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Получение высокоэнтропийного сплава Fe–Cr–Co–Ni–Ti 
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© 2021 г.  Н.А. Кочетов, А.С. Рогачев, Д.Ю. Ковалев, А.С. Щукин, С.Г. Вадченко

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

Статья поступила в редакцию 13.08.20 г., доработана 20.10.20 г., подписана в печать 29.10.20 г.

Аннотация: Методом высокоинтенсивной механической обработки (ВМО) многокомпонентной порошковой смеси 
Fe + Cr + Co + Ni + Ti получен двухфазный порошковый сплав на основе твердых растворов замещения с ОЦК- и ГЦК-решеткой. 
Шлифы образцов и частицы полученных смесей изучались на электронном сканирующем автоэмиссионном микроскопе 
сверхвысокого разрешения методом сканирующей электронной микроскопии. Рентгенограммы смесей регистрирова-
лись с помощью дифрактометра ДРОН 3 на FeKα- и CuKα-излучении. Выявлено, что после 10 мин ВМО на рентгенограмме 
остается один интенсивный суперпозиционный рефлекс, угловое положение которого отвечает рефлексам 111 и 110 фаз с 
ГЦК- и ОЦК-решеткой соответственно. Искровым плазменным спеканием (ИПС) при температурах 800 и 1000 °С из смеси 
после 90 мин ВМО получены образцы компактного высокоэнтропийного материала. Определены их удельное электросо-
противление и плотность, а также зависимости этих характеристик от температуры спекания. Показано, что в процессе 
ИПС порошкового сплава, вероятно, происходит обогащение твердого раствора замещения с ОЦК- решеткой титаном. 

Ключевые слова: многокомпонентный сплав, Fe–Cr–Co–Ni–Ti, высокоинтенсивная механическая обработка (ВМО), гране-
центрированная кристаллическая решетка, объемно-центрированная кристаллическая решетка, искровое плазменное 
спекание (ИПС), компактный высокоэнтропийный материал.
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Production of high-entropy Fe–Cr–Co–Ni–Ti alloy by mechanical alloying 

and spark plasma sintering of a powder mixture
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Abstract: A two-phase powder alloy based on substitutional solid solutions with BCC and FCC lattices was obtained by high-
intensity mechanical treatment (HMT) of a multicomponent Fe–Cr–Co–Ni–Ti powder mixture. Sample sections and particles of 
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Введение

Многокомпонентные высокоэнтропийные спла-

вы (МВЭС) представляют собой новый класс 

материалов, обладающих повышенными физи-

ко-химическими и механическими свойствами 

по сравнению с классическими легированными 

сплавами [1—8]. Концепция МВЭС заключается 

в том, что 5 или более различных атомов образу-

ют однофазный сплав с плотноупакованной ГЦК- 

или ОЦК-решеткой. Таким образом, МВЭС — это 

сплавы, содержащие в большинстве случаев не 

менее 5 элементов, причем количество каждого 

из них не должно быть меньше 5 ат. % и больше 

35 ат. %. Многокомпонентные сплавы, в которых 

элементы находятся в равных атомных долях, яв-

ляются классическими МВЭС.

Механические свойства таких материалов свя-

заны с особенностями их атомно-кристалличе-

ской структуры, проявляющимися в искажении 

кристаллической решетки. Согласно общеприня-

той классификации сплав Fe—Cr—Co—Ni—Ti от-

носится к семейству МВЭС на основе 3d-переход-

ных металлов Fe—Cr—Co—Ni—Х, где Х — Al, Ti, 

Cu, V или Mn [9—13]. Эта группа МВЭС вызывает 

интерес благодаря высоким значениям предель-

ной деформации разрушения при пониженных и 

даже криогенных температурах [4, 11], прочности 

на растяжение и пластичности [14—17], а также 

mixtures obtained were studied using an ultra high resolution field emission scanning electron microscope by scanning electron 
microscopy. XRD patterns of mixtures were recorded on the DRON 3 diffractometer with FeKα and CuKα radiation. It was found that 
after 10 minutes of HMT one intense superposition reflection remains on the XRD pattern with the angular position corresponding 
to Reflections 111 and 110 of phases with FCC and BCC lattices, respectively. A spark plasma sintering (SPS) method was used 
to obtain compact high-entropy material samples from the mixture after 90 minutes of HMT at 800 and 1000 °C. Their specific 
electrical resistance and density as well as the dependence of these properties on the sintering temperature were determined. 
It was demonstrated that the substitutional solid solution with the BCC lattice is probably enriched with titanium during the powder 
alloy SPS process.

Keywords: multicomponent alloy, Fe–Cr–Co–Ni–Ti, high-intensity mechanical treatment  (HMT), face-centered cubic lattice, body-
centered cubic lattice, spark plasma sintering (SPS), compact high-entropy material.
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сверхпластичности [18], прочности и твердости 

[15, 19—21].

Для получения высокоэнтропийных сплавов 

применяют различные методы, например элект-

родуговое плавление в вакууме [22—24], индук-

ционное плавление [3, 25], механическое активи-

рование (МА) или сплавление (МС) [26—30] и др. 

Известны работы, в которых МВЭС получают ме-

тодом самораспространяющегося высокотемпера-

турного синтеза (СВС) [31, 32].

Считается, что технология механического сплав-

ления позволяет получать более однородные сплавы 

со стабильными микроструктурой и фазовым соста-

вом по сравнению с другими методами [27, 28].

Цель настоящей работы — получение 5-компо-

нентного МВЭС Fe—Cr—Co—Ni—Ti путем меха-

нического сплавления порошков элементов в пла-

нетарной мельнице, а также исследование свойств 

компактных образцов, полученных искровым 

плазменным спеканием механосинтезированного 

порошка. 

Методика исследований

В работе использовали следующие порошки: 

— никеля марки НПЭ-1 (средний размер час-

тиц d = 150 мкм);
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— карбонильного радиотехнического железа 

Р-10 (d = 3,5 мкм);

— хрома ПХ-1М (d < 125 мкм);

— кобальта ПК-1у (d < 71 мкм); 

— титана ПТС (d = 55 мкм). 

Смесь Fe + Cr + Co + Ni + Ti готовили переме-

шиванием исходных порошков в фарфоровой 

ступке в равных мольных долях.

Высокоэнергетическую механическую обра-

ботку (ВМО) порошковой смеси проводили в ме-

ханоактиваторе АГО-2 с водяным охлаждением 

в воздушной атмосфере при ускорении 90 g с ис-

пользованием стальных шаров диаметром 9 мм. 

Продолжительность ВМО варьировалась от 1 до 

90 мин; соотношение массы шаров к массе смеси в 

барабанах активатора составляло 20:1.

Как показали наши предыдущие исследова-

ния [29], при ВМО в течение 15 мин и более по-

рошки МВЭС на основе 3d-переходных металлов 

Fe—Cr—Co—Ni—Х могут воспламеняться при из-

влечении смеси из барабана сразу после ВМО. 

Для предотвращения этого образцы МВЭС вы-

держивались в герметично закрытых барабанах 

минимум 15 мин.

В течение обработки отбирали пробы порошка 

для анализа фазового состава и морфологии по-

рошковой смеси.

Для изучения микроструктуры смесей после 

ВМО стальной шар, используемый в процессе, 

вместе с налипшим на него слоем смеси разрезали 

и из него готовили шлиф. Шлифы и частицы сме-

сей после ВМО изучали на электронном сканиру-

ющем автоэмиссионном микроскопе сверхвысо-

кого разрешения Ultra Plus («Carl Zeiss», Германия) 

методом сканирующей электронной микроскопии 

(СЭМ).

Рентгенофазовый анализ (РФА) проводили 

на дифрактометре ДРОН 3 (НПП «Буревестник», 

Россия). Использовалось CuKα-излучение (λ =

= 1,54187 Å)

Для минимизации флуоресцентного излуче-

ния элементов группы железа на вторичном пуч-

ке был установлен монохроматор. Профильный 

анализ рентгенограмм и определение параметров 

элементарной ячейки проводили в программном 

пакете PDWin 6.0 (НПП «Буревестник»).

Фракционный состав и распределение частиц 

смеси по размеру оценивали по стандартной мето-

дике на лазерном анализаторе Микросайзер-201C 

(Россия). Погрешность измерений не превыша-

ла 1,2 %.

Пикнометрическую плотность спеченных об-

разцов вычисляли как отношение массы образцов 

к их объему.

Исходя из параметра элементарной ячейки и 

соотношения элементов в зернах фаз рассчитыва-

ли рентгеновскую плотность твердых растворов. 

Соотношение фаз в образце оценивали по фото-

графиям их шлифов методом наложения сетки. 

Далее по значениям рентгеновской плотности фаз 

и их соотношению в образцах определяли их тео-

ретическую плотность.

Шлифовку и полировку образцов осуществля-

ли по стандартной методике на шлифовально-

полировальной машине DP-U4 («Struers», Дания).

Компактные образцы получали методом ис-

крового плазменного спекания (ИПС) при 800 и 

1000 °С на установке Labox 650 («SinterLand», Япо-

ния). Использовали порошковую смесь после 

90-минутной ВМО, из которой прессовали бри-

кеты с относительной плотностью 0,55. ИПС осу-

ществляли в вакууме 15—20 Па, скорость нагрева 

до температуры спекания составляла 100 °С/мин, 

давление прессования — 50 МПа.

Электросопротивление материала измеряли на 

пластинах размерами 14,6×6,45×1,0 и 15×2×0,8 мм, 

вырезанных из образца. Поскольку у спеченно-

го материала оно мало, для исключения влияния 

контактных сопротивлений измерения проводили 

4-зондовым методом, обеспечивающим высокую 

точность, с помощью микроомметра АКИП-6301 

(Россия) при комнатной температуре. 

Микротвердость материалов оценивали по 

стандартной методике на приборе ПМТ-3 (Россия) 

при нагрузке 50 г.

Результаты и их обсуждение

В процессе ВМО исходные частицы агломе-

рируются, формируя композитные частицы [29] 

(рис. 1). При максимальном времени обработки 

90 мин частицы различных компонентов не иден-

тифицируются, и визуально порошковая смесь 

выглядит гомогенной (рис. 1, б). Средний размер 

частиц исходной смеси составлял 30 мкм, а после 

90 мин ВМО он увеличился до 45 мкм. 

После 30 мин ВМО частицы имеют слоистую 

микроструктуру (рис. 2, а). С увеличением про-

должительности ВМО до 60 и 90 мин (рис. 2, б, в) 

микроструктура частиц смеси становится практи-

чески однородной, слои различных компонентов 

не идентифицируются.
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Рентгенофазовый анализ смесей после ВМО 

показал, что уже после 10 мин обработки на рент-

генограмме остается один интенсивный супер-

позиционный пик, угловое положение которого 

отвечает рефлексам 111 и 110 фаз с ГЦК- и ОЦК-ре-

шеткой соответственно. С увеличением времени 

ВМО повышается дефектность кристаллической 

структуры, что приводит к уширению рефлек-

сов и уменьшению соотношения интенсивности 

пиков к интенсивности фона. Однако даже при 

максимальной длительности ВМО (90 мин) супер-

позиционный рефлекс (см. рис. 3, а), отвечающий 

плоскостям 111 (ГЦК) и 110 (ОЦК), является не-

симметричным, что свидетельствует о гетероген-

ности сплава, содержащего 2 неупорядоченных 

твердых раствора замещения.

На рентгенограмме материала, полученного 

ИПС при 800 °С (рис. 3, б), наблюдаются интен-

Рис. 1. Микроструктура частиц смесей после ВМО продолжительностью 60 мин (а) и 90 мин (б)

Fig. 1. Microstructures of mixture particles after 60 min (а) and 90 min (б) HMT

Рис. 2. Микроструктура частиц после ВМО 

продолжительностью 30 мин (а), 60 мин (б) 

и 90 мин (в)

Fig. 2. Microstructures of particles 

after 30 min (а), 60 min (б) and 90 min (в) HMT

a

a

в

б

б
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сивные пики 111, 200 и 220, относящиеся к твердо-

му раствору замещения с ГЦК-структурой. В об-

ласти 2θ ~ 62° присутствует рефлекс 200 твердого 

раствора замещения с ОЦК-структурой. Его более 

интенсивный пик 110 накладывается на рефлекс 

111 фазы твердого раствора с ГЦК-решеткой, об-

уславливая заметную асимметрию слева профиля 

линии. Помимо основных двух фаз твердых рас-

творов в образце присутствует σ-фаза, угловое по-

ложение линий которой близко к интерметалли-

ду FeCr.

ИПС при t = 1000 °С приводит к исчезнове-

нию интерметаллидной фазы. На рентгенограмме 

(рис. 3, в) присутствуют рефлексы только двух твер-

дых растворов замещения с ГЦК- и ОЦК-структу-

рой. Необходимо отметить, что в результате ИПС 

дефектность структуры, вызванная ВМО, суще-

ственно снижается, что проявляется в уменьше-

нии полуширины дифракционных пиков и фона 

рентгенограмм. 

Сопоставление углового положения дифрак-

ционных рефлексов твердого раствора с ОЦК-ре-

шеткой до и после ИПС (см. рис. 3) показывает, 

что этот процесс приводит к значительному сме-

щению рефлексов в сторону увеличения межплос-

костного расстояния. Параметр элементарной 

ячейки ОЦК-фазы твердого раствора у компак-

тированного методом ИПС материала возрастает 

(табл. 1). 

По-видимому, увеличение объема элементар-

ной ячейки связано с обогащением твердого рас-

твора с ОЦК-решеткой титаном, атомный радиус 

которого существенно больше, чем у элементов 

группы железа.

Микроструктура компактных образцов (рис. 4), 

полученных с помощью ИПС, показывает нали-

чие зерен двух фаз, различающихся по элементно-

му составу. Можно предположить, что более тем-

ные зерна представляют собой твердый раствор с 

Рис. 3. Рентгенограммы высокоэнтропийного 

сплава Fe–Cr–Co–Ni–Ti

а – порошок сплава после 90 мин ВМО; б, в – компактный 

образец, полученный методом ИПС при 800 °С (б) и 1000 °С (в)

Fig. 3. XRD patterns of high-entropy Fe–Cr–Co–Ni–Ti 

alloy

а – alloy powder after 90 min HMT; б, в – compact obtained 

at t = 800 °С (б) and 1000 °С (в)

Рис. 4. Микроструктура (SEM) образца после ИПС при t = 800 °С

Fig. 4. Sample microstructure (SEM) after SPS at t = 800 °С
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ОЦК-решеткой с большим содержанием титана, 

а светлые — с меньшим. Среднее содержание эле-

ментов в твердых растворах, по данным энерго-

дисперсионного анализа в 12 точках, представлено 

в табл. 2. 

Из данных, приведенных в табл. 1 и 2, видно, 

что рентгеновская плотность и содержание эле-

ментов в зернах двух фаз различаются. Твердый 

раствор с ГЦК-решеткой, обедненный титаном, 

имеет несколько большую рентгеновскую плот-

ность (7,77—7,8 г/см3), чем твердый раствор с 

ОЦК-решеткой (6,79—6,87 г/см3).

Размеры частиц порошка после ВМО в тече-

ние 90 мин (см. рис. 1, б) и после ИПС (см. рис. 4) 

имеют близкие значения порядка 45 мкм, что 

связано с небольшой длительностью ИПС, в ходе 

которого рост зерна за счет собирательной рекри-

сталлизации незначителен. Аналогичный резуль-

тат был получен при исследовании МВЭС состава 

Fe—Cr—Co—Ni—Mn [29].

Свойства компактных образцов, спеченных 

при температурах 800 и 1000 °С, представлены в 

табл. 3. Полученный после ИПС материал по твер-

дости превышает высокопрочные легированные 

стали известных марок (рис. 5). Согласно [2] важ-

ным фактором, контролирующим прочностные 

свойства МВЭС, является структурный тип. Од-

нофазные сплавы с ГЦК-типом решетки, напри-

мер Co—Cr—Fe—Ni—Cu, характеризуются высо-

кой пластичностью и низкой твердостью порядка 

100—200 HV, а МВЭС с ОЦК-решеткой обычно 

имеют твердость более 600 HV, однако их пластич-

ность ограничена. 

В двухфазных (ГЦК + ОЦК) сплавах достига-

ется баланс механических свойств. Они обладают 

высокими показателями прочности и вязкости. 

Таким образом, высокая твердость полученного 

ИПС материала связана с двухфазной структу-

рой сплава, включающего два твердых раствора с 

ОЦК- и ГЦК-решеткой. 

Таблица 3. Свойства компактных образцов

Table 3. Properties of compacts

tИПС, °С

Плотность
Уд. электро-

сопротивление, 

Ом·м

Микротвердость

HV0.05 Пикнометрическая, 

г/см3
Теоретическая, 

г/см3
Относительная, 

%

800 7,28 7,331 99.3 1,7·10–6 422

1000 7,33 7,370 99.5 1,4·10–6 501

Таблица 1. Параметры элементарной ячейки и рентгеновская плотность сплава Co–Cr–Fe–Ni–Ti 

после ВЭМО и ИПС

Table 1. Unit cell parameters and theoretical calculated crystal density of Co–Cr–Fe–Ni–Ti alloy after HMT and SPS

tИПС, °С

Параметр элементарной ячейки a, Å Рентгеновская плотность, г/см3

ГЦК ОЦК

PDF2 

№ 06-0696

α-Fe

PDF2

№ 04-0850

Ni

ГЦК ОЦК α-Fe Ni

800 3,602(3) 2,978(3)
2,8664 3,5238

7,801 6,868
7,875 8,909

1000 3,608(4) 2,990(2) 7,776 6,785

Таблица 2. Элементный состав ОЦК- и ГЦК-фазы

Table 2. Elementary composition of BCC and FCC phases

tИПС, °С Фаза
Содержание 

об. %

Cодержание, мас.%

Ti Cr Fe Co Ni

800
ГЦК 57 16,6 18,5 22,8 19,7 22

ОЦК 42 17,6 18,9 22,5 20,2 20,8

1000
ГЦК 59 17,2 18,6 23,3 19,8 21,1

ОЦК 41 18,5 18,6 22,7 19,6 20,6
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Удельное электросопротивление МВЭС Co—

Cr—Fe—Ni—Ti несколько больше, чем у сплава 

Co—Cr—Fe—Ni—Mn (1,06·10–6 Ом·м), получен-

ного по аналогичной технологии [26], и намного 

выше этого показателя у каждого из компонентов 

сплава в отдельности. Это объясняется сильны-

ми искажениями кристаллической структуры, 

свойственными высокоэнтропийным сплавам, и 

открывает возможности для их использования в 

различных электротехнических устройствах в ка-

честве нагревателей и прецизионных материалов.

Заключение

Высокоэнергетической механической обработ-

кой смеси Fe + Cr + Co + Ni + Ti получен двух-

фазный порошковый сплав, содержащий два не-

упорядоченных твердых раствора замещения с 

плотнейшими кубическими решетками. Кристал-

лическая структура фаз, образовавшихся после 

90-минутного механического сплавления, суще-

ственно дефектна, а концентрационные неодно-

родности распределения элементов практически 

отсутствуют.

Компактные образцы, полученные из механо-

синтезированного порошка сплава Fe—Cr—Co—

Ni—Ti методом искрового плазменного спекания 

при t = 800 и 1000 °С, имеют пористость менее 1 %. 

По фазовому составу сплав после ИПС близок к 

порошковому. Однако при t = 800 °С наблюдаются 

частичный распад твердых растворов замещения 

и выделение интерметаллидной σ-фазы. Увеличе-

ние температуры ИПС до 1000 °С приводит к по-

лучению сплава на основе двух неупорядоченных 

ГЦК- и ОЦК-фаз твердых растворов замещения.

Установлено, что параметры элементарной ячей-

ки ГЦК- и ОЦК-фаз твердых растворов существен-

но превышают таковые переходных металлов с ана-

логичным типом структуры. Причиной увеличения 

метрики ячейки является присутствие в составе 

сплава титана, атомный радиус которого значитель-

но больше, чем у элементов группы железа.

Концентрационные отличия в элементном 

составе обеих фаз твердых растворов в компак-

тированных образцах незначительны, однако в 

ОЦК-фазе наблюдается повышенное по сравне-

нию с ГЦК-фазой содержание титана и, соответ-

ственно, уменьшение ее плотности. Выявлено, что 

увеличение температуры ИПС приводит к росту 

плотности и микротвердости сплава и уменьше-

нию его электросопротивления.
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фонда (проект № 20-13-00277).
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Рис. 5. Микротвердость МВЭС [* – наст. работа] и легированной аустенитной (316) 

и мартенситной (17-4PH) сталей [2, 33]

Fig. 5. Microhardness of multicomponent high-entropy alloy [* – this paper] and alloyed austenitic (316) 

and martensitic (17-4PH) alloys [2, 33]
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Аннотация: Используя совместно два варианта процесса самораспространяющегося высокотемпературного синтеза: 
СВС из элементов и СВС-металлургии, получены литые материалы на основе MAX-фаз Cr2AlC и (Cr0,7Ti0,3)2AlC. В экспе-
риментах применялись смеси с составами, рассчитанными согласно химической схеме 70%(Cr2O3 + 3Al + C)/(2Ti + Al + C) +
+ 30%(3CaO2 + 2Al). Синтез осуществлялся в реакторе объемом 3 л при давлении аргона 5 МПа. Структуру и фазовый состав 
продукта реакции исследовали методами рентгенофазового анализа и сканирующей электронной микроскопии. В ходе 
работы установлено существенное влияние соотношения исходных реагентов на параметры синтеза и фазовый состав 
целевых продуктов. Показана возможность получения литого материала на основе легированной титаном фазы Cr2AlC. 
Выявлено, что полученный продукт является композиционным материалом на основе фазы (Cr1–хTiх)2AlC (х = 0,18÷0,28), 
содержание которой составляет 43–62 мас.% в зависимости от исходного соотношения реагентов. Микроструктура мате-
риала характеризуется наличием ламинатных слоев с включениями карбидных зерен. В конечном продукте присутствуют 
примесные карбидные (Ti0,9Cr0,1C, Cr7C3, Cr3С2) и интерметаллидные (Al8Cr5, AlTi3) соединения, что обусловлено недоста-
точным временем существования расплава, формирующегося в волне горения.
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Synthesis of cast materials based on MAX phases in Cr–Ti–Al–C system
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Chernogolovka, Russia
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Abstract: Two variants of the self-propagating high-temperature synthesis process, namely SHS from elements and SHS metallur-
gy, were combined to obtain cast materials based on the MAX phases of Cr2AlC and (Cr0.7Ti0.3)2AlC. Experiments involved mixtures 
with compositions calculated according to the chemical scheme 70%(Cr2O3 + 3Al + C)/(2Ti + Al + C) + 30%(3CaO2 + 2Al). Synthe-
sis was carried out in a 3 l reactor at an argon pressure of 5 MPa. The structure and phase composition of the reaction product were 
studied by X-ray diffraction and scanning electron microscopy. It was found during the research that the ratio of original reagents 
has a significant effect on the synthesis parameters and phase composition of desired products. The possibility of obtaining a cast 
material based on the titanium-doped Cr2AlC phase was shown. It was found that the resulting product is a composite material 
based on the (Cr1–хTiх)2AlC (х = 0.18÷0.28) phase, and the content of this phase is 43–62 wt.% depending on the original ratio of 
reagents. The material microstructure features by the presence of laminate layers with carbide grain inclusions. The end product 
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contains carbide (Ti0.9Cr0.1C, Cr7C3, Cr3С2) and intermetallic (Al8Cr5, AlTi3) impurities due to the insufficient life time of a melt 
formed in the combustion wave.

Keywords: SHS metallurgy, MAX phase, Ti–Cr–Al–C system, microstructure, composite material. 
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Введение

Тройные карбиды Cr2AlC и Ti2AlC являются 

представителями семейства МАХ-фаз, имеющих 

формулу Mn+1AXn, где М — переходный d-металл, 

А — элемент групп IIIA—VIA (Al, Si, Ge и др.), 

Х — углерод или азот (n = 1÷5). МАХ-фазы харак-

теризуются гексагональной плотной упаковкой 

P6/mmc и имеют слоистую кристаллическую 

структуру, в которой карбидные или нитридные 

блоки [Мn+1Хn] разделены монослоями атомов 

элементов IIIА—VIA групп. Интерес к подобным 

соединениям обусловлен особенной комбина-

цией физико-химических свойств, связанных со 

слоистостью на уровне кристаллической струк-

туры. Материалы на основе MAX-фаз обладают 

большим потенциалом для использования в ин-

дустриальных сферах, поскольку имеют уникаль-

ное сочетание особенностей как металлов, так и 

керамики [1, 2], и являются перспективными для 

применения в условиях высоких температур и 

окислительных сред. Подобно металлам они ха-

рактеризуются высокой электро- и теплопрово-

дностью, легко обрабатываются, не чувствительны 

к термоударам, а как керамика они имеют низкую 

плотность и высокие модуль упругости, жаростой-

кость и жаропрочность [3—6]. К настоящему вре-

мени получено более 70 соединений, относящихся 

к семейству МАХ-фаз, среди которых Cr2AlC яв-

ляется наиболее широко изученным после Ti2AlC, 

Ti3AlC2 и Ti3SiC2 [7—9]. 

Основными способами получения Cr2AlC явля-

ется синтез из элементов методами горячего прес-

сования (HIP), плазменно-искрового спекания 

(SPS), спекания импульсным разрядом в вакууме, 

причем кроме основной фазы в составе материала 

присутствуют Cr5Al8, Cr2Al и Cr7C3, а также непро-

реагировавшие Cr и С [10—12]. Ряд твердых рас-

творов МАХ-фаз состава 211 — (Cr1–xTix)2AlC с x =

= 0,05÷0,2 — был получен из смеси порошков CrCx, 

TiCx и Al путем горячего прессования [13]. Синте-

зировать (Cr1–xTix)2AlC при х > 0,2 не удалось, в со-

ставе материала при увеличении содержания CrCx 

в исходной смеси появляются вторичные карбид-

ные фазы (Cr7C3, Cr3C2, TiC). МАХ-фазы составов 

312 и 413 — (Cr2/3Ti1/3)3AlC2 и (Cr5/8Ti3/8)4AlC3 — 

получали методом горячего прессования по-

рошков элементов при t = 1500 °С в течение 1 ч под 

давлением 30 МПа в потоке аргона [14]. Компози-

ция (Cr2/3Ti1/3)3AlC2 показала высокую стабиль-

ность. Вместе с тем синтезировать материал, со-

держащий только фазу (Cr1–xTix)n+1AlCn, сложно, 

и продукт содержит примеси карбидных (TiCx, 

(TiCr)Cx, CrCx) и интерметаллидных фаз системы 

Ti—Al—Cr. 

Согласно термодинамическим расчетам [15] об-

ласти существования твердых растворов Ti2AlC—

Cr2AlC крайне ограничены. В исследовании [16] 

были предприняты попытки синтеза MAX-фаз 

составов 211 и 312 с использованием реакционно-

го спекания порошков Cr, TiH2, Al и графита. Бы-

ло отмечено, что как замещение титана хромом в 

Ti3AlC2, так и взаимная растворимость Ti2AlC и 

Cr2AlC ограничены несколькими атомными про-

центами. Полученные материалы содержали зна-

чительное количество вторичных фаз TiC и Al—Cr. 

Таким образом, при получении MAX-фаз в 

системе Cr—Ti—Al—C методами HIP, SPS и реак-

ционного спекания в конечных продуктах всегда 

присутствуют примесные карбидные и интерме-

таллидные фазы.

Перспективным методом получения MAX-фаз 

является самораспространяющийся высокотемпе-

ратурный синтез (СВС). Эта технология практи-
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чески не требует затрат электроэнергии, обладает 

высокой производительностью и экологической 

чистотой [17—19]. С помощью СВС из элемен-

тов были получены МАХ-фазы Ti2AlC, Ti3AlC2 

и Ti3SiC2 [20—22]. В этих работах авторы исполь-

зовали исходные смеси, состоящие из порошков 

титана, алюминия, углерода и кремния. Одним 

из технологических направлений метода саморас-

пространяющегося высокотемпературного син-

теза является СВС-металлургия, позволяющая 

получать литые материалы за счет полного плав-

ления компонентов в волне горения. Ее особен-

ность состоит в использовании смесей, состоящих 

из оксидов металлов, металла-восстановителя (Al 

или Mg) и углерода, а также высокоэнергетических 

добавок, например CaO2 + Al. Процесс основан на 

прохождении следующих экзотермических реак-

ций:

Ме1Ох + Ме2 = Ме1 + Ме2Ох,

Ме1 + Al = Ме1Al,

Ме1 + С = Ме1С,

Ме1Al + Ме1С = Ме1
2AlC,

где Ме1 — ранний переходный металл, Ме2 — Al 

или Mg. 

Впервые метод СВС-металлургии для синте-

за МАХ-фазы Cr2AlC был применен в работе [23]. 

При определенном соотношении реагентов тем-

пература горения превышает температуру плав-

ления исходных реагентов и конечных продуктов. 

В результате продукт в волне горения формирует-

ся в жидком состоянии. Из-за различного удель-

ного веса под действием гравитации происходит 

сепарация тяжелой металлоподобной и легкой 

оксидной фаз образовавшихся продуктов [23—25]. 

В этих работах использовались исходные смеси, 

состоящие из оксидов хрома (VI) и (III) с алюми-

нием и углеродом. Было показано, что основным 

параметром синтеза, определяющим состав конеч-

ных продуктов, является время жизни расплава, 

которое зависит от температуры горения исходной 

смеси. В работе [26] для синтеза литой фазы Cr2AlC 

использовались смеси на основе химически сопря-

женных реакций: слабоэкзотермическая Cr2O3 +

+ 3Al + C (акцептор тепла) и сильноэкзотермиче-

ская 3CaO2 + 2Al (донор тепла). Было установлено, 

что максимальное содержание фазы Cr2AlC, рав-

ное 66 %, достигается при 30 %-ном содержании 

добавки 3CaO2 + 2Al в исходной шихте. 

Цель настоящего исследования состояла в уста-

новлении возможности получения легированной 

титаном фазы Cr2AlC при совмещении двух про-

цессов — самораспространяющегося высокотем-

пературного синтеза из элементов и СВС-метал-

лургии. 

Материалы и методика 

экспериментов

В качестве исходных компонентов использова-

ли порошки оксидов хрома Cr2O3 (ЧДА) (производ-

ства Первоуральского ПО «Хромпик») и кальция 

CaO2 (Ч) (НПК «Реактив», г. Новосибирск), а так-

же алюминий марки АСД-1 («Волгоградская алю-

миниевая компания»), титан ПТМ (АО «ПОЛЕМА», 

г. Тула) и графит МПГ (ООО «Графит-ресурс», Че-

лябинская обл.) с размером частиц менее 100 мкм. 

Расчет соотношений компонентов исходных сме-

сей проводили, используя следующие химические 

реакции:

Cr2O3 + 3Al + C = Cr2AlC + Al2О3,  (1)

3CaO2 + 2Al = 3CaO + Al2О3,  (2)

2Ti + Al + C = Ti2AlC.  (3)

В качестве базовой использовали шихту, соот-

ветствующую схемам (1) и (2), состав которой 

70%(Cr2O3 + 3Al + C) + 30%(3CaO2 + 2Al) был апро-

бирован в работе [26]. Эта смесь горит в стационар-

ном режиме. После прохождения волны горения 

материал находится в жидкофазном состоянии, 

что из-за различного удельного веса приводит к 

разделению продукта на 2 слоя: нижний — метал-

лоподобный, верхний — оксидный. 

Для получения легированной титаном фазы 

Cr2AlC в базовый состав добавляли смесь, состав-

ленную по уравнению (3). Массовые соотношения 

между смесями (Cr2O3 + 3Al + C) (1) и (2Ti + Al + C) 

(3) варьировали, а содержание высокоэнергетиче-

ского компонента (3CaO2 + 2Al) (2) было постоян-

ным и составляло 30 % от массы шихты (табл. 1). 

Шихту готовили в планетарном смесителе. Гото-

вую смесь массой 20 г помещали в кварцевый кон-

тейнер диаметром 20 мм, высотой 50 мм. Процессы 

синтеза проводили в СВС-реакторе (рис. 1) объе-

мом 3 л при начальном давлении аргона 5 МПа. 

Инициирование реакции осуществляли воль-

фрамовой спиралью. Скорость горения определя-

ли по формуле
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Uг = h/τ,

где h — высота порошковой засыпки, τ — время 

сгорания образца, которое замеряли с помощью 

секундомера и видеокамеры по среднему значе-

нию из 3 экспериментов. 

Для оценки параметров синтеза использовали 

следующие величины:

— выход продукта в слиток

η1 = Мсл /Мсм·100 %

— потеря массы за счет разлета компонентов 

при горении

η2 = (Мсм – Мк)/Мсм·100 %

где Мсл — масса слитка, Мсм — масса исходной сме-

си, Мк — общая масса продукта после горения. 

Рентгенофазовый анализ (РФА) осуществляли 

на дифрактометре ДРОН-3 с графитовым моно-

хроматором на вторичном пучке (CuKα-излуче-

ние). Регистрация дифрактограмм велась в режи-

ме пошагового сканирования в интервале углов 

2θ = 12÷100° с шагом 0,02° и экспозицией 4 с в точ-

ке. Количественный анализ был выполнен методом 

Ритвельда в пакете программ PDWin (НПП «Бу-

ревестник», Россия). В качестве исходной модели 

для уточнения использовали структурные данные 

идентифицированных фаз, приведенные в Crystallo-

graphy Open Database [27]. Уточнялись профильные 

параметры рефлексов, фон, параметры элементар-

ной ячейки и процентное содержание фаз. 

Рассчитанный в процессе уточнения взвешен-

ный фактор расхождения с учетом фона для всех 

образцов находился в интервале Rwp = 8÷12 %. Для 

прецизионного определения параметров элемен-

тарной ячейки использовали метод внутреннего 

эталона, которым служил кремний (NIST SRM 

640b). Исследование микроструктуры и элемент-

ный анализ образцов проводили на автоэмиссион-

ном сканирующем электронном микроскопе сверх-

высокого разрешения Ultra plus на базе Ultra 55 

(«Carl Zeiss», Германия).

Результаты экспериментов 

и их обсуждение

Данные РФА слитка (рис. 2), образовавшегося 

при горении базовой шихты, показали, что про-

дукт содержит фазы Cr2AlC, Cr7C3 и Cr5Al8 (табл. 2). 

При добавлении в шихту смеси 3 параметры син-

теза — скорость горения (Uг) и потеря массы (η2) — 

меняются незначительно (табл. 1). Однако выход 

целевого продукта в слиток (η1) для композиций 

составов 2 и 3 увеличивается по сравнению с базо-

вой смесью на 30 %. 

Фазовый состав слитков, сформировавший-

ся после горения смесей 2 и 3, характеризуется 

наличием более 5 соединений (рис. 3, табл. 2). 

Сопоставление с базой порошковых дифракци-

онных данных ICDD PDF2 показало, что угловое 

Таблица 1. Состав исходных смесей и параметры синтеза

Table 1. Composition of initial mixtures and synthesis parameters

№ состава Доли смесей согласно ур. (1), (2) и (3) Расчетный состав слитка Uг, см/с η1, % η2, %

1 0,7(1) + 0,3(2) Cr2AlC 0,60 34 8

2 0,7[0,85(1) + 0,15(3)] + 0,3(2) (Cr0,85Ti0,15)2AlC 0,76 49 9

3 0,7[0,7(1) + 0,30(3)] + 0,3(2) (Cr0,7Ti0,3)2AlC 0,65 46 7

Рис. 1. Схема СВС-реактора

1 – корпус, 2 – основание, 3 – окна для наблюдений, 

4 – кварцевая форма со смесью, 5 – инициирующая спираль

Fig. 1. SHS reactor diagram

1 – body, 2 – base, 3 – inspection windows, 4 – quartz mold with 

mixture, 5 – initiating spiral
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положение рефлексов одной из фаз соответствует 

Ti2AlC. Положения дифракционных линий второй 

MAX-фазы близки к Cr2AlC, однако сдвинуты в 

сторону меньших углов, т.е. параметры ее элемен-

тарной ячейки больше, чем у Cr2AlC. 

Фрагмент дифрактограмм в области углов 2θ =

= 52,5÷58,0°, показывающий угловое смещение 

рефлекса 106 МАХ-фаз, представлен на рис. 4. 

Можно предположить, что это смещение вызва-

но изоморфным замещением в ячейке части ато-

мов Cr атомами Ti. Известно, что легирование 

титаном фазы Cr2AlC приводит к увеличению 

параметров ее элементарной ячейки [13] вслед-

ствие различия атомных радиусов титана (2,0 Å) 

и хрома (1,85 Å). 

На основе линейной аппроксимации зависи-

мости объема элементарной ячейки Cr2AlC [28], 

Ti2AlC [29] и (Cr1–xTix)2AlC [13] от состава (рис. 5) и 

данных настоящей работы (табл. 3) была проведе-

на оценка доли титана в фазе (Cr1–xTix)2AlC, полу-

ченной при горении составов 2 и 3. Оказалось, что 

в зависимости от исходного состава смеси проис-

ходит замещение титаном 18—28 ат.% Cr.

Микроструктура излома слитка (состав 3) и эле-

ментный анализ структурных составляющих под-

тверждают наличие МАХ-фазы (рис. 6). На изломе 

наблюдается слоистая структура, характерная для 

MAX-фаз, в объеме которой расположены окру-

глые карбидные и интерметаллидные зерна. Со-

став слоистой фазы, рассчитанный по точкам 4—7, 

определяет х = 0,29 и формулу (Cr0,71Ti0,29)2AlC0,97, 

что близко к значению х = 0,28, полученному на 

основе данных по метрике элементарной ячейки 

(см. табл. 3). 

Результаты проведенных исследований пока-

зывают, что при добавлении в базовую шихту сме-

си 3 скорость горения и потеря массы меняются 

незначительно, однако наблюдается увеличение 

выхода целевого продукта в слиток. Это связа-

но с тем, что смесь 3 не содержит оксидной фазы 

и состоит из элементов (Ti, Al, C), переходящих в 

составе соединений в слиток. Очевидно, что при-

веденная схема реакций (1)—(3), на основе кото-

рых рассчитывался равновесный состав целевой 

МАХ-фазы, не будет отражать всех реально про-

текающих в многофазной системе взаимодействий 

при СВС. Действительно, РФА синтезированного 

Таблица 2. Фазовый состав продуктов синтеза

Table 2. Phase composition of synthesis products

Фаза
Сингония, 

пространственная группа
ICDD PDF2 card

Состав смеси, мас.%

1 2 3

Cr2AlC P63/mmc 29-0017 66,0 – –

(Cr1–xTix)2AlC P63/mmc – – 62,1 42,9

Ti2AlC P63/mmc 29-0095 – 5,6 12,2

TiyCr1–yC Fm3m 70-2903 – 5,6 10,0

Cr7C3 Pmcm 36-1482 8,1 0,2 6,0

Cr3C2 Pnam 35-0804 8,2 – –

Al8Cr5 R3m 71-0140 17,7 26,5 8,4

AlTi P4/mmm 65-5414 – – 3,9

С P63/mmc 41-1487 – – 16,6

Рис. 2. Дифрактограмма материала, 

полученного при горении базовой смеси состава 1

Fig. 2. XRD pattern of the material obtained 

at composition 1 mixture burning
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материала, показал, что его фазовый состав суще-

ственно отличается от расчетного. Это свидетель-

ствует о том, что процессы, происходящие в жид-

кой фазе, образующейся в волне горения и при ее 

быстрой кристаллизации, приводят к формирова-

нию неравновесного состава продукта. 

Рассмотрим особенности синтеза твердых рас-

творов Cr2AlC—Ti2AlC при совмещении техноло-

гий СВС из элементов и СВС-металлургии. В пер-

вом случае процесс основан на реакциях металл 

(Ti, Mo, Ta и др.) + неметалл (С, B, N), когда ади-

абатическая температура горения не превышает 

температуру плавления продуктов взаимодей-

ствия, т.е. в волне горения продукты находятся в 

конденсированном состоянии. Во втором случае 

процесс СВС-металлургии основан на окисли-

тельно-восстановительных реакциях термитного 

типа (Me1Ох + Me2). Основные химические пре-

вращения происходят в жидкой фазе, формирую-

щейся при прохождении волны горения. Основ-

ным параметром, влияющим на формирование 

MAX-фаз в СВС-металлургии, является время 

жизни расплава, которое зависит от тепловыделе-

ния термитной реакции и параметров синтеза — 

массы смеси, теплоотвода и т.д. [23—25]. 

Введение в базовую смесь 70%(Cr2O3 + 3Al + C) +

Рис. 3. Дифрактограммы материалов, полученных при горении смесей составов 2 (а) и 3 (б)

Fig. 3. XRD patterns of materials obtained at composition 2 (а) and 3 (б) mixture burning

Таблица 3. Параметры элементарной ячейки МAX-фаз в системе Cr2AlC–Ti2AlC

Table 3. Unit cell parameters of МAX phases in the Cr2AlC–Ti2AlC system

Атомная доля Ti

х
Фаза

Параметры ячейки
Лит. ссылка

a, Å c, Å V, Å3

0 Ti2AlC 3,051 13,637 109,93 [29]

0 Cr2AlC 2,863 12,814 90,96 [28]

0,05 (Cr0,95Ti0,05)2AlC 2,862 12,825 90,98

[13]0,1 (Cr0,9Ti0,1)2AlC 2,864 12,829 91,13

0,2 (Cr0,8Ti0,2)2AlC 2,869 12,855 91,64

0 Cr2AlC 

(Состав 1)

2,8606(8) 12,8314(9) 90,9(4) Наст. работа

0,18 (Cr1–xTix)2AlC 

(Состав 2)

2,8685(4) 12,8421(6) 91,5(1) Наст. работа

0,28 (Cr1–xTix)2AlC

(Состав 3)

2,8705(8) 12,886(8) 91,9(5) Наст. работа

a б
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+ 30%(3CaO2 + 2Al) с Тад = 2820 К [26] элементной 

смеси 2Ti + Al + C с Тад = 2468 К [30] приводит к 

уменьшению температуры горения смесей со-

ставов 2 и 3. В результате уменьшается время су-

ществования и гомогенизации расплава. 

Общепринятым механизмом формирования 

МАХ-фаз при СВС является механизм, когда на 

первой стадии процесса образуются наиболее 

высокотемпературные карбидные фазы, которые 

затем растворяются в окружающем интерметал-

лидном расплаве с последующей кристаллизаци-

ей тройных соединений Mn+1AXn [20—22]. В ре-

зультате снижения температуры горения карбиды 

(TiCr)C, Cr7C3 и Cr3C2 не полностью растворя-

ются в окружающем расплаве Al—Cr—Ti, и в со-

ставе синтезированного материала присутствует 

определенное количество интерметаллидных фаз 

Al8Cr5 и AlTi3 (см. табл. 2). Для состава 3 с наиболь-

шим количеством смеси 2Ti + Al + C понижение 

адиабатической температуры горения максималь-

но, и в результате в продукте обнаружено 7 фаз, в 

том числе непрореагировавший графит.

Анализ результатов работ [13, 14] по синтезу 

Рис. 4. Фрагменты дифрактограмм с рефлексом 106 

МАХ-фазы (Cr1–xTix)2AlC составов 1–3

Fig. 4. Fragments of XRD patterns with Reflection 106 

of composition 1–3 (Cr1–xTix)2AlC МАХ phase

Рис. 5. Объем элементарной ячейки Cr2AlC, Ti2AlC 

и (Cr1–xTix)2AlC в зависимости от атомной доли Ti,

по данным [13, 28, 29] и результатам настоящей работы

Fig. 5. Cr2AlC, Ti2AlC and (Cr1–xTix)2AlC unit cell 

volume depending on the Ti atomic fraction based on the 

data provided in [13, 28, 29] and results of this research

Спектр 
Содержание, мас. %

Всего 
C Al Ti Cr

1 18,2 0,4 63,9 17,5 100,0

2 0,3 45,7 0,3 53,7 100,0

3 18,7 0,2 63,7 17,4 100,0

4 8,5 19,3 20,5 51,7 100,0

5 8,6 19,9 20,1 51,4 100,0

6 7,9 18,7 19,6 53,8 100,0

7 8,1 18,9 20,6 52,4 100,0

Рис. 6. Микроструктура излома слитка 

и состав структурных составляющих материала, 

полученного при горении смеси 3

Fig. 6. Microstructure of ingot fracture and composition 

of structural components of the material obtained 

at mixture 3 burning
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MAX-фаз в системе Cr—Ti—Al—C показал, что ко-

нечные продукты, полученные методом порошко-

вой металлургии, также содержат примеси кар-

бидных (TiCx, TiCrCx и CrCx) и интерметаллидных 

(Al8Cr5, AlTi) фаз. 

Авторы [15] на основе термодинамических 

расчетов показали, что области существования 

твердых растворов в системе Ti2AlC—Cr2AlC край-

не ограничены. Вблизи стороны Ti2AlC макси-

мальное содержание Cr в фазе твердого раствора 

(Ti1–xCrx)2AlC составляет х = 0,07 при t = 1600 °C и 

с понижением температуры падает практически до 

нуля при 450 °C. Вблизи фазы Cr2AlC при t = 1600 °C 

максимальное содержание Ti в твердом растворе 

(Cr1–xTix)2AlC составляет х = 0,055. В результате, 

согласно [15], существование равновесной фазы 

(Cr1–xTix)2AlC во всей области составов х невоз-

можно. 

Термодинамически более выгодна двухфазная 

область, включающая отдельные тройные фазы 

Ti2AlC и Cr2AlC. Вместе с тем экспериментальные 

результаты [13, 31] и полученные нами данные сви-

детельствуют о возможности образования леги-

рованной титаном фазы Cr2AlC с содержанием до 

30 ат.% Ti.

Заключение

Исследование фазового состава продуктов го-

рения смесей 70%(Cr2O3 + 3Al + C)/(2Ti + Al + C) +

+ 30%(3CaO2 + 2Al) при совмещении процессов 

СВС из элементов и СВС-металлургии показа-

ло возможность получения литого материала на 

основе легированной титаном фазы Cr2AlC. Со-

держание (Cr1–xTiх)2AlC в продукте составляет 

43—62 %, а доля легирующего Ti, замещающего 

Cr, — 0,18÷0,28 %. 

Микроструктура материала характеризуется 

наличием ламинатных слоев с включениями кар-

бидных зерен. Максимальное содержание легиро-

ванной титаном МАХ-фазы (62 %) получено при 

использовании в базовой смеси 15 % (2Ti + Al + C), 

отвечающей составу 2 (см. табл. 1). 

При увеличении в шихте в 2 раза доли элемент-

ной смеси адиабатическая температура горения 

снижается, что приводит к уменьшению времени 

существования расплава. В результате для соста-

ва 3, содержащего 30 % (2Ti + Al + C), в продукте 

горения присутствует значительное количество 

нецелевых фаз — интерметаллидов, карбидов и 

графита. 
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Аннотация: Полиимидные покрытия в настоящее время обеспечивают наиболее высокие эксплуатационные свойства 
кварцевых волокон. Целью работы являлось определение прочности, твердости, динамической усталости, периода со-
хранения работоспособности и трещиностойкости оптических волокон с полиимидными покрытиями. Методом осево-
го растяжения на расстояние между кабестанами 500 мм определен предел прочности волокон, который составил 4,8–
6,0 ГПа при скорости нагружения 10–500 мм/мин. Построены графики статистики В. Вейбулла в координатах, связыва-
ющих вероятность разрушения с прочностью, длиной волокна и параметром, описывающим предельную прочность. 
Найден показатель динамической усталости (n), который по физическому смыслу соответствует тангенсу угла наклона 
tgα = 1/(1 + n) в двойных логарифмических координатах. Значения твердости и трещиностойкости кварцевых волокон из-
мерены методом индентирования. Для вычисления трещиностойкости (K1c) использовали полуэмпирическую зависимость 
А. Ниихары, связывающую размер отпечатка, длину радиальной трещины и трещиностойкость. С помощью сканирующей 
электронной микроскопии рассчитана исходная длина трещины и определен размер характерного дефекта. Методом 
термогравиметрии показано, что волокна с полиимидным покрытием сохраняют термическую стабильность до 450 °С. На 
основе данных по динамической усталости определен срок службы оптических волокон, который при нагрузке 0,2 ГПа со-
ставил не менее 25 лет. Параметр распределения (m), описывающий предельную прочность оптических волокон, был тем 
больше, чем сильнее отличались нижний уровень прочности от верхнего при испытании на растяжение отрезков волокон. 
Значения этого параметра характеризуют качество волокна: m = 50÷100 для волокон с покрытием и m = 1÷5 без него.
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Abstract: Polyimide coatings currently provide the highest performance properties of quartz fibers. The purpose of this research 
is to determine the strength, hardness, dynamic fatigue, performance period and crack resistance of optical fibers with polyimide 
coatings. The strength limit of fibers determined by the method of axial stretching over the distance between capstans of 500 mm 
was 4.8–6.0 GPa at a loading speed of 10–500 mm/min. W. Weibull distribution curves were plotted in coordinates that relate the 
probability of failure to the strength, fiber length, and parameter describing the ultimate strength. The dynamic fatigue parameter n 
was found, which in physical sense corresponds to the slope tgα equal to 1/(1+n) in double logarithmic coordinates. Hardness and 
crack resistance values of quartz fibers were measured by indentation. Crack resistance K1c was calculated using the A. Niihara 
semi-empirical dependence, which connects the indentation size, radial crack length, and crack resistance. The initial crack length 
was calculated and the size of the characteristic defect was determined using scanning electron microscopy. Thermogravimetric 
analysis demonstrated that polyimide coated fibers maintain thermal stability up to 450 °С. The service life of optical fibers was 
determined based on the dynamic fatigue data, and it amounted to at least 25 years at a load of 0.2 GPa. The greater the difference 
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Введение

Кварцевое волокно широко применяют в при-

боростроении для лазеров и гироскопов [1, 2]. Рост 

потребления оптических волокон (ОВ) в промыш-

ленности связан с расширением областей их при-

менения: нефтяные скважины, атомная энергети-

ка, подводные лодки и др. [3—5]. Требования к ОВ 

по прочности, коррозионной стойкости, темпера-

туре эксплуатации, а также иным свойствам и их 

сочетанию постоянно возрастают. Так, уже про-

изводят ОВ для функционирования в агрессивной 

окружающей среде, для применения в датчиках 

распределения температуры, а также с повышен-

ной радиационно- или водородостойкостью. 

Внешнее защитное покрытие обеспечивает гер-

метизацию поверхности ОВ, препятствуя деграда-

ции и ухудшению механических характеристик, что 

положительно влияет на работу в экстремальной 

окружающей среде. К примеру, акрилатные покры-

тия позволяют использовать ОВ при температурах 

до 85 °С, в то время как современные полиимидные 

покрытия обладают повышенной термостойкостью 

(350 °С), низким коэффициентом трения и высоки-

ми механическими свойствами [6, 7]. 

На сегодняшний день полиимидные покрытия 

для ОВ производятся с помощью полиамидокис-

лоты, которая подвергается химическим превра-

щениям (имидизации) после нанесения покрытия 

[8]. Синтез полиамидокислоты для образцов ОВ 

проводят с помощью одностадийной высокотем-

пературной поликонденсации в растворе [9]. Клю-

чевым фактором успешного нанесения покрытия 

на ОВ является вязкость раствора полиимидного 

лака [10], так как при низкой ее величине на по-

верхности волокон образуются капли.

Теоретический предел прочности ОВ находит-

ся в диапазоне σтеор = 20÷25 ГПа [11], тогда при 

between the lower strength level and the upper one in the stretch tests of fiber segments, the higher the distribution parameter m 
describing the ultimate strength of optical fibers. The values of this parameter are determined by the fiber quality: m = 50÷100 for 
coated fibers and m = 1÷5 for uncoated ones.
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прочности волокна σвол = 5,5 ГПа коэффициент 

концентрации напряжений составит

  (1)

Теоретические его значения могут быть опреде-

лены из выражения [12]

  (2)

Основной дефект структуры кварцевых воло-

кон — микротрещины. При расстоянии между ни-

ми, существенно большем размеров трещины, ко-

эффициент концентрации напряжений (K) опре-

деляют только длина (l) и радиус (r) в вершине 

дефекта согласно формуле (2). Наименьший ра-

диус дефекта находится на границе применимо-

сти континуальных представлений и составляет 

порядка межчастичного (молекулы, атомы, ионы) 

расстояния, характерного для данного вещества. 

В аморфном кварце расстояние между частицами 

находится в диапазоне от 7 до 10 нм, т.е. близко к 

расстоянию между образующими стекло моле-

кулами [13]. При вычислении Kтеор по аналогии с 

данными работы [14] исходили из того, что мини-

мальный размер радиуса трещины примерно ра-

вен расстоянию между частицами.

«Залечивание» микротрещин, образующихся в 

защитных покрытиях при вытяжке ОВ, наблюдали 

авторы [15]. При нанесении полимера на поверх-

ность волокон материалы покрытий заполняют по-

верхностные дефекты, тем самым создавая внутри 

них сжимающие напряжения, которые затрудня-

ют раскрытие микротрещины (эффект Ребиндера 

в полимерах [16]). Напряжения могут уменьшать-

ся у вершин дефектов в десятки раз. Предельная 

прочность и долговечность ОВ с залеченными ми-

кротрещинами значительно возрастает [15].
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Для определения концентрации напряжений, 

соответствующей контролируемому росту тре-

щины, используют зависимость скорости роста 

трещины (lnV) от величины коэффициента ин-

тенсивности напряжений (K1), содержащую 3 об-

ласти: в первой — скорость роста трещины быстро 

возрастает с увеличением K1, что связывают с при-

сутствием в окружающей среде молекул воды, ак-

тивирующих разрыв химических связей в кварце-

вом стекле [17]; во второй — величина lnV остается 

постоянной [18] и зависит от количества влаги; в 

третьей — скорость роста трещины увеличивает-

ся и уже не зависит от условий окружающей среды 

[19]. Максимально допустимая величина концен-

трации напряжений, при которой происходит раз-

рушение, может быть определена из значений K1с. 

Таким образом, скорость роста трещины в кварце-

вых волокнах контролирует их трещиностойкость.

Цель работы состояла в определении прочно-

сти, твердости, динамической усталости, периода 

сохранения работоспособности и трещиностойко-

сти оптических волокон с полиимидными покры-

тиями.

Материалы и методика экспериментов

Объектом исследования являлось кварцевое 

волокно без покрытия и с полиимидным покры-

тием (рис. 1). 

Кварц имел аморфную структуру, содержащую 

хаотически распределенные дефекты длиной 20 нм. 

При исследовании поверхностные дефекты пред-

ставляли в виде эллипса. Процесс вытяжки ОВ на-

чинался на верху башни, где заготовка фиксиро-

валась в центрирующем патроне. Нижний конец 

заготовки был помещен в высокотемпературную 

печь и нагревался до температуры 2100 °С. Графи-

товый нагревательный элемент защищен инерт-

ной атмосферой аргонового газа. Заготовка мед-

ленно опускалась сверху в печь, в то время как ОВ 

вытягивалось вниз к выходу из печи. 

Нанесение полиимидного лака производства 

«HD Micro Systems» (США) на оптическое волокно 

производилось в процессе вытяжки с использо-

ванием открытых фильер на стандартной вытяж-

ной установке. Лак наносился в 2 слоя; диаметр 

сердцевины оптического волокна составил 9 мкм; 

разница показателей преломления сердцевины и 

оболочки Δn = 0,0105; длина волны отсечки λc =

= 1,38 мкм; внешний диаметр по кварцу оптичес-

кого волокна — 125±1 мкм; результирующая тол-

щина покрытия ~15 мкм. 

Из одной заготовки было вытянуто 4000 м оп-

тического волокна. Скорость вытяжки варьирова-

ли в диапазоне 15—20 м/мин. На выходе из филье-

ры слой полимерного покрытия высушивали, для 

чего использовали 6-секционную печь, темпера-

туру в которой изменяли в пределах 300—350 °С.

Для измерения предельной прочности ОВ 

использовали разрывную машину Instron 5969 

(США) (ошибка 0,4 % от измеренного значения). 

Образец ОВ длиной 1,2 м располагали вертикаль-

Рис. 1. Поперечный излом оптического волокна без покрытия (а) и с полиимидным покрытием (б)

Изображения получены с помощью сканирующего электронного микроскопа

Fig. 1. Transverse fracture of optical fiber without any coating (а) and with polyimide coating (б)

Images were obtained using a scanning electron microscope

a б
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но и наматывали на натяжные барабаны (рис. 2) с 

обоих концов. С целью уменьшения проскальзы-

вания применяли специальный держатель. Рас-

стояние между кабестанами составляло 500 мм. 

Волокно вытягивали с постоянной скоростью 10, 

50, 100 и 500 мм/мин и выполняли по 15 измере-

ний на каждой из них. Все образцы предваритель-

но подвергали кондиционированию не менее 12 ч 

при относительной влажности RH = 50±5 % и тем-

пературе t = 23±2 °С.

Образцы ОВ растягивали до предельных зна-

чений прочности, при этом фиксировали нагруз-

ку, перемещение и время разрыва. Предельные 

напряжения, предшествующие разрушению при 

испытаниях на растяжение, определяли из выра-

жения [20]

  (3)

где P — максимальная сила, при которой происхо-

дит разрыв, Н; πR2 — площадь поперечного сече-

ния ОВ, мкм2.

Для определения вероятности хрупкого разру-

шения волокон заданного размера использовали 

статистику В. Вейбулла, предполагавшего стати-

стическую зависимость распределения дефектов 

ОВ по размерам [21]. 

Для оценки разрушения ОВ применили мо-

дель «слабого звена», согласно которой с увели-

чением размеров волокна возрастает вероятность 

появления крупных дефектов. Вероятность F, 

того что предельная прочность ОВ длиной L ока-

жется менее известной величины напряжения 

σ, с учетом статистики В. Вейбулла определяет 

уравнение [21]

  (4)

где параметр m описывает предельную прочность 

ОВ: чем больше его значение, тем в меньшей сте-

пени отличается нижний уровень прочности от 

верхнего. Полученные данные для серии образ-

цов укладываются на прямую линию в коорди-

натах: по оси абсцисс — ln(σ), по оси ординат — 

ln[ln(1/(1 – F))].

Срок службы (τ) функционирующего под по-

стоянной нагрузкой (σраб) волокна можно оценить 

с помощью перемотки ОВ при повышенном натя-

жении (σпер) [22]:

  (5)

Здесь n = 21,5±1,5 — параметр динамической уста-

лости, характеризующий влияние влаги и по фи-

зическому смыслу соответствующий тангенсу уг-

ла наклона 1/(1 + n) [23] в координатах logσ—logσv 

(где σv — скорость изменения напряжения); В 
 10–3 ГПа2·с — характеристика дефектности об-

разца, параметр усталости, зависящий от темпера-

туры и влажности [24]. 

Таким образом, по формуле (5) возможно оце-

нить продолжительность функционирования во-

локон при заданной нагрузке.

Для определения интенсивности напряжения 

при критическом размере дефекта в условиях пло-

ской деформации используют коэффициент K1c, 

являющийся константой материала — показате-

лем трещиностойкости. Для определения послед-

ней была адаптирована методика А. Ниихары [25]:

K1c = 0,203a2Hν c
–3/2, (6)

где a — полудиагональ отпечатка индентора, мкм; 

Hν — твердость материала, МПа; с — длина ради-

альной трещины, мкм.

Измерения твердости и трещиностойкости 

проводили с помощью микротвердомера КВ 30S 

по методике, описанной в работе [25], при нагруз-

ке 100 г. Для изготовления шлифа отрезки ОВ дли-

ной 20 мм прикрепляли с помощью пластилина 

внутри металлического кольца и заливали эпок-

Рис. 2. Схема осевого растяжения 

оптического волокна

Fig. 2. Optical fiber axial tension diagram
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сидной смолой. Процесс затвердевания длился 

15 мин, диаметр шлифа составлял 20 мм, высота — 

15 мм. После затвердевания его обрабатывали на 

шлифовально-полировальном станке Metaserv 250 

(Германия) с использованием набора наждачной 

бумаги с размером зерна от 55 до 8 мкм и оконча-

тельно полировали абразивом шероховатостью от 

3 до 1 мкм. Длину трещины и полудиагонали от-

печатков индентора (рис. 3) оценивали на скани-

рующем электронном микроскопе Tescan MIRA 3 

(Чехия).

Расчетную величину K1c определяли для тре-

щин размером l ~ 20 нм (именно такую длину име-

ли дефекты, обнаруженные у волокон методом 

электронной микроскопии при больших увеличе-

ниях — до 300×, рис. 4).

  (7)

где C ~ 1 — коэффициент, учитывающий форму 

образца; σ — критическая прочность для данного 

размера дефекта, ГПа. Для кварцевых волокон с 

полиимидным покрытием была принята экспери-

ментально определенная ее величина σ = 5,5 ГПа.

Зависимость потери массы покрытия от тем-

пературы исследовали термогравиметрическим 

методом на дериватографе STA 449C Jupiter (Гер-

мания) на воздухе при скорости нагрева 5 °С/мин.

Результаты и их обсуждение

Применение фильтра позволило выявить раз-

мер характерного дефекта структуры ОВ: сред-

няя длина трещины составляла примерно 20 нм 

(рис. 4), что хорошо согласуется со значениями K1c 

при прочности 5,5 ГПа.

Для экспериментального определения трещи-

ностойкости применили формулу (6). Результаты 

показаны на рис. 5.

Средняя длина радиальных трещин соста-

вила около 11 мкм (без покрытия) и 8 мкм (с 

покрытием), полудиагональ отпечатка инден-

тора а = 6,5 мкм. Твердость ОВ без покрытия 

и с полиимидным покрытием составила 950 и 

1000 HV, а трещиностойкость K1c = 1,17±0,33 и 

1,45±0,38 МПа·м1/2 соответственно. 

Полученные результаты сведетельствуют о том, 

что полиимидное покрытие оказывает положи-

тельное влияние на прочность и трещиностой-

кость благодаря возникновению сжимающих на-

пряжений на поверхности при усадке и высокой 

смачиваемости кварца полиимидом. В ряде работ 

приведено значение K1c = 0,78÷1,75 МПа·м1/2 [26, 

27], что в целом согласуется с данными настоящего 

исследования.

Испытания методом термогравиметрическо-

го анализа показали, что полиимидное покрытие 

сохраняет свою структуру, деградация при темпе-

ратуре 400 °С отсутствует. Аналогичные данные 

Рис. 3. Внешний вид отпечатка индентора 

в кварцевом волокне

Стрелкой указана сердцевина оптического волокна

Fig. 3. Appearance of indentation in quartz fiber

Optical fiber core is indicated by an arrow

Рис. 4. Структура кварцевых волокон 

с применением детектора Канни

Fig. 4. Quartz fiber structure using the Canny detector
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получены авторами работы [28]: потеря массы со-

ставила меньше 1 % (рис. 6).

Термогравиметрические исследования пока-

зали, что при нагреве до температуры порядка 

450 °С активно развивалась деструкция, и к 634 °С 

потеря массы составляла 77 %. Дальнейшее по-

вышение температуры не приводило к изменени-

ям массы волокна (на воздухе). Полученный ре-

зультат позволяет утверждать, что в интервале t =

= 450÷650 °С покрытие полностью взаимодей-

ствует с окружающей средой и разрушается. В ра-

боте [29] выявлено, что при нагревании образцов 

с полиимидным покрытием выше температуры 

590±5 °С происходит деформация полимерной 

оболочки в воздушной атмосфере более интенсив-

но, чем в случае инертной среды.

По формуле (3) рассчитана предельная проч-

ность оптических волокон с полиимидным по-

крытием, построен график статистики В. Вейбул-

ла (рис. 7) и определен параметр динамической 

усталости (рис. 8). Последний по своей природе 

является одной из важнейших характеристик ОВ в 

прогнозировании срока службы: чем выше его зна-

чение, тем больше работоспособность оптических 

волокон.

В таблице представлены результаты испы-

таний на растяжение, предельную прочность 

(m) и динамическую усталость (n) волокон с 

полиимидным покрытием при разных скоро-

стях нагружения. Из ее данных следует, что, 

при увеличении скорости нагрузки возрастает 

и предел прочности ОВ. Большинство публика-

ций подтверждают тот факт, что величина σ для 

волокон с покрытием находится в интервале 5—

6 ГПа [31—33]. Из таблицы также видно, что пре-

Рис. 5. Характерные размеры отпечатка и трещины в кварцевых волокнах без покрытия (а) 

и с полиимидным покрытием (б)

Изображения получены с помощью сканирующего электронного микроскопа

Fig. 5. Characteristic sizes of indentation and crack in quartz fibers without any coating (а) and with polyimide coating (б)

Images were obtained using a scanning electron microscope

Рис. 6. Зависимость потери массы 

полиимидного покрытия от температуры нагрева

Данные получены с помощью термогравиметрического 

анализа

Fig. 6. Dependence of polyimide coating mass loss 

on heating temperature

Data were obtained using thermographical analysis 

a б
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дел прочности у ОВ без покрытия низкий, как и 

параметр m. Чем выше значения m, тем меньше 

дефектов у ОВ и выше его надежность. По фор-

муле (5) для волокон с покрытием срок служ-

бы составил ~27 лет при σпер = 0,69 ГПа и σраб =

= 0,20 ГПа, а минимальное его значение должно 

быть не менее 25 лет [34].

В связи с корреляцией между K1c и σвол у кварца 

следовало ожидать, что одновременно с прочно-

стью повысится трещиностойкость новых волокон 

с покрытиями, что и было подтверждено экспери-

ментально. 

Таким образом, методика, основанная на тра-

диционных представлениях о разрушении [12], по-

зволяет прогнозировать трещиностойкость квар-

цевых волокон. Хорошее соответствие между 

данными, представленными в литературе, и рас-

четными и экспериментальными значениями K1c, 

а также значениями, определенными по методу 

А. Ниихары [25], свидетельствует о корректности 

его методики применительно к кварцевым во-

локнам.

Выводы

1. С помощью сканирующей высокоразрешаю-

щей микроскопии с применением детектора кор-

ректировки изображения определены средний 

размер и дисперсия дефектов кварцевых волокон, 

ответственных за разрушение.

2. Показано, что метод A. Ниихары [25] позволяет 

определять трещиностойкость ОВ. Установлено на-

личие функциональной связи между пределом проч-

ности и K1c волокон с полиимидным покрытием.

3. Прочность и трещиностойкость ОВ с по-

лиимидным покрытием выше аналогичных по-

казателей кварцевых волокон без покрытия, что, 

по-видимому, обусловлено созданием сжимающих 

напряжений при нанесении покрытия.

4. Параметр динамической усталости (n) квар-

цевых волокон несколько превышает минималь-

ные его значения, определенные нормативными 

документами. Повышенная величина n по сравне-

нию с результатми ранее проведенных исследова-

ний связана с улучшением качества поверхности 

вытянутых ОВ (уменьшением размеров и количе-

ства дефектов), что также обуславливает рост их 

прочности и трещиностойкости.

Результаты механических испытаний 

оптических волокон

Mechanical test results for optical fibers

ОВ
ν, 

мм/мин

σ, 

ГПа
m n

С полиимидным 

покрытием

10 4,85±0,06 50

19,45
50 5,25±0,07 46

100 5,39±0,03 110

500 5,97±0,07 54

Без покрытия
30 [30] 1,18 [30] 3,44 [30] –

30 [30] 0,94 [30] 3,41 [30] –

Рис. 7. Распределение по В. Вейбуллу 

для волокон с полиимидным покрытием 

при различных скоростях нагружения

1 – v = 10 мм/мин, 2 – 50, 3 – 100 и 4 – 500

Fig. 7. W. Weibull distribution for fibers 

in polyimide coating at different loading speed

1 – v = 10 mm/min, 2 – 50, 3 – 100 and 4 – 500

Рис. 8. Зависимость разрывного усилия 

от скорости изменения напряжения

Fig. 8. Dependence of breaking force on stress rate
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Исследование структуры и свойств керметов 

на основе системы NiAl–Al2O3
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Аннотация: Методом порошковой металлургии, включающей механическую активацию порошков в планетарной мельни-
це и искровое плазменное спекание при температуре 1470 °С в инертной атмосфере, получены образцы керметов системы 
NiAl–42об.%Al2O3 с добавкой наночастиц алюмомагниевой шпинели в количестве 0,05 об.%. Исследованы особенности 
их микроструктуры. Наночастицы шпинели расположены на границах между зернами компонентов композита. Получе-
ны результаты рентгенофазового анализа при t = 25 и 800 °С. Показано, что основными компонентами материала при 
t = 20 °C являются α-Al2O3 и NiAl. Проведено исследование зависимости внутреннего трения от температуры в интерва-
ле 20–900 °С и выявлено влияние наночастиц алюмомагниевой шпинели на характер его изменения. Кривая внутреннего 
трения отображает, что демпфирование колебаний происходит до 600 °С. Определены зависимости предела прочности 
на поперечный изгиб керметов при t = 20÷750 °С. Установлено положительное влияние добавки малого количества алюмо-
магниевой шпинели на упругие свойства композитов. Лучшие механические характеристики были продемонстрированы 
на образцах NiAl–42%Al2O3–0,05%MgAl2O4. В среднем предел прочности на поперечный изгиб этого материала оказался 
на 8–15 % выше по сравнению с образцами без наночастиц. Полученные в настоящей работе материалы имели прочность 
на изгиб при нормальных условиях 460–490 МПа. Проведен обобщающий анализ работ по керметам системы NiAl–Al2O3, 
заключающийся в определении характера зависимости предела прочности на поперечный изгиб от соотношения компо-
нентов. Установлен ее экстремальный характер: максимум наблюдается при соотношении количества оксида алюминия к 
никель-алюминию, равном 0,5.

Ключевые слова: кермет, никель-алюминий, оксид алюминия, шпинель, внутреннее трение, высокотемпературный рентге-
нофазовый анализ, прочность на изгиб.
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Study of the structure and properties of cermets based on the NiAl–Al2O3 system
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Abstract: The powder metallurgy method including mechanical activation of powders in a planetary mill and spark plasma sintering 
at 1470 °C in an inert atmosphere was used to obtain NiAl–45vol.%Al2O3 cermet samples with the addition of nanoparticles of 
magnesium aluminum spinel in an amount of 0.05 vol.%. The features of their microstructure were investigated. Spinel nanoparticles 
are located at the boundaries between the grains of composite components. The results of X-ray phase analysis at t = 25 and 
800 °C were obtained. The main components of the material at t = 20 °C are α-Al2O3 and NiAl. The dependence of internal friction 
on temperature in the range of 20–900 °C was studied, and the influence of magnesium aluminum spinel nanoparticles on the 
nature of its change was established. The internal friction curve shows that vibration damping occurs up to 600 °C. Dependences 
of the ultimate bending strength of cermets at t = 20÷750 °C were determined. The positive effect of introducing a small amount 
of magnesium aluminum spinel on the elastic properties of composites was established. The best mechanical properties were 
demonstrated for NiAl–42vol.%Al2O3–0.05vol.%MgAl2O4 samples. On average, the ultimate bending strength of this material 
was 8–15 % higher compared to samples without nanoparticles. The materials obtained in this research had an ultimate bending 
strength under normal conditions of 460–490 MPa. A summarizing analysis of NiAl–Al2O3 cermet researches was carried out to 
determine the nature of the ultimate bending strength dependence on the ratio of components. It was found that it has an extreme 
nature: the maximum is observed when using the ratio of aluminum oxide to aluminum nickel equal to 0.5.

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

В последние годы в мире проводятся разра-

ботки жидкосолевых энергетических систем [1, 

2]. Конструкции таких установок претерпевают 

комплексные негативные воздействия, связанные 

с высокой температурой, механическими напря-

жениями, коррозией и радиацией. Создание ма-

териалов, устойчивых в таких жестких условиях, 

является актуальной задачей. Перспективными в 

этой связи выглядят композиты на основе системы 

NiAl—Al2O3.

Никель и его сплавы широко используются в 

промышленности благодаря своим выдающимся 

характеристикам, таким как высокие механиче-

ские свойства, устойчивость к агрессивным хи-

мическим средам и термообработке. Композиты 

с металлической матрицей имеют преимущество 
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перед сплавами, поскольку они особенно подходят 

для узлов, требующих высокую прочность при по-

вышенной температуре, структурную жесткость, 

стабильность размеров и небольшую массу. Эти 

материалы также обладают сочетанием ряда по-

лезных свойств, таких как стойкость к коррозии, 

термической усталости и термическому удару, а 

также прочность, ударная вязкость, металлурги-

ческая стабильность, технологичность, сварива-

емость, а кроме того, способность выдерживать 

широкий спектр сложных рабочих условий, свя-

занных с высокими температурами, механиче-

скими напряжениями и ползучестью. Во многих 

работах показано, что армирующие добавки (кар-

бид кремния, оксид алюминия и т.д.) можно легко 

включить в металлическую матрицу для упрочне-

ния композитов [3—5].

Использование наночастиц тугоплавких со-

единений в малом количестве для упрочнения 

металлических и металлокерамических компо-

зитов является одним из способов значительного 

улучшения функциональных свойств новых ма-

териалов. Такие наночастицы, расположенные на 

границах зерен матрицы, способствуют спеканию 

за счет образования развитого межфазного слоя и 

появления дополнительных контактных поверх-

ностей.

Более высокая поверхностная энергия нано-

частиц приводит к увеличению движущей силы 

спекания [6]. Cпекание между наночастицами, а 

также между нано- и микрочастицами может про-

исходить при относительно низкой температуре 

процесса из-за размерных эффектов. Это рассма-

тривается как своего рода активация границы раз-

дела фаз и появление свободного объема для диф-

фузии атомов [7]. 

Электропроводность шпинели при t = 1470 °С 

несколько больше, чем у оксида алюминия, что 

также дает основания полагать о влиянии добавок 

MgAl2O4 на интенсификацию спекания Al2O3 [8, 

9]. Джоулев нагрев поверхности частиц ведет к воз-

можному возникновению между ними микродуг 

и усилению электромиграции диффундирующих 

атомов, что является результатом прямого проте-

кания импульсного тока через более проводящие 

частицы [10—12]. Такое явление нежелательно, 

однако в нашем случае при малом количестве на-

ночастиц этот эффект не носит отрицательного 

характера. 

Продвижение границы раздела Al2O3/MgAl2O4 

в Al2O3 осуществляется за счет скольжения дисло-

каций с обменом катионами Al3+ и Mg2+. На гра-

ницах они между собой формируют структуры 

различных типов с малой разориентировкой меж-

ду плоскостями (111) MgAl2O4 и (0001) Al2O3 (1,2° и 

0,8°), способствующие адгезии. Кроме того, рез-

ко возрастает химический потенциал на границе 

MgAl2O4/Al2O3, обеспечивающий локальную тер-

модинамическую силу для движения межфазной 

поверхности и диффузии атомов [13], что также 

способствует уплотнению. 

Использование наночастиц в небольших коли-

чествах (не более 0,1 %) также приводит к их луч-

шему распределению в матрице с минимальным 

количеством агрегатов [4].

Цель настоящей работы состояла в исследова-

нии влияния наночастиц алюмомагниевой шпи-

нели на механические свойства и структуру керме-

тов системы NiAl—Al2O3.

Материалы 

и методика экспериментов

Для изготовления образцов керметов использо-

вали следующие порошки:

— ПВ-Н70Ю30 (d < 20 мкм, Ni — 69,5 %, Al — 

30,5 %, ОАО «Полема», г. Тула);

— оксид алюминия марки ЧДА (d ~ 20 мкм, 

чистота 99,5 %, Донецкий завод химических 

реактивов);

— нанопорошок шпинели (d ~ 10 нм, удельная 

поверхность Sуд = 100 м2/г, чистота > 99 %, 

НИЦТУ, г. Москва). 

Для перемешивания и измельчения применя-

ли планетарно-центробежную мельницу Акти-

ватор-2 SL (ООО «Завод химического машино-

строения», г. Дорогино, Новосибирская обл.) со 

стальными стаканами и шарами диаметром 5 мм 

при соотношении порошок : шары = 1 : 3 и скоро-

сти вращения диска 700 об/мин. 

Наночастицы шпинели в количестве 0,05 об.% 

вводили в изопропиловом спирте с добавлением 

0,1 мас.% олеиновой кислоты под воздействием 

ультразвука и при непрерывном перемешивании 

лопастной мешалкой. Сушку шихт проводили в 

вакуумном термическом шкафу при t = 100 °С в те-

чение 10 ч. Прессование и спекание осуществляли 

электроискровым методом на установке FCT-HP D 

25 («FCT Systeme GmbH», Германия) в аргоне при 

температуре 1470 °С в течение 30 мин и давлении 

прессования 50 МПа. Образцы были получены в 

виде цилиндров размером ∅ 30 ×3 мм, из которых 
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для проведения исследований вырезали плоские 

прямоугольные образцы (20 ×4×3 мм). 

Прочность определяли при комнатной и по-

вышенной (750 °С) температурах методом 3-то-

чечного изгиба на универсальной испытательной 

машине TestSystems-ВакЭто (Центр Келдыша, 

г. Москва). Модуль упругости и внутреннее трение 

оценивали на ультразвуковой установке Муза при 

температуре от 25 до 750 и 900 °С соответственно. 

Микроструктуру изучали с помощью растрового 

электронного микроскопа Quanta 600 FEG (FEI, 

Нидерланды).

Результаты экспериментов

На рис. 1 показано СЭМ-изображение по-

рошков шихты после механического перемеши-

вания в планетарной мельнице, а на рис. 2 — мик-

роструктуры спеченных материалов NiAl—Al2O3 и 

Рис. 1. Порошки NiAl–42об.%1Al2O3 после смешения 

в планетарной мельнице

Fig. 1. NiAl–42vol.%Al2O3 powders after mixing 

in a planetary mill

Рис. 2. Микроструктуры спеченных образцов керметов NiAl–42%Al2O3 (а) и NiAl–42%Al2O3–0,05%MgAl2O4 (б) 

при различном увеличении

Fig. 2. Microstructures of NiAl–42%Al2O3 (а) and NiAl–42%Al2O3–0.05%MgAl2O4 (б) cermet sintered samples 

at different magnification

1 Здесь и далее составы исследуемых образцов приведены в об.%, если не указано иное.

a

б
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NiAl—Al2O3—MgAl2O4, согласно которым средний 

размер зерен оксида алюминия для обоих образ-

цов составил 8,5 и 8,2 мкм соответственно.

На рис. 3 представлены результаты рентгено-

структурного анализа при t = 25 и 800 °C образца 

полученного кермета. Основными компонентами 

материала при 25 °C являются α-Al2O3 и NiAl. При 

t = 800 °C картина несколько меняется за счет по-

явления других фаз, определение которых требует 

дополнительных исследований. Так как количе-

ство алюмомагниевой шпинели незначительно, то 

спектры для содержащих ее образцов принципи-

ально не отличаются от представленных на рис. 3.

Рис. 4 иллюстрирует характер изменения внут-

реннего трения (Q–1) композитов в диапазоне тем-

ператур 20—900 °С.

Введение наночастиц шпинели в композит при-

водит к его упрочнению и стабилизации структу-

ры, а также к лучшей адгезии частиц в матрице за 

счет увеличения площади контактных поверхно-

стей [4]. Кривая внутреннего трения отображает, 

что до 600 °С происходит демпфирование колеба-

ний, затем, как и для образца без наночастиц, — 

релаксация.

На рис. 5 показано изменение предела проч-

ности при поперечном изгибе образцов кермета 

в зависимости от состава и температуры. Вид-

но, что лучшие механические характеристики 

продемонстрировали образцы NiAl—42%Al2O3—

0,05%MgAl2O4. В среднем прочность на изгиб это-

го материала на 8—15 % выше по сравнению с об-

разцами без наночастиц.

Исследуя результаты, полученные рядом авто-

ров [14—23] при разработке композитов системы 

NiAl—Al2O3, было обнаружено, что существует 

закономерность между значением прочности ком-

позитов и соотношением составляющих их компо-

нентов (рис. 6). Средние размеры зерен были опре-

делены по фотографиям микрострутур и данным, 

представленным в анализируемых работах (см. 

таблицу).

Рис. 3. Результаты рентгенофазового анализа 

образца кермета NiAl–Al2O3 

при температурах 25 °С (а) и 800 °С (б)

Fig. 3. X-ray phase analysis results for NiAl–Al2O3 cermet 

sample at 25 °С (а) and 800 °С (б)

Рис. 4. Внутреннее трение композитов 

NiAl–42%Al2O3–0,05%MgAl2O4 (1) и NiAl–42%Al2O3 (2) 

в зависимости от температуры

Fig. 4. Internal friction 

of NiAl–42%Al2O3–0.05%MgAl2O4 (1) 

and NiAl–42%Al2O3 (2) composites depending 

on temperature 

Рис. 5. Влияние температуры испытаний 

на предел прочности при поперечном изгибе образцов 

керметов с наночастицами шпинели и без них

Fig. 5. Effect of test temperature on ultimate bending 

strength for cermet samples with and without spinel 

nanoparticles
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Следует упомянуть об особенностях микро-

структуры композитов, полученных рядом авто-

ров. В работе [15] она представляла собой крупные 

зерна NiAl (до 20 мкм), между которыми распо-

лагались мелкие зерна Al2O3 (до 2 мкм). Средний 

размер скоплений зерен оксида алюминия со-

ставлял около 8 мкм. Микроструктура образцов, 

полученных в работе [16], характеризуется круп-

ными зернами NiAl (8—12 мкм) с прожилками из 

субмикронных зерен Al2O3. Авторы [20] получили 

Рис. 6. Влияние состава керметов в системе NiAl–Al2O3 на предел прочности при поперечном изгибе

Fig. 6. Effect of cermet compositions in the NiAl–Al2O3 system on ultimate bending strength

Состав и свойства керметов на основе системы NiAl–Al2O3

Composition and properties of NiAl–Al2O3-based cermets

σизг, МПа

при н.у. 

Содержание, об.%
Al2O3/NiAl dAl2O3

, мкм Технология* Лит. источник
NiAl Al2O3

600 60 40 0,67 0,82

ГП [16]
430 80 20 0,25 0,85

300 90 10 0,11 0,88

280 95 5 0,05 0,85

460 58 42 0,75 8,5 ИПС Наст. работа

434 27 73 2,70 4,7 ИПС [18]

490 57,95 42 0,75 8,2 ИПС Наст. работа

345 100 0 0,00 –

ГП [15]

635 80 20 0,25 2,01

456 70 30 0,43 2,01

330 22 78 3,65 1,4

300 35 65 1,86 1,2

270 50 50 1,00 1,0

460 87 13 0,15 1,91

ГП [23]
550 82 18 0,22 1,28

750 77 23 0,30 1,0

650 72 28 0,39 1,15

* ГП – горячее прессование; ИПС – искровое плазменное спекание.
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композиты с микроструктурой, которая имеет би-

модальное распределение зерен NiAl (1—10 мкм и 

10—40 мкм) и мелкие (до 2 мкм) зерна Al2O3. Раз-

мер агрегатов зерен оксида алюминия находится в 

широком интервале от 10 до 40 мкм в зависимости 

от концентрации Al2O3 в кермете. Все вышеука-

занные материалы были получены горячим прес-

сованием механоактивированных порошков. В ра-

боте [23] методом реакционного синтеза порошков 

и горячего прессования получен композит, микро-

структура которого отличалась наличием круп-

ных зерен NiAl (более 10 мкм) и мелких — Al2O3 

(1—2 мкм).

Обсуждение результатов

Закономерность изменения предела прочности 

на поперечный изгиб от соотношения концентра-

ций компонентов керметов заключается в нали-

чии максимума при содержании оксида алюминия 

в пределах от 18 до 40 об.% (см. рис. 6). Однако мож-

но заметить некую тенденцию, что с увеличением 

соотношения Al2O3/NiAl до 0,5 величина σизг до-

стигает максимума, после чего кривая регрессии 

приближается к оси абсцисс до Al2O3/NiAl = 1,0, 

а затем с увеличением значения соотношения мо-

нотонно возрастает. Следует отметить, что чистый 

никель-алюминиевый сплав (без соответствую-

щей термообработки или микролегирования) не 

обладает высокой прочностью на поперечный из-

гиб. Добавка наночастиц алюмомагниевой шпи-

нели в малых количествах способствует упрочне-

нию композитов на основе системы NiAl—Al2O3, 

матричных относительно сплава NiAl (т.е. с бóль-

шим количеством интерметаллида).

Полученные в настоящей работе материалы 

имели прочность на изгиб при нормальных усло-

виях (н.у.) 460—490 МПа, что, как видно из рис. 6, 

ниже, чем у композитов с меньшей концентрацией 

Al2O3, и не соответствует результатам аналогичного 

по составу композита, полученного в [16]. Прежде 

всего это связано с тем, что средний размер зерна 

оксида алюминия в настоящей работе составляет 

около 5—8 мкм. Вклад дисперсного упрочнения в 

прочность композита, считая его матричным отно-

сительно NiAl (т.е. Al2O3 не более 50 %), например 

по модели Анселла—Ленела [24] для некогерентных 

частиц, оценивали следующим образом:

где GNiAl = 71 ГПа — модуль сдвига NiAl [25]; bNiAl =

= 0,26 нм — вектор Бюргерса NiAl; GAl2O3
 = 162 ГПа — 

модуль сдвига Al2O3 [25]; λ — расстояние между 

частицами Al2O3, нм; f — объемная доля частиц 

Al2O3. Результаты показаны на рис. 7.

Влияние размера зерен упрочняющей фазы 

четко видно на рис. 8. Следует, однако, отметить, 

что в работе [16] имеет место наноструктуриро-

ванный композит, поэтому существует тенденция 

к резкому росту вклада в прочность с увеличени-

ем соотношения dAl2O3 /dNiAl. В случае материа-

лов [15, 19, 23] и полученных в настоящей работе 

мы имеем тенденцию к снижению вклада по Ан-

селлу—Ленелу в прочность с увеличением параме-

тра dAl2O3 /dNiAl.

На кривой внутреннего трения для образца 

NiAl—42%Al2O3 имеется несколько экстремумов 

при t = 200÷250 °C, 300÷400 °C и 470÷550 °C (см. рис. 4). 

Скорее всего, они связаны с термической релак-

сацией, которая лучше выражена по сравнению 

с модифицированным материалом. В этой связи 

возможно, что наночастицы шпинели мешают 

диффузии алюминия через границы между зерна-

ми NiAl и дополнительному растворению алюми-

ния в сплаве, повышая демпфирующие способно-

сти и снижая внутреннее трение [26]. 

Волнения на кривой внутреннего трения для 

материала без наночастиц можно объяснить тем, 

что адгезия между частицами компонентов хуже, 

Рис. 7. Оценка вклада дисперного упрочнения 

в прочность композитов по Анселлу–Ленелу 

в зависимости от содержания Al2O3

Fig. 7. Evaluation of Ansell-Lenel dispersion hardening 

contribution to composite strength depending 

on Al2O3 content 
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чем в материале со шпинелью, которая способ-

ствует адгезии на наноуровне между микрочас-

тицами оксида алюминия, а возможно, и между 

Al2O3 и NiAl, а также нивелирует влияние разно-

сти в термических коэффициентах. Кроме того, 

согласно [27] в интервале температур 773—923 °С 

в NiAl происходит активная миграция атомных 

дефектов. В работе [28] пики при температурах 

673—873 °С объясняются движением дислокаций 

путем формирования пар перегибов скольжения 

[29], природа которых описана в ряде источников 

[30, 31]. Дислокации, которые испытывают тре-

ние решетки, перемещаются по механизму пары 

скольжения: небольшая часть дислокации вытал-

кивается приложенным напряжением в следую-

щую область Пайерлса, создавая 2 перегиба про-

тивоположных знаков. Затем эта пара перегибов 

расширяется вдоль дислокации, что приводит к 

перемещению всей дислокации в следующую об-

ласть, и так далее. Этот механизм развивается при 

сильной термической активации.

Затухание при t = 700÷750 °C скорее всего свя-

зано с началом появления фаз Ni3Al и Ni2Al3 и 

возможным движением границ, соединяющих их 

с матрицей, вызванным упругим смещением или 

дополнительным растворением Al в Ni [32—34]. 

Появление экстремумов при высоких темпера-

турах на кривых внутреннего трения может быть 

вызвано сдвигом фазовых границ интерметал-

лидов и оксидной составляющей из-за разли-

чия коэффициентов термического расширения: 

(7÷9)·10–6 °С–1 для Al2O3 [35] и (8÷15)·10–6 °С–1 для 

системы Ni—Al [36].

Несмотря на то, что полученные образцы ком-

позитов имели более низкую прочность по сравне-

нию с приготовленными горячим прессованием 

материалами, следует отметить, что в условиях 

радиационного воздействия при высоких темпе-

ратурах, согласно исследованиям [37—39], матери-

алы с крупным зерном проявляли лучшую устой-

чивость. Кроме того, при облучении материалов с 

размером зерна более 2 мкм их твердость возрас-

тает в широком интервале значений флюенса по 

сравнению с мелкозернистыми [40]. 

Выявленная особенность может быть исполь-

зована для повышения ресурса работы узлов де-

талей, которые работают в условиях повышенного 

износа, трущихся пар и т.п. В этой связи моди-

фикация крупнозернистых композитов системы 

NiAl—Al2O3 наночастицами шпинели в малых ко-

личествах выглядит приемлемой с точки зрения 

упрочнения как при комнатной, так и при повы-

шенных температурах эксплуатации в условиях 

воздействия ионизирующего излучения.

Выводы

1. Методом искрового плазменного спекания 

получены керметы системы NiAl—Al2O3 с до-

бавкой наночастиц алюмомагниевой шпинели 

MgAl2O4. Образцы имеют равномерную микро-

структуру. Наночастицы шпинели расположены 

вдоль границ зерен композита. Согласно результа-

там рентгенофазового анализа образцы матрично-

го материала NiAl—Al2O3 имеют фазовую стабиль-

ность от 25 до 800 °С.

Рис. 8. Зависимость прочности на изгиб керметов (а) и их упрочнения по Анселлу–Ленелу (б) 

от соотношения диаметров зерен их компонентов

Fig. 8. Dependence of cermet bending strength (а) and Ansell-Lenel hardening (б) on the grain diameter ratio 

of their components
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2. При исследовании температурной зависимо-

сти внутреннего трения установлено, что введение 

0,05 об. % наночастиц алюмомагниевой шпинели 

приводит к лучшему демпфированию колебаний 

вплоть до температуры 600 °С.

3. Показано, что наночастицы алюмомагние-

вой шпинели оказывают положительное влияние 

на предел прочности при поперечном изгибе кер-

метов NiAl—Al2O3 в диапазоне температур испы-

тания 25—800 °С.
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В порядке обсуждения

Аннотация: Исследован процесс формирования композиционного материала углеграфит–свинец методом пропитки по-
ристого каркаса АГ-1500 расплавом свинца, содержащего 2 ат.% Cu. Описана кинетика заполнения открытой пористости 
углеграфита (УГ) металлическим расплавом в режиме постоянного нагрева печи и устройства для пропитки. Особенно-
стью данного способа является объемное расширение сплава свинца, пропитывающего пористый углеграфит. Его поме-
щают в герметичную стальную емкость, заполненную свинцом на 2/3 объема, вакуумируют, доливают расплав и герме-
тизируют. Далее устройство размещают в печи таким образом, чтобы сплав свинца с медью, уже имеющий температуру 
ниже температуры ликвидуса на 20–30 °С при нагреве в печи до 900 °С, пропитывал УГ-каркас с дальнейшим расширением 
при постоянном нагреве. Капилляры пористого каркаса заполняются в ходе непрерывного роста температуры расплава. 
После извлечения УГ, пропитанного сплавом свинца, его исследовали с помощью рентгеноспектрального и энергодис-
персионного методов анализа. Выявлено перераспределение элементов пропитывающего сплава на границе УГ-каркас–
Pb-сплав в зависимости от его исходного состава. Так, за время пропитки сплавом Pb–2%Сu углеграфитового каркаса 
под давлением до 5 МПа на внутренней поверхности пор и на границе со сплавом происходит перераспределение меди, 
которое приводит к образованию межфазного слоя, содержащего 70 % Cu. В ходе проведенных исследований удалось 
получить композит с содержанием меди 1,85 ат.% в пропитывающем Pb-сплаве на поверхности раздела с углеграфитом.
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Abstract: The study covers the process of carbon-graphite – lead composite formation by impregnating a porous AG-1500 scaf-
fold with a lead melt containing 2.0 at.% Cu. The paper describes the kinetics of filling the carbon-graphite open porosity with 
molten metal with the continuously heated furnace and impregnating device. A feature of this method is the volumetric expansion of 
the lead alloy impregnating porous carbon-graphite. It is placed in a sealed steel container filled with lead by 2/3 of its volume with 
further vacuuming, melt adding and sealing. Then the device is placed in the furnace so that the lead-copper alloy, already having 
a temperature below the liquidus temperature by 20–30 °C when heated in the furnace to 900 °C, impregnates the carbon-graphite 
scaffold with further expansion at constant heating. Porous scaffold capillaries are filled as the melt temperature continuously in-
creases. Once graphite-carbon impregnated with lead alloy is taken out, it was investigated using X-ray spectral and energy-disper-
sive analysis. It was found that the elements of the impregnating alloy were redistributed at the carbon-graphite scaffold/Pb alloy 
interface depending on its initial composition. During the carbon-graphite scaffold impregnation with the Pb–2%Сu alloy under a 
pressure of up to 5 MPa, copper redistribution occurs on its inner pore surface and the boundary with the alloy, which leads to the 
formation of an interphase layer containing 70 % Cu. The conducted research made it possible to obtain a composite with a copper 
content of 1.85 at.% in the impregnating Pb alloy at the interface with carbon graphite.
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Введение

Одним из способов получения композицион-

ных материалов является пропитка твердых неме-

таллических каркасов расплавами металлов. В част-

ности, композиты на основе углеграфитового (УГ) 

каркаса и свинца можно использовать для из-

готовления вкладышей радиальных и упорных 

подшипников, направляющих втулок, пластин, 

поршневых колец, радиальных уплотнений в раз-

личных машинах, приборах и механизмах [1—3].

Для пропитки пористых углеграфитовых мате-

риалов металлическими расплавами используют 

апробированные технологии, такие как автоклав-

ная пропитка и компрессионное литье.

Автоклавный метод позволяет осуществить 

пропитку пористых каркасов металлическими 

расплавами при давлении аргона ~10 МПа и тем-

пературе 350 °С (для сплава свинца с оловом марки 

СО5) в течение 60 мин [3]. Технология компрес-

сионного литья включает размещение пористого 

УГ-каркаса в пресс-форме, заливку дозы матрич-

ного расплава и создание с помощью плунжера 

давления на расплав ~10 МПа при температуре 

350 °С (для сплава СО5) в течение 0,3—0,5 мин [4].

Цель настоящей работы — исследование про-

цесса пропитки УГ-каркаса сплавом системы 

Pb—Cu и определение растворимости меди в свин-

це, наблюдающейся при пропитке с целью совер-

шенствования технологии получения композитов 

УГ—свинец. При этом применен разработанный в 

ВолгГТУ способ безгазостатной пропитки в герме-

тичном устройстве, где давление на пропитываю-

щий сплав и, соответственно, его перемещение в 

порах УГ, создается за счет его термического (теп-

лового) расширения в замкнутом объеме [5]. 

Методика и материалы

В качестве объектов исследования использо-

вали углеграфит марки АГ1500 с открытой пори-

стостью 14—16 % и средним диаметром пор 60—

80 мкм и пропитывающий сплав свинца с медью 

(Pb—2%Cu) [4]. 

Образцы композита получали следующим об-

разом (рис. 1). Предварительно в отдельном тигле 

расплавляли сплав свинца, а в другой тигель, 

температура которого не превышала 300 °С, поме-

щали образец пористого УГ 2 с медной проволо-

кой. Далее УГ-каркас фиксировали специальным 

держателем для предотвращения его всплытия 

на поверхность жидкого свинца, после чего вну-

тренний объем устройства с расплавом и образ-

цом вакуумировали до давления остаточных газов 

0,01 МПа [5]. В другой печи заранее нагревали до 

температуры 650 °С крышку 3 и болт-поршень 6. 

Далее разогретой крышкой накрывали холодную 

нижнюю часть устройства 1 с УГ и сплавом свин-

ца 4, температура которого составляла 320 °С и че-

рез отверстие в крышке заливали расплав свинца 

доверху, после чего в резьбовое отверстие вкру-

чивали предварительно разогретый до 900 °С 

болт-поршень 6 (не допуская попадания внутрь 

воздуха). Собранную конструкцию снова помеща-

ли в печь, разогретую до 900 °С.

Давление пропитывающего сплава внутри гер-

метичной емкости, где осуществляется пропитка 

пористого УГ, изменяется в ходе процесса от 2 до 

Рис. 1. Схема устройства для пропитки пористого 

углеграфита металлическим расплавом

1 – нижняя часть устройства для пропитки; 2 –пористый УГ; 

3 – крышка; 4 – пропитывающий сплав Pb–2%Cu; 

5 – медная прокладка; 6 – болт-поршень

Fig. 1. Diagram of the device for porous carbon-graphite 

impregnation with molten metal

1 – lower part of the impregnation device; 2 – porous carbon-

graphite; 3 – cover; 4 – Pb–2%Cu impregnating alloy; 

5 – copper gasket; 6 – piston bolt
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5 МПа (расчет и методика приведены в работе [4]). 

Давление возникает за счет термического (тепло-

вого) расширения свинца при его нагреве до тем-

пературы 900 °С. 

Анализ распределения химических элементов в 

композите определяли с помощью рентгеноспек-

трального анализа на приборе Camеbax («Cameca», 

Франция) и двухлучевого микроскопа Versa 3D 

(США) [4].

Результаты экспериментов 

и их обсуждение

На основании выполненных экспериментов 

можно предложить следующую модель (схему) 

движения Pb—Cu-расплава по открытой поре-

капилляру условной длиной 100 мм (рис. 2). 

Известно, что объем расплава при переходе 

сплава свинца с медью из твердого состояния в 

жидкое увеличивается на 3,2—4,0 % [6]. Поэтому 

дальнейший нагрев образца композита в устрой-

стве для пропитки от 327 до 900 °С приводит к рас-

четным значениям давления расплава свинца от 2 

до 5 МПа соответственно [4].

Однако сложность представления модели дви-

жения расплава Pb—Cu по открытой поре (капил-

ляру) заключается в том, что жидкий металл в поре 

УГ (на рис. 2 он показан в момент расплавления) и 

начало его движения совместно с порцией свинца, 

проникнувшего внутрь поры в результате вакуум-

ной пропитки, — это подготовительный этап [4]. 

На первом этапе процесса пропитки (участок A, 

рис. 2) давление металла при фазовом переходе 

Pb—Cu-сплава из твердого состояния в жидкое 

достигает ~2 МПа, что позволяет заполнить услов-

ный капилляр на длину ~20 мм. В результате тер-

мического расширения предыдущего слоя металла 

в капилляре длиной 20 мм пропитка продолжает-

ся также за счет увеличения этого объема металла 

при дальнейшем росте температуры (участок А1). 

На участке Б заполнение пор происходит в 

результате перетока расплава из мелких пор в 

крупные за счет действия давления металла в ка-

пиллярной системе. Расплав свинца является 

несмачивающей жидкостью для УГ, и в этом слу-

чае заполнение пор происходит по эффекту гисте-

резиса капилляра (участок Б1) [7]. 

На участке В давление металла в поре и запол-

нение им части капилляра на длину ~7÷10 мм обу-

словлено скоростью нагрева печи (8 °С/мин). При 

этой температуре (327°С через 1мин — 335°С и т.д.) 

жидкий свинец двигается в поре с минимальной 

скоростью 0,042 мм/с [8]. Дополнительное созда-

ние градиента температуры (при увеличении ско-

рости нагрева до 20 °С/мин) и давление расплава 

свинца позволяют существенно увеличить ско-

рость его потока в капилляре до 0,078 мм/с (учас-

ток В1) [9].

Рис. 2. Схема движения потока металла в капилляре при пропитке под давлением внешней среды – газа (а) 

и расплава (б)

Fig. 2. Diagram of metal movement in a capillary when impregnating under the pressure of external medium – gas (а) 

and melt (б)
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На участке Г давление и время заполнения ча-

сти поры (участка капилляра) зависят от плавного 

увеличения температуры за определенный проме-

жуток времени. Проходя по сечению поры, металл 

аккумулируется в тупиковых порах («карманах») и 

за счет механизма термического расширения про-

двигается дальше в капилляр под действием дав-

ления Р = 2÷5 МПа в зависимости от повышения 

температуры (участок Г1) [10, 11].

На участке Д капиллярное перемещение жид-

кости может вызывать градиент капиллярного 

давления, возникающий в результате различия 

кривизны поверхностей менисков в капилляре 

переменного сечения (рис. 3) (участок Д1). Данное 

явление учитывается за счет увеличения показан-

ного объема металла при дальнейшем росте темпе-

ратуры.

На участке Е аналогичный эффект наблюда-

ется и при изменении поверхностного натяжения 

при адсорбции элементов, которые снижают ее по-

верхностное натяжение. Жидкость перемещается 

в том направлении, где адсорбция вещества на ее 

поверхности меньше (эффект Маранго—Гиббса) 

(участок Е1) [13].

Таким образом, устройство для пропитки на-

ходится в режиме постоянного нагрева, запол-

нение капилляра происходит с непрерывным 

увеличением температуры расплава на основе 

свинца, путь, пройденный металлом, сохраняет-

ся, а давление в капилляре аккумулируется и спо-

собствует дальнейшему продвижению жидкости 

(см. рис. 2). 

Одним из преимуществ безгазостатного метода 

пропитки является наличие не только предпола-

гаемого диффузионного, но и механического (фи-

зического) взаимодействия расплава с УГ-поверх-

ностью пор каркаса. В сравнении с автоклавной 

пропиткой данный метод имеет невысокие ско-

рости заполнения капилляров жидким металлом 

Рис. 3. Передвижение жидкости в капилляре 

переменного сечения под действием разности 

капиллярных давлений [12]

Fig. 3. Liquid movement in a variable section capillary 

under the action of capillary pressure difference [12]

Рис. 4. Диаграмма состояния системы Cu–Pb [22]

Fig. 4. Diagram of Cu–Pb system state [22]
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и пропитки, поэтому диффузионное взаимодей-

ствие металлического расплава с поверхностью 

пропитываемого пористого УГ возможно, и оно 

также влияет на адгезионную прочность межфаз-

ной границы композита [14—18].

Известно, что растворимость Cu в жидком Pb 

находится в интервале температур от эвтектичес-

кой до монотектической. Кривая растворимости 

пересекает монотектическую линию при 67 ат.% 

Pb. Авторы [19, 20] показали, что растворимость Pb 

в Cu при температуре 600 °С находится в пределах 

0,09 ат.% Pb. В работе [21] на основании термоди-

намических данных представлена обобщенная 

диаграмма Cu—Pb. Другие исследователи [21, 22] 

также считают, что растворимость Cu в Pb не пре-

вышает 0,023 ат. % Cu (рис. 4). 

Рис. 6. Карты распределения свинца (а), меди (б) и углерода (в) в образце композита на основе углеграфита, 

пропитанного сплавом Pb–2%Cu (×1000) [23]

Fig. 6. Charts of lead (а), copper (б) and carbon (в) distribution in the composite sample based on carbon-graphite 

sample impregnated with Pb–2%Cu alloy (×1000) [23]

Рис. 5. Микроструктура образца композита (а) (×300) и схема исследования (б)

А – поверхность пропитки, В – центр образца 

Fig. 5. Microstructure of composite sample (а) (×300) and study flow diagram (б)

А – impregnation surface, В – sample center 

a

a в

б

б
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Однако на основании выполненных в ВолгГТУ 

исследований было определено изменение рас-

творимости элементов расплава в зависимости от 

условий проведения эксперимента. Следует от-

метить, что мы впервые столкнулись с подобным 

эффектом в неоднократно повторяемых сложных 

технологических условиях получения композици-

онного материала УГ—свинец.

Характерную структуру композита (рис. 5) изу-

чали с поверхности пропитки (обл. А) и в центре 

образца (обл. В) с размерами h = 30 мм и L= 50 мм. 

На рис. 6 показано распределение химических 

элементов в композиционном материале: светлые 

поля — поры, заполненные сплавом свинца с медью, 

темные поля — углеграфитовый каркас (рис. 6, а). 

В ходе исследований было экспериментально 

установлено перераспределение элементов меж-

ду фазами пропитывающего сплава. За время 

пропитки сплавом Рb—2%Сu углеграфитового 

каркаса под давлением до 5 МПа на границе «по-

верхности поры — расплав» наблюдается перерас-

пределение меди: ее содержание у поверхности 

капилляра может достигать 70 %. Также согласно 

методике расчета по уравнению Дюпре—Юнга из-

меняется величина работы адгезии с 110 кДж/моль 

у свинца до 135 кДж/моль у Pb—Cu-сплава [4]. При 

этом медь является менее активным элементом по 

положению в электрохимическом ряду активно-

сти металлов по сравнению со свинцом: Сu — 1,90 

и Рb — 2,33 [24].

На рис. 7 представлено изображение исследу-

емой зоны межфазной границы образца углегра-

фит—сплав Pb—Cu. 

Межфазная граница хорошо различима, и ее 

размеры позволяют провести исследования хи-

мического состава с помощью двухлучевого ми-

кроскопа Versa 3D (рис. 7, т. 1). Установлено, что 

на межфазной границе содержание меди в составе 

композита составляет 1,85 ат. % (рис. 8).

Заключение

Предложен механизм безгазостатной пропит-

ки углеграфита расплавом Pb—Cu с помощью 

разработанного в ВолгГТУ способа в герметич-

ном устройстве, где давление на пропитывающий 

сплав (и его перемещение в порах УГ) создается за 

Рис. 7. Микроструктура межфазной границы 

композита углеграфит/сплав Pb–Cu (×63000)

Светлое поле – пропитывающий Pb–Cu-сплав, 

темное – углеграфит АГ-1500

Fig. 7. Microstructure of carbon-graphite/Pb–Cu alloy 

composite interphase boundary (×63000)

Light field – impregnating Pb–Cu alloy, 

dark field – AG-1500 carbon-graphite

Рис. 8. Распределение химических элементов на межфазной границе углеграфит/сплав Pb–Cu

Fig. 8. Distribution of chemical elements on the carbon-graphite/Pb–Cu alloy interphase boundary

Элемент Мас.% Ат.%

CK 15,51 75,03

PbM 82,46 23,12

CuK 2,03 1,85



Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

47Powder Metallurgy and Functional Coatings  2021  Vol. 15  № 2

счет его термического (теплового) расширения в 

замкнутом объеме.

Проведенные эксперименты позволили выя-

вить изменение растворимости элементов системы 

Pb—Cu при пропитке под давлением углеграфито-

вого каркаса сплавом на основе свинца. 

На основании полученных результатов в даль-

нейшем будет более подробно исследован меха-

низм перераспределения меди или другого ле-

гирующего элемента на межфазной границе с 

пропитывающим расплавом и пористым углегра-

фитовым каркасом.
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Аннотация: Исследованы способы получения материала с градиентной разноуровневой пористостью путем спекания по-
слойно распределенных нано- и субмикропорошков α-Fe2O3. Нанопорошки со средним размером частиц 12 нм были полу-
чены методом соосаждения, а субмикропорошки, представляющие собой полые сферы, – спрей-пиролизом. Консолида-
ция порошков осуществлялась спеканием в муфельной печи, горячим прессованием и искровым плазменным спеканием 
(SPS) при различных температурах, нагрузках и времени выдержки. Показано, что методы спекания в муфельной печи и 
горячим прессом не позволяют получить компактный образец достаточной прочности по причине различной активности 
нано- и субмикропорошков. Методом искрового плазменного спекания были получены порошковые материалы при тем-
пературах выдержки 700, 750, 800 и 900 °С в течение 3 мин. Установлено, что серия образцов, полученных методом SPS 
при температуре 750 °С, обладает достаточной прочностью и открытой пористостью 20 % при общей пористости 37 %. 
Увеличение температуры при использовании метода SPS приводит к увеличению размера частиц в объеме нанопорошков 
до микронного размера и частичному разрушению полых субмикросфер. При исследовании фазового состава полученных 
образцов выявлено, что он идентичен фазовому составу исходных порошков. Однако для серий образцов, изготовленных 
методами горячего прессования и SPS, в объеме нанопорошков наблюдается направленный рост кристаллов в направле-
нии наибольшей электро- и теплопроводности [001] по оси пуансонов. Это связано с температурным градиентом между 
объемом порошка и пуансонами и наименьшим значением поверхностной энергии плоскости (110), включающей в себя 
направление [001]. 

Ключевые слова: α-Fe2O3, нанопорошки, полые субмикросферы, искровое плазменное спекание, горячее прессование, 
разноуровневая пористость. 
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Production of α-Fe2O3 powder material with multilevel gradient porosity
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Abstract: The paper studies methods for obtaining a multilevel gradient porous material by the layer-by-layer sintering of dis-
tributed α-Fe2O3 nanopowders and submicron powders. Nanopowders with an average particle size of 12 nm were obtained 
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by the coprecipitation method, and submicron powders, which are hollow spheres, were obtained using the spray pyrolysis 
method. Powders were consolidated by sintering in a muffle furnace, hot pressing, and spark plasma sintering (SPS) at various 
temperatures, loads, and holding times. It was shown that muffle furnace sintering and hot pressing methods cannot provide 
a compact of enough strength due to the different activity of nanopowders and submicron powders. Powder materials were 
obtained by spark plasma sintering when holding at 700, 750, 800, and 900 °С for 3 min. It was found that a series of samples 
obtained by SPS at 750 °С has sufficient strength and open porosity of 20 % with a total porosity of 37 %. Rising temperature in 
this method leads to an increase in the particle size in the nanopowder volume to a micron size and partial destruction of hollow 
submicron spheres. It was found during the study that the phase composition of samples obtained is identical to the phase 
composition of initial powders. However, for a series of samples obtained by hot pressing and SPS in the nanopowder volume, 
there is a directed growth of crystals towards the highest electrical and thermal conductivity [001] along the punch axis. This 
is due to the temperature gradient between the powder volume and punches and the lowest value of the plane surface energy 
(110), which includes direction [001].

Keywords: α-Fe2O3, nanopowders, hollow submicrospheres, spark plasma sintering (SPS), hot pressing (HP), multilevel porosity. 
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Введение

Дисперсный гематит (α-Fe2O3) используется в 

изготовлении порошковых материалов для газо-

вых датчиков [1], фильтров газов и жидкостей [2, 

3], катализаторов [4—6], фотоэлектродов для по-

лучения водорода путем расщепления воды [7—9] 

и др. Повышение эффективности порошковых ма-

териалов для работы в качестве фильтров и фото-

электродов может быть достигнуто путем создания 

в них разноуровневой пористости при использова-

нии в качестве сырья порошков различной дис-

персности — от нано- до субмикронного размера 

[10]. Такая структура обеспечит высокие фильтра-

ционные свойства материала, а также может уве-

личить его коэффициент адсорбции солнечного 

света за счет наличия нанопор [11] с одновремен-

ным повышением смачиваемости материала водой 

со стороны субмикропор [12], что способствует по-

вышению эффективности фотоэлектрода.

Целью данного исследования являлся выбор 

метода и оптимального режима получения мате-

риала с разноуровневой пористостью путем спе-

кания послойно распределенного в пресс-форме 

порошка α-Fe2O3 различной дисперсности. Иссле-

дованы фазовый состав, морфология и плотность 

компактных образцов, изготовленных методами 

спекания в муфельной печи, горячего прессования 

и искрового плазменного спекания (SPS).

Методика 

проведения экспериментов

Для формирования материала с разноуровне-

вой пористостью использовались порошки нано- 

и субмикронных размеров. Нанопорошки были 

получены методом химического соосаждения 

10 %-ных водных растворов соли Fe(NO3)3 и щелочи 

KOH при постоянном значении pH = 10,5 [13]. По-

лученный после соосаждения порошок отмывал-

ся от анионов путем фильтрации смеси порошка 

и дистиллированной воды. Содержание анионов 

контролировалось pH-метром. Операция повто-

рялась до достижения pH, равного значению pH 

дистиллированной воды. Полученные порошки 

отжигались при температуре 500 °С в течение 3 ч c 
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целью превращения гидроксида железа в α-Fe2O3. 

Порошки субмикронных размеров синтезиро-

вались методом спрей-пиролиза из 10 %-го водно-

го раствора Fe(NO)3 с использованием ультразву-

кового генератора аэрозоля [14]. 

Фазовый состав порошков и спеченных об-

разцов определялся методом рентгеновской диф-

рактометрии на дифрактометре Дифрей-401 

(CrKα-излучение). Анализ фаз проводился путем 

сравнения межплоскостных расстояний с базой 

данных ICDD-PDF-2. Дифракционные пики на 

дифрактограммах от нано- и субмикропорошков 

(рис. 1) аналогичны друг другу и соответствуют 

α-Fe2O3 (пространственная группа R-3c).

По формуле Шеррера были рассчитаны обла-

сти когерентного рассеяния (ОКР), которые соста-

вили 12 и 135 нм для порошков, приготовленных 

методами соосаждения и спрей-пиролиза соответ-

ственно.

Величина удельной поверхности (Sуд) порошков 

определялась на анализаторе NOVA 1200e («Quan-

tachrome Instruments», США) многоточечным ме-

тодом БЭТ. В качестве газа-адсорбента использо-

вался азот. Значения Sуд составили 98 и 6,29 м2/г 

для порошков, полученных методом соосаждения 

и спрей-пиролиза соответственно.

Из предположения, что частицы имеют сфе-

рическую форму и порошки монодисперсны, 

были рассчитаны средние значения диаметра 

частиц порошков, полученных методом соосаж-

дения и спрей-пиролиза, — 12 и 191 нм соответ-

ственно.

Морфология порошков и спеченных образцов 

исследовалась методом сканирующей электрон-

ной микроскопии (СЭМ) на микроскопе Vega 3 

(«Tescan», Чехия). Порошки, полученные методом 

спрей-пиролиза, представляют собой полые суб-

микросферы (рис. 2, а) [15]. Обсчетом СЭМ-изо-

бражений получено распределение полых сфер по 

размерам (рис. 3), погрешность измерения размера 

частицы составлила 25 нм. Распределение лога-

рифмически нормальное, среднее геометрическое 

значение dg = 971 нм при стандартном геометри-

ческом отклонении σg = 1,3. Отличие среднего ге-

ометрического размера субмикрочастиц от значе-

ний ОКР и среднего размера частиц, рассчитан-

ного из значения удельной поверхности, связано 

с особенностями структуры частиц субмикропо-

рошка. Полая субмикросфера представляет собой 

агломерат из мелких частиц (рис. 2, б). 

Порошки различного уровня дисперсности 

укладывались послойно в пресс-форму слоями 

массой по 2 г и подпрессовывались при нагрузке 

10 МПа. Спекание порошков проводилось тремя 

различными способами: 

— в муфельной печи 6.7/1300, SNOL при тем-

пературе 900 °С в течение 15 мин (обр. МП900) без 

приложения давления в процессе спекания; 

— методом горячего прессования на установке 

HPW 200/250-2200-180, KCE (рис. 4) с косвенным 

нагревом при t = 900 °С и давлении Р = 10 МПа в 

течение 10 мин (обр. ГП900); 

— по технологии искрового плазменного спе-

кания (SPS) на установке Labox 650 («Sinter Land», 

Рис. 1. Дифрактограммы порошков, полученных методами соосаждения (а) и спрей-пиролиза (б)

Fig. 1. XRD patterns of powders obtained by coprecipitation (а) and spray pyrolysis (б) methods
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Япония) при t = 700, 750, 800 и 900 °С и Р = 10 МПа 

в течение 3 мин (обр. SPS700—SPS900). 

Температурные режимы спекания приведены 

на рис. 5. Поверхности графитовых матриц, кото-

рые соприкасались со спекаемым порошком, по-

крывались α-BN для предотвращения взаимодей-

ствия с α-Fe2O3. В методах горячего прессования 

и искрового плазменного спекания температура1 

измерялась пирометром с поверхности графито-

вой матрицы. 

Гидростатическая плотность спеченных об-

разцов определялась по ГОСТ 18898-89 на уста-

новке AD-1653 (AND, Япония). Пикнометриче-

ская плотность порошков и спеченных образцов 

оценивалась на установке Ultrapycnometer-1000 

(«Quantachrome Instruments», США). Общая пори-

стость определялась по ГОСТ 18898-89, а открытая 

(эффективная) пористость рассчитывалась из от-

ношения разности пикнометрической и гидроста-

тической плотности к ее теоретической величине.

Результаты и их обсуждение

Образцы, полученные спеканием в муфель-

ной печи (МП900) и горячим прессованием 

при косвенном нагреве (ГП900), имеют схожую 

морфологию: в объеме нанопорошков образова-

лись перешейки с сохранением высокопористой 

структуры (рис. 6, а и в), а в случае субмикро-

порошков перешейков между частицами не на-

Рис 3. Распределение полых сфер по размерам

Fig. 3. Distribution of hollow spheres by sizes

Рис. 4. Схема рабочей камеры горячего пресса 

HPW 200/250-2200-180

Fig. 4. Diagram of HPW 200/250-2200-180 press working 

chamber

1 Здесь и далее в качестве температуры спекания при-

ведена температура на поверхности графитовой мат-

рицы.

Рис. 2. СЭМ-изображения частиц порошка, полученного методом сперй-пиролиза, 

при увеличении 5000× (а) и 20000× (б)

Fig. 2. SEM images of powder particles obtained by spray pyrolysis at 5000× (а) and 20000× (б) magnifications

a б
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блюдалось (рис. 6, б и г), что является причиной 

низкой прочности полученного материала. Это 

связано с различной активностью при спекании 

используемых нано- и субмикропорошков и ха-

рактерным для нанопорошков ускоренным, по 

сравнению с более крупными частицами, фор-

мированием перешейков [16].

Увеличение температуры и времени спекания 

для данных методов, осуществляемое с целью по-

вышения прочности компакта, приводило к обра-

Рис. 5. Режимы изменения температур при спекании в муфельной печи (МП), 

методами горячего прессования (ГП) и искрового плазменного спекания (SPS)

Число в обозначении метода спекания – температура выдержки, °С

Fig. 5. Temperature variation modes when sintering in a muffle furnace (MF), by hot pressing (HP) and spark plasma 

sintering (SPS) methods

Number in the sintering method designation is holding temperature, °С
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зованию плотной структуры материала в объеме 

нанопорошка, что исключало возможность его 

использования в качестве фильтров и высокопо-

ристого фотоэлектрода. 

Технология искрового плазменного спекания 

позволяет получать материалы различной пори-

стости [17] при более низких температурах и мень-

шем времени спекания [18], чем в описанных выше 

методах. 

В образцах, полученных методом SPS при t =

= 700 °С, в объеме нанопорошков заметно наличие 

перешейков (рис. 6, д), при этом в объеме субми-

кропорошков частицы разделены (рис. 6, е). При 

t = 750 °С фрмирование перешейков наблюдается 

в объеме обоих порошков (рис. 6, ж и з). При t =

= 800 °С первичный объем наночастиц образует 

плотную спеченную структуру с размером зерен 

около 1 мкм (рис. 6, и), в объеме субмикронных 

частиц исходные полые сферы частично разруше-

ны и повсеместно образуются перешейки (рис. 6, к). 

При t = 900 °С в объемах обоих спекаемых мате-

риалах формируется плотная структура, характе-

ризующаяся пластинчатой формой зерен, сфор-

мировавшихся из наночастиц (рис. 6, л), а также 

наблюдается некоторое измельчение зеренной 

структуры, в объеме субмикронных частиц (рис. 6, м). 

Эффект измельчения связан, по-видимому, с раз-

рушением полых субмикросфер в результате тер-

мобарического воздействия при спекании. 

Анализ полученных результатов дает основание 

считать, что метод SPS при температуре спекания 

750 °С и времени выдержки 3 мин обеспечивает до-

статочную прочность спеченного материала для 

проведения дальнейших фотоэлектрохимических 

испытаний и дальнейшего его использования в ка-

честве фотоэлектрода или фильтрующего элемен-

та за счет наличия перешейков между частицами 

в объеме как нано-, так и субмикронных частиц. 

При этом в объемах двух различных порошков со-

храняется значительная пористость, данные о ко-

торой приведены ниже. 

Факт более интенсивного спекания нанопо-

рошков в процессе SPS по сравнению с субмик-

ронными частицами, отмеченный выше и прояв-

ляющейся в образовании перешейков в объеме 

нанопорошков, а также их отсутствие в случае 

субмикронных частиц (при определенных темпе-

ратурных режимах спекания) с учетом возможно-

го механизма спекания, связанного с величиной 

электрического тока, проходящего через объем 

прессовки, может быть объяснен влиянием раз-

мерного фактора на электропроводность спекае-

мой прессовки в области наночастиц за счет боль-

шей контактной поверхности. 

Кроме этого, увеличение электропроводности 

в наносистемах может быть связано с влияни-

ем размерного эффекта на плотность свободных 

электронов. Так, в работе [19] было показано, что 

при уменьшении размера частиц гематита со 140 

до 50 нм электропроводность системы возрастает 

в 5,4 раза. При прохождении импульса тока до-

статочной величины через порошок происходит 

кратковременный перегрев до 10000 °С в точках 

контакта частиц [20]. Это приводит к процессам 

сублимации и/или плавления их поверхностно-

го слоя. Образовавшийся атомарный ионизиро-

ванный пар и расплав в промежутках между им-

пульсами в результате резкого охлаждения объема 

порошка из-за передачи тепла пуансону конден-

сируются/кристаллизуются в областях контакта 

частиц с образованием перешейков. При много-

кратном включении—выключении тока высокой 

мощности, которое реализуется при контактном 

нагреве импульсным током, процессы сублима-

ции/плавления и конденсации/кристаллизации 

повторяются, что приводит к залечиванию пор. 

Однако в случае с полупроводниками и диэлек-

триками данный процесс возможен только, когда 

удельная электропроводность спекаемого слоя со-

ставляет 10–8—10–5 Ом–1·см–1 [21]. 

Таким образом, при температуре 700 °С элек-

тропроводность могла достигать указанных зна-

чений в объеме наночастиц из-за влияния на 

нее размерного эффекта, в то время как в объеме 

субмикрочастиц электропроводность была ниже 

«плазменного окна».

Существенное изменение морфологии образ-

цов при увеличении измеряемой температуры ма-

трицы пресс-формы в ходе процесса SPS от 700 до 

900 °С может быть связано с локальным перегре-

вом в объеме спекаемого порошка за счет увеличе-

ния генерации Джоулева тепла из-за возрастания 

проходящего по нему тока. Этот эффект связан с 

увеличивающейся экспоненциально электропро-

водностью гематита при нагреве свыше 650 °С [22].

На рис. 7 приведены дифрактограммы, снятые 

для исходных порошков и для каждого из объемов 

спеченных образцов, сформированных из нано- 

и субмикропорошков. Съемка производилась на 

изломе образцов, параллельном оси прессова-

ния. Спеченные образцы имеют фазовый состав, 

аналогичный спекаемым порошкам α-Fe2O3. При 
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этом на дифрактограммах спеченного методами 

ГП и SPS нанопорошка наблюдается существен-

ное увеличение относительной интенсивности 

линии (110) по сравнению с линией (104), кото-

рая имеет максимальную интенсивность для ис-

ходного нанопорошка. При этом соотношение 

интенсивностей линий (110) и (104), снятых на 

изломах, перпендикулярных оси прессования 

(рис. 8), не отличается от дифрактограммы исход-

ного порошка. 

Полученные результаты свидетельствуют о на-

правленном формировании зеренной структуры в 

объеме нанопорошка спекаемого материала в на-

правлении приложения усилия прессования через 

пуансон пресс-формы. Направление [001], входя-

щее в плоскость (110) кристаллической структуры 

α-Fe2O3, обладает наибольшими значениями теп-

ло- и электропроводности [23]. Очевидно, образо-

вание текстуры в образцах ГП900, SPS700 — SPS900 

связано со способом спекания порошков. Общими 

для данных методов являются приложенное дав-

ление и наличие температурного градиента, обу-

словленного теплоотводом из области спекаемого 

объема к пуансонам. 

В образцах, изготовленных методом горячего 

прессования, наличие текстуры выражено более яр-

ко (рис. 7, обр. ГП900), чем у полученных путем ис-

крового плазменного спекания (SPS700— SPS900), 

что может быть связано с большим градиентом тем-

ператур в объеме порошка в ходе ГП по сравнению 

с SPS, обусловленным разницей в способе нагрева. 

При горячем прессовании тепло от нагревателей 

передается преимущественно матрице из-за распо-

ложения графитовых нагревателей в рабочей камере 

(см. рис. 4), а при реализации искрового плазменно-

го спекания ток пропускается через пуансоны и, как 

показывают расчеты [24], наибольшая температура 

достигается в спекаемом объеме, а пуансоны имеют 

температуру ниже на 150—200 °С. 

Аналогичные результаты формировании тек-

стуры при синтезе частиц гематита в зависимости 

Рис. 7. Дифрактограммы порошков и спеченных образцов

а – в объеме нанопорошка; б – в объеме субмикропорошка

Fig. 7. XRD patterns of powders and sintered samples

а – in nanopowder volume; б – in submicropowder volume

Рис. 8. Дифкрактограммы, снятые параллельно (а) 

и перпендикулярно (б) оси прессования 

в объеме нанопорошка SPS700

Fig. 8. XRD patterns taken parallel (а) and perpendicular (б) 

to pressing axis in SPS700 nanopowder volume

a б
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от температуры процесса были получены в работе 

[25]. Авторами установлено, что при минимальной 

температуре синтеза формируются частицы вытя-

нутой формы вдоль направления [001]. На основа-

нии описанного выше, можно предположить, что 

механизм образования данной текстуры связан с 

направленным укрупнением частиц, обусловлен-

ным наличием градиента температур и наиболее 

энергетически выгодным направлением роста. 

В объеме субмикропорошка данный эффект на-

блюдается только для образца SPS900 (рис. 7, б), 

в котором субмикросферы были полностью раз-

рушены (рис. 6, м). Это может быть связано с тем, 

что в объеме субмикропорошка с целыми сферами 

имеются закрытые поры, заключенные в части-

цах, что может существенно снижать теплопрово-

дность данного объема и, следовательно, ухудшать 

теплоотвод из этой области [26].

Изучение пористости спеченных материалов 

показало, что общая пористость для образцов 

МП900, ГП900 и SPS700 примерно одинако-

ва, несмотря на различия в способах и режимах 

спекания, и составляет порядка 55 и 51 % для 

областей, сформированных на основе нано- и 

микропорошков соответственно (рис. 9), однако 

с увеличением температуры в процессе SPS она 

падает и при t = 900 °С достигает 14 и 17 % соот-

ветственно. 

Открытая (эффективная) пористость для об-

разцов, полученных методом SPS, вплоть до тем-

пературы спекания 800 °С снижалась линейно с 

38 до 14 % (рис. 10). В образце SPS900 в объемах 

нано- и субмикронных частиц открытая пори-

стость уменьшилась примерно на 2 % относитель-

но SPS800. При этом общая пористость в объеме 

обр. SPS900 примерно на 6 % ниже, чем в SPS800 

(см. рис. 10), из чего можно сделать вывод, что 

уплотнение порошкового материала при увеличе-

нии температуры вызвано уменьшением доли за-

крытых пор (залечиванием). 

Заключение

Получены и исследованы компакты α-Fe2O3 

с различным уровнем пористости по объему, 

сформированные путем спекания при косвен-

ном нагреве без приложения давления, горячим 

прессованием и искровым плазменным спека-

нием формовок из послойно распределенного в 

пресс-форме нанодисперсного и субмикронного 

порошков. Фазовый анализ исходных порошков 

и полученного материала свидетельствует об от-

сутствии изменений его состава по всему объему 

образца. При этом в структуре материала, сфор-

мированного из нанопорошка при горячем прес-

совании и в ходе SPS, обнаружено образование 

текстуры в направлении [001]. Ее появление мо-

жет быть связано с наличием температурного гра-

Рис. 9. Значения общей пористости 

для образцов МП900, ГП900 и SPS700–SPS900

Fig. 9. Total porosity values for MF900, HP900 

and SPS700–SPS900 samples

Рис. 10. Значения открытой пористости 

для образцов, полученных методом SPS 

при различных температурах 

Fig. 10. Open porosity values obtained 

by nitrogen transmission for samples obtained by SPS 

at different temperatures



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2021  Т. 15  № 2

58 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2021  Vol. 15  № 2

диента и наименьшим значением поверхностной 

энергии. 

Установлено, что в силу разной активности ис-

пользуемых порошков при спекании методы кос-

венного нагрева и горячего прессования не позво-

ляют получить прочные компакты с сохранением 

их проницаемости: в объеме, сформированном из 

нанопорошков, происходит заметное уплотнение, 

в то время как в объеме субмикронных порошков 

процесс консолидации (образования перешейков) 

не наблюдается. 

Установлено, что метод искрового плазменного 

спекания при температуре 750 °С позволяет сфор-

мировать компакты с достаточной прочностью за 

счет образования перешейков между спекаемыми 

частицами в объемах как нано-, так и субмикрон-

ных частиц. При этом общая пористость заготовки 

составляет 35 %, а открытая — 23 %.

Увеличение температуры процесса SPS выше 

750 °С сопровождается повышенной уплотнен-

ностью объема нанопорошков с формировани-

ем плотной структуры, приводящей к снижению 

проницаемости всей прессовки при уменьшении 

общей пористости до 14 % и открытой — до 11 %. 

Исследование выполнено при финансовой поддержке РФФИ 

в рамках научного проекта № 20-38-90166.
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Аннотация: Методом импульсного магнетронного распыления (PMS) керамической мишени TaSi2 диаметром 120 мм были 
нанесены покрытия на модельные подложки из кремния при соотношении расходов газов Ar/N2 = 1/2 и частотах f = 5, 50 и 
350 кГц. Структура и состав покрытий исследованы с использованием методов растровой электронной микроскопии, 
энергодисперсионного анализа и оптической эмиссионной спектроскопии тлеющего разряда. Фазовый состав опреде-
ляли методом рентгенофазового анализа при использовании CuKα-излучения. Механические характеристики измерены 
путем наноиндентирования на приборе Nano Hardness Tester, оснащенном индентором Берковича, при нагрузке 4 мН. 
Жаростойкость покрытий оценивали с помощью изотермических отжигов на воздухе в муфельной печи при температуре 
1200 °С, а стойкость к окислению – по структуре и толщине оксидного слоя. Результаты структурных исследований пока-
зали, что покрытия рентгеноаморфны и обладают плотной однородной структурой. Увеличение частоты от 5 до 350 кГц 
привело к снижению толщины и скорости роста покрытий. Образцы, осажденные при f = 5 и 50 кГц, показали высокие 
механические характеристики: твердость на уровне 23–24 ГПа, модуль упругости 211–214 ГПа и упругое восстановление 
75–77 %. Покрытие, полученное при максимальной частоте, характеризовалось твердостью 15 ГПа, модулем упругости 
138 ГПа и упругим восстановлением 65 %. Отжиги привели к формированию защитных оксидных слоев SiO2, Ta2O5, TaO2. 
Наблюдалась выраженная кристаллизация фазы TaSi2, что подтверждается данными рентгенофазового анализа. Образ-
цы, осажденные при f = 5 и 50 кГц, показали небольшую толщину оксидного слоя (0,9 и 1,1 мкм), что свидетельствует о 
хорошей жаростойкости покрытий при температуре 1200 °С. 

Ключевые слова: импульсное магнетронное распыление, покрытия, Ta–Si–N, механические характеристики, жаростой-
кость.
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Structure and properties of Ta–Si–N coatings obtained 

by pulsed magnetron sputtering
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Abstract: Pulsed magnetron sputtering of a TaSi2 ceramic target 120 mm in diameter was used to deposit coatings on model 
silicon substrates at a gas flow rate ratio of Ar/N2 = 1/2 and frequencies of 5, 50, and 350 kHz. The structure and composition of 
coatings were investigated using scanning electron microscopy, energy dispersive analysis and glow discharge optical emission 
spectroscopy. The phase composition was determined by X-ray diffraction analysis using CuKα radiation. Mechanical properties 
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Введение

В последнее время растет интерес к покрытиям 

и пленкам системы Ta—Si—N, которые перспек-

тивны для практического применения с точки 

зрения таких характеристик, как высокие диф-

фузионно-барьерные свойства [1, 2], термическая 

стабильность [3, 4] и жаростойкость [5—7]. Среди 

известных технологий получения покрытий си-

стемы Ta—Si—(N) можно отметить плазменное 

напыление [8], электронно-лучевое термическое 

испарение [9], химическое осаждение из пара [10] и 

наиболее распространенный способ — магнетрон-

ное напыление [1—7, 11], обладающее неоспори-

мыми преимуществами: 

— универсальность метода (покрытия можно 

наносить на поверхность различных подложек, в 

том числе чувствительных к перегреву) [11—14];

— покрытия не изменяют топографию и шеро-

ховатость поверхности подложки [15];

— покрытия показывают плотную однородную 

структуру и низкую плотность дефектов [16].

Известно, что эксплуатационные характери-

стики магнетронных покрытий могут быть су-

щественно повышены за счет подачи мощности в 

импульсном режиме. Здесь можно выделить тех-

нологию HIPIMS (high-power impulse magnetron 

sputtering — высокомощное импульсное магнет-

ронное распыление), оперирующую высокими то-

were measured by the nanoindentation method using a Nano Hardness Tester equipped with a Berkovich indenter at a load of 4 mN. 
The heat resistance of coatings was evaluated by isothermal annealing in the air in a muffle furnace at 1200 °С, and oxidation resis-
tance was estimated by the structure and thickness of the oxide layer. The results of structure studies have shown that the coatings 
are X-ray amorphous and have a dense homogeneous structure. Increasing the frequency from 5 to 350 kHz led to a decrease in 
the thickness and growth rate of the coatings. Samples deposited at 5 and 50 kHz showed high mechanical performance: hardness 
at the level of 23–24 GPa, elastic modulus of 211–214 GPa, and elastic recovery of 75–77 %. The coating obtained at the maximum 
frequency had a hardness of 15 GPa, elastic modulus of 138 GPa, and elastic recovery of 65 %. Annealing led to the formation of 
protective SiO2, Ta2O5, TaO2 oxide layers. A pronounced crystallization of the TaSi2 phase was observed, which is confirmed by the 
X-ray diffraction analysis data. Samples deposited at 5 and 50 kHz showed a small oxide layer thickness of 0.9 and 1.1 μm, which 
indicates the good heat resistance of coatings at 1200 °С.

Keywords: pulsed magnetron sputtering, coatings, Ta–Si–N, mechanical properties, oxidation resistance.
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ками, подводимыми к катоду с частотой около 

100 Гц [17], и метод PMS (pulsed magnetron sputte-

ring — импульсное магнетронное распыление), 

рабочая частота при котором обычно составляет 

от 10 до 400 кГц [18]. В первом случае можно до-

биться рекордно высоких значений адгезионной 

прочности за счет формирования на границе по-

крытие—подложка протяженных псевдодиффузи-

онных слоев, обеспечивающих плавный переход 

состава от подложки к покрытию с минимизацией 

граничных напряжений [19]. 

Импульсное электропитание за счет кратковре-

менной подачи обратного импульса и электронной 

бомбардировки катода позволяет минимизировать 

отравление мишени реакционным газом (азотом, 

кислородом). Такой эффект приводит к структур-

ным изменениям, включая измельчение зерна и 

снижение уровня шероховатости покрытий [20, 

21], а также к повышению таких характеристик, 

как твердость, адгезионная прочность, износо- и 

коррозионная стойкость [22, 23].

Целью данной работы являлось исследование 

влияния частоты импульсов при импульсном 

магнетронном напылении на особенности форми-

рования, структурные характеристики, механиче-

ские свойства и жаростойкость покрытий системы 

Ta—Si—N.
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Материалы и методы исследований

Мишень для распыления изготавливали из 

порошка TaSi2 методом горячего прессования при 

температуре 1450 °С и выдержке 10 мин. Давление 

прессования составляло 35 МПа. Магнетронное 

распыление мишени ТaSi2 проводили на установ-

ке УВН-2M [24] в режиме импульсного тока при 

соотношении расходов газов Ar (99,998%) и N2 

(99,998%) производства ООО «НИИ КМ» (Рос-

сия), равном 1/2, при следующих параметрах: ток — 

2 А, напряжение — 500 В, остаточное и рабочее 

давления — 0,005 и 0,2 Па соответственно. Источ-

ник питания Pinnacle Plus («Advanced Energy», 

США) поддерживал мощность магнетрона на 

уровне 1 кВт, при этом частота составляла f = 5, 

50 и 350 кГц. Покрытия осаждались в течение 

15 мин. В качестве подложек использовали пла-

стины из монокристаллического кремния мар-

ки КЭФ-100 производства АО «Телеком-СТВ» 

(Россия). Перед нанесением покрытий подложки 

подвергали ультразвуковой очистке в изопро-

пиловом спирте в течение 5 мин на установке 

УЗДН-2Т. Дополнительную очистку ионами Ar+ 

проводили непосредственно в вакуумной камере 

в течение 1—5 мин.

Микроструктуру и элементный состав по-

крытий оценивали методом растровой электрон-

ной микроскопии (РЭМ) на микроскопе S-3400 

(«Hitachi», Япония) с энергодисперсионным спек-

трометром (ЭДС) Noran 7 Thermo. Профили рас-

пределения элементов были получены с помощью 

оптического эмиссионного спектрометра тлею-

щего разряда (ОЭСТР) Profiler-2 («HORIBA-JY», 

Франция). Топографию поверхности исследова-

ли на оптическом профилометре WYKO-NT1100 

(«Veeco», США). Рентгеноструктурный анализ 

(РФА) осуществляли на дифрактометре D2 Phaser 

(«Bruker», Германия) с CuKα-излучением. Расшиф-

ровку дифрактограмм проводили с использовани-

ем базы данных JCPDS. 

Твердость, модуль упругости и упругое вос-

становление измеряли с помощью прибора Nano 

Hardness Tester («CSM Instruments», Швейцария) 

при нагрузке 4 мН. Напряжения рассчитывали 

по формуле Стоуни из радиуса искривления под-

ложки с покрытием [25]. Изотермические отжиги 

покрытий проводили на воздухе в муфельной пе-

чи SNOL 3.3.2/1200 при t = 1200 °С с выдержкой в 

течение 60 мин. Отожженные образцы покрытий 

исследовали методами РЭМ, ЭДС и РФА. 

Результаты и их обсуждение

Состав и структура покрытий

В табл. 1 приведены результаты измерения эле-

ментного состава покрытий методом ЭДС, тол-

щины (h) и скорости роста (v), определенные по 

микрофотографиям поперечных изломов, а также 

шероховатость (среднее арифметическое отклоне-

ние профиля (Ra)). 

Для покрытия, осажденного при f = 5 кГц, со-

держания Ta, Si и N составили 19,7, 31,5 и 48,8 ат.% 

соответственно. Образцы 2 и 3 показали близкие 

концентрации основных элементов: Ta (13,9—

14,3 ат.%), Si (24,1—24,3 ат.%) и N (61,6—61,8 ат.%). 

Увеличение частоты от 5 до 350 кГц привело к сни-

жению концентраций Ta и Si на 40 и 30 % соответ-

ственно и росту содержания N на ~20 %. Известно, 

что увеличение частоты приводит к повышению 

энергии ионов N2+, в результате чего возрастает и 

концентрация азота в покрытии. При этом содержа-

ние металлических ионов в потоке снижается [26]. 

Отметим, что при анализе покрытий мето-

дом ЭДС есть вероятность повышенной ошибки 

определения легких элементов, таких как азот, 

Таблица 1. Химический состав, толщина, скорость роста* и шероховатость** покрытий

Table 1. Chemical composition, thickness, growth rate* and roughness** of coatings

№ обр. f, кГц
Концентрация, ат.%

h, мкм v, нм/мин Ra, нм
Ta Si N

1 5 19,7 31,5 48,8 3,2 213 5,3

2 50 13,9 24,3 61,8 2,2 147 7,0

3 350 14,3 24,1 61,6 0,9 60 9,8

  * По данным РЭМ и ЭДС.
** По результатам оптической профилометрии.
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бор и др. В дальнейшем планируется уточнение 

состава покрытий с использованием рентгенов-

ской фотоэлектронной спектроскопии. 

Исследование поперечных изломов образцов с 

помощью РЭМ показало, что все покрытия Ta—

Si—N имели бездефектную структуру с высокой 

плотностью, однородностью и отсутствием столб-

чатых зерен, типичных для ионно-плазменных 

покрытий (рис. 1). 

Следует отметить, что колонная структура 

неблагоприятна с точки зрения механических 

свойств, износо- и жаростойкости [27—29]. Тол-

щины образцов 1, 2 и 3 составили 3,2, 2,2 и 0,9 мкм 

соответственно (табл. 2). Скорость роста покры-

тия 1 достигала 213 нм/мин, однако увеличение 

частоты до 50 и 350 кГц привело к ее падению на 

~31 и 72 % соответственно (обр. 2 и 3). Уменьшение 

толщины и скорости роста при увеличении часто-

ты может быть связано со снижением времени дей-

ствия прямого импульса [30—32]. Также отметим, 

что повышение частоты сопровождалось ростом 

шероховатости покрытий (см. табл. 1).

Согласно данным ОЭСТР элементы Ta, Si и N 

были равномерно распределены по толщине всех 

исследуемых образцов. Типичный элементный 

профиль представлен на рис. 2. Можно наблюдать 

плавный переход от покрытия к подложке на глу-

бине ~1,1 мкм. 

На рис. 3 представлены участки дифракто-

грамм покрытий Ta—Si—N в диапазоне углов 2θ =

Рис. 1. РЭМ-изображения поперечных изломов покрытий 1 (а), 2 (б) и 3 (в)

Fig. 1. Cross-section SEM images of coatings 1 (а), 2 (б) and 3 (в)

Рис. 2. Элементный профиль покрытия Ta–Si–N

(обр. 2)

Fig. 2. Elementary profile of Ta–Si–N coating (sample 2)

Рис. 3. Дифрактограммы образцов 1–3 

покрытия Ta–Si–N

Fig. 3. XRD patterns of Ta–Si–N coatings 1–3 

a вб
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= 10÷50°. Помимо пиков от подложки Si (JCPDS 

17-0901), наблюдаемых при 2θ = 33,1°, обнаружены 

сильно уширенные пики при 2θ = 25° и 35°, близкие 

к отражению от фаз TaSi2 (JCPDS 89-2941) и TaN 

(JCPDS 32-1283) соответственно. Можно сделать 

вывод, что покрытия 1—3 рентгеноаморфны. Рост 

частоты сопровождался снижением интенсивно-

сти линий в результате уменьшения толщины по-

крытий.

Механические характеристики

Механические свойства покрытий, такие как 

твердость (Н), модуль упругости (Е), упругое вос-

становление (W), индекс пластичности (H/E) и со-

противление пластической деформации (H3/E2), 

сведены в табл. 2.

Покрытия Ta—Si—N, осажденные при f = 5 и 

50 кГц, показали близкие значения твердости на 

уровне 23—24 ГПа, модуля упругости 211—214 ГПа 

и упругого восстановления 75—77 %. Увеличение 

частоты до 350 кГц привело к снижению значений 

Н и Е на 35 %, а W на 13 %. Высокая твердость об-

разцов 1 и 2 может быть объяснена наличием сжи-

мающих напряжений σ = –2,1 и –2,0 ГПа соответ-

ственно, а для обр. 3 величина σ = 0. 

Снижение механических характеристик при 

увеличении частоты можно также связать c мень-

шей толщиной покрытий. Чтобы исключить влия-

ние подложки при наноиндентировании, глубина 

проникновения индентора не должна превышать 

10 % от толщины покрытия [33, 34]. Для образцов 1 

и 2 глубина проникновения индентора составила 

78 нм при h = 2,2÷3,2 мкм. Для покрытия 3 глубина 

проникновения равна 108 нм, что составляет ~12 % 

от толщины покрытия, следовательно, в этом слу-

чае не исключено влияние менее твердой подлож-

ки Si (H = 12 ГПа) [35]. 

Жаростойкость

Структура, состав поверхности и попереч-

ных изломов покрытий 1—3 после отжига при t =

= 1200 °C представлены на рис. 4. Согласно дан-

ным РЭМ на поверхности обр. 1 образовался ок-

сидный слой с мелкозернистой структурой. На по-

верхности обр. 2 после отжига наблюдались зерна 

игольчатой формы. Для обр. 3 были найдены три 

характерные зоны различного состава: 

1 — области вздутия покрытия; 

2 — область скопления мелких пор; 

3 — бездефектные участки оксидного слоя. 

Отметим, что поры являются следствием окис-

ления азотсодержащих фаз до газообразных окси-

дов (NOx) [11, 36]. 

Согласно данным РЭМ и ЭДС поперечных из-

ломов образцов оксидный слой обр. 1 с h ~ 0,9 мкм 

был беспористым и состоял в основном из SiOx и 

TaOx. На границе покрытие—подложка наблюда-

лись участки кристаллизации. Толщина неокис-

ленного слоя покрытия 1 составила 2,2 мкм. На-

грев обр. 2 сопровождался образованием плотного 

оксидного слоя SiOx—TaOx с h ~ 1,1 мкм, при этом 

слой сохранившегося покрытия составил 1,4 мкм. 

Образец 3, осажденный при максимальной часто-

те, полностью окислился с образованием пористо-

го слоя SiOx—TaOx. Отметим, что с целью обеспе-

чения высокой жаростойкости следует избегать 

образования пузырей в оксидном слое.

Для более полного понимания процесса окис-

ления для покрытий, отожженных при t = 1200 °С, 

были проведены исследования методом РФА 

(рис. 5). Выявлено, что в результате отжигов на 

поверхности сформировались оксиды: были об-

наружены пики фаз TaO2 (JCPDS 77-2304) и Ta2O5 

(JCPDS 89-2843). Оксид кремния (SiO2) при t = 1200 °С 

является аморфным, поэтому его рефлексов не на-

блюдалось [5, 11].

Дифрактограмма покрытия 1 отличалась от дан-

ных для образцов 2 и 3: аморфная или высокодис-

персная фаза TaN, обнаруженная до отжигов (см. 

рис. 2), сохранилась практически без изменений. 

При этом наблюдалась выраженная кристаллиза-

ция фазы h-TaSi2, линии которой фиксировались в 

положениях 2θ = 21,5°, 25,6°, 34,8°, 37,8°, 40,1°, 41,3° и 

43,7°. Наиболее характерный пик h-TaSi2 (101) был 

выявлен при 2θ = 25,6°. Размер кристаллитов диси-

лицида тантала, определенный по уширению ли-

нии (101), составил ~50 нм. Остальные пики могут 

быть отнесены к фазе Si3N4. 

Для покрытий 2 и 3 пиков аморфной фазы TaN 

не обнаружено, а были найдены пики, связанные с 

отражениями от плоскостей (100), (101), (102), (110) 

и (200) гексагональной фазы h-TaSi2. Размер кри-

Таблица 2. Механические свойства покрытий Ta–Si–N

Table 2. Mechanical properties of Ta–Si–N coatings

№ 

обр.

H, 

ГПа

Е, 

ГПа

W, 

%
H/E

H3/E2, 

ГПа

1 23 214 75 0,106 0,255

2 24 211 77 0,111 0,292

3 15 138 65 0,109 0,181
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сталлитов h-TaSi2 (101) для этих образцов составил 

~37 нм. Отметим, что для покрытия 2 наблюдались 

более высокая интенсивность линий h-TaSi2 и из-

менение текстуры на (100). 

Важно заметить, что наши покрытия обладали 

хорошей стойкостью к окислению при t = 1200 °С 

и превосходили покрытия Ta—Si—N, полученные 

ранее методом магнетронного распыления, кото-

рые характеризовались жаростойкостью и терми-

ческой стабильностью до 900 °С [3, 7, 36]. 

Таким образом, результаты РЭМ и ЭДС свиде-

тельствуют, что покрытия, осажденные при часто-

тах 5 и 50 кГц, имеют лучшую стойкость к высоко-

температурному воздействию.

Заключение

С помощью импульсного магнетронного рас-

пыления мишени TaSi2 при соотношении расхо-

дов газов Ar/N2 = 1/2 получены покрытия систе-

мы Ta—Si—N, обладающие плотной однородной 

Рис. 4. Результаты РЭМ поверхности (сверху) и изломов (снизу), данные ЭДС (таблицы) 

для покрытий 1 (а), 2 (б) и 3 (в) после отжигов при t = 1200 °С

Fig.4. SEM images of the surface (top) and cross section (bottom), EDS data (tables) for coatings 1 (a), 2 (б) and 3 (в) 

after annealing at t = 1200 ° С

Рис. 5. Дифрактограммы покрытий Ta–Si–N (1–3)

после отжигов при t = 1200 °С

Fig. 5. XRD patterns of Ta–Si–N coating 1–3 

after annealing at t = 1200 °С

a вб
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структурой без выраженных столбчатых элемен-

тов. Показано, что увеличение частоты приводит 

к снижению скорости роста покрытий. Согласно 

данным РФА, покрытия Ta—Si—N — рентгено-

аморфны. Наиболее высокие значения твердости 

и упругого восстановления (Н = 23÷24 ГПа, W =

= 75÷77 %) показали образцы, осажденные при f =

= 5 и 50 кГц. Они также характеризовались хоро-

шей жаростойкостью при температуре 1200 °С. 

Таким образом, покрытия, осажденные при бо-

лее низких частотах, обладают лучшими механи-

ческими свойствами и жаростойкостью. 
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Аннотация: Изучено влияние параметров биполярного импульсного режима плазменного электролитического окисления 
(ПЭО) титана: напряжения (U), длительности импульса (t) и продолжительности паузы между импульсами, на структуру и 
морфологию TiO2-покрытий, легированных Са и Р. Определены пороговые значения напряжения (U1) и длительности по-
ложительного импульса (t1), при которых поры не образуются. Показано, что при повышении величины U1 увеличивается 
размер пор и возрастают концентрации Ca и P в составе TiO2-покрытия. Выявлена связь между содержанием в покрытии 
рутила и концентрациями Ca и P. Установлено, что размер и распределение пор по размеру зависят величины t1. Во время 
короткого положительного импульса формируется структура с мелкими порами, равномерно распределенными по пло-
щади образца. При повышении t1 образуется структура с крупными неравномерно распределенными порами. Увеличение 
параметров отрицательного импульса (U2 и t2) приводит к снижению концентраций Ca и P в покрытии, а также уменьшению 
содержания рутила. Показано, что поверхность TiO2-покрытий, полученных методом ПЭО, обеспечивает рост кристалли-
тов Са- и Р-содержащих фаз при их выдержке в растворе, имитирующем внутреннюю среду организма. Выявлено, что ко-
личество апатитоподобного слоя зависит от содержания Са и Р в составе TiO2-слоя, а также размера и распределения пор. 

Ключевые слова: плазменное электролитическое окисление, биполярный режим, электролит, пористость, покрытие, био-
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Dependence of morphology, structure, composition and biocompatibility 

of Ca- and P-doped TiO2 coatings on PEO process parameters
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Abstract: The study covers the influence of bipolar pulsed regime parameters of titanium plasma electrolytic oxidation (PEO): 
voltage (U), pulse duration (t) and pause duration between pulses on the structure and morphology of TiO2 coatings doped with 
Ca and P. Threshold values of voltage (U1) and positive pulse duration (t1), which led to pore-free coating formation, were de-
termined. It was shown that an increase in U1 leads to an increase in pore size and Ca and P concentration in the TiO2 coating. 
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Введение

Наиболее распространенными материалами 

металлических имплантатов являются титан и его 

сплавы, что обусловлено их хорошими механиче-

скими свойствами [1] и способностью образовывать 

прочную связь с костной тканью [2, 3] за счет на-

личия тонкой пассивной пленки оксида титана [4]. 

Однако применение Ti-сплавов в медицине сопро-

вождается рядом побочных явлений, таких как:

— повреждение имплантата вследствие износа, 

эрозии и коррозии; 

— выделение токсичных ионов (например, Al) 

и попадание продуктов износа в окружающие тка-

ни [5—7]; 

— возникновение аллергических реакций 

вследствие гиперчувствительности к титану [8, 9]. 

Одним из эффективных решений перечислен-

ных проблем является создание высокопористой 

защитной пленки из оксида титана, которая будет 

не только способствовать образованию прочного 

соединения с костной тканью за счет механиче-

ской интеграции [4], но и препятствовать выходу 

металлических ионов. Кроме того, поры покрытия 

могут быть насыщены биологически активными 

или терапевтическими агентами, что позволит 

придать материалу биоактивные и бактерицидные 

характеристики.

Плазменное электролитическое оксидирова-

ние (ПЭО) позволяет cформировать на поверхно-

сти титана, в том числе и сложной формы, микро-

пористую оксидную пленку [10, 11]. Преимущества 

A relationship between rutile content in the coating and Ca and P concentrations was identified. It was found that the size and 
distribution of pores depend ont1. A structure with fine pores evenly distributed over the sample area is formed during a short 
positive pulse. An increase in t1 leads to the formation of a structure with unevenly distributed large pores. An increase in the 
values of U2 and t2 leads to a decrease in Ca and P concentrations and rutile content in the coating. It was shown that the surface 
of PEO TiO2 coatings ensures the growth of crystallites of (Ca, P)-containing phases when kept in a simulated body fluid solution. 
It was found that the amount of an apatite-like layer depends on the content of Ca and P in the TiO2 layer, as well as the size and 
distribution of pores.

Keywords: plasma electrolytic oxidation, bipolar mode, electrolyte, porosity, coating, bioactivity.
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этой технологии перед другими методами обсуж-

дались многими авторами [12]. Микропоры явля-

ются одним из преимуществ ПЭО-покрытий, так 

как они могут способствовать дифференцировке 

остеобластов и повышать остеогенную способ-

ность материала [13]. Варьирование параметров 

процесса ПЭО позволяет изменять состав, струк-

туру и плотность покрытия, а также размер и фор-

му пор в нем [14, 15]. 

Состав электролита так же, как и технологиче-

ские условия ПЭО, оказывает существенное вли-

яние на структуру и свойства ПЭО-покрытий [16, 

17]. В частности, в ходе ПЭО возможно вводить в 

покрытие TiO2 различные функциональные эле-

менты за счет изменения состава электролита [18—

22]. Тщательный подбор параметров ПЭО позво-

ляет получить биоактивный материал с высокой 

степенью остеоинтеграции за счет осаждения по-

крытия с оптимальными структурой, элементным 

и фазовым составами [10, 23, 24]. 

Топография и шероховатость поверхности 

ПЭО-покрытий наряду с их химическим составом 

являются ключевыми показателями, определя-

ющими взаимодействие поверхности материала 

с костной тканью [25, 26]. Элементы рельефа по-

верхности (поры, выступы и впадины) влияют на 

адгезию, пролиферацию и дифференцировку кле-

ток остеобластов [27—29]. Пористая структура обе-

спечивает более высокую удельную поверхность, 

что увеличивает гидрофильность материала [30]. 
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Значимыми параметрами являются форма и раз-

мер пор [23, 31]. Так, наноразмерные поры способ-

ствуют росту апатита уже на ранней стадии вза-

имодействия материала с биологической средой 

(~7 дней), тогда как в случае микропор для этого 

требуется существенно более длительный период 

времени (~ 28 дней) [31]. 

Помимо топографии поверхности важным по-

казателем является соотношение фазовых состав-

ляющих в покрытии. Например, было показано 

[30, 32], что смесь анатаза и рутила в соотношении 

77 : 23 является наиболее предпочтительной по 

фазовому составу для эффективной остеоинтегра-

ции. Предполагается, что включения рутила явля-

ются местами преимущественного роста кристал-

лов апатита [33].

Структура, состав и морфология ПЭО-покры-

тий зависят от параметров их получения [15, 34, 

35]. Напряжение положительного импульса в про-

цессе ПЭО влияет на толщину покрытия, средний 

размер пор и их плотность [36]. При увеличении 

напряжения структура меняется от аморфной к 

аморфно-кристаллической, и образуются сое-

динения на основе кальция и фосфора: Ca2P2O7, 

CaHPO4 и др. [37]. Их содержание также зависит от 

величины приложенного напряжения [36]. Увели-

чение длительности обработки в электролите при-

водит к фазовому превращению анатаза в рутил, 

росту микропор [38] и увеличению отношения 

Ca : P [39]. При определенных значениях напряже-

ния и длительности процесса ПЭО на поверхности 

TiO2 могут формироваться фазы, по своей струк-

туре близкие к гидроксилапатиту, что повышает 

биоактивность материала [35]. На морфологию и 

состав поверхности TiO2-покрытия сильное вли-

яние оказывает плотность тока на образце, что, в 

свою очередь, сказывается на остеогенной актив-

ности материала [14, 39, 40]. 

Величина рабочего цикла импульсного режи-

ма является еще одной важной характеристикой 

процесса ПЭО [34]. Большинство работ было по-

священо изучению влияния формы и последова-

тельности разрядов, а анализу параметров самих 

импульсов не было уделено достаточного вни-

мания. Кроме того, обычно ПЭО-покрытия TiO2 

получают в однополярном импульсном режиме. 

Предполагается, что применение биполярного 

режима позволит улучшить качество оксидного 

слоя [41], а также получить на поверхности каль-

ций-фосфатные фазы, что было показано в рабо-

те [42]. Преимущества биполярной схемы также 

заключаются в увеличении скорости роста покры-

тий, его предельной толщины, адгезии к подлож-

ке и количества эффективных сквозных пор [43]. 

Кроме того, биполярный режим оксидирования по-

зволяет формировать покрытия с высокими меха-

ническими и антикорозионными свойствами [44].

В данной работе было изучено влияние пара-

метров биполярного импульсного режима ПЭО-

обработки титана на структуру и морфологию TiO2-

покрытий, легированных Са и Р, а также рассмот-

рена их биосовместимость в модельном растворе, 

имитирующем внутреннюю среду организма. 

Материалы и методы исследования

Плазменное электролитическое 

оксидирование

Плазменное электролитическое оксидирование 

титановых пластин (ВТ1-0) размером 10 ×10 ×3 мм 

проводили на установке, собранной на базе им-

пульсного биполярного источника питания марки 

ИВЭ-232BWS (ООО «ПлазмаТех», Россия). Титано-

вые пластины фиксировали в емкости из нержа-

веющей стали объемом 0,5 дм3 с рубашкой охлаж-

дения, оснащенной механической мешалкой для 

обеспечения циркуляции раствора, ультразвуко-

вым источником для предварительного дисперги-

рования нерастворимых компонентов раствора и 

термодатчиком для контроля температуры раство-

ра. Источник питания установки позволяет фор-

мировать биполярные асимметричные импульсы 

напряжения различной длительности при ограни-

чении тока импульса. 

Процесс ПЭО проводили в потенциостати-

ческом биполярно-асимметричном режиме при 

частоте следования дуплета импульсов 1 кГц в 

течение 10 мин. Длительность осаждения была 

выбрана, исходя из остановки падения тока, и, 

соответственно, прекращения процесса формиро-

вания оксидного слоя. Параметры оксидирования 

варьировали в следующих диапазонах: 

— напряжение отрицательного импульса 50—

100 В; 

— длительность отрицательного импульса 50—

100 мкс;

— напряжение положительного импульса 150—

500 В;

— ток положительного импульса 160—320 А;

— длительность положительного импульса 25—

100 мкс;

— интервал между импульсами 5—50 мкс (табл. 1). 
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Процесс ПЭО проводили в электролите соста-

ва, г/л: CaOH — 10, Na2PO4 — 10 и NH3CO2 — 12. 

Электролит перемешивали с помощью стеклян-

ной лопастной мешалки со скоростью вращения 

300 об/мин. Температуру раствора поддерживали 

на уровне 20 °С.

Структурные исследования

Морфологию и состав покрытий изучали мето-

дами растровой электронной микроскопии (РЭМ) 

и микрорентгеноспектрального анализа (МРСА) с 

помощью микроскопа JSM-7600F (JEOL, Япония), 

оснащенного рентгеновским энергодисперсион-

ным детектором Oxford. Параметры морфологии 

покрытий (площадь, средний размер и плотность 

распределения пор) рассчитывали с помощью 

программного обеспечения ImageJ, исходя из ана-

лиза РЭМ-изображений по контрасту. Спектры 

комбинационного рассеяния получали на прибо-

ре Nicolet Almega XR («Thermo Scientific», США) с 

длиной волны 435 нм. Рентгенофазовый анализ 

(РФА) проводили на дифрактометре D8 Advance 

(«Bruker», США) с медным катодом (CuKα), рабо-

тающим в геометрии Брэгга—Брентано. 

Исследование формирования 

Са- и Р-содержащих фаз в растворе, 

имитирующем внутреннюю среду организма

Стандартным методом оценки биологической 

активности образцов является выдержка в мо-

дельной среде, имитирующей плазму крови чело-

века (Simulated Body Fluid — SBF) [42]. Раствор, 

имитирующий внутреннюю среду организма, 

был приготовлен из реагентов, представленных в 

табл. 2, в соответствии с процедурой, описанной 

ранее [45]. Три образца с покрытиями TiO2, по-

лученных по режимам 2, 4 и 10 и контрольный 

образец титана были погружены в ячейки, запол-

ненные модельным раствором (40 мл) и выдер-

живались в нем при температуре 36,7 °C в течение 

14 дней, что является оптимальным временем 

для формирования апатитовой фазы [46]. На 7-й 

день выдержки раствор в ячейках заменяли на 

новый. Образцы удаляли из ячеек на 14-й день, 

промывали дистиллированной водой и изучали 

методом РЭМ. 

Таблица 1. Режимы осаждения покрытий

Table 1. Coating deposition parameters

№ обр. 

(режим)

Положительный 

импульс

Отрицательный 

импульс Δt, мкс

U1, В I1, А t1, мкс U2, В I2, А t2, мкс

1 300 0,8 25 50 160 50 50

2 300 0,8 50 50 160 50 50

3 300 0,8 100 50 160 50 50

4 300 0,8 200 50 160 50 50

5 300 0,8 100 50 160 50 25

6 300 0,8 100 50 160 50 5

7 150 0,8 100 50 160 50 50

8 500 0,8 100 50 160 50 50

9 500 0,8 50 50 160 50 50

10 500 0,8 25 50 160 50 50

11 300 0,8 100 100 320 50 50

12 300 0,8 100 50 160 100 50

Примечание. Жирным шрифтом выделены 

изменяемые параметры.

Таблица 2. Состав раствора, имитирующего внутреннюю среду организма

Table 2. Simulated body fluid composition

Реагент Хим. формула Количество, г/л

Хлорид натрия NaCl 7,996

Гидрокарбонат натрия NaHCO3 0,350

Хлорид калия KCl 0,224

Гидроортофосфат калия K2HPO4·3H2O 0,228

Магния хлорид гексагидрат MgCl2·6H2O 0,305

Хлорид кальция CaCl2 0,278

Сульфат натрия Na2SO4 0,071

Триз(гидроксиметил)аминометан C4H11NO3 6,057

Соляная кислота HCl 40 мл
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Результаты экспериментов

Влияние режима осаждения 

ПЭО-покрытий на их структуру 

и состав

Критериями оптимизации режима осаждения 

ПЭО-покрытий являлись:

— содержания Ca и P в составе покрытия не 

менее 5 и 2 ат.% соответственно при соотношении 

Ca : P  1,6;

— однородность пор по размеру (среднеквад-

ратичное отклонение площади пор не более 

100 %);

— равномерное распределение пор по поверх-

ности покрытия (среднеквадратичное отклонение 

суммарной площади пор в разных участках изо-

бражения σ  10 %);

— минимальное количество дефектов (трещин, 

сколов). 

Оптимальными являются округлые поры диа-

метром менее 3 мкм [46]. Для выявления опти-

мального режима поэтапно был изучен вклад 

каждого из параметров процесса ПЭО на форми-

рование легированного функциональными до-

бавками TiO2-слоя (табл. 1). Оптимизацию режи-

мов проводили исходя из количественной оценки 

следующих параметров: площадь пор, их форма, 

плотность, соотношение сторон (табл. 3), а также 

равномерность распределения пор по площади. 

Следует, однако, учитывать, что параметры про-

цесса ПЭО и его оптимальные условия могут от-

личаться для разных электролитов и материалов 

подложки [47].

Влияние напряжения положительного импульса

Мощность дуги и скорость роста покрытий на-

прямую зависят от величины напряжения поло-

жительного импульса (U1), поэтому его влияние на 

морфологию покрытия было изучено в первую оче-

редь. На рис. 1, а показано изменение структуры и 

состава покрытий при повышении этого показа-

теля. Величина напряжения ниже 150 В (см. табл. 1) 

является недостаточной для пробоя барьерного 

слоя, поэтому обр. 7 представляет собой плотный 

оксидный слой без пор. При U1 = 300 В (обр. 3) про-

исходит пробой барьерного слоя с образованием 

сферических пор со средним размером 2,73 мкм, 

которые занимают 22,9 % от общей площади по-

верхности (см. табл. 3). Концентрации Ca и P уве-

личиваются в 5 раз и достигают соответственно 

6,4 и 2,2 ат.% (табл. 4). Дальнейшее повышение на-

пряжения до 500 В приводит к растрескиванию и 

частичному разрушению участков покрытия. Раз-

брос пор по размерам возрастает почти в 3 раза, 

а их распределение по поверхности становится 

неравномерным. Для того чтобы предотвратить 

разрушение покрытия при высоком напряжении, 

длительность положительного импульса была 

Таблица 3. Основные характеристики пор в ПЭО-покрытиях TiO2

Table 3. Main properties of pores in PEO TiO2 coatings

№ обр. 

(режим) 

Площадь, 

мкм2
Ср. размер, 

мкм

Доля пор, 

%

Плотность, 

мкм2

Ср.-квадр. отклонение σ, %

суммарной 

площади пор в разных 

участках изображения

площади 

пор

1 – – – – – –

2 3003 0,77 27,1 3,39 12 88

3 2533 2,73 22,9 0,81 10 91

4 2379 2,97 21,5 0,70 9 102

5 3193 1,96 28,3 1,42 16 120

6 2844 2,33 25,2 1,07 12 111

7 – – – – – –

8 2178 1,63 19,3 1,17 – –

9 1377 1,04 12,2 1,15 – –

10 1775 2,48 15,7 0,63 27 170

11 3005 1,37 26,7 1,90 16 110

12 3103 1,37 27,5 1,98 12 125
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уменьшена (см. табл. 1, обр. 9 и 10). Интересно 

отметить, что при коротком импульсе t1 = 25 мкс 

также удалось сформировать пористую структуру, 

чего не наблюдалось при U1 = 300 В. Дальнейшие 

эксперименты по формированию TiO2-слоя про-

водили при напряжении 300 В. 

На рис. 2 приведена поверхность образцов пос-

ле испытаний в SBF, а на рис. 3 — дифрактограм-

мы и спектры комбинационного рассеяния све-

та (КРС) образцов, на которых наглядно видно 

влияние параметров осаждения на биосовмести-

мость и структуру TiO2-покрытий. При повыше-

нии напряжения от 150 (обр. 7) до 500 В (обр. 8) на 

спектре КРС наблюдается увеличение амплитуды 

пиков в положениях ν = 445 и 609 см–1, которые 

соответствуют фазе рутила. В обр. 10, полученном 

при U1 = 500 В и подаче короткого импульса, ру-

тил является основной полиморфной модифика-

цией оксида. Это согласуется с результатами [48], 

Рис. 1. Зависимости морфологии и структуры ПЭО-покрытий TiO2 от напряжения (а) и длительности 

положительного импульса (б)

Структура А относится к покрытию, полученному при U1 = 500 В, но при меньшей длительности импульса

Fig. 1. Dependences of the morphology and structure of PEO TiO2 coatings on (а) voltage and (б) positive pulse duration 

Structure A refers to the coating obtained at U1 = 500 V, but with a shorter pulse duration

Таблица 4. Химический состав ПЭО-покрытий TiO2

Table 4. Chemical composition of PEO TiO2 coatings

№ обр.
Содержание, ат.%

Ti O Ca P

1 44,4 53,6 1,4 0,5

2 37,4 59,0 2,7 0,8

3 32,0 59,4 6,4 2,2

4 29,6 59,6 8,1 2,7

5 33,5 58,9 5,7 1,9

6 32,6 60,1 5,5 1,8

7 43,0 55,3 1,3 0,4

8 17,8 59,0 13,3 4,2

9 19,0 61,1 15,6 4,2

10 14,7 64,4 16,8 4,1

11 32,0 58,3 4,2 2,2

12 34,3 59,7 4,6 1,3

a

А

б
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где показано что появление фазы рутила связано 

с возникновением интенсивных микродуг на по-

верхности анода при высоких потенциалах. Кро-

ме того, в спектре этого образца присутствовали 

сигналы от фазы на основе Ca и P (235 см–1). Ее 

наличие было подтверждено рентгенофазовым 

анализом образца (на рис. 3, б соответствующие 

пики в диапазоне углов θ = 30÷33° и 58÷60° выде-

лены окружностями). 

Дополнительно наличие фазы на основе Ca 

и P было подтверждено методом микрорентге-

носпектрального анализа (МРСА). На поверхно-

сти обр. 10 наблюдали вытянутые наночастицы 

длиной до 100 нм и шириной до 20 нм. С помо-

Рис. 2. Поверхности образцов 2 (а), 4 (б) и 10 после (в) и до (г) выдержки в растворе, 

имитирующем внутренней среду человека, в течение 14 дней

Fig. 2. Surfaces of samples 2 (а), 4 (б) and 10 after (в) and before (г) holding in a simulated body fluid (SBF) for 14 days

Рис. 3. Спектры комбинационного рассеяния (а) и дифрактограммы (б) образцов, 

полученных при различных параметрах ПЭО

Окружностями выделены пики фаз на основе Ca и P

Fig. 3. Raman spectra (а) and X-ray diffraction patterns (б) of samples obtained at various PEO parameters

Peaks of phases based on Ca and P are highlighted in circles

a в гб
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щью МРСА установлено (табл. 5), что в зоне 

скопления этих кристаллитов концентрации 

Ca и P в 1,5 раза выше, чем в областях, свобод-

ных от частиц. Так как размер кристаллитов 

значительно меньше разрешения при МРСА, то 

данные в табл. 5 соответствуют качественной, 

а не количественной оценке состава областей 

съемки. Однако сопоставление снимка в обратно-

отраженных электронах и данных МРСА по-

зволяет сделать вывод, что частицы и покрытие 

вокруг них содержат разное количество Ca и P. 

Основываясь на этих рассуждениях, а также 

на результатах спектроскопии КРС и РФА (см. 

рис. 3), можно предположить, что эти частицы 

являются кристаллитами кальций-фосфатной 

фазы. Преимущественно эти частицы скаплива-

ются в вогнутых участках поверхности и порах. 

Влияние длительности 
положительного импульса

Формирование оксидного слоя и его пробой с 

образованием пор происходят на стадии положи-

тельного импульса, поэтому следующим исследу-

емым параметром была его длительность (t1) при 

фиксированном значении напряжения на уровне 

U1 = 300 В. На рис. 1, б показана морфология по-

крытий, полученных при различных значениях 

параметра t1. 

При t1 = 25 мкс поры не успевают сформиро-

ваться, и покрытие представляет собой плотный 

слой оксида. Вероятно, за столь короткий проме-

жуток времени напряжение импульса не успевает 

достичь величины, необходимой для пробоя ок-

сидного слоя и формирования пор. Увеличение 

t1 до 50 мкс приводит к появлению мелких пор со 

средним размером 0,77 мкм, которые равномер-

но распределены по поверхности, а их плотность 

составляет 3,39 мкм–2 (см. табл. 3). При этом кон-

центрации Ca и P возрастают в 1,5 раза и, соответ-

ственно, составляют 2,7 и 0,8 ат.%. При t1 = 100 мкс 

увеличивается неоднородность распределения 

пор по размеру, а их средний размер составляет 

2,73 мкм (см. табл. 3). Форма пор становится не-

сферической, концентрации Ca и P повышаются в 

2 раза, а на поверхности ПЭО-покрытия появля-

ются дефекты в виде трещин. При увеличении 

длительности импульса до 200 мкс поры становят-

ся более овальными, их средний размер возраста-

ет, плотность уменьшается, концентрации Ca и P в 

покрытии возрастают. 

Таким образом, оптимальной морфологией 

поверхности обладают образцы, полученные при 

длительности импульса от 25 до 50 мкс. Однако 

недостатком этих режимов являются пониженные 

концентрации Ca и P. 

Как следует из результатов РФА, увеличение t1 

приводит к увеличению в покрытии объемной до-

ли рутила, который является более стабильной мо-

дификацией оксида титана. Так, при увеличении 

t1 с 25 до 200 мкс содержание рутила увеличивается 

с 24 до 33 %. 

Влияние длительности паузы 
между импульсами

Дополнительно было изучено влияние дли-

тельности паузы между импульсами (Δt) на струк-

туру и состав покрытий (рис. 4, а). Выявлено, что 

этот параметр не оказывает на них существенного 

влияния. Каких-либо заметных изменений формы 

и размера пор не обнаружено. Однако увеличение 

времени паузы приводило к повышению концен-

траций Ca и P в покрытиях на 20 %. Максимальное 

содержание Ca и P наблюдалось при длительно-

сти паузы 50 мкс и соответственно составило 6,4 и 

2,2 ат.%. 

Влияние параметров 
отрицательного импульса

Отрицательный импульс не оказывает влия-

ния на процесс формирования ПЭО-слоя, однако 

во время его действия образуются пузырьки водо-

рода, границы которых на стадии положительного 

импульса способствуют формированию дугово-

го разряда. Кроме того, во время отрицательного 

импульса происходит изменение ионного состава 

приповерхностного слоя, что приводит к измене-

нию состава покрытия. 

На рис. 4, б показана зависимость морфологии 

и состава покрытия от длительности (t2) и напря-

жения (U2) отрицательного импульса. Оба параме-

Таблица 5. Состав различных участков поверхности 

покрытия 10

Table 5. Composition of various sections 
of the coating 10 surface

Область 

на рис. 2

Содержание, ат.%

Ti O Ca P C Al

С кристаллами 

(т. 1)
28,7 65,5 2,3 1,1 2,1 0,2

Без кристаллов 

(т. 2)
34,3 61,6 1,6 0,7 1,5 0,2
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тра оказали аналогичное влияние на морфологию 

покрытия: увеличение U2 с 50 до 100 В и t2 с 50 до 

100 мкс привело к уменьшению среднего размера 

пор с 2,73 до 1,37 мкм и повышению их поверхност-

ной доли с 22,9 до 27 %. Увеличился разброс пор 

по размерам, изменилась их форма, а также снизи-

лись концентрации Са и Р в покрытии. 

Повышение напряжения и длительности от-

рицательного импульса также привело к незначи-

тельному снижению содержания рутила в покры-

тии. 

Обсуждение результатов

В процессе ПЭО на стадии положительного им-

пульса происходят формирование диоксида титана 

и его последующий дуговой пробой с оплавлением 

TiO2 в объеме, примыкающем к каналу пробоя. 

В зависимости от длины канала (толщины по-

крытия) и формы распределения расплавленного 

материала, определяемых длительностью и мощ-

ностью разряда, реализуются различные вариан-

ты формирования кратера в процессе кристалли-

зации. Возможны как образование беспористого 

покрытия, так и формирование пор различного 

размера. 

При критически малых значениях напряжения 

и длительности импульса происходит окисление 

поверхности с формированием тонкого слоя TiO2 

без пробоев и оплавления. Определены пороговые 

значения напряжения и длительности положи-

тельного импульса (150 В и 25 мкс), при которых 

поры не образуются (см. рис. 1). Ниже этих значе-

ний формируется плотный оксидный слой, а TiO2 

в покрытии находится преимущественно в форме 

анатаза. 

С точки зрения технологических параметров 

процесса существуют 2 пути формирования по-

ристости: повышение напряжения и увеличение 

длительности импульса. Возможность управления 

пористостью покрытий TiO2 за счет изменения на-

пряжения положительного импульса ранее уже 

Рис. 4. Зависимости морфологии и состава поверхности ПЭО-покрытий TiO2 от паузы между импульсами (а), 

а также от напряжения и длительности отрицательного импульса (б)

Fig. 4. Dependences of the morphology and surface composition of PEO TiO2 coatings on the pause between pulses (а), 

as well as the voltage and negative pulse duration (б)

a

б
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подтверждалась в некоторых работах, однако ее из-

учали изолированно от остальных факторов [49]. 

При повышении напряжения положительного 

импульса увеличиваются размер пор и концен-

трации Ca и P в составе покрытия. Это связано с 

возрастанием мощности дуги, обеспечивающей 

плавление относительно крупной области и фор-

мирование крупной поры. Высокое напряжение 

также повышает шанс разрушения покрытий. 

Мощный электролитический разряд приводит к 

проникновению Ca и P вглубь материала, а вы-

сокая разница потенциалов обеспечивает интен-

сивный поток ионов к поверхности образца, что 

способствует повышению концентраций биоак-

тивных компонентов в поверхностном слое (см. 

табл. 4). 

При высоком напряжении формируются более 

мощные дуги и возрастает температура в области 

оплавления, что обеспечивает полноту протека-

ния фазовых превращений и приводит к повыше-

нию содержания рутила (см. рис. 3). Прослежи-

вается закономерность между содержанием фазы 

рутила и концентрациями Ca и P: чем выше доля 

рутила, тем большее количество биоактивных 

компонентов находится в покрытии. Кроме того, 

на поверхности обр. 10 с преобладанием рутила 

(см. рис. 3) были обнаружены наночастицы фазы 

на основе Ca и P (см. рис. 2). 

Установлено, что размер и распределение пор по 

размеру сильно зависят не только от величины на-

пряжения, но и от длительности положительного 

импульса. Это согласуется с работой [50], где было 

показано, что оба параметра определяют морфоло-

гию и физико-механические свойства покрытий. 

Во время короткого положительного импульса 

дуга, пробивая барьерный слой, гасится в том же 

месте, не успевая переместиться в другую область 

и объединиться с соседними дугами. В результате 

формируется структура с мелкими порами, равно-

мерно распределенными по площади образца. 

При повышении длительности положительно-

го импульса увеличивается вероятность миграции 

дуг, которая приводит к формированию пор с не-

сферической формой, а также к объединению не-

скольких дуг с образованием более крупных пор. 

В результате получается структура с неравномер-

ной пористостью и преимущественно крупными 

порами овальной формы. Длительное время им-

пульса, как и высокое напряжение, приводят к ро-

сту температуры вокруг поры, достаточной для за-

вершения фазовых превращений и формирования 

фазы рутила (см. рис. 3). Кроме того, увеличение 

длительности и напряжения импульса способ-

ствует возникновению в слое высоких термиче-

ских напряжений из-за градиента температур, что 

вызывает появление дефектов в виде трещин меж-

ду порами. 

Предполагалось, что реализация биполярной 

схемы позволит обеспечить на стадии отрица-

тельного импульса подвод к поверхности образца 

положительных ионов биоактивных компонентов 

(Са и Р), которые затем проникнут в оксидный 

слой в процессе формирования ПЭО-покрытия на 

положительной стадии импульса. Однако увели-

чение напряжения и длительности отрицательно-

го импульса, напротив, способствовало снижению 

концентраций Ca и P в покрытии, а также сопро-

вождалось уменьшением содержания рутила, что 

подтверждает закономерность, выявленную ранее.

Эксперимент по определению биосовместимо-

сти покрытий TiO2, легированных Ca и P, был про-

веден для образцов, полученных по режимам 2, 4 и 

10, которые наиболее сильно отличались по соста-

ву и структуре (см. рис. 2). При этом наличие Ca- и 

P-содержащей фазы после ПЭО было обнаружено 

только на поверхности обр. 10. После выдержки 

в течение 14 дней в растворе, имитирующем вну-

треннюю среду организма, новые выделения Ca- и 

P-содержащей фазы наблюдались на поверхности 

всех трех исследуемых образцов. Поверхность обр. 10 

была покрыта плотным слоем частиц на основе 

Ca и P. Можно предположить, что наночастицы 

Ca- и P-содержащей фазы после ПЭО являются 

дополнительными центрами зарождения кристал-

литов апатита. В составе обр. 10 наибольшее со-

держание рутила, что подтверждает данные о том, 

что наличие этой фазы благоприятно для форми-

рования апатитового слоя при выдержке в SBF, так 

как она способна отрицательно заряжаться и адсо-

рбировать ионы Ca2+ [42]. 

Интересно отметить, несмотря на то, что в обр. 2 

содержалось меньшее количество Ca и P, его по-

верхность была покрыта более плотным слоем 

апатита по сравнению с обр. 4. Возможно, нали-

чие пор диаметром 1 мкм в обр. 2 является опти-

мальным с точки зрения формирования наноча-

стиц апатита при взаимодействии легированной 

Са и Р поверхности TiO2 со средой. Известно, что 

помимо концентрации и соотношения Ca и P 

важным параметром, определяющим биосовме-

стимость материала, является шероховатость по-

верхности [42].
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Выводы

1. Среди исследованных параметров процесса 

плазменного электролитического окисления (на-

пряжение, длительность импульса и паузы между 

импульсами) наибольшее влияние на морфологию 

и состав поверхности TiO2-покрытий с добавками 

Са и Р оказывают параметры положительного им-

пульса. Концентрации Са и Р, содержание рутила, 

а также размер пор увеличиваются при возрастают 

напряжения и увеличении длительности положи-

тельного импульса.

2. Поверхность ПЭО-покрытий TiO2 способ-

ствует росту кристаллитов Са- и Р-содержащей 

фазы при их выдержке в растворе, имитирующем 

внутреннюю среду организма. Показано, что ко-

личество апатитоподобного слоя зависит от содер-

жания Са и Р в составе TiO2-слоя, а также размера 

и распределения пор.
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