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Аннотация: Приведены сведения о составе и структуре нанокристаллических частиц, сформированных в процессе плаз-
мохимического синтеза механических смесей, содержащих в своем составе TiC, Мо и Co, по схеме плазменной перекон-
денсации. В качестве плазмообразующего газа и газа-охладителя использовался азот. Основной целью работы являлось 
изучение структурных особенностей и локализаций в нанокристаллических структурах TiC–Mo и TiC–Mo–Co карбида 
Mo0,42C0,58. В результате исследований методами рентгенографии и просвечивающей электронной микроскопии высо-
кого разрешения было установлено, что карбид молибдена Mo0,42C0,58 орторомбической модификации присутствует во 
всех фракциях переконденсированных механических смесей TiC–Mo и TiC–Mo–Co. С использованием электронной ми-
кроскопии на примере нанокристаллических фракций TiC–Mo и однократно переконденсированной смеси TiC–Mo–Co из 
тканевого фильтра рукавного типа проиллюстрировано наличие структур «ядро–оболочка», в которых тугоплавкие ядра 
представлены титан-молибденовыми карбидами Ti1–nMonCx, а в состав высококонтрастных металлических оболочек вхо-
дят Mo, Mo0,42C0,58 и Co. Там же на электронно-микроскопических изображениях показана локализация орторомбического 
Mo0,42C0,58. Согласно полученным результатам можно заключить, что формирование структур «ядро–оболочка» происхо-
дит в процессе экстремального воздействия в виде плазмохимического синтеза механических смесей TiC–Mo и TiC–Mo–
Co в низкотемпературной азотной плазме. При этом следует добавить, что кристаллизация нанокристаллических компо-
зиций со структурой «ядро–оболочка» осуществляется в тангенциальном потоке азота со скоростью охлаждения 105 °С/с с 
последующей сепарацией продуктов на ультра- и нанодисперсные фракции в циклоне вихревого типа и тканевом фильтре 
рукавного типа.

Ключевые слова: карбид молибдена, плазменная переконденсация, низкотемпературная плазма, рентгенофазовый 
анализ, просвечивающая электронная микроскопия высокого разрешения (ПЭМ ВР).
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Abstract: This paper provides the data on the composition and structure of nanocrystalline particles formed during the plas-
ma-chemical synthesis of mechanical mixtures containing TiC, Mo, and Co according to the plasma-induced Ostwald ripening 
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Введение

Материалы на основе металлического молиб-

дена достаточно востребованы в качестве высоко-

температурных компонентов различных устройств 

[1—3], а также в виде соединений, пригодных для 

каталитических реакций [4—6]. Обладая высокой 

температурой плавления [7], молибден растворим 

при повышенных температурах, в том числе и с 

карбидом титана TiC. В то же время стоит отме-

тить, что металлический молибден и некоторые 

его соединения интенсивно окисляются в воздуш-

ной атмосфере по схеме Mo → MoO → MoO2 →
→ MoO3 в интервале t = 500÷600 °С [8], а испарение 

MoO3 протекает при t = 900÷1000 °С [9].

Интерес к изучению метастабильных соедине-

ний на основе тугоплавких металлов — элементов 

IV—VIA подгрупп Периодической системы — на-

чал проявляться в середине 50-х годов XX столе-

тия, когда был опубликован ряд работ [10—12]. 

В них описаны структурные характеристики слож-

нозамещенных по металлической подрешетке ни-

тридов молибдена Mo0,8Ni0,2N0,9 и Mo0,8Co0,2N0,9. 

Позднее авторами [13] были приведены сведения о 

структурных характеристиках орторомбического 

карбида молибдена Mo0,42C0,58. В частности, было 

показано, что описываемая фаза является струк-

турным аналогом нитрида кобальта Co2N орто-

ромбической модификации (пр. гр. Pmnn). В то же 

scheme. The paper was mainly intended to study the structural features and localizations of Mo0.42C0.58 carbide in TiC–Mo and 
TiC–Mo–Co nanocrystalline «core–shell» structures. As a result of X-ray diffraction and high resolution transmission electron 
microscopy (HRTEM) studies, it was found that the Mo0.42C0.58 carbide of orthorhombic modification is present in all fractions 
of TiC–Mo and TiC–Mo–Co mechanical mixtures after Ostwald ripening. Nanocrystalline TiC–Mo fractions and the TiC–Mo–Co 
mixture subjected to one-time Ostwald ripening from a baghouse filter were used in the electron microscopy study to illustrate the 
presence of «core–shell» structures where refractory cores are represented by Ti1–nMonCx titanium-molybdenum carbides, and 
high-contrast metal shells contain Mo, Mo0.42C0.58 and Co. Electron microscope images also showed the localization of orthorhom-
bic Mo0.42C0.58. According to the results obtained, it can be concluded that «core–shell» structures are formed during the extreme 
exposure in the form of plasma-chemical synthesis of TiC–Mo and TiC–Mo–Co mechanical mixtures in a low-temperature nitrogen 
plasma. At the same time, it should be added that nanocrystalline compositions with the «core–shell» structure are crystallized in 
a tangential nitrogen flow at a cooling rate of 105 °C/s with the subsequent separation of products into ultra- and nanodispersed 
fractions in a vortex-type cyclone and a baghouse filter.
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transmission electron microscopy (HRTEM).
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время широко известно [14—16], что наиболее ста-

бильными представителями карбидных фаз мо-

либдена являются Mo2C (пр. гр. P63 /mmc) и MoC 

(Fm-3m) гексагональной и кубической модифика-

ций. Из литературных данных [4—6, 17, 18] следует, 

что карбидные соединения молибдена, в том числе 

и Mo0,42C0,58, представляют некоторый интерес в 

качестве каталитических материалов.

Исходя из вышесказанного, основной целью 

работы являлось изучение структурных особенно-

стей и локализации сильнодефектного ортором-

бического карбида Mo0,42C0,58 в ультрадисперсных 

и нанокристаллических структурах «ядро—обо-

лочка» TiC—Mo и TiC—Mo—Co, полученных плаз-

мохимическим синтезом в низкотемпературной 

азотной плазме с последующей переконденсацией 

в тангенциальном потоке азота.

Методика исследований

Нанокристаллические образцы TiC—Mo и 

TiC—Mo—Co со структурой «ядро—оболочка» 

были получены в ходе плазмохимического синте-

за механических порошковых смесей, состоящих 

из карбида титана, молибдена и кобальта в соот-

ветствии с методикой [19]. Механические смеси 

на основе TiC с участием Mo и Co предварительно 
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были размолоты в шаровой планетарной мельнице 

до среднего размера частиц менее 10 мкм. С помо-

щью дозатора поршневого типа они подавались в 

камеру испарителя плазмохимической установки, 

где происходило испарение в низкотемпературной 

азотной плазме при температурах 4000—6000 °С. 

Охлаждение проводилось в условиях закалочной 

камеры в тангенциально закрученном потоке азо-

та со скоростью 105 °C/c, затем переконденсиро-

ванный продукт пневмотранспортом переносился 

для сепарирования. В качестве газа-транспортера 

использовался азот. Разделение на фракции осу-

ществлялось в циклоне вихревого типа и фильтре 

рукавного типа. Основные технологические па-

раметры плазмохимического синтеза приведены 

ниже:

Расход мех. смеси TiC + Mo + Co, г/ч ............. 200

Мощность плазмотрона, кВт ............................ 25

Сила тока, А .............................................100—110

Напряжение, В ........................................ 200—220

Скорость потока плазмы, м/с .................. 60—100

Расход азота, м3/ч

в плазменном реакторе ........................... 25—30 

в том числе на плазмообразование .................6

Стабилизация и закалка .....................Остальное

После однократной переконденсации часть пе-

реработанных продуктов отбиралась для капсу-

лирования с целью понижения пирофорности, а 

остальное количество смешивалось в дозаторе и 

повторно подвергалось испарению, переконденса-

ции, сепарации и капсуляции в аналогичных ус-

ловиях. Капсулирование [20—22] осуществлялось 

в смеси паров органики и бензина, что в дальней-

шем позволило их длительно хранить в нормаль-

ных условиях. Следует отметить, что ультрадис-

персные образцы систем TiC—Mo и TiC—Mo—Co 

в данной работе не исследовались. 

Переконденсированные нанокристаллические 

образцы систем TiC—Mo и TiC—Mo—Co из филь-

тра рукавного типа были аттестованы методами 

рентгенографии и просвечивающей электронной 

микроскопии высокого разрешения (ПЭМ ВР). 

Съемка рентгенограмм осуществлялась с ис-

пользованием автоматического рентгеновско-

го дифрактометра Shimadzu XRD 7000 (Япония) 

(CuKα-катод, интервал углов 2θ = 5°÷80°, шаг съем-

ки 0,03° и время экспозиции 2 с на точку). Обработ-

ка рентгенограмм была выполнена с применением 

программного обеспечения WinXPOW (база дан-

ных ICDD) и POWDERCELL 2.3 для определения 

фазового состава и уточнения кристаллографиче-

ских характеристик всех фазовых составляющих, 

присутствующих в ультрадисперсных и нано-

кристаллических продуктах плазмохимического 

синтеза. 

Более детальные исследования, направленные 

на подтверждение формирования и визуализацию 

структур «ядро—оболочка» с последующим изуче-

нием локализованных состояний в нанокристал-

лических порошковых композициях TiC—Mo и 

TiC—Mo—Co, были проведены на просвечиваю-

щем электронном микроскопе высокого разреше-

ния JEOL JEM 2100 (Япония) (LaB6-катод). Для 

обработки результатов ПЭМ ВР применялся про-

граммный пакет Digital Micrograph 7.0 с одновре-

менным использованием картотеки базы данных 

ICDD (ПО WinXPOW).

В процессе анализа ПЭМ-изображений высо-

кого разрешения активно использовалась мето-

дика быстрого преобразования Фурье для опре-

деления локализаций фазовых составляющих 

и сравнения результатов математической обра-

ботки, фактически иллюстрирующих кристал-

лографические данные переконденсированных 

нанопорошковых композиций (межплоскостные 

расстояния, индексы Миллера и углы пересече-

ния кристаллографических плоскостей). Сравне-

ние проводилось с уточненными данными рент-

генографии и кристаллографическими моделями 

решеток идентифицированных фаз, построенны-

ми в ПО VESTA.

Средний размер частиц определяли по формуле

  (1)

где ρ — плотность порошкового продукта, г/см3; 

Sуд — удельная площадь поверхности, м2/г.

Величину ρ измеряли на гелиевом пикноме-

тре AccuPyc II 1340 V1.09 (США), а Sуд — методом 

БЭТ на анализаторе удельной поверхности Ge-

mini VII 2390 V1.03 (V1.03 t) (США).

Результаты и их обсуждение

По данным рентгенофазового анализа (рис. 1, 

табл. 1) в нанокристаллических композициях 

TiC—Mo и TiC—Mo—Co, полученных в процессе 

плазмохимического синтеза, присутствуют: титан-
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молибденовые карбиды Ti1–nMonCx co структурой 

типа NaCl; орторомбический карбид Mo0,42C0,58 

(пр. гр. Pnnm); металлические Mo (Im-3m) и Co 

(Fm-3m). Во всех переконденсированных фракци-

ях TiC—Mo—Co наблюдался метастабильный ти-

тан-кобальтовый нитрид Ti0,7Co0,3N (пр. гр. P-6m2), 

вынужденно ориентированный по направлению 

(101). Фаза Ti0,7Co0,3N является аналогом ранее 

изученного в [23] соединения Ti0,7Ni0,3N, при-

сутствующего в нанокристаллической фракции 

Таблица 1. Результаты рентгенофазового анализа фракций TiC–Mo и TiC–Mo–Co 

из фильтра рукавного типа после плазменной переконденсации в низкотемпературной азотной плазме

Table 1. X-ray analysis results for TiC–Mo and TiC–Mo–Co fractions from the baghouse filter 
after plasma-induced Ostwald ripening in low-temperature nitrogen plasma

Фракция Фаза Пр. группа С±2 мас.%
Период решетки, Å

ρ, г/см3 Sуд, м2/г Dср, нм
a b c

TiС–Mo–Co

Co

Ti1–nMonCx

Mo

Mo0,42C0,58

TiO2

Fm-3m

Fm-3m

Im-3m

Pnnm

P42 /mnm

25

40

2

22

11

3,549(4)

4,240(8)

3,150(3)

5,144(8)

4,74(8)

–

–

–

4,823(5)

–

–

–

–

2,970(2)

2,934(9)

4,12 14,32 101,0

TiC–Mo

Mo

Ti1–nMonCx

Mo0,42C0,58

TiO2

Im-3m

Fm-3m

Pnnm

P42 /mnm

12

35

10

43

3,141(9)

4,235(4)

5,126(8)

4,586(0)

–

–

4,805(4)

–

–

–

2,964(3)

2,963(7)

4,88 8,88 138,0

Рис. 1. Рентгенограммы нанокристаллических фракций TiC–Mo и TiC–Mo–Co из классификатора – 

фильтра рукавного типа после плазменной переконденсации в низкотемпературной азотной плазме

Fig. 1. X-ray patterns of TiC–Mo and TiC–Mo–Co nanocrystalline fractions from the classifier – baghouse filter 

after plasma-induced Ostwald ripening in low-temperature nitrogen plasma
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TiN—Ni после плазменной переконденсации ни-

келида титана TiNi. Дополнительно следует отме-

тить, что во всех фракциях из фильтра содержится 

TiO2 рутильной модификации, сформированный 

в ходе принудительного подкисления переконден-

сированных фракций путем медленного натека-

ния кислорода воздуха.

Результаты ПЭМ ВР фракции TiC—Mo из 

фильтра представлены на рис. 2 и 3. В частности, 

рис. 2, а—г характеризует морфологию нанокри-

сталлических частиц составов TiC—Mo и TiC—

Mo—Co, а на рис. 2, д приведены гистограммы рас-

пределения с указанием средних размеров частиц.

Значительная разница в расчетных значениях 

(101—138 нм) среднего размера частиц, определен-

ных по формуле (1) (см. табл. 1), и данных прямых 

измерений нанокристаллических частиц (34—

40 нм) (см. рис. 2, д) может быть объяснена тем, что 

Рис. 2. Изображения нанокристаллических 

частиц TiC–Mo (а, б) и TiС–Mo–Co (в, г) 

из классификатора – фильтра рукавного типа 

(ПЭМ ВР) и гистограммы их распределения 

с указанием средних размеров (д)

Fig. 2. Images of TiC–Mo (а, б) 

and TiС–Mo–Co (в, г) nanocrystalline particles 

from the classifier – baghouse filter (HRTEM) 

and hystograms of their distribution indicating 

average sizes (д)

a

в г

б

д
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методы рентгенографии, измерения удельной по-

верхности и пикнометрической плотности явля-

ются объемными, а просвечивающая электронная 

микроскопия, в свою очередь, — методика локаль-

ного характера. В этих условиях рентгенография 

имеет «разрешающую способность» для частиц, 

размерность которых свыше 150 нм, а ПЭМ эффек-

тивна для размерного диапазона менее 150 нм. В то 

же время нанокристаллические частицы способ-

ны агломерироваться и создавать ансамбли, кото-

рые метод рентгенографии может воспринимать 

как микрокристаллические объекты (см. рис. 1).

Результаты измерения межплоскостных рас-

стояний (рис. 3, а) показали присутствие MoC 

Рис. 3. Изображения нанокристаллических частиц TiC–Mo из классификатора – фильтра рукавного типа 

(ПЭМ ВР)

а – визуализация плоскостей MoC и Mo0,42C0,58, б – Mo0,72Ti0,28C, Mo0,42C0,58 и С

Fig. 3. Images of TiC–Mo nanocrystalline particles from the classifier – baghouse filter (HRTEM)

а – visualization of planes for MoC and Mo0.42C0.58, б – Mo0.72Ti0.28C, Mo0.42C0.58 and С

Рис. 4. Изображения нанокристаллических частиц TiC–Mo–Co из классификатора – фильтра рукавного 

типа (ПЭМ ВР)

а – визуализация плоскостей Mo0,42C0,58 и Co, б – Ti1–nMonCx, Mo0,72Ti0,28C, Ti0,7Co0,3N, Mo0,42C0,58 и Сo

Fig. 4. Images of TiC–Mo–Co nanocrystalline particles from the classifier - baghouse filter (HRTEM)

а – visualization of planes for Mo0,42C0,58 и Co, б – Ti1–nMonCx, Mo0,72Ti0,28C, Ti0,7Co0,3N, Mo0,42C0,58 and Сo

a

a

б

б
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(пр. гр. P63 /mmc) [24] и Mo0,42C0,58 (Pnnm) [16]. Тем-

ная область в центре частицы может соответство-

вать титан-молибденовому карбиду Ti1–nMonCx, 

наличие которого выявлено на рис. 3, б в виде 

Mo0,72Ti0,28C орторомбической модификации [25]. 

Там же определены фазы углерода гексагональ-

ной модификации (пр. гр. P63mc) [26] и Mo0,42C0,58 

(Pnnm) [13].

Введение в систему TiC—Mo металлическо-

го Co в процессе плазменной переконденсации 

способствует сфероидизации нанокристалличе-

ских частиц. На рис. 4, а отчетливо видна струк-

тура «ядро—оболочка», а также показано наличие 

гексагонального кобальта (пр. гр. P63mc, ICDD, 

№ 702-633) [27] и карбида Mo0,42C0,58 (Pnnm) [13]. 

На рис. 4, б определено присутствие метастабиль-

ного нитрида Ti0,7Co0,3N (пр. гр. P-3m2, ICDD, 

№ 702-813) [10], гексагонального Co (P63mc, ICDD, 

№ 702-633) [27], орторомбического Mo0,72Ti0,28C 

(пр. группа не зафиксирована, ICDD, № 471-078) 

[25] и Mo0,42C0,58 (пр. гр. Pnnm, ICDD, № 360-863) 

[13]. Оболочка кобальта представляет собой 

псевдоаморфное покрытие на поверхности нано-

частиц.

Рис. 5. Электронно-микроскопические изображения и поликристаллические электронограммы участков 

фракций нанокристаллических порошков TiC–Mo (а, б) и TiC–Mo–Co (в, г) 

из классификатора – фильтра рукавного типа

Номера колец 1–10  – см. табл. 2

Fig. 5. Electron microscope images and polycrystalline XRD patterns of TiC–Mo (а, б) and TiC–Mo–Co (в, г) 

nanocrystalline powder fraction areas from the classifier – baghouse filter

Rings numbers 1–10 – see Table 2

a

в г

б
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Для подтверждения правильности интерпрета-

ции измерений межплоскостных расстояний (см. 

рис. 3 и 4) на рис. 5 приведены поликристалли-

ческие электронограммы наночастиц TiC—Mo и 

TiC—Mo—Co, а в табл. 2 указаны фазовые состав-

ляющие, входящие в состав нанокристаллических 

композиций. Анализ электронографических дан-

ных показал, что в состав нанокристаллических 

частиц TiC—Mo, имеющих структуру «ядро—обо-

лочка», входят металлический Mo (пр. гр. Im-3m) 

[28], Mo0,42C0,58 (Pnnm), Ti1–nMonCx (Fm-3m) и TiO2 

(P42 /mnm) [29]. Состав нанокристаллических час-

тиц TiC—Mo—Co (рис. 5, в, г) характеризуется 

наличием Ti0,7Co0,3N (пр. гр. P-6m2), Ti1–nMonCx 

(Fm-3m), Mo0,42C0,58 (Pnnm), Mo (Im-3m) и Co 

(Fm-3m).

Заключение

Подводя итог проделанной работы, можно 

заключить, что в процессе плазмохимического 

синтеза в низкотемпературной азотной плазме 

механических смесей TiC—Mo и TiC—Mo—Co 

зафиксировано присутствие карбида молибдена 

Mo0,42C0,58 орторомбической модификации (пр. 

гр. Pnnm), который является структурным анало-

гом нитрида кобальта Co2N. Электронно-микро-

скопические исследования нанокристаллических 

фракций со структурой частиц «ядро—оболочка» 

показали, что карбид Mo0,42C0,58 орторомбической 

модификации локализуется в матрице металли-

ческого Mo.

Работа выполнена в соответствии с государственным 

заданием Института химии твердого тела УрO РАН 
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спектроскопия и компьютерное моделирование»).
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Аннотация: Рассмотрено влияние размера частиц порошков гексагональных ферритов на их электродинами-
ческие характеристики. В качестве объектов исследования использованы гексаферриты SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 и 
BaSc0,2Fe11,8O19. Помолом в высокоэнергетической планетарной мельнице в течение до 60 мин получены частицы 
порошков гексаферритов, средний размер которых последовательно уменьшался от 1,5–2,0 до 0,05–0,15 мкм. Ана-
лиз проведен с помощью растрового электронного микроскопа. В смеси с полимерным связующим (70% феррит +
+ 30% полимер) изготовлены образцы, поглощающая способность электромагнитного излучения (ЭМИ) которых ис-
следована в СВЧ-диапазоне от 30 до 50 ГГц. Показано, что в композите с ферритом с уменьшением среднего размера 
частиц порошков гексаферритов BaSc0,2Fe11,8O19 до 50–150 нм практически отсутствует пик, соответствующий фер-
римагнитному резонансу. Приведены зависимости действительных и мнимых частей магнитной и диэлектрической 
проницаемости в диапазоне частот от 107 до 109 Гц. В частотной зависимости магнитных потерь композита на осно-
ве феррита, который прошел механоактивацию в течение 60 мин, резонанс доменных границ не наблюдался. Фер-
рит состава SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 был подвергнут помолу в бисерной мельнице до частиц со средним размером 150–
300 нм, затем сушке, прессованию, спеканию при температуре 1360 °С и последующему измельчению до размеров 
200–500 мкм, в результате чего были получены аналогичные композиты в связке с полимером. Установлено, что с из-
менением технологии синтеза магнитного компонента существенно изменяются свойства композиций: резонансный 
характер поглощения ЭМИ не наблюдался. Измерена температура Кюри по методу Фарадея. Показано, что для ис-
следуемого материала она составляет ~ 340 °С. Таким образом, выявлено влияние помола прекурсора на изменение 
магнитокристаллической анизотропии.

Ключевые слова: ультрадисперсные порошки, ферриты, оксидные металлы, легированные материалы, магнитные свой-
ства, механоактивация.
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Radar-absorbing composite materials based on ferrite powders
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Abstract: The paper studies the effect of particle sizes of hexagonal ferrite powders on their electrodynamic properties. 
SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19 and BaSc0.2Fe11.8O19 hexaferrites were used as the objects of research. Grinding in a high-energy planetary 
mill for up to 60 minutes made it possible to obtain hexaferrite powder particles with the average size successively decreasing 
from 1.5–2 μm to 0.05–0.15 μm. A scanning electron microscope was used for the analysis. Samples were prepared in a mixture 
with a polymer binder (70% ferrite + 30% polymer), and their electromagnetic radiation (EMR) absorbing capacity was studied in 
the microwave range from 30 to 50 GHz. It was shown that there is practically no peak corresponding to ferrimagnetic resonance 
in the composite with ferrite, with a decrease in the average particle size of BaSc0.2Fe11.8O19 hexaferrite powders to 50–150 nm. 
The dependences of the real and imaginary parts of the magnetic permeability and dielectric constant are given in the frequency 
range from 107 to 109 Hz. There was no domain wall resonance in the frequency dependence of magnetic losses for a ferrite-based 
composite mechanically activated for 60 min. SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19 ferrite was milled in a bead mill to particles with an average 
size of 150–300 nm, and then to drying, pressing, sintering at 1360 °С and subsequent grinding to a size of 200–500 μm to obtain 
similar composites in a bond with a polymer. It was found that the properties of compositions change significantly with a change 
in the magnetic component synthesis technology: no resonant pattern of EMR absorption was observed. The Curie temperature 
was measured using the Faraday method. It was shown that it is ~340 °С for the studied material. Therefore, the effect of precursor 
milling on changes in magnetocrystalline anisotropy was identified.

Keywords: ultrafine powders, ferrites, oxide metals, alloyed materials, magnetic properties, mechanical activation.
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Введение

Работы по созданию материалов, обеспечиваю-

щих электромагнитную совместимость и актив-

но взаимодействующих с электромагнитным из-

лучением (ЭМИ) в области высоких и сверхвы-

соких частот (ВЧ и СВЧ), проводятся многими 

исследователями, организациями и компаниями 

[1]. Современные тенденции, связанные с разви-

тием беспроводных технологий, а также согласо-

ванной работы различных систем связи в едином 

пространстве, требуют создания многообразных 

магнитных, прежде всего СВЧ-устройств, таких 

как антенны, фильтры, защитные покрытия и т.д. 

К ним предъявляется ряд технических требова-

ний, соответствующих уровню современной элек-

троники: малые размеры, низкие потери, согла-

сованная работа в широком диапазоне частот [2], 

показатели производительности и др. 

Основными компонентами в используемых 

материалах являются, как правило, порошки раз-

личных проводящих и полупроводящих соедине-

ний, таких как карбонильное железо, углеродные 

нанотрубки, разнообразные ферриты и пр. [3]. 

Наиболее часто применяются ферриты, обеспе-

чивающие взаимодействие с ЭМИ [4, 5], либо по-

глощая, либо отражая, либо пропуская его в диа-

пазонах частот от единиц МГц до десятков ГГц. 
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На их основе разрабатываются различные функ-

циональные покрытия, выполненные с наполне-

нием порошковыми магнитными компонентами, 

которые эффективно экранируют ЭМИ, создают 

надежную радиогерметизацию разъемных и не-

разъемных соединителей и швов, обеспечивают 

развязку узлов аппаратуры, работающей на повы-

шенных частотах. Одновременно такие материалы 

применяются в устройствах, влияющих на радио-

заметность габаритных объектов.

Исследование композиций на основе ферри-

тов с гексагональной кристаллической структу-

рой (гексаферриты) и со шпинельной структурой 

(феррошпинели), благодаря большим величинам 

поля анизотропии и намагниченности насыще-

ния, показали их перспективность для разработки 

различных устройств, работающих в СВЧ-диапа-

зоне [6]. Устройства СВЧ позволяют управлять ха-

рактеристиками волны, ее направлением, ампли-

тудой, фазой и плоскостью поляризации.

Применение кристаллических ферритов обус-

ловлено тем, что они обладают внутренним полем 

кристаллической анизотропии, которое обуслав-

ливает существование в них естественного ферро-

магнитного резонанса (ЕФМР) [7], частоту которого 

можно варьировать модификацией (меняя состав, 

структуру или технологию изготовления) [8].

Управление свойствами с помощью измене-

ния технологии получения ферритов и шпинелей 

позволяет пересмотреть принципы работы таких 

устройств в сложных электромагнитных полях. 

В частности, можно смещать области ЕФМР в сто-

рону высоких частот без применения дополни-

тельных магнитных систем. Это ведет к снижению 

размеров изделий, миниатюризации излучателей 

[9, 10], а интеграция с полупроводниковыми си-

стемами и приборами позволяет использовать их в 

системах с комплементарными металлооксидны-

ми полупроводниками [11].

К таким материалам предъявляется комплекс 

определенных требований. Они должны обладать 

повышенными физико-механическими и магнит-

ными свойствами, такими как высокая плотность, 

низкий уровень пористости и высокие намагни-

ченность насыщения и остаточная намагничен-

ность.

Наиболее широко порошки гексаферритов и 

феррошпинелей используются в качестве эффек-

тивных поглотителей электромагнитной энергии 

в области частот ЕФМР [12]. Рабочие частоты в 

поглотителях ЭМИ могут варьироваться в зависи-

мости от способа синтеза материала, химического 

состава и микроструктуры материала. 

При разработке эффективных композиций для 

взаимодействия с ЭМИ остаются вопросы влия-

ния на свойства поглощения излучения различ-

ных полимерных матриц, соединяющих порошки 

ферритов в композиционный материал [13, 14], а 

также степени измельчения ферритов, дисперги-

рованных в полимерной композиции.

Применение различных полимеров для созда-

ния матриц радиопоглощающих композиционных 

материалов с проводящими и непроводящими по-

рошками рассматривалось авторами ряда работ, 

например [15], где показана возможность исполь-

зования поливинилиденфторида, его сополимера с 

тетрафторэтиленом, эпоксидов, полистирола и др.

Одним из методов изменения магнитных 

свойств порошков гексаферритов и феррошпине-

лей путем уменьшения частиц до нано- и субми-

кронных размеров является механическая акти-

вация (МА) в высокоэнергетических мельницах 

[16], которая приводит к существенному возрас-

танию влияния дефектной поверхности и припо-

верхностного слоя на магнитные характеристики 

ультрадисперсного магнетика. При МА порошков 

подрешеточных оксидных ферримагнитных сое-

динений диспергирование может вестись до пол-

ной аморфизации материала, что может повлиять 

на его магнитные характеристики [17]. Рассма-

тривая взаимосвязь размеров и формы частиц 

порошкового материала с его магнитными свой-

ствами на разных временных интервалах помола 

[18, 19], можно определить эффективные режимы 

процесса МА [20, 21], а следовательно, условия, 

при которых основным процессом является лишь 

измельчение частиц с сохранением кристалличе-

ской структуры [22]. 

В связи с вышеизложенным целью работы яв-

лялось исследование влияния размерных эф-

фектов на магнитодинамические и поглоща-

ющие свойства ферритов SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 и 

BaSc0,2Fe11,8O19 при различных вариантах техноло-

гии их получения. 

Экспериментальная часть

В ходе выполнения работы был проведен помол 

образцов гексагональных ферритов различных со-

ставов с целью изучения влияния размера частиц 

порошка (dср) на электродинамические характе-

ристики композита. Результаты исследования на 
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растровом электронном микроскопе SemTrac mini 

(«Nikisso», Япония/Microtrac, США) приведены в 

таблице. Если построить модель, описывающую 

аппроксимацию зависимости среднего размера 

частиц порошка от времени помола (τ) феррита в 

высокоэнергетической планетарной мельнице, то 

она выглядит следующим образом:

dср = 12,31τ–1,32.

На следующем этапе исследований рассмо-

трено влияние дисперсности гексаферритового 

наполнителя на величину поглощения электро-

магнитного излучения (ЭМИ) композиционными 

радиопоглощающими материалами (рис. 1). Для 

этого синтезированные порошки смешивались с 

полимерным связующим и формовались в образ-

цы для измерений. Соотношение компонентов 

композиционного материала выбрано следую-

щим: феррит — 70 мас.%, полимерное связующее — 

30 мас.%. Измерения проведены с помощью век-

торного анализатора цепей Agilent E4991A («Agi-

lent Technologies», США).

 Уменьшение среднего размера частиц ферри-

магнитного наполнителя оказывает влияние на 

поглощение ЭМИ при естественном ферромагнит-

ном резонансе. Интенсивное измельчение гекса-

феррита приводит к изменению структуры по-

верхности частиц наполнителя и, как следствие, 

снижению объема частицы, что ведет к падению 

мощности поглощаемой энергии ЭМИ. Чем мень-

ше размер синтезируемых частиц, тем сущест-

веннее вклад в свойства такого наполнителя прив-

носит поверхность. В частотной зависимости по-

глощения ЭМИ композиционными материалами 

с наполнителями, прошедшими МА в планетар-

ной мельнице Pulverisette7 («Fritcsh», Германия), 

изменение структуры поверхности частиц вы-

ражается в уменьшении поглощения ЭМИ при 

ЕФМР и перемещении резонансной частоты в 

область более низких значений. В частотной за-

Средний размер частиц ферримагнитных порошков 

в зависимости от времени помола

Average size of ferrimagnetic powder particles depending 
on milling time

τ, мин dср, мкм

5 1,5–2,0

10 0,5–1,0

15 0,4–0,6

20 0,2–0,5

25 0,2–0,4

30 0,15–0,3

60 0,05–0,15

Рис. 1. Частотная зависимость поглощения ЭМИ композиционного материала на основе BaSc0,2Fe11,8O19

а – время помола τ, мин: 5 (), 10 (▲),15 (×), 20 (), 25 (□), 30 (), 60 ()

б – средний размер частиц феррита dср = 100÷500 мкм () и 63÷100 мкм (■)

Fig. 1. Frequency dependence of EMR absorption by BaSc0.2Fe11.8O19-based composite material 

а – milling time τ, min: 5 (), 10 (▲),15 (×), 20 (), 25 (□), 30 (), 60 ()

б – average ferrite particle size dср = 100÷500 μm () and 63÷100 μm (■)

a б



Процессы получения и свойства порошков

17Powder Metallurgy and Functional Coatings  2022  Vol. 16  № 2

висимости поглощения ЭМИ композиционного 

материала с наполнителем в виде феррита, про-

шедшего помол в течение 60 мин (dср = 50÷150 нм), 

практически отсутствует резонансный пик, соот-

ветствующий ЕФМР (см. рис. 1, а).

Измерение магнитных спектров (магнитная 

проницаемость μ′ — действительная часть и μ′′ — 

мнимая (потери)) в области частот, соответству-

ющих резонансу доменных границ ферримагнит-

ного наполнителя, также показало уменьшение 

коэффициента магнитных потерь μ′′ (рис. 2). У об-

разца BaSc0,2Fe11,8O19, прошедшего механоактива-

цию в течение 60 мин, резонанс доменных границ 

не наблюдается, что может свидетельствовать о до-

стижении монодоменности частиц полидисперс-

ного ферритового наполнителя. 

На рис. 3 представлена частотная зависимость 

компонентов комплексной диэлектрической про-

ницаемости (действительная часть и мнимая (по-

тери) — ε′ и ε″).

Влияние среднего размера частиц гексафер-

ритового наполнителя на частотную зависимость 

Рис. 2. Частотная зависимость компонентов комплексной магнитной проницаемости 

композиционного материала на основе BaSc0,2Fe11,8O19 после помола 

в течение 5 мин (), 10 (▲), 15 (×), 20 (), 25 (□), 30 (), 60 ()

Fig. 2. Frequency dependence of complex magnetic permeability components for BaSc0.2Fe11.8O19-based composite 

material after milling for 5 min (), 10 (▲), 15 (×), 20 (), 25 (□), 30 (), 60 ()

Рис. 3. Частотная зависимость компонентов комплексной диэлектрической проницаемости 

композиционного материала на основе BaSc0,2Fe11,8O19 после помола 

в течение 5 мин (), 10 (▲), 15 (×), 20 (), 30 (), 35 (), 60 ()

Fig. 3. Frequency dependence of complex magnetic permeability components for BaSc0.2Fe11.8O19-based composite 

material after milling for 5 min (), 10 (▲), 15 (×), 20 (), 30 (), 35 (), 60 ()
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действительной части магнитной проницаемости 

композиционного радиопоглощающего практиче-

ски отсутствует.

Таким образом, путем интенсивной механиче-

ской активации в высокоэнергетической плане-

тарной мельнице синтезированы полидисперсные 

гексагональные наполнители со средним разме-

ром частиц менее 100 нм и исследовано их влия-

ние на магнитные и диэлектрические свойства в 

широком диапазоне частот. С точки зрения техно-

логичности повышение удельной поверхности ча-

стиц порошкового наполнителя при уменьшении 

dср приводит к увеличению плотности системы 

«ферримагнитный порошок — полимерное связу-

ющее» при формовании образцов для измерения 

или применения.

Альтернативным способом управления элект-

родинамическими параметрами феррита с помо-

щью механического воздействия является измене-

ние технологического режима синтеза магнитного 

материала [23] путем замены стандартной стадии 

смешивание—помол на помол—смешивание так-

же в высокоэнергетической мельнице. Измельче-

ние составных компонентов синтезируемого фер-

рита (шихты) позволяет управлять параметрами 

материала до процесса спекания. 

Помол проводили в высокоэнергетической би-

серной мельнице LabStar1 («Netcsh», Германия) до 

размера частиц шихты 150—300 нм. После помола 

порошок высушивали, прессовали и спекали при 

t = 1360 °С в течение 6 ч. Далее феррит измельчали 

до размеров частиц 200—500 мкм, спекали ком-

пактные образцы и измеряли их электродинами-

ческие показатели. Результаты показаны на рис. 4. 

Как видно, замена одной стадии в технологии 

привела к значительному изменению свойств ма-

териала. После помола шихты в высокоэнергети-

ческой планетарной мельнице и спекании при тех 

же условиях, при которых спекался материал, из-

готовленный без модернизации (кр. 1), на частот-

ной зависимости поглощения (кр. 2) резонансный 

характер не наблюдается. На первый взгляд, это 

можно было бы объяснить отсутствием феррито-

вой фазы в композиционном материале, т.е. обра-

зец, полученный по керамической технологии с 

заменой стадии помола—смешивания, либо син-

тезировался частично, либо не синтезировался во-

обще, и в порошке присутствуют фазы, не облада-

ющие резонансным поглощением.

Результаты измерения магнитного спектра 

данного материала при частотах резонанса домен-

ных границ 10 МГц—3 ГГц (рис. 5) показали, что 

магнитный спектр данного образца схож со спек-

трами SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 и BaSc0,2Fe11,8O19.

При сравнении полученных данных видно, что 

ферримагнетик, прошедший помол шихты в высо-

коэнергетической мельнице, обладает величиной 

магнитных потерь, превосходящих таковые образ-

Рис. 5. Магнитный спектр гексаферрита 

SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19, полученного из шихты, 

подвергнутой помолу–смешиванию 

в высокоэнергетической бисерной мельнице

Fig. 5. Magnetic spectrum of SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19 

hexaferrite obtained from charge subjected 

to milling-mixing in a high-energy bead mill

Рис. 4. Сравнение коэффициентов поглощения 

для ферритов SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19, 

изготовленных по обычной технологии (1) 

и с высокоэнергетическим помолом шихты (2)

Fig. 4. Comparison of absorption coefficients 

for SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19 ferrites produced according 

to a standard technology (1) and with high-energy 

charge milling (2)
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цов SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 и BaSc0,2Fe11,8O19, изготов-

ленных по обычной керамической технологии. 

Состав и кристаллическую структуру полу-

ченных материалов изучали методом рентгенов-

ской дифрактометрии на приборе CubiX («Malvern 

Panalytical B.V.», Нидерланды). Сравнение рент-

генограмм образцов SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19, изготов-

ленных по стандартной и модернизированной 

технологиям, показало их несовпадение. Это мо-

жет свидетельствовать как о присутствии гексаго-

нальной фазы с измененными параметрами кри-

сталлической решетки, так и о наличии другой 

ферритовой фазы. Для более точного и детального 

рассмотрения и объяснения полученных харак-

теристик необходимо провести глубокий анализ 

спектров с целью определения точного состава, 

параметров кристаллической решетки и наличия 

примесных фаз. 

Одним из предварительных способов определе-

ния наличия гексаферритовой фазы в исследуемом 

материале является измерение его температуры 

Кюри (tС). Результаты ее оценки методом Фарадея 

приведены на рис. 7. 

Полученное значение tС составило 341 ± 2 °С, от-

сюда можно сделать следующий вывод. Поскольку 

температура Кюри для гексагонального феррита 

SrFe12O19 находится в области 450 °С, то понижен-

ная ее величина у исследуемого материала свиде-

тельствует либо о снижении энергии обменных 

взаимодействий по причине легирования феррита 

Рис. 6. Частотная зависимость магнитных потерь 

исследованных материалов 

на основе SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 и BaSc0,2Fe11,8O19

Fig. 6. Frequency dependence of magnetic losses 

for materials based on SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19 

and BaSc0.2Fe11.8O19 under study 

Рис. 7. Температурная зависимость 

намагниченности феррита SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19, 

изготовленного по усложненной технологии 

с помолом шихты

Fig. 7. Temperature dependence of magnetization 

for SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19 ferrite produced according 

to a sophisticated technology with charge milling

Рис. 8. Спектр поглощения композита 

на основе SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19, синтезированного 

по усложненной технологии (с помолом)

Fig. 8. Absorption spectrum for SrTi0.2Co0.2Fe11.6O19-based 

composite synthesized according to a sophisticated 

technology (with milling)
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ионами Ti и Co, либо о наличии в материале фазы, 

обладающей более низким значением tС.

Сравнивая вышеприведенные данные по по-

глощению ЭМИ при ЕФМР (рис. 4) и результаты 

измерения магнитных потерь при резонансе до-

менных границ (рис. 6), можно предположить, что 

анизотропия не «исчезла», как это было в случае 

с гексаферритом BaSc0,2Fe11,8O19 (см. рис. 2 и 3), а 

изменилась по величине. Определить поле магни-

токристаллической анизотропии можно по резо-

нансным пикам ЕФМР. В связи с этим было про-

ведено исследование поглощения ЭМИ с целью 

поиска ЕФМР. Результаты представлены на рис. 8. 

Хорошо видно, что использование ультрадисперс-

ного порошка прекурсора привело к уменьшению 

значения энергии магнитокристаллической ани-

зотропии и, как следствие, к снижению частоты 

ЕФМР феррита. 

На рис. 9 приведены частотные зависимости 

поглощения ЭМИ для образцов гексаферрита, из-

готовленных по обычной технологии и из ультра-

дисперсного порошка прекурсора. Можно сделать 

вывод, что помол шихты приводит к изменению 

энергии магнитокристаллической анизотропии. 

Заключение

Исследованы закономерности проявления роли 

размерных эффектов при формировании свойств 

композитных материалов. Показано, что изме-

нение среднего размера частиц ферримагнитно-

го наполнителя оказывает влияние на мощность 

поглощаемого ЭМИ при явлении ЕФМР, а также 

на коэффициент потерь при резонансе доменных 

границ в композиционных радиопоглощающих 

материалах. Уменьшение среднего размера ча-

стиц ферримагнитного наполнителя до менее чем 

100 нм приводит к уменьшению поглощения ЭМИ 

при явлении ЕФМР до 5 дБ и существенному сни-

жению коэффициента магнитных потерь.

Исследована возможность управления свой-

ствами гексагональных ферритов путем измене-

ния размера частиц прекурсора, что может по-

служить альтернативой методу легирования этих 

материалов.

Установлено, что уменьшение размера час-

тиц прекурсора от 20 мкм до 50—300 нм приво-

дит к изменению частоты ЕФМР гексаферрита 

SrTi0,2Co0,2Fe11,6O19 с 45 до 23 ГГц. При этом маг-

нитные потери в образцах, изготовленных из уль-

традисперсных прекурсоров, возросли по срав-

нению с образцом, полученным по стандартной 

технологии. Это позволяет говорить о перспектив-

ности данного метода в разработке современных 

материалов для радиоэлектроники за счет получе-

ния ультрадисперсных порошковых материалов и 

их применения в композиционных системах.
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Аннотация: Рассмотрено применение процесса азидного самораспространяющегося высокотемпературного синтеза 
(СВС-Аз) для получения высокодисперсной порошковой керамической композиции TiN–SiC с теоретическим мольным 
соотношением нитридной и карбидной фаз от 1 : 4 до 4 : 1 с использованием процесса горения смесей порошковых ре-
агентов соответствующего состава: азида натрия NaN3, галоидных солей (NH4)2TiF6, (NH4)2SiF6, Na2SiF6, титана, кремния 
и углерода, в атмосфере газообразного азота. Термодинамические расчеты с применением компьютерной программы 
Thermo показали оптимальное давление азота в реакторе около 4 МПа и что в зависимости от состава реагентов конечный 
состав продуктов СВС-Аз может быть совершенно разным: включать только целевые фазы (TiN–SiC); наряду с целевыми 
фазами содержать примеси фаз нитрида кремния и свободного углерода (TiN–SiC–Si3N4–C); состоять только из фаз ни-
тридов и свободного углерода (TiN–Si3N4–C). Установлено, что в случае применения галоидной соли (NH4)2TiF6 образуют-
ся только целевые фазы TiN и SiC при любом соотношении нитридной и карбидной фаз в конечном составе порошковой 
композиции. При использовании галоидных солей (NH4)2SiF6 и Na2SiF6 целевые фазы TiN и SiC синтезируются при повы-
шенном содержании титана в составе реагентов, т.е. только в случаях получения композиций с повышенным содержанием 
нитридной фазы TiN : SiC = 2 : 1 и 4 : 1. Экспериментальные исследования продуктов горения с применением растровой 
электронной микроскопии, энергодисперсионного и рентгенофазового методов анализа показали, что они существенно 
отличаются от теоретических составов продуктов полным отсутствием или сильно пониженным количеством фазы SiC в 
конечном составе порошковых композиций, синтезированных в режиме горения шихт с углеродом в насыпном состоянии, 
и в то же время отсутствием свободного углерода в конечном составе полученных порошков. Такое отличие объяснено 
тем, что при инициировании горения смеси порошков кремния и углерода сначала на первой стадии происходит синтез 
нитрида кремния с подъемом температуры до высоких значений, превышающих примерно 1900 °С, при которых синтези-
рованный Si3N4 диссоциирует, а затем на второй стадии возникающий кремний реагирует с углеродом, образуя SiC, более 
стабильный при высоких температурах. Но при горении очень мелкие легкие частицы технического углерода (сажи) могут 
удаляться (выдуваться) из горящего высокопористого шихтового образца насыпной плотности выделяющимися на первой 
стадии горения газами и не участвовать в превращении Si3N4 в SiC. В связи с этим в случаях сжигания шихт с небольшим 
содержанием углерода карбид кремния или совсем отсутствует, или образуется в малом количестве по сравнению с тео-
ретически возможным, а основным компонентом композиции остается нитрид кремния Si3N4. При сжигании шихт с боль-
шим содержанием углерода формируется заметное количество SiC, но оно значительно меньше возможного теоретиче-
ского, разница между которыми замещается содержанием нитрида кремния. Таким образом, впервые экспериментально 
показана возможность применения процесса СВС для получения композиций высокодисперсных керамических порошков 
TiN–Si3N4 и TiN–Si3N4–SiC, состоящих из смеси наноразмерных (менее 100 нм) и субмикронных (от 100 до 500 нм) частиц 
при сравнительно малом содержании примеси свободного кремния (менее 1,4 %).

Ключевые слова: азид натрия, гексафтортитанат аммония, гексафторсикат натрия, гексфторсиликат аммония, горение, 
самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), порошковые композиции, нитридно-карбидные компози-
ции, TiN–SiC.
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Введение 

К высокодисперсным относятся наноразмер-

ные (1—100 нм) и субмикронные (0,1—1,0 мкм) 

порошки [1]. Результаты большого числа иссле-

дований показывают, что объединение высоко-

дисперсных порошков нитрида титана (TiN) и 

карбида кремния (SiC) в композиционном мате-

риале (КМ) TiN—SiC позволяет использовать до-

стоинства каждой из этих однофазных керамик 

и получать композиционную керамику со зна-

чительно улучшенными свойствами [2—6]. При 

получении этих композитов ex situ методами, как 

традиционными (спеканием без приложения дав-
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Abstract: The study covers the method of azide self-propagating high-temperature synthesis (SHS-Az) to obtain a highly dispersed 
TiN–SiC ceramic composite with a theoretical ratio of nitride and carbide phases from 1 : 4 to 4 : 1 (in moles) using the combustion 
of the corresponding composition of powder reagent mixtures: NaN3 sodium azide, (NH4)2TiF6, (NH4)2SiF6 and Na2SiF6 halide 
salts, titanium, silicon and carbon in a nitrogen gas atmosphere. Thermodynamic calculations using the Thermo computer program 
showed that the optimum nitrogen pressure in the reactor is about 4 MPa, and the final composition of SHS-Az products can be 
completely different depending on the composition of reagents: it may include only target phases (TiN–SiC), contain silicon nitride 
and free carbon phases impurities (TiN–SiC–Si3N4–C) along with the target phases or consist only of nitride and free carbon 
phases (TiN–Si3N4–C). It was found that only target TiN and SiC phases are formed when using halide salt (NH4)2TiF6, at any ratio 
of nitride and carbide phases in the final powder composition. In cases where halide salts (NH4)2SiF6 and Na2SiF6 are used, target 
TiN and SiC phases are synthesized with an increased titanium content in reagents, i.e. only when composites of the 2TiN–SiC 
and 4TiN–SiC with an increased content nitride phase are obtained. Experimental studies of combustion products using scanning 
electron microscopy, energy dispersion analysis and X-ray phase analysis showed that they differ significantly from the theoretical 
compositions of products by the completely absent or significantly reduced SiC phase content in the final composition of powder 
composites synthesized during the combustion of bulk charge with carbon, and at the same time the absence of free carbon in the 
final composition of powder composites obtained. This difference is explained by the fact that when the combustion of a silicon and 
carbon powder mixture is initiated, silicon nitride is synthesized at the first stage with the temperature rising to high values of about 
over 1900 °C, at which the synthesized Si3N4 dissociates, and then at the second stage the resulting silicon reacts with carbon to 
form SiC that is more stable at high temperatures. But during combustion, very small light particles of carbon black (soot) may be 
removed (blown out) from a burning highly porous charge sample of bulk density by gases released at the first stage of combustion 
and not participate in the transformation of Si3N4 into SiC. In this regard, in case of low-carbon charge combustion, silicon carbide 
either does not form at all, or it is formed in small quantities compared to the theoretically possible amount, and Si3N4 silicon nitride 
remains the main component of the composite. A noticeable amount of SiC is formed only when burning high-carbon charges, but 
this amount is significantly less than the possible theoretical one, and the difference between them is replaced by the silicon nitride 
content. Therefore, it was experimentally shown for the first time that the SHS process can be used to obtain composites of highly 
dispersed ceramic powders TiN–Si3N4 and TiN–Si3N4–SiC consisting of a mixture of nanoscale (less than 100 nm) and submicron 
(100 to 500 nm) particles with a relatively low content of free silicon admixture (less than 1.4 %). 
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ления или горячим прессованием), так и новыми 

(искровым плазменным спеканием и микровол-

новым спеканием), используются механические 

смеси предварительно изготовленных высоко-

дисперсных порошков TiN и SiC, что достаточно 

трудоемко и недешево, так как они, особенно на-

нопорошки, дороги, а механическое смешива-

ние является длительным и не гарантирует обра-

зования однородных смесей с нанопорошками. 

В этом отношении более перспективно примене-

ние химических методов in situ получения смесей 

высокодисперсных порошков с высокой однород-

ностью, синтезируемых непосредственно во время 

их изготовления из недорогих реагентов [5, 6], сре-

ди которых важное место занимает метод саморас-

пространяющегося высокотемпературного синте-

за (СВС), или синтеза горением [7—9].

Композиты SiC—TiN получают спеканием без 

приложения давления [10]. Смешивание нитевид-

ных кристаллов SiC и наночастиц TiN повысило 

относительную плотность с 95,8 до 98,1 %, а так-

же механические свойства керамики на основе 

SiC. Микротвердость возросла до 26,65 ГПа для 

КМ состава SiC—TiN по сравнению с монолит-

ным карбидом кремния, для которого она состав-

ляла 18,19 ГПа. Композиты с наночастицами TiN 

имеют тонкую микроструктуру, что указывает на 

то, что более мелкие частицы более эффективны 

в сдерживании роста зерен во время уплотнения. 

Вязкость разрушения изменяется аналогично ми-

кротвердости и достигает наибольшего значения 

8,69 МПа·м1/2. При этом самая высокая прочность 

на изгиб составила 1122 МПа. На основании этого 

исследования сделан вывод, что наночастицы TiN 

и нитевидные кристаллы SiC оказывают сильное 

влияние на механические свойства керамики на 

основе SiC, при этом основными механизмами 

упрочнения являются отклонение и перекрытие 

трещин [10]. 

Трехфазный керамический КМ, состоящий из 

матрицы Si3N4, армированной частицами TiN и 

SiC, был получен методом горячего прессования 

[11]. Было обнаружено, что состав Si3N4—TiN—SiC 

обладает интересным сочетанием высокой абра-

зивной износостойкости, низкого коэффициента 

трения и высокой твердости, что расширяет обла-

сти его применения. Среднее значение твердости 

композита Si3N4—TiN—SiC составило 1768 HV, а 

Si3N4—SiC — 1810 HV, в то время как каждый из 

однофазных керамических материалов Si3N4 и TiN 

имеет твердость по Виккерсу ниже 1400 HV. Сред-

няя вязкость разрушения композита Si3N4—TiN—

SiC составила 4,39 МПа·м1/2, что выгодно отлича-

ет от горячепрессованного Si3N4 (4,26 МПа·м1/2), 

хотя и несколько ниже, чем у КМ, армированных 

TiN и Si3N4—SiC [11].

Спрессованные образцы из карбида кремния с 

добавкой наночастиц TiN авторы [13] подвергали 

жидкофазному спеканию в вакуумной печи при 

t = 1950 °C в течение 15 мин, а затем при 1850 °C 

в течение 1 ч. Результаты исследования показали, 

что повышение характеристик керамики на основе 

SiC достигается только при определенном содер-

жании наночастиц TiN. Так, керамика из карбида 

кремния с 5 мас.% наночастиц TiN обладает высо-

кой плотностью, однородной микроструктурой и 

превосходными механическими свойствами. Ме-

ханизм упрочнения такой керамики в основном 

обусловлен термическими остаточными напряже-

ниями, изгибом и перекрытием трещин. 

Прочность на изгиб и вязкость разрушения спе-

ченного материала в основном зависят от плотно-

сти и размера зерна керамики. Хотя размер зерна 

спеченного материала уменьшается при добавле-

нии наночастиц TiN, относительная плотность 

становится очевидно ниже при высокой пористо-

сти, что приводит к более низкой прочности на 

изгиб и вязкости разрушения. При этом в резуль-

тате взаимодействия наночастиц TiN с матрицей 

образуется новая фаза карбида титана (TiC), об-

ладающая повышенной твердостью по сравнению 

с TiN. Поэтому твердость спеченной керамики с 

10 и 15 мас.% наночастиц TiN выше, чем содержа-

щей 5 мас.% наночастиц TiN, которая имеет проч-

ность на изгиб, твердость и вязкость разрушения 

686 МПа, 92 HRA и 7,04 МПа·м1/2 соответственно. 

Таким образом, добавление наночастиц TiN 

является эффективным подходом для улучшения 

механических характеристик керамики из кар-

бида кремния [13]. Недостатком перечисленных 

ex situ способов получения композитов является 

то, что они многостадийны и сложны, а готовые 

изделия достаточно дороги, так как используются 

дорогостоящий нанопорошок TiN, а также карби-

докремниевые волокна.

Введение вторичных фаз, а именно производ-

ство КМ с керамической матрицей, дает много за-

метных преимуществ, таких как лучшая вязкость 

разрушения, по сравнению с неармированной ке-

рамикой [5, 6, 14, 15]. Более того, недавние исследо-

вания показали, что образование фаз in situ во время 

процессов реакционного спекания дает дополни-
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тельные преимущества по сравнению с компози-

тами, которые изготавливаются традиционными 

способами ex situ. Среди основных преимуществ 

методов in situ можно назвать улучшенные механи-

ческие характеристики, возможность получения 

уникальной микроструктуры, простоту процесса 

и дешевое исходное сырье [16].

Как уже отмечалось, среди in situ методов по-

лучения КМ с керамическими компонентами 

важное место занимает технология самораспро-

страняющегося высокотемпературного синтеза 

(СВС), или синтеза горением [7—9]. Например, 

композиты Si3N4—TiN—SiC были синтезированы 

из смесей TiSi2 и SiC реакцией горения при высо-

ком давлении азота (10—130 МПа) [17]. Анализ ме-

ханизма азотирования TiSi2 показал, что вначале 

образуются TiN и Si, а при дальнейшем азотиро-

вании кремния — фаза Si3N4. При более высоком 

давлении азота реакция азотирования завершает-

ся, и таким образом были получены относительно 

плотные композиты Si3N4—TiN—SiC. 

Процесс СВС привлекателен своей простотой и 

экономичностью. Он используется для получения 

как исходных керамических порошков, в том чис-

ле композитных, так и сразу спеченных керами-

ческих материалов. Этот процесс предоставляет 

большие возможности по регулированию дисперс-

ности и структуры синтезируемых керамических 

порошков, доведению их до наноразмерного уров-

ня [18, 19]. Для этого применяются различные 

приемы: 

— уменьшение температуры горения;

— использование конденсированных и газооб-

разных побочных продуктов, разделяющих синте-

зируемые частицы и препятствующих их росту;

— применение в качестве исходных реагентов 

не порошков чистых элементов, например метал-

лов, а их химических соединений (прекурсоров) 

и т.д. 

В частности, при синтезе нитридов такие воз-

можности реализуются в азидном процессе СВС 

(обозначаемом как СВС-Аз), в котором в качестве 

азотирующего реагента используется не газо-

образный азот, а порошок азида натрия NaN3, а 

также галоидные соли [19, 20]. Метод СВС-Аз так-

же отличается тем, что в качестве исходных компо-

нентов могут применяться дешевые порошки ми-

кронных размеров, которые к тому же значительно 

легче смешиваются. Реакции СВС-Аз протекают 

преимущественно в газофазном состоянии, а га-

зы смешиваются очень быстро и легко, что приво-

дит после реагирования и конденсации продуктов 

реакции к образованию in situ однородной смеси 

высокодисперсных порошков [21]. Указанные под-

ходы в применении СВС-Аз для получения компо-

зиционных нанопорошков нитридов и карбидов 

были использованы для получения композиции 

AlN—SiC [22].

В настоящей работе впервые исследуется при-

менение для синтеза высокодисперсной порошко-

вой композиции TiN—SiC метода СВС-Аз с ис-

пользованием в качестве азотирующего реагента 

азида натрия NaN3, а также трех галоидных солей: 

(NH4)2TiF6 (1), (NH4)2SiF6 (2) и Na2SiF6 (3).

Материалы и методы исследований

Известны составы смесей для получения ме-

тодом СВС-Аз однофазных порошков TiN и SiC 

[20—24], из анализа которых для синтеза высоко-

дисперсной порошковой композиции TiN—SiC с 

мольным соотношением фаз от 1 : 4 до 4 : 1 в на-

стоящей работе были использованы следующие 

уравнения.

Система с галоидной солью 1: 
Si–Ti–NaN3–(NH4)2TiF6–C

2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C =

= 2TiN + 2SiC + 6NaF + 4H2 + 9N2, (1)

4Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 4C =

= 2TiN + 4SiC + 6NaF + 4H2 + 9N2, (2)

8Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 8C =

= 2TiN + 8SiC + 6NaF + 4H2 + 9N2, (3)

2Si + 3Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C =

= 4TiN + 2SiC + 6NaF + 4H2 + 8N2, (4)

2Si + 7Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C =

= 8TiN + 2SiC + 6NaF + 4H2 + 6N2.  (5)

Система с галоидной солью 2: 
Si–Ti–NaN3–(NH4)2SiF6–C

Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C =

= 2TiN + 2SiC + 6NaF + 9N2 + 4Н2, (6)

3Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 4C =

= 2TiN + 4SiC + 6NaF + 9N2 + 4Н2,  (7)
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7Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 8C = 

= 2TiN + 8SiC + 6NaF + 9N2 + 4Н2,  (8)

Si + 4Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C = 

= 4TiN + 2SiC + 6NaF + 8N2 + 4Н2, (9)

Si + 8Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C = 

= 8TiN + 2SiC + 6NaF + 6N2 + 4Н2.  (10)

Система с галоидной солью 3: 
Si–Ti–NaN3–Na2SiF6–C

Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C = 

= 2TiN + 2SiC + 6NaF + 5N2, (11)

3Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 4C = 

= 2TiN + 4SiC + 6NaF + 5N2, (12)

7Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 8C = 

= 2TiN + 8SiC + 6NaF + 5N2, (13)

Si + 4Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C = 

= 4TiN + 2SiC + 6NaF + 4N2, (14)

Si + 8Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C = 

= 8TiN + 2SiC + 6NaF + 2N2. (15)

В экспериментах в качестве исходного сырья 

использовались: 

— порошок кремния марки Кр0 (содержание 

основного вещества  98,8 мас.%, средний размер 

частиц d = 5 мкм); 

— порошок титана мелкий марки ПТМ-3 

( 99,12 мас.%, d = 15 мкм);

— порошок гексафтортитаната аммония клас-

сификации Ч ( 99,0 мас.%, d = 50 мкм);

— порошок гексафторсиликата аммония клас-

сификации Ч ( 98,97 мас.%, d = 50 мкм);

— порошок гексафторсиликата натрия класси-

фикации Ч ( 99,1 мас.%, d = 50 мкм);

— порошок азида натрия классификации Ч 

( 98,71 мас.%, d = 100 мкм);

— сажа марки П701 ( 99,7 мас.%, d = 70 нм, 

средний размер агломератов 1 мкм).

Термодинамический анализ возможности 

синтеза целевой композиции TiN—SiC осущест-

вляли с применением компьютерной программы 

Thermo, разработанной в Институте структур-

ной макрокинетики и проблем материаловедения 

им. А.Г. Мержанова РАН (г. Черноголовка, Мос-

ковская обл.) [8]. Характеристики равновесия рас-

считывали на основе минимизации термодина-

мического потенциала системы, выражение для 

которого учитывает вклады термодинамических 

потенциалов всех соединений, содержащихся в 

системе, с учетом их концентраций. Программа 

Thermo позволяет определить состав равновесных 

продуктов синтеза, адиабатическую температуру, 

объем, занимаемый газообразными продуктами в 

зависимости от состава реагентов, суммарное дав-

ление равновесных газообразных продуктов.

При экспериментальном исследовании смесь 

высушенных исходных порошков, взятых в за-

данном соотношении, перемешивали вручную в 

фарфоровой ступке в течение 5—10 мин до визу-

ально равномерного распределения компонентов. 

Подготовленную смесь порошков (шихту) засы-

пали в кальковый стаканчик диаметром 30 мм и 

высотой 45 мм, помещали в фильтрующую сборку 

из углеткани и вставляли 2 вольфрам-рениевые 

термопары. Насыпная относительная плотность 

порошковых смесей составляла в среднем 40 % от 

максимально возможной плотности беспористых 

смесей заданных составов. Собранную конструк-

цию устанавливали на предметную полочку лабо-

раторного реактора СВС-Аз постоянного давления 

с рабочим объемом 4,5 л [23]. В реакторе создава-

лось давление газообразного азота 4 МПа и элект-

рической вольфрамовой спиралью накаливания 

инициировалось горение. После синтеза образец 

извлекали из реактора и разрушали вручную до 

сыпучего порошкообразного состояния в фарфо-

ровой ступке. Затем порошкообразный продукт 

горения промывали дистиллированной водой от 

остатка побочного продукта (фторида натрия) до 

кислотно-щелочного баланса промывной воды 

pH = 8. 

Фазовый состав синтезированных продуктов 

определяли на порошковом рентгеновском диф-

рактометре ARL Х’trA-138 (Швейцария), осна-

щенном рентгеновской трубкой с медным анодом 

максимальной мощностью 2200 Вт. Сканирова-

ние проводили в диапазоне углов 2θ = 20÷80 град 

со скоростью 2 град/мин. Расшифровку дифрак-

тограмм и количественную оценку фазового со-

става выполняли методом Ритвельда в программе 

PDXL 1.8 с использованием баз кристаллографи-

ческих данных PDF-2009 и COD-2019. Исследова-

ние морфологии, размера частиц и элементного 

состава синтезированных композиций проводили 
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на растровом электронном микроскопе JSM-6390A 

фирмы «Jeol» (Япония) с приставкой энергодис-

персионной спектроскопии Jeol JED-2200.

Результаты термодинамических 

исследований и их обсуждение

Результаты исследования для исходных смесей 

порошков разного состава зависимости адиабати-

ческой температуры, стандартной теплоты и рав-

новесного состава продуктов реакции СВС ком-

позиции TiN—SiC от давления (количества) азота 

(PN2
) в реакторе позволили установить его интер-

валы, в которых, согласно теоретическим расче-

там, должны образовываться обе целевые фазы 

TiN и SiC. Эксперименты проводились в диапазо-

не PN2
 от 0,53 МПа (1 моль N2) до 6,50 МПа (12 моль 

N2) в реакторе объемом 4,5 л. 

Типичные результаты на примере реакции СВС 

для смеси 2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C при-

ведены на рис. 1 и в табл. 1. Видно, что при содер-

жании азота в реакторе более 7 моль возможно по-

явление примесей нитрида кремния и свободного 

углерода. Поэтому дальнейшие термодинамиче-

ские расчеты проводились с учетом присутствия 

молекулярного азота N2 в количестве 7 моль, что 

соответствует PN2
 = 3,9 МПа.

Отметим, что соотношение исходных компо-

нентов в смеси может оказывать разное влияние 

на величины адиабатической температуры (Tад), 

стандартной энтальпии (H0) и равновесного со-

става продуктов реакции. 

Для системы хSi—уTi—NaN3—(NH4)2TiF6—хC, 

содержащей галоидную соль 1 (табл. 2), при увели-

Таблица 1. Зависимость равновесного состава продуктов реакции 

смеси 2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C от количества и давления азота в реакторе

Table 1. Dependence of equilibrium composition of 2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C mixture reaction products on nitrogen 
amount and pressure in the reactor

N2, моль PN2
, МПа

Состав, моль

SiC TiN NaF H2 N2 Si3N4 C

1 0,53 2,00 2,00 6,00 4,00 10,00 – –

2 1,07 2,00 2,00 6,00 4,00 11,00 – –

3 1,60 2,00 2,00 6,00 4,00 12,00 – –

4 2,13 2,00 2,00 6,00 4,00 13,00 – –

5 2,66 2,00 2,00 6,00 4,00 14,00 – –

6 3,20 2,00 2,00 6,00 4,00 15,00 – –

7 3,73 2,00 2,00 6,00 4,00 16,00 – –

8 4,27 1,96 2,00 6,00 4,00 16,97 0,01 0,04

9 4,80 1,55 2,00 6,00 4,00 17,70 0,15 0,45

10 5,33 1,14 2,00 6,00 4,00 18,42 0,29 0,86

11 5,87 0,73 2,00 6,00 4,00 19,15 0,42 1,27

12 6,50 0,32 2,00 6,00 4,00 19,88 0,56 1,68

Рис. 1. Зависимость адиабатической температуры (1) 

и стандартной энтальпии (2) реакции 

смеси 2Si + Ti + 6NaN3 +(NH4)2TiF6 + 2C 

от количества азота в реакторе

Fig. 1. Dependence of adiabatic temperature (1) 

and standard enthalpy (2) 

of 2Si + Ti + 6NaN3  +(NH4)2TiF6 + 2C mixture 

reaction on nitrogen amount in the reactor
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чении количества кремния (x) в исходной смеси с 

2 до 8 моль адиабатическая температура горения 

смеси возрастает незначительно с 1691 до 1712 °С, а 

энтальпия образования продуктов реакции (здесь 

и далее по модулю) — с –2308 до –2704 кДж. При 

увеличении содержания титана (y) в исходной сме-

си с 1 до 7 моль, напротив, Tад возрастает с 1712 до 

2277 °C, а H0 — с –2308 до –4336 кДж. Продукты 

горения системы хSi—уTi—NaN3—(NH4)2TiF6—хC, 

согласно данным термодинамического анализа, 

содержат целевые фазы TiN и SiC.

В системе xSi—yTi—NaN3—(NH4)2SiF6—(x + 1)C 

с галоидной солью 2 при увеличении содержания 

кремния в исходной смеси с х = 1 до 7 моль ади-

абатическая температура горения смеси возрас-

тает незначительно с 1557 до 1666 °C, а энтальпия 

образования продуктов реакции — с –2057 до 

–2638 кДж (табл. 3). При повышении содержания 

титана в исходной смеси с y = 2 до 8 моль величи-

на Tад увеличивается с 1557 до 2127 °С, а H0 — с 

–2057 до –3718 кДж. Продукты горения системы 

xSi—yTi—NaN3—(NH4)2SiF6—(x + 1)C, согласно ре-

зультатам термодинамического анализа, содержат 

необходимые целевые фазы TiN и SiC, за исклю-

чением смеси Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C, 

в которой, по данным теоретического расчета, 

вместо SiC образуется Si3N4. Нитрид кремния 

в количестве до 1 моль и свободный углерод до 

3 моль присутствуют в продуктах реакций (6)—(8), 

а содержание карбида кремния значительно мень-

ше (на 2—3 моль), чем в правых частях этих урав-

нений.

В системе xSi—yTi—NaN3—Na2SiF6—(x + 1)C с 

галоидной солью 3 при увеличении содержания 

кремния в исходной смеси с х = 1 до 7 моль ади-

абатическая температура горения смеси незначи-

тельно увеличивается с 1665 до 1695 °С, а энталь-

пия образования продуктов реакции — с –1790 до 

–2260 кДж (табл. 4). При повышении содержания 

титана в исходной смеси с y = 2 до 8 моль величи-

на Tад возрастает с 1665 до 2302 °C, а H0 — с –1790 

до –3450 кДж. По данным термодинамическо-

го анализа продукты горения системы xSi—yTi—

NaN3—Na2SiF6—(x + 1)C содержат необходимые 

Таблица 2. Зависимость адиабатической температуры, стандартной энтальпии и равновесного состава 

продуктов реакции от соотношения компонентов в смеси хSi–уTi–NaN3–(NH4)2TiF6–хC

Table 2. Dependence of adiabatic temperature, standard enthalpy and equilibrium composition of reaction products on the ratio 
of components in хSi–уTi–NaN3–(NH4)2TiF6–хC mixture

Исходная смесь
Состав, моль

Tад, °C ΔH0, кДж
SiC TiN NaF H2 N2

2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C 2,00 2,00 6,00 4,00 16,00 1691 –2308

4Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 4C 4,00 2,00 6,00 4,00 16,00 1704 –2440

8Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 8C 8,00 2,00 6,00 4,00 16,00 1712 –2704

2Si + 3Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C 2,00 4,00 6,00 4,00 15,00 1974 –2984

2Si + 7Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C 2,00 8,00 6,00 4,00 13,00 2277 –4336

Таблица 3. Зависимость адиабатической температуры, стандартной энтальпии и равновесного состава 

продуктов реакции от соотношения компонентов в смеси хSi–уTi–NaN3–(NH4)2SiF6–(х  + 1)C

Table 3. Dependence of adiabatic temperature, standard enthalpy and equilibrium composition of reaction products on the ratio 
of components in хSi–уTi–NaN3–(NH4)2SiF6–(х  + 1)C mixture

Исходная смесь
Состав, моль

Tад, °C ΔH0, кДж
SiC Si3N4 TiN NaF H2 N2 C

Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C – 0,67 2,00 6,00 4,00 14,67 2,00 1557 –2057

3Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 4C 1,00 1,00 2,00 6,00 4,00 14,00 3,00 1666 –2373

7Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 8C 5,00 1,00 2,00 6,00 4,00 14,00 3,00 1667 –2638

Si + 4Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C 2,00 – 4,00 6,00 4,00 15,00 – 1676 –2365

Si + 8Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C 2,00 – 8,00 6,00 4,00 13,00 – 2127 –3718



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

29Powder Metallurgy and Functional Coatings  2022  Vol. 16  № 2

целевые фазы TiN и SiC, за исключением смеси 

Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C, в которой, соглас-

но теоретическим расчетам, вместо SiC образуется 

Si3N4. Нитрид кремния в количестве до 0,8 моль 

и свободный углерод до 2,4 моль присутствуют в 

продуктах реакций (11)—(13), а содержание карби-

да кремния значительно меньше (на 2,0—2,4 моль), 

чем в правых частях этих уравнений.

Результаты экспериментов 

и их обсуждение

Экспериментальные зависимости температуры 

(Тг) и скорости (Uг) горения от соотношения ис-

ходных компонентов в системах с каждой из трех 

галоидных солей хSi—yTi—NaN3—(NH4)2TiF6—хC, 

xSi—yTi—NaN3—(NH4)2SiF6—(x + 1)C, xSi—yTi—

NaN3—Na2SiF6—(x + 1)C исследовались при раз-

личном содержании порошков кремния, титана и 

углерода в исходной шихте, давлении азота PN2
 =

= 4 МПа, насыпной плотности шихты d = 0,4 и 

диаметре образца 30 мм (табл. 5). 

Результаты исследования данных зависимо-

стей в системе хSi—yTi—NaN3—(NH4)2TiF6—хC с 

галоидной солью 1 показывают, что с увеличением 

содержания кремния (х) и углерода параметры го-

рения реакций (1)—(3) возрастают незначительно, 

что согласуется с данными термодинамических 

расчетов. При х = 2 моль температура горения со-

ставляет Тг = 1653 °С, а скорость Uг = 0,80 см/с. При 

увеличении содержания Si в 2 раза по сравнению 

с исходной смесью (1) до 4 моль значения Тг и Uг 

возрастают незначительно и составляют 1677 °С и 

0,83 см/с соответственно. При дальнейшем повы-

шении содержания Si в 4 раза до х = 8 моль Тг =

= 1698 °С, а Uг = 0,85 см/с. 

При увеличении содержания титана (y) тем-

пература и скорость горения реакций (1), (4) и (5) 

возрастают, что также согласуется с результата-

ми термодинамических расчетов. При y = 1 моль 

температура и скорость горения в системе хSi—

yTi—NaN3—(NH4)2TiF6—хC составляют 1653 °С и 

0,80 см/с, при увеличении содержания титана в 

3 раза по сравнению с исходной смесью до 3 моль 

значения Тг и Uг составляют 1946 °С и 0,9 см/с со-

Таблица 4. Зависимость адиабатической температуры, стандартной энтальпии и равновесного состава 

продуктов реакции от соотношения компонентов в смеси хSi–уTi–NaN3–Na2SiF6–(х  + 1)C

Table 4. Dependence of adiabatic temperature, standard enthalpy and equilibrium composition of reaction products on the ratio 
of components in хSi–хTi–NaN3–Na2SiF6–(х  + 1)C mixture

Исходная смесь
Состав, моль

Tад, °C ΔH0, кДж
SiC Si3N4 TiN NaF N2 C

Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C – 0,67 2,00 6,00 10,67 2,00 1665 –1790

3Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 4C 1,75 0,75 2,00 6,00 10,50 2,25 1694 –1968

7Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 8C 5,60 0,80 2,00 6,00 10,40 2,40 1695 –2260

Si + 4Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 2,00 – 4,00 6,00 11,00 – 1799 –2098

Si + 8Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 2,00 – 8,00 6,00 9,00 – 2302 –3451

Таблица 5. Зависимости параметров горения 

исследуемых систем от соотношения компонентов

Table 5. Dependence of combustion parameters of systems 
studied on the ratio of components

Состав исходной шихты Tг, °С Uг, см/с

2Si + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C+Ti 1653 0,8

4Si + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 4C + Ti 1677 0,83

8Si + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 8C + Ti 1698 0,85

2Si + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C + 3Ti 1946 0,9

2Si + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C + 7Ti 2251 0,95

Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C 1528 0,7

3Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 4C 1641 0,78

7Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 8C 1646 0,93

Si + 4Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C 1649 0,78

Si + 8Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C 2112 0,92

Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 1634 0,78

3Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 4C 1664 0,82

7Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 8C 1667 0,82

Si + 4Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 1776 0,85

Si + 8Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 2283 0,97
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ответственно, а при y = 7 моль они повышаются до 

2251 °С и 0,95 см/с.

Из анализа зависимости параметров горе-

ния смесей (6), (7), (8) системы хSi—yTi—NaN3—

(NH4)2SiF6—(х + 1)C с галоидной солью 2 от со-

отношения исходных компонентов следует, что 

увеличение количества кремния (х) и углерода, 

т.е. доли карбида кремния в продукте, приводит 

к незначительному росту температуры и скорости 

горения, что согласуется с результатами термоди-

намических расчетов. При х = 1 моль значения Тг 

и Uг составляют 1528 °С и 0,70 см/с соответственно, 

при х = 3 моль они возрастают до 1641°С и 0,78 см/с, 

а при x = 7 моль — до 1646 °С и 0,93 см/с. 

Увеличение количества титана (y) в смесях (6), 

(9), (10) системы хSi—yTi—NaN3—(NH4)2SiF6—

(х + 1)C, т.е. доли нитрида титана в продукте, при-

водит к значительному росту параметров горе-

ния. При y = 2 моль значения Тг и Uг составляют 

1528 °С и 0,70 см/с соответственно, при y = 4 моль 

они возрастают до 1649 °С и 0,78 см/с, а при y =

= 7 моль составляют 2112 °С и 0,92 см/с.

Описанные выше закономерности справедливы 

и для системы xSi—yTi—NaN3—Na2SiF6—(x + 1)C 

с галоидной солью 3. С увеличением содержания 

кремния (х) и углерода в составе смесей (11), (12), 

(13) параметры горения незначительно возраста-

ют, что согласуется с результатами термодинами-

ческих расчетов. При х = 1 моль значения Тг и Uг 

составляют 1634 °С и 0,78 см/с соответственно, при 

х = 3 моль они возрастают до 1664 °С и 0,82 см/с, а 

при x = 7 моль величина Тг повышается до 1667 °С, 

а Uг остается прежней — 0,82 см/с. 

С увеличением содержания титана (y) в соста-

ве смесей (11), (14), (15) параметры горения также 

возрастают, что согласуется с результатами термо-

динамических расчетов. При y = 2 моль значения 

Тг и Uг составляют 1634 °С и 0,78 см/с соответст-

венно, при y = 4 моль они возрастают до 1776 °С и 

0,85 см/с, а при y = 7 моль — до 2283 °С и 0,97 см/с.

В результате микроструктурного (рис. 2), энер-

годисперсионного и рентгенофазового (РФА) ана-

лизов продуктов горения системы xSi—yTi—NaN3—

(NH4)2TiF6—xC с галоидной солью 1 после водной 

промывки от побочной водорастворимой соли NaF 

установлено, что продукты горения шихты реак-

ции (1) состоят преимущественно из высокодис-

персных частиц равноосной формы, представля-

ющих собой смесь наноразмерных (менее 100 нм) 

и субмикронных (от 100 до 500 нм) частиц. Эле-

ментный состав включает в основном 4 элемента: 

азот, углерод, кремний и титан, а также небольшие 

количества фтора, кислорода и натрия. Согласно 

результатам РФА образуются только нитридные 

фазы с практически равным содержанием нитри-

дов титана и кремния, мас.%: TiN — 45,8, α-Si3N4 — 

49,8, β-Si3N4 — 4,4. Карбид кремния не формиру-

ется, хотя, согласно правой части уравнения (1) 

и результатам термодинамических расчетов, его 

должно быть в молях такое же количество, что и 

нитрида титана, а в мас.% — 39,3.

При увеличении в 2 раза содержания Si в шихте 

продукты ее горения по реакции (2) аналогичны 

таковым по реакции (1) и представляют собой вы-

сокодисперсные частицы равноосной формы раз-

мером до 500 нм, имеющие похожий элементный 

состав, но состоящие уже из 5 фаз, мас.%: TiN — 

41,2, α-Si3N4 — 43,9, β-Si3N4 — 7,6, SiC — 6,4, а так-

же небольшой примеси свободного кремния (Si) в 

количестве 0,9 %. Таким образом, здесь в продук-

тах горения появляется карбид кремния, но его со-

держание значительно меньше, чем должно быть в 

композиции TiN—2SiC (43,6%TiN + 56,4%SiC). 

При увеличении в 4 раза содержания Si в ших-

те по сравнению с реакцией (1) частицы продукта 

горения шихты по уравнению (3) более крупные, 

чем в случае (1) и (2), состоят преимущественно из 

агломератов частиц равноосной, слоистой и волок-

нистой форм. Размер частиц составляет до 1000 нм, 

агломератов — до 5 мкм. Результаты РФА показы-

вают образование 5 фаз, но с пониженным содер-

жанием нитрида титана и увеличенным — карбида 

кремния, а также примеси свободного кремния, 

мас.%: TiN — 28,8, α-Si3N4 — 42,5, β-Si3N4 — 7,4, 

SiC — 19,9, Si — 1,4. И в этом случае содержание 

карбида кремния значительно меньше, чем должно 

быть в композиции TiN—4SiC (27,9%TiN + 72,1%SiC).

При увеличении в 3 раза содержания Ti в шихте 

по сравнению с реакцией (1) продукты ее горения 

по реакции (4) даже мельче, чем по реакции (1), и 

состоят преимущественно из почти сферических 

частиц размером менее 300 нм. Здесь образуется 

только нитридные фазы с превалирующим со-

держанием нитрида титана, мас.%: TiN — 80,0, 

α-Si3N4 — 14,0, β-Si3N4 — 6,0. Карбид кремния (SiC) 

не обнаруживается, хотя он должен быть в теорети-

ческом составе композиции 2TiN—SiC (75,6%TiN +

+ 24,4%SiC). Также он не выявлен и в случае ших-

ты уравнения (5) с увеличенным в 7 раз содержа-

нием Ti по сравнению с реакцией (1) с теоретиче-

ским составом продуктов 4TiN—SiC (86,1%TiN +

+ 13,9%SiC). Здесь продукты горения состоят 
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только из нитридных фаз: сплавленных крупных 

агломератов размером до 20 мкм из частиц нитри-

да титана равноосной формы размером до 2 мкм, 

а также более мелких скоплений волокнистых ча-

стиц нитрида кремния двух модификаций с диа-

метром волокон 50—100 нм. Содержание нитрида 

титана становится еще более превалирующим, 

мас.%: TiN — 87,7, α-Si3N4 — 5,6, β-Si3N4 — 6,7. 

Таким образом, при использовании первой 

галоидной соли (NH4)2TiF6 горение шихт с по-

вышенным содержанием титана не приводит к 

синтезу карбида кремния и получению нитрид-

но-карбидной композиции порошков. Следует 

также отметить, что при этом не обнаруживается 

свободный углерод в конечном продукте.

В результате микроструктурного (рис. 3), энер-

годисперсионного и рентгенофазового анализов 

продуктов горения системы xSi—yTi—NaN3—

(NH4)2SiF6—(x + 1)C с галоидной солью 2 после 

водной промывки от побочной водорастворимой 

соли NaF установлено, что продукты горения 

шихты Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C состо-

ят преимущественно из высокодисперсных нано-

размерных и субмикронных частиц равноосной и 

Рис. 2. Морфология частиц продуктов, 

синтезированных при горении смеси 

xSi–yTi–NaN3–(NH4)2TiF6–xC

Fig. 2. Particle morphology 

for products synthesized during 

xSi–yTi–NaN3–(NH4)2TiF6–xC 

mixture combustion

2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C 4Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 4C

8Si + Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 8C 2Si + 3Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C

2Si + 7Ti + 6NaN3 + (NH4)2TiF6 + 2C
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сферической форм размером менее 300 нм. Резуль-

таты РФА показывают образование 4 фаз: основ-

ной TiN, SiC, α-Si3N4 и β-Si3N4 (при значительно 

большем содержании α-модификации), а также 

незначительного количества свободного крем-

ния, мас.%: TiN — 54,7, SiC — 16,0, α-Si3N4 — 17,4, 

β-Si3N4 — 11,9. 

Таким образом, синтезирована композиция 

54,7%TiN—16,0%SiC—29,3%Si3N4, отличающаяся от 

ожидаемого теоретического состава (60,7%TiN—

39,3%SiC) меньшим содержанием карбида крем-

ния и нитрида титана и наличием нитрида крем-

ния двух модификаций. 

При увеличении содержания Si на 2 моль в сме-

си 3Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 4C продукты 

горения аналогичны таковым для смеси Si + 2Ti +

+ 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C и представляют со-

бой высокодисперсные частицы преимуществен-

но равноосной и сферической форм с размером 

частиц до 400 нм. Они состоят из 4 фаз: TiN, SiC, 

α-Si3N4 и β-Si3N4 (при большем содержании α-мо-

дификации), а также содержат незначительное ко-

личество свободного кремния, мас.%: TiN — 40,0, 

SiC — 31,0, α-Si3N4 — 19,0, β-Si3N4 — 9,0, Si — 1,0. 

Таким образом, синтезированная композиция от-

личается от ожидаемого теоретического состава 

Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C 3Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 4C

7Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 8C Si + 4Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C

Si + 8Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C

Рис. 3. Морфология частиц продуктов, 

синтезированных при горении смеси 

xSi–yTi–NaN3–(NH4)2SiF6–(x + 1)C 

Fig. 3. Particle morphology 

for products synthesized during 

xSi–yTi–NaN3–(NH4)2SiF6–(x + 1)C 

mixture combustion
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(43,6%TiN + 56,4%SiC) большей разницей в коли-

честве карбида кремния и наличием 28 % нитрида 

кремния. 

При увеличении содержания Si в 7 раз в смеси 

7Si + 2Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 8C продукты го-

рения отличаются от таковых для смеси Si + 2Ti +

+ 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C тем, что они представ-

ляют собой преимущественно частицы волок-

нистой и равноосной форм размером до 300 нм и 

диаметром волокон 50—200 нм при их длине до 

3 мкм. Результаты РФА показывают образование 

тех же фаз, но с небольшим уменьшением содер-

жания нитрида кремния и увеличением — карбида 

кремния, мас.%: TiN — 24,2, SiC — 49,4, α-Si3N4 — 

21,1, β-Si3N4 — 5,0, Si — 0,3. Такой состав композиции 

отличается от ожидаемого (27,9%TiN + 72,1%SiC) 

значительно меньшим содержанием карбида 

кремния и наличием нитрида кремния в коли-

честве 26,1 %.

В результате горения смеси Si + 4Ti + 6NaN3 +

+ (NH4)2SiF6 + 2C с увеличенным в 2 раза содер-

жанием титана по сравнению с шихтой Si + 2Ti +

+ 6NaN3 + (NH4)2SiF6 + 2C при том же содержа-

нии кремния образуются преимущественно вы-

сокодисперсные частицы диаметром до 300 нм 

сферической и равноосной форм. Продукты го-

рения состоят из 4 фаз: TiN, α-Si3N4 и β-Si3N4 

(при значительно большем содержании α-моди-

фикации), а также содержат незначительное ко-

личество свободного кремния и углерода, мас.%: 

TiN — 71,0, α-Si3N4 — 18,0, β-Si3N4 — 9,0, Si — 1,2, 

C — 0,8. 

Таким образом, синтезирована композиция, 

которая значительно отличается от теоретическо-

го состава (75,6%TiN + 24,4%SiC) отсутствием це-

левой фазы карбида кремния, наличием нитрида 

кремния (27 %) и свободного углерода, который не 

был обнаружен в предыдущих исследуемых сис-

темах.

В случае смеси Si + 8Ti + 6NaN3 + (NH4)2SiF6 +

+ 2C с увеличенным в 4 раза содержанием ти-

тана по сравнению со смесью Si + 2Ti + 6NaN3 +

+ (NH4)2SiF6 + 2C при том же количестве кремния 

продукты горения представляют собой высоко-

дисперсные частицы равноосной и волокнистой 

форм размером до 500 нм и диаметром волокон до 

200 нм при их длине до 3 мкм. Здесь состав синте-

зированной композиции следующий, мас.%: TiN — 

61,0, SiC — 4,0, α-Si3N4 — 27,0, β-Si3N4 — 7,0, Si — 

1,0. Он отличается от теоретического состава 

(86,1%TiN + 13,9%SiC) в 3 раза меньшим содержа-

нием карбида кремния и наличием нитрида крем-

ния (34 %).

При горении компонентов системы xSi—yTi—

4NaN3—Na2SiF6—(x + 1)C с галоидной солью 3 ус-

тановлено, что продукты горения смеси Si + 2Ti + 

+ 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C в основном состоят из вы-

сокодисперсных частиц преимущественно равно-

осной формы размером до 300 нм (рис. 4). 

Результаты РФА показывают образование 4 фаз: 

TiN, SiC, α-Si3N4 и β-Si3N4 (при большем содер-

жании α-модификации), а также незначительного 

количества Si и C, мас.%: TiN — 54,0, SiC — 20,0, 

α-Si3N4 — 15,0, β-Si3N4 — 11,0. 

Таким образом, синтезированная композиция 

отличается от ожидаемого теоретического состава 

(60,7%TiN + 39,3%SiC) меньшим содержанием кар-

бида кремния и наличием нитрида кремния (26 %). 

При увеличении содержания кремния на 2 моль 

в смеси 3Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 4C продукты 

горения аналогичны таковым для смеси Si + 2Ti +

+ 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C и представляют собой пре-

имущественно высокодисперсные частицы равно-

осной формы размером до 300 нм. Они состоят из 

4 фаз: TiN, SiC, α-Si3N4 и β-Si3N4 (при значитель-

но большем содержании α-модификации), мас.%: 

TiN — 42,0, SiC — 34,0, α-Si3N4 — 16,0, β-Si3N4 — 8,0. 

Таким образом, полученная композиция также 

отличается от ожидаемого теоретического соста-

ва (43,6%TiN + 56,4%SiC) разницей в содержании 

карбида кремния и наличием нитрида кремния 

(24 %). 

При увеличении содержания кремния в 7 раз в 

смеси 7Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 8C продукты 

горения отличаются от таковых для смеси Si + 2Ti +

+ 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C тем, что они представля-

ют собой высокодисперсные частицы преимуще-

ственно равноосной формы, но более крупного 

размера — до 600 нм. Результаты РФА показывают 

образование тех же фаз, но с повышенным содер-

жанием карбида кремния, мас.%: TiN — 23,0, SiC — 

49,0, α-Si3N4 — 21,0, β-Si3N4 — 6,0, Si — 1,0. Такой 

состав композиции отличается от ожидаемого 

(27,9%TiN + 72,1%SiC) значительно меньшим со-

держанием карбида кремния.

В результате горения смеси Si + 4Ti + 4NaN3 +

+ Na2SiF6 + 2C с увеличенным в 2 раза содержа-

нием титана по сравнению со смесью Si + 2Ti +

+ 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C при том же количестве 

кремния образуются преимущественно высоко-

дисперсные частицы сферической и равноосной 

форм диаметром до 400 нм. Продукты горения 
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состоят из 4 фаз: TiN, SiC, α-Si3N4 и β-Si3N4 (при 

значительно большем содержании α-модифика-

ции), мас.%: TiN — 64,0, SiC — 10,0, α-Si3N4 — 17,0, 

β-Si3N4 — 9,0. 

Таким образом, полученная композиция от-

личается от теоретического состава (75,6%TiN +

+ 24,4%SiC) значительно меньшим содержанием 

карбида кремния и наличием нитрида кремния в 

количестве 26 %. 

В случае смеси Si + 8Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 

с увеличенным в 4 раза содержанием титана по 

сравнению с шихтой Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 +

+ 2C при том же количестве кремния продукты 

горения представляют собой высокодисперсные 

частицы равноосной и волокнистой форм раз-

мером менее 500 нм и диаметром волокон менее 

200 нм при их длине до 3 мкм. Здесь состав син-

тезированной композиции, мас.%: TiN — 76,0, 

α-Si3N4 — 19,0, β-Si3N4 — 5,0, отличается от тео-

ретического (86,1%TiN + 13,9%SiC) отсутствием 

фазы карбида кремния, при этом нитрид кремния 

присутствует в количестве 24 %.

Таким образом, полученные данные экспе-

риментальных исследований состава продуктов 

Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C 3Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 4C

7Si + 2Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 8C Si + 4Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C

Si + 8Ti + 4NaN3 + Na2SiF6 + 2C

Рис. 4. Морфология частиц продуктов, 

синтезированных при горении смеси 

xSi–yTi–4NaN3–Na2SiF6–(x + 1)C

Fig. 4. Particle morphology 

for products synthesized during 

xSi–yTi–4NaN3–Na2SiF6–(x + 1)C 

mixture combustion
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горения исходных смесей по всем уравнениям 

реакций (1)—(15) существенно отличаются от те-

оретических результатов, согласно как стехиоме-

трическим уравнениям (1)—(15), так и термоди-

намическим расчетам, полным отсутствием или 

намного меньшим количеством фазы карбида 

кремния в конечном составе порошковой компо-

зиции, синтезированной в режиме горения шихт с 

углеродом, и в то же время отсутствием в нем сво-

бодного углерода. 

Такое отличие экспериментальных и тео-

ретических результатов можно объяснить осо-

бенностями образования карбида кремния при 

сжигании смеси порошков кремния и углерода в 

атмосфере азота [25—27]. Реакция синтеза кар-

бида кремния из элементных порошков Si + C =

= SiC обладает небольшим тепловым эффектом 

(73 кДж/моль) и не может обеспечить саморас-

пространяющийся режим горения, в то время как 

реакция синтеза нитрида кремния из порошка 

кремния в газообразном азоте 3Si + 2N2 = Si3N4 яв-

ляется сильно экзотермической (756 кДж/моль) и 

может протекать в режиме горения. Поэтому при 

инициировании горения смеси порошков крем-

ния и углерода в азоте сначала на первой стадии 

происходит синтез нитрида кремния с подъемом 

температуры до высоких значений, превышающих 

~1900 °С, при которых синтезированный Si3N4 

диссоциирует, а затем на второй стадии возникаю-

щий кремний реагирует с углеродом, образуя SiC, 

более стабильный при высоких температурах. 

Термодинамические расчеты показали, что для 

шихт с большим содержанием титана адиабатиче-

ская температура реакций близка или превышает 

температуру диссоциации Si3N4, поэтому нитрид 

кремния полностью превращается в карбид крем-

ния, и свободного углерода в конечном продукте 

синтеза нет. В случае же шихт с высокими содер-

жаниями кремния и углерода адиабатическая тем-

пература ниже температуры диссоциации Si3N4, 

поэтому нитрид кремния не превращается в кар-

бид кремния или превращается частично, и в ко-

нечном продукте остаются нитрид кремния (пол-

ностью или частично) и свободный углерод.

При экспериментальном исследовании замет-

ное количество карбида кремния образуется толь-

ко при сжигании шихт с большим содержанием 

углерода (4 и 8 моль), но оно значительно меньше 

возможного теоретического количества SiC. В слу-

чаях сжигания шихт с небольшим содержани-

ем углерода (2 моль) карбид кремния или совсем 

не образуется, или формируется в малом количе-

стве по сравнению с теоретически возможным. 

При этом в обоих случаях (при большом и малом 

количестве углерода в шихте) свободный углерод 

в составе конечного продукта горения практиче-

ски не обнаруживается, хотя он должен оставать-

ся целиком, если SiC не образуется, или частично, 

если Si3N4 частично превратился в SiC. Причина 

может заключаться в том, что часть очень мелких 

легких частиц технического углерода (сажи) уда-

ляется (выдувается) из горящего высокопористого 

шихтового образца насыпной плотности выделя-

ющимися на первой стадии горения газами и не 

участвует в превращении Si3N4 в SiC. В результате 

нитрида кремния остается в продуктах горения 

больше, а карбида кремния меньше, чем должно 

быть по уравнениям реакций (1)—(15). Чем мень-

ше количество углерода в шихте по отношению к 

содержанию титана в этих уравнениях, тем выше 

температура горения и больше газовыделение, 

а следовательно, больше относительные потери 

углерода за счет выноса газами, и тем меньше об-

разуется SiC или он не образуется совсем.

Заключение

Таким образом, несмотря на положительные 

результаты теоретического термодинамического 

анализа, рассмотренное экспериментальное при-

менение метода азидного СВС не позволило син-

тезировать целевую композицию порошков TiN—

SiC в чистом виде, без побочной нитридной фазы 

кремния двух модификаций (α-Si3N4 и β-Si3N4) 

в составе смеси. Но впервые экспериментально 

показана возможность применения горения для 

синтеза композиций высокодисперсных нанораз-

мерных и субмикронных керамических порошков 

TiN—Si3N4 и TiN—Si3N4—SiC с размером частиц 

менее 500 нм при сравнительно малом содержании 

примеси свободного кремния (до 1,4 %), что яв-

ляется заметным достижением, так как до этого с 

применением метода СВС удавалось получить эти 

композиции только значительно более крупных 

порошков с размером частиц 5—10 мкм при сжига-

нии силицидов титана и карбида кремния в газо-

образном азоте при высоком давлении [28, 29]. 

Следует также отметить, что ранее предпри-

нималась попытка применить метод СВС-Аз 

для получения нанопорошковой композиции 

TiN—Si3N4 при сжигании шихт систем Na2SiF6—

NaN3—Na2TiF6, (NH4)2SiF6—NaN3—(NH4)2TiF6, 
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Nа2SiF6—NaN3—(NH4)2TiF6 и (NН4)2SiF6—NaN3—

Na2TiF6 с разным соотношением компонентов [21]. 

Продукт горения представлял собой смесь вы-

сокодисперсных порошков, но чистую нитрид-

ную композицию, состоящую только из нитрида 

кремния и нитрида титана, получить не удалось, 

так как в конечном продукте присутствовали в 

большом количестве (от 10 до 40 %) побочные 

непроазотированные продукты Ti и Si, а так-

же промежуточные продукты реакций TiSi2 и 

Na2TiF6. 
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Аннотация: Работа посвящена исследованию кинетики и механизмов горения реакционных смесей в тройной си-
стеме Mo–Al–B, рассчитанных на образование MAB-фазы состава MoAlB. Показано влияние начальной температуры 
на основные параметры процесса горения. Установлено, что предварительный подогрев реакционной смеси слабо 
влияет на максимальную температуру горения. Рассчитано значение эффективной энергии активации процесса са-
мораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС). С применением баз данных AFLOW и Materials Project 
построены фазовые диаграммы в системе Mo–Al–B. Изучены фазовый состав и структура синтезированной керамики, 
в которой основной составляющей являются пластинчатые зерна MoAlB толщиной 0,4 мкм и длиной 2–10 мкм. Также 
идентифицированы линии промежуточных боридов MoB и Mo2B5, суммарная доля которых не превышает 3 %. Мето-
дами сканирующей электронной микроскопии и энергодисперсионной спектроскопии в межзеренных порах установ-
лено наличие фазы Al2O3. Изучена стадийность химических превращений в волне горения и сделано предположение о 
механизме структурообразования. В процессе СВС первичными фазами могут являться MoO2 и Al2O3, при этом фаза 
MoAlB образуется из борсодержащего алюминий-молибденового расплава. Выявлено, что субмикронные выделения 
МoB формируются в зоне дореагирования в результате частичного окисления алюминия по механизму дисперсного 
упрочнения.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), фазообразование, кинетика и механиз-
мы горения, MAB-фаза, MoAlB.
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Введение

Бориды бинарных переходных металлов (БПМ) 

известны своими высокими температурой плавле-

ния, твердостью, электро- и теплопроводностью, 

инертностью во многих агрессивных средах, а 

иногда и магнитными свойствами [1]. В сочетании 

с третьим элементом бориды и карбиды могут со-
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Abstract: This study focuses on the combustion kinetics and mechanisms of reaction mixtures in the Mo–Al–B ternary system taken 
so that the MoAlB MAB phase was formed. The effect of the initial temperature on the key combustion parameters was demonst-
rated. Reaction mixture preheating was found to weakly affect the maximum combustion temperature. The effective activation energy 
of self-propagating high-temperature synthesis (SHS) was calculated. Phase diagrams in the Mo–Al–B system were built using the 
AFLOW and Materials Project databases. The phase composition and structure of the synthesized ceramics with MoAlB lamellar grains 
0.4 μm thick and ~2–10 μm long as a main component were studied. The DXRD lines of MoB and Mo2B5 intermediate borides with their 
total content of 3 % were also identified. Scanning electron microscopy and energy dispersive spectroscopy studies revealed that the 
Al2O3 phase was present in the intergranular pores. A sequence of chemical transformations in the combustion wave was studied, and 
a hypothesis about the structure formation mechanism was put forward. MoO2 and Al2O3 can be the primary phases during SHS, and 
the MoAlB phase is formed from the boron-containing aluminum–molybdenum melt. Submicron-sized MoB precipitates are formed in 
the post-combustion zone due to the partial oxidation of aluminum by the dispersion strengthening mechanism.

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis (SHS), phase formation, combustion kinetics and mechanisms, 
MAB phase, MoAlB.
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хранять или образовывать слоистые структуры [2]. 

Структурное разнообразие тройных соединений 

БПМ постоянно расширяется. За последние 6 лет 

стали появляться публикации о получении борид-

ной керамики на основе MAB-фазы. По аналогии с 

MAX-фазами они имеют большую палитру струк-
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турных вариаций и представляют собой семейство 

тройных слоистых соединений c орторомбической 

кристаллической решеткой, где М — переходный 

металл (например, Mo, W, Cr, Fe и др.), А — алюми-

ний или цинк, B — бор [3].

Известны работы об успешном синтезе MAB-

фаз следующих составов: MAlB (где M — Mo, 

W), M2AlB2 (M — Cr, Mn, Fe), M3Al2B2 (M — Ru), 

M3AlB4 и M4AlB6 (M — Cr). Расчетными методами 

изучена динамическая стабильность и энергия об-

разования фаз MAlB, M2AlB2, M3Al2B2, M3AlB4 и 

M4AlB6 (M — Sc, Ti, Zr, Hf, V, Nb, Ta, Cr, Mo, W, 

Mn, Tc, Fe, Ru, Co, Rh и Ni) и обозначен спектр 

стабильных МАВ-фаз на основе Cr, Mo, W, Mn и 

Fe. Выявлено, что МАВ-фазы на основе Sc, Ti, и V 

являются метастабильными [4].

MoAlB — один из самых популярных материа-

лов семейства MAB-фаз. Впервые данное соедине-

ние было исследовано немецкими учеными в 1942 г. 

и записано как Mo7Al6B7 с пространственной груп-

пой Pmmm [5]. В 1966 г. структура MoAlB была уточ-

нена авторами [6]. Установлено, что MoAlB имеет 

орторомбическую структуру с базоцентрирован-

ной ячейкой (пространственная группа Cmcm), 

состоящую из подрешетки Mo—B, чередующейся 

с двойными слоями Al. Дальнейшие исследования 

связаны с получением и исследованием монокри-

сталла фазы MoAlB, что позволило более точно 

определить параметры ее решетки [7—11]. Область 

гомогенности данной фазы оказалась чрезвычай-

но узкой (31,3—34,1 ат.% Mo, 32,8—36,5 ат.% Al и 

31,4—34,2 ат.% B [12]), и для синтеза однофазного 

продукта требуется строгое соблюдение стехиоме-

трии.

Компактную керамику на основе MoAlB полу-

чают путем спекания [13], горячего прессования 

[14] и искрового плазменного спекания [15]. На-

пример, монокристаллические материалы MoAlB 

с пластинчатой или игловидной морфологией мо-

гут быть получены в результате 20-часовой термо-

обработки при t = 1100÷1500 °С с использованием в 

качестве исходного сырья порошков MoB и Al [13]. 

В работе [16] была получена керамика MoAlB пу-

тем вакуумного отжига при t = 1500 °С в течение 

24 ч элементных порошков Mo, B и избытка Al.

В качестве альтернативного способа получения 

MAB-фаз может использоваться метод саморас-

пространяющегося высокотемпературного синте-

за (СВС) [17], который относится к числу энергоэф-

фективных и позволяет за один технологический 

цикл синтезировать не только тугоплавкие соеди-

нения, но и твердые растворы и композиционные 

материалы на их основе, в том числе порошковые 

и объемные [18]. В основе СВС-технологии лежит 

использование энергии экзотермической хими-

ческой реакции между исходными порошковыми 

компонентами.

На сегодняшний день выполнено большое ко-

личество фундаментальных и прикладных работ 

по получению методом СВС композиционных и 

керамических материалов на основе MAX-фаз [19, 

20]. Опубликованы статьи, связанные с изучени-

ем механизмов и кинетики процессов горения, 

стадийности фазо- и структурообразования при 

синтезе MAX-фаз [21—25]. Авторами [26] получена 

борсодержащая МАХ-фаза состава Ti3Al(C1–xBx)2 

с частичной заменой атомов углерода на бор. Рент-

геноструктурный фазовый анализ показал, что та-

кая замена до половины их содержания не меняет 

фазовый состав продукта синтеза.

Обзор литературы не выявил работ по полу-

чению MAB-фаз в режиме послойного горения, 

хотя в условиях теплового взрыва синтезирова-

ны MAB-фазы MoAlB [27] и Mn2AlB2 [28]. Таким 

образом, развитие метода СВС в качестве тех-

нологического направления получения MAB-

фаз является перспективной и малоизученной 

задачей.

Создание керамических материалов на основе 

MAB-фаз требует комплексных исследований в 

области термодинамики, кинетики и механизмов 

горения, стадийности протекания химических 

реакций в волне горения, механизмов фазо- и 

структурообразования продуктов в зависимости 

от условий проведения синтеза, параметров за-

шихтовки и свойств порошковых реагентов. Ре-

зультаты таких исследований составят основу тех-

нологии получения нового класса керамических 

материалов. 

Данная работа посвящена изучению кинетики 

и механизма послойного горения в системе Mo—

Al—B, анализу стадийности химических превра-

щений и структурообразования боридной керами-

ки на основе МАВ-фазы MoAlB.

Методика исследований

В качестве исходных реагентов для проведе-

ния экспериментов использовали следующие по-

рошки: молибден марки ПМ-99,95 (чистота 99,95 %, 

размер частиц d = 2÷10 мкм); алюминий марки 

ПА-4 (98,0 %, d = 20÷200 мкм); аморфный бор мар-
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ки Б-99А (94,0 %, dср = 0,2 мкм). Реагенты из рас-

чета образования соединения MoAlB смешивали 

в шаровой вращающейся мельнице в течение 8 ч 

при использовании стальных размольных тел при 

соотношении масс шихты и шаров 1 : 15. Из-за час-

тичного окисления алюминиевого порошка, а так-

же его потерь в результате оседания на стенках и 

шарах барабана для обеспечения стехиометриче-

ского соотношения элементов в смеси Al-порошок 

вводили с избытком 4,5 мас.%.

В работе проведены расчеты в тройной системе 

Mo—Al—B с использованием базы данных кванто-

во-механических вычислений: AFLOW (при 0 K) 

[29] и Materials Project (при 300 K) [30] и были по-

строены соответствующие фазовые диаграммы.

Для измерения температуры (Tг) и скорости (Uг) 

горения в зависимости от начальной температуры 

подогрева (T0) процесс проводили в СВС-реакторе 

постоянного давления в среде аргона, а для конт-

роля параметров горения использовали высоко-

скоростную видеокамеру HDR-CX405 («Sony», 

Япония) и W—Re-микротермопары.

Стадийность фазовых превращений в волне го-

рения исследовали с помощью метода динамиче-

ской рентгенографии (ДР) в среде гелия [31]. Уста-

новка оснащена рентгеновской трубкой на медном 

излучении и однокоординатным позиционно-чув-

ствительным детектором ЛКД-41. Экспозиция ка-

дров составляла от 0,25 до 1,0 с, угловой интервал 

регистрации дифракционной картины 2θ = 25°÷50° 

и соответствовал положению основных дифрак-

ционных линий исходных компонентов и образу-

ющихся фаз.

Для исследования структурных превращений в 

волне горения проводили остановку фронта горе-

ния (ОФГ) путем закалки в медном клине по ме-

тодике [32]. Фазовый состав определяли методом 

рентгеноструктурного фазового анализа (РФА) с 

использованием монохроматического CuKα-излу-

чения. Съемку осуществляли в режиме пошагово-

го сканирования в интервале углов 2θ = 10°÷100° с 

шагом съемки 0,1° при 3-секундной экспозиции на 

каждую точку. Полученные спектры обрабатывали 

с использованием картотеки JCPDS (International 

Centre for Diffraction Data, США).

Структурные исследования и микрорентге-

носпектральный анализ проводили на сканиру-

ющем электронном микроскопе (СЭМ) S-3400N 

(«Hitachi», Япония) и просвечивающем электрон-

ном микроскопе (ПЭМ) JEM-2100 («JEOL», Япо-

ния). Оба микроскопа оборудованы рентгенов-

скими энергодисперсионными спектрометрами 

(ЭДС). Ламели для ПЭМ готовили методом сфо-

кусированного ионного пучка (ФИБ) на приборе 

Quanta 200 3D («FEI», США).

Результаты и их обсуждение

Фазовая диаграмма тройной системы Mo—Al—

B, построенная по базе данных AFLOW, приведе-

на на рис. 1, а. Цветом отмечена энергия образова-

ния соответствующих фаз из элементов — темные 

области соответствуют фазам с наиболее отрица-

тельной ее величиной. В системе предсказано фор-

мирование одной тройной фазы — MoAlB, а также 

ряда простых боридов (MoB, MoB2, AlB2) и интер-

металлидов (Al12Mo, Al5Mo, Al3Mo, Al8Mo3, AlMo3). 

Видно, что фаза MoAlB находится в следующих 

трехфазных равновесиях: Al5Mo—Al3Mo—MoAlB, 

Al5Mo—AlB2—MoAlB, Al3Mo—Al8Mo3—MoAlB, 

Al8Mo3—MoAlB—MoB, AlB2—MoAlB—MoB2 и 

MoAlB—MoB2—MoB.

Фазовая диаграмма, построенная по базе дан-

ных Materials Project, приведена на рис. 1, б. На 

диаграмме отмечены области стабильности от-

дельных фаз — ширина интервала потенциалов 

отдельных элементов соответствует вариациям 

концентрации и фугитивности элементов. При 

Т = 300 К в системе предсказано образование един-

ственной тройной фазы MoAlB. Данные Materials 

Project показывают, что помимо MoAlB в системе 

при комнатной температуре также присутствует 

ряд стабильных интерметаллидов (AlMo3, Al8Mo3, 

Al22Mo5) и боридов (MoB, MoB2, Al23B50). Следует 

отметить, что в отличие от данных AFLOW, дан-

ные Materials Project показывают, что наиболее 

стабильным боридом является Al23B50, а не AlB2 

(он предсказан метастабильным во всем интервале 

температур).

Кристаллическая структура тройного соедине-

ния MoAlB, построенная по базе данных Materials 

Project, показана на рис. 1, в. Энергия образования 

фазы составляет 0,450 эВ/ат. Она является ста-

бильной в интервале температур от 0 до 1800 К, 

обладает узкой областью гомогенности и ортором-

бической сингонией. Трехмерная структура имеет 

следующие параметры решетки: a = 3,17189 Å, b =

= 13,825 Å и c = 3,0650 Å; объем элементарной 

ячейки — 134,404 Å3. Данная фаза является топо-

логическим изолятором, т.е. по объему является 

изолятором, но поверхность поддерживает поток 

электронов и проводит электричество. Результа-
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Рис. 2. Экспериментальные зависимости температуры и скорости горения от начальной температуры (а) 

и температурные профили волны горения смеси при T0 = 293 и 783 К (б)

Fig. 2. Experimental dependences of the combustion temperature and rate on the initial temperature (а) 

and temperature profiles of the mixture combustion wave at T0 = 293 and 783 К (б)

Рис. 1. Фазовая диаграмма системы Mo–Al–B по данным AFLOW при Т = 0 К (а), по базе Materials Project 

при Т = 300 К (б), где μ – химический потенциал элемента, и кристаллическая структура соединения MoAlB (в)

Fig. 1. Mo–Al–B system phase diagram based on AFLOW data at Т = 0 K (а), according to the Materials Project 

database at T = 300 K (б), where μ is the chemical potential of the element, and the crystalline structure of the MoAlB 

compound (в)

a вб

ты квантово-механических расчетов показали, 

что монокристалл фазы MoAlB обладает модулем 

сдвига 137 ГПа, объемным модулем упругости 

336 ГПа и коэффициентом Пуассона 0,23.

Экспериментальные зависимости Тг и Uг от на-

чальной температуры Т0 для исследуемой смеси 

представлены на рис. 2, а. Видно, что они имеют 

линейный характер: значения параметров возрас-

тают с ростом Т0. Это свидетельствует о том, что 

при Т0 = 290÷690 K стадийность химических реак-

ций образования не меняется. Увеличение Т0 вы-

ше 780 K приводит к самовоспламенению смеси и 

переходу режима горения из послойного к теплому 

взрыву. При этом измеренное значение Тг сопоста-

вимо с температурой горения (1729 К), полученной 

в работе [27] при синтезе MoAlB в режиме тепло-

вого взрыва.

Видно, что в волне горения данной трехкомпо-

нентной смеси может плавиться только алюминий 

(Т пл
Al = 933 К). Поэтому движущей силой процес-

са горения в системе Mo—Al—B являются плав-

ление алюминия, его капиллярное растекание по 
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Рис. 3. Результаты динамического рентгеноструктурного исследования стадийности образования фаз 

в волне горения смеси Mo–Al–B

Fig. 3. Results of dynamic X-ray diffraction study of phase formation stages in the Mo–Al–B mixture combustion wave 
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поверхности частиц молибдена и бора и последу-

ющее взаимодействие через расплав. Причем уве-

личение начальной температуры Т0 слабо влияет 

на Тг. Полученные значения (1610—1650 К) нахо-

дятся в пределах погрешности измерения микро-

термопарным методом. Такое поведение обычно 

связывают с процессами, которые протекают с по-

глощением тепла и образованием большого коли-

чества расплава.

На рис. 2, б приведены термограммы, снятые 

при различных значениях Т0. Температурные про-

фили имеют типичный характер: резкий подъем 

температуры от Т0 до Тг, а затем в зоне догорания 

ее плавное снижение. Следует отметить, что тем-

пературные профили характеризуются сравни-

тельно широкой зоной горения. Максимум скоро-

сти тепловыделения соответствует температурам, 

существенно меньшим Тг, а максимальная темпе-

ратура в волне горения поддерживается в течение 

1—2 с.

По данным рис. 1, а проведены расчеты эффек-

тивной энергии активации процесса горения в ин-

тервале Т0 = 290÷690 К. Использовали упрощен-

ную формулу Еа
эфф = 2R tgα, где R — универсальная 

газовая постоянная, а tgα определялся графически 

путем спрямления в полулогарифмических коор-

динатах ln(Uг /Тг) = f (1/Тг) [33—35]. Исходя из ли-

нейного приближения величина Еа
эфф составила 

130 кДж/моль, что свидетельствует о прямом рас-

творении Mo в Al-расплаве без образования слоя 

промежуточных продуктов, блокирующего реак-

ционную диффузию молибдена и алюминия.

Для установления последовательности образо-

вания фаз в волне горения проводили анализ ме-

тодом динамической рентгеновской дифрактогра-

фии (ДР). На рис. 3 показаны отдельные сечения 

при синтезе исследуемого состава, представляю-

щие собой единичные рентгенограммы с экспо-

зицией 0,25 с, снятые в характерные моменты вре-

мени. Отсчет ведется от условной нулевой точки 

(τ = 0,0 с), за которую принят последний кадр пе-

ред началом фазовых трансформаций (рис. 3, а). 

Спустя 0,25 с анализируемый участок образца 

входит в зону прогрева (рис. 3, б), что приводит 

к уменьшению интенсивности основной линии 

Мо (110), и через 1,0 с она снижается с 243 до 

180 ед., а интенсивности линий Al (111) и (200) 

остаются неизменными (рис. 3, в—д). Уменьше-

ние пика Mo при отсутствии линий новых сое-

динений может быть связано с его газификацией 

через реакцию образования летучего субоксида 

MoO3 при взаимодействии с примесным кис-

лородом. На поверхности молибдена протекает 

реакция

Mo(тв) + 3/2O2(г) → MoO3(г).  (1)

Химический анализ содержания кислорода 

показал, что в порошке молибдена его количе-

ство составляет 1,08 %. Возможность образования 

MoO3 показана в работах [36—38] при синтезе чи-

стого MoB.

Спустя 1,25 с после начала анализа до иссле-

дуемой области доходит фронт горения (рис. 3, е), 

и на дифрактограмме появляется первая линия 

MAB-фазы MoAlB (150). Далее через 0,25 с ин-

тенсивность линии Mo уменьшается более чем в 

2 раза, и появляется линия MoAlB (041) (рис. 3, ж). 

Спустя 2 с после начала анализа на рентгенограм-

ме не остается следов исходных реагентов (рис. 3, з). 

В зоне конечных продуктов все образовавшиеся 

пики MoAlB смещаются в сторону меньших меж-

плоскостных расстояний (бóльших углов) по мере 

остывания образца.

Полученные методом ДР данные свидетельст-

вуют о том, что МАВ-фаза MoAlB кристаллизует-

ся из расплава без формирования промежуточных 

соединений. Данная стадийность превращений 

отличается от фазообразования при синтезе МАХ-

фаз. Так, например, в работах [39—41] показано, 

что в волне горения систем Ti—Al—C и Ti—Si—C 

доминирующей является реакция образования 

TiC, обеспечивающая основное тепловыделение. 

Первичные кристаллы карбида титана за фрон-

том горения растворяются в расплаве Ti—Al или 

Ti—Si, а затем происходит их перекристаллизация 

с формированием тройных соединений Ti2AlC, 

Ti3AlC2 и Ti3SiC2 в зависимости от состава реакци-

онной смеси.

На рис. 4 приведены дифрактограммы продук-

тов горения. Видно, что конечный продукт содер-

жит 97 мас.% фазы MoAlB и небольшое количество 

боридов низкотемпературной тетрагональной мо-

дификации α-MoB и фазы Mo2B5 с гексагональной 

кристаллической решеткой.

Основной структурной составляющей кера-

мики являются пластинчатые зерна MAB-фа-

зы состава MoAlB толщиной 0,4 мкм и длиной 

~2÷10 мкм. При детальном исследовании излома 

микрорентгеноспектральным анализом обнару-

жены зерна Al2O3, расположенные в межзеренных 

порах. Поскольку в исследуемой системе алюми-

ний имеет наибольшее сродство к кислороду, то в 
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процессе синтеза происходит восстановление ок-

сидных компонентов с образованием Al2O3. Отсут-

ствие оксидной фазы на дифрактограмме, по-ви-

димому, связано как с ее малым количеством, так и 

с наложением рефлексов фаз MoAlB и Al2O3.

Эксперименты по закалке волны горения с 

последующим СЭМ-анализом характерных зон 

остановленного фронта горения (ОФГ) позволи-

ли уточнить динамику структурных превраще-

ний в процессе синтеза MoAlB. Микроструктуры 

ОФГ, снятые на различных участках закаленного 

фронта, приведены на рис. 5. На общем плане ОФГ 

обозначена линия фронта горения (рис. 5, а), слева 

от которой находится зона с еще непрореагировав-

шими реагентами. Реакционная смесь (рис. 5, б) 

состоит из светлых частиц Mo округлой формы, 

сравнительно крупных темно-серых частиц Al и 

высокодисперсных частиц бора, находящихся на 

поверхности алюминия и в темно-серой заливке 

шлифа из токопроводящей смолы.

В зоне прогрева (до начала плавления Al) на 

поверхности частиц Мо обнаружены игольчатые 

и нитевидные кристаллы (усы) (рис. 5, в—д). Ис-

ходя из карт распределения элементов (Mo, Al, O) 

и данных спектрального анализа, эти кристаллы 

соответствуют фазе MoOx (рис. 5, д). Для уточне-

ния состава и структуры нитевидных кристаллов 

данный участок образца из зоны прогрева был ис-

следован методом ПЭМ, в том числе при высоком 

разрешении (ВР) (рис. 6). Из анализа электронной 

дифракции и ЭДС следует, что образовавшиеся 

нитевидные кристаллы соответствуют фазе MoO2 

с моноклинной сингонией и примитивной решет-

кой. По результатам ПЭМ ВР установлено, что 

Рис. 4. Дифрактограмма и микроструктура продуктов горения смеси системы Mo–Al–B

Fig. 4. X-ray diffraction pattern and microstructure of Mo–Al–B mixture combustion products

Фаза мас.% Периоды, Å

  MoAlB (oC12/1) 97

a = 3,211

b = 13,983

c = 3,103

  MoB (tI16/2) 2 –

  Mo2B5 (hR7/2) 1 –
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Рис. 5. Микроструктура остановленного фронта горения образца MoAlB 

а – общий вид; б – исходная реакционная смесь; в–д – зона прогрева; е, ж – зона горения; 

з, и – зона догорания и структурообразования; к, л – конечный продукт

Fig. 5. QCF microstructure of the MoAlB sample

а – general view; б – initial reaction mixture; в–д – pre-heating zone; е, ж – combustion zone; 

з, и – post-combustion and structure formation zone; к, л – final product
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кристаллы не имеют субзерен, также отсутствуют 

точечные и линейные дефекты решетки. Образо-

вание фазы MoO2 может быть следствием проте-

кания на поверхности частиц Мо восстановления 

летучего триоксида молибдена до низшего оксида 

по реакции [42]

2MoO3(г) + Mo(тв) → 3MoO2(тв). (2)

Формирование усов MoO2 коррелирует с паде-

нием интенсивности молибдена на спектрах, сня-

тых методом ДР. В зоне прогрева они образуются 

из газовой фазы в результате хемосорбции и вос-

становления MoO3. После расплавления алюми-

ния происходит алюмотермическое восстановле-

ние молибдена по реакции

4Al(ж) + 3MoO2(тв) → 2Al2O3(тв) + 3Mo(тв).  (3)

В зоне горения (см. рис. 5, е) происходят обра-

зование алюминиевого расплава и капиллярная 

пропитка порошковой смеси Mo + B. На общем 

виде микроструктуры ОФГ видно, что крупные 

черные пустоты в зоне догорания сопоставимы с 

размером частиц исходного порошка Al (см. рис. 5, 

а). После плавления алюминия наблюдается рас-

творение бора в расплаве и растекание расплава по 

поверхности тугоплавких частиц молибдена. Оце-

ночно характерное время растворения частицы 

бора в Al-расплаве можно определить по формуле 

τB ~ rB
2/DB→Al. При среднем размере частиц rB =

= 0,2 мкм и коэффициенте диффузии бора в 

Al-расплаве DB→Al = 1,2·10–3 см2/с оно составляет 

τB ~ 3·10–7 c, что на 4 порядка меньше характерно-

го времени (τMo) растворения частицы молибдена 

rMo = 4,3 мкм в расплаве алюминия. При коэф-

фициенте диффузии DMo→Al = 2·10–5 см2/с зна-

чение τMo ~ r 2
Mo /DMo→Al = 9,2·10–3 c. Это озна-

чает, что молибден фактически растворяется в 

расплаве Al[B], насыщенном бором, с последую-

щей кристаллизацией из расплава МАВ-фазы 

MoAlB.

Рис. 6. Особенности структуры нитевидных кристаллов на поверхности частиц молибдена в зоне прогрева

а, в – ПЭМ-изображения кристаллов MoO2; б – дифракция и ЭДС с кристалла MoO2; 

г – ПЭМ ВР-изображение кристалла MoO2

Fig. 6. Features of whisker structure on the surface of molybdenum particles in the pre-heating zone

а, в – TEM image of MoO2 crystals; б – diffraction and EDS from MoO2 crystal; г – MoO2 crystal HRTEM image 
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На остановленном фронте в зоне горения (см. 

рис. 5, ж) можно наблюдать борсодержащую ме-

таллическую матрицу AlxMoy[B] и зерна Al2O3. 

На рис. 7 приведены результаты ПЭМ-исследова-

ний ламели, изготовленной из участка ОФГ в зо-

не горения (место указано на рис. 5, е). На поверх-

ности частиц Мо имеется многофазная область 

толщиной ~3 мкм, состоящая из борсодержащей 

матрицы AlxMoy[B], в которой можно наблюдать 

нуклеацию зерен MoAlB с характерным размером 

~25÷50 нм. Снятая с данной области ОФГ дифрак-

ция имеет кольцевой характер, что указывает на 

захват проходящим пучком электронов большого 

количества хаотично ориентированных нанокри-

сталлитов разных фаз. По мере удаления от Мо 

появляется двухфазная область из интерметалли-

да Al8Mo3, идентифицированного по электронной 

дифракции и ЭДС, и зерен MoAlB.

При переходе от зоны горения к зоне дореагиро-

вания размер зерен MoAlB возрастает до 2—3 мкм 

(см. рис. 5, з, и), а в зоне конечных продуктов внутри 

зерен MoAlB можно наблюдать светлые выделения 

до 1 мкм, обогащенные по молибдену (рис. 5, к, л). 

Согласно фазовой диаграмме Mo—Al—B [4] они 

Рис. 7. Результаты ПЭМ-исследований структуры ОФГ образца MoAlB в зоне горения

а – микроструктура, формирующаяся в зоне горения на поверхности частицы молибдена; 

б, в – поликристаллическая область вблизи зерна Mo и дифракция; г – зерно Mo; д – зерно MoAlB в матрице Al8Mo3; 

е–з – дифракция с зерна Mo, MoAlB и Al8Mo3 соответственно

Fig. 7. Results of TEM studies of the MoAlB sample QCF structure in the combustion zone

а – microstructure formed in the combustion zone on the molybdenum particle surface;

б, в – polycrystalline region near the Mo grain and diffraction; г – Mo grain; д – MoAlB grain in Al8Mo3 matrix; 

е–з – diffraction from Mo, MoAlB, and Al8Mo3 grains, respectively
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представляют собой моноборид MoB. Причиной 

их образования является недостаток свободного 

алюминия для связывания примесного кислоро-

да, и состав продуктов смещается в двухфазную 

область MoAlB + MoB. Наиболее вероятным меха-

низмом образования дисперсных выделений MoB 

является окисление фазы MoAlB в зоне догорания 

по реакции

4MoAlB(тв) + 3O2(г) = 2Al2O3(тв) + 4MoB(тв). (4)

Данное предположение подтверждается пре-

имущественным расположением Al2O3 по грани-

цам, а не внутри зерен MoAlB. Результаты микро-

структурных исследований ОФГ образца в зоне 

конечного продукта хорошо согласуются с данны-

ми РФА (см. рис. 4).

Таким образом, при послойном горении смеси 

системы Mo—Al—B первичными фазами являют-

ся MoO2 и Al2O3, а MoAlB выделяется из алюми-

ниевого расплава, насыщенного бором и молибде-

ном. Согласно вышеприведенным наблюдениям 

механизм и стадийность структурообразования 

фазы MoAlB можно представить в виде феномено-

логической схемы, приведенной на рис. 8.

Выводы

1. С применением баз данных AFLOW и Ma-

terials Project построены фазовые диаграммы трех-

компонентной системы Mo—Al—B, из которых 

следует возможность образования единственного 

тройного соединения состава MoAlB с орторомби-

ческой структурой.

2. В режиме послойного горения получена ке-

рамика на основе MAB-фазы MoAlB. С ростом на-

чальной температуры в интервале T0 = 290÷690 K 

зависимости от нее Tг и Uг близки к линейным, 

а значения Tг слабо зависят от T0. При T0 выше 

780 K происходит смена механизма горения от 

послойного к тепловому взрыву. Движущей си-

лой процесса СВС является растворение молиб-

дена и бора в расплаве алюминия, что подтверж-

дается низким значением энергии активации, 

равным 130 кДж/моль.

3. Изучена стадийность структурно-фазовых 

превращений в волне горения смеси Mo—Al—B. 

Снижение интенсивности линии Мо в зоне про-

грева обусловлено формированием из газовой 

фазы усов MoO2, а фаза MoAlB образуется из 

Рис. 8. Схематическое изображение стадийности структурно-фазовых превращений в волне горения смеси 

системы Mo–Al–B

Fig. 8. Schematic representation of structure and phase transformation stages in the Mo–Al–B mixture combustion wave 
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насыщенного бором и молибденом алюминие-

вого расплава спустя менее 2 с после начала фа-

зовых изменений. Субмикронные дисперсные 

выделения моноборида молибдена МoB внутри 

зерен MoAlB формируются в зоне дореагиро-

вания в результате окисления связанного алю-

миния.
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Аннотация: Методом электротеплового взрыва (ЭТВ) под давлением исследовано влияние энергии активации на фа-
зовые превращения (переходы) в системе W–C при стимулированном синтезе внешним источником тепла. Технология 
ЭТВ объединяет процесс самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) с дополнительным нагревом 
образца джоулевым теплом – прохождением электрического тока через синтезируемую смесь, и позволяет определять 
скорость химической реакции, которая очень чувствительна к внешним воздействиям: давлению, концентрации, форме 
образца, наличию пленки на продуктах горения и т.д. Изменяя энергию активации, возможно управлять скоростью хи-
мической реакции, т.е. током внешнего источника. Исследование проводилось в следующих условиях: температура 
Т = 293÷3700 К; концентрация углерода 49,8–50,2 ат.%; квазиизостатическое сжатие под давлением 96 МПа; напря-
жение и плотность тока внешнего источника – 10 В и 20 МА/м2 соответственно; образцы диаметром 8 мм и массой 6 г. 
С помощью термограммы Т–τ системы W–C определены: четырехстадийность процесса синтеза, температуры особых 
точек фазовых превращений, температурные границы фаз и энергия активации процесса. Термограммы промежуточных 
состояний системы представлены в виде изотермических плато фазовых превращений. Анализ экспериментальных ре-
зультатов и физическое представление процесса позволяют утверждать, что параметры температурного плато являют-
ся эффективной величиной энергии активации для продолжения режима синтеза. Описана каждая из 4 стадий синтеза 
смеси W–C. Предвзрывная стадия I – нагрев образца в температурной области Т = 293÷563К, реакция эндотермическая, 
эффективная величина энергии активации для продолжения режима синтеза Q = 2,96 кДж, а с учетом 1-молярной массы 
Еа = 111,6 кДж/моль. Низкотемпературная (563–1190 К) стадия II – воспламенение, Q = 5,46 кДж, Еа = 109,2 кДж/моль. 
Высокотемпературная стадия (III) в интервале Т = 1190÷2695К, превращение порядок–беспорядок, Q = 14,25 кДж, Еа =
= 424 кДж/моль. И наконец, стадия IV протекает в интервале Т = 2695÷3695К, Q = 14,31 кДж, Еа = 143,2 кДж/моль. Показано, 
что лимитирующей стадией с наибольшей энергией активации является процесс плавления.

Ключевые слова: электротепловой взрыв (ЭТВ), энергия активации, фазовые превращения (переходы), изотермическое 
плато, карбид вольфрама.
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Activation energy of phase transformations at high-temperature synthesis 

of tungsten carbide by electrothermal explosion under pressure
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Abstract: The effect of activation energy on phase transformations (transitions) in the W–C system during the synthesis induced 
by an external heat source was investigated by electrothermal explosion (ETE) under pressure. The ETE technology combines 
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Введение 

Карбиды переходных металлов IV—VI групп 

Периодической системы известны как самые ту-

гоплавкие и твердые из всех соединений, способ-

ных работать в агрессивных средах при высокой 

температуре и в условиях больших статических 

и ударных нагрузок. Теоретические и экспери-

ментальные работы по данной тематике ведутся в 

направлениях совершенства технологий и повы-

шения эксплуатационных характеристик матери-

алов. Одним из наиболее востребованных из этой 

группы материалов является карбид вольфрама 

(WC), который по сравнению с карбидами других 

металлов обладает набором уникальных свойств: 

высоким модулем упругости, низким коэффици-

ентом термического расширения, стабильностью 

эксплуатационных параметров при высоких тем-

пературах (до 1300 К) и др.

Среди многочисленных технологий получения 

WC представляет интерес метод электротеплового 

взрыва (ЭТВ), который позволяет обеспечить вы-

сокие температуры смеси (4000 К) при скорости 

нагрева до 1300 К/с. Высокая плотность выделяю-

щейся энергии, быстрота и непрерывность проте-

self-propagating high-temperature synthesis (SHS) with additional sample heating by Joule heat – electric current passing 
through the synthesized mixture, and it makes it possible to determine the chemical reaction rate that is highly susceptible to 
external impacts such as pressure, concentration, sample shape, any film present on combustion products, etc. The chemical 
reaction rate, i.e. external source current, may be controlled by changing the activation energy. The study was conducted in 
the following conditions: temperature Т = 293÷3700 K; carbon concentration of 49.8–50.2 at.%; quasi-static compression at 
P = 96 MPa; external source voltage and current density V = 10 V, I = 20 МА/m2, respectively; samples 8 mm in diameter weighing 
6 g. The Т–τ thermogram of the W–C system was used to determine the following parameters: four stages of the synthesis pro-
cess, temperatures of special points of phase transformations, temperature boundaries of phases and process activation energy. 
Thermograms of intermediate states are presented as isothermal plateaus of phase transformations. The analysis of experimental 
results and the physical representation of the process make it possible to assert that temperature plateau parameters are the 
effective value of activation energy for synthesis mode maintenance. Each of the 4 W–C mixture synthesis stages is described. 
Pre-explosion stage I – sample heating in the temperature range of Т = 293÷563К, endothermic reaction, effective activation 
energy for synthesis mode maintenance Q = 2.96 kJ, and taking into account 1-mole mass Еа = 111.6 kJ/mol. Low-temperature 
(563–1190 К) stage II – ignition, Q = 5.46 kJ, Еа = 109.2 kJ/mol. High-temperature stage (III) in the range of Т = 1190÷2695К, or-
der–disorder transformation, Q = 14.25 kJ, Еа = 424 kJ/mol. Finally, Stage IV occurs in the range of Т = 2695÷3695К, Q = 14.31 kJ, 
Еа = 143.2 kJ/mol. It was shown that the limiting stage with the highest activation energy is the melting process. 

Keywords: electrothermal explosion (ETE), activation energy, phase transformations (transitions), isothermal plateau, tungsten 
carbide
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кания синтеза, сочетание быстрого нагрева с бы-

стрым охлаждением — режим, необходимый при 

синтезе высокотемпературных материалов.

Для некоторых карбидов (B4C, SiC, WC), ади-

абатическая температура которых мала, возмож-

ность горения соответствующих смесей весьма 

проблематична, что вызывает необходимость энер-

гетического стимулирования эндотермических 

процессов, для которых не реализуется режим са-

мораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (СВС) в «чистом» виде [1—5]. Для прове-

дения многостадийной реакции при СВС карби-

да вольфрама необходимо использовать внешний 

источник тепла для получения достаточной энер-

гии активации процесса, т.е. электротепловой 

взрыв.

Энергия активации (ЭА) фазовых превраще-

ний — это энергия внешнего источника, обеспечи-

вающая протекание высокотемпературного синте-

за в системе W—C с образованием промежуточных 

состояний и фазовых превращений.

При горении смеси W—C в режиме ЭТВ наб-

людаются температурные фазовые превращения 
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(переходы) в виде площадок при T = const (особые 

точки — ОТ) [5]. Изотермическое плато в проме-

жуточной области определяет величину поглощае-

мой энергии от внешнего источника. Для системы 

W—C внешняя энергия расходуется на синтез и 

фазовое превращение (эндотермическая реакция). 

При синтезе (горением) предложена последова-

тельность структурно-фазовых изменений: распад 

исходной структуры при химической реакции — 

промежуточная стадия — образование нового ве-

щества [1]. Регистрация фазовых превращений по-

зволяет процесс карбидизации W—C представить 

в виде четырехстадийного высокотемпературного 

синтеза с определением величины ЭА по изотер-

мическому плато фазового превращения. Соглас-

но [6, 7] «теплота, поглощенная или выделенная во 

время фазового превращения, представляет скры-

тую теплоту (энергию) активации химической 

реакции». 

Таким образом, метод ЭТВ позволяет контро-

лировать процесс протекания синтеза: определять 

температурные области фаз и последовательность 

фазовых превращений и с высокой достоверностью 

в режиме реального времени оценивать скорость 

реакции и другие параметры процесса [7—10].

Цель настоящей работы — исследование фазо-

вых превращений системы W—C при высокотем-

пературном синтезе методом ЭТВ, стимулиро-

ванных энергией активации внешнего источника 

тока:

— определение температурных границ упоря-

доченных фаз;

— получение термограмм промежуточного со-

стояния системы в режиме многостадийного син-

теза;

— разработка электротеплового измерения энер-

гии активации;

— определение энергии активации (Ea) моле-

кул в активном состоянии при фазовых превра-

щениях.

Методика эксперимента

Эксперименты по исследованию фазовых пре-

вращений системы W—C проводили на установ-

ке, описанной в работах [5, 8]. Синтез проходил в 

специальной пресс-форме при Т ~ 4000 К, давле-

нии до 100 МПа, скорости нагрева 100—1300 К/с.

В работе использовали стехиометрическую 

смесь порошков вольфрама марки ПВН (размер 

частиц d < 25 мкм, удельная поверхность Sуд =

= 5÷10 м2/г) и сажи марки П804Т (d < 0,2 мкм, 

Sуд = 13÷15 м2/г). Содержание сажи в смеси состав-

ляло 6,10 мас.% (точность взвешивания 10–4 г). Вы-

бор указанного количества углерода проводился, 

исходя из стехиометрии WC, опытного подбора 

массы и литературных данных [2, 3, 5].

Подготовка эксперимента включала: приго-

товление смеси, сушку, смешивание, засыпку в 

пресс-форму, синтез при давлении 96 МПа. Мак-

симальная плотность тока при синтезе достигала 

J = 20 МА/м2, скорость нагрева v = 1300 К/с. Тем-

пературу в центре образца измеряли вольфрам-ре-

ниевой термопарой толщиной 100 мкм с частотой 

слежения 10 кГц. Рентгенофазовый анализ про-

водили с помощью дифрактометра ДРОН-3М с 

применением CuKα-излучения. При расшифровке 

рентгенограмм использовали банк данных Power 

Diffraction File (PDF-2).

С целью снижения сопротивления электри-

ческой цепи и устранения дефектов в образце, 

образующихся в процессе синтеза, непрерывно 

отслеживали давление пуансона, обеспечивая его 

стабильность.

Стадийный рентгеноструктурный анализ про-

водили на образцах при остановке синтеза — от-

ключении источника тока по заданной программе. 

Методика эксперимента подробно изложена в ра-

боте [8].

Экспериментальные результаты 

и их обсуждение

Методом ЭТВ проведен синтез системы W—C 

в следующих условиях: концентрация углерода 

49,8—50,2 ат.%; Т = 293÷3700 К; квазиизостатиче-

ское давление Р = 96 МПа; максимальная плот-

ность тока J = 20 МА/м2; напряжение 10 и 5 В; 

образцы диаметром 8 мм и массой 6 г. Выбор кон-

центрационного интервала по углероду связан с 

возможностью получения стехиометрического ко-

нечного продукта — карбида вольфрама. Процесс 

карбидизации рассматривается как «чисто хими-

ческий» многостадийный синтез высокотемпера-

турного материала с активационными процесса-

ми, сопровождаемый фазовыми превращениями. 

Система W—C состоит из вольфрама, углерода и 

устойчивых фаз ε-W2C и β-W2C (упорядоченная 

низкотемпературная и неупорядоченная высоко-

температурная модификации низшего карбида 

вольфрама), а также δ-WC (высший стехиометри-

ческий гексагональный монокарбид). 
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Синтез осуществляли в течение 20 с. Получен-

ная термограмма соответствует температурному 

диапазону фазовой диаграммы системы W—C (Т =

= 1250÷3700 К) [2, 5, 8], охватывая низкотемпера-

турную область 293—563 К. Ее параметры (рис. 1, а, 

кр. 1) определяют: условия инициирования ЭТВ; 

максимальную температуру реакции синтеза; 

промежуточные области фазовых превращений; 

температурные фазовые границы четырехстадий-

ной химической реакции системы W—C в виде 

особых точек (ОТ I—IV). 

В ходе эксперимента вместо точки фазового пе-

рехода образуется временной интервал фазового 

превращения при T = const (промежуточное состо-

яние). Каждая точка термограммы имеет строго 

физико-химический смысл, так как характеризует 

определенное состояние системы — давление (P), 

объем (V) и температуру (T). Особые точки позво-

ляют определять границы существующих фаз сме-

си и регламентируют процесс синтеза в виде хими-

ческих температурных стадий (I—IV) (см. рис. 1, а).

При уменьшении мощности дополнительного 

источника до 50 % синтез протекал без теплового 

взрыва (рис. 1, а, кр. 2). 

После теплового взрыва источник тока отклю-

чали и образец охлаждали при комнатной темпе-

ратуре.

На рис. 1, б показано изменение тока в образ-

це при постоянном напряжении U = 10 В. От ха-

рактера изменения сопротивления зависит изме-

нение тока образца, обусловленное поглощением 

тепловой энергии внешнего источника, влиянием 

давления на контактную поверхность порошка и 

изменением фазового состава (W, W2C, WC). Про-

цесс прохождения тока непрерывный: его «брос-

ки» не наблюдались. Величина электрического 

сопротивления образца варьировалась в пределах 

10–3—10–2 Ом. После теплового взрыва источник 

тока не отключался, и кривая I—τ практически 

выходит на токовое плато. Время протекания син-

теза составило 20 с.

Исследование многостадийной химической 

реакции системы W—C в температурном диапазо-

не 293—3700 К предусматривает рассмотрение ее 

основных параметров, таких как фазовый состав, 

границы промежуточных фаз, температуры фазо-

вых превращений и т.д. [11—15]. Для решения этой 

задачи получены рентгенограммы температурных 

фаз указанной системы (рис. 2) [5]. 

В предвзрывной стадии нагрева ОТ I (Т =

= 293÷563 К) происходят нагрев и воспламенение 

смеси W—C, приводящие к ускорению реакции 

синтеза с аккумулированием энергии для обра-

зования последующей области ОТ II. Скорость 

нагрева возрастает со 100 до 1300 К/с (скачок ско-

рости реакции), и наблюдается фазовое превраще-

ние — переход 1-го рода, реакция эндотермиче-

ская — интенсивное поглощение тепла от внеш-

Рис. 1. Термо- (а) и электрограмма (б) гетерогенной смеси W–C при ЭТВ под давлением 96 МПа

1 – напряжение внешнего источника U > 10 В; 2 – U < 5 В

Особые точки фазовых превращений: I – предвзрывной нагрев, T = 563 К; II – низкотемпературное воспламенение, T = 1190 К; 

III – высокотемпературная точка, T = 2695 К; IV – плавление, T = 3695 К

Fig. 1. Thermogram (а) and electrogram (б) of W–C heterogeneous mixture during ETE at 96 MPa

1 – external source voltage U > 10 V; 2 – U < 5 V

Special phase transformation points: I – pre-explosion heating, T = 563 К; II – low-temperature ignition, T = 1190 К; 

III – high-temperature point, T = 2695 К;  IV – melting, T = 3695 К



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2022  Т. 16  № 2

56 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2022  Vol. 16  № 2

него источника [16—20]. Полученный состав 

предвзрывной фазы следующий, мас.%: ε-W2C — 

11,2, WC — 10,2, W — 78,6, C — 1,2 (см. рис. 2, I). На-

чальная стадия синтеза регламентирована тепло-

вым режимом ЭТВ. Физический процесс в этой 

области можно рассматривать как одновременное 

протекание химических реакций, поглощения те-

пловой энергии от внешнего источника, спекания 

порошка при J = 3,63 МА/м2 (I = 1139 А). Верхняя 

температурная граница области предвзрывного 

нагрева (Т = 563 К) определена по термограмме 

ЭТВ (см. рис. 1, а, ОТ I) [21—23].

Границы четырехстадийного процесса карби-

дизации WC определяются особыми Т-точками.

ОТ I — предвзрывная фаза (293—563 К). С уче-

том минимизации интенсивности сигналов ε-W2C 

и WC получена нижняя температурная граница 

низшего карбида ε-W2C, равная 450 К, определен-

ная методом ЭТВ с 10 %-ной точностью.

ОТ II — область низкотемпературной фазы 

(563—1190 К), воспламенение — точка фазово-

го превращения (1190 К), протекание реакции 

ε-W2C + WC + W → W + WC (см. рис. 1, а, ОТ II).

ОТ III — высокотемпературная фаза (1190  Т 
 2695 К). Согласно фазовой диаграмме происхо-

дит распад W + WC → ε-W2C + WC [9], т.е фазовый 

переход от упорядоченной структуры к неупорядо-

ченной — фазовое превращение низшего карбида 

вольфрама β-W2C с образованием его высокотем-

пературной фазы.

Рис. 2. Рентгенограммы стадийных фаз системы W–C при ЭТВ [5]

I – предвзрывная стадия (нагрев), Т = 293÷563 К; II – низкотемпературная, воспламенение, Т = 563÷1190 К; 

III – высокотемпературная, эвтектоидный распад, Т = 1190÷2695 К; IV – плавление, Т = 2695÷3695 К

Fig. 2. X-ray patterns of W–C system sequential stages during ETE [5]

I – pre-explosion stage (heating), Т = 293÷563 К; II – low-temperature, ignition, Т = 563÷1190 К; 

III – high-temperature, eutectoid decomposition, Т = 1190÷2695 К; IV – melting, Т = 2695÷3695 К



Самораспространяющийся высокотемпературный синтез

57Powder Metallurgy and Functional Coatings  2022  Vol. 16  № 2

ОТ IV (2695  Т  3695 К) соответствует фа-

зе плавления смеси. При содержании в смеси 

50,2 ат.% углерода температурный интервал ее плав-

ления составляет 3350—3695 К. Получен плавленый 

стехиометрический гексагональный высший моно-

карбид вольфрама [8]. Имеет место фазовый пере-

ход (плавление) 1-го рода. 

На рис. 3 представлены термограммы изотерми-

ческих плато промежуточных стадий фазовых пре-

вращений ОТ I—IV системы W—C в режиме синтеза с 

активационными процессами. Анализ эксперимен-

та позволяет утверждать, что полученные темпера-

турные плато представляют эффективную величину 

энергии активации химической реакции (фазовых 

превращений) для продолжения синтеза [6, 7].

Характер изотермического плато — независи-

мость температуры от поступаемой энергии (про-

текание тока) за период протекания фазового пе-

рехода (см. рис. 3). При этом происходят атомарное 

поглощение тепловой энергии, увеличение ин-

тенсивности колебаний атомов внутри решетки, 

достаточной для преодоления потенциального ба-

рьера, разделяющего исходное и конечное состоя-

ния системы [24—27].

После прохождения током области фазового 

превращения (Т = 563 К) процесс продолжился, 

горение и внешний источник тока активизиро-

вали дальнейшее протекание химической реак-

ции. Параметры изотермического плато (U = 10 В, 

I = 1139 А, τ = 0,26 с) определяют эффективную 

энергию активации на реальную массу образ-

ца (6 г) Q = UIτ = 2,96 кДж, где U, I, τ — напря-

жение, ток и время, а с переводом на 1 моль Еа =

= 116 кДж/моль (см. рис. 3, I).

Рис. 3. Изотермические плато фазовых превращений

I – предвзрывная (нагрев); II – воспламенение, низкотемпературная стадия; 

III – эвтектоидный распад, высокотемпературная стадия; IV – плавление

Fig. 3. Isothermal plateaus of phase transformations

I – pre-explosion (heating); II – ignition, low-temperature stage; III – eutectoid decomposition, high-temperature stage; IV – melting
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Метод определения энергии активации элек-

тротепловым способом позволяет учесть мно-

гочисленные факторы, которые влияют на ее 

значения, рассматривая реальный материал с 

учетом его массы и концентрации компонентов, 

а также влияние исходных параметров системы 

на конечный продукт. 

Результаты анализа температурных границ 

фазовой диаграммы и значения энергия акти-

вации промежуточных стадий (I—IV) сведены в 

таблицу технологического режима высокотем-

пературного синтеза карбида вольфрама.

Выводы

В процессе высокотемпературного синтеза си-

стемы W—C электротепловым взрывом получены 

следующие результаты. 

1. Разработана электротепловая методика 

оценки величины энергии активации и параме-

тров активационного процесса (U, J, τ), определя-

емых при фазовом превращении.

2. Показан четырехстадийный процесс фазо-

вых превращений с активационными параметра-

ми, разделивший систему W—C на упорядоченную 

низкотемпературную (Т = 273÷1190 К) и неупоря-

доченную высокотемпературную (1190—3695 К) 

области (модификации низшего карбида вольфра-

ма ε-W2C и β-W2C соответственно) [2, 3, 8].

3. Получены термограммы промежуточно-

го состояния фаз при низкой температуре го-

рения, определяемые кажущейся энергией ак-

тивации (111,6 и 109 кДж/моль). Представлена 

лимитирующая фаза с наибольшим значением Eа =

= 424 кДж/моль — плавление.

4. Установлена нижняя температурная граница 

низшего карбида вольфрама (ε-W2C), составив-

шая ~450 К.

5. По результатам проведенного анализа пред-

ложен технологический режим высокотемпера-

турного синтеза карбида вольфрама.

Таким образом, предлагаемый метод ЭТВ по-

зволяет проводить карбидизацию системы (эндо-

термическая реакция) в условиях, максимально 

приближенных к технологическим рекомендаци-

ям получения высококачественного материала: 

высокие температуры, непрерывный синтез, тех-

нологически «экологический» чистый процесс. 

Исследование детального механизма образования 

карбидов методом ЭТВ открывает путь к получе-

нию управляемого синтеза композиционных ма-

териалов и изделий на их основе с заданными фи-

зико-механическими свойствами.
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Аннотация: Покрытия Mo–Si–B и Mo–Hf–Si–B были получены методом магнетронного распыления керамической мише-
ни MoSiB, оснащенной 2 или 4 сегментами Hf. Их структура и состав исследовались методами сканирующей электрон-
ной микроскопии, энергодисперсионной спектроскопии, рентгенофазового анализа и спектроскопии комбинационного 
рассеяния света. Механические свойства определялись путем наноиндентирования при нагрузке 4 Н. Трещиностойкость 
покрытий исследовалась на микротвердомере при нагрузках 0,25–1,0 Н. Кинетика окисления изучалась при температу-
ре 1000 °С на воздухе с суммарной выдержкой 300 мин. Жаростойкость покрытий определялась в результате кратковре-
менных отжигов при температуре 1500 °С. Электрохимические испытания проводились методом вольтамперометрии 
в 1N растворе H2SO4. Результаты показали, что покрытие Mo–Si–B и покрытие Mo–Hf–Si–B, полученное с использованием 
2 сегментов Hf, характеризуются столбчатой структурой. Применение 4 сегментов Hf при осаждении покрытий привело к 
увеличению плотности и подавлению образования нежелательной столбчатой структуры. Показано, что введение гафния 
в состав покрытий увеличивает скорость роста на 20 % и на порядок снижает размер зерен основной составляющей фазы 
h-MoSi2, одновременно способствуя образованию HfB2. Максимальные твердость (27 ГПа), модуль Юнга (370 ГПа) и упру-
гое восстановление (62 %) были достигнуты для покрытия Mo–Si–B. Твердость покрытий, полученных с использованием 2 и 
4 сегментов Hf, снизилась в 1,9 и 1,6 раза соответственно. При микроиндентировании покрытий Mo–Si–B и Mo–Hf–Si–B (2Hf) 
наблюдалось образование радиальных трещин. Образец, полученный с максимальной концентрацией гафния, обладал 
лучшей трещиностойкостью. Электрохимические испытания выявили, что коррозионная стойкость покрытий возрастает в 
ряду Mo–Hf–Si–B (2Hf) → Mo–Si–B → Mo–Hf–Si–B (4Hf). Все они показали хорошую стойкость к окислению при температу-
рах 1000 и 1500°С. Однако на поверхности образцов Mo–Si–B и Mo–Hf–Si–B (2Hf) наблюдались участки отслоения покры-
тия. Покрытие Mo–Hf–Si–B (4Hf) продемонстрировало меньшую толщину оксидного слоя и лучшую стойкость к окислению 
из-за образования плотного защитного слоя SiO2 + HfOх.

Ключевые слова: Mo–Hf–Si–B, магнетронное напыление, покрытия, трещиностойкость, жаростойкость, коррозионная 
стойкость.
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Structure and properties of Mo–Hf–Si–B coatings obtained by magnetron sputtering 

using MoSiB/Hf mosaic target
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Abstract: Mo–Si–B and Mo–Hf–Si–B coatings were produced by magnetron sputtering of a MoSiB ceramic target equipped with 
2 or 4 Hf segments. Their structure and composition were studied by scanning electron microscopy, energy dispersive spectro-
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scopy, X-ray diffraction analysis, and Raman spectroscopy. Mechanical properties were determined by nanoindentation at a load 
of 4 N. The crack resistance of coatings was studied on a microhardness tester at loads of 0.25–1.0 N. The oxidation kinetics was 
studied at 1000 °C in air with a total exposure of 300 min. The heat resistance of coatings was determined as a result of short-term 
annealing at 1500 °C. Electrochemical tests were carried out by voltammetry in the 1N H2SO4 solution. The results showed that the 
Mo–Si–B coating and Mo–Hf–Si–B coating obtained using 2 Hf segments feature by a columnar structure. The use of 4Hf segments 
in coating deposition led to an increase in density and suppression of the undesirable columnar structure formation. It was shown 
that hafnium introduction into the coating composition increases the growth rate by 20% and reduces the grain size of the main 
component of the h-MoSi2 phase by an order of magnitude, while simultaneously promoting HfB2 formation. Maximum hardness 
(27 GPa), Young’s modulus (370 GPa) and elastic recovery (62 %) were achieved for the Mo-Si-B coating. The hardness of coatings 
obtained using 2 and 4 Hf segments decreases by 1.9 and 1.6 times, respectively. During the Mo–Si–B and Mo–Hf–Si–B (2Hf) 
coating microindentation, radial cracking was observed. The sample obtained with the maximum concentration of hafnium featured 
by the best crack resistance. Electrochemical tests showed that the corrosion resistance of coatings increases in the Mo–Hf–
Si–B (2Hf) → Mo–Si–B → Mo–Hf–Si–B (4Hf) series. All coatings showed good oxidation resistance at 1000 and 1500 °C. However, 
coating delamination areas were observed on the surface of Mo–Si–B and Mo–Hf–Si–B (2Hf) samples. The Mo–Hf–Si–B (4Hf) 
coating showed a lower oxide layer thickness and better oxidation resistance due to the dense SiO2 + HfOх protective layer for-
mation. 

Keywords: Mo–Hf–Si–B, magnetron sputtering, coatings, crack resistance, oxidation resistance, corrosion resistance.
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Введение

Для высокотемпературных применений разра-

батываются объемные материалы и покрытия на 

основе тугоплавких соединений переходных ме-

таллов (Hf, Mo, Zr, Ti и др.). Особое внимание уде-

ляется дисилициду молибдена MoSi2, который об-

ладает сочетанием высоких механических свойств 

и жаростойкости [1, 2]. Также ведутся работы по 

улучшению функциональных характеристик мате-

риалов на основе MoSi2. Композиты MoSi2—Ta2O5 и 

MoSi2—HfO2 показывают хорошую жаростойкость 

при температуре 1500 °С и выдержке 20 ч за счет об-

разования плотных оксидов SiO2 + Ta2O5 и SiO2 +

+ HfSiO4 [3]. В свою очередь, легирование MoSi2 бо-

ром способствует увеличению жаростойкости при 

высоких температурах (1100—1400 °C) благодаря 

образованию плотного боросиликатного слоя [4, 

5]. Разработаны покрытия системы Mo—Si—B, ко-

торые выдерживают кратковременное воздействие 

высоких температур в интервале 1700—2100 °С [6, 7]. 

Большой интерес представляет введение дополни-

тельных легирующих элементов в покрытия Mo—

Si—B, таких как Al, Ti, N, Ni и Cr [7—9]. 

В предыдущей работе [10] были исследованы 

покрытия, полученные при распылении мишеней 

составов, мас.%: 90MoSi2 + 10MoB и (90MoSi2 +

+ 10MoB) + 20HfB2. Было показано, что покрытия, 

легированные HfB2, обладают более высокими 

трибологическими характеристиками и жаростой-

костью при t = 1500 °С за счет образования оксид-

ного слоя на основе HfO2/SiO2. Однако увеличение 

содержания бора в покрытии привело к снижению 

механических свойств.

Интересным является введение металлическо-

го гафния в состав покрытий Mo—Si—B, что может 

исключить негативное влияние избыточного со-

держания бора на их механические свойства и жа-

ростойкость. Это и было целью настоящей работы.

Материалы и методы исследований

Покрытия Mo—(Hf)—Si—B были получены маг-

нетронным распылением мишени MoSiB (60 ат.% 

Si), изготовленной методом горячего прессования. 

При этом сегменты Hf в количестве 2 и 4 штук 
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помещались на поверхность мишени, и занимае-

мая ими площадь составляла ~3,5 и 7,1 см2 соот-

ветственно. Осаждение проводилось на установке 

УВН-2М в среде Ar (99,9995 %) при общем давлении 

~0,1 Па. Ток, напряжение и мощность составляли 

2 А, 500 В и 1 кВт. Покрытия наносились на под-

ложки из поликристаллического алюминия, кото-

рые предварительно подвергались ультразвуковой 

очистке в изопропиловом спирте в течение 5 мин. 

Для удаления оксидов с поверхности подложек пе-

ред осаждением проводилась ионная очистка (Ar+) 

в течение 10 мин. Время осаждения покрытий со-

ставляло 40 мин. 

Морфология покрытий оценивалась с исполь-

зованием сканирующего электронного микроско-

па (СЭМ) S3400 («Hitachi», Япония), оснащенного 

приставкой Noran-7 Thermo для энергодисперси-

онного анализа (ЭДС). Фазовый состав опреде-

лялся с помощью рентгеновского дифрактометра 

Phaser D2 («Bruker», США) с использованием из-

лучения CuKα. Механические свойства покрытий 

измерялись на нанотвердомере Nanohardness Tester 

(«CSM Instruments», Швейцария) при нагрузке 

4 мН. Трещиностойкость покрытий исследовалась 

на микротвердомере DuraScan-70 («Emco-Test», 

Австрия) при нагрузках 0,25—1,0 Н. 

Электрохимические испытания покрытий осу-

ществляли с использованием трехэлектродной 

ячейки с потенциостатом «Voltalab PST050» (Radio-

meter Analytical, Франция) в 1N растворе H2SO4 при 

температуре 25 °С. Все потенциалы были пересчи-

таны и приведены для стандартного водородного 

электрода сравнения. Для расчета токов коррозии 

использовали методику, основанную на графи-

ческом представлении уравнения Тафеля. Кине-

тику окисления исследовали весовым методом 

после отжигов в муфельной печи SNOL 7.2/1200 

(«AB UMEGA-GROUP», Литва) при температуре 

1000 °С и максимальной выдержке 300 мин. Изме-

нение массы образцов определяли на аналитиче-

ских весах Kern 770 (Германия) с точностью 10–4 г. 

Для исследования жаростойкости покрытий про-

водили неизотермический отжиг в муфельной 

печи ТК 15.1800.ДМ.1Ф (ООО «Термокерамика», 

Россия) на воздухе при температуре 1500 °С и вы-

держке 10 мин. После отжигов образцы исследова-

ли методами СЭМ и ЭДС.

Результаты и их обсуждение

Cостав и структура покрытий

Характеристики исследуемых покрытий и кон-

центрации основных элементов, определенные 

методом ЭДС, сведены в табл. 1. Отметим, что со-

держание кремния во всех образцах близко к его 

концентрации в мишени (60 aт.%).

Соотношение Si/Mo в покрытии 1 составляло 

1,8, что близко к стехиометрии. У образцов 1 и 2 

близкие значения концентраций Mo и Si. Для по-

крытия 3 увеличение количества сегментов гаф-

ния при распылении привело к снижению кон-

центрации Mo в 1,2 раза и росту концентрации Hf 

в ~3 раза, а содержание Si практически не измени-

лось. Бора в нем не обнаружено, что может быть 

связано с ошибкой метода ЭДС, возникающей при 

измерении легких элементов. Отметим, что нали-

чие гафния в образцах 2 и 3 привело к отклонению 

от стехиометрического состава: Si/(Mo + Hf) = 1,5 

и 1,3 соответственно. 

Анализ микроскопических изображений по-

перечных изломов (рис. 1) показал, что покрытия 

1 и 2 обладают столбчатой микроструктурой, а 

у образца 3 она, наоборот, плотная и гладкая без 

выраженных столбчатых зерен. Наблюдалось уве-

личение скорости роста покрытий, полученных 

с использованием сегментов гафния, что может 

быть связано c разницей значений скорости рас-

пыления и удельной электропроводности меж-

ду металлическим Hf (250 кОм–1·см–1) и MoSi2 

(46,3 кОм–1·см–1) [11] (см. табл. 1). Шерохова-

Таблица 1. Элементный состав и характеристики покрытий

Table 1. Elemental composition and properties of coatings

№ 

обр.

Количество 

сегментов Hf

Содержание, aт.% Толщина, 

мкм

Скорость роста, 

нм/мин
Ra, нм

Mo Hf Si B

1 0 34 0 61 5 8 200 35

2 2 32 6 57 5 9 225 10

3 4 27 17 56 – 9 225 7
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тость покрытий (рис. 1, в) снижалась в ряду: обр. 1 

(35 нм) → обр. 2 (10 нм) → обр. 3 (7 нм), что можно 

связать с подавлением столбчатого роста и уплот-

нением структуры при введении гафния.

Для покрытия 1 на рентгенограмме (рис. 1, б) 

наблюдались острые пики подложки Al2O3 

(ICDD 46-1212) и высокоинтенсивные пики 

h-MoSi2 (ICDD 80-4771). Размер зерна h-MoSi2, 

определенный по формуле Дебая—Шеррера по са-

мой интенсивной линии (110), составил ~130 нм. 

Для покрытия 2 помимо пиков Al2O3 и h-MoSi2 

выявлялся уширенный пик в положении 2θ =

= 35°÷45°, связанный с образованием фазы HfB2 

(ICDD 30-0612). Размер кристаллитов h-MoSi2 (110) 

снизился при введении Hf в состав покрытий и 

составил ~55 нм. В случае образца 3 выявлены 

уширенные пики, которые можно трактовать как 

принадлежащие аморфной фазе. Если допустить, 

что покрытие имеет нанокристаллическую струк-

туру, то такая форма пиков может быть обусловле-

на уменьшением размеров кристаллитов h-MoSi2 

до ~2 нм.

Параметры решетки h-MoSi2 для покрытия 1 

не отличались от значений, полученных для по-

рошкового эталона h-MoSi2 (a = 0,460 и c = 0,657 

нм), в то время как для образца 2 наблюдалось по-

вышение величины а до 0,466 нм, что может быть 

связано с растворением Hf в MoSi2, а также с от-

клонением от стехиометрии и наличием внутрен-

них напряжений. 

Механические свойства 

и трещиностойкость покрытий

Покрытие 1 характеризовалось максимальны-

ми твердостью (H = 27 ГПа), упругим восстанов-

лением (W = 62 %) и модулем Юнга (E = 370 ГПа), 

что может быть связано с его нанокомпозитной 

структурой (табл. 2). Введение гафния привело к 

падению всех этих показателей. Твердость образ-

цов 2 и 3 снизилась на 50 и 40 % соответствен-

но по сравнению с базовым. В случае покрытия 

2 это может быть связано с отклонением от оп-

тимального размера зерна и частичной аморфи-

зацией структуры [12]. Также нельзя исключать 

Рис. 1. СЭМ-изображения поперечных изломов (a), рентгенограммы (б) и изображения поверхности покрытий, 

полученные методом оптической профилометрии (в)

Fig. 1. Cross-sectional SEM images (a), XRD patterns (б) and coating surface images obtained by optical profilometry (в)

в

a б
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влияние увеличения объема межзеренных гра-

ниц на твердость покрытий [13]. Базовый обра-

зец 1 обладал крупнозернистой структурой с вы-

раженными границами столбчатых зерен, при 

этом их доля относительно невысока. Уменьше-

ние размера зерна и формирование второй фа-

зы (обр. 2) привело к росту объема межзеренных 

границ, облегчающих разрушение по механизму 

зернограничного скольжения дислокаций, что, 

в свою очередь, способствует снижению меха-

нических характеристик. Покрытие 3 показало 

уровень твердости, характерный для аморфных 

материалов [14, 15]. 

Согласно микрофотографиям поверхности по-

сле микроиндентирования базового покрытия 1 

при нагрузке 0,25 H, трещин по границам и внутри 

отпечатка не обнаружено, для образца 2 наблю-

далось образование радиальных трещин длиной 

2,0—3,3 мкм, а поведение образца 3 с максималь-

ной концентрацией гафния аналогично базовому 

покрытию. Увеличение нагрузки до 0,5 Н при-

вело к образованию радиальных трещин длиной 

~0,9 мкм по границам отпечатка покрытия 1, для 

образца 2 размер трещин увеличился до 4,5—

6,0 мкм, а на поверхности покрытия 3 они не были 

обнаружены. Микрофотографии отпечатков после 

микроиндентирования при нагрузке 1 Н показаны 

на рис. 2. Для образцов 1 и 2 длины радиальных 

трещин составили ~2,5 и 8,7—13,0 мкм соответ-

ственно. 

Вязкость разрушения (табл. 2), рассчитанная 

по длине радиальных трещин [16], для образцов 1 

и 2 составила K1с = 3,26 и 0,26 МПа·м0,5. В покры-

тии 3 радиальные трещины не наблюдались, что 

свидетельствует о его наилучшей трещиностойко-

сти. Это может быть связано с подавлением столб-

чатого роста зерен, уменьшением межзеренной 

пористости и формированием структуры с низ-

ким уровнем дефектов. Согласно литературным 

данным вязкость разрушения объемного MoSi2 

составляет 3,0 МПа·м0,5 [17, 18]. Для сплавов Mo—

Si—B с содержанием 5 ат.% бора параметр K1с со-

ставляет 7,3 МПа·м0,5 [19]. 

Коррозионная стойкость

Потенциал свободной коррозии покрытия 1 в 

серной кислоте составил ϕ = +275 мВ (см. табл. 2), 

добавка гафния (обр. 2) привела к его снижению до 

Таблица 2. Механические и электрохимические свойства покрытий

Table 2. Mechanical and electrochemical properties of coatings

№ обр. H, ГПa W, % E, ГПa H/E H3/E2, ГПa K1с, МПа·м0,5 ϕ, мВ icorr, мкА/cм2

1 27 62 370 0,072 0,144 3,26 +275 0,1

2 14 41 264 0,053 0,039 0,26 +245 3,5

3 17 51 225 0,075 0,097 – +275 0,08

Рис. 2. Микрофотографии отпечатков после микроиндентирования при нагрузке 1 Н 

для покрытий 1 (a), 2 (б) и 3 (в)

Fig. 2. Micrographs of failure zones after microindentation at a load of 1 N for coatings 1 (a), 2 (б) and 3 (в)

a б в
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245 мВ, а у покрытия 3 значение ϕ было аналогич-

но полученному для базового образца. 

Плотность тока коррозии образца 1 составля-

ла icorr = 0,1 мкА/см2. Максимальную ее величину 

icorr = 3,5 мкА/см2 показало покрытие, осажден-

ное с использованием 2 сегментов Hf. Плотность 

тока коррозии покрытия 3 несколько снизилась 

по сравнению с базовым образцом и составила 

0,08 мкА/см2. 

Различия в коррозионной стойкости могут 

быть связаны как со структурными особенностя-

ми, так и с уровнем шероховатости поверхности 

покрытий. Так, образцы 1 и 2, обладающие столб-

чатой структурой и высокой шероховатостью по-

верхности, показали пониженную коррозионную 

стойкость, а покрытие 3, характеризующееся ми-

нимальным уровнем шероховатости (Ra = 7 нм) и 

аморфной структурой с отсутствием межзеренных 

границ, обладало лучшей стойкостью к коррозии.

Жаростойкость

Графики кинетики окисления покрытий пред-

ставлены на рис. 3. Для образцов 1 и 2 наблю-

далось резкое падение массы Δm/s = –0,0022 и 

–0,0055 г/см2 вследствие постепенного отслое-

ния покрытий вплоть до 60 мин выдержки. По-

сле полного отслоения их масса практически не 

изменялась. Отслоение образцов может быть об-

условлено столбчатой структурой, по границам 

зерен которой кислород диффундирует вглубь по-

крытия [20]. Отметим, что потеря массы по пара-

болическому закону, наблюдаемая для образцов 1 

и 2, характерна для покрытий состава Mo—Si—B 

[21]. Для образца 3 кривая зависимости измене-

ния массы от времени отжига имела линейный ха-

рактер, при этом скорость окисления составляла 

0,05 мг/(см2·мин). Масса этого покрытия прак-

тически не изменялась в ходе всего испытания 

(Δm/s = +0,0002 г/см2 при τ = 300 мин).

Так как покрытия Mo—Si—B и Mo—Hf—Si—В, 

изученные ранее [8, 10], показали хорошую стой-

кость вплоть до t = 1500 °C, в настоящей работе бы-

ли проведены отжиги именно при данной темпе-

ратуре с выдержкой 10 мин. 

Результаты СЭМ поверхности покрытий (рис. 

4) показали, что базовый образец Mo—Si—B окис-

ляется с образованием SiO2. На микрофотогра-

фиях видны темные участки, соответствующие 

по составу материалу подложки, что говорит о ча-

стичном отслоении покрытия. Толщина оксидно-

го слоя базового покрытия составила h = 4,4 мкм. 

Также на границе подложка—покрытие наблю-

дался оксидный слой (h ~ 1,5 мкм) на основе SiO2, 

образовавшийся в результате диффузии кислорода 

по границам столбчатых зерен. 

Покрытие 2 также частично отслоилось при 

t = 1500 °С. Оксидная пленка толщиной 7 мкм со-

стояла из зерен HfOx, расположенных в аморфной 

матрице SiO2. На поверхности образца 3 также об-

разовался плотный оксидный слой на основе SiO2 

с минимальной толщиной 3,6 мкм, содержащий 

зерна HfOx эллипсоидной формы. 

Отметим, что уменьшение размера зерна и уве-

личение доли аморфной фазы при введении гаф-

ния способствовало росту жаростойкости базово-

го покрытия. Более плотная (обр. 2) и аморфная 

(обр. 3) структура препятствовала диффузии ато-

мов кислорода вглубь покрытий, о чем свидетель-

ствует отсутствие слоя SiO2 на границе покрытие—

подложка для этих образцов. 

Таким образом, покрытия Mo—Si—B и Mo—

Hf—Si—В (4Hf) отслаивались при t = 1000 и 1500 °С 

в результате диффузии кислорода по границам 

столбчатых зерен. Лучшую жаростойкость пока-

зал образец Mo—Hf—Si—B (4Hf) за счет плотной 

аморфной структуры [22]. Это хорошо соотносится 

с литературными данными [23, 24].

Заключение

Методом магнетронного распыления с исполь-

зованием мишени Mo—Si—B, оснащенной 2 или 

Рис. 3. Зависимость изменения массы покрытий (1–3) 

от времени отжига при t = 1000 °С

Fig. 3. Specific mass change versus annealing time 

for coatings (1–3) at t = 1000 °С
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4 сегментами Hf, получены покрытия системы 

Mo—(Hf)—Si—B. Образцы Mo—Si—B и Mo—Hf—

Si—B (2Hf) характеризовались столбчатой струк-

турой. Введение гафния в состав покрытий 

Mo—Si—B привело к увеличению их толщины и 

скорости роста на 20 %. Установлено, что повы-

шение содержания Hf от 0 до 6 ат.% способствует 

снижению размера кристаллитов фазы h-MoSi2 

со 130 до 55 нм, а дальнейшее его повышение 

до 17 ат.% привело к полной аморфизации по-

крытий.

Базовый образец Mo—Si—B характеризовался 

максимальной твердостью 27 ГПа, а добавка 6 и 

17 ат.% Hf снизила ее в 1,9 и 1,6 раза соответствен-

но. В покрытиях Mo—Si—B и Mo—Hf—Si—B (2Hf) 

наблюдалось образование радиальных трещин 

при максимальной нагрузке 1Н, в то время как 

образец Mo—Hf—Si—B (4Hf) показал наилучшую 

трещиностойкость за счет бездефектной аморф-

ной структуры. 

По результатам электрохимических испыта-

ний установлено, что коррозионная стойкость по-

крытий возрастает в ряду Mo—Hf—Si—B (2Hf) →
→ Mo—Si—B → Mo—Hf—Si—B (4Hf). 

Рис. 4. Вид сверху и поперечный излом покрытий Mo–Si–B (a, б), Mo–Hf–Si–B (2Hf) (в, г) 

и Mo–Hf–Si–B (4Hf) (д, е) после отжига при t = 1500 °С в течение 10 мин

Fig. 4. Top-view and cross-section SEM images of Mo–Si–B (a, б), Mo–Hf–Si–B (2Hf) (в, г) 

and Mo–Hf–Si–B (4Hf) (д, е) coatings annealed at t = 1500 °C for 10 min

a б

д

в г

е
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Исследование кинетики окисления при тем-

пературе 1000 °С показало, что базовое покры-

тие и покрытие с минимальным содержанием Hf 

окисляются по параболическому закону, при этом 

максимальная потеря массы составляла –0,0022 

и –0,0055 г/см2 соответственно. Покрытие с мак-

симальным содержанием Hf окислялось по ли-

нейному закону со скоростью 0,05 мг/(см2·мин) 

и характеризовалось наименьшей потерей массы 

(–0,0002 г/см2). Лучшую жаростойкость при t =

= 1500 °С также показал образец Mo—Hf—Si—B 

(4Hf) за счет плотной бездефектной структуры и 

образования оксидного слоя SiO2 + HfOx.
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из смесей порошков карбида хрома и титана в режиме наплавки

© 2022 г.  А.В. Крохалев, В.О. Харламов, Д.Р. Черников, С.В. Кузьмин, В.И. Лысак

Волгоградский государственный технический университет (ВолгГТУ), Россия 

Статья поступила в редакцию 01.03.22 г., доработана 27.04.22 г., подписана в печать 10.05.22 г.

Аннотация: Представлены результаты исследований микроструктуры, химического и фазового составов покрытий, на-
плавленных на стальную подложку с использованием скользящего взрывного нагружения смесей порошков карбида хро-
ма (Cr3C2) и титана. Равновесный фазовый состав покрытий рассчитывали путем численного термодинамического мо-
делирования с использованием программного комплекса Thermo-Calc. Исследование структуры и элементного состава 
проводили с помощью растрового электронного микроскопа FEI Versa 3D с интегрированной системой микрорентгено-
спектрального энергодисперсионного анализа EDAX Apollo X. Для проведения рентгеноструктурного фазового анализа 
использовали дифрактометр Bruker D8 Advance. Показано, что при нагружении порошкового слоя скользящей детонаци-
онной волной может быть реализован его сдвиг по поверхности подложки за счет горизонтальной составляющей массо-
вой скорости частиц спрессованного материала. Сдвиг приводит к оплавлению внутреннего слоя спрессованного порош-
ка и поверхностного слоя подложки в результате трения. Наличие жидкой фазы препятствует торможению спрессованного 
порошкового слоя, в результате чего большая его часть выносится с поверхности подложки. Оставшаяся на поверхности 
жидкая фаза претерпевает быструю закалку за счет теплоотвода в подложку и образует наплавленное покрытие, содержа-
щее в своем составе компоненты как исходной порошковой смеси, так и покрываемой подложки. Установлено, что струк-
тура наплавленного слоя отличается крайне высокой дисперсностью (размер зерна не превышает 250 нм), а его фазовый 
состав оказывается близким к термодинамически равновесному. При использовании порошковых смесей карбида хрома 
с 40 % титана формируется покрытие, состоящее из карбида титана с металлической связкой на основе твердых раство-
ров железа и титана в хроме.

Ключевые слова: карбид хрома, титан, карбид титана, хром, взрывное прессование, наплавка взрывом.

Крохалев А.В. – докт. техн. наук, декан факультета технологии конструкционных материалов, ВолгГТУ 
(400005, Волгоград, пр-т Ленина, 28). E-mail: kroch58@yandex.ru.

Харламов В.О. – канд. техн. наук, вед. инженер Центра коллективного пользования «Физико-химические методы 
исследования», ВолгГТУ. E-mail: harlamov_vo@mail.ru.

Черников Д.Р. – аспирант кафедры «Оборудование и технология сварочного производства» (ОТСП), ВолгГТУ. 
E-mail: chernikovdr@yandex.ru.

Кузьмин С.В. – докт. техн. наук, профессор кафедры ОТСП, проректор ВолгГТУ. E-mail: weld@vstu.ru.

Лысак В.И. – докт. техн. наук, академик РАН, проф., зав. кафедрой ОТСП, науч. руководитель ВолгГТУ. 
E-mail: lysak@vstu.ru.

Для цитирования: Крохалев А.В., Харламов В.О., Черников Д. Р., Кузьмин С.В., Лысак В.И. Использование нагружения 
взрывом для получения покрытий из смесей порошков карбида хрома и титана в режиме наплавки. Известия вузов. 
Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2022. Т. 16. No. 2. С. 70–78. 
DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2022-2-70-78.

Using explosion loading to obtain coatings of chromium carbide and titanium mixtures 

in deposition mode
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Abstract: The paper presents the results of studies into the microstructure, chemical and phase composition of coatings depos-
ited on a steel substrate using the sliding explosive loading of Cr3C2 chromium carbide and titanium powder mixtures. The equilib-
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Введение

В настоящее время в промышленности до-

статочно широко применяются износостойкие 

порошковые покрытия, получаемые из смесей 

порошков карбидов тугоплавких металлов (WC, 

TiC, Cr3C2 и т.п.) с металлической связкой (Co, Ni, 

нихром и др.) [1—6]. При этом используются раз-

личные технологии их нанесения, в числе которых 

особое место занимает метод получения порошко-

вых покрытий взрывом [7]. Он позволяет реали-

зовать экстремально высокий уровень давлений и 

добиться уплотнения порошковых смесей карби-

дов с металлами до практически беспористого со-

стояния на стадии прессования [8—13] без исполь-

зования последующего спекания [14—17].

При нанесении порошковых покрытий взрыв-

ным методом наиболее часто применяется и в 

наибольшей степени исследована схема взрыв-

ной обработки, предусматривающая размещение 

исходной порошковой смеси непосредственно на 

поверхности плакируемой заготовки и ее нагруже-

ние плоской нормально падающей детонационной 

волной через промежуточную прокладку, отделя-

ющую продукты взрыва от порошка (рис. 1, а). 

rium phase composition of coatings was calculated by computational thermodynamic modeling using the Thermo-Calc software 
package. The structure and elemental composition were studied using a FEI Versa 3D scanning electron microscope with an inte-
grated EDAX Apollo X system for energy dispersive X-ray microprobe analysis. A Bruker D8 Advance diffractometer was used for 
X-ray phase analysis. It was shown that when the powder layer is loaded by a sliding detonation wave, it can be shifted along the 
substrate surface due to the horizontal mass velocity component of compacted material particles. This shift causes the inner 
layer of the compacted powder and the surface layer of the substrate to melt as a result of friction. The presence of a liquid 
phase prevents the compacted powder layer deceleration so that the major part of it is removed from the substrate surface. 
The liquid phase remaining on the surface undergoes rapid quenching due to heat removal into the substrate and forms a de-
posited coating containing both the components of the initial powder mixture and the components of the substrate to be coated. 
It was established that the deposited layer structure features by extremely high dispersion (grain size does not exceed 250 nm), 
and its phase composition turns out to be close to a thermodynamically equilibrium one. When using powder mixtures of chro-
mium carbide with 40% titanium, a coating is formed consisting of titanium carbide with a metal binder based on solid solutions 
of iron and titanium in chromium.

Keywords: chromium carbide, titanium, titanium carbide, chromium, explosive pressing, coating by explosion.
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При использовании этой схемы обрабатыва-

емый порошковый слой остается неподвижным 

относительно покрываемой поверхности, разогре-

вается за счет адиабатического сжатия, консолиди-

руется и соединяется с поверхностью заготовки по 

механизму сварки давлением в твердой фазе [7, 9, 

13]. При этом необходимым условием образования 

прочных границ между структурными составляю-

щими покрытия является достижение температу-

рой разогрева порошка значений, превышающих 

0,35—0,40 абсолютной температуры плавления 

основного карбида материала покрытия, что срав-

нительно легко [7] реализуется на практике в слу-

чае применения Cr3C2, но может вызвать большие 

трудности при использовании более тугоплавких 

карбидов (например, TiC) вследствие необходимо-

сти применения более мощных зарядов взрывчато-

го вещества, способных вызвать эффект аномаль-

ного сжатия и появления пенообразных структур 

[7, 18].

Одним из путей решения указанной проблемы 

может быть переход к скользящему нагружению 

(см. рис. 1, б), широко применяющемуся в прак-
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тике сварки взрывом [28], а также при высокотем-

пературном ударном синтезе [29]. В этом случае за 

счет горизонтальной составляющей массовой ско-

рости за фронтом двигающейся по порошку удар-

ной волны при сравнительно небольших высотах 

заряда взрывчатого вещества (ВВ) возможен сдвиг 

порошкового слоя по поверхности подложки, ко-

торый ведет к дополнительному разогреву за счет 

трения и появлению жидкой фазы на поверхности 

их раздела. В этих условиях будет реализован ре-

жим наплавки порошкового покрытия [19—22]. 

Образование жидкости приведет к изменению 

фазового состава материала, а интенсивный те-

плоотвод в подложку обеспечит высокую скорость 

охлаждения и, как следствие, формирование мел-

кодисперсной структуры полученного покрытия. 

Последнее предположение требует, однако, экспе-

риментальной проверки, что и явилось основной 

целью данного исследования.

Материалы и методика исследований

При проведении исследований использовали 

смеси порошков карбида хрома и титана. Поро-

шок Cr3C2 состоял из частиц округлой формы со 

средним размером 3,5 мкм (рис. 2, а, в). Частицы 

Ti имели неправильную губчатую форму и макси-

мальный размер до 70 мкм (рис. 2, б, г). 

Подобный выбор химического и гранулометри-

ческого составов исходной порошковой смеси был 

связан с имеющимися данными [7] о возможности 

протекания в ней при взрывном прессовании хи-

мического взаимодействия между компонентами, 

приводящего к появлению новых фаз. 

Для выбора содержания титана в исходной сме-

си с использованием пакета термодинамического 

моделирования фазовых равновесий Thermo-Calc 

был построен квазибинарный политермический 

разрез системы Cr—C—Ti, соответствующий раз-

личным соотношениям Cr3C2 и Ti (рис. 3). Его ана-

лиз показал, что полное исчезновение исходных 

фаз в результате химического реагирования ком-

понентов в рассматриваемой системе возможно 

при содержании Ti > 16÷17 мас.%. При этом термо-

динамически равновесными продуктами взаимо-

действия являются кабид титана (TiC) и обеднен-

ные углеродом карбиды хрома (Cr7C3 и Cr23C6). 

Начиная с содержания Ti в переделах 25—27 мас.% 

среди равновесных фаз в системе появляется Cr 

(точнее — твердый раствор титана в хроме). Ис-

ходя из этого, количество титана в исходной сме-

си порошков было выбрано равным 40 мас.%, что 

должно было создать предпосылки для получения 

двухфазной структуры TiC—Cr и формирования 

покрытия из соответствующего твердого сплава, 

подобного получаемым с тем или иным успехом 

другими методами [23—24].

Взрывную обработку проводили с использова-

нием схемы ударно-волнового прессования, при-

веденной на рис. 1, б. В качестве ВВ применяли 

традиционные для сварки взрывом смесевые ам-

миачно-селитренные вещества на основе аммо-

нита № 6ЖВ со скоростью детонации от 1,7 до 

4,0 км/с. Высота заряда составляла 40 мм, толщина 

Рис. 1. Схема нагружения порошка плоской нормально падающей (а) и скользящей (б) детонационной волной

1 – электродетонатор, 2 – детонирующий шнур, 3 – заряд ВВ, 4 – промежуточная прокладка, 5 – порошок, 

6 – стальное основание, 7 – песчаная подушка

Fig. 1. Scheme of powder loading by a plane normally incident (a) and sliding (b) detonation wave

1 – electric detonator, 2 – detonating cord, 3 – explosive charge, 4 – intermediate gasket, 5 – powder, 6 – steel base, 7 – sand cushion

a б
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Рис. 2. Размер и форма частиц используемых порошков Cr3C2 (а, в) и Ti (б, г)

Растровый электронный микроскоп (РЭМ) Versa 3D, FEI, Чехия 

Fig. 2. Size and shape of the particles of the powders used Cr3C2 (а, в) and Ti (б, г)

Scanning electron microscope (SEM) Versa 3D, FEI, Czech Republic 

Рис. 3. Квазибинарное сечение Cr3C2–Ti системы Cr–C–Ti

Fig. 3. Quasi-binary section Cr3C2–Ti of the Cr–C–Ti system

a б

в г
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исходного слоя порошка — 7 мм, а стальной про-

межуточной прокладки между ВВ и порошком — 

0,75 мм. Расчет реализуемых в процессе прессо-

вания параметров сжатия осуществляли путем 

компьютерного анализа ударно-волновых взаи-

модействий между элементами схемы нагружения 

методом (p, u)-диаграмм. Температуру разогрева 

порошка в падающей ударной волне определяли 

исходя из найденного по значениям массовой ско-

рости частиц порошка приращения его внутрен-

ней энергии [25].

Исследование структуры и химического соста-

ва фаз исходных порошковых смесей и полученных 

в результате ударно-волнового нагружения консо-

лидированных материалов проводили с помощью 

многофункционального растрового электронного 

микроскопа Versa 3D (FEI, Чехия) с интегриро-

ванной системой фокусированного ионного пучка 

для изготовления фольги и системой микрорент-

геноспектрального энергодисперсионного анали-

за Apollo X (EDAX, США). Для проведения рент-

геноструктурного фазового анализа использовали 

дифрактометр D8 Advance («Bruker», Германия).

Результаты исследований 

и их обсуждение

Результаты опытов показали, что реализация 

режима наплавки при скользящем взрывном на-

гружении порошковой смеси выбранного состава 

возможна только при использовании в качестве 

взрывчатого вещества аммонита № 6ЖВ без доба-

вок аммиачной селитры (см. таблицу). 

Достигаемая при этом массовая скорость час-

тиц порошка за фронтом падающей ударной вол-

ны обеспечивает разогрев порошкового материала 

за счет адиабатического сжатия на 509 °С, что явно 

недостаточно для его оплавления. Это указывает на 

тот факт, что формирование наплавленного слоя в 

рассматриваемых условиях действительно происхо-

Рис. 4. Проявление сдвига и выноса спрессованного порошкового слоя Cr3C2–Ti при скользящем нагружении

а – общий вид образцов, б – сохранение порошкового слоя на начальном участке

Fig. 4. Manifestation of shear and removal of the compressed Cr3C2–Ti powder layer under sliding loading

a – general view of the samples, б – preservation of the powder layer in the initial section

Влияние используемого взрывчатого вещества на параметры ударно-волнового нагружения 

и режим формирования покрытия

Effect of the explosive used on shock-wave loading parameters and coating formation conditions

Состав ВВ 

(аммонит/ 

аммиачная 

селитра), %

Параметры ударно-волнового сжатия

Режим 

формиро вания 

покрытия

Скорость перемещения 

ударной волны вдоль 

подложки, км/с

Массовая скорость 

за фронтом падающей 

ударной волны, км/с

Температура разогрева 

порошка в ударной 

волне, °C

6ЖВ 4,0 0,867 509 Наплавка

50/50 2,7 0,583 230 Напрессовка

33/66 2,3 0,496 166 Напрессовка

25/75 1,7 0,365 90 Напрессовка

a б
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дит в процессе сдвига спрессованного порошкового 

слоя по поверхности подложки. Внешний вид заго-

товки с покрытием (рис. 4) также свидетельствует о 

справедливости данного предположения.

Толщина наплавленного слоя составляет по-

рядка 75 мкм (рис. 5, а), а его фазовый состав 

(рис. 5, в) близок к предсказанному термодина-

мически равновесному для сплава Cr3C2—Ti с 

выбранным 40 %-ным содержанием титана (см. 

рис. 3) с тем отличием, что в нем кроме TiC и Cr 

присутствует фаза Cr0,7Fe0,3, имеющая кубичес-

кую решетку и образующаяся обычно в сплавах, 

содержащих Cr и Fe в присутствии азота [26, 27]. 

Все фазовые составляющие отчетливо различимы 

Рис. 5. Толщина (а), микроструктура (б) 

и фазовый состав (в) наплавленного слоя, 

образованного на поверхности стальной 

подложки при скользящем взрывном 

нагружении

Fig. 5. Thickness (а), microstructure (б) 

and phase composition (в) of the deposited 

layer formed on the surface of the steel substrate 

under sliding explosive loading

Рис. 6. Химический состав слоя, образовавшегося на поверхности стальной подложки 

в результате наплавки взрывом 

Fig. 6. Chemical composition of the layer formed on the surface of the steel substrate as a result of surfacing by explosion

a б

в
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в структуре слоя (рис. 5, б) и отличаются высокой 

дисперсностью (0,15—0,25 мкм), что, в свою оче-

редь, свидетельствует о больших скоростях охлаж-

дения расплава за счет интенсивного отвода тепла 

в подложку.

Исследование химического состава наплавлен-

ного слоя подтвердило, что он действительно со-

держит не только элементы исходной порошковой 

смеси (Ti, Cr, C), но и Fe (рис. 6). Распределение 

элементов по толщине слоя отличается выражен-

ной неоднородностью (рис. 7), что исключает воз-

можность использования (для объяснения при-

сутствия в нем железа) гипотезы о диффузионном 

взаимодействии компонентов порошковой прес-

совки и стального основания и свидетельствует об 

оплавлении материала подложки и его механиче-

ском перемешивании с оплавленной частью по-

рошкового слоя.

Выводы

1. На примере смесей порошков карбида хрома 

и титана показано, что при нагружении порошко-

вого слоя скользящей детонационной волной мо-

жет быть реализован его сдвиг по поверхности 

подложки за счет горизонтальной составляющей 

массовой скорости частиц спрессованного мате-

риала. 

2. Сдвиг приводит к оплавлению внутреннего 

слоя спрессованного порошка и поверхностного 

слоя подложки в результате трения. Наличие жид-

кой фазы препятствует торможению спрессован-

ного порошкового слоя, в результате чего большая 

его часть выносится с поверхности подложки.

3. Оставшаяся на поверхности жидкая фаза 

претерпевает быструю закалку за счет теплоотво-

да в подложку и образует наплавленное покрытие, 

содержащее компоненты как исходной порошко-

вой смеси, так и покрываемой подложки. 

4. Структура наплавленного слоя отличается 

крайне высокой дисперсностью (размер зерна не 

превышает 250 нм), а его фазовый состав оказыва-

ется близким к термодиномически равновесному. 

При использовании порошковых смесей карбида 

хрома с 40 мас.% титана формируется покрытие, 

состоящее из карбида титана с металлической 

связкой на основе твердых растворов железа и ти-

тана в хроме.

Рис. 7. Распределение элементов по толщине наплавленного слоя

Fig. 7. Distribution of elements by the thickness of the deposited layer
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жизни после тяжелой болезни 

скончался Станислав Степано-

вич Набойченко. Вся жизнь 

Станислава Степановича была 

связана с Уральским политехни-

ческим институтом (УПИ, г. Ека-

теринбург). Ректор, декан, заве-

дующий кафедрой, член-корре-

спондент РАН, доктор техниче-

ских наук, профессор – его вклад 

в науку и образование сложно 

переоценить. С.С. Набойченко 

много сил отдал воспитанию 

студентов, вел огромную общест-

венную работу. Лучшим резуль-

татом его деятельности стали его 

многочисленные ученики, дру-

зья и коллеги. Остались его книги и научные ста-

тьи. Станислав Степанович много лет возглавлял 

ведущую научную школу «Металлургия цветных 

металлов». Его идеи лежат в основе технологиче-

ских процессов, используемых на ведущих метал-

лургических предприятиях России.

Станислав Степанович родился 25 марта 1942 г. 

в г. Симферополе. В 1963 г. он окончил Уральский 

политехнический институт по специальности 

«Металлургия цветных металлов». В 1986–2007 гг. 

С.С. Набойченко возглавлял УПИ–УГТУ, с 1988 

по 2018 г. заведовал кафедрой металлургии тяже-

лых цветных металлов этого вуза, а также являлся 

председателем Совета ректоров вузов Свердлов-

ской области (1992–2013 гг.) и Уральского феде-

рального округа (2001–2013 гг.), вице-президентом 

Российского союза ректоров (2005–2013 гг.).

Годы его руководства крупнейшим уральским 

вузом выпали на лихолетье 1990-х годов и непро-

стое начало нового тысячелетия. При С.С. Набой-

ченко УГТУ–УПИ (ныне УрФУ) не только при-

умножил славу ведущего центра инженерной под-

готовки, но и окреп на пути к становлению феде-

ральным университетом.

Станислав Степанович Набойченко – член-

корреспондент РАН по специальности «Физико-

химия и технология неорганических материалов» 

Памяти Станислава Степановича Набойченко

(25.03.1942–20.04.2022)

(2000 г.), дважды лауреат премии 

Правительства Российской Фе-

дерации в области образования 

за 2000 и 2005 гг., заслуженный 

деятель науки и техники РФ 

(1992 г.), почетный работник нау-

ки и высшего образования (Мон-

голия, 1988 г.), академик 8 обще-

ственно-научных международ-

ных и российских академий, член 

Американского общества инже-

неров-металлургов (с 1995 г.), 

заслуженный металлург РФ 

(2001 г.), почетный доктор Мон-

гольского (1992 г.) и Оренбург-

ского (1998 г.) технических уни-

верситетов, почетный профессор 

химико-металлургического ин-

ститута НАН (г. Караганда, Казахстан), почетный 

профессор Уральского федерального универси-

тета (2018 г.). Он был членом редакционных кол-

легий общероссийских журналов «Студенчество: 

диалоги о воспитании», «Университетское управ-

ление», «Высшее образование в России», а также 

профильных: «Известия вузов. Цветная металлур-

гия» (с 1986 г.), «Комплексное использование ми-

нерального сырья» (Казахстан, с 1999 г.), «Цветные 

металлы» (с 1997 г.), «Известия вузов. Порошко-

вая металлургия и функциональные покрытия» 

(с 2007 г.). 

С.С. Набойченко награжден орденами «За за-

слуги перед Отечеством» III, IV степеней, меда-

лью «За научный вклад в образование России» 

(2013 г.), золотым знаком Почета за заслуги пе-

ред УГМК (2015 г.). Он – лауреат Всероссий-

ской премии П.П. Бажова (2013 г.), премии РАН 

им. И.П. Бардина (2016 г.), премии губернатора 

Свердловской области в номинации «За особые за-

слуги в развитии высшего образования Свердлов-

ской области» (2016 г.). 

Друзья, коллеги и тысячи выпускников по все-

му миру всегда будут помнить Станислава Сте-

пановича как доброго наставника, авторитетного 

ученого, выдающегося организатора и мудрого ру-

ководителя. Светлая память…
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Статья, направляемая в редакцию, должна содержать ори-

гинальные авторские научные результаты и соответствовать 

тематическим разделам журнала «Известия вузов. Порошковая 

металлургия и функциональные покрытия»:

• Процессы получения и свойства порошков
• Теория и процессы формования и спекания порошковых 

материалов
• Самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС)
• Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы
• Пористые материалы и биоматериалы
• Материалы и покрытия, получаемые методами аддитивных 

технологий
• Модифицирование поверхности, в том числе пучками 

заряженных частиц, потоками фотонов и плазмы
• Наноструктурированные материалы и функциональные 

покрытия
• Применение порошковых материалов и функциональных 

покрытий

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

же любой информации, которая может быть отнесена к государ-

ственной или коммерческой тайне, гарантируют достоверность 

и воспроизводимость результатов исследований по приведен-

ным в публикации методикам. 

Авторы принимают на себя обязательство не направлять 

одну и ту же или близкую по содержанию рукопись в редакции 

других журналов до получения окончательного заключения от 

редакции нашего журнала.

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

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

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

2) данные об авторах на русском и английском языках, которые 

содержат ФИО полностью, сведения об ученой степени, ученом 

звании, должности; наименование структурного подразделения 

и организации, почтовый адрес организации, включая индекс; 

контактные телефоны, электронные адреса авторов, жирным 
шрифтом выделяется ответственный автор (указывается его мо-

бильный телефон), с которым редакция будет контактировать.

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

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

4) экспертное заключение о возможности публикации от 

аффилированной организации в отсканированном виде.

Статья и сопроводительные документы направляются в ре-

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

и следовать инструкции-подсказке). При возникновении про-

блем с загрузкой материалы можно отправить на электронный 

адрес редакции izv.vuz@misis.ru.

ПРАВИЛА ОФОРМЛЕНИЯ СТАТЬИ 

Максимальный объем рукописи при стандартном оформ-

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

страции и таблицы в тексте, должен быть не более 25 страниц. 

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

рисунки выполняются в форматах CDR, TIF, JPEG.

«Шапка» статьи должна включать УДК, заглавие, полный 

список авторов с указанием фамилий и инициалов, полные на-

звания организаций с указанием города и страны.

Структурированный основной текст с размещенными вну-

три него рисунками и таблицами должен содержать следующие 

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

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

ИНСТРУКЦИЯ ДЛЯ АВТОРОВ

Рекомендуются следующие шрифты: Times New Roman – для 

текста, Symbol – для греческих букв.

Используются физические единицы и обозначения, приня-

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

сительные атомные массы элементов – по шкале 12С, названия 

химических соединений – согласно терминологии ИЮПАК 

(IUPAC).

Формулы и схемы располагаются по месту в тексте статьи. 

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

измерения, цифры в тексте, а также простые математические или 

химические формулы должны набираться в текстовом режиме 

без использования редактора формул. Выносные математические 

формулы (оформляемые отдельной строкой) должны набираться 

с использованием редактора формул (Equation), причем должны 

применяться общие установки шрифтов, размера символов и их 

размещения (их принудительное ручное изменение для отдель-

ных символов или элементов формул не допускается!).

Таблицы должны нумероваться в порядке упоминания их в 

тексте и иметь тематические названия на русском и английском 

языках. При создании таблиц необходимо использовать воз-

можности MS Word. Таблицы, набранные вручную с помощью 

пробелов или табуляций, не допускаются. Все графы в таблицах 

должны иметь заголовки. В «шапке» таблиц по возможности 

указываются буквенные обозначения параметров и единицы их 

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

Иллюстрации нумеруются по порядку упоминания их в тек-

сте арабскими цифрами. В тексте должны быть ссылки на все 

рисунки. Каждый рисунок сопровождается подрисуночной 

подписью на русском и английском языках. На фотографиях 

(например, структур) обязательно должны быть указаны мас-

штаб и увеличение прибора. 

Графики и диаграммы желательно готовить в векторных гра-

фических редакторах. Штриховые иллюстрации должны иметь 

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

Состав литературных источников должен отражать совре-

менное состояние научных исследований в рассматриваемой 

области. Количество литературных ссылок должно быть не 

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

источников. Приветствуется наличие DOI у публикаций. В 

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

российских журналах, которые переводятся на английский 

язык, необходимо приводить в списке «Литература/References» 

ссылки на русскоязычную и англоязычную версии. Ссылки на 

диссертации и их авторефераты, а также на патенты и авторcкие 

свидетельства допускаются при наличии их доступных элек-

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

графии должны иметь подчиненное значение и не превышать 

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

широкой научной общественности. Ссылки на неопубликован-

ные работы недопустимы. Самоцитирование не должно превы-

шать 15 % от общего числа источников.

В связи с вхождением журнала в международные базы ци-

тирования для русскоязычных источников необходим перевод 

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

строки). Названия русскоязычных журналов не переводятся на 

английский язык, а транскрибируются (строго в системе BSI – 

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

Так как базы цитирования не различают некоторые знаки 

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

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

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

деляется курсивом. 

Примеры оформления списка лит. источников можно ска-

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