ = 800÷
÷900 °С — скрытоигольчатый (балл 1) и весьма мел-

коигольчатый (балл 2) мартенсит с незначитель-

ным количеством остаточного аустенита. В струк-

туре образцов-свидетелей, полученных без мик-

родобавок легирующих элементов, мартенсит 

более крупнозернистый, соответствующий бал-

лам 4 (tГШ = 1000÷1200 °С) и 3 (tГШ = 800÷900 °С) 

(рис. 3, а).

Реализация схемы 2 обеспечила проявление 

эффекта ТМО в материале заготовки, что обусло-

вило формирование микронапряжений, величина 

которых существенно превышает соответствую-

щие значения у образцов, полученных по схеме 1 

(см. таблицу и рис. 4).

Зависимости показателей выносливости по-

рошковых сталей с микродобавками кальция, 

полученных при tГШ = 1200 °С, в состоянии после 

цементации и термообработки (сх. 1) в условиях 

воздействия контактного и малоциклового нагру-

жения от содержания углерода (ССм
) имеют немо-

нотонный характер с максимумом, соответствую-

щим эвтектоидному составу (рис. 5). Наибольшие 

значения N90 и NМЦУ продемонстрировали образ-

цы хромомолибденовых сталей (кр. 1 и 4). В усло-

виях малоциклового усталостного нагружения 

трещины зарождаются в поверхностном цементи-

рованном слое вблизи неметаллических включе-

ний. Развитие получает магистральная трещина, 

образующая при своем распространении зоны из-

лома, характерные для усталостного разрушения: 

Рис. 3. Микроструктуры образцов высокоуглеродистой порошковой стали ПЖВ2.160.26 

без микродобавок легирующих элементов, полученных по схеме 2 (tГШ = 900 °С)

а – трещина малоцикловой усталости; б – контактно-усталостная трещина, очаг развития которой расположен на поверхности

Fig. 3. Microstructures of PZhV2.160.26 high-carbon powder steel without alloying microadditives produced according 

to Diagram 2 (tГШ = 900 °С)

а – low-cycle fatigue crack; б – contact wear crack with a nucleus on the surface

Результаты анализа дифрактограмм образцов эвтектоидных порошковых сталей с микродобавками кальция

XRD pattern analysis results for samples of eutectoid powder steels with calcium microadditives

Технологическая схема tГШ, °С Микронапряжения Размер ОКР, нм

1 1200 0,00167 51

2 900 0,00741 10

a б
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зону усталости и зону долома. Переходная зона су-

щественного развития не получает [26] (рис. 6, а). 

В зоне усталости, начало которой расположено 

в цементированном слое, рельеф излома гладкий, 

а в зоне долома он имеет скольный транскристал-

литный характер, участки интеркристаллитного 

разрушения не фиксируются, что существенным 

образом отличает изломы микролегированных об-

разцов от изломов образцов-свидетелей без мик-

родобавок легирующих элементов (рис. 6, б, в).

Наименьшие значения характеристик вынос-

ливости демонстрируют образцы на основе порош-

ка ПЖВ 2.160.26 с относительно высоким содер-

жанием неметаллических включений, в основном 

силикатов. В связи с отсутствием отечественного 

стандарта, регламентирующего содержание неме-

таллических включений в горячештампованных 

порошковых сталях, целесообразно воспользо-

ваться рекомендациями ASTM B796 и ISO13947: 

2011 [27, 28]. В соответствии с требованиями ука-

занных стандартов на поверхности шлифа пло-

щадью 100 мм2 допускается:

— не более 100 включений длиною l  30 мкм;

— не более 4 включений с l  100 мкм;

— не более 1,5 включений с l  150 мкм.

Стали на основе порошков Astaloy CrM и ABC 

100.30 отвечают всем приведенным требованиям, а 

на основе ПЖВ 2.160.26 не соответствуют первому 

из них.

На рис. 7 приведены зависимости характе-

ристик выносливости микролегированных по-

рошковых сталей в состоянии после термомехани-

ческой обработки от содержания углерода. Кривые 

имеют немонотонный характер с максимумом при 

Рис. 5. Влияние содержания углерода на контактную 

(1–3) и малоцикловую (4–6) выносливость 

горячедеформированных порошковых сталей с 

микродобавками 0,3 мас.% Ca (tГШ = 1200 °С)

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

Fig. 5. Effect of carbon content on contact (1–3) and 

low-cycle (4–6) fatigue strength of hot-deformed powder 

steels with 0.3 wt% Ca microadditives (tГШ = 1200 °С)

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

Рис. 4. Рентгеновские дифрактограммы эвтектоидных порошковых сталей с добавкой 0,3 мас.% Ca

а – схема 1, tГШ = 1200 °С; б – схема 2, tГШ = 900 °С

Fig. 4. XRD patterns of eutectoid powder steels with 0.3 wt.% Ca additive

а – Diagram 1, tГШ = 1200 °С; б – Diagram 2, tГШ = 900 °С
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ССм
 = 0,8÷1,0 мас.%. В ходе испытаний на контакт-

ную выносливость низкоуглеродистых сталей 

(ССм
 < 0,4 мас.%) наблюдается существенная де-

формация дорожек износа на поверхности образ-

цов (штриховые участки кривых). При повыше-

нии ССм
 в интервале 0,4—1,0 мас.% значения N90 и 

NМЦУ возрастают в связи с увеличением количе-

ства мартенсита и уменьшением количества тро-

остита. В частности, структура среднеуглероди-

стых сталей соответствует баллам 6 и 7, а высоко-

углеродистых — баллам 1 и 2 шкалы 8 «Соотноше-

ние мартенсита и троостита» ГОСТ 8233-56.

При ССм
 > 1,0 мас.% происходит снижение ха-

рактеристик выносливости в связи с увеличением 

Рис. 7. Влияние содержания углерода на контактную (1–3) и малоцикловую (4–6) выносливость 

горячедеформированных порошковых сталей с микродобавками 0,3 % Ca (а) и 0,2 % Na (б), 

полученных по схеме 2 (tГШ = 900 °С)

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

Fig. 7. Effect of carbon content on contact (1–3) and low-cycle (4–6) fatigue strength of hot-deformed powder steels 

with 0.3 % Ca (а) and 0.2 % Na (б) microadditives produced according to Diagram 2 (tГШ = 900 °С)

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

Рис. 6. Малоцикловое усталостное разрушение эвтектоидных порошковых сталей Astaloy CrM 

с добавкой 0,3 мас.% Ca (а, б) и без нее (в), полученных по схеме 1 (tГШ = 1200 °С)

а – общий вид излома; б – зона долома, участок транскристаллитного разрушения; 

в – зона долома, участок межчастичного разрушения

Fig. 6. Low-cycle fatigue failure of eutectoid powder steels Astaloy CrM with 0.3 wt.% Ca microadditive (а, б) 

and without it (в) produced according to Diagram 1 (tГШ = 1200 °С)

а – general view of fracture; б – break area, transcrystalline fracture section; в – break area, interparticle fracture section

a вб
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количества избыточного цементита и размеров его 

выделений. Следует отметить, что в заэвтектоид-

ных микролегированных сталях (ССм
 = 1,0 мас. %) 

избыточный цементит не наблюдался. В соответ-

ствии с теоретической и экспериментальной оцен-

ками, выполненными авторами [29], включения 

цементита в хромистой подшипниковой стали 

размером ~1 мкм могут растворяться при t = 915 °С 

в течение 10 мин. Поскольку в условиях настоя-

щего эксперимента температура преддеформа-

ционного нагрева составляла 900 °С, растворение 

включений цементита размером 1—2 мкм, обра-

зовавшихся в процессе замедленного охлаждения 

после высокотемпературного спекания железогра-

фитовой композиции, может быть связано с актив-

ной диффузией углерода в присутствии добавок Na 

или Ca. Возможность такой активации отмечалась 

и ранее [30]. 

В структуре пористых заготовок образцов-сви-

детелей без микродобавок включения избыточ-

ного цементита присутствуют, что служит допол-

нительным фактором разупрочнения (помимо 

влияния неметаллических включений), прояв-

ляющимся при малоцикловом и контактном на-

гружении (см. рис. 3). Размер этих включений в 

структуре образцов-свидетелей в состоянии после 

спекания составляет 3—4 мкм. 

Таким образом, введение микролегирующих 

добавок обеспечивает:

— уменьшение размеров включений цементита 

при спекании холоднопрессованных заготовок;

— растворение мелких включений цементита, 

сформировавшихся при спекании, в процессе аус-

тенитизирующего преддеформационного нагрева 

спеченных заготовок.

Максимальные показатели выносливости в 

условиях контактного и малоциклового нагру-

жения демонстрируют образцы высокоуглероди-

стых хромомолибденовых порошковых сталей с 

микродобавками Са (рис. 7, а, кр. 1, 4). У образцов, 

микролегированных Na, она несколько ниже, что 

связано с вероятностью окисления поверхности 

частиц исходного Cr-содержащего порошка на 

начальной стадии нагрева при выполнении опе-

рации удаления связующего (600 °С, 1 ч) парами 

воды, которые образуются в процессе разложе-

ния бикарбоната натрия (180 °С) [9]. Значения N90 

и NМЦУ сталей на основе нелегированных желез-

ных порошков оказались значительно меньше по 

сравнению с хромомолибденовыми (ср. кр. 2, 3, 5, 

6 и 1, 4 на рис. 7).

Контактная выносливость микролегирован-

ных порошковых сталей после термомеханической 

обработки (сх. 2) превышает соответствующие по-

казатели сталей аналогичного состава в состоя-

нии после цементации и термообработки. Наиболь-

шее значение N90 сталей с микродобавками Са, по-

лученных по схеме 1, составило 560 ч, а по схеме 

2 — 620 ч. Максимальные значения NМЦУ и KC об-

разцов после термомеханической обработки также 

оказались выше по сравнению с аналогами, по-

лученными по схеме 1. Соответствующие значе-

ния NМЦУ и KC образцов, полученных по схеме 2, 

составили 2140 циклов и 2500 кДж/м2, а по схе-

ме 1 — 1500 циклов и 2070 кДж/м2.

Указанная закономерность несколько нару-

шается при сравнительном анализе показателей 

прочности на изгиб. Максимальные значения 

σизг = 4040 МПа продемонстрировали образцы, 

полученные по схеме 1. У образцов после термо-

механической обработки они немного ниже — 

3940 МПа. Однако такое различие не является су-

щественным и связано, по всей видимости, с более 

равномерным распределением углерода в цемен-

тированном слое образцов, полученных по схеме 1.

Выводы

1. Термомеханическая обработка является эф-

фективным способом повышения ударной вязко-

сти и характеристик выносливости горячедефор-

мированных порошковых сталей с микродобавка-

ми Na или Ca в условиях воздействия контактного 

и малоциклового усталостного нагружения.

2. Проведение ТМО обеспечивает возможность 

снижения температуры горячей допрессовки по-

ристых заготовок без ухудшения показателей 

механических свойств получаемых порошковых 

сталей. Оптимальная температура горячей штам-

повки пористых заготовок составляет 900 °С.

3. Повышение ударной вязкости, контактной и 

малоцикловой выносливости порошковых сталей, 

полученных с применением ТМО, в сравнении с 

образцами после цементации и термообработки 

связано с формированием в первом случае более 

мелкозернистой структуры и бóльших микрона-

пряжений кристаллической решетки. Подсту-

живание поверхностных слоев заготовки при вы-

полнении технологических операций ГШ создает 

условия реализации в них аусформинга.

4. Несмотря на возможность снижения тем-

пературы ГШ, при реализации ТМО необходимо 
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предусмотреть дополнительные меры по предот-

вращению обезуглероживания поверхностного 

слоя заготовок. В противоположность этому при 

реализации технологической схемы, включающей 

проведение цементации и термообработки, такие 

меры не требуются.
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Аннотация: Представлены результаты исследования по получению методом СВС-компактирования плотного карбида ти-
тана. Выявлено, что использование механически активированной реакционной смеси порошков титана и сажи позволяет 
получить образцы карбида титана с максимальной относительной плотностью 95 %. Особенностью настоящей работы яв-
ляется то, что механическую активацию компонентов и смешивание смеси Ti + C проводили в шаровой мельнице. Исследо-
вано влияние технологических параметров на характеристики горения и структуру консолидированного карбида титана. 
Установлено, что для получения высокоплотного карбида титана необходимым условием является реализация режима вы-
сокоскоростного горения реакционной смеси. Показано, что скорость и температура горения сильно зависят от размеров, 
массы и плотности шихтовых прессовок. При увеличении диаметра (20–58 мм) и массы (10–70 г) прессованных образцов 
из смесей с активированными реагентами скорость горения менялась от 10 до 100 см/с, а температура горения – от 2200 
до 3100 °С. Показано влияние давления подпрессовки (прикладываемое на стадии горения) на скорость и температуру 
процесса горения: скорость резко снижается от 100 до 10 см/с в интервале давлений 0–10 МПа, а температура монотонно 
уменьшается от 3000 до 2000 °С при давлении 0–40 МПа. Предложен механизм высокоскоростного горения реакционной 
смеси титана и сажи, в котором важным фактором является образование радиальных (продольных) трещин в образцах, 
спрессованных из механически активированной смеси. Они обеспечивают распространение раскаленных примесных га-
зов и инициирование экзотермической реакции в объеме образца.

Ключевые слова: механическая активация, шаровая мельница, СВС-прессование, скорость и температура горения, кон-
солидированный TiC.
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Abstract: The paper presents the results of a study on the dense titanium carbide production by SHS compaction. It is shown that 
the use of a mechanically activated reaction mixture of titanium and carbon black powders makes it possible to obtain titanium car-
bide samples with a maximum relative density of 95 %. A feature of this research is that the mechanical activation of components 
and Ti + C mixture stirring were carried out in a ball mill. The study covers the influence of process parameters on the combustion 
properties and structure of the consolidated titanium carbide. It was found that the high-speed reaction mixture combustion is an 
essential condition for dense titanium carbide production. It was shown that the burning rate and temperature strongly depend on 
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Введение

Перспективным способом получения твердых 

и износостойких материалов на основе тугоплав-

ких соединений является использование метода 

СВС-компактирования [1]. Способ включает: 

— приготовление реакционной смеси порош-

ков металлов и неметаллов; 

— формование шихтовой заготовки, которую 

помещают в пресс-форму; 

— экзотермическое взаимодействие реагентов, 

инициируемое тепловым импульсом; 

— прессование горячего конечного продукта. 

Сформировавшаяся зона реагирования само-

произвольно распространяется по образцу в виде 

волны горения. В течение короткого времени (се-

кунды) реакционная смесь порошков превраща-

ется в условиях силового СВС-компактирования 

в тугоплавкий материал, обладающий высокими 

твердостью и износостойкостью [2]. 

Полученные материалы назвают «синтетиче-

скими твердыми инструментальными материала-

ми» (СТИМ) [3]. Многочисленные работы посвяще-

ны исследованию влияния состава реакционных 

смесей и режимов СВС-компактирования на зако-

номерности формирования микроструктуры и фи-

зико-механических характеристик твердосплав-

ных материалов на основе тугоплавких соединений 

и металлической связки. Наиболее изучены про-

цессы горения и структурообразования в системах 

Ti—C—Ni, Ti—C—В и Ti—В [4—6]. Полученные ре-

зультаты обобщены в монографиях и обзорах [7—9]. 

Изготовление методом СВС-компактирования 

однофазных консолидированных тугоплавких 

the size, mass and density of charge compacts. With an increase in the diameter (20–58 mm) and weight (10–70 g) of compacts 
made of mixtures with activated reagents, the burning rate varied from 10 to 100 cm/s, and the burning temperature varied from 
2200 to 3100 °C. An influence of the pre-pressing pressure (applied at the combustion stage) on the burning rate and temperature 
was shown: the burning rate sharply decreases from 100 to 10 cm/s at pressures between 0 and 10 MPa, and the combustion tem-
perature decreases monotonically from 3000 to 2000 °C at pressures between 0 and 40 MPa. A high-speed combustion mechanism 
was proposed for the titanium and carbon black reaction mixture where the formation of radial (longitudinal) cracks in compacts 
pressed from the mechanically activated mixture is an important factor. These cracks ensure the propagation of incandescent im-
purity gases and the exothermic reaction initiation in the sample volume. 

Keywords: mechanical activation, ball mill, SHS pressing, burning rate and temperature, consolidated TiC.
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материалов представляет значительные трудно-

сти. Основная причина — низкая пластичность 

синтезированного продукта из-за значительной 

разницы между температурой горения и темпера-

турой плавления тугоплавких соединений. Чтобы 

уменьшить остаточную пористость тугоплавкого 

материала, необходимо повысить температуру го-

рения и пластичность целевого продукта. 

Настоящая работа посвящена получению ме-

тодом СВС-компактирования плотного карбида 

титана. В качестве объекта исследования выбра-

на система Ti—C. Адиабатическая температура ее 

горения, рассчитанная на основе термодинами-

ческих данных, соответствует температуре плав-

ления карбида титана [9, 10]. Это указывает на то, 

что система Ti—C обладает достаточным запасом 

химической энергии, необходимой для получения 

методом СВС-компактирования плотного карби-

да титана. Максимальная температура горения 

порошковых реакционных смесей ниже адиаба-

тической температуры горения из-за теплоотвода 

в дисперсную среду и корпус пресс-формы. Чтобы 

сократить потери тепла, необходимо увеличить 

скорость горения реакционной смеси, используя 

режимы активированного смешивания порошков 

титана и сажи. Перспективность использования 

механической активации (МА) компонентов реак-

ционных смесей для получения тугоплавких сое-

динений и сплавов на их основе показана в работах 

[11—13].

Целью настоящей работы являлось исследо-

вание влияния режимов активированного сме-



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 3

36 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 3

шения на свойства реакционной смеси порошков 

титана и сажи стехиометрического состава, а так-

же параметров СВС-компактирования на харак-

теристики горения и степень консолидации кар-

бида титана. 

1. Методика эксперимента

Реакционные смеси стехиометрического соста-

ва готовили с использованием порошков титана 

марки ПТМ и сажи П804Т. Исходные частицы ти-

тана имеют дендритную форму и гладкую поверх-

ность, а сажа представляет собой агрегаты, состо-

ящие из частиц углерода [14].

Смеси готовили в шаровой мельнице объемом 

2 дм3 при скорости вращения барабана 60 об/мин. 

Материал шаров — сталь ШХ15, диаметр — 20 мм. 

Для приготовления смесей использовали как ис-

ходные, так и предварительно активированные 

порошки. 

В реакционной смеси стехиометрического со-

става сажа занимает объем в несколько раз боль-

ше, чем титан, и при смешивании в шаровой мель-

нице размольные тела воздействуют на сажу в 

большей степени, чем на титан. Поэтому порошок 

титана предварительно механически активиро-

вали в шаровой мельнице при массовом соотно-

шении шихты и шаров Мшх /Мшр = 1 : 15 в течение 

45 ч. Процесс МА сажи проводили при смешива-

нии с порошком титана при Мшх /Мшр = 1 : 15 в те-

чение 20 ч. В ходе активированного смешивания 

агломераты разрушаются, а удельная поверхность 

сажи увеличивается.

Режимы смешивания и характеристики реак-

ционных смесей представлены в табл. 1. Смесь 1 

состоит из исходных порошков титана и сажи (Ti +

+ С), смесь 2 — из предварительно активирован-

ного порошка титана и исходного порошка сажи 

(TiМА + С), а смесь 3 — из активированных по-

рошков титана и сажи (TiМА + СМА). 

Коэффициент обжатия образцов, спрессован-

ных из смесей 1—3 массой 20 г в пресс-форме диа-

метром 30 мм при давлении 20 МПа, рассчитывали 

по формуле

Kобж = Θ/Θ0,

где Θ0 — насыпная плотность смеси, Θ — плот-

ность прессованного образца. Величина Kобж по-

зволяет оценить прочность прессовок: чем она 

выше при одинаковом давлении прессования, тем 

прочнее прессовка [15].

Для количественной характеристики приго-

товленных смесей измеряли насыпную плотность 

(Θ0) по ГОСТ 19440-94 и плотность после утряски 

(Θутр) по ГОСТ 25279-93 (ИСО 3953-85). Получен-

ные значения усредняли по результатам 3—5 проб. 

Для расчета относительной плотности прессован-

ных образцов использовали значения плотности 

титана (4,5 г/см3), сажи (1,8 г/см3) и теоретической 

плотности смеси Ti + C (3,46 г/см3) [14]. Изменение 

плотности после утряски определяли следующим 

образом:

Θутр = (Θутр – Θ0)/Θ0.

Экзотермический синтез и консолидацию кар-

бида титана осуществляли в пресс-форме с внут-

ренним диаметром 105 мм. Исходный образец по-

мещали внутрь пресс-формы в окружении дис-

персного теплоизолятора (SiO2) [1]. Исследовали 

образцы диаметром 20—58 мм, спрессованные до 

относительной плотности 0,5—0,65. Максималь-

ную температуру (Tг) и среднюю скорость горения 

(Uг) измеряли с помощью термопарной методики 

[16]. В экспериментах использовали вольфрам-ре-

ниевые термопары диаметром 200 мкм, расстоя-

ние между которыми зависело от диаметра прес-

совок и составляло 10—45 мм. Спаи термопар 

устанавливали внутрь образцов в зависимости от 

их толщины на глубине 1—5 мм. Сигналы термопар 

регистрировали с помощью аналого-цифрового пре-

образователя с частотой 1 кГц и записывали в па-

мяти компьютера. Параметры горения усредняли 

по результатам не менее 3 измерений. Ошибка из-

мерений не превышала 5 %.

Реакцию горения инициировали вольфрамо-

вой спиралью, раскаленной электрическим током. 

Горячий продукт синтеза уплотняли с помощью 

гидравлического пресса усилием 160 т. В экспери-

ментах использовали двухстадийный режим ква-

зиизостатического сжатия: на стадии горения (эк-

зотермического синтеза) к образцу прикладывали 

Таблица 1. Режимы смешивания 

и характеристики смесей

Table 1. Stirring modes and properties of mixtures

№ 

смеси
Состав Мшх /Мшр Θ0 Kобж

1 Ti + С 1 : 3 0,28 2,2

2 TiМА + С 1 : 3 0,29 2,0

3 TiМА + СМА 1 : 15 0,30 1,8
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давление P1 = 0÷50 МПа и выдерживали 1 с, а на 

стадии консолидации — P2 = 100 МПа и τ = 3 с.

Плотность образцов TiC определяли методом 

гидростатического взвешивания по ГОСТ 15139-69. 

Микроструктуру и фазовый состав образцов изу-

чали с помощью автоэмиссионного сканирующего 

электронного микроскопа сверхвысокого разре-

шения UltraPlus («Carl Zeiss», Германия) и дифрак-

тометра ДРОН-3 (НПО «Буревестник», Россия) с 

использованием монохроматического CuKα-излу-

чения. Микроструктуру образцов TiC исследовали 

с помощью методик количественной металлогра-

фии [17]. Средний размер зерен (Rср) оценивали 

методом хорд при выборке не менее 150 зерен.

2. Экспериментальные результаты

2.1. Режимы смешивания и характеристики 

реакционных смесей

Изменение формы частиц и их кристалличе-

ской структуры при активированном смешива-

нии порошков металлов и неметаллов в шаровых 

мельницах оказывают существенное влияние на 

формование и прочность шихтовых заготовок. 

Технологические характеристики смесей после 

смешивания и активации определяют их способ-

ность к формованию и уплотнению. На рис. 1 пред-

ставлены зависимости насыпной плотности (Θ) и 

изменения плотности после утряски (Θутр) для об-

разцов смеси TiМА + С от времени смешивания (tсм) 

при различной массе размольных тел (Мшр). Вид-

но, что они имеют вид экстремальных кривых. 

Значения Θ0 и Θутр зависят от соотношения 

Мшх /Мшр. Чем выше интенсивность воздействия 

размольных тел, тем за меньшее время достигают-

ся максимальные значения насыпной плотности и 

минимальные — Θутр. При этом уменьшаются их 

абсолютные значения. 

Поскольку в смесях Ti + C стехиометрическо-

го состава объем сажи в несколько раз превышает 

объем титанового порошка, то технологические 

характеристики смесей в основном определяются 

свойствами сажи. Для оценки изменения структу-

ры сажи воспользуемся литературными данными 

[18—20], в которых исследовано влияние МА на 

свойства технического углерода. В этих работах 

при описании сложной структуры сажи использо-

ваны термины «агломерат», «агрегат» и «частица».

Агломераты размером 1,0—1,5 мкм образова-

ны из агрегатов (300—500 нм), которые состоят из 

сросшихся частиц углерода (40—100 нм). После 

МА в планетарной мельнице агломераты сажи раз-

мером 1,0—1,5 мкм уменьшаются до 300—500 нм. 

Можно предположить, что при приготовлении 

смеси порошков титана и сажи в шаровой мельни-

це происходит аналогичный процесс измельчения 

сажи, в результате чего увеличивается Θ0 и умень-

шается Θутр. 

Уплотнению порошковых смесей под действи-

ем собственного веса препятствуют арки, образо-

ванные агломератами сажи, которые разрушаются 

при виброуплотнении (утряске). С увеличением 

времени и интенсивности воздействия размоль-

ных тел величина Θутр уменьшается. Это связано 

с разрушением агломератов, уменьшением мас-

штаба структурных составляющих, увеличением 

удельной поверхности и, соответственно, реакци-

онной способности сажи. Из недостатков активи-

рованного смешивания следует отметить сниже-

ние прочности прессованных образцов. 

2.2. Закономерности горения 

реакционных смесей

Зависимости скорости (Uг) и температуры горе-

ния (Tг) от диаметра (d) и массы (m) прессованных 

образцов представлены на рис. 2. Видно, что при 

увеличении d скорость горения образца, спрессо-

ванного из смеси 1, возрастает до 15 см/с, из сме-

си 2 — более 80 см/c, а из смеси 3 — более 100 см/c. 

При этом температура горения для всех смесей при 

увеличении диаметра прессовок также растет. По-

Рис. 1. Зависимости насыпной плотности (1–3) 

и изменения плотности после утряски (4–6) 

смеси TiМА + C от времени смешивания 

при Мшх /Мшр = 1 : 3 (1, 4), 1 : 8 (2, 5) и 1 : 12 (3, 6)

Fig. 1. Dependences of bulk density (1–3) and tap density 

variation (4–6) for the TiМА + C mixture on stirring time 

at Мшх /Мшр = 1 : 3 (1, 4), 1 : 8 (2, 5) and 1 : 12 (3, 6)
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лученные результаты показали, что в большей сте-

пени геометрические размеры (диаметр d и высо-

та h) влияют на параметры горения образцов, 

спрессованных из активированных смесей. 

На рис. 3 представлены зависимости средней 

скорости (Uг) и максимальной температуры горе-

ния (Тг) от плотности образцов, спрессованных из 

активированной смеси 3 (TiМА + CМА). Видно, что 

максимальные их значения у образца массой 20 г 

меньше, чем у образца массой 70 г. В первом случае 

максимальные параметры горения достигаются при 

относительной плотности 0,53, а во втором — при 

Θ = 0,57. Это обусловлено более интенсивным отво-

дом тепла из образца с меньшей массой/толщиной.

На рис. 4 представлены зависимости средней 

скорости и максимальной температуры горения 

Рис. 2. Зависимости максимальной температуры (1–3) 

и средней скорости (4–6) горения от диаметра (а) 

и массы (б) образцов, спрессованных из смесей 

Ti + C (1, 4), TiМА + C (2, 5) и TiМА + CМА (3, 6)

h = 10,5÷11,0 мм, d = 58 мм, Θ = 0,5÷0,53

Fig. 2. Dependences of the maximum temperature (1–3) 

and average rate (4–6) of combustion on the diameter (а) 

and weight (б) of samples pressed from mixtures 

Ti + C (1, 4), TiМА + C (2, 5) and TiМА + CМА (3, 6)

h = 10.5÷11.0 mm, d = 58 mm, Θ = 0.5÷0.53

Рис. 3. Зависимости средней скорости (1, 2) 

и максимальной температуры (3, 4) горения образцов 

диаметром 58 мм, спрессованных 

из смеси TiМА + CМА, от относительной плотности

Масса образцов m = 20 г (1, 3) и 70 г (2, 4)

Fig. 3. Dependences of the average rate (1, 2) 

and maximum temperature (3, 4) of combustion 

for samples 58 mm in diameter pressed from 

the TiМА + CМА mixture on relative density

Sample masses are m = 20 g (1, 3) and 70 g (2, 4)

Рис. 4. Зависимости максимальной температуры (1–3) 

и средней скорости (4–6) горения образцов, 

спрессованных из смесей Ti + C (1, 4), TiМА + C (2, 5) 

и TiМА + CМА (3, 6), от давления подпрессовки 

на стадии горения

d = 58 мм, m = 50 г, Θ = 0,5÷0,53

Fig. 4. Dependences of the maximum temperature (1–3) 

and average rate (4–6) of combustion for samples pressed 

from mixtures Ti + C (1, 4), TiМА + C (2, 5) 

and TiМА + CМА (3, 6) on pre-pressing pressure 

at the combustion stage

d = 58 mm, m = 50 g, Θ = 0.5÷0.53



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

39Powder Metallurgy and Functional Coatings  2021  Vol. 15  № 3

образцов диаметром 58 мм, спрессованных из сме-

сей 1—3, от давления подпрессовки (P1), прикла-

дываемого к пресс-форме с образцом на стадии 

горения. Видно, что при его увеличении до 10 МПа 

средняя скорость горения резко уменьшается от 

100 до 10 см/с, а при P1 > 10 МПа она снижается 

плавно — от 10 до 5 см/с. Максимальная темпера-

тура горения с ростом давления подпрессовки от 0 

до 40 МПа также падает с 3000 до 2000 °С.

2.3. Характеристики 

консолидированных образцов TiC

Влияние режимов активированного смешива-

ния реакционной смеси на эффективность консо-

лидации конечного продукта изучали на образцах 

диаметром 30 мм и массой 25 г. В табл. 2 представ-

лены данные о влиянии способов приготовления 

и относительной плотности (Θ) реакционных сме-

сей на параметры горения (Uг и Tг) и относитель-

ную плотность (ΘTiC) образцов TiC. Результаты 

экспериментов показали, что при горении смеси 1 

относительная плотность карбида титана состав-

ляет 82 %, из смеси 2 — 93 %, а из смеси 3 — 95 %. 

Таким образом, при использовании активиро-

ванной реакционной смеси титана и сажи увели-

чиваются температура, скорость горения и отно-

сительная плотность карбида титана. По данным 

рентгенофазового анализа полученные образцы 

содержат стехиометрический карбид титана. 

Наибольший средний размер частиц TiC (Rср =

= 6,7 мкм) формируется при горении неактивиро-

ванной смеси 1, а минимальный — при горении 

смеси 3 (Rср = 3,5 мкм) [14]. Таким образом, повы-

шение температуры и скорости горения активиро-

ванных смесей приводит не только к увеличению 

плотности, но и к уменьшению размера частиц 

карбида титана. 

Структурообразование при получении карби-

да титана методом СВС-компактирования иссле-

довано в работах [14, 21], где рассмотрено влияние 

температуры горения на размер карбидных зерен.

3. Обсуждение результатов

Эффективность консолидации тугоплавких 

материалов, получаемых методом СВС-прессова-

ния, зависит от температуры (Tг) и скорости (Uг) 

горения реакционной смеси порошков [22]. Из-

меняя геометрические размеры образца, можно 

снизить интенсивность теплоотвода и увеличить 

максимальную температуру конечного продукта. 

Из теории гетерогенного горения известно, что 

величина Uг зависит от мощности химического 

тепловыделения и теплопроводности исходного 

образца [9]. Представленные в настоящей работе 

результаты показали, что значительное (на поря-

док) увеличение скорости горения было получено 

при горении механически активированной реак-

ционной смеси порошков (см. табл. 2). 

В ходе активированного смешивания в метал-

лических частицах образуются трещины, а также 

дефекты в кристаллической решетке. Это обеспе-

чивает увеличение скоростей диффузии и экзо-

термического взаимодействия реагентов. Важно 

отметить, что на температуру и скорость горения 

активированной реакционной смеси титана и са-

жи существенное влияние оказывает приложенное 

к образцу давление подпрессовки (на стадии горе-

ния). Наибольшая величина Uг ≈ 100 см/с достига-

ется в отсутствие давления подпрессовки, а при его 

увеличении более 15 МПа скорость горения акти-

вированных смесей уменьшается до 2—3 см/с.

На рис. 5 представлены фотографии изломов 

образцов, полученных при горении активирован-

ной смеси 3 и исходной смеси 1. Видно, что в первом 

случае толщина образца увеличилась в 1,5 раза, 

а во втором — она не изменилась. Очевидно, что 

увеличение толщины образца обусловлено воздей-

ствием выделяющихся в волне горения примесных 

газов. Анализ результатов исследований, касаю-

щихся выделяющихся при горении реакционных 

смесей Ti + C примесных газов, наиболее полно 

представлен в работе [23]. Учитывая, что при горе-

Таблица 2. Параметры горения и характеристики образцов TiC

Table 2. Combustion parameters and properties of TiC samples

№ смеси Состав Θ Uг, см/с Tг, °С Rср, мкм ΘTiC, %

1 Ti + C 0,55 6,0 2650 6,7 82

2 TiМА + С 0,55 30 2850 3,9 93

3 TiМА + СМА 0,50 100 3000 3,5 95



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 3

40 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 3

нии активированной и неактивированной смесей 

выделялось равное количество примесного газа, 

то степень расширения зависела как от прочности 

прессованных образцов, так и от интенсивности 

выброса газообразных продуктов из объема прес-

совок, т.е от скорости горения. 

Выше отмечалось, что прочность образца, 

спрессованного из активированной смеси, мень-

ше, чем из исходной (см. значения Kобж в табл. 1). 

Поэтому примесный газ в большей степени рас-

ширяет образец, спрессованный из активиро-

ванной смеси. Прочность и плотность шихтовых 

прессовок при одинаковом давлении прессования 

снижаются при увеличении размеров и массы/тол-

щины образцов, что приводит к росту макроде-

фектов в объеме прессовок. Увеличение размеров 

и массы прессовок также приводит к повышению 

количества выбрасываемых из объема образцов га-

зов, что также способствует увеличению их разме-

ров после сгорания.

Образование в прессованных образцах рас-

слойных трещин, параллельных распростране-

нию фронта горения, обусловлено как свойствами 

порошковой смеси, так и условиями односторон-

него прессования [15]. Результаты исследований, 

представленные в [4], показали, что поперечные 

трещины снижают, а продольные — увеличивают 

скорость горения образца, спрессованного из сме-

си порошков титана и сажи.

Возможны 2 механизма увеличения скорости 

горения, обусловленные образованием продоль-

ных трещин. Первый — связан с заполнением тре-

щин горячим примесным газом, который нагре-

вает и воспламеняет реакционную смесь. Быстрое 

распространение горячего газа по радиальным 

трещинам может обеспечить объемное воспламе-

нение и высокую скорость горения. Реализация 

этого способа ограничена низкой теплоемкостью 

примесного газа. При недостатке переносимого 

газом тепла реакционная смесь не будет воспла-

меняться. Однако в пользу этого механизма может 

служить тот факт, что при высокой скорости го-

рения (100 см/с) происходит выброс не только га-

зообразных продуктов, но и вместе с ними частиц 

сажи, наличие которых фиксируется на поверх-

ности образцов после сгорания. Поэтому с уве-

личением скорости выброса из объема прессовок 

раскаленных примесных газов в их составе появ-

ляются твердые частицы углерода. Они вместе с 

газообразными продуктами перемещаются по тре-

щинам (каналам) внутри прессовки, осуществляя 

контактное высокотемпературное взаимодействие 

между частицами титана и углерода, инициируя 

объемную реакцию карбидизации. 

Второй механизм связан с растеканием рас-

плавленных частиц титана. Этот способ также 

может обеспечить необходимые условия тепло-

переноса. Важно отметить, что образование про-

дольных трещин будет создавать условия для на-

правленного растекания расплавленных частиц 

титана в слое сажи, которое экспериментально 

исследовалось ранее [24]. Показано, что расплав-

ленный титан растекается только по поверхности 

трещин, образовавшихся при расширении образца 

под действием примесных газов. 

Необходимым условием высокоскоростного 

режима горения смесей Ti + C является механо-

активирование титанового порошка, которое мо-

жет приводить к снижению температуры воспла-

менения смесей за счет накопления структурных 

дефектов [12, 25]. По результатам наших иссле-

дованиий скорость горения прессовок из смеси, 

содержащей активированную сажу, составляет 

5—10 см/с и незначительно отличается от скорости 

Рис. 5. Фотографии изломов образцов, полученных при горении активированной смеси TiМА + СМА (а) 

и неактивированной смеси Ti + С (б) без компактирования

d = 58 мм, Θ = 0,55, m = 50 г, P1 = 0

Fig. 5. Fracture patterns of samples obtained during activated TiМА + СМА (а) and non-activated Ti + С (б) mixture 

combustion without compaction

d = 58 mm, Θ = 0.55, m = 50 g, P1 = 0

a б
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горения смеси без МА. Однако дополнительная 

активация сажи также приводит к увеличению 

скорости горения до более 100 см/с. Этот эффект 

достигается за счет измельчения структурных со-

ставляющих сажи при МА. 

Другими условиями высокоскоростного режи-

ма горения являются образование макродефектов, 

расслойных трещин по всему объему прессовок 

вследствие ухудшения уплотняемости и прессу-

емости МА-смесей, а также сама схема синтеза в 

«песчаной» пресс-форме. Наличие дисперсной 

среды вокруг горящей в высокоскоростном режи-

ме прессовки обеспечивает кратковременное по-

вышение давления выделяющихся раскаленных 

газов, необходимое для проникновения во вну-

тренние слои и инициирования основной реакции 

карбидизации в объеме образцов.

Предложенный механизм горения смеси по-

рошков титана и сажи подтверждается экспери-

ментальными результатами. Выше было показано, 

что увеличение давления приводит к уменьшению 

скорости горения. В рамках рассматриваемого ме-

ханизма прикладываемое на стадии горения дав-

ление подпрессовки препятствует распростране-

нию фронта горения по радиальным трещинам, 

что уменьшает скорость и температуру горения. 

Для более детального обоснования механизма 

высокоскоростного горения активированной сме-

си порошков титана и сажи необходимы дополни-

тельные исследования.

Заключение

Исследовано влияние механоактивации смесей 

Ti + C стехиометрического состава и параметров 

синтеза на характеристики горения и структуру 

карбида титана. Показано, что высокоплотный 

карбид титана может быть получен при осущест-

влении высокоскоростного режима горения меха-

нически активированной реакционной смеси по-

рошков титана и сажи. Для обеспечения высокой 

скорости горения необходимым условием являет-

ся МА титанового порошка, а дополнительным — 

МА сажи. 

Предложен механизм горения с аномально вы-

сокой скоростью, обусловленный образованием 

в прессованных шихтовых образцах радиальных 

трещин (каналов), по которым раскаленные при-

месные газы могут проникать во внутренние слои 

спрессованных образцов и инициировать реак-

цию карбидизации по всему объему. 
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Аннотация: Применяя технологию центробежного СВС-литья, получены сплавы системы NiAl–Cr–Co–X, где Х = 2,5÷
÷15,0 мас.% Mo и до 1,5 мас.% Re. Исследовано влияние модифицирующих добавок на процесс горения, а также фазовый 
состав, структуру и свойства литых сплавов. Введение до 15 % Mo и 1,5 % Re по совокупности свойств обеспечило наи-
больший прирост свойств относительно базового сплава. Молибден, образуя пластичную матрицу, повысил прочностные 
свойства до следующих значений: предел прочности σв = 1730±30 МПа, предел текучести σ0,2 = 1560±30 МПа и пластиче-
ская составляющая деформации εпд = 0,95 %, а отжиг при t = 1250 °С увеличил их до уровня σв = 1910±80 МПа, σ0,2 = 1650±
±80 МПа и εпд = 2,01 %. Рений модифицировал структуру сплава и улучшил его свойства до σв = 1800±30 МПа, σ0,2 = 1610±
±30 МПа и εпд = 1,10 %, а отжиг дополнительно увеличил их до значений σв = 2260±30 МПа, σ0,2 = 1730±30 МПа и εпд = 6,15 %. 
Методом наноиндентирования определены механические свойства фаз NiAl, (Ni,Cr,Co)3Mo3C, Ni3Al, (Cr,Mo) и MoRe2, 
а также гипотетической фазы Al(Re,Ni)3. Показано, что локальное разупрочнение при отжиге с t > 850 °С повышает долю 
пластической деформации при испытаниях на сжатие, что связано с потерей когерентности границ наноразмерных дис-
ковых выделений на основе Cr с пересыщенным твердым раствором по типу структурного превращения Гинье–Престо-
на. Установлена иерархическая 3-уровневая структура сплава NiAl–Cr–Co–15%Mo: первый уровень образуют дендритные 
зерна β-NiAl с прослойками молибденсодержащих фаз (Ni,Co,Cr)3Mo3C и (Mo0,8Cr0,2)xBy с размером ячеек до 50 мкм; вто-
рой – упрочняющие субмикронные частицы Cr(Mo), распределенные вдоль границ зерен; третий – когерентные нановыде-
ления Cr(Mo) (10–40 нм) в теле дендритов β-NiAl. Используя методики механического измельчения литого сплава, получен 
порошок-прекурсор со средним размером частиц Dср = 33,9 мкм для последующей сфероидизации.

Ключевые слова: интерметаллидные сплавы, жаропрочные сплавы, самораспространяющийся высокотемпературный 
синтез (СВС), СВС-металлургия, сферические порошки, аддитивные технологии.

Санин В.В. – канд. техн. наук, мл. науч. сотрудник Научно-учебного центра (НУЦ) СВС МИСиС–ИСМАН, НИТУ «МИСиС» 
(119991, г. Москва, Ленинский пр-т, 4). E-mail: sanin@misis.ru.

Агеев М.И. – инженер научного проекта НУЦ СВС МИСиС–ИСМАН. E-mail: aheievmi@gmail.com.

Капланский Ю.Ю. – канд. техн. наук, науч. сотрудник НУЦ СВС МИСиС–ИСМАН. 
E-mail: ykaplanscky@mail.ru.

Петржик М.И. – докт. техн. наук, вед. науч. сотрудник НУЦ СВС МИСиС–ИСМАН, профессор кафедры порошковой 
металлургии и функциональных покрытий НИТУ «МИСиС». E-mail: mi_p@mail.ru.

Для цитирования: Санин В.В., Агеев М.И., Капланский Ю.Ю., Петржик М.И. Влияние легирующих добавок молибдена 
и рения на структуру и свойства литого сплава NiAl–Cr–Co. Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональ-
ные покрытия. 2021. Т. 15. No. 3. С. 43–61. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2021-3-43-61.

Influence of molybdenum and rhenium alloying additives 

on NiAl–Cr–Co cast alloy structure and properties

V.V. Sanin, M.I. Aheiev, Yu.Yu. Kaplanskii, M.I. Petrzhik

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

Received 08.06.2021, revised 18.06.2021, accepted for publication 21.06.2021

Abstract: A centrifugal SHS casting technology was used to obtain NiAl–Cr–Co–(X) alloys where X = 2.5÷15.0 wt.% Mo and up 
to 1.5 wt% Re. The study covers the effect of modifying additives on the combustion process as well as the phase composition, 
structure, and properties of cast alloys. Alloying up to 15 % Mo and 1.5 % Re provided the highest improvement of properties in 
relation to the base alloy in terms of overall performance. Molybdenum formed a plastic matrix and improved strength properties 
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to the following values: uniaxial compressive strength σucs = 1730±30 MPa, yield strength σys = 1560±30 MPa, plastic component 
of deformation εpd = 0.95 %, and annealing at t = 1250 °С improved them to: σucs = 1910±80 MPa, σys = 1650±80 MPa, εpd = 2.01 %. 
Rhenium modified the alloy structure and improved its properties to: σucs = 1800±30 MPa, σys = 1610±30 MPa, εpd = 1.10 %, and 
annealing further improved them to: σucs = 2260±30 MPa, σys = 1730±30 MPa, εpd = 6.15 %. The mechanical properties of the 
NiAl, (Ni,Cr,Co)3Mo3C, Ni3Al, (Cr, Mo) and MoRe2 phases, as well as the hypothetical Al(Re,Ni)3 phase, were determined by the 
nanoindentation method. According to the Guinier–Preston structural transformation, local softening upon annealing at t > 850 °С 
increases the proportion of plastic deformation during compression tests due to the lost coherence of the boundaries of nanosized 
plate-shaped Cr-based precipitates with a supersaturated solid solution. A hierarchical three-level structure of the NiAl–Cr–
Co–15%Mo alloy was established: the first level is formed by β-NiAl dendritic grains with interlayers of molybdenum-containing 
phases (Ni,Co,Cr)3Mo3C and (Mo0.8Cr0.2)xBy with a cell size of up to 50 μm; the second one consists of strengthening submicron 
Cr(Mo) particles distributed along grain boundaries; the third one is coherent nanoprecipitates of Cr(Mo) (10–40 nm) in the body of 
β-NiAl dendrites. The cast alloy mechanical grinding techniques were used to obtain a precursor powder with an average particle 
size of Dav = 33.9 μm for subsequent spheroidization.

Keywords: intermetallic alloys, heat-resistant alloys, self-propagating high-temperature synthesis (SHS), SHS-metallurgy, spherical 
powders, additive technologies.
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Введение

Сплавы на основе алюминидов никеля (Ni3Al 

и NiAl) являются перспективными для создания 

нового класса высокотемпературных конструк-

ционных материалов с низким удельным весом 

и уникальным набором физико-химических ха-

рактеристик для новых образцов техники с повы-

шенными эксплуатационными свойствами [1—4]. 

Жаропрочные сплавы, содержащие фазу Ni3Al, 

уже внедряются в практическую область и отвеча-

ют современным эксплуатационным требовани-

ям. Однако наиболее привлекательным являются 

материалы на основе фазы NiAl, поскольку они 

обладают пониженным удельным весом и повы-

шенными жаростойкостью, жаропрочностью и со-

противлением ползучести в интервале температур 

700—1100 °С [1—4]. Сдерживающими факторами 

широкого практического использования матери-

алов на основе моноалюминида являются слож-

ность применения традиционных литейных тех-

нологий для формирования сложнопрофильных 

изделий, низкая трещиностойкость и трудность 

механической обработки [3—6].

Развитие технологии селективного лазерного 

сплавления (СЛС) открывает перспективы по-

строения сложнопрофильных изделий из интер-

металлидных материалов на основе NiAl [7—19]. 

В качестве исходного сырья в процессе СЛС ис-

пользуются узкофракционные сферические по-

рошки, к которым предъявляются повышенные 

требования по химическому составу, содержанию 

примесей и свойствам (насыпная масса, текучесть, 

гранулометрический состав, сферичность). 

Эффективными методами получения слитков и 

порошков из интерметаллидных сплавов являются 

технологии центробежного СВС-литья [20] и эле-

ментного синтеза [21]. Оптимизация режимов этих 

процессов [20—28] позволила получить базовый 

сплав на основе β-NiAl в системе NiAl—Cr—Co—Hf. 

Высокую прочность в интервале температур от 

комнатной до 800 °С имеет сплав CompoNiAl-M5-3 

состава, ат.%: NiAl—12Cr—6Co—0,25Hf, облада-

ющий иерархической микроструктурой [23—25]. 

Недостатком интегральной технологии [23, 24] 

применительно к интерметаллидным сплавам на 

основе NiAl является высокая стоимость реализа-

ции процессов вакуумного индукционного пере-
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плава (ВИП) и литья длинномерных электродов, 

а также трудность осуществления плазменного 

центробежного распыления (ПЦР) на высоких 

скоростях вращения из-за хрупкости алюминида 

никеля. Поэтому более перспективной является 

технология [28], в которой используется плазмен-

ная сфероидизация порошков.

Несмотря на сравнительно высокий уровень 

высокотемпературной прочности и сопротивления 

ползучести разработанного [23—32] сплава, ат.%: 

NiAl—12Cr—6Co—0,25Hf, интерес представляют 

дальнейшие исследования влияния легирующих 

элементов Mo и Re на его микроструктуру и свой-

ства. Выбор данных модифицирующих добавок ос-

новывался на результатах ранее выполненных работ 

[33—42], в которых отмечалось их положительное 

влияние на структуру и свойства интерметаллидов. 

Легирование позволило модифицировать структуру 

вблизи границ зерен, связать элементы внедрения в 

дополнительные соединения. 

Молибден способствовал росту прочности и 

термической стабильности интерметаллидных 

сплавов [33—35, 37]. При его содержании менее 3 % 

отмечалось увеличение сопротивления ползуче-

сти и стойкости к сульфидной коррозии [34, 37]. 

Рений положительно влияет на механические 

свойства жаропрочных интерметаллидных спла-

вов и вводится с целью увеличения сопротивления 

высокотемпературной ползучести [39—41]. Таким 

образом, эти элементы могут оказать позитивное 

влияние на физико-механические свойства сплава 

на основе NiAl. 

Целью работы являлось изучение влияния 

молибдена и рения на структуру и свойства спла-

ва на основе β-NiAl, полученного центробежным 

СВС-литьем.

Материалы и методы исследований

Синтез проводили на радиальной центробеж-

ной установке при воздействии высокой гравита-

ции до 300g. Описание общей схемы центробеж-

ной установки представлено в работах [20, 23]. 

Температура горения смесей превышала темпера-

туру плавления конечных продуктов синтеза, что 

обеспечило возможность фазоразделения за счет 

гравитационной сепарации металлического рас-

плава и шлака. Химическая схема процесса для 

базового состава сплава может быть представлена 

в следующем виде:

NiO + Cr2O3 + Co3O4 + Al + ЛД + ФД →

→ [NiAl—Cr—Co—Х] + Al2O3,

где ЛД (легирующая добавка) — Mo и Re, а ФД 

(функциональная добавка) — CaF2, Na3[AlF6] и др.

В табл. 1 приведены характеристики исходных 

компонентов для приготовления экзотермических 

порошковых смесей. Легирующие добавки вводи-

ли в реакционную смесь из расчета получения ба-

зового состава [23] c дополнительным легировани-

ем сплава молибденом и рением.

Схема приготовления экзотермических смесей 

включала сушку компонентов в сушильных шка-

Таблица 1. Характеристики исходных веществ и модифицирующих добавок

Table 1. Properties of initial compounds and modifying agents

Материал Марка (чистота) ГОСТ / ТУ Размер частиц, мкм, не более

Основные компоненты

NiO ОСЧ (99,0) ТУ 6-09-02439-87 40

Cr2O3 Ч (99,0) ТУ 6-09-4272-84 20

Co3O4 ОСЧ (99,0) ГОСТ 18671-73 30

Al ПА-4 (98,0) ГОСТ 6058-73 140

Al АСД-1 (99,7) ТУ 48-5-226-87 50

Модифицирующие добавки

MoO3 ЧДА (99,0) ТУ 6-09-4471-77 50

Re Ре-0 (99,99) ТУ 48-4-195-87 150

B Бор кристал. (98,6) ТУ 113-12-11.106-88 90
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фах типа СНОЛ при температуре 90 °С в течение 

1 ч, дозировку реагентов, смешивание и разме-

щение смеси в графитовых формах. Смешивание 

проводилось в течение 15—20 мин в планетарной 

мельнице марки МП4/0,5 c объемом барабана 1 л 

при соотношении масс шаров и шихты 1 : 5. При 

оптимальной величине перегрузки достигался 

наибольший выход целевого продукта в металли-

ческий слиток. Расчетный состав сплавов NiAl—

Cr—Co—Х и концентрации легирующих добавок 

Х приведены в табл. 2. Молибден вводили в ре-

акционную смесь в оксидной форме, а рений — в 

виде порошка. Для улучшения литейных свойств, 

а также повышения пластичности сплава добавля-

ли бор в количестве 0,01 мас.% [3, 4].

Для исследования влияния термообработки на 

микроструктуру и механические свойства литых 

образцов проводили 3-часовой отжиг в вакуумной 

шахтной электропечи СШВЛ-0,6.2/16И2 с экран-

ной теплоизоляцией без керамической футеров-

ки при температурах t1 = 850 °C, t2 = 1150 °C, t3 =

= 1250 °C и остаточном давлении 0,066—0,106 Па. 

Теплоемкость рассчитывали по увеличению тем-

пературы воды в калориметре, заполненном во-

дой, в который помещались нагретые до 100 °C 

образцы. Температуру начала и окончания плав-

ления сплавов определяли методом крутильных 

колебаний на исследовательском комплексе для 

измерения вязкости расплавов (вискозиметре) при 

использовании цилиндрических образцов диа-

метром 16 мм и высотой 30 мм [43]. 

Анализ примесей выполняли на оптико-эмис-

сионном спектрометре Foundry-Master LABFoundry-

Master OE750 («Hitachi», Япония), содержание га-

зовых примесей — на анализаторе ТС-436, а угле-

рода — на анализаторе CS-230 IH (LECO, США). 

Испытания на сжатие проводили на универсаль-

ной машине LF-100KN («Walter + Bai AG», Швей-

цария) по ГОСТ 25.503-97. Процесс измельчения 

литых слитков включал поэтапный размол в ще-

ковой дробилке VEB LKS5 (Россия) и измельчение 

в шаровой планетарной мельнице Активатор-4М 

(Россия) до размеров  45 мкм. Тонкая фракция 

дисперсностью 20—40 мкм выделялась методом 

воздушной классификации на лабораторном цен-

тробежном классификаторе Гольф-2 («GeFest», 

Россия). 

Фазовый состав определяли методом рентге-

ноструктурного фазового анализа (РФА) на диф-

рактометре D2 PHASER («Bruker AXS GmbH», 

Германия) при использовании CuKα-излучения 

в интервале углов 2θ = 10°÷140°. Микроструктур-

ные исследования осуществляли на сканирую-

щем электронном микроскопе S-3400N («Hitachi», 

Япония) с энергодисперсионным спектромет-

ром NORAN System 7 X-ray Microanalysis System 

(«Thermo Scientific», США). 

Влияние отжига на кристаллическую структу-

ру и фазовый состав сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo 

изучали с помощью просвечивающей электронной 

микроскопии высокого разрешения (ПЭМВР) на 

микроскопе JEM-2100 («Jeol», Япония) с исполь-

зованием держателя фольг Gatan 650 Single Tilt 

Rotation Analytical Specimen Holder («Gatan, Inc.», 

США). Элементный состав фаз оценивали мето-

дом энергодисперсной рентгеновской спектроско-

пии (ЭДС) в режиме сканирующей просвечива-

ющей электронной микроскопии. Ультратонкие 

фольги для ПЭМВР изготавливали с применени-

ем ионного травления на установке PIPS II System 

(«Gatan, Inc.», США). 

Модуль Юнга, твердость и упругое восстанов-

ление для отдельных структурных компонентов 

определяли на полированных образцах путем 

наноиндентирования на установке Nanohardness 

Tester («CSM Instruments», Швейцария) при на-

грузке 20 мН, скорости погружения 40 мН/мин и 

воздействии нагрузки в течение 5 с.

Результаты и их обсуждение

При синтезе литых металлических материалов 

по технологии центробежного СВС-литья одним 

из ключевых инструментов влияния на формиро-

вание структуры и состава является воздействие 

массовых сил, создаваемых в центробежных уста-

Таблица 2. Расчетный состав базового сплава и содержание легирующих добавок

Table 2. Calculated composition of the basic alloy and the content of doping agents

NiAl–Cr–Co, мас.% Легирующая добавка Х, мас.%

Ni Al Co Cr Mo Re

Осн. 22,50 (±0,9) 8,00 (±0,5) 13,50 (±0,8) 2,50÷15,00 (±0,02) 1,50 (±0,02)
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новках. Анализ образцов, синтезированных при 

различных значениях перегрузки, показал, что 

при 1g (без перегрузки) продукты синтеза имеют 

высокую пористость и значительное количество 

оксидных включений (Al2O3) и газовых пор разме-

ром 0,2—1,5 мм. С ростом перегрузки, создаваемой 

на вращающемся роторе центробежной СВС-уста-

новки [20], отмечается увеличение степени фазо-

разделения и снижение объемной доли включений. 

Однако при перегрузках ниже 50g в объеме образца 

сохраняются включения, а в верхней части слитка 

присутствует усадочная раковина. Слитки, полу-

ченные в интервале перегрузок 150—300g, имели 

литой вид без заметных включений и остаточной 

пористости. Извлеченные из формы образцы легко 

разделялись на 2 слоя: нижний — целевой сплав, 

верхний — корунд (Al2O3). 

Сравнительный анализ фиксируемых экспери-

ментальных данных не выявил заметных разли-

чий полноты фазоразделения продуктов синтеза 

и разброса смеси в процессе синтеза от образцов 

базового состава [23]. Однако отмечено незначи-

тельное изменение скорости горения (Uг) смесей с 

1 до 14 м/с для систем, легированных Mo, и с 1,5 

до 10 м/с для Re-содержащих сплавов в интервале 

перегрузок от 0 до 300g.

Из каждого состава было синтезировано не 

менее 3 слитков диаметром 80 мм и высотой 25—

30 мм, что позволило вырезать образцы для по-

следующих испытаний. Исследование методом 

оптической спектроскопии слитков, полученных 

при различных перегрузках, показало, что опти-

мальным ее значением является 150±5g. При этом 

анализ оптических изображений на поперечных 

и продольных шлифах образцов не выявил оста-

точных неметаллических включений Al2O3. При 

более низких перегрузках наблюдались мелкие 

включения Al2O3, а их увеличение выше 150±5g 

не приводило к заметным структурным измене-

ниям. Учитывая особенность структурирования 

Mo-содержащих фаз [34—39], были проведены 

дополнительные синтезы с повышенной до 15 % 

концентрацией Mo в сплаве NiAl—Cr—Co и с 

одновременным введением 15 % Mo и 1,5 % Re. 

В первом случае ставилась задача увеличения 

пластичности сплава при комнатной температуре 

за счет роста объемной доли пластичной (Cr, Mo) 

фазы. Дополнительное легирование рением про-

водилось для получения мелкозернистой струк-

туры.

В табл. 3 приведен химический состав целевых 

продуктов синтеза многокомпонентных сплавов 

NiAl—Cr—Co—Х. Видно, что концентрации основ-

ных компонентов и легирующих добавок близки к 

расчетным значениям (см. табл. 2). Для жаропроч-

ных сплавов важен контроль количественного 

содержания примесей, так как их избыток может 

приводить к снижению механических свойств [1, 

Таблица 3. Химический состав (мас.%/ат.%) сплавов NiAl–Cr–Co–Х

Table 3. Chemical composition (wt.%/at.%) of NiAl–Cr–Co–X alloys

Х, мас.% Ni (осн) Al Cr Co B Mo Re

2,5 Mo 54±1,5/43±1,0 22,04/37,46 13,67/12,05 8,05/6,26 0,017/0,07 2,46/1,18 –

1,5 Re 54±1,5/43±1,0 21,91/37,24 13,98/12,33 8,18/6,36 0,016/0,07 – 1,48/0,75

15 Mo 47±1,0/40±1,0 19,60/35,90 11,30/10,75 6,11/5,13 0,017/0,07 15,20/7,84 –

15Mo + 1,5Re 45±1,0/38±1,0 18,70/34,80 12,30/11,9 6,8/5,8 0,016/0,07 15,40/8,0 1,40/0,40

Таблица 4. Содержание примесей в слитке NiAl–Cr–Co–Х

Table 4. Impurity content in the NiAl–Cr–Co–Х ingot

Х, мас.%
Концентрация, мас.%

W C Si Fe P S N O Bi Sn Pb

2,5 Mo 0,0257 0,011 0,044 0,110 0,0029 0,0126 0,00368 0,0321

 0,0005  0,0001  0,0003
1,5 Re 0,0284 0,008 0,071 0,102 0,0024 0,0131 0,00305 0,0327

15 Mo 0,0211 0,011 0,045 0,092 0,0025 0,0124 0,00359 0,0215

15Mo + 1,5Re 0,0218 0,011 0,041 0,114 0,0029 0,0121 0,00317 0,0188
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21, 39, 40]. В табл. 4 представлено количественное 

содержание примесного состава для исследуемых 

сплавов. Анализ этих данных свидетельствует о 

том, что в слитках содержится до 0,1% железа, что 

связано с его присутствием (0,5 % Fe) в порошке 

NiO. Остальные значения соответствуют требова-

ниям для данного класса материалов [2—4]. 

Данные РФА продуктов синтеза и механиче-

ские свойства отдельных фаз, определенные по 

методу избирательного индентирования, пред-

ставлены на рис. 1 и в табл. 5. Для всех составов ос-

новной фазой является β-NiAl. 

Анализ кривых индентирования (рис. 2) и ре-

зультатов РФА (рис. 1), полученных при исследо-

вании сплавов NiAl—Cr—Co, легированных Mo 

и Re, позволил установить типичные значения 

механических свойств фаз NiAl, (Ni,Cr,Co)3Mo3C, 

Ni3Al, (Cr,Mo) и MoRe2, а также гипотетической 

фазы Al(Re,Ni)3, которая не была обнаружена ме-

тодом РФА (табл. 5). 

Проанализировав данные индентирования, 

были выделены и объединены в группы схожие 

кривые в соответствии с определенным фазовым 

составом сплава. Вычислены усредненные зна-

чения твердости и модуля упругости для каждой 

структурной составляющей. На рис. 2, а видно, что 

присутствует твердая фаза (Cr,Mo) с глубиной от-

печатка около 180 нм, а на рис. 2, б она отсутствует, 

Рис. 1. Дифрактограммы сплавов NiAl–Cr–Co–Х

а – Х = 2,5 % Mo (1), 1,5 % Re (2); б – Х = 15 % Mo (3) и 15%Mo + 1,5%Re (4)

Fig. 1. XRD patterns of NiAl–Cr–Co–Х alloys

а – Х = 2.5 % Mo (1), 1.5 % Re (2); б – Х = 15 % Mo (3) and 15%Mo + 1.5%Re (4)

Рис. 2. Экспериментальные кривые индентирования многофазных сплавов NiAl–Cr–Co–15%Mo (а) 

и NiAl–Cr–Co–15%Mo + 1,5%Re (б)

Fig. 2. Experimental indentation curves of NiAl–Cr–Co–15%Mo (а) and NiAl–Cr–Co–15%Mo + 1.5%Re (б) 

multiphase alloys 
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что объясняется ее малым содержанием и отсут-

ствием в матрице измерения. 

При изучении микроструктуры и карты рас-

пределения элементов в сплаве с 2,5 % Mo (рис. 3) 

установлено образование между ветвей дендри-

тов NiAl прослоек твердого раствора (Cr0,8Mo0,2). 

Более детальный анализ микроструктуры пока-

зал, что Mo находится в составе твердого раство-

ра (Cr) в количестве 6—16 ат.%. Кроме того, мо-

либден образует пластинчатые выделения состава 

Cr0,5(Mo,Ni,Co)0,5 длиной до 20 мкм и толщиной 

до 5 мкм (светлые области). Внутри междендрит-

ных прослоек (Cr0,8Mo0,2) обнаружены субми-

кронные выделения NiAl (темные вкрапления), 

Таблица 5. Характеристики структуры и свойств сплавов NiAl–Cr–Co–Х

Table 5. Characteristics of the structure and properties of NiAl–Cr–Co–Х alloys

X, мас.% Фаза
Содержание 

фазы, %

Параметры 

кристаллической 

решетки, Å

Локальные механические свойства

Усредненные 

значения по сплаву

Структурная 

составляющая

a c Н, ГПа Е, ГПа Н, ГПа Е, ГПа

2,5 Mo NiAl 100,0 2,879 – 8,2±1,3 187±20 8,2±1,3 187±20

1,5 Re
NiAl 100,0 2,875 –

11,4±6,0 199±57
9,5±0,2 181±6

Al(Re,Ni)3 – – – 30,1 378

15 Mo

NiAl 60,0 2,897 –

10,7±4,8 219±62

7,5±0,3 177±17

(Ni,Cr,Co)3Mo3C 31,2 11,093 – 11,7±1,1 226±17

Ni3Al 5,1 3,756 3,276 16,4±0,9 328±26

(Cr,Mo) 3,7 3,118 – 23,5±1,7 328±23

15Mo + 1,5Re

NiAl 54,5 2,866 –

10,0±3,9 195±54

7,5±0,3 161±5

(Ni,Cr,Co)3Mo3C 32,4 11,081 – 11,8±1,2 209±21

Ni3Al 6,6 3,765 3,270 16,3±3,4 289±3

(Cr,Mo) 3,7 3,035 – – –

MoRe2 2,8 9,579 4,974 21,6±1,5 291±20

Рис. 3. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 2,5 % Mo, и карта распределения молибдена

Fig. 3. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 2.5 % Mo and molybdenum distribution map
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образованные в результате концентрационного 

расслоения исследуемой фазы переменного соста-

ва по никелю и алюминию.

Поскольку образование микротрещин в ин-

терметаллидных материалах происходит преиму-

щественно на межзеренных границах по более 

длинному пути, огибая включения [3—6], можно 

предположить, что сплав с выделениями молиб-

дена будет иметь повышенную пластичность при 

комнатной температуре.

Анализируя микроструктуру сплава, леги-

рованного 1,5 % Re (рис. 4), отмечено 2-кратное 

уменьшение размера структурных составляющих. 

Легирование рением жаропрочных сплавов в пер-

вую очередь отражается на стабильности структу-

ры при высоких температурах, поведении матери-

ала при первичной ползучести и окислительных 

характеристиках [3]. Элементный анализ показал, 

что при использовании методики центробежной 

СВС-металлургии закладываемое количество ком-

понента в шихтовый состав полностью переходит 

в металлический слиток без потери в шлаковой 

фазе, что является важным фактором в связи с 

высокой стоимостью данного элемента. Содер-

жание рения в твердом растворе составляет от 

2 ат.% (темно-серые области) до 12 ат.% (светлые) 

(см. рис. 4).

Результаты микроструктурных исследований 

сплавов с повышенным содержанием Мо и Мо +

+ Re представлены на рис. 5 и 6. Спектры РФА про-

дуктов синтеза представлены на рис. 1, б. Основ-

ными фазами являются β-NiAl, твердый раствор 

(Cr,Mo) и сопутствующие фазы (табл. 5). В образце 

с 15%Mo + 1,5%Re наблюдается содержание фазы 

Лавеса — MoRe2.

Сплав с 15 % Mo имеет ячеистую структуру 

и состоит из NiAl, твердых растворов на основе 

Cr и Mo, а также фазы (Ni,Cr,Co)3Mo3C, которая 

была определена при более детальном исследова-

нии. В структуре сплава с 15%Mo + 1,5%Re (рис. 6) 

дополнительно присутствуют выделения фа-

зы MoRe2. Ожидается, что дисперсные частицы 

Cr(Mo) и MoRe2 будут оказывать положительное 

влияние на прочностные свойства сплава, в пер-

вую очередь на сопротивление вязкопластическо-

му течению за счет торможения подвижных ма-

тричных дислокаций [36].

В табл. 6 приведены основные свойства литых 

сплавов. Предел прочности сплава NiAl—Cr—Co 

с 2,5 % Mo составил σв = 1586 МПа, с 15 % Мо — 

1728 МПа, а с 15%Мо + 1,5%Re — 1800 МПа. Эти 

значения сопоставимы с прочностью сплава 

CompoNiAl-M5-3 после вакуумного индукцион-

ного переплава [23]. Также сравнительно высокие 

показатели прочности отмечены у сплава с 1,5 % Re.

Полученные данные показали, что наличие 

пластичной фазы в межзеренном пространстве 

положительно влияет на механические свойства, 

оставляя возможность для дальнейшего их уве-

личения на последующих технологических пере-

делах, включая ГИП [36] и СЛС, по аналогии со 

сплавом CompoNiAl-M5-3. 

Рис. 4. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 1,5 % Re, и карта распределения рения

Fig.4. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 1.5 % Re and rhenium distribution map
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Рис. 5. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 15 % Mo, и карта распределения молибдена 

Fig. 5. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 15 % Mo and molybdenum distribution map

Рис. 6. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co, легированного 15%Mo + 1,5%Re, 

и карта распределения легирующих элементов

Fig. 6. Microstructure of the NiAl–Cr–Co alloy doped with 15%Mo + 1.5%Re and dopant distribution map 

Таблица 6. Свойства литых СВС-сплавов NiAl–Cr–Co–Х

Table 6. Properties of NiAl–Cr–Co–Х as-cast SHS alloys

X, мас.% tпл, °С ρ, г/см3 Сv, Дж/(кг·К) σв, МПа σ0,2, МПа εпд, %

2,5Mo 1580 6,44 644 1586 – <1*

1,5Re 1585 6,55 580 1378 – <1*

15Mo 1580 7,06 706 1728 1566 0,95

15Mo + 1,5Re 1585 7,25 615 1800 1618 1,10

* Образцы хрупко разрушились.
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При получении сплавов по технологии цен-

тробежного СВС-литья достигаются скорости 

кристаллизации многокомпонентных расплавов 

20—25 °С/с [20], при которых образуются пересы-

щенные твердые растворы, фазы находятся в не-

равновесном состоянии, а образцы сплавов имеют 

высокие остаточные напряжения. Поэтому отжиг 

оказывает положительное влияние на прочность и 

пластичность материала. Для состава NiAl—Cr—

Co—Hf термообработка проводилась при tотж =

= 850 °С и давлении 10–2 Па в течение 3 ч. Это по-

зволило увеличить прочность и пластичность в 

результате протекания концентрационного рас-

слоения пересыщенного твердого раствора на ос-

нове хрома и выделения упрочняющих наноча-

стиц α-Cr размером менее 45 нм и фазы Гейслера 

Ni2AlHf (3—5 нм) [23]. Для сплавов с добавками 

15 % Mo и 15%Mo + 1,5%Re отжиг также привел 

к повышению механических свойств (см. рис. 7, 

б, в). С ростом температуры отжига от 850 до 

1250 °С произошло увеличение прочности и пла-

стичности. При tотж = 1250 °С отмечен участок 

пластической деформации, которому соответству-

ет остаточная деформация на уровне εпд = 2,01 и 

6,15 % для сплавов, легированных 15 % Mo и 

15%Mo + 1,5%Re соответственно. Рений также спо-

собствовал увеличению степени пластической 

деформации по причине измельчения зеренной 

структуры сплава при его равномерном распреде-

лении вдоль межзеренных границ твердых раство-

ров на основе хрома и молибдена. 

На рис. 7 также приведено сравнение свойств 

с данными работы [23] для литого сплава 

Ni41Al41Cr12Co6. График был перестроен с учетом 

жесткости машины для испытаний и графиче-

ски определенным значением модуля упругости, 

который для сплавов на основе NiAl составляет 

E ~ 200 ГПа [3]. Известный сплав CompoNiAl-M5-3 

имеет высокое значение предела прочности σв =

= 2250 МПа. Отжиги при температуре 1250 °С 

сплава, легированного 15 % Мо, способствова-

ли приблизиться к этому значению, а сплава с 

15%Mo + 1,5%Re — достичь этого уровня. Отож-

женный при 1250 °С сплав NiAl—Cr—Co—15%Mo +

+ 1,5%Re имеет значение пластической де-

формации на 1,92 % выше, чем у литого сплава 

Ni41Al41Cr12Co6, что обусловлено выделением меж-

дендритных прослоек вязкой (Cr, Mo)-фазы. 

Методом измерительного индентирования по-

казано снижение на 10—12 % локальных значений 

твердости (H) и модуля упругости (E) в зависимо-

сти от температуры отжига (табл. 7). Возможно, 

это связано с потерей когерентности границ разде-

ла между наноразмерными выделениями на осно-

ве Cr и пересыщенным твердым раствором по типу 

структурного превращения Гинье—Престона, что 

отмечалось в сплаве NiAl—Cr—Co—Hf при темпе-

ратуре выше 850 °С [23, 24]. Подобное поведение 

характерно для образцов, вырезанных как вдоль 

оси слитков, так и поперек, что обусловлено ани-

зотропией литых сплавов.

Рис. 7. Кривые напряжения-деформации 

для инженерных систем сжатия сплавов NiAl–Cr–Co 

с добавками Mo и Re

а – без отжига; б и в – tотж = 850 °С (1), 1150 °С (2) и 1250 °С (3)

Fig. 7. Compressive engineering stress-strain curves 

of the NiAl–Cr–Co alloys doped with Mo and Re

а – without annealing; б and в – tann = 850 °С (1), 1150 °С (2) 

and 1250 °С (3)
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Сопоставляя представленные на рис. 7 и в 

табл. 7 данные, можно заключить, что локальное 

разупрочнение при отжиге повышает долю пла-

стической составляющей деформации (εпд). 

На рис. 8 приведены структуры сплава NiAl—Cr—

Co—15%Mo до и после отжигов при температурах 

1150 °С и 1250 °С. Видно, что в области максималь-

ных рабочих температур отжига для данного класса 

материалов (tотж = 1150 °С) структура сплава являет-

ся более однородной, происходит измельчение зерен 

NiAl. При tотж = 1250 °С отмечается увеличение фазы 

(Ni,Cr,Co)3Mo3C и твердого раствора (Cr,Мо).

Таблица 7. Механические свойства сплавов NiAl–Cr–Co–X при испытаниях на сжатие 

и методом наноиндентирования

Table 7. Mechanical properties of NiAl–Cr–Co–X alloys during compression and nanoindentation tests

X, мас.%
Режим отжига

σв, МПа σ0,2, МПа εпд, % Н, ГПа Е, ГПа
tотж, °C τ, мин

15Mo

– – 1728 1566 0,95 10,7 219

850 180 1721 1636 <1* 12,4 249

1150 180 1726 1642 <1* 12,1 245

1250 180 1916 1653 2,01 10,9 225

15Mo + 1,5Re

– – 1800 1618 1,10 10 195

850 180 1833 1628 1,98 12,8 243

1150 180 1910 1634 1,59 11 225

1250 180 2267 1740 6,15 10 209

* Образцы хрупко разрушились.

Рис. 8. Структуры сплава 

NiAl–Cr–Co–15%Mo до (а) 

и после отжига при температурах 1150 °С (б) 

и 1250 °С (в)

Fig. 8. Structures of the NiAl–Cr–Co–15%Mo 

alloy before (а) and after annealing at 1150 °С (б) 

and 1250 °С (в) 

a

в

б
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После отжига при температуре 1150 °С (рис. 9, а) 

наблюдаются субмикронные выделения NiAl. 

Дисперсные частицы Cr(Mo) в объеме зерен NiAl 

обнаружены не были. Напротив, после отжига при 

1250 °С (рис. 9, б) заметны выделения фазы (Cr,Mo), 

распределенные как в теле дендритов, так и вдоль 

границ зерен NiAl. В обоих образцах после отжи-

га отсутствовала фаза твердого раствора на осно-

ве Мо.

С целью изучения кристаллического строения 

структурных составляющих сплава NiAl—Cr—

Co—15%Mo до и после отжига при температуре 

1250 °С проводили исследования фольг метода-

ми просвечивающей электронной микроскопии 

высокого разрешения (ПЭМВР). На рис. 10, а, б 

представлены ПЭМ-изображения структуры 

сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo вблизи межфазной 

границы дендритной ячейки. По данным энер-

годисперсионного спектрального анализа (ЭДС) 

дендриты представляют собой твердый раствор 

хрома и кобальта в β-NiAl (рис. 11, спектр 1). Осо-

бенностью полученного сплава является образо-

вание в междендритном пространстве вытянутых 

зерен Mo-содержащих фаз шириной 1—2 мкм 

(спектры 2—5) как результат влияния неравновес-

ных условий кристаллизации расплава при избы-

точном содержании молибдена и хрома в процессе 

СВС-литья [20, 23]. Охлаждение слитков на возду-

хе способствовало дополнительному выделению в 

теле дендритов наноразмерных (<100 нм) частиц 

избыточной (Cr,Mo)-фазы состава, ат.%: Cr — 

65,92, Mo — 25,39, Ni — 5,62 и Al — 2,07. Данные 

выделения способствуют росту сопротивления 

вязкопластической деформации в результате дис-

персионного упрочнения NiAl-матрицы, как было 

показано в работах [31, 44, 45]. 

При более детальном анализе тонкой струк-

туры дендритных ячеек были обнаружены коге-

рентные выделения (Cr,Mo) размером 10—20 нм, 

что демонстрирует изображение ПЭМВР β-фазы 

[1
–
11] (рис. 10, в). Рассчитанный по электронограм-

ме параметр ячейки NiAl составил a = 2,952 Å, что 

на 2,3 % больше его табличного значения 2,887 Å. 

Увеличение параметра решетки матричной фазы, 

вероятно, произошло по причине растворения в 

ней атомов молибдена, хрома и кобальта, что под-

тверждают результаты ЭДС химического состава 

тела дендрита (рис. 11, спектр 1). Кристалличес-

кая структура дендритных ячеек характеризова-

лась высокой численной плотностью дефектов в 

виде чередующихся линий с темным и светлым 

контрастом, ориентированных вдоль направле-

ния <2
–

00> (Ni,Fe)Al. Данные дефекты являются 

результатом пластической деформации матрицы 

путем многочисленных сдвигов кристаллической 

решетки по плоскостям <110> под воздействием 

напряжений сжатия, что подтверждает наличие 

дополнительных рефлексов на электронограм-

ме (рис. 10, в), имеющих характерное зеркаль-

ное смещение относительно наиболее интенсив-

ных рефлексов. Обратное Фурье-преобразо-

вание кристаллической структуры [001] изобра-

жение ПЭМВР границы раздела NiAl/(Cr,Mo) в 

области А на рис. 10, в показывает наличие a/2{110} 

дислокации несоответствия (Т), что свидетель-

ствует о потере когерентности даже избыточны-

ми выделениями, размер которых не превыша-

ет 14 нм.

Рис. 9. Микроструктура сплава NiAl–Cr–Co–15%Mo после отжига при температурах 1150 °С (а) и 1250 °С (б)

Fig. 9. Microstructure of the NiAl–Cr–Co–15%Mo alloy after annealing at 1150 °С (а) and 1250 °С (б)

a б
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На рис. 10, д представлено изображение ПЭМВР 

кристаллической структуры многокомпонентной 

фазы в системе Mo—Cr—Ni—Co (рис. 11, спект-

ры 2 и 3). Исходя из количественного соотношения 

основных компонентов в фазе выдвинута гипотеза 

об образовании непрерывного ряда твердых рас-

творов с ОЦК-решеткой. Однако обнаруженная 

фаза на основе Мо имела ГЦК-решетку, ориенти-

рованную вдоль зоны оси [1
–
14]. Это подтверждено 

результатами измерений углов между основны-

Рис. 10. Особенности тонкой структуры СВС-литого сплава системы NiAl–Cr–Co–Mо

а, б – ПЭМ-изображение структуры на границе раздела β-NiAl- и Mo-содержащих фаз; 

в – кристаллическая структура дендритной ячейки β-NiAl с выделением Cr(Mo) вдоль оси зоны [001]; 

г – структура зерна (Ni,Co,Cr)3Mo3C вдоль оси зоны [
–
114] (ПЭМВР); 

д – тонкая структура интерфейса NiAl/(Mo0,8 Cr0,2)xBy вдоль оси зоны [
–
12

–
16]; 

е – обратное Фурье-преобразование дефектной зоны кристалла, обозначенной буквой D 

Fig. 10. Features of the SHS cast NiAl–Cr–Co–Mo alloy fine structure

а, б – TEM image of the structure at the interface between β-NiAl- and Mo-containing phases; 

в – crystal structure of β-NiAl dendritic cell with Cr(Mo) precipitates along the [001] zone axis; 

г – (Ni,Co,Cr)3Mo3C grain structure along the [
–
114] zone axis (HRTEM); 

д – fine structure of the NiAl/(Mo0.8 Cr0.2)xBy interface along the [
–
12

–
16] zone axis; 

е – inverse Fourier transform of the crystal defect zone marked by D

a

в

е

г

б

д
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ми векторами направлений на электронограмме 

(рис. 10, д), которые полностью соответствовали 

табличным значениям 63,9° и 50,1° [46]. 

Период решетки исследуемой Mo-фазы, рас-

считанный по снятой электронограмме образца с 

учетом индексов Миллера, составил a = 11,37 Å. 

Основываясь на установленных параметрах кри-

сталлической решетки, можно утверждать о кри-

сталлизации в междендритном пространстве 

сложного карбида (Ni,Co,Cr)3Mo3C. Примесный 

углерод взаимодействует с Cr и Mo с образовани-

ем карбидов, выполняя роль дисперсных выделе-

ний, фиксирующих границы зерен и блокирую-

щих зернограничную диффузию [47]. Обратное 

Фурье-преобразование кристаллической струк-

туры (рис. 10, г, обл. B) демонстрирует упорядоче-

ние расположение атомов второй решетки между 

атомами основной, что говорит о формировании 

сверхтруктуры по механизму упорядочивания де-

фектов [44, 45].

На рис. 10, д показаны результаты анализа кри-

сталлической структуры зерна следующего соста-

ва, ат.%: Mo — 78±2 и Cr — 22±2 (см. рис. 11, спект-

ры 4 и 5) вблизи межфазной границы раздела с 

дендритной ячейкой β-NiAl. На основании снятой 

электронограммы проведена идентификация типа 

и параметров решетки исследуемой фазы. С уче-

том величины углов между основными кристал-

лографическими направлениями (61,2° {2201} и 

28,2° {2020}) гексагональной плотноупакованной 

решетки (ГПУ) и рассчитанными периодами (a =

= 5,92 Å и c = 6,41 Å) вместо твердого раствора 

Спектр Ni Al Cr Co Mo

а NiAl–Cr–Co–15%Mo

1 50,77 35,75 6,37 6,38 0,74

2 18,87 – 22,86 7,48 50,78

3 20,66 – 22,41 7,60 49,33

4 – – 23,31 – 76,69

5 – – 20,56 – 79,44

б NiAl–Cr–Co–15%Mo + отжиг при 1250 °С

6 21,13 – 24,81 9,62 44,44

7 23,95 – 22,02 9,18 44,85

8 20,53 – 35,70 13,72 30,05

9 – – 84,66 – 15,34

10 50,38 39,71 4,67 5,24 –

EDXS-область

Рис. 11. Состав структурных составляющих исследуемого сплава, ат. %

Fig. 11. Composition of structural components of the alloy under study, at.%

a б
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(Mo,Cr) образовался сложный борид (Mo0,8Cr0,2)xBy. 

Бор не мог быть идентифицирован на стадии из-

мерения состава фаз, так как в исследованиях ис-

пользовали кремний-дрейфовый SDD детектор 

X-Max80 T («Oxford Instruments», Великобритания).

Фурье-преобразование структуры кристал-

ла β-NiAl (обл. C на рис. 10, д) в сопоставлении cо 

вставкой электронограммы вдоль оси зоны [1
–
21

–
6] 

показывает отсутствие на межфазной границе 

раздела с (Mo0,8Cr0,2)xBy когерентной связи ре-

шеток фаз (рис. 10, д), так как векторы основных 

кристаллографических направлений не совпада-

ют. Тем не менее рассматриваемые фазы имеют 

близкую ориентировку, что предполагает возмож-

ность создания условий, когда выделения борида 

будут когерентны. Это приведет к дополнитель-

ному эффекту дисперсионного упрочнения мате-

риала, когда скольжению матричных дислокаций 

препятствуют поля упругих деформаций решеток 

двух фаз.

Обратное Фурье-преобразование [1
–
21

–
6] изобра-

жения ПЭМВР из области D на рис. 10, д показы-

вает высокую плотность дефектов упаковки (ДУ), 

ориентированных вдоль {2201} атомных плоско-

стей (рис. 10, e). Обнаруженные ДУ с дополнитель-

ным идентичным слоем возможно получены в ре-

зультате скопления межузельных атомов [44]. 

Таким образом, пластическая деформация фа-

зы (Mo0,8Cr0,2)xBy под воздействием напряжения 

сжатия сопровождается диссоциацией полных 

дислокаций на частичные.

ПЭМ-изображение структуры отожженного 

сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo, ориентированное 

вдоль зоны оси [1
–
11] (Ni,Co,Cr)3Mo3C, показано 

на рис. 12, а. Отжиг привел к диффузионному ро-

сту упрочняющих нановыделений Cr(Mo) вдоль 

Рис. 12. Характерные особенности тонкой структуры СВС-литого сплава системы NiAl–Cr–Co–Mо 

после отжига при 1250 °С 

a – ПЭМ-изображение структуры зерен со вставкой электронограммы от фазы (Ni,Co,Cr)3Mo3C; 

б – кристаллическая структура фазы (Ni,Co,Cr)3Mo3C вблизи границы раздела β-NiAl; 

в – структура Cr(Mo) вдоль зоны оси [
–
111] (ПЭМВР) 

Fig. 12. Characteristic features of the SHS cast NiAl–Cr–Co–Mo alloy fine structure after annealing at 1250 °C

а – TEM image of the grain structure with an SAED insert from the (Ni,Co,Cr)3Mo3C phase; 

б – crystal structure of the (Ni,Co,Cr)3Mo3C phase near the β-NiAl interface; 

в – Cr(Mo) structure along the [
–
111] zone axis (HRTEM)

a

в г

б
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межзеренных границ до субмикронного размера 

150—400 нм, а также к увеличению концентрации 

хрома и кобальта в фазе (Ni,Co,Cr)3Mo3C (рис. 11, 

спектр 6). Согласно данным [23, 25, 31, 44] выделе-

ние дисперсных частиц избыточной Cr(Mo)-фа-

зы происходило на стадии охлаждения слитков 

в вакуумной камере электропечи, как результат 

концентрационного расслоения пересыщенного 

твердого раствора хрома и молибдена в интерме-

таллидной матрице. Изменение состава межден-

дритных прослоек обусловлено ее диффузионным 

насыщением легирующими элементами при рас-

творении в β-NiAl дисперсных выделений (Cr,Mo) 

во время термической обработки сплава. Нали-

чие фазы (Ni,Co,Cr)3Mo3C (ГЦК-решетки, a =

= 10,74 Å) со сверхструктурой подтверждено с по-

мощью [1
–
11] электронограммы области, обозна-

ченной F на рис. 12, a. Уменьшение параметра ре-

шетки Mo-содержащей фазы на 5,5 % для сплава 

в отожженном состоянии может быть обусловлено 

установленным в ней снижением концентрации 

молибдена. 

Когерентного сопряжения атомных плоско-

стей кристаллических решеток между основными 

фазами (Ni,Co,Cr)3Mo3C и β-NiAl не выявлено, что 

показывает ось зоны [1
–
11] Изображение ПЭМВР 

кристаллической структуры (Ni,Co,Cr)3Mo3C на 

границе раздела с дендритной ячейкой матрич-

ной фазы (рис. 12, б). Несмотря на деформиро-

ванное состояние сплава, линейные дефекты 

в исследуемой фазе не выявлены. Вставка на 

рис. 12, б также демонстрирует сверхструктурное 

строение кристаллической решетки исследуе-

мой фазы.

В теле дендритных ячеек установлено нали-

чие высокодисперсных выделений (Cr,Mo) раз-

мером ~21 нм (рис. 12, в). Наблюдаемое сопряже-

ние атомных плоскостей на ПЭМ-изображении 

(Cr,Mo)/NiAl, взятое вдоль общей зоны оси [1
–
11], 

а также суперпозиция дифракционных пятен 

на изображениях Фурье-преобразования с ма-

трицы и выделений подтверждают их когерент-

ность. Таким образом, матричная фаза β-NiAl и 

выделения (Cr,Mo) имеют [1
–
11]β || [1

–
11]Cr(Mo) и 

{110}β || {110}Cr(Mo) ориентационную связь между 

решетками. Развитие пластической деформации 

под действием сжимающих напряжений привело 

к скоплению a/2[1
–
11] (011) краевых дислокаций, 

что демонстрирует обратное Фурье-преобразова-

ние из области G на рис. 12, в. Это также объясняет 

природу наноразмерных зон в кристаллической 

структуре материала, имеющих темный контраст 

и преимущественно сосредоточенных вокруг ко-

герентного выделения избыточной фазы, наличие 

которых обусловлено упругими деформации ре-

шетки вокруг дислокационных ядер.

Дальнейшие исследования по подготовке по-

рошка-прекурсора к сфероидизации проводи-

лись с наиболее перспективным литым сплавом 

NiAl—Cr—Co—15%Mo. Порошок был получен пу-

тем механического измельчения литых СВС-слит-

ков и имел характерную осколочную морфологию 

(рис. 13, а). Основная доля частиц имела размер не 

более 30 мкм. Классифицированный порошок не 

Рис. 13. Морфология измельченных частиц (а) и гранулометрический состав (б) порошка NiAl–Cr–Co–15%Mo

Fig. 13. Morphology of comminuted particles (а) and granulometric composition (б) of the NiAl–Cr–Co–15%Mo alloy

a

б
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содержит субмикронных частиц, оказывающих 

негативное влияние на стабильность плазменной 

сфероидизации, приводя к образованию нанофа-

зы на поверхности крупных частиц [30].

На рис. 13, б показано интегральное и диффе-

ренциальное распределения по размеру частиц 

порошка NiAl—Cr—Co—15%Mo после механи-

ческого измельчения в планетарной мельнице и 

последующей воздушной классификации. Размер 

частиц целевого порошка варьировался в диапа-

зоне 10—50 мкм. Средний диаметр частиц был 

равен Dср = 33,9 мкм. Полученный порошок имел 

бимодальный характер распределения частиц: мо-

да первого пика равна 17 мкм, а второго (больше-

го) — 49 мкм. Квантели распределения D10, D50 и 

D90 составили 12,3, 31,6 и 60,7 мкм соответствен-

но. Доля фракции <20 мкм достигала 35 %, фрак-

ции >40 мкм — 38 %.

Выводы

1. По технологии центробежного СВС-литья 

получены сплавы NiAl—Cr—Co, легированные Mo 

(2,5 и 15 %) и Re (0—1,5 %). Легирование до 15 % 

Mo обеспечило прирост прочностных свойств: 

σв = 1730±30 МПа, σ0,2 = 1560±30 МПа и εпд = 0,95 %. 

Термообработка при tотж = 1250 °С, τ = 180 мин уве-

личивает эти параметры: σв = 1910±30 МПа, σ0,2 =

= 1650±30 МПа и εпд = 2,01 %. Дополнительное ле-

гирование рением модифицирует структуру спла-

ва, повышая свойства до следующих значений: σв =

= 1800±30 МПа, σ0,2 = 1610±30 МПа и εпд = 1,10 %, 

а отжиг дополнительно повышает их до уровня: σв =

= 2260±30 МПа, σ0,2 = 1730±30 МПа и εпд = 6,15 %.

2. Определены значения твердости и модуля 

упругости и отмечено локальное разупрочнение 

фаз в результате отжига при температуре выше 

850 °С, увеличивающего долю пластической де-

формации.

3. Установлена 3-уровневая структура литого 

сплава NiAl—Cr—Co—15%Mo: 1-й уровень обра-

зуют дендритные зерна β-NiAl с прослойками фаз 

(Ni,Co,Cr)3Mo3C и (Mo0,8Cr0,2)xBy с размером яче-

ек до 50 мкм; 2-й — упрочняющие субмикронные 

частицы (Cr,Mo), распределенные вдоль границ 

зерен; 3-й — когерентные нановыделения (Cr,Mo) 

(10—40 нм) в теле дендритов β-NiAl.

4. Получены порошки фракции 10—50 мкм со 

средним диаметром частиц Dср = 33,9 мкм. До-

ля фракции <20 мкм составляла 35 %, фракции 

>40 мкм — 38 %.

Работа выполнена при финансовой поддержке Министерства 

науки и высшего образования Российской Федерации 

(проект № 0718-2020-0034 Госзадания).

Acknowledgments: The research was funded 

by the Ministry of Science and Higher Education 

of the Russian Federation 

(Project № 0718-2020-0034 of the Government Task).

Литература/References 

1. Wang L., Shen J., Zhang Y., Fu H. Microstructure, fracture 

toughness and compressive property of as-cast and direc-

tionally solidified NiAl-based eutectic composite. Mater. 

Sci. Eng. A. 2019. Vol. 664. P. 188—194. DOI: 10.1016/j.

msea.2016.04.001.

2. Lasalmonie A. Intermetallics: Why is it so difficult to in-

troduce them in gas turbine engines? Intermetallics. 2006. 

Vol. 14. Iss. 10-11. P. 1123—1129. DOI: 10.1016/j.intermet.

2006.01.064.

3. Darolia R. Ductility and fracture toughness issues related 

to implementation of NiAl for gas turbine applications. 

Intermetallics. 2000. Vol. 8. No. 9. P. 1321—1327. DOI: 

10.1016/S0966-9795(00)00081-9.

4. Razumovskii I.M., Logunov A.V., Ruban A.V., Razumovs-

kiy V.I., Johansson B., Larionov V.N., Ospennikova O.G., 

Poklad V.A. New generation of Ni-based superalloys de-

signed on the basis of first-principles calculations. Ma-

ter. Sci. Eng. A. 2008. Vol. 497. No. 1-2. P. 18—24. DOI: 

10.1016/j.msea.2008.08.013.

5. Misra A., Gibala R. Plasticity in multiphase intermetallics. 

Intermetallics. 2000. Vol. 8. No. 9-11. P. 1025—1034. DOI: 

10.1016/S0966-9795(00)00079-0.

6. Hu X.L., Zhang Y., Lu G.H., Wang T., Xiao P.H., Yin P.G., 

Xu H. Effect of O impurity on structure and mechanical 

properties of NiAl intermetallics: A first-principles study. 

Intermetallics. 2009. Vol. 17. No. 5. P. 358—364.

7. Li N., Huang S., Zhang G., Qin R., Liu W., Xiong H., Shi G., 

Blackburn J. Progress in additive manufacturing on new 

materials: A review. J. Mater. Sci. Technol. 2019. Vol. 35. 

P. 242—269. DOI: 10.1016/J.JMST.2018.09.002.

8. Eyers D.R., Potter A.T. Industrial additive manufactur-

ing: A manufacturing systems perspective. Computers in 

Industry. 2017. Vol. 92-93. P. 208—218. DOI: 10.1016/j.

compind.2017.08.002.

9. Dilberoglu U.M., Gharehpapagh B., Yaman U., Dolen M. 

The role of additive manufacturing in the era of indus-

try 4.0. Proc. Manufactur. 2017. Vol. 11. P. 545—554. DOI: 

10.1016/j.promfg.2017.07.148.

10. Saadlaoui Y., Milan J.L., Rossi J.M., Chabrand P. Topology 

optimization and additive manufacturing: Comparison 

of conception methods using industrial codes. J. Man-



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 3

60 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 3

ufactur. Systems. 2017. Vol. 43. Pt. 1. P. 178—186. DOI: 

10.1016/j.jmsy.2017.03.006.

11. Kamal M., Rizza G. Design for metal additive manufac-

turing for aerospace applications. Additive Manufacturing 

for the Aerospace Industry. 2019. Ch. 4. P. 67—86. DOI: 

10.1016/B978-0-12-814062-8.00005-4.

12. Seabra M., Azevedo J., Araújo A., Reis L., Pinto E., Alves N., 

Santos R., Pedro J. Mortágua. Selective laser melting (SLM) 

and topology optimization for lighter aerospace com-

ponents. Proc. Struct. Integr. 2016. Vol. 1. P. 289—296. 

DOI: 10.1016/j.prostr.2016.02.039.

13. Zhu L., Li N., Childs P.R.N. Light-weighting in aero-

space component and system design. Propulsion Power 

Res. 2018. Vol. 7. No. 2. P. 103—119. DOI: 10.1016/j.jppr.

2018.04.001.

14. Najmon J.C., Raeisi S., Tovar A. Review of additive man-

ufacturing technologies and applications in the aero-

space industry. Additive Manufacturing for the Aerospace 

Industry. 2019. Ch. 2. P. 7—31. DOI: 10.1016/b978-0-12-

814062-8.00002-9.

15. Pereira T., Kennedy J.V., Potgieter J. A comparison of tra-

ditional manufacturing vs additive manufacturing, the 

best method for the job. Proc. Manufactur. 2019. Vol. 30. 

P. 11—18. DOI: 10.1016/j.promfg.2019.02.003.

16. Gibson I., Rosen D.W., Stucker B. Additive manufac-

turing technologies: Rapid prototyping to direct digi-

tal manufacturing. MA, Boston: Springer, 2010. DOI: 

10.1007/978-1-4419-1120-9.

17. Moussaoui K., Rubio W., Mousseigne M., Sultan T., Rezai F. 

Effects of selective laser melting additive manufactur-

ing parameters of Inconel 718 on porosity, microstruc-

ture and mechanical properties. Mater. Sci. Eng. A. 2018. 

Vol. 735. P. 182—190. DOI: 10.1016/j.msea.2018.08.037.

18. Pleass C., Jothi S. Influence of powder characteristics 

and additive manufacturing process parameters on the 

microstructure and mechanical behavior of Inconel 

625 fabricated by selective laser melting. Additive Manu-

factur. 2018. Vol. 24. P. 419—431. DOI: 10.1016/j.

addma.2018.09.023.

19. Liu P., Hu J., Sun S., Feng K., Zhang Y., Cao M. Micro-

structural evolution and phase transformation of Inconel 

718 alloys fabricated by selective laser melting under dif-

ferent heat treatment. J. Manufactur. Proc. 2019. Vol. 39. 

P. 226—232. DOI: 10.1016/j.jmapro.2019.02.029.

20. Sanin V., Andreev D., Ikornikov D., Yukhvid V. Cast inter-

metallic alloys and composites based on them by com-

bined centrifugal casting — SHS process. Open J. Metal. 

2013. Vol. 3. No. 2B. P. 12—24. DOI: 10.4236/ojmetal.

2013.32A2003.

21. Levashov E.A., Mukasyan A.S., Rogachev A.S., Shtansky D.V. 

Self-propagating high-temperature synthesis of advanced 

materials and coatings. Inter. Mater. Rev. 2017. Vol. 62. 

No. 4. P. 203—239.

22. Pogozhev Yu.S., Sanin V.N., Ikornikov D.M., Andreev D.E., 

Yukhvid V.I., Levashov E.A., Sentyurina Zh.A., Logacheva A.I., 

Timofeev A.N. NiAl-based electrodes by combined 

use of centrifugal SHS and induction remelting. Int. J. 

SHS. 2016. Vol. 25. No. 3. P. 186—199.  DOI: 10.3103/

S1061386216030092. 

23. Zaitsev A.A., Sentyurina Zh.A., Levashov E.A., Pogo-

zhev Yu.S., Sanin V.N., Loginov P.A., Petrzhik M.I. Struc-

ture and properties of NiAl—Cr(Co,Hf) alloys prepared 

by centrifugal SHS casting. Pt. 1. Room temperature in-

vestigations. Mater. Sci. Eng. A. 2017. Vol. 690. P. 463—

472. DOI: 10.1016/j.msea.2016.09.075.

24. Zaitsev A.A., Sentyurina Zh.A., Levashov E.A., Pogozhev Yu.S., 

Sanin V.N., Sidorenko D.A. Structure and properties of 

NiAl—Cr(Co,Hf) alloys prepared by centrifugal SHS 

casting followed by vacuum induction remelting. Pt. 2. 

Evolution of the structure and mechanical behavior at 

high temperature. Mater. Sci. Eng. A. 2017. Vol. 690. 

P. 473—481. DOI: 10.1016/j.msea.2017.02.089. 

25. Kaplanskii Yu.Yu., Zaitsev A.A., Levashov E.A., Pogo-

zhev Yu.S., Loginov P.A., Sentyurina Zh.A., Logacheva A.I. 

The structure and properties of pre-alloyed NiAl—

Cr(Co,Hf) spherical powders produced by plasma ro-

tating electrode processing for additive manufacturing. 

J. Mater. Res. Technol. 2018. Vol. 7. No. 4. P. 461—468. 

DOI: 10.1016/j.jmrt.2018.01.003. 

26. Kaplanskii Yu.Yu., Zaitsev A.A., Levashov E.A., Logi-

nov P.A., Sentyurina Zh.A. NiAl based alloy produced by 

HIP and SLM of pre-alloyed spherical powders. Evo-

lution of the structure and mechanical behavior at high 

temperatures. Mater. Sci. Eng. A. 2018. Vol. 717. P. 48—59. 

DOI: 10.1016/j.msea.2018.01.057.

27. Kurbatkina V.V. Nickel aluminides. In: Concise encycl. of 

self-propagating high-temperature synth. Elsevier, 2017. 

P. 212—213. DOI: 10.1016/B978-0-12-804173-4.00099-5.

28. Kurbatkina V.V., Patsera E.I., Levashov E.A., Kaplans-

kii Y.Y., Samokhin A.V. Fabrication of narrow-fraction 

micropowders of NiAl-based refractory alloy Compo-

NiAl-M5-3. Int. J. SHS. 2018. Vol. 27. P. 236—244. DOI: 

10.3103/S1061386218040027.

29. Санин В.В., Филонов М.Р., Юхвид В.И., Аникин Ю.А., 

Михайлов А.М. Исследование влияния температуры 

переплава на структурную наследственность спла-

вов, полученных методом центробежной СВС-ме-

таллургии. Известия вузов. Цветная металлургия. 

2016. No. 1. С. 63—71. DOI:10.17073/0021-3438- 2016-1-

63-71.

 Sanin V.V., Filonov M.R., Yukhvid V.I., Anikin Y.A., Mi-

khailov A.M. Investigation into the influence of the re-



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

61Powder Metallurgy and Functional Coatings  2021  Vol. 15  № 3

melting temperature on the structural heredity of alloys 

fabricated by centrifugal SHS metallurgy. Russ. J. Non-

Ferr. Met. 2016. Vol. 57. No. 2. P. 124—130. DOI: 10.3103/

S1067821216020097.

30. Tsvetkov Yu.V., Samokhin A.V., Alekseev N.V., Fadeev A.A., 

Sinaiskii M.A., Levashov E.A., Kaplanskii Yu.Yu. Plas-

ma spheroidization of micropowders of a heat-resistant 

alloy based on nickel monoaluminide. Doklady Chemi-

stry. 2018. Vol. 483. Pt. 2. P. 312—317. DOI: 10.1134/

S0012500818120030. 

31. Kaplanscky Yu.Yu., Levashov E.A., Korotitskiy A.V., Logi-

nov P.A., Sentyurina Zh.A., Mazalov A.B. Influence of 

aging and HIP treatment on the structure and proper-

ties of NiAl-based turbine blades manufactured by laser 

powder bed fusion. Additive Manufactur. 2020. Vol. 31. 

Art. 100999. DOI: 10.1016/j.addma.2019.100999. 

32. Kaplanskii Yu.Yu., Sentyurina Z.A., Loginov P.A., Leva-

shov E.A., Korotitskiy A.V., Travyanov A.Y., Petrovskii P.V. 

Microstructure and mechanical properties of the (Fe,Ni)

Al-based alloy produced by SLM and HIP of spherical 

composite powder. Mater. Sci. Eng. A. 2019. Vol. 743. 

P. 567—580. DOI: 10.1016/j.msea.2018.11.104. 

33. Chen R.S., Guo J.T., Zhou J.Y. Elevated temperature com-

pressive behavior of cast NiAl—9Mo(1Hf) eutectic alloys. 

Mater. Lett. 2000. Vol. 42. P. 75—80. DOI: 10.1016/S0167-

577X(99)00162-7. 

34. Geramifard G., Gombola C., Franke P., Seifert H.J. Oxi-

dation behaviour of NiAl intermetallics with embedded 

Cr and Mo. Corrosion Sci. 2020. Vol. 177. Art. 108956. 

DOI: 10.1016/j.corsci.2020.10895.

35. Sheng L.Y., Xie Y., Xi T.F., Guo J.T., Zheng Y.F., Ye H.Q. 

Microstructure characteristics and compressive 

properties of NiAl-based multiphase alloy dur-

ing heat treatments. Mater. Sci. Eng. A. 2011. Vol. 

528. Iss. 29-30. P. 8324—8331. DOI: 10.1016/j.msea.

2011.07.072.

36. Xie Y., Guo J., Zhou L., Chen H., Long Y. Microstructural 

evolution and mechanical properties of new multi-phase 

NiAl-based alloy during heat treatments. Trans. Nonferr. 

Met. Soc. China. 2010. Vol. 20. Iss. 12. P. 2265—2271. 

DOI: 10.1016/S1003-6326(10)60639-5.

37. Wang L., Shen J., Shang Zh., Fu H. Microstructure evo-

lution and enhancement of fracture toughness of NiAl—

Cr(Mo)—(Hf,Dy) alloy with a small addition of Fe during 

heat treatment. Scripta Mater. 2014. Vol. 89. P. 1—4. DOI: 

10.1016/j.scriptamat.2014.07.002.

38. Krasnowski M., Gierlotka S., Ciołek S., Kulik T. Nano-

crystalline NiAl intermetallic alloy with high hardness 

produced by mechanical alloying and hot-pressing con-

solidation. Adv. Powder Technol. 2019. Vol. 30. Iss. 7. 

P. 1312—1318. DOI: 10.1016/j.apt.2019.04.006.

39. Baohong H, Hui P., Lei Zh., Hongbo G. Effect of Mo, Ta, 

and Re on high-temperature oxidation behavior of mi-

nor Hf doped β-NiAl alloy. Corrosion Sci. 2016. Vol. 102. 

P. 222—232. DOI: 10.1016/j.corsci.2015.10.011.

40. Misra Z.L.A., Wu M., Kush T., Gibala R. Microstructures 

and mechanical properties of directionally solidified 

NiAl—Mo and NiAl—Mo(Re) eutectic alloys. Mater. 

Sci. Eng. A. 1997. Vol. 239-240. P. 75—87. DOI: 10.1016/

S0921-5093(97)00563-7.

41. Ponomareva V., VekilovaI Yu.Kh., Abrikosov A. Effect of 

Re content on elastic properties of B2 NiAl from ab ini-

tio calculations. J. Alloys Compd. 2014. Vol. 586. Suppl. 1. 

P. S274—S278. DOI: 10.1016/j.jallcom.2012.12.103.

42. Khomutov M., Potapkin P., Cheverikin V., Petrovskiy P., 

Travyanov A., Logachev I., Sova A., Smurov I. Effect of hot 

isostatic pressing on structure and properties of interme-

tallic NiAl—Cr—Mo alloy produced by selective laser 

melting. Intermetallics. 2020. Vol. 120. Art. 106766. DOI: 

10.1016/j.intermet.2020.106766.

43. Filonov M.R., Sanin V.V., Anikin Yu.A., Kostitsynaa E.V., 

Vidineev S.N. Investigation of two-phase state of Fe—

Cu melts during cooling in a viscometer. Steel Trans. 

2019. Vol. 49. No. 11. P. 732—737. DOI: 10.3103/

S0967091219110032.

44. Kaplanskii Y.Y., Loginov P.A., Korotitskiy A.V., Bychko-

va M.Y., Levashov E.A. Influence of heat treatment on 

the structure evolution and creep deformation behavior 

of a precipitation hardened B2-(Ni, Fe)Al alloy. Mater. 

Sci. Eng. A. 2020. Vol. 786. Art. 139451. DOI: 10.1016/j.

msea.2020.139451.

45. Hawkes P.W. Advances in Imaging and electron phy-

sics: Preface. Adv. Imaging Electron Phys. 2011. Vol. 165. 

P. 1—369. DOI: 10.1016/B978-0-12-385861-0.00012-9.

46. Hu C., Zhang Z., Chen H., He J., Guo H. Reactive ele-

ments dependence of elastic properties and stacking 

fault energies of γ-Ni, β-NiAl and γ ′-Ni3Al. J. Alloys 

Compd. 2020. Vol. 843. Art. 155799. DOI: 10.1016/j.

jallcom.2020.155799.

47. Jha S.C., Ray R. Carbide-dispersion-strengthened 

B2 NiAl. Mater. Sci. Eng. A. 1989. Vol. 119. P. 103—111. 

DOI: 10.1016/0921-5093(89)90529-7.



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 3

62 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 3

УДК 621.791.92 + 532.528 
DOI dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2021-3-62-70

Применение разработанной методики оценки 

кавитационного воздействия для анализа эрозионной стойкости 

металлокерамических газотермических покрытий

© 2021 г.  Х.Л. Алван1, А.В. Макаров2, Н.Н. Соболева1,3, Ю.С. Коробов2, В.И. Шумяков1, 

 Н.В. Лежнин2, В.А. Завалишин2 

1 Уральский федеральный университет (УрФУ) имени первого Президента России Б.Н. Ельцина, 
г. Екатеринбург, Россия 
2 Институт физики металлов имени М.Н. Михеева (ИФМ) УрО РАН, г. Екатеринбург, Россия 
3 Институт машиноведения (ИМАШ) УрО РАН, г. Екатеринбург, Россия

Статья поступила в редакцию 09.06.21 г., доработана 29.06.21 г., подписана в печать 02.07.21 г.

Аннотация: Многие детали машин, работающие в контакте с быстротекущим потоком жидкостей (например, лопасти тур-
бины гидростанций, клапаны, лопасти крыльчатки насосов, корабельные винты, системы охлаждения различных агрега-
тов и т.п.), подвергаются одному из видов износа – кавитационной эрозии. Исключение или уменьшение кавитационной 
эрозии является важной задачей, так как позволяет достичь большого экономического эффекта. В данном исследовании 
предложена разработанная и запатентованная методика для оценки стойкости металлокерамических газотермических по-
крытий (WC–10Co4Cr и WC–20CrC–7Ni) против кавитационной эрозии. Для получения металлокерамических покрытий ис-
пользовался метод сверхзвукового газовоздушного напыления. Цель работы состояла в испытании новой методики оценки 
стойкости покрытий против кавитационного воздействия, которая отличается от стандартного метода расположением ис-
пытуемого образца относительно жидкости, используемой при испытании. Кроме того, проведен анализ структуры полу-
ченных покрытий в исходном состоянии перед испытаниями и изучено их поведение после кавитационного воздействия с 
применением растровой электронной микроскопии. Критерий потери объема материала в процессе кавитационного воз-
действия был использован для оценки стойкости покрытий. Результаты проведенных испытаний показали, что покрытие 
WC–20CrC–7Ni имеет несколько более высокую кавитационную стойкость по сравнению с составом WC–10Co4Cr, несмотря 
на его немного меньшую среднюю твердость (850±90 HV0,5 против 950±60 HV0,5). Исследование поверхности и поперечных 
сечений покрытий показало, что они характеризуются разными механизмами эрозионного разрушения. Можно сделать вы-
вод, что наличие дефектов (пор) в структуре покрытий является основной причиной, способствующей снижению их стойко-
сти против кавитационной эрозии. Таким образом, разработанная методика доказала свою эффективность при получении 
экспериментальных данных для анализа кавитационного износа металлокерамических газотермических покрытий.
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Введение

Детали машин, работающие в контакте с бы-

стротекущим потоком жидкостей (например, ло-

пасти турбины гидростанций, лопасти насосов, 

системы охлаждения различных агрегатов и т.п.), 

подвергаются одному из видов износа — кавита-
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Abstract: Many machinery parts working in contact with a fast-flowing fluid flow (e.g. turbine blades of hydroelectric power 
plants, valves, pump impeller blades, ship propellers, cooling systems for various units, etc.) are subjected to such type of wear 
as cavitation erosion. An important objective is to eliminate or reduce cavitation erosion so as to achieve a considerable economic 
effect. This research uses a patented technique developed to evaluate the cavitation erosion resistance of cermet thermal spray 
coatings (WC–10Co4Cr and WC–20CrC–7Ni). These coatings were prepared using high velocity air fuel thermal spraying (HVAF). 
The aim of this study is to test a new technique for evaluating coating cavitation resistance, which differs from the standard one by 
specimen positioning relative to the testing liquid. In addition, scanning electron microscopy (SEM) was used to analyze the initial 
structure of the coatings prepared and study their behavior after cavitation exposure. The material volume loss criterion during the 
cavitation test was used to evaluate the coating resistance. The results of cavitation tests showed that the WC–20CrC–7Ni coating 
has a somewhat higher cavitation resistance than that of WC–10Co4Cr despite its slightly lower average hardness (850±90 HV0.5 
versus 950±60 HV0.5). The study of coating surfaces and cross-sections showed that they feature by different erosion mechanisms. 
It can be concluded that the presence of defects (pores) in the coating structure is the main reason for reducing their cavitation 
erosion resistance. Therefore, the developed technique proved effective in obtaining experimental data to analyze cermet thermal 
spray coatings for cavitation wear. 

Keywords: cavitation erosion, ultrasonic cavitation test, WC–10Co4Cr, WC–20CrC–7Ni, cermet coatings, microstructure, thermal 
spraying. 

Alwan H.L. – Postgraduate student, Welding technology department, Ural Federal University named after the first President 
of Russia B.N. Yeltsin (UrFU) (620002, Russia, Ekaterinburg, Mira str., 19). E-mail: lefta.hussam@gmail.com. 

Makarov A.V. – Dr. Sci. (Eng.), Corresponding member of Russian Academy of Sciences (RAS), Principal research scientist, 
Head of Materials science department, M.N. Mikheev Institute of Metal Physics of the Ural Branch of RAS (IMP UB RAS) 
(620108, Russia, Ekaterinburg, S. Kovalevskaya str., 18). E-mail: av-mak@yandex.ru.

Soboleva N.N. – Cand. Sci. (Eng.), Senior research scientist, Laboratory of constructional material science, 
Institute of Engineering Science of the Ural Branch of RAS (620049, Russia, Ekaterinburg, Komsomolskaya str., 34); 
Assistant prof., Welding technology department, UrFU. E-mail: natashasoboleva@list.ru.

Korobov Yu.S. – Dr. Sci. (Eng.), Principal research scientist, Head of Laser/plasma treatment laboratory, IMP UB RAS. 
E-mail: yukorobov@gmail.com.

Shumyakov V.I. – Cand. Sci. (Eng.), Assistant prof., Welding technology department, UrFU. E-mail: val29071@yandex.ru.

Lezhnin N.V. – Cand. Sci. (Eng.), Senior research scientist, Mechanical properties laboratory, IMP UB RAS. 
E-mail: nlezhnin@bk.ru.

Zavalishin V.A. – Cand. Sci. (Phys.-Math.), Leading research scientist, IMP UB RAS. 
E-mail: zavali@imp.uran.ru.

For citation: Alwan H.L., Makarov A.V., Soboleva N.N., Korobov Yu.S., Shumyakov V.I., Lezhnin N.V., Zavalishin V.A. Using the 
developed cavitation test to evaluate erosion resistance of cermet thermal sprayed coatings. Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya 
Metallurgiya i Funktsional’nye Pokrytiya (Powder Metallurgy and Functional Coatings). 2021. Vol. 15. No. 3. P. 62–70 (In Russ.). 
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2021-3-62-70.

ционной эрозии, которая существенно влияет на 

эффективность оборудования [1, 2]. Поэтому ее 

исключение или уменьшение является важной 

задачей, так как позволяет достичь большого эко-

номического эффекта. Кавитационный износ воз-
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никает в результате схлопывания кавитационного 

пузыря в жидкости с образованием микроструй со 

скоростью выше 120 м/с [3—5], при этом ударное 

давление может превышать 1500 МПа [6, 7].

Разрушение металлических деталей машин 

во многих случаях начинается с поверхностных 

слоев, что снижает их работоспособность и на-

дежность. Одним из наиболее действенных путей 

решения этой проблемы является нанесение на 

поверхности металлических деталей защитных 

высокопрочных, кавитационно- и коррозионно-

стойких покрытий [8—12]. Однако эффектив-

ность повышения стойкости покрытий против 

кавитационного износа может существенно за-

висеть от материалов для получения покрытий 

и условий, в которых они используются, а также 

способов их нанесения. Применение сверхзвуко-

вого газовоздушного напыления, распыляющего 

частицы с высокой скоростью (до 1000 м/с), по-

зволяет формировать плотные покрытия высоко-

го качества со сниженным содержанием оксидов 

[13, 14].

Металлокерамические материалы (керметы) 

широко востребованы при термическом напыле-

нии для получения защитных покрытий с высо-

ким уровнем твердости. Они могут использоваться 

в широком спектре промышленных применений, 

требующих стойкости к кавитационно-эрозион-

ным повреждениям [15, 16]. Керметные покрытия 

обычно состоят из комбинации твердых материа-

лов, например WC и Cr3C2, с одним или нескольки-

ми пластичными металлами матрицы, например 

Co или Ni [17—19]. Дополнительное легирование 

матрицы хромом (покрытия составов WC—CoCr, 

WC—CrCNi [17, 20, 21] и Cr3C2—NiCr [22]) может 

повысить коррозионную стойкость и уменьшить 

кавитационную эрозию этих покрытий. Наличие 

дефектов (пор) в их структуре существенно снижа-

ет кавитационную стойкость [23].

Авторами [24] была разработана оригинальная 

методика оценки кавитационной стойкости, по-

зволяющая получать более стабильные результаты 

при сокращении времени испытаний в сравнении 

с существующими аналогами [25].

Целью данного исследования являлся сравни-

тельный анализ особенностей эрозионного раз-

рушения двух металлокерамических газотерми-

ческих покрытий (составов, мас.%: WC—10Co4Cr 

и WC—20CrC—7Ni) с использованием новой раз-

работанной методики кавитационных испыта-

ний. 

Методика исследования

Образцы с покрытиями (рис. 1) были подготов-

лены в соответствии со стандартом ASTM G32-10 

[25] путем сверхзвукового газовоздушного на-

пыления с использованием установки SB9500-gun 

(«Uniquecoat Technologies», США). Основой служи-

ла конструкционная сталь 40, в качестве распыляе-

мых материалов — агломерированные и спеченные 

порошки TAS WC-340 (WC—10Co4Cr, далее — 

WC—CoCr) и TAS WC-390 (WC—20CrC—7Ni, далее 

— WC—CrC—Ni) производства «C&M Technologies 

GmbH» (Германия) с размером частиц 10—25 мкм. 

Их химический состав следующий, мас.%:

WC—CoCr: 5,34 С, 9,91 Сo, 3,94 Cr, 0,07 Fe, 

остальное — W; 

WC—CrC—Ni: 6,24 С, 21,30 Сr, 7,02 Ni, 0,09 Fe, 

остальное — W. 

Изучение морфологии порошков с применени-

ем растрового электронного микроскопа (РЭМ) 

VEGA II XMU («Tescan», Чехия) показало (рис. 2), 

что частицы имеют сферическую форму, а их по-

верхность — шероховатость и некоторую пори-

стость. 

Микротвердость покрытий по Виккерсу оп-

ределяли на микротвердомере HMV-G21DT («Shi-

madzu», Япония) при нагрузке на индентор 4,9 Н по 

результатам 10 измерений с доверительной вероят-

ностью 0,95. Измерения проводили в центральной 

части поперечного сечения шлифованного покры-

тия перед кавитационными испытаниями.

Для анализа эрозионной стойкости в качестве 

метода оценки стойкости материалов против ка-

витации выбран ультразвуковой вибрационный 

способ, разработанный авторами [24]. Испытания 

осуществляли в водопроводной воде (pH = 7,5) с 

применением ультразвукового генератора мощ-

ностью 500 Вт при частоте колебаний 20±0,1 кГц 

и амплитуде 55±3 мкм. Для ускорения испытаний 

использовали анодную поляризацию путем пода-

чи напряжения 8,5 В к образцу. Общее время экс-

периментов составило 330 мин. Износ оценивали 

по потере объема образцов в процессе кавитацион-

ного воздействия. На рис. 3 представлен принцип 

работы по схеме с наложением электрического на-

пряжения и со струей жидкости, подаваемой снизу 

на рабочую поверхность образца с покрытием. 

После кавитационных испытаний для изучения 

механизмов эрозионного разрушения проводили 

РЭМ-исследование изношенных поверхностей и 

поперечных шлифов образцов с покрытиями.
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Рис. 1. Подготовка образцов с покрытиями 

h – толщина стальной подложки; h1 – толщина покрытия (400±30 мкм после напыления, 280±20 мкм после шлифования); 

h + h1 = 6 мм

Fig. 1. Preparation of samples with coatings 

h – steel substrate thickness; h1 – coating thickness (400±30 μm after deposition, 280±20 μm after grinding); h + h1 = 6 mm

Рис. 2. Микроизображения (РЭМ) напыляемых порошков WC–CoCr (а) и WC–CrC–Ni (б)

Fig. 2. Microimages (SEM) of deposited WC–CoCr (а) and WC–CrC–Ni (б) powders

a б
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Результаты и их обсуждение

Результаты РЭМ показали, что в структуре по-

крытия WC—CoCr блочные зерна карбида воль-

фрама с закругленными краями относительно 

равномерно распределены в матрице CoCr, размер 

частиц W2C не превышает 5 мкм, и трещины в них 

не обнаружены (рис. 4, а). Микроструктура покры-

тия WC—CrC—Ni (рис. 4, б) характеризуется более 

мелким размером частиц карбидов вольфрама — 

не более 3,5 мкм. В отличие от покрытия WC—CoCr 

карбиды вольфрама в покрытии WC—CrC—Ni 

частично растворяются в матрице на основе ни-

келя, и содержание углерода в них уменьшается. 

Это приводит к образованию сложных карбидов, 

близких к составу (W,Ni)3C. Внедрение атомов Ni 

в кристаллы W3C известно из литературы [26]. 

Структура покрытия WC—CrC—Ni содержит так-

же сложные карбиды (W,Cr,Ni)6C типа M6C и не-

большое количество карбидов хрома Cr23C6 (см. 

рис. 4, б). 

В покрытии WC—CoCr наблюдаются крупные 

поры (см. рис. 4, а), пористость достигает 0,8 %, а в 

образце WC—CrC—Ni крупные поры практически 

отсутствуют (см. рис. 4, б), а пористость не превы-

шает 0,1 %.

Микротвердость HV0,5 покрытий WC—CoCr и 

WC—CrC—Ni составляет 950±60 и 850±90 соот-

Рис. 3. Вид установки для кавитационных испытаний

а – схема подачи напряжения; б – вид струи, направленной на образец, с приложением ультразвукового воздействия 

на образец и без него

Fig. 3. Cavitation test setup

а – voltage circuit; б – view of the jet directed to the sample with and without ultrasonic impact on the sample

Рис. 4. Микроизображения (РЭМ) исходной структуры покрытий WC–CoCr (а) и WC–CrC–Ni (б)

Fig. 4. Initial structure microimages (SEM) of WC–CoCr (а) and WC–CrC–Ni (б) coatings

a б

a б
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ветственно. Небольшое преимущество в ее зна-

чении у покрытия WC—CoCr обусловлено более 

высоким содержанием в его структуре карбидов 

вольфрама. 

Данные рис. 5 показывают, что стойкость по-

крытия WC—CoCr к кавитационной эрозии, опре-

деленная по потере объема материала образца с 

покрытием после кавитационного воздействия в 

течение 330 мин по разработанной методике, на 

15 % ниже, чем у WC—CrC—Ni в тех же условиях 

испытания. 

На рис. 6 представлены микроизображения из-

ношенных поверхностей исследуемых покрытий 

после кавитационного воздействия. Для покрытия 

WC—CoCr механизм разрушения представляет-

ся как объединение дефектов сплошности (пор), 

уже в нем существующих, с последующим отры-

вом всей частицы, под которой может находиться 

крупная пора. В результате на поверхности эрози-

онного разрушения формируется глубокий и ши-

рокий кратер (см. рис. 6, а). 

Поверхность разрушения покрытия WC—CrC—

Ni после кавитационного воздействия выглядит 

несколько иначе. Она в большей степени состоит 

из относительно плоских участков с менее глубо-

кими кратерами (рис. 6, б). Как и в предыдущем 

случае, источником зарождения микротрещин 

могут служить поры и другие дефекты. Однако 

существенно (на порядок) меньшее количество де-

фектов сплошности в данном покрытии снижает 

вероятность развития трещин. 

В работе [27] показано, что пористость влияет 

на стойкость к кавитационной эрозии термически 

напыленных металлокерамических покрытий, ко-

торая обратно пропорциональна величине пори-

стости. Таким образом, покрытие WC—CoCr более 

подвержено кавитационным повреждениям из-за 

более высокой пористости (см. рис. 4).

Рис. 5. Стойкость покрытий к кавитационной 

эрозии, определенная по потере объема 

после кавитационного воздействия в течение 330 мин

Fig. 5. Cavitation erosion resistance of coatings 

determined by volume loss after 330 min cavitation impact 

Рис. 6. Микроизображения (РЭМ) изношенных поверхностей покрытий WC–CoCr (а) и WC–CrC–Ni (б) 

после кавитационного воздействия в течение 330 мин

Fig. 6. Worn surface microimages (SEM) of WC–CoCr (а) and WC–CrC–Ni (б) coatings 

after 330 min cavitation impact

a б
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В покрытии WC—CoCr под действием кавита-

ционного нагружения происходят разрушение пе-

ремычек между соседними дефектами и рост тре-

щин как в направлении поверхности образца, так 

и параллельно ей (рис. 7, а). При этом в результате 

выкрашивания материала покрытия из-за объеди-

нения микропор образуется кратер. 

Таким образом, результаты исследования как 

изношенной поверхности (см. рис. 6, а), так и по-

перечного шлифа (см. рис. 7, а) свидетельствуют, 

что разрушение покрытия WC—CoCr в результате 

кавитационного воздействия происходит путем 

объединения пор под поверхностью материала.

В покрытии WC—CrC—Ni под поверхностью 

наблюдается существенно меньше повреждений, 

вызванных кавитационным нагружением (см. 

рис. 7, б), чем в WC—CoCr (см. рис. 7, а), и поверх-

ность разрушения в большей степени состоит из 

относительно плоских участков. Как уже отме-

чалось (см. рис. 4), пор и других дефектов сплош-

ности в данном покрытии на порядок меньше по 

сравнению с WC—CoCr. Это снижает вероятность 

зарождения трещин и последующего отделения 

части материала с поверхности покрытия с нике-

лем при кавитационном воздействии. 

Важно подчеркнуть, что благодаря большей 

удельной поверхности частиц карбидов в покры-

тии WC—CrC—Ni (из-за их меньших размеров) для 

их отделения при разрушении по их более про-

тяженным границам требуется затратить больше 

энергии при внешнем воздействии. Соответствен-

но, снижается вероятность выкрашивания карби-

дов при кавитационном износе. 

Из рис. 7 также следует, что у покрытия WC—

CrC—Ni размеры зоны повреждения и образую-

щихся ямок существенно меньше, чем у WC—CoCr. 

Это может быть связано не только с различиями в 

механизмах разрушения, но и с повышенной пла-

стичностью покрытия WC—CrC—Ni вследствие 

более высокой объемной доли металлической ма-

трицы в его структуре. 

Выводы

1. Сравнительные кавитационные испыта-

ния по разработанной авторами новой методике 

проведены для металлокерамических покрытий, 

содержащих карбиды вольфрама и хрома, полу-

ченных методом сверхзвукового газовоздушного 

напыления. Полученные результаты показали, 

что сопротивление кавитационной эрозии покры-

тия WC—CrC—Ni примерно на 15 % выше, чем у 

WC—CoCr, несмотря на то, что у покрытия с ни-

келем твердость немного меньше, чем у WC—CoCr 

(850±90 HV0,5 против 950±60 HV0,5).

2. Вероятными причинами повышенной кави-

тационной стойкости покрытия WC—CrC—Ni яв-

ляются следующие:

— существенно меньшее (на порядок) коли-

чество дефектов (пор) в сравнении с WC—CoCr 

снижает вероятность его разрушения по схеме 

объединения дефектов сплошности (пор), уже су-

Рис. 7. Микроизображения (РЭМ) поперечных сечений покрытий WC–CoCr (а) и WC–CrC–Ni (б) 

после кавитационного воздействия в течение 330 мин

Fig. 7. Cross section microimages (SEM) of WC–CoCr (а) and WC–CrC–Ni (б) coatings 

after 330 min cavitation impact

a б
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ществующих в покрытии, с последующим отры-

вом отдельных частиц; 

— вследствие более высокой дисперсности и, 

соответственно, большей удельной поверхности 

частиц карбидов в покрытии WC—CrC—Ni для их 

отделения при разрушении по более протяженным 

границам требуются повышенные затраты энер-

гии при внешнем воздействии. 
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Влияние концентрации азота в газовой смеси 

на структуру и свойства покрытий Zr–B–(N), полученных методом 

высокомощного импульсного магнетронного распыления
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Аннотация: Методом высокомощного импульсного магнетронного распыления (HIPIMS) были получены покрытия си-
стемы Zr–B–N в газовых средах Ar, Ar + 15%N2 и N2 с использованием СВС-мишени ZrB2. Распыление проводилось при 
следующих параметрах: средняя мощность – 1 кВт, пиковая мощность – 70 кВт, пиковый ток – 130 А, частота – 100 Гц, 
длительность импульса – 200 мкс. Рабочее давление в вакуумной камере составляло 0,1–0,2 Па, расстояние между под-
ложкой и мишенью – 80 мм, время осаждения покрытий – 40 мин. В качестве подложек использовались стекло, кремний и 
быстрорежущая сталь. В целях сравнения эффективности процесса HIPIMS покрытия наносились также методом магне-
тронного распыления на постоянном токе (DCMS) при средней мощности 1 кВт. Состав и структура покрытий исследо-
вались методами сканирующей электронной микроскопии, оптической эмиссионной спектроскопии тлеющего разряда, 
спектроскопии комбинационного рассеяния света, инфракрасной спектроскопии и рентгенофазового анализа. Изучены 
механические, трибологические и оптические свойства покрытий Zr–B–N, а также стойкость к ударно-динамическим воз-
действиям. Все полученные покрытия характеризовались плотной структурой и отсутствием столбчатых зерен. С помо-
щью спектроскопических структурных исследований покрытий было выявлено, что при осаждении в реакционной среде 
образуется фаза BN, которая оказывает существенное влияние на микроструктуру и характеристики покрытий. Показано, 
что увеличение концентрации азота в газовой смеси при осаждении покрытий Zr–B–N приводит к повышению оптического 
коэффициента пропускания покрытий до 97 %, стойкости к циклическим ударно-динамическим нагрузкам на 40 % и сни-
жению начального коэффициента трения на 60 %. Выявлено, что максимальными твердостью (19 ГПа) и модулем упругости 
(221 ГПа) обладает нереакционное покрытие.

Ключевые слова: высокомощное импульсное магнетронное распыление (HIPIMS), покрытия, Zr–B–N, оптические свойства, 
механические и трибологические характеристики.
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Effect of nitrogen concentration in a gas mixture on the structure and properties 

of Zr–B–(N) coatings obtained by the HIPIMS method
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Abstract: In this work, Zr–B–N coatings were obtained by the method of high-power impulse magnetron sputtering (HIPIMS) in Ar, 
Ar + 15%N2, and N2 gaseous media using a ZrB2 SHS target. Sputtering was carried out at the following parameters: medium power 
of 1 kW, peak power of 70 kW, peak current of 130 A, frequency of 100 Hz, pulse duration of 200 μs. The working pressure in the 
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vacuum chamber was 0.1–0.2 Pa, the distance between the substrate and the target was 80 mm, and the coating deposition time 
was 40 minutes. Glass, silicon, and high-speed steel were used as substrates. For comparison with the HIPIMS method, the coatings 
were also applied by direct current magnetron sputtering (DCMS) at an average power of 1 kW. The composition and structure 
of the coatings were studied by scanning electron microscopy (SEM), glow discharge optical emission spectroscopy (GDOES), 
Raman spectroscopy, Fourier-transform infrared spectroscopy (FTIR), and X-ray diffraction (XRD) analysis. The mechanical, 
tribological and optical properties of Zr–B–N coatings, as well as resistance to impact dynamic loading, were studied. All coatings 
were characterized by a dense structure and the absence of columnar grains. With the help of spectroscopic structural studies 
of coatings, it was revealed that during deposition in a reaction medium, the BN phase is formed, which has a significant effect 
on the microstructure and characteristics of the coatings. An increase in the nitrogen concentration in the gas mixture during the 
deposition of Zr–B–N coatings led to an increase in the optical transmittance of the coatings up to 97 %, resistance to cyclic impact 
dynamic loads by 40 %, and a decrease starting value of friction coefficient by 60 %. The non-reactive coating had a maximum 
hardness of 19 GPa and an elastic modulus of 221 GPa.

Keywords: HIPIMS, coatings, Zr–B–N, optical properties, mechanical and tribological characteristics.
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Введение

Керамические материалы на основе диборида 

циркония применяются при производстве метал-

лообрабатывающего инструмента, компонентов 

микроэлектроники, в аэрокосмической промыш-

ленности и в других сферах экономики благода-

ря повышенной температуре плавления 3027 °С 

[1, 2], низкому электрическому сопротивлению 

4,6 мкОм·см [3], высоким показателям термиче-

ской стабильности [4] и стойкости к окислению 

до 1200 °C [5], твердости на уровне 35—45 ГПа, мо-

дуля Юнга в диапазоне 350—400 ГПа и упругого 

восстановления 70 % [6]. Покрытия на основе ZrB2 

демонстрируют высокий коэффициент поглоще-

ния 0,92 и низкий коэффициент излучения 0,11 [7] 

и могут применяться в качестве оптических спек-

трально-селективных покрытий [8, 9]. 

Управлять механическими, трибологическими 

и оптическими свойствами покрытий ZrB2 мож-

но за счет контролируемого введения в их состав 

атомов азота при осаждении в реакционной среде 

или непосредственно в материал мишени [10, 11]. 

Известно, что добавки азота увеличивают оптиче-

ские свойства покрытий ZrB2: коэффициент про-

пускания может достигать 99—100 % за счет об-

разования фазы BN [12]. C введением азота в ZrB2 

вследствие аморфизации покрытия приобретают 

интерференционные цвета, что позволяет их ис-

пользовать для декоративных целей [13]. 

Барьерный слой Zr—B—N эффективно блоки-

рует взаимную диффузию атомов меди и кремния 

при температурах до 650 °C, что потенциально мо-

жет быть использовано в устройствах микроэлек-

троники [14]. Покрытия Zr—B—N применяются 

при резании металлов, поскольку демонстрируют 

высокую износостойкость и отсутствие сколов 

или термических трещин в процессе эксплуатации 

[15]. С увеличением содержания азота твердость 

покрытий Zr—B—N незначительно уменьшается, 

однако улучшается их коррозионная стойкость 

[13, 16]. 

Отметим, что при разработке описанных по-

крытий необходимо исследование их трибологи-

ческих свойств в режимах трения—скольжения и 

ударно-динамического нагружения, что модели-

рует взаимодействие поверхности инструмента с 

обрабатываемой деталью и ударное воздействие 

абразивных частиц на оптические устройства 

(солнечные батареи, иллюминаторы и др.). 

Наиболее распространенным способом полу-

чения покрытий Zr—B—N является магнетронное 

распыление на постоянном токе (DCMS) [10, 14], 

которое обладает такими преимуществами, как: 

— низкая плотность дефектов покрытий [17];

— универсальность метода — можно осаждать 

покрытия практически на любые материалы 

[18, 19]. 
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Одним из главных недостатков DCMS можно 

считать относительно небольшую адгезионную 

прочность получаемых покрытий, что связано с 

низкой степенью ионизации потока, обычно не 

превышающей 1 % [20]. 

Использование метода высокомощного им-

пульсного магнетронного распыления (HIPIMS) 

позволяет улучшить адгезионную прочность по-

крытий за счет повышения плотности плазмы, 

приводящей к ионизации атомов, выбитых из ми-

шени, и росту степени ионизации потока [20]. Тех-

нология HIPIMS также за счет повышения плот-

ности покрытий способствует росту механических 

и трибологических характеристик, жаро- и корро-

зионной стойкости [21—23]. 

Целью работы являлось получение покрытий 

системы Zr—B—N методом HIPIMS при варьиро-

вании содержания N2 в газовой среде, исследова-

ние их структуры, оптических, механических и 

трибологических характеристик, а также стойко-

сти к ударно-динамическим воздействиям. Кроме 

того, определены положительные эффекты при 

переходе от режима DCMS к HIPIMS.

Материалы 

и методы исследований

Нанесение покрытий методом HIPIMS осу-

ществляли на модернизированной установке 

магнетронного напыления на базе вакуумной си-

стемы УВН-2М (Россия), в вакуумной камере ко-

торой установлены магнетроны и ионный источ-

ник щелевого типа. Для распыления применяли 

мишень ZrB2, полученную методом самораспро-

страняющегося высокотемпературного синтеза 

(СВС). Процесс проводили в Ar (99,9995 %), N2 

(99,999 %) и газовой смеси Ar + 15%N2 при следу-

ющих параметрах: 

— средняя мощность 1 кВт;

— пиковая мощность 70 кВт;

— пиковая сила тока 130 А;

— частота 100 Гц;

— длительность импульса 200 мкс;

— рабочее давление в вакуумной камере 0,1—

0,2 Па;

— расстояние между подложкой и мишенью 

80 мм;

— время осаждения покрытий 40 мин. 

Для сравнения эффективности технологий 

также были нанесены покрытия методом DCMS 

при следующих параметрах: 

— сила тока 2 А;

— напряжение 500 В;

— мощность 1 кВт;

— время осаждения 40 мин. 

В качестве подложек использовали кремний 

типа КЭФ-4.5 (100) (исследование структуры и 

определение механических свойств), стекло (оцен-

ка оптических характеристик) и быстрорежущую 

сталь Р18 (трибологические испытания). Подлож-

ки перед нанесением покрытия подвергали очист-

ке в изопропиловом спирте на установке УЗДН-2Т 

с рабочей частотой 22 кГц в течение 3 мин. Перед 

нанесением покрытий методами HIPIMS и DCMS 

в течение 10 мин проводили травление подложек 

ионами аргона с помощью ионного источника при 

ускоряющем напряжении 2 кВ и токе 70 мА. 

Структурные исследования покрытий осу-

ществляли с помощью сканирующей электронной 

микроскопии (СЭМ) на комплексе S-3400N с при-

ставкой NORAN 7 для энергодисперсионной спек-

троскопии (ЭДС) производства «Hitachi» (Япо-

ния). Оптический микроанализ (ОМ) поверхности 

покрытий проводили на микроскопе AXIOVERT 

25CA («Carl Zeiss», Германия). Элементный состав 

изучали методом оптической эмиссионной спек-

троскопии тлеющего разряда (ОЭСТР) на приборе 

Profiler 2 («Horiba Jobin Yvon», Франция). Рентге-

нофазовый анализ (РФА) покрытий выполняли с 

использованием CuKα-излучения на дифрактоме-

тре Phaser D2 («Bruker», Германия). Спектры ком-

бинационного рассеяния света были получены на 

приборе NTEGRA (NT-MDT, Россия) с красным 

лазером (длина волны 633 нм). 

Инфракрасные спектроскопические иссле-

дования осуществляли в режиме отражения под 

углом 120° в диапазоне ν = 400÷4000 см–1 на ва-

куумном ИК-спектрометре Vertex 70 («Bruker»). 

Коэффициент пропускания определяли на спек-

трофотометре КФК-3 (Россия) при сравнении ис-

следуемого покрытия с непокрытой подложкой в 

диапазоне длин волн 350—950 нм. 

Для оценки твердости (Н), модуля упругости 

(Е), упругого восстановления (W), индекса пла-

стичности (H/E) и сопротивления пластической 

деформации разрушения (H3/E2) покрытий ис-

пользовали нанотвердомер Nano-Hardness Tester 

(«CSM Instruments», Швейцария), нагрузка на ин-

дентор составляла 4 мН. Трибологические испы-

тания проводили на автоматизированной машине 

трения Tribometer («CSM Instruments») при скоро-

сти 10 см/с и следующих условиях:
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— контртело SUS316 (нержавеющая сталь) и на-

грузка 2Н;

— контртело 100Cr6 (подшипниковая сталь) и 

нагрузка 5Н. 

Испытания на стойкость к циклическому 

ударно-динамическому нагружению осуществля-

ли с помощью прибора Impact Tester («CemeCon», 

Германия) при нагрузках 100 и 300 Н с постоянной 

частотой 50 Гц. Количество ударов составило 105. 

Геометрические размеры дорожек износа и крате-

ров после трибологических и динамических испы-

таний оценивали методом оптической профило-

метрии с использованием прибора WYKO-NT1100 

фирмы «Veeco» (США). 

Результаты и их обсуждение

В табл. 1 представлен усредненный по толщине 

покрытий элементный состав. Содержания основ-

ных элементов для обр. 1 составляли, ат.%: 28,9 Zr 

и 71,1 B. С увеличением парциального давления 

азота концентрации Zr и B снижались на 56 и 46 % 

в случае обр. 2 и на 37 и 82 % для обр. 3. Содержание 

азота составило 49,5 и 68,8 ат.% для покрытий 2 и 3 

соответственно. 

Профили распределения элементов по толщи-

не покрытий 1—3, осажденных на подложки Р18, 

показаны на рис. 1. 

Видно, что все элементы равномерно распре-

делены по толщине покрытий. Толщины и ско-

рости роста покрытий, определенные по данным 

ОЭСТР, сведены в табл. 1. Наблюдаемое снижение 

этих показателей с увеличением содержания азо-

та в газовой среде может быть связано с низкой 

ионизацией азота в сравнении с аргоном, а также с 

отравлением мишени атомами азота [10, 17].

Согласно результатам СЭМ (рис. 2) все 

HIPIMS-покрытия обладали плотной структурой 

без выраженных столбчатых элементов. 

Толщина, определенная по СЭМ-микрофото-

графиям покрытий 1—3, полученных на подлож-

ках Si, составила 0,8 мкм, 1,4 мкм и 0,5 мкм соот-

ветственно. Отличие в их значениях, по данным 

СЭМ и ОЭСТР, можно объяснить более высокой 

Рис. 1. Распределение элементов 

по толщине покрытий 1 (а), 2 (б), 3 (в)

Fig. 1. GDOES profiles of coatings 1 (a), 2 (б), 3 (в)

a

в

б
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шероховатостью подложки Р18, высокими на-

пряжениями, отслоением и повторным осажде-

нием покрытия в случае Si-подложки. Отметим, 

что обычно покрытия ZrB2, полученные методом 

DCMS, обладают столбчатой структурой, которая 

негативно влияет на их свойства [10, 24]. В нашем 

случае колонный рост не наблюдался. 

Анализ, проведенный с помощью оптической 

микроскопии, показал, что покрытия Zr—B—N, 

ранее осажденные в режиме DCMS на подложки из 

кремния [25], имели участки отслоения, что сви-

детельствует о низкой адгезионной прочности по-

крытий (рис. 3, а). Для образцов, полученных мето-

дом HIPIMS, наблюдались высокая сплошность и 

низкая дефектность поверхности (рис. 3, б).

На дифрактограммах всех покрытий (рис. 4) 

присутствовали пики от компонентов подложки 

(Fe и WC). Образец, полученный в среде Ar, содер-

Таблица 1. Элементный состав образцов покрытий

Table 1. Elemental composition of coating samples

№ обр. Среда
Состав, ат. %

Толщина, мкм Скорость роста, мкм/мин
Zr B N

1 Ar 28,9 71,1 – 1,6 0,04

2 Ar + 15%N2 12,5 38,0 49,5 1,5 0,0375

3 N2 18,2 13,0 68,8 0,1 0,0025

Рис. 2. Данные СЭМ для покрытий, осажденных в Ar (а), Ar + 15%N2 (б) и N2 (в) 

Fig. 2. Cross-section SEM images of coatings 1 (a), 2 (б) and 3 (в) deposited in Ar (а), Ar + 15%N2 (б) and N2 (в)

Рис. 3. Результаты ОМ для покрытия, 

полученного в среде Ar + 15%N2 

в режимах DCMS (а) и HIPIMS (б)

Fig. 3. Microstructure of coating obtained 

in the Ar + 15%N2 environment by DCMS (а) 

and HIPIMS (б)

a

a

вб

б
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жал гексагональную фазу ZrB2 (ICDD 034—0423). 

Размер зерна, рассчитанный по формуле Дебая—

Шеррера по самой интенсивной линии (001), со-

ставил около 9 нм. В азотсодержащих покрытиях 

пиков ZrB2 не обнаружено, наблюдался лишь уши-

ренный пик в диапазоне 2θ = 25÷35°, который мож-

но объяснить присутствием аморфной фазы. От-

метим, что данная фаза может характеризоваться 

наличием связей B—N и Zr—N, поскольку в этом 

диапазоне углов 2θ находятся линии максималь-

ной интенсивности фаз BN (ICDD 085—1068) и 

ZrN (ICDD 035—0753). На рентгенограмме образ-

ца 3 пиков от материала покрытия не выявлено, 

вероятно из-за его малой толщины, составляющей 

~100 нм. Таким образом, введение азота в состав 

покрытий привело к их аморфизации и уменьше-

нию размера зерна. Аналогичный эффект наблю-

дался в работах [24, 26, 27].

На рис. 5 показаны результаты исследований 

методом спектроскопии комбинационного рассея-

ния света. Для покрытий, полученных в средах Ar 

и N2, пики ZrB2 были расположены в положениях 

ν ~ 200 и 500—600 см–1 [28]. Для образца 2 были об-

наружены пики при ν = 169, 230 и 510 см–1, которые 

можно отнести как к фазе ZrB2, так и к ZrN [29]. 

Уширенный пик, расположенный в интервале ν =

= 1300÷1500 см–1, доказывает наличие фазы ни-

трида бора, поскольку она обычно характеризует-

ся пиками при ν = 1200, 1365 и 1381 см–1 [30—32]. 

В диапазоне ν = 800÷879 см–1 наблюдались пики, 

связанные, по-видимому, с образованием фазы 

B3OH3 [33, 34] в результате взаимодействия борсо-

держащих фаз покрытия с кислородом воздуха и 

парами воды на поверхности образца. Для покры-

тия 3 были обнаружены лишь пики от подложки Si 

при ν = 300, 520, 810 и 970 см–1 [35—37], что объяс-

няется его малой толщиной ~0,1 мкм. 

На рис. 6 представлены результаты ИК-спект-

роскопии исследуемых покрытий. Для образца 2 

наблюдались два пика при ν ~ 800 и ~1500 см–1, 

что указывает на образование связей B—N [38]. 

Поскольку спектроскопическими методами вы-

явлено наличие этих связей, а на дифрактограм-

Рис. 6. Результаты ИК-спектроскопии покрытий

Fig. 6. Results of FTIR spectroscopy of coatings

Рис. 4. Дифрактограммы покрытий, 

осажденных в Ar (1), Ar + 15%N2 (2) и N2 (3)

Fig. 4. XRD patterns of coatings deposited in Ar (1), 

Ar + 15% N2 (2) and N2 (3)

Рис. 5. Спектры комбинационного рассеяния 

света покрытий

Fig. 5. Raman spectra of coatings 
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мах пиков от кристаллического BN обнаружено не 

было, можно сделать вывод об аморфной природе 

фазы BN.

Исследование оптических характеристик пока-

зало, что для образцов 1 и 2, полученных в средах 

Ar и Ar + 15%N2, при длине волны λ = 350 нм зна-

чения оптического коэффициента пропускания 

составляли 20 %, а с увеличением λ они снижались 

до значений, близких к нулю. Покрытие 3 показа-

ло стабильный коэффициент пропускания в диа-

пазоне длин волн 350—950 нм: его среднее значе-

ние составило 97 %. Установлено, что повышение 

концентрации азота при осаждении покрытий 

системы Zr—B—N приводит к росту их оптическо-

го коэффициента пропускания, что объясняется 

снижением толщины покрытия и увеличением со-

держания фазы BN, которая обладает неметалли-

ческим характером связей [12, 39]. 

Результаты наноиндентирования и трибологи-

ческих испытаний покрытий сведены в табл. 2. 

Значения H/E и H3/E2 определяли для прогнози-

рования поведения покрытий в условиях трения—

скольжения и ударно-динамического нагружения. 

Отметим, что образец 1 показал маскимальные 

твердость (19 ГПа) и модуль упругости (221 ГПа). 

Твердость с введением азота снижалась на 47 %, 

модуль упругости на 37 %, а параметры H/E и 

H3/E2 на 15 и 64 % соответственно. При этом упру-

гое восстановление повысилось на 80 %. Анало-

гичное снижение механических характеристик 

наблюдалось в работах [10, 13, 16], что было связано 

с образованием мягкой аморфной фазы BN в азот-

содержащих покрытиях. 

Сравнение свойств покрытий, осажденных в Ar 

по режимам DCMS и HIPIMS, показало, что в пер-

вом случае твердость образцов составила 22 ГПа, а 

модуль упругости — 342 ГПа, что выше на 16 и 55 % 

значений, полученных для образца 1 (HIPIMS) [25]. 

При использовании DCMS и среды Ar + 15%N2 

имеем H = 23 ГПа и E = 266 ГПа, что выше данных 

для HIPIMS-покрытий на 77 и 81 % соответствен-

но. Такое отличие можно связать с уменьшением 

скорости роста покрытий в режиме HIPIMS, кото-

рое приводит к снижению внутренних напряже-

ний и повышению уровня примесей кислорода и 

азота, что, в свою очередь, негативно сказывается 

на механических характеристиках. 

В табл. 2 представлены значения начального 

коэффициента трения (μ0) для покрытий с исполь-

зованием контртел SUS316 и 100Cr6 при нагрузках 

2 и 5 Н соответсвенно. В случае контртела SUS316 

и нагрузки 2 Н начальный коэффициент трения 

подложки составил 0,258. Для покрытия 1 μ0 =

= 0,207. При использовании среды N2 наблюдалось 

снижение μ0 на ~60 %. В случае контртела 100Cr6 

и нагрузки 5 Н исходные коэффициенты трения 

покрытий 1 и 3 составили 0,165, что близко к μ0 =

= 0,166 для подложки. Покрытие 2, осажденное 

в Ar + 15%N2, характеризовалось минимальным 

значением μ0 = 0,145. Из этого следует, что самым 

низким коэффициентом трения в контакте с кон-

тртелами SUS316 и 100Cr6 обладали азотсодержа-

щие покрытия. Это может быть связано с тем, что 

фаза BN, входящая в состав покрытий, может вы-

ступать в роли твердой смазки [40]. 

Результаты ударно-динамических испытаний 

показали, что при низкой нагрузке 100 Н следов 

износа на поверхности покрытий не обнаружи-

вается. Разрушение поверхности фиксируется 

только для непокрытой подложки (объем кратера 

составил V = 2,16·103 мкм3). Данные исследования 

кратеров износа после испытаний при нагрузке 

300 Н показаны на рис. 7. 

Для нереакционного покрытия наблюдалось 

хрупкое разрушение внутри кратера, тогда как для 

азотсодержащих покрытий было характерно ска-

пливание продуктов износа по границам зоны три-

боконтакта. В табл. 3 представлены результаты вы-

Таблица 2. Механические и трибологические характеристики образцов покрытий

Table 2. Mechanical and tribological properties of coating samples

№ обр. Среда

Механические свойства Трибологические свойства

Н, ГПа Е, ГПа W, % H/E H3/E2, ГПа
μ0

SUS316 100Cr6

1 Ar 19 221 41 0,085 0,14 0,207 0,165

2 Ar + 15%N2 13 147 64 0,088 0,10 0,212 0,145

3 N2 10 139 74 0,072 0,05 0,085 0,165
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числения ширины (B), глубины (D) и объемов кра-

теров (V) после ударно-динамических испытаний 

при нагрузке 300 Н. 

Можно сделать вывод, что введение азота спо-

собствует росту стойкости к ударно-динамиче-

ским воздействиям на 50 %. Аналогичные резуль-

таты от добавки азота были получены в статье [41] 

для покрытий Ti—B—N. Положительные эффекты 

от введения азота могут быть объяснены повы-

шением трещиностойкости и вязкости покрытий 

[42]. Отметим, что объем кратера подложки (V =

= 141,7·103 мкм3) в 2,6, 2,9 и 5,3 раза выше значений, 

полученных для покрытий 1, 2 и 3 соответственно. 

Заключение

Покрытия системы Zr—B—N, полученные ме-

тодом HIPIMS, обладали плотной структурой без 

выраженных столбчатых элементов. Введение азо-

та в состав покрытий привело к снижению размера 

зерна фазы h-ZrB2 и аморфизации покрытий. 

Методами спектроскопии комбинационного 

рассеяния света и инфракрасной спектроскопии 

установлено, что при осаждении в азотсодер-

жащей среде образуется фаза BN, которая не-

сколько снижает механические характеристики, 

но положительно влияет на трибологические и 

оптические свойства покрытий. Для нереакци-

онных покрытий твердость составила 19 ГПа, а 

модуль упругости — 221 ГПа. С введением азота 

эти характеристики снижаются на 47 и 37 % со-

ответственно. 

Повышение концентрации азота привело к рос-

ту оптического коэффициента пропускания по-

крытий до 97 % в диапазоне длин волн 350—950 нм. 

При осаждении покрытий в среде N2 наблюда-

лось снижение начального коэффициента трения 

на ~60 % при использовании контртела из стали 

SUS316. Ударно-динамические испытания пока-

зали рост износостойкости на 50 % при введении 

азота в состав покрытий. Покрытия, полученные 

методом HIPIMS, обладали лучшей адгезионной 

прочностью по сравнению с образцами после 

DCMS.

Работа выполнена при финансовой поддержке 

Российского фонда фундаментальных исследований 

(проект № 19-08-00187).

Авторы признательны инженеру НИЛ «Неорганические 

наноматериалы» НИТУ «МИСиС» И.Н. Волкову за помощь 

в проведении спектроскопических исследований.

Рис. 7. Изображения кратеров износа, полученные методом оптической профилометрии, 

для образцов 1 (а), 2 (б), 3 (в) и подложки (г)

Fig. 7. 3D profiles of craters for coatings 1 (a), 2 (б), 3 (в) and substrate (г)

Таблица 3. Результаты ударно-динамических 

испытаний образцов покрытий

Table 3. Results obtained in the dynamic impact tests 
of coating samples

№ 

обр.
Среда

D, 

мкм

B, 

мкм

V·10–3, 

мкм3

1 Ar 2,63 400 54,1

2 Ar + 15%N2 2,50 350 49,0

3 N2 1,85 250 26,9

a

в г

б



Наноструктурированные материалы и функциональные покрытия

79Powder Metallurgy and Functional Coatings  2021  Vol. 15  № 3

Acknowledgments: The research was funded by the Russian 

Foundation for Basic Research (Project № 19-08-00187).

The authors thank I.N. Volkov, Engineer of the «Inorganic 

Nanomaterials» research laboratory at the National University 

of Science and Technology «MISIS», for assistance 

in spectroscopic studies.

Литература/References

1. Rau J.V., Ferro D., Falcone M.B., Generosi A., Rossi Alberti-

ni V., Latini A., Teghil R., Barinov S.M. Hardness of zir-

conium diboride films deposited on titanium substrates. 

Mater. Chem. Phys. 2008. Vol. 112. P. 504—509.

2. Magnuson M., Tengdelius L., Greczynski G., Hultman L., 

Högberg H. Chemical bonding in epitaxial ZrB2 studied 

by X-ray spectroscopy. Thin Solid Films. 2018. Vol. 649. 

P. 89—96.

3. Reich S., Suhr H., Hankó K., Szepes L. Deposition of thin 

films of zirconium and Hafnium Boride by plasma en-

hanced chemical vapor deposition. Adv. Mater. 1992. 

Vol. 4. P. 650—653.

4. Zhang M., Ma X., Yin J., Zhang Y., Zhang L., Zhou Y., Feng X., 

Li W., Wang X., Chen H., Zhang L., Yin L., Deng L. Experi-

mental and theoretical modeling study on the infra-

red properties of ZrB2 thin film. Thin Solid Films. 2020. 

Vol. 709. Art. 138140.

5. Kiryukhantsev-Korneev Ph.V., Lemesheva M.V., Shvyndi-

na N.V., Levashov E.A., Potanin A.Yu. Structure, mechani-

cal properties, and oxidation resistance of ZrB2, ZrSiB, 

and ZrSiB/SiBC coatings. Protect. Met. Phys. Chem. Surf. 

2018. Vol. 54. No. 6. Р. 1147—1156. 

6. Tengdelius L., Broitman E., Lu J., Eriksson F., Birch J., Ny-

berg T., Hultman L., Högberg H. Hard and elastic epitaxial 

ZrB2 thin films on Al2O3 (0001) substrates deposited by 

magnetron sputtering from a ZrB2 compound target. Acta 

Mater. 2016. Vol. 111. P. 166—172.

7. Gao X.-H., Qiu X.-L., Li X.-T., Theiss W., Chen B.-H.,

Guo H.-X., Zhou T.-H., Liu G. Structure, thermal stability 

and optical simulation of ZrB2 based spectrally selective 

solar absorber coatings. Solar Energy Materials and Solar 

Cells. 2019. Vol. 193. P. 178—183.

8. Sun Y., Xiao X., Chai G., Xu G., Xiong B., Zhang, S. Micro-

structure, optical properties and thermal stability of ZrB2 

and Zr—B—N thin films as high-temperature solar selec-

tive absorbers. Mater. Express. 2014. Vol. 4(3). P. 205—212.

9. Qiu X.-L., Gao X.-H., He C.-Y., Liu G. Optical design, ther-

mal shock resistance and failure mechanism of a novel 

multilayer spectrally selective absorber coating based on 

HfB2 and ZrB2. Solar Energy Materials and Solar Cells. 

2020. Vol. 211. Art. 110533.

10. Dong Y., Wang T.-G., Yan B., Qi H.-J., Guo Y.-Y., Xu S.-S. 

Study on the microstructure and mechanical properties 

of Zr—B—(N) tool coatings prepared by hybrid coating 

system. Proc. Manufact. 2018. Vol. 26. P. 806—817.

11. Ramana J.V., Kumar S., David C., Ray A.K., Raju V.S. Cha-

racterisation of zirconium nitride coatings prepared by 

DC magnetron sputtering. Mater. Lett. 2000. Vol. 43. 

P. 73—76. 

12. Kiryukhantsev-Korneev Ph., Levashov E. Transparen-

cy effect in Zr—B—N coatings obtained by magnetron 

sputtering of ZrB2 target. Tech. Phys. Lett. 2020. Vol. 46. 

P. 179—181. 

13. Übleis A., Mitterer C., Ebner R. Optical properties and 

corrosion behaviour of sputtered Zr—B and Zr—B—N 

coatings. Surf. Coat. Technol. 1993. Vol. 60. P. 571—576.

14. Meng Y., Song Z.X., Li Y.H., Qian D., Hu W., Xu K.W. Ther-

mal stability of ultra thin Zr—B—N films as diffusion 

barrier between Cu and Si. Appl. Surf. Sci. 2020. Vol. 527. 

Art. 146810. 

15. Holzschuh H. Deposition of Ti—B—N (single and multi-

layer) and Zr—B—N coatings by chemical vapor deposi-

tion techniques on cutting tools. Thin Solid Films. 2004. 

Vol. 469-470. P. 92—98.

16. Dong Y., Wang T., Guo Y., Li J., Wan W. Effect of N2-flow 

rate and annealing temperature on properties Zr—B—N 

nano-composite coatings. J. Vacuum Sci. Technol. 2018. 

Vol. 38(3). P. 214—220.

17. Deng Y., Chen W., Li B., Wang C., Kuang T., Li Y. Physical 

vapor deposition technology for coated cutting tools: A 

review. Ceram. Inter. 2020. Vol. 46. P. 18373—18390.

18. Kim H.T., Jung S.K., Lee S.-Y. Properties of ITO films de-

posited on paper sheets using a low-frequency (60 Hz) 

DC-pulsed magnetron sputtering method. Vacuum. 2021. 

Vol. 187. Art. 110056.

19. Chung C.K., Chen T.S., Chang N.W., Chang S.C., Liao M.W. 

Oxidation resistance and mechanical property of cosput-

tered quasi-amorphous Ta—Si—N films under vacu-

um rapid thermal annealing. Surf. Coat. Technol. 2020. 

Vol. 205. P. 1268—1272.

20. Sarakinos K., Alami J., Konstantinidis S. High power pulsed 

magnetron sputtering: A review on scientific and engi-

neering state of the art. Surf. Coat. Technol. 2010. Vol. 204. 

P. 1661—1684.

21. Kiryukhantsev-Korneev Ph.V., Sheveyko A.N., Vorotilo S.A., 

Levashov E.A. Wear-resistant Ti—Al—Ni—C—N coat-

ings produced by magnetron sputtering of SHS-targets in 

the DC and HIPIMS modes. Ceram. Inter. 2020. Vol. 46. 

No. 2. P. 1775—1783.

22. Ghailane A., Makha M., Larhlimi H., Alami J. Design of 

hard coatings deposited by HIPIMS and DCMS. Mater. 

Lett. 2020. Vol. 280. Art. 128540.

23. Ghailane A., Larhlimi H., Tamraoui Y., Makha M., Busch H., 

Fischer C.B., Alami J. The effect of magnetic field confi-



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 3

80 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 3

guration on structural and mechanical properties of TiN 

coatings deposited by HIPIMS and DCMS. Surf. Coat. 

Technol. 2020. Vol. 404. Art. 126572.

24. Mitterer C., Uebleis A., Ebner R. Sputter deposition of wear 

resistant coatings within the system Zr—B—N. J. Mater. 

Sci. Eng. 1991. Vol. 140 (1-2). P. 670—675. 

25. Kiryukhantsev-Korneev Ph. V., Sytchenko A.D. The influen-

ce of H, W, H/E, H3/E2, structure and chemical com-

position on the resistance of Ti—B—(N), Mo—B—(N), 

Cr—B—(N), and Zr—B—(N) coatings to cyclic impact 

loading. Protection of Metals and Physical Chemistry of 

Surfaces. 2020. Vol. 56. No. 6. P. 1190—1200.

26. Urgen M., Cakir A.F., Eryilmaz O.L., Mitterer C. Corrosion 

of zirconium boride and zirconium boron nitride coated 

steels. Surf. Coat. Technol. 1995. Vol. 71 (1). P. 60—66.

27. Kuznetsova T., Lapitskaya V., A. Khabarava A., Chizhik S., 

Warcholinski B., Gilewicz A. The influence of nitro-

gen on the morphology of ZrN coatings deposited by 

magnetron sputtering. Appl. Surf. Sci. 2020. Vol. 522. 

Art. 146508.

28. Liu Z.-J., Xing X.-J., Jiang X.-Y., Wang X., Zhang L., Jian X., 

Mu C.-H., Han T.-C., Lu H.-P., Zhang L.-B., Yin L.-J., 

Deng L.-J. Structural self-deterioration mechanism for 

zirconium diboride in an inert environment. Ceram. Inter. 

2021. Vol. 47. Р. 18977—18983. 

29. Mokgadi T.F., Madito M.J., Mlambo M., Skuratov V.A., 

Motloung S.V., Hlatshwayo T.T. Slow and swift heavy ions 

irradiation of zirconium nitride (ZrN) and the migra-

tion behaviour of implanted Eu. Nuclear Instruments and 

Methods in Physics Research Section B: Beam Interactions 

with Materials and Atoms. 2019. Vol. 461. P. 63—69. 

30. Ben el Mekki M., Djouadi M.A., Guiot E., Mortet V., Pascal-

lon J., Stambouli V., Bouchier D., Mestres N., Nouet G. Struc-

ture investigation of BN films grown by ion-beam-as-

sisted deposition by means of polarised IR and Raman 

spectroscopy. Surf. Coat. Technol. 1999. Vol. 116-119. 

P. 93—99.

31. Zhong B., Zhang T., Huang X.X., Wen G.W., Chen J.W., 

Wang C.J., Huang Y.D. Fabrication and Raman scattering 

behavior of novel turbostratic BN thin films. Mater. Lett. 

2015. Vol. 151. P. 130—133.

32. Pokropivny V., Kovrygin S., Gubanov V., Lohmus R., Lohmus A., 

Vesi U. Ab-initio calculation of Raman spectra of sing-

le-walled BN nanotubes. Physica E: Low-dimensional Sys-

tems and Nanostructures. 2008. Vol. 40. P. 2339—2342.

33. Kiryukhantsev-Korneev Ph.V., Pierson J.F., Bychkova M.Ya., 

Manakova O.S., Levashov E.A., Shtansky D.V. Compara-

tive study of sliding, scratching, and impact-loading 

behavior of hard CrB2 and Cr—B—N films. Tribol Lett. 

2016. Vol. 63. Art. 44.

34. Yamauchi S., Do S. Raman spectroscopic study on the be-

havior of boric acid in wood. J. Wood Sci. 2003. Vol. 49. 

P. 227—234.

35. Zhao S., Zhao Y., Ran Y., Lu H., Guo Q., Gao C., Zhao Y., 

Yan W., Jiang Z., Wu H., Zhang D., Wang Z. Surface 

enhanced Raman scattering on ion-beam-deposited 

TiNx/Si substrates. Nuclear Instruments and Methods in 

Physics Research Section B: Beam Interactions with Mate-

rials and Atoms. 2020. Vol. 472. P. 24—31.

36. Li H., Yang B., Yu B., Huang N., Liu L., Lu J., Jiang X. 

Graphene-coated Si nanowires as substrates for sur-

face-enhanced Raman scattering. Appl. Surf. Sci. 2021. 

Vol. 541. Art. 148486.

37. Wang X., Ji Y., Zhang M., Zhao Y., Chen Y., Zhao Z., Pan S., 

Wang H. Damage effects in 6H—SiC single crystals by 

Si&H dual ion irradiation: A combined Raman and 

XRD study. Nuclear Instruments and Methods in Physics 

Research Section B: Beam Interactions with Materials and 

Atoms. 2020. Vol. 485. P. 20—25.

38. Yu L., Zhao H., Xu J. Mechanical, tribological and cor-

rosion performance of WBN composite films deposited 

by reactive magnetron sputtering. Appl. Surf. Sci. 2014. 

Vol. 315. P. 380—386.

39. Pat S., Şilik E., Musaoğlu C., Özen S., Mohammadighareh-

bagh R., Hakan Yudar H., Korkmaz Ş. Cubic BN thin film 

deposition by a RF magnetron sputtering. Vacuum. 2018. 

Vol. 157. P. 31—35.

40. Podgornik B., Kafexhiu F., Kosec T., Jerina J., Kalin M. 

Friction and anti-galling properties of hexagonal bo-

ron nitride (h-BN) in aluminium forming. Wear. 2017. 

Vol. 388-389. P. 2—8.

41. Rebholz C., Ziegele H., Leyland A., Matthews A. Structure, 

mechanical and tribological properties of Ti—B—N and 

Ti—Al—B—N multiphase thin films produced by elec-

tron-beam evaporation. J. Vacuum Sci. Technol. A. 1998. 

Vol. 16. P. 2851—2857.

42. Kiryukhantsev-Korneev Ph.V., Pierson J.F., Kuptsov K.A., 

Shtansky D.V. Hard Cr—Al—Si—B—(N) coatings depos-

ited by reactive and non-reactive magnetron sputtering of 

CrAlSiB target. Appl. Surf. Sci. 2014. Vol. 314. P. 104—111.



р _ y g


	Пор-мет-3-1-4
	PM_2021-03_final
	Пор-мет-3-2-3


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

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

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

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



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

  /CreateJDFFile false
  /Description <<

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

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


