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Аннотация. Эффективное использование материальных ресурсов заставляет активнее обращать внимание на отходы 
производства с целью не только простой их утилизации, но и их использования в качестве источника некоторых 
элементов и как компонентов порошковых материалов. Стальная стружка – сложный многокомпонентный 
материал на основе железа. Наличие примеси, например углерода, может оказывать влияние на диффузионное 
взаимодействие смеси стружки с порошком другого металла. В данной работе рассмотрен один из возможных 
вариантов диффузионного взаимодействия алюминия и стальной стружки в условиях вакуумного спекания 
с регулируемым нагревом. После спекания был проведен микроанализ структуры и определен фазовый состав 
продуктов взаимодействия. Выявлено, что в процессе спекания формируется многофазная структура, в которой не 
менее 30 % объема занимает алюминид железа FeAl. Несмотря на достаточно высокие температуры, фиксируются 
остатки алюминия и железа. Среди причин неполного превращения могут быть тугоплавкие продукты 
взаимодействия, тормозящие диффузию, а также примеси, влияющие на величину и направленность диффузионных 
потоков. Для подтверждения важной роли примесей в кинетике диффузионного взаимодействия рассмотрены 
модельные задачи роста интерметаллидной фазы между частицей плоской или сферической формы с окружающим 
ее алюминием. Учитывается появление перекрестных диффузионных потоков в области растущей фазы и, 
возможно, влияние примеси на концентрационный предел существования новой фазы. Найдены приближенные 
аналитические решения, которые позволяют проанализировать динамику роста области, занимаемой растущей 
фазой, в зависимости от параметров модели.  

Ключевые слова: металлическая стружка, реакционное спекание, диффузионное взаимодействие, интерметаллидная 
фаза, эксперимент, моделирование
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ВведениеВведение
Основу современных материальных ресурсов для 

металлообработки до сих пор составляют различные 
стали и сплавы на основе железа как наиболее рас-
пространенный и дешевый материал. Существует 
широкий ряд задач материаловедческого характера, 
направленных на решение проблем не только замены 
популярных сплавов на более высокоэффективные 
новые группы материалов, но и утилизации/воспро-
изводства уже отработанных изделий, деталей и отхо-
дов производства [1–4]. Наибольший объем отходов 
металлообработки формируется за счет обработки 
стальных заготовок с формированием металлической 
стружки [5; 6]. Следует иметь в виду, что стальная 
стружка – прежде всего сложный многокомпонент-
ный материал на основе железа, а вторым важным 
компонентом в стали является углерод [7]. 

В зависимости от марки стали в стружке при-
сутствуют и другие элементы в широком диапазоне 
концентраций. В частности, простейшие группы ста-
лей (например, сталь 45) могут содержать от 0,42 до 
0,5 мас. % углерода. Третьим заметным легирующим 
компонентом являются марганец (до 0,8 %), а также 
кремний (до 0,37 %). Согласно стандарту допускается 
присутствие хрома, меди и никеля (до 0,3 % каждого) 
и в малых количествах – фосфора и серы (не более 
0,035 %). Кроме того, стальная стружка – это продукт 
высокоскоростного процесса резания металлической 
заготовки, в результате чего на поверхности стружки 
формируется активированная высокодефектная 
структура [8]. 

Как правило, отходы металлообработки утили-
зируют в процессе повторной переплавки, а все тех-
нологические процессы ее сбора и транспортировки 

ориентированы на формование в более компактные 
брикеты с предварительной очисткой от продуктов 
окисления и взаимодействия с охлаждающей жидко-
стью (СОЖ) [9]. С другой стороны, можно рассматри-
вать стальную стружку как самостоятельный компо-
нент в порошковой (дисперсной) композиции с дру-
гими компонентами-элементами [10]. А поскольку 
измельченные частицы стальной стружки представ-
ляют собой многоэлементный состав, то становится 
актуальной задача прогнозирования процессов диф-
фузионного взаимодействия стружки и другого ком-
понента композиции в условиях нагрева. Понимание 
таких процессов будет способствовать развитию тех-
нологий получения не только новых материалов, но и 
способов утилизации металлических отходов. 

Цель настоящей работы заключалась в анализе 
влияния присутствия примесей на диффузионное 
взаимодействие компонентов в системе Al–Fe–C.

Методика экспериментаМетодика эксперимента
В качестве взаимодействующего компонента 

для композиции с участием измельченной стальной 
стружки использован алюминий. Система Al–Fe 
хорошо изучена и присутствует во многих исследо-
ваниях [11–16], где алюминий может выступать как 
матричный материал, так и в качестве легирующей 
добавки. Согласно диаграмме состояния Al–Fe [17] 
алюминий хорошо растворим в α-Fe, образуя широ-
кие области твердых растворов (до 32 ат. %), но его 
растворимость падает в γ-Fe до 1,285 ат. % при высо-
ких температурах. Железо имеет очень ограниченную 
растворимость в алюминии, не превышая 0,03 ат. % 
при эвтектической температуре 654 °С. Система 
характеризуется образованием 5 стабильных интер-

  anna-knyazeva@mail.ru
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металлидов Fe3Al, FeAl, FeAl2 , Fe2Al5 и FeAl3 , диапа-
зон существования которых варьируется в пределах 
t = 552÷1170 °С. 

В качестве модельного состава рассмотрена ком-
позиция из измельченной стальной стружки после 
обработки заготовки из стали 45 с добавлением 
порошка алюминия марки ПА-4. Соотношение ком-
понентов в смеси составляло 25 мас. % алюминия 
и 75 мас. % измельченной стальной стружки стали 45. 

Термообработку композиции осуществляли в ваку-
умной печи с регулируемым нагревом до 1000 °С. 
После спекания был проведен микроанализ струк-
туры и определен фазовый состав порошкового мате-
риала с провзаимодействовавшими компонентами.

Чтобы дать адекватное представление об осо-
бенностях продуктов обработки стальных заготовок 
(стружки), на рис. 1 приведены общий вид и мор-
фология поверхности фрагмента стальной стружки, 
а также ее микроструктура после спекания. Анализ 
содержания углеродной составляющей показал, 
что концентрация углерода не превышает 1,5 %. 
Особенности спекания стальной стружки детально 
исследованы в работе [18].

При добавлении алюминия к стальной стружке 
в результате активного процесса сплавообразования 
с синтезом интерметаллидов формируется много-
фазная структура (рис. 2), в которой не менее 30 % 
объе ма занимает алюминид железа FeAl. Несмотря 
на достаточно экзотермичный процесс взаимодейст-

Рис. 1. Общий вид (а) и морфология поверхности (б)  
стальной стружки из стали 45, а также ее микроструктура 

после измельчения и спекания при 1000 °С (в) 

Fig. 1. Appearance (a) and surface morphology (б)  
of the steel 45 grade swarf. Chip microstructure  
after fragmenting and sintering at 1000 °C (в)

Рис. 2. Микроструктура синтезированных  
порошковых продуктов 

состава 25 % Al + 75 % сталь 45
а – общий вид, б – внутричастичное распределение  

зерен-игл из алюминидов железа

Fig. 2. Microstructure of the synthesized powders  
(25 % Al + 75 % steel 45)

a – appearance, б – intraparticle distribution  
of iron aluminide needle-like grains
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вия Al и Fe, в продуктах вакуумного спекания порош-
ковой смеси рентгеноструктурный анализ фиксирует 
остатки Al (не менее 15 об. %) и Fe. То есть реакции 
взаимодействия алюминия и железа, которое явля-
ется основой стальной стружки из стали 45, не завер-
шаются в полном объеме даже при температуре спе-
кания 1000 °С, где Al фактически представлен в виде 
жидкой фазы.

По-видимому, в зоне контакта взаимодействую-
щих частиц, где имеет место диффузионное взаимо-
действие, присутствуют факторы, влияющие на 
динамику этих потоков и, как следствие, на полноту 
и завершенность фазовых превращений. Среди таких 
факторов могут быть:

– тугоплавкие продукты взаимодействия, тормо-
зящие диффузию;

– примеси, влияющие на величину и направлен-
ность диффузионных потоков; 

– дефекты структуры, определяющие особенно-
сти диффузии и реакций на микроуровне. 

Примеси могут явно не участвовать в образовании 
новых фаз, но при этом будут оказывать существен-
ное влияние на кинетику фазообразования.

Подтверждением подобных возможностей влия-
ния примесей служит следующая модельная задача.

Математическая модельМатематическая модель
Постановка задачи, представленной ниже, осно-

вана на том, что основной компонент стальной 
стружки (железо) – весьма слабо растворим в Al. 
Растворимость алюминия в железе тоже не очень 
высока, хотя значение 1,285 % при t = 1150 °С можно 
принять во внимание (это растворимость при высо-
кой температуре в γ-Fe). Допускается, что каждая 
фаза обладает некоторой областью гомогенности. 
Так как один из компонентов смеси является про-
дуктом металлообработки стальных заготовок, то 
очевидно, что он содержит в качестве примеси угле-
род, содержание которого с учетом загрязняющих 
факторов не превышает 1,5 %. Варианты модель-
ной задачи о диффузионном взаимодействии Fe 

и Al в присутствии третьего компонента основаны 
на известных фактах изменения путей диффузии 
и усложнения конкуренции при фазообразовании 
в системах с числом компонентов больше 2 [19; 20]. 
Перекрестные диффузионные потоки могут приво-
дить к особенностям в распределении концентраций 
в разных системах [21–23].

1. В первом варианте модели согласно общему 
внешнему виду (см. рис. 1, а) рассматриваем стружку 
как некоторый плоский объект. Алюминий поступает 
к поверхности железа, что приводит к образованию 
интерметаллидных фаз. Углерод влияет на диффузию, 
способствуя появлению перекрестных диффузион-
ных потоков. Формально в произвольный момент вре-
мени в каждой фазе могут присутствовать Fe, C и Al. 
Выделяем только 2 подвижные границы, между кото-
рыми расположены всевозможные интерметаллид-
ные фазы (рис. 3). Тогда имеются 3 области, которые 
соответствуют трем фазам: (Fe + C)–(FexAly)–(Al),  
разделенным подвижными границами.

Сумма трех массовых концентраций в каждой 
фазе равна 1 (в произвольной точке). Поэтому в 
общем случае нам требуются только 2 диффузион-
ных уравнения для каждой выделенной области:

       (1)

       (2)

где индекс k = p, ph, m и соответствует областям 
Fe + C, FexAly и Al(C, Fe); С1,k – концентрация железа; 
С2,k – концентрация углерода в разных областях;  
 

 – парциальные диффузионные коэффициенты. 
В центре частицы выполняется условие сим мет рии:

            (3)

Условия на границах раздела фаз следующие:

(4)

где С10 , С20 – начальные концентрации в частицах 
железа и углерода соответственно; φ1 – предел рас-
творимости железа в переходной зоне, соответствую-
щий соединению Fe3Al;

      (5)
Рис. 3. Иллюстрация к математической  

постановке задачи

Fig. 3. Phase regions and moving boundaries
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   (6)

          (7)

где φ2 – предел растворимости железа в переход-
ной зоне, который соответствует соединению FeAl3 
и зависит от концентрации углерода следующим 
образом:

На внешней границе установлено условие непро- 
ницаемости:

      (8)

Выражения для диффузионных потоков в области 
растущей новой фазы имеют вид

        (9)

        (10)

В начальный момент времени имеем

t = 0: C1, p = C1, p0 = 0,995, C2, p = C2,p0 = 0,005, 

C1,m = 0, C2,m = 0, C1, ph = 0, C2, ph = 0, 

x1 = x10 = R0 , x2 = x20 = R0 .

Учитывая малую растворимость алюминия 
в железе, а железа в алюминии, допустим, что 
в об ласти Fe + C (слева от подвижной границы 
X1(t)) концентрации железа и углерода неизменны, 
а в область Al (справа от X2(t)) может диффундиро-
вать только углерод. Тогда слева от подвижной гра-
ницы X1(t) имеем

            C1, p = C1, p0 ,  C2, p = C2, p0 , (11)

а справа от X2(t)

     (12)

Далее верхний индекс «k» при коэффициентах 
диффузии в растущей фазе опускаем.

Для построения аналитического решения и каче-
ственного анализа воспользуемся квазистатическим 
приближением и примем в уравнениях (1), (2) и (12)

Тогда формулы (1) и (2) примут вид

Эти уравнения эквивалентны следующим:

Их решение имеет вид

C1, ph (x) = A1x + B1 и C2, ph (x) = A2x + B2 ,     (13)

где A1 , A2 , B1 , B2 – постоянные интегрирования. 
Подставив решение (13) в граничные условия для 

концентраций, получим следующую систему линей-
ных алгебраических уравнений:

     (14)

  (15)

    D21 A1 + D22 A2 = 0. (16)

Решение будет следующим:

где 

              (17)

Тогда выражение для потока (9) принимает вид

          (18)

где Δ = D11D22 − D12D21 .
Далее находим уравнения для подвижных границ 

из условий диффузионных потоков (4) и (5):

       (19)

Подставляя в (13) выражения для постоянных 
интегрирования, получим выражение для C2, ph :

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(2):5–13 
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В результате находим

     (20)

Из формул (19) и (20) следует

где  отсюда следует

       x2 = –χ x1 + F ′. (21)

В начальный момент времени обе границы нахо-
дятся в точке R0 :

R0 = –χ R0 + F ′,

тогда 
F ′ = R0 (1 + χ), x2 = –χ x1 + R0 (1 + χ), 

Тогда выражение для границы x1 примет вид

    (22)

где F ″ – константа интегрирования. Из начальных 
условий имеем F ″ = 0.

Таким образом, границы движутся по парабо-
лическому закону, однако на их скорость влияют 
перекрестные диффузионные потоки и она изменя-
ется вследствие изменения области гомогенности 
интерметаллидной фазы. Это иллюстрирует рис. 4, 
где представлены зависимости положения границ от 
времени (верхние кривые соответствуют границе x2 , 
нижние – x1 ). 

В расчетах принято: D11 = 3,63·10–10, D12 = 2,47·10–12,  
D22 = 3,32·10–11, D21 = 1,84·10–12 м2/с, R0 = 100 мкм.

Заметим, что если имеются только перекрестные 
потоки, то из выражения (22) следует

а если примесь отсутствует, то 

Таким образом, наличие перекрестных диффу-
зионных потоков в зависимости от знака произве-
дения D12 D21 может приводить как к ускорению, так 
и замедлению движения границ, т.е. к ускорению или 
замедлению фазообразования. А расширение области 
гомогенности фазы всегда действует в одну сторону. 
Это говорит о том, что в условиях эксперимента ско-
рее реализуется первый вариант с D12 D21 > 0.

При учете изменения величины φ1 с концентра-
цией углерода решение получается аналогично.

2. Во втором варианте примем, что частица имеет 
сферическую форму. 

В сферической системе координат уравнения диф-
фузии для переходного слоя имеют вид 

где r – радиальная координата.
В квазистационарном приближении имеем

Рис. 4. Положение границ в условиях плоской частицы 
1 – β = 1; 2 – β = 10 (γ1 = 1)

Fig. 4. Boundary positions vs. time curves (for flat particles)
1 – β = 1; 2 – β = 10 (γ1 = 1)
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Граничные условия, как и решение, аналогичны 
предыдущей задаче. Распределение концентраций 
имеет вид

      (23)

где

   (24)

Выражение для потока, аналогичное (9), с учетом 
найденного решения (23), (24) принимает вид

    (25)

Следовательно, из условий, аналогичных (4) и (5), 
находим уравнение для подвижных границ и соотно-
шение между ними:

 

где 

Таким образом, опять получаем параболический 
закон, отличающийся от предыдущего только степе-
нью влияния параметров:

Рис. 5 иллюстрирует различие скоростей движе-
ния границ раздела фаз для частиц разной формы.

ЗаключениеЗаключение
Таким образом, показано, что при взаимодей-

ствии частиц измельченной стальной стружки с 
порошковым алюминием в условиях вакуумного 
спекания, несмотря на экзотермическую реакцию 
синтеза интерметаллидов, фазовые превращения 
не происходят в полном объеме. Наряду с синтези-

рованными фазами присутствуют фазы исходных 
компонентов. 

С помощью модельных задач показано, что нали-
чие примеси в стружке может быть причиной изме-
нения скорости роста фаз как за счет появления пере-
крестных диффузионных потоков, так и вследствие 
изменения размеров области гомогенности растущей 
фазы. Эффект проявляется для частиц как плоской, 
так и сферической форм.
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Аннотация. Обзор посвящен изучению состояния вопроса в области влияния легирования соединениями тантала на 
эволюцию структуры, жаростойкость и стойкость к абляции ультравысокотемпературных композиций на основе 
системы ZrB2(HfB2 )–SiC. Проанализировано влияние содержания первичных фаз на структурно-морфологические 
особенности образующихся оксидных слоев и эффективность их защитного действия. Показано, что положительный 
эффект от легирования прежде всего связан с увеличением вязкости и термической устойчивости формирующейся 
стеклофазы, снижением анионной проводимости, частичной стабилизацией решетки ZrO2(HfO2 ) и образованием 
на поверхности температуроустойчивых комплексных оксидов типа Zr11Ta4O32 или Hf6Ta2O17 . Установлено, что 
основными причинами отрицательного влияния легирования являются увеличение доли жидкой фазы, снижение 
сплошности структуры оксидной пленки в результате повреждения зерен ZrO2(HfO2 ) при окислении TaB2 или 
образования значительного количества газов при окислении TaC, а также появление дополнительных каналов для 
диффузии кислорода при вертикализации плоских частиц Zr11Ta4O32 или Hf6Ta2O17 . Отмечено, что характеристики 
стойкости к окислению и абляции, а также механизмы, определяющие поведение композиций, неодинаковы для 
разных легирующих добавок и условий испытаний.  

Ключевые слова: ультравысокотемпературная керамика (УВТК), жаростойкость, окисление, стойкость к абляции, оксид-
ная пленка, боросиликатное стекло, тантал, модифицирование
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ВведениеВведение
Ультравысокотемпературные керамики (УВТК) 

и композиции на их основе в настоящее время 
являются одними из наиболее распространенных 
объектов исследования благодаря все более возра-
стающему интересу к материалам, работающим 
в экстремальных условиях [1–6]. Поиск эффектив-
ных составов, обеспечивающих работоспособность 
изделий из них, представляет собой актуальную про-
блему современного материаловедения. Материалы 
УВТК на основе диборидов циркония или гафния, 
характеризующиеся превосходными термомеханиче-
скими свойствами, высокой тугоплавкостью, а также 
хорошей стойкостью к окислению при введении SiC 
в качестве легирующего компонента, признаны пер-
спективными для применения в условиях сверхвысо-
ких температур (>2000 °C) в атмосфере, содержащей, 
в том числе, и атомарный кислород [4; 5]. Их жаро-
стойкость связана с формированием гетерогенной 
структуры, включающей тугоплавкий кристалличес-
кий оксидный каркас и вязкотекучее боросиликат-
ное стекло. Подобная архитектура в ходе многочис-
ленных исследований продемонстрировала эффек-
тивную работоспособность в условиях воздействия 
скоростных высокоэнтальпийных потоков, поэтому 
при дальнейших разработках целесообразно исполь-
зование указанного подхода [7].

Тем не менее работы по модификации составов 
УВТК на основе ZrB2(HfB2)–SiC непрерывно ведутся, 
поскольку в кристаллической решетке тугоплавких 
оксидов ZrO2 или HfO2 , формирующихся при окисле-
нии в условиях пониженного парциального давления 

кислорода, а также при модифицировании катионами 
более низкой валентности (например, Y3+, La3+ ), 
образуются кислородные вакансии, обеспечивающие 
быстрый перенос анионов через оксидную пленку [8]. 
Другой проблемой ZrO2 и HfO2 является полимор-
физм – при высоких температурах оксиды имеют 
тетрагональную или кубическую решетку, которая при 
охлаждении превращается в моноклинную, приводя к 
объемному расширению. Это фазовое превращение в 
сочетании с высоким коэффициентом теплового рас-
ширения и низкой теплопроводностью оксидов может 
легко привести к растрескиванию и отслаиванию, 
особенно в условиях термоциклирования [8].

Для решения отмеченных проблем применя-
ется модифицирование оксидной пленки катионами 
с более высокой валентностью, например Та5+ или 
Nb5+, что приводит к избытку анионов в решетке 
и повышает адгезию пленки в результате фазовой 
стабилизации. Кроме того, несмешиваемость оксидов 
Ta2O5 или Nb2O5 с боросиликатным стеклом обуслав-
ливает разделение фаз в поверхностном слое [8], что 
способствует увеличению вязкости и термической 
устойчивости стекла. Модифицирование танталом 
более предпочтительно по причине существенно 
меньших парциальных давлений парогазовых компо-
нентов над Ta2O5 в сравнении с Nb2O5 при высоких 
и сверхвысоких рабочих температурах. При этом 
тантал может вводиться в виде элемента, борида, 
силицида или карбида, некоторые свойства которых 
приведены в табл. 1.

Настоящий обзор имеет целью проведение ана-
лиза выполненных к настоящему моменту исследо-
ваний по влиянию соединений тантала на структуру 

  lexxa1985@inbox.ru
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и поведение в окислительной атмосфере материалов 
на основе ZrB2(HfB2)–SiC, а также выявление меха-
низмов их воздействия на стойкость к окислению 
и абляции. В работе рассмотрены различные типы 
материалов – объемные УВТК, жаростойкие покры-
тия на основе УВТК на графите и углерод-углерод-
ных композиционных материалах (УУКМ), а также 
углерод-керамические композиционные материалы 
(УККМ) с матрицей на базе УВТК.

1. Объемные  1. Объемные  
ультравысокотемпературные  ультравысокотемпературные  

керамики ZrBкерамики ZrB22(HfB(HfB22)–SiC,  )–SiC,  
легированные соединениями танталалегированные соединениями тантала

УВТК на основе диборидов циркония и гафния, 
легированные SiC, в окислительных средах приоб-
ретают слоистую структуру, включающую непре-
рывный стеклообразный слой, подслой на базе 
тугоплавких оксидов ZrO2 и HfO2 с жаростойкими 
частицами ZrSiO4 и HfSiO4 соответственно, слой из 
ZrB2 и HfB2 , обедненный по SiC, и слой непрореа-
гировавшей керамики [15–17]. Однако при темпера-
турах выше температуры плавления диоксида крем-
ния (1723 °С [18]) интенсифицируются процессы 
испарения и механического уноса стеклофазы под 
воздействием скоростных потоков [19]. Легирование 
соединениями тантала рассматривается прежде 
всего в контексте повышения стойкости УВТК 
к окислению. Большая часть исследований действи-
тельно подтверждают положительное влияние Та на 
окислительное поведение таких керамик, но резуль-
таты в значительной степени зависят от условий 
проведения испытаний.

1.1. Влияние боридов тантала  1.1. Влияние боридов тантала  
на структуру и стойкость  на структуру и стойкость  

к окислению ZrBк окислению ZrB22–SiC–SiC

Система Ta–B включает пять промежуточных 
фаз – TaB2 , Ta3B4 , TaB, Ta2B и Ta3B; из них лишь 

TaB и TaB2 стабильны от комнатной температуры 
до точки плавления [14] и могут быть потенциально 
полезны в качестве легирующих компонентов для 
высокотемпературных применений в УВТК. Так, 
в работе [20] показано, что модифицирование кера-
мики ZrB2–SiC диборидом тантала (10 мол. %) обес-
печило значительное повышение стойкости к окис-
лению при 1300 °С – толщина оксидной пленки на 
образцах, содержащих ТаB2 , была более чем впо-
ловину меньше таковой для немодифицированных 
образцов УВТК. Авторами также сделан вывод, что 
добавление даже 2 мол. % TaB2 приводило к значи-
тельному улучшению стойкости УВТК к окислению 
в печи при t = 1200÷1400 °С в течение 2 ч. При этом 
морфология формируемой гетерогенной структуры 
поверхностного слоя типична для спинодального 
механизма разделения фаз в системе SiO2–Ta2O5 [20]. 
Однако при t = 1500 °С не наблюдалось ярко выра-
женного положительного влияния добавок TaB2 на 
жаростойкость ZrB2–SiC, что может быть связано 
с превышением предела смешиваемости в многоком-
понентной оксидной системе SiO2–Ta2O5–ZrO2 .

Одной из работ, посвященных исследованию 
влия ния тантала на систему ZrB2–SiC, является [15], 
в которой авторы анализировали стойкость к окисле-
нию керамического композита (Zr0,7Ta0,3)B2 , содер-
жащего 30 об. % SiC, при температурах до 1500 °C 
и низком парциальном давлении кислорода (~10–8 Па). 
Прирост массы Та-содержащих образцов, связанный 
главным образом с окислением ZrB2 и TaB2 до ZrO2 
и Ta2O5 , наблюдался начиная с 1000 °C, что выше тем-
пературы начала окисления УВТК без добавления Та 
(800 °C). Улучшение стойкости к окислению во всем 
диапазоне оцениваемых температур при добавлении 
TaB2 авторы отнесли прежде всего к образованию 
менее пористого оксидного подслоя под пленкой на 
основе SiO2 , что объяснялось высокой вязкостью 
жидкой фазы в системе SiO2–Ta2O5 , менее уязвимой 
для капиллярного подъема (апвеллинга) в аморфный 
поверхностный слой [15; 21]. Кроме того, отмечено 
снижение размеров частиц (Zr0,7Ta0,3 )B2 , а также 
повышение модуля упругости, твердости и вязкости 
разрушения УВТК.

Таблица 1. Свойства Ta-содержащих соединений [9–14]
Table 1. Ta composition properties [9–14]

Показатель Та TaB2 TaB TaSi2 Ta5Si3 TaC
Плотность, г/см3 16,40–16,65 11,20–12,62 14,00–14,29 8,80–9,14 12,50–13,06 14,30–14,80
Температура плавления, °С 2996–3020 3037–3200 2040–3090 2040–2299 2499–2550 3800–3880
Коэффициент термического 
расширения, 10–6/К 6,3–6,6 8,2–8,8 – 7,4–8,5 – 6,64–8,4

Удельная теплоемкость, Дж/(кг·К) 140,00 237,55 246,85 – – 190,00
Теплопроводность, Вт/(м·К) 57,5 10,9–16,0 – 37,0 – 22,2

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(2):14–34 
Диденко А.А., Астапов А.Н., Терентьева В.С. Влияние легирования танталом на структуру и стойкость ...
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В работе [22] исследована стойкость к окис-
лению в температурном диапазоне 1200–1500 °С 
УВТК состава ZrB2–B4C–SiC–TaB2 , содержащей 
B4C в качестве спекающей добавки [21]. Увеличение 
концентрации TaB2 с 3,32 до 16,61 мол. % в составе 
керамики показало умеренное улучшение жаростой-
кости при t = 1200 и 1400 °C. При t = 1500 °C неболь-
шие (3,32 мол. %) количества TaB2 также улучшали 
стойкость к окислению [22]. Легирование TaB2 при-
вело к уменьшению толщины оксидных подслоев, 
но не оказало существенного влияния на толщину 
аморфного поверхностного слоя. Рост жаростойкости 
авторы объясняли лучшей герметизацией оксидных 
подслоев за счет разветвления их микроструктуры 
в результате образования дисперсных частиц TaC 
(термодинамически возможный продукт реакции 
окисления TaB2 и SiC) [22] и увеличения поверхности, 
смачивающейся жидкой фазой. Это способствовало 
снижению апвеллинга стеклофазы в поверхностный 
слой [23]. Повышение концентрации TaB2 привело 
к снижению стойкости к окислению при t = 1500 °C 
(ускорению прироста массы через 60 и 120 мин для 
16,61 и 13,29 мол. % TaB2 соответственно) [22] за счет 
облегчения растворения и осаждения диоксида цир-
кония в стекловидном поверхностном слое [20].

Окислительное поведение УВТК состава ZrB2–  
–B4C–SiC–TaB2 , содержащей 3,32 мол. % TaB2 , 
было также исследовано в температурном интервале 
1500–1900 °C [23]. Образцы после окисления содер-
жали более тонкие оксидные пассивирующие слои, 
чем в случае без добавок TaB2 , и характеризовались 
высокой стойкостью к окислению.

Влияние моноборида TaB на окислительное пове-
дение УВТК на основе ZrB2–SiC было исследовано 
при t = 1800 °C [24]. Модифицирование Ta оказало 
большое влияние на стойкость к окислению за счет 
эволюции структуры оксидной пленки и пути пере-
носа кислорода в процессе воздействия. Однако влия-
ние этой добавки на окислительную стойкость УВТК 
значительно отличается от такового при более низ-
ких температурах. Так, керамика, легированная TaB, 
показала самые низкие показатели жаростойкости 
при t = 1800 °C в ряду добавок CrB2 , HfB2 и TaB [24].

1.2. Структура и окислительная  1.2. Структура и окислительная  
стойкость ZrBстойкость ZrB22(HfB(HfB22)–SiC  )–SiC  

при добавлении карбидов танталапри добавлении карбидов тантала

Карбид тантала, обладающий одной из самых 
высоких температур плавления, также может рассмат-
риваться в качестве модифицирующей добавки [25], 
повышающей стойкость к окислению керамик 
ZrB2– SiC и HfB2–SiC. Однако в работе [26] было 
обнаружено, что добавление 20 об. % TaC к УВТК 

состава ZrB2–SiC неэффективно для повышения ее 
жаростойкости – окисление образцов, содержащих 
TaC, при t = 1627 °C происходило с образованием 
негазоплотной пленки, предположительно из-за 
пористой микроструктуры, образующейся при выде-
лении CO и/или CO2 в процессе окисления.

Анализ окислительного поведения УВТК состава 
ZrB2–SiC–TaC с различным содержанием ТаС (10 
и 30 об. %) в интервале t = 1200÷1500 °С позволил 
заключить [27], что низкие концентрации TaC приво-
дят к ускорению процессов окисления в сравнении 
с ZrB2–SiC (скорость окисления при t = 1500 °C уве-
личилась в 8 раз). В то же время высокие концентра-
ции TaC значительно улучшали стойкость керамики 
к окислению на воздухе. Так, образец, содержащий 
30 об. % TaC, продемонстрировал в тех же условиях 
скорость окисления, вдвое меньшую по сравнению 
с исходной керамикой. На поверхности окисленных 
УВТК, содержащих TaC, наблюдались многослойные 
оксидные пленки, включающие [27]:

1) тонкий верхний слой диоксида кремния;
2) слой, представленный смесью фаз ZrO2–SiO2– 

– Ta2O5 (10 об. % TaC) и ZrO2–SiO2–ZrSiO4 (30 об. % 
TaC);

3) слой с высоким содержанием Ta2O5 .
Показательно, что в УВТК с низкой концентра-

цией TaC эти слои были пористыми (в отличие от 
образцов с высокой долей TaC, где все три оксидных 
слоя имели высокую сплошность), а толщина оксид-
ной пленки после окисления при t = 1500 °C в тече-
ние 10 ч составила 850 мкм (против 140 мкм для 
ZrB2–SiC–30 об. % TaC и 440 мкм для ZrB2–SiC).

Эксперименты по повторному окислению тех же 
образцов при t = 1500 °C показали, что окислитель-
ное поведение исследуемых материалов может вклю-
чать другие управляющие механизмы, а не только 
диффузию кислорода внутрь. Так, катионы, диффун-
дирующие из керамик в оксиды, по мнению авто-
ров [27], изначально также участвуют в процессах 
массопереноса: окисление ZrB2–SiC–10 об. % TaC 
контролируется диффузией тантала наружу, при-
водящей к быстрому формированию пористой 
структуры, в то время как окислительное поведение 
ZrB2–SiC–30 об. % TaC контролируется диффузией 
кремния наружу, что обеспечивает образование плот-
ного слоя SiO2 и значительной доли жаростойкой 
фазы ZrSiO4 .

Керамика состава ZrB2–20 об. % SiC с добавле-
нием 5 об. % TaC [28] также продемонстрировала 
многослойную структуру после окисления при 
t = 1400 °С. Отчетливо наблюдались четыре слоя 
материала, вступивших в реакцию с кислородом:

1) тонкий верхний слой диоксида кремния, вклю-
чающий Ta2O5 ;

2) слой на основе фаз ZrO2 , ZrSiO4 и SiO2 ;

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(2):14–34 
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3) слой, обогащенный ZrO2 и обедненный по SiC;
4) обедненный по ZrB2 слой, содержащий SiO2 

и Ta2O5 .
Оксидная пленка окисленного при t = 1700 °C 

материала аналогичного состава была представлена 
фазами ZrO2 , Ta2O5 , SiO2 и ZrSiO4 [28]. Из этого сле-
дует, что все компоненты УВТК, включая исходные 
ZrB2 , SiC и TaC, а также сформированные insitu 
фазы ZrC и TaSi2 , были окислены в процессе высоко-
температурного воздействия.

Авторами работы [29] предлагалось использо-
вание в качестве модифицирующей добавки для 
УВТК системы HfB2–SiC сложного карбида Ta4HfC5 
(5, 10, 15 об. %), введение которого предотвра-
щало рост зерен HfB2 , что положительно влияло на 
механические характеристики керамического мате-
риала (кроме того, и сама фаза Ta4HfC5 являлась 
нанодисперсной). Анализ термогравиметрического 
поведения полученных керамик при нагревании 
в токе воздуха до температуры 1400 °С показал, что 
с повышением содержания Ta4HfC5 в составе УВТК 
возрастал прирост массы образцов в результате 
окисления. Полученные материалы проявляли боль-
шую чувствительность к кислороду по сравнению 
с HfB2–SiC, что объяснялось высокой реакционной 
способностью нанокристаллических сверхтугоплав-
ких карбидов Ta4HfC5 и значительной пористостью 
образцов. Микроструктура окисленной поверхности 
образцов зависела от содержания Ta4HfC5 ; наиболее 
выделялись УВТК с добавлением 15 об. % сложного 
карбида – на поверхности слоя боросиликатного 
стекла наблюдалась самоорганизация волокон моно-
оксида кремния в упорядоченные иерархические 
3D-наноструктуры.

В работе [30] УВТК состава HfB2–30 об. % SiC–
–10 об. % Ta4HfC5 подвергалась воздействию высо-
коэнтальпийной воздушной струи в течение 2000 с 
в условиях постепенного увеличения анодной 
мощности плазмотрона с 30 до 70 кВт и теплового 
потока с 363 до 779 Вт/см2. Отличительной особен-
ностью поведения керамики при нагреве являлось 
снижение радиационно-равновесной температуры 
ее поверхности по сравнению с базовым материа-
лом HfB2–30 об. % SiC при тех же условиях экспери-
мента. Это, по предположению самих авторов, свя-
зано с повышением теплопроводности керамики при 
легировании нанодисперсным карбидом Ta4HfC5 . 
Оксид тантала, образующийся при окислении 
Ta4HfC5 , участвовал в формировании орторомбичес-
кого комплексного оксида Hf6Ta2O17 , обладающего 
фазовой стабильностью вплоть до перитектического 
распада при t ~ 2250 °C [31], а также входил в состав 
силикатного стекла [30]. Совокупность более низкой 
температуры поверхности и пониженного давле-
ния паров над расплавом SiO2–Ta2O5 (общее давле-

ние пара при t = 1827 °C над SiO2 (в основном SiO) 
и Ta2O5 (TaO2 и TaO) составляло 9,48·10–5 и 7·10–7 атм 
соответственно [30]) определила снижение ско-
рости испарения с поверхности стекловидного слоя. 
Поэтому при достижении поверхностью темпера-
туры ~1750÷1850 °C даже при максимальном тепло-
вом потоке не наблюдалось «температурного скачка», 
характерного для композиций HfB2(ZrB2)–SiC [32].

1.3. Влияние силицидов тантала  1.3. Влияние силицидов тантала  
на структуру и стойкость к окислению на структуру и стойкость к окислению 

ZrBZrB22(HfB(HfB22)–SiC)–SiC

Силициды тантала обладают высокой тугоплав-
костью (температура плавления >2000 °C [9; 11]), 
могут использоваться в качестве добавок для спе-
кания [33–35] и служить дополнительным источни-
ком кремния [36; 37], обеспечивающим формирова-
ние защитного силикатного стекла на поверхности 
УВТК. В работе [21] добавление 6,6 мол. % TaSi2 
к системе ZrB2–B4C–SiC обеспечило бо́льшую 
стойкость к окислению в температурном интервале 
1200– 1400 °C по сравнению с TaB2 , поскольку вклад 
в формирование защитного поверхностного стекла 
с фазовым разделением вносят как Ta, так и допол-
нительный Si, окисление которого увеличило коли-
чество и изменило состав жидкой фазы. Однако при 
t = 1500 °C дисилицид тантала оказывал противопо-
ложный эффект – рост концентрации TaSi2 свыше 
3,32 мол. % привел к ухудшению жаростойкости, хотя 
и не столь сильному, как при увеличении содержания 
TaB2 . Тем не менее в случае низких концентраций 
(3,3 мол. %) TaB2 более эффективен по сравнению 
с TaSi2 при t = 1500 °C [22], а наименьший прирост 
массы во всем диапазоне оцениваемых температур 
продемонстрировал состав, включающий смесь TaB2 
и TaSi2 (3,4 и 3,3 мол. % соответственно) [21].

Добавление TaSi2 значительно улучшало отно-
сительную плотность, стойкость к тепловому удару 
и противоокислительные свойства ZrB2–SiC при 
t = 1000÷1600 °С [38]. Изменение удельного веса во 
всем диапазоне температур теплового удара для образ-
цов, содержащих TaSi2 , было значительно меньше, 
чем у исходных образцов: при t = 1600 °С масса ком-
позиции ZrB2–5 мас. % SiC–15 мас. % TaSi2 измени-
лась на 0,68 %, в то время как ZrB2–5 мас. % SiC – на 
1,6 %. Причем показатели изменения веса уменьша-
лись с увеличением содержания TaSi2 [38].

Было обнаружено [39], что введение 5 об. % TaSi2 
в УВТК состава ZrB2–20 об. % SiC недостаточно 
для фазового разделения в стекле и повышения 
стойкости к окислению в неподвижном воздухе при 
t = 1627 °C, в то время как состав с концентрацией 
20 об. % TaSi2 продемонстрировал улучшение окис-
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лительных свойств по сравнению с исходным мате-
риалом. Так, толщина оксидной пленки на образце 
ZrB2–20 об. % SiC–20 об. % TaSi2 уменьшилась 
примерно в 10 раз по сравнению с базовой керами-
кой, а внешний вид поверхности свидетельствовал 
о несмешиваемости фаз в стекле [8; 26]. Однако 
в более экстремальных условиях (выдержка в тече-
ние 50 мин в неподвижном воздухе при t = 1927 °С) 
керамика с концентрацией 20 об. % TaSi2 показала 
меньшую жаростойкость по сравнению с материалом 
без добавки в результате образования значительного 
количества жидкой фазы [26]. Попытки ограничить 
ее долю за счет снижения содержания TaSi2 до 5 об. % 
не увенчались успехом. Количество жидкой фазы 
действительно падало по сравнению с композицией 
ZrB2–20 об. % SiC–20 об. % TaSi2 , однако ее доля по-
прежнему оставалась значительной [39]. Был сделан 
вывод, что использование TaSi2 ограничено для при-
менения при t = 1927 °C по ряду причин: 

1) TaSi2 нестабилен в матрице по отношению 
к ZrB2 ;

2) TaSi2 активно окисляется в присутствии SiC 
с образованием TaC и газообразного монооксида SiO, 
оставляя пустоты в подложке;

3) в процессе окисления тантал растворяется 
в ZrO2 в количестве 1,3 ат. % или менее, т.е. легирова-
ние диоксида циркония in situ для снижения ско рости 
переноса кислорода через него ограниченно;

4) в процессе окисления формируются оксиборид-
ная, силикатная и цирконатная фазы, что приводит 
к образованию большого количества жидкой фазы 
и плохой стойкости к окислению.

В работе [40] также наблюдали повышение стой-
кости к окислению УВТК состава ZrB2–20 об. % SiC–
–20 об. % TaSi2 до 1900 °С и ее снижение при более 
высоких температурах (жаростойкость изучали при 
t = 1200÷2300 °C в средах воздуха и водяного пара).

Что касается керамики на основе диборида 
гафния, стойкость к окислению композиции 
HfB2– 20 об. % SiC на воздухе при t = 1627 °С 
ухудшилась при добавлении 20 об. % TaSi2 [26]. 
Аналогичные результаты приведены и в [35] – УВТК 
состава HfB2–30 об. % SiC–2 об. % TaSi2 , получен-
ные методами горячего прессования (ГП) и искрового 
плазменного спекания (ИПС), продемонстрировали 
ухудшение жаростойких свойств на воздухе в интер-
вале t = 1450÷1650 °C по сравнению с материа лами 
без TaSi2 . Микроструктура окисленных образцов 
характеризовалась наличием оксидной пленки сло-
истого строения, толщина которой увеличивалась 
с возрастанием температуры. Интересным является 
тот факт, что прирост массы УВТК, синтезированных 
методом ИПС, был ниже, чем у образцов, получен-
ных ГП, что свидетельствует о более высокой устой-
чивости к окислению первых [35].

1.4. Использование металлического 1.4. Использование металлического 
тантала для управления структурой  тантала для управления структурой  

и окислительной стойкостью ZrBи окислительной стойкостью ZrB22–SiC–SiC

Тантал в виде металлической добавки также 
представляет интерес, поскольку может быть исполь-
зован для снижения температуры спекания, а также 
улучшения обрабатываемости, уплотнения, меха-
нических и термических свойств ZrB2–SiC [41–43]. 
Авторами [44; 45] продемонстрировано, что УВТК 
составов ZrB2–20 об. % SiC–(2,5–10) мас. % Ta 
имели структуру на основе ядер ZrB2 в оболоч-
ках из (Zr, Ta)B2 , а также содержали фазы SiC, 
ZrO2 и (Zr, Ta)C на границах раздела между зернами 
ZrB2 . Показано, что тантал растворяется в матрице 
ZrB2 , образуя в качестве оболочки фазу твердого рас-
твора [41]. Подобная структура наблюдалась также 
в исследованиях [33; 37; 46]. Легирование танталом 
оказало положительное влияние на жаростойкость 
образца ZrB2–20 об. % SiC [44] – с увеличением доли Ta 
удельный вес и толщина оксидного слоя керамик после 
изотермического окисления при t = 1500 °С в течение 
10 ч на воздухе уменьшались: от 22,91 до 18,77 мг/см2 
и от 401 до 195 мкм соответственно. Аналогичная тен-
денция наблюдалась и при t = 1600 °С (табл. 2) [45].

Микроструктура поперечного сечения окислен-
ных при t = 1500 и 1600 °С образцов ZrB2–SiC–Ta 
включала три слоя:

1) толстый плотный внешний слой на основе SiO2 ;
2) промежуточный подслой из ZrO2 ;
3) слой на базе ZrB2 , обедненный по SiC.
Фазовый состав после окисления был представлен 

кристаллическими фазами ZrO2 , Zr2,75TaO8 и аморф-
ным кремнеземом SiO2 [44; 45]. Образование фазы 
Zr2,75TaO8 считается термодинамически осуществи-
мым при t = 1500 °C, причем увеличение концентра-
ции Ta в составе керамик приводило к повышению ее 
доли, что обеспечивало увеличение вязкости стекло-
фазы, а соответственно, и стойкости к окислению [45]. 
С ростом содержания Ta также наблюдалось уменьше-
ние толщины обедненного по SiC слоя, что связано с 
защитным поведением верхнего пассивирующего слоя 
на основе SiO2 , модифицированного танталом [45].

Считается, что наличие обедненного по SiC 
слоя снижает общую стойкость к окислению кера-
мик на основе ZrB2 . Тем не менее для композиции 
ZrB2–20 об. % SiC–10 мас. % Ta со сформированным 
после изотермического окисления при t = 1600 °С 
в течение 10 ч на воздухе слоем, обедненным по SiC, 
признаков каких-либо дефектов на поверхности не 
наблюдалось, и УВТК продемонстрировала сравни-
мый прирост массы и значительно меньшую толщину 
проникновения кислорода (255 против 476 мкм), чем 
у состава ZrB2–20 об. % SiC–10 об. % Si3N4 , в струк-
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Таблица 2. Характеристики окислительной стойкости керамик на основе ZrB2(HfB2)–SiC,  
модифицированных танталом и его соединениями

Table 2. Oxidation resistance of ZrB2(HfB2)–SiC alloyed with Ta and Ta compounds

Композиция, 
об. %

Способ 
(условия) 
получения

Параметры окисления
Фазовый 

состав 
после 

окисления

Толщина 
реакционного 

слоя, мкм

Изменение 
массы, 
мг/см2

Лит. 
источ-

никt, °C Время, 
мин

Тип экспери-
мента и допол-

ни тельные 
условия

ZrB2–20SiC + 
2,5 мас. % Ta

ИПС (1900 °C, 
50 МПа, 3 мин)

1500
600 Печь, непод-

вижный воздух
SiO2 , ZrO2 , 
Zr2,75TaO8

401 22,91 [44]

1600 320 21,04 [45]

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
3,3 мол. % TaSi2

Спекание 
(2000 °C, Ar, 

1 ч)
ГИП (1800 °C, 

207 МПа, 
30 мин)

1500 240 ТГА, воздух 
(0,1 л/мин)

m,o-ZrO2 , 
TaC

~9 ~7,9

[22]
ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
3,3 мол. % TaB2

~24 ~5,7

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
3,3 мол. % TaB2

Спекание 
(2100 °C, Ar, 

1 ч)
ГИП (1800 °C, 

207 МПа, 
30 мин)

1600 75

ТГА, воздух 
(0,1 л/мин)

ZrxTa1 – xB2 , 
ZrC(следы)

~166 ~5,9

[23]
1700 90 ~395 ~6,8

1800 85 ~416 ~11

1900 85 – ~15

ZrB2–25SiC + 
5 мол. % TaB2

ГП (2100 °C, 
20 МПа, 
30 мин)

1400 120 Печь, непод-
вижный воздух – – ~4,6 [20]

ZrB2–20SiC–
5TaC

ГП (1850 °C, 
40 МПа, 
60 мин)

1400 600 Печь, непод-
вижный воздух

SiO2 , Ta2O5 , 
ZrO2 , 

ZrSiO4

~65 – [28]

ZrB2–20SiC + 
5 мас. % Ta

ИПС (1900 °C, 
50 МПа, 3 мин)

1500
600 Печь, непод-

вижный воздух
SiO2, ZrO2 , 
Zr2,75TaO8

384 19,15 [44]

1600 303 17,45 [45]

ZrB2–20SiC–
5TaSi2

ГП (1750 °C, 
69 МПа, 2 ч) 1627 100

Печь нижней 
загрузки, 

неподвижный 
воздух

m,c-ZrO2 – ~5,1 [39]

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
6,6 мол. % TaB2

Спекание 
(2000 °C, Ar, 

1 ч)
ГИП (1800 °C, 

207 МПа, 
30 мин)

1460 – ТГА, воздух 
(0,1 л/мин)

ZrB2–
TaB2(ss), 

ZrO2 , 
TaC, TaO 
(следы)

~25 ~2,6

[21]
ZrB2–5,6B4C–
28SiC + 
6,7 мол. % TaSi2

– ~1,0

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
6,7 мол. % TaB2

Спекание 
(2000 °C, Ar, 

1 ч)
ГИП (1800 °C, 

207 МПа, 
30 мин)

1500 240 ТГА, воздух 
(0,1 л/мин)

m,o-ZrO2 , 
TaC ~42 ~13,2

[22]

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
6,7 мол. % TaSi2

m,o-ZrO2 , 
TaC, ZrB2–

TaB2(ss)
~10,7 ~8,1

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
10 мол. % TaB2

m,o-ZrO2 , 
TaC ~45 ~17,5

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
10 мол. % TaSi2

m,o-ZrO2 , 
TaC, ZrB2–

TaB2(ss)
~13 ~10
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Таблица 2. Характеристики окислительной стойкости керамик на основе ZrB2(HfB2)–SiC,  
модифицированных танталом и его соединениями (продолжение)

Table 2. Oxidation resistance of ZrB2(HfB2)–SiC alloyed with Ta and Ta compounds (Continuation)

Композиция, 
об. %

Способ 
(условия) 
получения

Параметры окисления
Фазовый 

состав 
после 

окисления

Толщина 
реакционного 

слоя, мкм

Изменение 
массы, 
мг/см2

Лит. 
источ-

никt, °C Время, 
мин

Тип экспери-
мента и допол-

ни тельные 
условия

ZrB2–25SiC + 
10 мол. % TaB2

ГП (2100 °C, 
20 МПа, 
30 мин)

1400 300 ТГА, смесь Ar/
O2 (125 см3/мин)

ZrO2 , 
Zr2,75TaO8

~50 – [20]

ZrB2–20SiC + 
10 мас. % Ta

ИПС (1900 °C, 
50 МПа, 3 мин) 1500 600 Печь, непод-

вижный воздух
SiO2 , ZrO2 , 
Zr2,75TaO8

195 18,77 [44]

ZrB2–20SiC–
10TaC

ГП (1800 °C, 
28 МПа, 1 ч) 1500 600

Печь, нагрев/
охлаждение 

Ar, окисление 
воздух  

(10 мл/мин)

ZrO2 , Ta2O5 850 ~58 [27]

ZrB2–20SiC + 
10 мас. % Ta

ИПС (1900 °C, 
50 МПа, 3 мин) 1600 600 Печь, непод-

вижный воздух
SiO2 , ZrO2 , 
Zr2,75TaO8

255 16,65 [41; 45]

ZrB2–20SiC–
10TaB

ГП (2000 °C, 
30 МПа, 1 ч) 1800 60

Печь нижней 
загрузки, 

неподвижный 
воздух

– – ~68 [24]

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
13,3 мол. % TaB2

Спекание 
(2000 °C, Ar, 

1 ч)
ГИП (1800 °C, 

207 МПа, 
30 мин)

1460 –

ТГА, воздух 
(0,1 л/мин)

ZrB2–
TaB2(ss), 

ZrO2 , TaC
– ~0,9 [21]

ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
13,3 мол. % TaB2 1500 240 m,o-ZrO2, 

TaC, TaB2

~67 ~23,1

[22]
ZrB2–5,6B4C–
27,9SiC + 
13,3 мол. % TaSi2

~12,5 ~11,6

ZrB2–5SiC + 
15 мас. % TaSi2

ИПС (1700 °C, 
50 МПа, 
10 мин)

1600 – Thermal shock 
test

ZrB2, ZrO2, 
Zr–Ta–B, 
Zr–Ta–O

– 0,68 % [38]

ZrB2–20SiC–
20TaC

ГП (2000 °C, 
69 МПа, 2 ч) 1627 100

Печь нижней 
загрузки, 

неподвижный 
воздух

t,m-ZrO2 – ~21 [26]

ZrB2–20SiC–
20TaSi2

ГП (1600 °C, 
69 МПа, 2 ч) 1627 100

Печь нижней 
загрузки, 

неподвижный 
воздух

m,c-ZrO2 , 
SiO2

– ~0,8 [8; 26]

(Zr0,7Ta0,3)B2–
30SiC

ГП (1800 °C, 
Ar, 32 МПа, 

2 ч)
1500

60 Печь, смесь CO 
и 2000 ppm CO2 

(~10–8 Па)

– 10,1±1,2 –

[15]600 – 72,3±2,8 –

300 ТГА, воздух – – ~0,3

ZrB2–20SiC–
30TaC

ГП (1800 °C, 
28 МПа, 1 ч) 1500 600

Печь, нагрев/
охлаждение 

Ar, окисление 
воздух 

(10 мл/мин)

ZrSiO4 , 
Ta2O5 , 

ZrO2 , SiO2

140 ~13 [27]
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туре которого указанный слой отсутствовал [41]. 
В целом керамика ZrB2–SiC–Ta обладает благоприят-
ными прочностными свойствами при повышенных 
температурах [45] и жаростойкостью ввиду защит-
ного характера формирующейся оксидной пленки. 
Поэтому можно сделать вывод, что УВТК указанного 
состава может быть использована для высокотемпе-
ратурных применений [41].

2. Жаростойкие покрытия  2. Жаростойкие покрытия  
на основе композиций ZrBна основе композиций ZrB22(HfB(HfB22)–SiC,  )–SiC,  
легированных соединениями тантала, легированных соединениями тантала, 

нанесеннные на графит и УУКМнанесеннные на графит и УУКМ

Альтернативным подходом, обеспечивающим 
возможность использования УВТК для высокотем-
пературных применений, является их нанесение на 

жаропрочные углеродсодержащие композиционные 
материалы и графит [47–50]. Известно, что керами-
ческие покрытия для защиты от окисления углерод-
содержащих материалов должны обладать следую-
щими свойствами [11; 51; 52]:

1) жаростойкость, проявляющаяся в широком диа-
пазоне температур;

2) высокие адгезионные показатели и совмести-
мость с материалом основы;

3) сплошность структуры и газоплотность форми-
рующейся оксидной пленки для обеспечения устой-
чивости к эрозии и ограничения диффузии кислорода 
к подложке;

4) самозалечивание случайных дефектов матери-
алом покрытия;

5) технологичность с высокой степенью воспро-
изводимости результатов и возможностью ремонта 
и нанесения слоев регулируемой толщины.

Таблица 2. Характеристики окислительной стойкости керамик на основе ZrB2(HfB2)–SiC,  
модифицированных танталом и его соединениями (окончание)

Table 2. Oxidation resistance of ZrB2(HfB2)–SiC alloyed with Ta and Ta compounds (Completion)

Композиция, 
об. %

Способ 
(условия) 
получения

Параметры окисления
Фазовый 

состав 
после 

окисления

Толщина 
реакционного 

слоя, мкм

Изменение 
массы, 
мг/см2

Лит. 
источ-

никt, °C Время, 
мин

Тип экспери-
мента и допол-

ни тельные 
условия

HfB2–30SiC–
2TaSi2

ГП (1900 °C, 
42 МПа, 
35 мин)

1450 1200
ТГА, сухой 

воздух 
(15 см3/мин)

– – 4,1

[35]

1500
60 Печь, непод-

вижный воздух
– – 0,79

1650 – – 6,27

ИПС (2100 °C, 
30 МПа, 3 мин)

1450 1200
ТГА, сухой 

воздух 
(15 см3/мин)

– – 3,3

1500
60 Печь, непод-

вижный воздух
– – 0,94

1650 – – 2,85

(HfB2–30SiC)–
5Ta4HfC5

Реакционное 
ГП (1800 °C, 
Ar, 30 МПа, 

30 мин)

1400 – ДСК/ТГА, 
воздух 

(250 мл/мин)

m-HfO2, 
HfB2

– 2,10 %
[29]

(HfB2–30SiC)–
10Ta4HfC5

1400 – – 2,96 %

779 
Вт/
см2

33,3 Плазмотрон, 
воздух (3,6 г/с)

m,o-Ta2O5, 
o-Hf6Ta2O17

– 5,9 % [30]

(HfB2–30SiC)–
15Ta4HfC5

1400 –
ДСК/ТГА, 

воздух 
(250 мл/мин)

m-HfO2, 
HfB2, Ta2O5

– 3,27 % [29]

HfB2–20SiC–
20TaSi2

ГП (1700 °C, 
69 МПа, 2 ч) 1627 100

Печь нижней 
загрузки, 

неподвижный 
воздух

m,c-HfO2, 
HfSiO4

– ~2,5 [26]

Обозначения: (ss) – твердый раствор; ГИП – горячее изостатическое прессование; ТГА – термогравиметрический 
анализ; ДСК – дифференциальная сканирующая калориметрия.

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(2):14–34 
Диденко А.А., Астапов А.Н., Терентьева В.С. Влияние легирования танталом на структуру и стойкость ...



23

Многослойные керамические покрытия на основе 
диборидов переходных металлов и карбида кремния 
являются эффективными для повышения стойкости 
к окислению углеродсодержащих композитов бла-
годаря предотвращению проникновения кислорода 
к подложке за счет образования слоя силикатного 
стекла на поверхности и подслоя на основе туго-
плавких оксидов [53; 54]. Однако защитные свойства 
этих покрытий весьма ограниченны – 265 и 550 ч 
защиты от окисления для C/C-композитов с покры-
тиями HfB2–SiC/SiC и ZrB2–SiC/SiC при t = 1500 °C 
соответственно.

В реальных условиях покрытия должны обеспе-
чивать длительную работоспособность углеродных 
материалов в окислительных средах в широком 
диапазоне температур как в статическом, так и дина-
мическом режимах. Поэтому чрезвычайно важной 
задачей является создание сверхвысокотемператур-
ных защитных покрытий с высокими показателями 
стойкости к окислению и эрозии. С этой целью было 
предложено модифицирование танталом композиций 
на основе ZrB2(HfB2 )–SiC для получения многофаз-
ных покрытий, демонстрирующих хорошую жаро-
стойкость и стойкость к абляции за счет синергизма 
двух катионных соединений в высокотемпературной 
кислородсодержащей среде [54].

2.1. Покрытия на основе  2.1. Покрытия на основе  
ZrBZrB22(HfB(HfB22)–SiC, легированные  )–SiC, легированные  

боридами танталаборидами тантала

Известно, что добавление УВТК-боридов в покры-
тия на основе SiC расширяет их температурный диа-
пазон применения и улучшает антиокислительные 
свойства благодаря увеличению вязкости стекловид-
ного слоя на поверхности и уменьшению образования 
трещин, а также способности формирую щегося при 
окислении B2O3 к залечиванию дефектов в покрытии 
и улучшению сопротивления низкотемпературному 
окислению [55–57]. Так, для защиты графита от 
окисления было сформировано однослойное много-
фазное покрытие системы (Zr, Ta) B2–SiC–Si, демон-
стрирующее стойкость к окислению при 1000 °С 
в течение 468 ч и при 1500 °С – 347 ч [56]. Структура 
покрытия после окисления включала 2 слоя: внешний 
Zr–Ta–Si–O (стекло) и внутренний (Zr, Ta)B2–SiC–Si. 
Непрерывная оксидная пленка, сформированная на 
поверхности, характеризовалась низкой проницае-
мостью кислорода и эффективно замедляла скорость 
дальнейшего окисления покрытия [56].

Плотное однослойное многофазное керамичес-
кое покрытие системы Ta0,5Zr0,5B2–Si–SiC обеспе-
чивало защиту графита от окисления при 1650 °С 
в течение не менее 70 ч за счет синергетического 

эффекта гетерогенного оксидного слоя, сформиро-
ванного в процессе окисления, и плотного внутрен-
него покрытия [55]. Кроме того, продемонстрирована 
стойкость к абляции Ta0,5Zr0,5B2–Si–SiC-покрытия 
при различных тепловых потоках (2,4–4,2 МВт/м2 ). 
Было выявлено, что увеличение плотности тепло-
вого потока оксиацетиленового пламени приводило 
к росту потери массы и утонению покрытия, а его 
поведение при абляции изменялось от окисления 
и испарения при 2,4 МВт/ м2 до механического уноса 
при 4,2 МВт/ м2 [55]. Интересно, что после абляции 
в течение 40 с под тепловым потоком 4,2 МВт/ м2 

в эпицентре воздействия была обнаружена новая 
микроструктура, состоящая из «реечных» зерен 
твердого раствора Ta4Zr11O32 с небольшим количест-
вом микропор и высокой эрозионной стойкостью. 
Оксидный слой на поверхности наряду с фазой 
Ta4Zr11O32 содержал ZrO2 и Ta2O5 , обеспечивающие 
эффективную защиту внутреннего материала от 
абляции, – под защитой внешнего оксидного слоя 
эволюция внутреннего покрытия Ta0,5Zr0,5B2–Si–SiC 
в основном включала высокотемпературное окисле-
ние и генерацию газообразных SiO и CO.

Авторами [57] для графита получено безде-
фектное однослойное многофазное покрытие 
Hf0,5Ta0,5B2–SiC–Si, на поверхности которого после 
окисления на воздухе при t = 1500 °С присутствуют 
фазы Hf0,5Ta0,5B2 , Ta2O5 , SiO2 и HfSiO4 (образование 
гафнона происходит в результате реакции между HfO2 
и SiO2 [58]), т.е. сформирован сложный силикатный 
оксидный слой, способный препятствовать проник-
новению кислорода во внутреннюю часть покрытия, 
тем самым снижая его дальнейший расход. Покрытие 
демонстрирует стойкость к низко- и высокотемпера-
турному изотермическому окислению при t = 900 °С 
в течение 1320 ч и при t = 1500 °С в течение 2080 ч 
(прирост массы составил 0,14 % и 1,74 % соответст-
венно), а также хорошую способность сопротивления 
абляции [57]. Высокую стойкость к окислению при 
t = 900 °С авторы объясняли бездефектной струк-
турой покрытия, а при 1500 °С – сформированным 
слоем Hf–Ta–Si–O на поверхности, в котором HfSiO4 
и TaxOy увеличивают вязкость оксидной пленки 
и создают «точки закрепления», тем самым вызывая 
изменение направления или торможение распростра-
нения трещин вблизи них [57].

Двухслойное многофазное покрытие TaxHf1 – xB2– 
–SiC/SiC толщиной 120–190 мкм обеспечило защиту 
углерод-углеродных композиционных материалов 
от окисления на воздухе при t = 1500 °C в течение 
более чем 1480 ч и абляции продолжительностью 40 с 
с максимальной температурой оксиацетиленового 
пламени 1927 °C [59]. Количество образовавшихся 
трещин и отверстий после окисления было относи-
тельно небольшим по сравнению с SiC/SiC-покрытием, 
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а на поверхности стекловидного слоя обнаружены 
продукты окисления Ta и Hf, что указывало на 
образование многофазного силикатного стекла. 
Температура плавления оксидов тантала и гафния 
выше, чем у SiO2 , поэтому введение этих компонен-
тов в стек ло повышает его термическую стабиль-
ность и вязкость, что обеспечивает улучшенные 
сопротивление абляции и окислительную стойкость, 
обусловленные синергетическим эффектом входя-
щих в состав покрытия многофазных оксидов [59].

Наличие твердого раствора ZrxTa1 – xB2 в SiC-
по крытии значительно улучшает защитные анти-
окислительные свойства. Так, после окисления при 
t = 1500 °C в течение 1412 ч потеря массы УУКМ 
с покрытием ZrxTa1 – xB2–SiC/SiC составляла всего 
0,1 мас. %, в то время как с покрытием ZrB2–SiC/ SiC – 
0,22 мас. % за 550 ч [60]. Стойкость к окислению 
в широком диапазоне температур (от комнатной до 
1500 °C) данное покрытие продемонстрировало и во 
время термогравиметрического анализа: увеличе-
ние массы УУКМ с покрытием в конце испытания 
составило 1,8 мас. % (для УУКМ с покрытиями 
ZrB2– SiC/ SiC и TaB2–SiC–Si/SiC наблюдались потери 
массы – 10,3 и 11,2 мас. % соответственно) [60]. 
Высокие показатели окислительной стойкости 
покрытия ZrxTa1 – xB2–SiC/SiC авторы объясняли 
формированием на его поверхности слоя гетероген-
ного стекла системы Zr–Ta–Si–O с распределенными 
оксидами Zr и Ta, образующими «инкрустированную 
структуру», обеспечивающую отклонение и ликви-
дацию трещин, а также синергетическим эффектом 
множественных защитных механизмов, обусловлен-
ных комплексом компонентов покрытия.

В работе [61] исследована стойкость к абляции 
при t = 2300 °C многофазного покрытия Zr–Ta–B–SiC 
на УУКМ с различными массовыми соотноше ниями 
Zr/Ta. Введение Ta приводило к образованию твер-
дого раствора (Zr, Ta)B2 , снижающего термичес кие 
напряжения в процессе синтеза и дефектность слоя, 
а также оказывало заметное влияние на состав и мор-
фологию покрытия после абляции. Покрытие состава 
Zr0,7Ta0,3B2–SiC продемонстрировало лучшие анти-
абляционные свойства, обусловленные формирова-
нием теплового барьера и низкой летучестью слоя 
Zr–Ta–O [61]. Кроме того, связь Ta–O была полезна 
для стабилизации высокотемпературной фазы t-ZrO2 . 
Образцы с недостатком Ta (~10 мол. %) и избытком Zr 
в твердом растворе после абляции демонстрировали 
образование большого количества наноразмерных 
зародышей Zr–Ta–O, не способных сформировать 
однородный слой над стеклофазой и повысить ее вяз-
кость, т.е. SiO2 по-прежнему подвергался непосред-
ственному воздействию плазменного пламени и зна-
чительно испарялся во время абляции. При избытке 
Ta (~70 мол. %) в процессе абляции наблюдалось 

образование большого количества жидкой фазы 
Zr–Ta–O с низкой вязкостью, быстро оголяющей 
поверхность. Одновременно происходило улетучива-
ние газообразных соединений SiO, CO, CO2 и B2O3 
с формированием многочисленных пор и отверстий 
в стекловидном слое, являющихся каналами для диф-
фузии кислорода [61].

2.2. Покрытия на основе ZrB2.2. Покрытия на основе ZrB22–SiC,  –SiC,  
легированные сложным  легированные сложным  

карбидом танталакарбидом тантала

Сложный карбид тантала–гафния Ta4HfC5 привле-
кателен для высокотемпературных применений бла-
годаря комплексу полезных свойств [29; 30], однако 
не подходит для защиты УУКМ от воз действия кис-
лорода из-за низкой жаростойкости [62]. Поэтому 
была предложена концепция 2-слойного покрытия 
с внутренним слоем из Ta4HfC5 и внешним – из 
ZrB2–SiC–Ta4HfC5 , перспективного для обеспече-
ния эффективной стойкости к окислению УУКМ 
при высоких температурах. Потеря массы образцов 
с покрытием в ходе испытаний на изотермическое 
окисление при t = 1500 °C в течение 20 ч составила 
3,3 %, а после 10 термоциклов в интервале от 1500 
до 20 °C с изотермической выдержкой 10 мин при 
максимальной температуре – 9,5 %, что свидетель-
ствует о высоких жаростойкости и термостойкости 
покрытия.

Газоплотный и сплошной слой силикатного стек ла 
с частицами ZrO2 , SiO2 , ZrSiO4 , Ta2O5 и HfO2 харак-
теризуется низкой скоростью диффузии кислорода 
и относительно высокой самозалечивающей способ-
ностью. Тем не менее поры и микротрещины, обра-
зующиеся вследствие несоответствия коэффициентов 
теплового расширения покрытия и подложки, а также 
в результате выхода газообразных продуктов окисле-
ния, были основной причиной, приводящей к потере 
массы, и отрицательно сказывались на эффективно-
сти защитного действия полученного покрытия.

2.3. Покрытия на основе  2.3. Покрытия на основе  
ZrBZrB22(HfB(HfB22)–SiC, легированные  )–SiC, легированные  

силицидами танталасилицидами тантала

Поскольку коэффициент термического расшире-
ния SiC невысок, выбор другого стабильного источ-
ника SiO2 является одной из возможностей увели-
чения защитной способности покрытий системы 
ZrB2(HfB2)–SiC при температурах выше 1700 °С. 
Кроме того, введение дополнительных компонентов 
может увеличивать вязкость стеклофазы, тем самым 
улучшая окислительную стойкость покрытий. 
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Например, пассивирующая способность TaSi2 
в составе композиционных покрытий HfB2–SiC–
TaSi2 приводила к ингибированию активного 
окисления SiC при t = 1700 °С, а соответствую-
щее объемное расширение, вызванное окислением 
TaSi2 , замедляло разрыхление HfB2 , увеличивая 
структурную устойчивость покрытий к окислению. 
Добавление дисилицида тантала также приводило 
к формированию гетерогенного слоя на основе сте-
кла Hf–Ta–B–Si–O высокой вязкости, что снижало 
кислородную проницаемость покрытий с 4,87 до 
0,31 % [63]. Было показано, что верно выбранное 
содержание TaSi2 оказывало благоприятный эффект 

и представлялось перспективным для модифици-
рования покрытий HfB2–SiC. Введение 20 мас. % 
TaSi2 замедляло расход покрытия за счет улуч-
шения газоплотности, в то время как избыточное 
количество TaSi2 снижало эффективность защиты 
от окисления.

Дисилицид тантала применялся также для повы-
шения стойкости к абляции покрытий ZrB2–SiC 
на УУКМ. Введение 10 об. % TaSi2 в покрытие 
состава ZrB2–27 об. % SiC продемонстрировало 
снижение пористости с 16,65 до 9,65 % и улучшение 
механичес ких свойств и стойкости к абляции при 
t = 2000 °C в течение 10 мин [64]. Влияние TaSi2 на 

Таблица 3. Характеристики окислительной стойкости углеродных материалов с покрытиями  
на основе керамики ZrB2(HfB2 )–SiC, модифицированной соединениями тантала

Table 3. Oxidation resistance of carbon materials with ZrB2(HfB2 )–SiC coatings alloyed  
with tantalum compounds

Покрытие Подложка Способ получения Условия 
окисления

Фазовый 
состав после 

окисления

Изменение 
массы

Лит. 
источник

ZrB2–SiC–Ta4HfC5/Ta4HfC5 2D C/C
Шликерная 

технология / пакетная 
цементация

1500 °C,
20 ч

ZrO2 , Ta2O5 , 
ZrSiO4 , SiO2 , 

HfO2 , SiC
–3,3 % [62]

ZrB2–SiC–TaSi2–Si/SiC Графит

Шликерная 
технология + 

инфильтрация Si 
из пара / пакетная 

цементация

1500 °C,
300 ч SiO2 , ZrB2 , SiC 4,76 мг/см2 [66]

(ZrTa)B2–SiC–Si Графит

Шликерная 
технология + 

инфильтрация Si из 
пара

1500 °C,
347 ч (Zr, Ta)B2 , SiO2 0,33 % [56]

ZrxTa1 – xB2–SiC/SiC 2D C/C
Реакционный синтез 

in situ / пакетная 
цементация

1500 °C,
1412 ч

ZrO2 , Ta2O5 , 
ZrSiO4 , SiO2 , 
Ta2O2,2 , SiC

–0,1 % [60]

TaxHf1 – xB2–SiC/SiC 2D C/C
Реакционный синтез 

in situ / пакетная 
цементация

1500 °C,
1480 ч

HfO2 , TaO2 , 
HfSiO4 , SiO2 , 
TaO, Ta0,8O2 , 

Ta2O, SiC

–2,8 мг/см2 [59]

Hf0,5Ta0,5B2–SiC–Si Графит

Пропитка и пиролиз 
+ реактивная 

инфильтрация Si из 
газа

1500 °C,
2080 ч

Hf0,5Ta0,5B2 , 
Ta2O5 , HfSiO4 , 

SiO2

1,74 % [57]

Ta0,5Zr0,5B2–Si–SiC Графит

Шликерная 
технология + 

реакционный синтез 
in situ

1650 °C,
70 ч SiO2 –0,56 % [55]

ZrB2–20 об. % SiC–
10 об. % TaSi2/SiC Графит

Шликерная 
технология / пакетная 

цементация

1700 °C,
30 мин

ZrO2 , ZrSiO4 , 
SiO2 , TaC 3,81 мг/см2 [65]

HfB2–20 мас. % SiC–
20 мас. % TaSi2

Графит ИПС 1700 °C,
100 мин

HfO2 , Ta2O2,2 , 
HfSiO4 , SiO2

~15 мг/см2 [63]

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(2):14–34 
Didenko A.A., Astapov A.N., Terentieva V.S. Effects of alloying ZrB2(HfB2)–SiC with tantalum ...



26

устойчивость к высокотемпературной газовой кор-
розии исследовано при t = 1700 °С на воздухе в тече-
ние 30 мин. Покрытие состава ZrB2–20 об. % SiC–
10 об. % TaSi2 на силицированном графите показало 
значительно больший ресурс, чем покрытие без 
TaSi2 , что свидетельствует о более высокой жаро-
стойкости первого, обусловленной образованием 
оксидного слоя, модифицированного танталом, 
обладающего значительно меньшей кислородной 
проницаемостью [65]. Оксидный слой покрытия 
ZrB2–20 об. % SiC–10 об. % TaSi2 оказался значи-
тельно тоньше, чем для состава ZrB2–20 об. % SiC. 
Однако, несмотря на отсутствие пор и пузырьков 
(в покрытии без TaSi2 они были выявлены в боль-
шом количестве), было обнаружено растрескивание.

Для улучшения комплексных характеристик ука-
занного покрытия в работе [66] исследовано влия-
ние дополнительной инфильтрации паров кремния 
на стадии его формирования. Полученное покрытие 
ZrB2–SiC–TaSi2–Si на силицированном графите про-
демонстрировало эффективную защиту от окисления 
в течение 300 ч при t = 1500 °С в неподвижном воз-
духе. В процессе окисления не наблюдалось растрес-
кивания и отслоения покрытия, что авторы связывали 
с его модифицированной структурой, представленной 
плотным основным слоем ZrB2–SiC–TaSi2 , покры-
тым дополнительным слоем кремния. Кроме того, 
покрытие способно выдержать жесткое термоцикли-
рование в интервале t = 1500÷20 °C (20 циклов). При 
этом площадь образующихся трещин на единицу 
площади поверхности составила всего 3,8·10–3, что 
свидетельствует о хорошей термостойкости покры-
тия благодаря способности к самозалечиванию тре-
щин на поверхности. Некоторые характеристики 
окислительной стойкости и стойкости к абляции 
перечисленных покрытий приведены в таблицах 3 
и 4 соответственно.

3. Углерод-керамические  3. Углерод-керамические  
композиционные материалы  композиционные материалы  

с матрицей на основе (C)–SiC–ZrBс матрицей на основе (C)–SiC–ZrB2 2 , , 
легированной соединениями танталалегированной соединениями тантала

В последнее десятилетие все большее количество 
исследований посвящалось высокотемпературным 
композитам с керамической матрицей, поскольку 
монолитные УВТК хрупки по своей природе 
и не обладают достаточной стойкостью к тепловому 
удару [2]. Использование армирующих волокнис-
тых фаз повышает прочность материала, а также 
позволяет адаптировать механические и термичес-
кие свойства к конкретным приложениям. Углерод-
керамические композиционные материалы, армиро-
ванные непрерывным углеродным волокном, преодо-
левают присущую объемным УВТК хрупкость, низ-
кую термостойкость и позволяют обеспечить более 
высокие температурные характеристики и повышен-
ную устойчивость к абляции [1].

В работе [67] было показано, что добавление 
20 мас. % Ta в композит C/SiC–ZrB2 приводит к обра-
зованию TaxCy за счет остаточного углерода и повы-
шает стойкость к абляции благодаря стабилизации 
мартенситной фазы t-ZrO2 и невысокой температуре 
плавления формирующегося при испытаниях TaxOy , 
способного при t ≥ 2000 °C обволакивать каркасо-
образующие частицы ZrO2 и снижать анионную 
проводимость. Улучшение абляционной стойкости 
авторы связывали также с низкой теплопровод-
ностью оксидного слоя Zr–Ta–Si–O, тормозящего 
теплоперенос от поверхности в объем композита, 
и сравнительно высокой прочностью связи между 
углеродными волокнами и матрицей, обусловленной 
присутствием небольшого количества остаточного 
металлического Та [67].

Таблица 4. Характеристики стойкости к абляции углеродных материалов с покрытиями  
на основе керамики ZrB2(HfB2 )–SiC, модифицированной соединениями тантала

Table 4. Ablation resistance of carbon materials coated with ZrB2(HfB2 )–SiC ceramics  
alloyed with tantalum compounds

Покрытие

Параметры огневого эксперимента Скорость 
массовой 

абляции, мг/с

Скорость 
линейной 

абляции, мкм/с

Лит. 
источникt, °C Время, с

Расход, л/с

O2 C2H2

TaxHf1 – xB2–SiC/SiC 1927 40 0,2–0,3 0,1–0,2 1,590 3,21 [59]
ZrB2–SiC–TaSi2 2000 600 0,72 0,25 0,114 – [64]

Hf0,5Ta0,5B2–SiC–Si 2130 60 0,244 0,167 1,050 –10,20 [57]
(Zr0,7Ta0,3)B2–SiC 2300 120 0,42 0,31 0,033 3,01 [61]

Ta0,5Zr0,5B2–Si–SiC
2,4 МВт/м2* 60 0,24 0,18 0,150 0,35

[55]
4,2 МВт/м2* 40 0,42 0,31 4,900 3,25

* Вместо температуры пламени в исследовании представлены данные по величине теплового потока.

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(2):14–34 
Диденко А.А., Астапов А.Н., Терентьева В.С. Влияние легирования танталом на структуру и стойкость ...



27

В работе [68] введение в матрицу 24 об. % кар-
бида тантала также продемонстрировало тенденцию 
к повышению сопротивления абляции 2D-композитов 
C/SiC–ZrB2–TaC за счет формирования при окислении 
жидкого Ta2O5 (при t > 1870 °C), способного к залечи-
ванию трещин в процессе абляции и удержанию рых-
лого ZrO2 , обеспечивая тем самым образование газо-
плотного слоя вокруг волокон. Был сделан вывод, что 
для дальнейшего повышения абляционной стойкости 
таких композитов необходимо увеличить содержание 
TaC и улучшить его распределение в матрице.

Композиты на основе C/SiC, легированные ZrB2 
и TaC, показали улучшение прочности на изгиб 
(до 27 %), повышение модуля Юнга (до 28 %) и проч-
ности при межслоевом сдвиге (до 22 %), причем 
последнюю авторы связывали именно с добавлением 
TaC [69]. Термохимическая стойкость полученных 
композитов C/SiC–ZrB2–TaC, оцениваемая в усло-
виях, подобных камере сгорания (воздействие соот-
ветствующего горячего газа в течение 15 мин с изме-
ренной температурой поверхности 1725–1860 °C), 
улучшалась, а проницаемость кислорода значительно 
снижалась. Это связано с тем, что оксидная пленка 
в системе Si–Zr–Ta–O выступает в качестве диффу-
зионного барьера, препятствующего проникновению 
продуктов сгорания в нижележащие слои и защища-
ющего их от дальнейшего окисления [69].

Для композита C/C–2SiC–1ZrB2–2TaC (цифры обоз-
начают объемные соотношения керамических час-

тиц) абляционные свойства ухудшились, что может 
быть связано с добавлением TaC. Более высокая ско-
рость абляции (табл. 5) объяснялась образованием 
жидкой фазы Ta2O5 , подверженной сильному меха-
ническому уносу и эрозии при t = 2700±300 °C [70].

4. Механизмы, обеспечивающие  4. Механизмы, обеспечивающие  
повышение стойкости к окислению  повышение стойкости к окислению  

и абляции композиций ZrBи абляции композиций ZrB22(HfB(HfB22)–SiC, )–SiC, 
легированных соединениями танталалегированных соединениями тантала

Окислительное и абляционное поведение компо-
зиций на основе УВТК во многом определяется свой-
ствами продуктов окисления, а также совокупностью 
химических и физических процессов на поверхности, 
протекающих при их работе в кислородсодержащих 
средах. Следовательно, модифицирование химиче-
ского состава и структуры оксидной пленки может 
обеспечить необходимые параметры стойкости 
к высокотемпературному окислению и абляции этих 
материалов. Составы УВТК, при эксплуатации кото-
рых синтезируются относительно тугоплавкие стекла, 
характеризующиеся низкой скоростью диффузии кис-
лорода и высокой способностью к самозалечиванию 
дефектов, рассматриваются как потенциально жаро-
стойкие [7]. Их легирование соединениями тантала 
обеспечивает модифицирование оксидной пленки, 
что приводит к улучшению окислительной и абляци-

Таблица 5. Характеристики стойкости к абляции УККМ с матрицей на основе (С)–SiC–ZrB2 ,  
легированной карбидом тантала

Table 5. Ablation resistance of the C/SiC composite with the (С)–SiC–ZrB2 matrix  
alloyed with tantalum carbide

УККМ Способ получения
Плот-
ность, 
г/см3

Порис-
тость, 

%

Параметры огневого 
эксперимента Скорость 

массовой 
абляции, 

мг/с

Скорость 
линейной 
абляции, 

мкм/с

Лит. 
источ-

никt, °C Время, 
с

Давление / 
расход газа

O2 C2H2

C/SiC–
ZrB2–TaxCy

Реакционное ГП / 
пропитка и пиролиз 2,82 21,0

1600
120

0,4 
МПа

0,01 
МПа

1,33 0,19

[67]

600 0,02 0,27

1800
120 1,80 0,25
600 0,47 0,63

2000
120 3,05 0,39
600 2,19 1,43

C/C–2SiC–
1ZrB2–
2TaC

Инфильтрация 
порошков + изо тер-
мическая инфильт-

рация из пара

– – 2700±300 30 1,36 
м3/ч

1,04 
м3/ч ~59 – [70]

2D C/SiC–
ZrB2–TaC

Инфильтрация из 
паров + шликерная 

технология
2,35 11,5 3000 20

0,4 
МПа; 
1,51 
м3/ч

0,095 
МПа; 
1,12 
м3/ч

– 26 [68]
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онной стойкости материалов, обусловленному рядом 
причин, рассмотренных ниже.

4.1. Фазовое расслоение  4.1. Фазовое расслоение  
в оксидном поверхностном слоев оксидном поверхностном слое

Окисление танталсодержащих компонентов 
в композициях на основе УВТК описывается следу-
ющими реакциями:

4TaB2(s) + 11O2(g) → 2Ta2O5(s, l ) + 4B2O3(l ),   (1)

4TaC(s) + 9O2(g) → 2Ta2O5(s, l ) + 4CO2(g),     (2)

4TaC(s) + 7O2(g) → 2Ta2O5(s, l ) + 4CO(g),     (3)

4TaSi2(s) + 13O2(g) → 2Ta2O5(s, l ) + 8SiO2(l ),   (4)

x(Hf, Ta)B2(s) + (2,5x + 0,5y)O2(g) →

→ xHfO2(s) + TaxOy (s, l ) + xB2O3(s),          (5)

x(Zr, Ta)B2(s) + (2,5x + 0,5y)O2(g) →

→ xZrO2(s) + TaxOy(s, l ) + xB2O3(s),           (6)

где s, l и g означают агрегатное состояние фаз: s – 
solid (твердый), l – liquid (жидкий) и g – gaseous 
(газообразный). 

Видно, что происходит формирование отно-
сительно тугоплавкого Ta2O5 (tпл = 1882 °C [10]). 
Известно, что присутствие оксидов переходных 
металлов IV–VI групп, в том числе тантала, в боро-
силикатном стекле вызывает интенсивное фазовое 
расслоение (несмешиваемость) стеклофазы. Это 
приводит к повышению жаростойкости композиций 
на основе ZrB2(HfB2)–SiC за счет увеличения темпе-
ратуры ликвидуса и вязкости [20; 21; 27; 38; 44; 55; 
56; 59; 60; 65]. Рост вязкости, в свою очередь, сни-
жает скорость диффузии кислорода через пленку 
в соответствии с соотношением Стокса–Эйнштейна, 
согласно которому коэффициент диффузии обратно 
пропорционален вязкости [71]:

            (7)

где D – константа коэффициента диффузии, k – пос-
тоянная Больцмана, T – температура, η – вязкость рас-
твора, r – средний радиус диффундирующих частиц.

Так, в исследовании [63] показано, что катионы 
переходных металлов Hf 4+/Ta5+ взаимодействуют 
с кремнекислородной тетраэдрической сеткой [SiO4 ] 
с образованием комплексов ионных кластеров, фор-
мирующих трехмерную структуру. Это способствует 
увеличению вязкости стекла и снижению массопе-

реноса кислорода. Также продемонстрировано, что 
тугоплавкие частицы оксидов гафния и тантала, рас-
пределенные в вязкотекучем стекле, вносят положи-
тельный вклад в жаростойкость за счет увеличения 
числа барьеров на пути движения кислорода, что зна-
чительно ограничивает скорость его диффузии через 
оксидную пленку [63].

В работах [15; 21; 44] было отмечено уменьше-
ние пористости оксидного слоя под поверхностным 
стеклом. Это объяснялось повышением вязкости 
стеклофазы при модифицировании танталом, что 
делало ее менее подвижной для капиллярного подъ-
ема из нижних слоев наружу. Боросиликатное стекло, 
обогащенное танталом, также предотвращает обра-
зование трещин и герметизирует эксплуатационные 
дефекты [27; 38; 64; 67; 69]. Кроме того, повышен-
ные вязкость и температура ликвидуса способствуют 
частичному подавлению испарения бора из стекла [7].

4.2. Образование тугоплавких  4.2. Образование тугоплавких  
твердых растворов  твердых растворов  

и комплексных оксидови комплексных оксидов

Частичное растворение тантала в решетке бори-
дов циркония или гафния может привести к образо-
ванию соответствующих твердых растворов, окисля-
ющихся при воздействии кислорода до твердых рас-
творов Zr–Ta–O и Hf–Ta–O [38; 44]. Взаимодействие 
между фазами ZrO2(HfO2 ) и Ta2O5 обуславливает 
формирование комплексных оксидов циркония–тан-
тала Zr11Ta4O32 (Zr2,75TaO8 ) [55] или гафния–тантала 
Hf6Ta2O17 [72], например согласно реакциям

11ZrO2(s) + 2Ta2O5(s, l ) → Zr11Ta4O32(s),      (8)

6HfO2(s) + Ta2O5(s, l ) → Hf6Ta2O17(s).        (9)

Присутствие тугоплавких твердых растворов 
и/ или комплексных оксидов в пленках способствует 
повышению стойкости композиций к окислению 
и абляции без создания дополнительных термичес-
ких напряжений. По сравнению со стехиометри-
ческими фазами твердые растворы имеют преиму-
щества с точки зрения управления механическими 
и теплофизическими свойствами [61]. Было выска-
зано предположение [34], что образование твердого 
раствора снижает энергию активации границ зерен 
боридов, способствуя формированию когерентных 
структур. В кислородно-ацетиленовом пламени фазы 
Zr11Ta4O32 и Hf6Ta2O17 действуют в качестве барьеров, 
препятствуя эрозионному уносу внутренних слоев 
высокоскоростными потоками газов, что связано с их 
низкой теплопроводностью и относительно высокой 
тугоплавкостью [55; 67; 72]. Гетерогенная структура 
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оксидной пленки затрудняет образование и распрост-
ранение трещин [38].

4.3. Снижение концентрации  4.3. Снижение концентрации  
кислородных вакансий  кислородных вакансий  
в решетке ZrOв решетке ZrO22(HfO(HfO22))

Вариации составов, приводящие к снижению 
переноса кислорода через каркасные фазы ZrO2 
и HfO2 , также повышают жаростойкость [7]. Оксиды 
ZrO2 и HfO2 становятся нестехиометрическими из-за 
образования кислородных вакансий в решетках 
в условиях низкого парциального давления кислорода 
(например, под газоплотным слоем боросиликатного 
стекла) или вследствие модифицирования катио-
нами более низкой валентности (Y3+, La3+ и др.) [8]. 
Частичное замещение катионов Zr4+ и Hf4+ на Ta5+ 
приводит к уменьшению концентрации кислородных 
вакансий согласно реакции Крегера–Винка [26], кото-
рая для случая допирования решетки ZrO2 имеет вид

     (10)

Снижение концентрации кислородных вакансий 
обуславливает уменьшение анионной проводимости 
и, как следствие, снижение скорости окисления ком-
позиций на основе ZrB2(HfB2 )–SiC [26; 65].

4.4. Ингибирование полиморфных 4.4. Ингибирование полиморфных 
превращений ZrOпревращений ZrO22(HfO(HfO22))

Замещение катионов Zr4+ и Hf4+ на Ta5+ в крис-
таллической решетке образующегося при окисле-
нии ZrO2(HfO2 ) приводит к дефициту кислородных 
вакансий, что способствует частичной стабилизации 
решетки [67]. Это позволяет снизить степень бездиф-
фузионного мартенситного превращения при пере-
ходе из тетрагональной модификации в моноклин-
ную, что уменьшает связанное с ним объемное рас-
ширение и возможность образования трещин в оксид-
ной пленке при термоциклировании [8; 21; 66]. 
Отмеченный фактор играет положительную роль при 
эксплуатации композиций в условиях воздействия 
высоких температур, приводя к снижению трещи-
нообразования в оксидной пленке и увеличению ее 
адгезионных и когезионных свойств [61].

4.5. Модифицирование  4.5. Модифицирование  
микроструктуры оксидного слоямикроструктуры оксидного слоя

Влияние тантала на размер оксидных частиц в сте-
кле также оказывает воздействие на процессы окис-
ления. Показано [22], что размер частиц диоксида 

циркония снижается при введении TaB2 . В резуль-
тате образующаяся боросиликатная стеклофаза 
имеет бо́льшую тенденцию захватываться нижними 
оксидными подслоями с дисперсными частицами, 
что делает эти слои более непроницаемыми для 
атмосферного кислорода, а следовательно, повышает 
общую жаростойкость композиций.

Также установлено [61], что с увеличением сте-
пени легирования УВТК соединениями тантала 
морфология синтезируемого комплексного оксида 
в системе Zr–Ta–O изменялась от дисперсных заро-
дышей до спеченных стержнеобразных зерен. Это 
положительно влияло на стойкость к абляции, спо-
собствуя работе данного оксида в качестве фазы 
«закрепления», обеспечивающей эффективное удер-
жание стекло образного SiO2 от механической эрозии. 
Аналогично, образование гетерогенной оксидной 
пленки в системе Hf–Ta–Si–O из несмешивающихся 
в силикатном стекле фаз HfSiO4 и TaxOy увеличивало 
вязкость поверхностного слоя и вызывало торможе-
ние распространения трещин или их ликвидацию, 
действуя в качестве «точек закрепления» [57]. Это 
уменьшало вероятность проникновения трещин 
через оксидную пленку и таким образом способст-
вовало улучшению жаростойкости и термостойкости 
композиций [59].

5. Механизмы, определяющие  5. Механизмы, определяющие  
снижение стойкости к окислению  снижение стойкости к окислению  

и абляции композиций ZrBи абляции композиций ZrB22(HfB(HfB22)–SiC, )–SiC, 
легированных соединениями танталалегированных соединениями тантала

Наряду с отмеченным улучшением жаростойких и 
антиабляционных свойств при легировании компози-
ций ZrB2(HfB2)–SiC соединениями тантала, при опре-
деленных условиях они демонстрируют ограничен-
ные возможности позитивного влияния на стойкость к 
окислению и абляции, а в некоторых случаях – и ухуд-
шение эффективности от их использования. Ряд иссле-
дований свидетельствуют о негативном воздействии 
соединений тантала на систему HfB2–SiC [26; 35] при 
температурах выше 1700 °C [24; 26; 39] и неверно 
подобранных концентрациях [22; 27; 39]. 

Ниже рассмотрены причины, обуславливающие 
ухудшение окислительной и абляционной стойкости 
композиций в исследуемой системе.

5.1. Образование жидких фаз  5.1. Образование жидких фаз  
низкой вязкостинизкой вязкости

Модифицирование танталом может оказать отри-
цательное влияние на окислительное поведение 
композиций ZrB2(HfB2)–SiC при температурах выше 
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1650 °C, поскольку присутствие Ta2O5 в оксидной 
пленке снижает ее тугоплавкость в результате обра-
зования жидких фаз [8; 24; 37].

Высокое содержание тантала (~70 мол. %) 
в составе керамик приводило к формированию боль-
шого количества жидкой фазы с низкой вязкостью 
в процессе абляции, что обуславливало высокую 
степень уноса оксидной пленки, в результате чего 
на поверхности наблюдались отверстия и оголенные 
участки [61].

Образование значительного количества жидкой 
фазы, идентифицируемой как смесь оксиборидной, 
силикатной и цирконатной фаз, наблюдалось также в 
ходе окисления УВТК ZrB2–20 об. % SiC–20 об. % TaSi2 
при t = 1927 °C, что служило основной причиной 
снижения ее жаростойкости [39].

5.2. Нарушение целостности  5.2. Нарушение целостности  
каркасных структур в оксидном слоекаркасных структур в оксидном слое

Наличие в пленке Ta2O5 при температурах свыше 
1700 °C приводит к образованию комплексных окси-
дов Zr11Ta4O32 или Hf6Ta2O17 , что снижает темпера-
туроустойчивость механического каркаса на основе 
ZrO2(HfO2 ), приводя к ускорению окисления и сни-
жению стойкости к абляции [22; 24].

Из-за ограниченной растворимости тантала 
в термически выращенном in situ ZrO2 его избыток 
обуславливает образование легкоплавких оксидных 
фаз, из которых будет выкристаллизовываться диок-
сид циркония, способствуя формированию дендри-
тов [39]. Рост этих дендритов от оксидного подслоя 
к поверхности стекла приводит к увеличению общей 
скорости окисления за счет их функционирования 
в качестве каналов-проводников анионов, а также 
из-за несовершенного смачивания их стеклофазой, 
что способствует усиленному проникновению кисло-
рода через межфазные границы [22].

5.3. Структурные изменения  5.3. Структурные изменения  
в оксидном слое, приводящие  в оксидном слое, приводящие  

к формированию пор и трещинк формированию пор и трещин
Образование фазы Ta2O5 внутри зерен ZrO2 сопро-

вождается большим объемным расширением, пре-
вышающим 50 % от первоначального, что вызывает 
необратимые повреждения зерен ZrO2 , в том числе их 
взламывание изнутри. Это влечет за собой снижение 
компактности и сплошности структуры оксидных 
слоев, что приводит к увеличению скорости массопе-
реноса реагентов через оксидную пленку [37]. Также 
в этой работе отмечено, что синтезируемые пластин-
чатые образования смешанного оксида Zr2,75TaO8 
занимали при t = 1650 °C вертикальное положение. 

В данной конфигурации формировались дополни-
тельные каналы для диффузии кислорода в резуль-
тате значительного увеличения поверхности раздела 
между пластинками и стеклофазой, что отрицательно 
сказывается на жаростойкости УВТК.

Использование в качестве модификаторов керами-
ческой системы ZrB2–SiC карбидов тантала снижало 
ее окислительную стойкость в результате форми-
рования пористой структуры оксидного слоя из-за 
выделения газообразных продуктов окисления CO 
и/ или CO2 [26]. Несплошность структуры приводила 
к ускоренному окислению, поскольку массоперенос 
газовой фазы через трещины и поры даже в режиме 
диффузии Кнудсена намного проще, чем диффузия 
в конденсированных фазах [24].

5.4. Изменение механизма окисления5.4. Изменение механизма окисления

Модифицирование керамик на основе ZrB2–SiC 
танталом может привести к изменению процессов, 
контролирующих окисление. Так, авторами [27] 
высказано предположение, что массоперенос катио-
нов тантала и/или кремния, диффундирующих из 
основы в оксидную пленку при формировании обед-
ненного по SiC–TaC слоя, является определяющим. 
При невысокой концентрации вводимого тантала 
(~10 об. %) бо́льшая часть образующегося Ta2O5 рас-
творяется в ZrO2 с образованием твердого раствора, 
а оставшейся его части недостаточно для гермети-
зации пористого слоя на основе диоксида циркония, 
что приводит к образованию рыхлой структуры, 
не защищенной газоплотными слоями SiO2 и/или 
ZrSiO4 , и значительному увеличению скорости окис-
ления УВТК [27].

Вычисленная энергия активации диффузии кремния 
к поверхности через оксидный слой составила 315 кДж/
моль, что намного выше, чем сообщалось ранее для 
диффузии кислорода внутрь (120–140 кДж/моль [73]). 
Это указывает на определяющую роль диффузии тан-
тала наружу, а не диффузии кислорода внутрь.

5.5. Увеличение коэффициента  5.5. Увеличение коэффициента  
термического расширения покрытийтермического расширения покрытий

Трещины в УВТК-покрытиях могут являться 
результатом разницы коэффициентов термиче-
ского расширения между фазами покрытий и под-
ложки [65]. Коэффициент термического расширения 
соединений тантала выше, чем у ZrB2(HfB2 ) или 
SiC [63]. При окислении в покрытиях возникают 
силы сжатия, однако быстрое охлаждение приво-
дит к возникновению растягивающих напряжений, 
в результате чего в оксидном слое легко образуются 
трещины [65]. Так, увеличение содержания TaSi2 
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приводило к ухудшению жаростойкости из-за воз-
никновения проникающих трещин [63].

ЗаключениеЗаключение

Проведен критический анализ литературы в обла-
сти изучения влияния легирования танталом и его 
соединениями на структуру, стойкость к высокотем-
пературному окислению и абляции композиций на 
основе УВТК системы ZrB2(HfB2)–SiC. Рассмотрены 
различные типы материалов – объемные керамики, 
жаростойкие покрытия на УУКМ и графите, а также 
УККМ с матрицей на основе УВТК. Показано, что 
легирование Ta-содержащими компонентами спо-
собно оказывать как положительное, так и отрица-
тельное воздействия. Позитивное влияние тантала на 
жаростойкость и стойкость к абляции прежде всего 
вызвано:

– увеличением вязкости и термической устойчи-
вости боросиликатного стекла, модифицированного 
катионами циркония (гафния) и тантала;

– снижением анионной проводимости и частич-
ной стабилизацией решетки ZrO2(HfO2) в результате 
допирования танталом;

– уплотнением и спеканием оксидного подслоя на 
основе зерен ZrO2(HfO2 ) и ZrSiO4(HfSiO4 );

– образованием на поверхности температуро-
устойчивых комплексных оксидов типа Zr11Ta4O32 
или Hf6Ta2O17 .

Основными причинами отрицательного эффекта 
от легирования являются:

– снижение сплошности структуры оксидной 
пленки в результате повреждения зерен ZrO2(HfO2 ) 
при окислении TaB2 или образования значительного 
количества газов при окислении TaC;

– появление дополнительных каналов для диффу-
зии кислорода при вертикализации плоских частиц 
Zr11Ta4O32 или Hf6Ta2O17 ;

– увеличение доли жидкой фазы, подверженной 
механическому уносу при взаимодействии со ско-
ростными потоками газов.

Показано, что эффекты от легирования компо-
зиций не столь однозначны – существуют концен-
трационные, структурные и температурные огра-
ничения. Характеристики стойкости к окислению 
и абляции, а также механизмы, определяющие 
поведение УВТК-композиций, неодинаковы для 
разных компонентов и условий окружающей среды. 
Следовательно, при подборе типа и количества моди-
фикатора из числа соединений тантала необходимо 
учитывать как положительные, так и отрицательные 
аспекты, а также определять, является ли тот или 
иной фактор определяющим при заданных условиях 
окисления/абляции.
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Аннотация. Представлены результаты исследования процесса получения порошковых смесей B4C–TiB2 методом 
карбидоборного восстановления диоксида титана в присутствии восстановителя – нановолокнистого углерода, 
а также изучения некоторых свойств керамики, изготовленной с использованием синтезированного порошка. 
Синтез порошковых смесей проводили в индукционной тигельной печи в течение 20 мин в диапазоне 
температур 1200–1900 °С в среде инертного газа – аргона. Установлено, что оптимальная температура процесса 
синтеза независимо от состава шихты составляет 1650 °С. Изучены характеристики порошков, содержащих 
10–30 мол. % фазы TiB2 . Методом рентгеновской электронной микроскопии установлено, что частицы порошка 
преимущественно агрегированы. На гистограммах распределения частиц по размерам присутствуют два пика: 
первый (с меньшим размером частиц) в основном характеризует фазу B4C, а второй (с крупными частицами) – 
фазу TiB2 . Средний размер частиц фазы В4С составляет 5,3–5,5 мкм, а фазы TiB2 – 33,6–41,9 мкм. Средний размер 
50 % частиц порошка для исследуемых составов не больше 13,4 мкм. Величина удельной поверхности образцов 
не превышает 5 м2/г. Окисление полученных смесей кислородом воздуха начинается при температуре около 
500 °С. При этом при достижении температуры 1000 °С окисляется не более 45 мас. % исследуемых порошков. 
Керамика, изготовленная с использованием синтезированной порошковой смеси B4C + 30 мол. % TiB2 методом 
горячего прессования, продемонстрировала достаточно высокие значения относительной плотности (99,0±1,1 %) 
и трещиностойкости (5,0±0,2 МПа∙м0,5 ).  

Ключевые слова: карбид бора, диборид титана, карбидоборное восстановление, нановолокнистый углерод (НВУ), высоко-
температурный синтез
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ВведениеВведение
Последние 20 лет проявляется большой интерес 

к изучению особенностей изготовления и свойств 
композиционной керамики B4C–TiB2 , что обуслов-
лено сочетанием уникальных свойств ее составляю-
щих – карбида бора и диборида титана.

Карбид бора имеет высокую температуру плав-
ления (2447 °С) и обладает уникальным сочетанием 
высокой твердости (до 43 ГПа) и низкой плотности 
(2,52 г/см3) [1; 2]. Однако керамика на его основе 
характеризуется плохой спекаемостью и низкой тре-
щиностойкостью. Использование модифицирующих 
добавок, таких как диборид титана, позволяет суще-
ственно повысить эти показатели на 10–40 % [3; 4].

Диборид титана, как и карбид бора, является 
тугоплавким соединением, температура его плав-

ления ~3225 °С [5]. Микротвердость керамики TiB2 
довольно высока и составляет 25–35 ГПа. Диборид 
титана имеет сравнительно большой коэффициент 
теплопроводности (66,4 Вт/(м∙К)) и невысокое удель-
ное электрическое сопротивление (~10–7 Ом·м) [6; 7]. 
Кроме того, TiB2 достаточно устойчив при нагрева-
нии на воздухе и до 800 °С не окисляется. При тем-
пературе 900 °С он незначительно окисляется с обра-
зованием стекловидной защитной пленки на поверх-
ности материала, препятствующей его дальнейшему 
окислению [8].

Многие исследователи отмечают увеличение тре-
щиностойкости и способности к спеканию керамики 
на основе системы B4C–TiB2 в сравнении с кера-
микой, в состав которой входит только B4C [9; 10]. 
Наличие TiB2 предотвращает рост зерен В4С, сни-
жает температуру спекания, улучшает механические 

  gudymatan@mail.ru

Abstract. The results of the researching process of obtaining composition powder material B4C–TiB2 by carbide reduction of titanium 
dioxide, using carbon reducing agent – carbon nanofibers, are presented. Furthermore, the results of studying of some properties 
of ceramics made using the synthesized powder are presented. The synthesis of composite materials was carried out in an induction 
crucible furnace for 20 min in the temperature range of 1200–1900 °C in an argon atmosphere. It has been established that 
the optimum temperature of the synthesis is 1650 °C, irrespective of the batch composition. The characteristics of the composite 
powders containing 10–30 mol. % of the TiB2 phase have been studied. X-ray electron microscopy has revealed that the particles 
of the powder are predominantly aggregated. There are two peaks in the particle size distribution histograms. The part 
of the histogram with a smaller particle size mainly characterizes the B4C phase. The part of the histogram with a larger particle 
size characterizes the TiB2 phase. The average particle size of the B4C phase is in the range of 5.3–5.5 µm, and that of the TiB2 
phase is in the range of 33.6–41.9 µm. The average size of 50 % of composite powder’s particles for these contents does not exceed 
13.4 μm. The surface area of the samples does not exceed 5 m2/g. The oxidation of the composite powder materials by atmospheric 
oxygen begins at a temperature of approximately 500 °C. At the same time, when the temperature reaches 1000 °C, no more than 
45 wt. % of the studied powders is oxidized. Ceramics made with the synthesized powder mixture B4C + 30 mol. % TiB2 by hot 
pressing has shown rather high values of relative density (99.0±1.1 %) and fracture toughness (5.0±0.2 MPa∙m0.5). 

Keywords: boron carbide, titanium diboride, carbide reduction, nanofibrous carbon (NFC), high-temperature synthesis
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свойства образующегося композита [11; 12]. Кроме 
того, есть данные [13; 14], свидетельствующие, что 
присутствие TiB2 повышает электропроводность 
материала B4C–TiB2 . Композит B4C–TiB2 эвтектичес-
кого состава может сам по себе выступать в роли 
модифицирующей добавки для тугоплавкой кера-
мики, повышающей ее механические свойства [15].

В большинстве случаев для изготовления ком-
позиционного керамического материала B4C–TiB2 
в качестве компонентов шихты используют готовые 
порошки В4С и TiB2 [14; 16]. Подготовка такой шихты 
перед компактированием включает перемешивание 
с использованием планетарной шаровой мельницы.

В литературе представлены данные об изготов-
лении материалов состава B4C–TiB2 методами in situ 
в соответствии с реакциями (1) [17], (2) [3] и (3) [18]:

           Ti + 6B + C = B4C + TiB2 , (1)

             TiC + 6B = B4C + TiB2 , (2)

(1 + x)B4C + 2xTiO2 + 3xC =

             = B4C + 2xTiB2 + 4xCO. (3)

Преимущество проведения процессов в соот-
ветствии с реакциями (1) и (2) заключается в отсутст-
вии газообразных продуктов, что особенно актуально 
для одновременного синтеза и компактирования мате-
риала. С другой стороны, требуются использование 
дорогостоящего бора и необходимость длительного 
перемешивания шихты. Реакция (3) является перс-
пективной для предварительного получения шихты 
B4C–TiB2 за счет применения более дешевых реаген-
тов. Например, для изготовления смеси с молярным 
соотношением B4C:TiB2 = 1:1 затраты на реагенты 
для реакции (3) почти в 5 раз ниже, чем для реак-
ций (1) и (2). Кроме того, выделение газо образного 
продукта в процессе термообработки может способ-
ствовать дополнительному перемешиванию шихты 
и более равномерному прогреву.

В качестве источника углерода при проведении 
карбидоборного синтеза чаще всего используют аце-
тиленовую сажу. Данный материал обладает доста-
точно высокой удельной поверхностью ~50 м2/г. 
Однако более эффективным углеродным материалом 
может служить нановолокнистый углерод (НВУ) 
с развитой удельной поверхностью (~150 м2/г) [19]. 
Высокодисперсный углеродный агент может уско-
рить процесс образования диборида титана за счет 
более интенсивной диффузии углерода в частицы 
диоксида титана. Следует отметить, что использова-
ние НВУ сопряжено с некоторыми технологическими 
сложностями. Данный высокодисперсный материал 
склонен к слеживанию и требует тщательной гомо-

генизации реакционной смеси перед проведением 
термообработки. Кроме того, НВУ является более 
дорогим реагентом: его цена примерно в 5 раз выше, 
чем сажи. Однако в связи с тем, что массовая доля 
углеродного агента в реакционной смеси для реакции 
(3) относительно невысока, себестоимость конечного 
продукта возрастает незначительно.

Целью настоящей работы являлось исследование 
процесса синтеза и изучение свойств порошковых 
смесей B4C + TiB2 , полученных методом карбидо-
борного восстановления диоксида титана (реак-
ция (3)) с использованием НВУ.

Методика исследованияМетодика исследования
Для получения порошковой смеси B4C + TiB2 

в качестве реагентов применяли:
– высокодисперсный карбид бора В4С (содержа-

ние основного вещества 98,5 мас. %, средний размер 
частиц d = 2,1 мкм), синтезированный из простых 
веществ по методике [20];

– диоксид титана (ТУ 6-09-3811-79, содержание 
основного вещества 99,0 мас. %, d = 1,0 мкм);

– нановолокнистый углерод (содержание углерода 
99 мас. %) [21; 22]. 

Используемый НВУ содержал остатки катализа-
тора: ~0,1 мас. % Al2O3 и 0,9 мас. % Ni. В исходном 
виде углеродный материал представлял собой гра-
нулы размером 0,4–8,0 мм, образованные плотно 
переплетенными волокнами со средним диаметром 
73 нм. Гранулы НВУ предварительно измельчали 
в планетарной шаровой мельнице АГО-2С в течение 
5 мин с ускорением 15g и отношением массы НВУ 
к массе шаров 1:15. Средний размер частиц НВУ 
после измельчения – 3,9 мкм.

В соответствии с диаграммой состояния системы 
B4C–TiB2 в точке эвтектики содержание TiB2 состав-
ляет ~26 мол. % [23]. Для исследований были выбраны 
смеси, состав которых соответствует точке эвтектики, 
а также находится за ее пределами. Соотношение 
реаген тов подбирали таким образом, чтобы в соот-
ветствии с реакцией (3) были получены порошковые 
смеси, содержащие 10, 20, 25 и 30 мол. % TiB2 . При 
расчете состава шихт учитывали наличие приме-
сей в составе реагентов. Образцы были обозначены 
как T10, T20, T25 и T30 соответственно. Исходные 
порошки смешивали в планетарной шаровой мель-
нице в течение 5 мин с ускорением 20g, после чего 
просеивали через сито с размером ячейки 100 мкм.

Синтез проводили в индукционной печи тигель-
ного типа ВЧ-25АВ (Россия). В качестве инертной 
среды, препятствующей азотированию карбида бора 
и диборида титана, был выбран аргон. При карбидо-
борном восстановлении диоксида титана происходит 
выделение газообразных продуктов (СО и СО2 ) и 
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повышается давление в системе. Для обеспечения 
безопасности процесса синтез следует проводить 
в реакторе проточного типа, обеспечивая непрерыв-
ное удаление образующихся газов потоком аргона. 
Контроль температуры осуществляли с использова-
нием оптического пирометра Кельвин компакт 2300 
(ПК «ЕВРОМИКС», Россия). Давление в реакторе 
было близко к атмосферному. Температуры начала 
восстановления диоксида титана были определены 
путем проведения термодинамических расчетов 
в соответствии с методикой [24]. Расчет температур 
проводили для различных давлений СО, поскольку 
оценка парциального давления CO в газовой смеси 
Ar + CO затруднительна.

Величина изобарно-изотермического потенциала 
реакции карбидоборного восстановления диоксида 
титана становится отрицательной при температурах 
745, 849 и 994 °С для давлений СО, равных 0,001, 
0,01 и 0,1 МПа соответственно.

В настоящем исследовании первоначально прово-
дили термообработку шихты для изготовления смеси 
B4C–25 мол. % TiB2 (T25) при t = 1200, 1400, 1650 
и 1900 °С в течение 20 мин в соответствии с реак-
цией (3). Полноту протекания процесса оценивали 
путем взвешивания шихты и продуктов реакции, 
а также сопоставления экспериментальных данных 
с теоретическими. Расчетная убыль массы при полном 
протекании данной реакции составила 19,05 мас. %. 
На практике это значение может незначительно отли-
чаться от расчетного. Это связано с наличием приме-
сей в используемых реагентах, а также возможностью 
образования в процессе синтеза борокарбида алюми-
ния Al3B48C2 , склонного к окислению и гидратирова-
нию. Поскольку результаты проведенных исследова-
ний показали, что оптимальная температура синтеза 
составляет 1650 °С, то дальнейшие эксперименты 
с шихтой другого состава осуществляли при этой же 
температуре в течение 20 мин.

Рентгенофазовый анализ (РФА) полученных 
порошков проводили на дифрактометре ДРОН-3 
с использованием CuKα-излучения. При расшиф-
ровке дифрактограмм применяли банк данных 
Power Diffraction File (PDF-2). Соотношение фаз B4C 
и TiB2 оценивали методом корундовых чисел.

Содержание общего углерода определяли методом 
инфракрасной абсорбционной спектрометрии на ана-
лизаторе серы и углерода  CS 844 («LECO Corporation», 
США) в соответствии с ГОСТ 12344-2003.

Микроструктуру порошков и морфологию 
частиц изучали с применением растрового элек-
тронного микроскопа S–3400N («Hitachi», Япония), 
оборудованного приставкой для энергодисперси-
онного анализа («Oxford Instruments Analytical», 
Великобритания). Распределение частиц по размерам 
оценивали на лазерном анализаторе размеров частиц 

MicroSizer 201 ВА Инструмент (ООО «ВА Инсталт», 
Россия). Удельную поверхность определяли по мето-
дике низкотемпературной адсорбции азота с исполь-
зованием прибора NOVA 2200e («Quantachrome 
Instruments», США).

Термоокислительную стабильность образцов 
выявляли с помощью прибора синхронного термиче-
ского анализа STA 449 C Jupiter («Netzsch» Германия). 
В ходе анализа проводили окисление образца в атмос-
фере синтетического воздуха при нагревании до тем-
пературы 1000 °С со скоростью 15 °C/мин.

Эксперименты по получению композиционной 
керамики B4C–TiB2 выполняли на установке горячего 
прессования конструкции Института автоматики 
и электрометрии СО РАН (г. Новосибирск) с исполь-
зованием синтезированного порошка, содержащего 
30 мол. % TiB2 . При этом шихту предварительно 
подвергали измельчению в планетарной шаровой 
мельнице с ускорением 20g в течение 5 мин при 
соотношении масс шихты и шаров 1:30. Процесс осу-
ществляли в среде аргона при давлении прессования 
25 МПа и температуре 2100 °С.

Оценку относительной плотности и открытой 
пористости керамики проводили в соответствии 
с ГОСТ 2409-2014 с использованием комплекта для 
гидростатического взвешивания AD-1653, установлен-
ного на аналитических весах GR-300 (AND, Япония).

Измерения микротвердости по Виккерсу выпол-
няли на установке 402MVD («Wolpert Group», 
Великобритания). Нагрузка на индентор составляла 
500 г. На образцы наносили не менее 5 уколов таким 
образом, чтобы расстояние между центром одного 
отпечатка и краем соседнего было не менее 2,5 длины 
диагонали отпечатка.

Трещиностойкость определяли методом инденти-
рования на твердомере ТП модели № 3534 (Россия) 
с индентором в виде алмазной 4-гранной пирамидки 
Виккерса с нагрузкой 5 кг. Расчет ее значений прово-
дили по с уравнению [25]

где l – длина трещины, мкм; a – половина диагонали 
отпечатка, мкм; Hv – микротвердость, ГПа; Е – модуль 
Юнга, ГПа; Ф = 3 – константа.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
На рис. 1 представлены дифрактограммы синтези-

рованных образцов смеси B4C–25 мол. % TiB2 . Видно, 
что при температурах синтеза t = 1200 и 1400 °С для 
конденсированных продуктов наблю даются пики как 
целевых фаз B4C и TiB2 , так и непрореагировавшего 
углерода. При t = 1650 и 1900 °С в продуктах реакции 
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образуются фазы B4C и TiB2 , а на дифрактграммах 
наблюдаются примесные рефлексы фазы Al3B48C2 . 
Ее присутствие обусловлено тем, что НВУ имеет 
примесь оксида алюминия Al2O3 , который вступает в 
реакцию с компонентами шихты [20].

На рис. 2 представлены электронные микрофо-
тографии образцов смесей, синтезированных при 
температурах 1400, 1650 и 1900 °С. Снимки сде-
ланы в режиме регистрации вторичных электронов. 
На снимках растровой электронной микроскопии 
(РЭМ) образца, полученного при t = 1400 °С, отчет-
ливо видны разнородные частицы, часть из которых 
имеют оскольчатую форму. Для уточнения их при-
роды было проведено картографирование элементов, 
которое показало, что частицы являются остатками 
непрореагировавшего НВУ (рис. 3). Кроме того, дан-
ные энергодисперсинного анализа выявили наличие 
кислорода в количестве 5 мас. %.

Образцы, полученные при t = 1650 и 1900 °С, 
имеют агрегированные частицы с ровными краями, 
размер которых не превышает нескольких микро-
метров. Из данных энергодисперсионного анализа 
следует, что в этих образцах присутствуют титан, 
бор, углерод, а также никель и алюминий (суммарно 
~1 мас. %).

Теоретическая убыль массы шихты в результате 
протекания реакции (3) равна 19,05 % при соотно-
шении реагентов, соответствующем 25 мол. % TiB2 

в получаемом порошке. Экспериментальная убыль 
массы составила 0,9, 1,7, 19,5 и 19,4 % при темпе-
ратурах обработки 1200, 1400, 1650 и 1900 °С соот-
ветственно. Из полученных результатов следует, что 
реакция боридообразования полностью завершается 
при t = 1650 °С.

Результаты гранулометрического анализа образ-
цов состава B4C–25 мол. % TiB2 , синтезированных 
при t = 1650 и 1900 °С, показали, что при увеличе-
нии температуры синтеза средний размер частиц 
получаемых порошков возрастает от 8,4 до 9,8 мкм. 
Поскольку увеличение размера частиц порошка 

Рис. 1. Дифрактограммы образцов смесей  
B4C–25 мол. % TiB2 , полученных  
при температурах 1200–1900 °С

Fig. 1. The diffraction patterns of the samples  
of B4C–25 mol. % TiB2 mixtures obtained  

at the temperatures of 1200–1900 °С

Рис. 2. Снимки РЭМ порошков B4C–TiB2 , синтезированных 
при t = 1400 °С (а), 1650 °С (б) и 1900 °С (в)

Fig. 2. The SEM images of B4C–TiB2 powders synthesized  
at t = 1400 °С (a), 1650 °С (б) and 1900 °С (в)
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может привести к ухудшению его спекаемости, даль-
нейшие эксперименты мы проводили при t = 1650 °С.

Для оценки влияния состава смеси на свойства 
получаемого порошка была проведена термообра-
ботка шихты, состав которой соответствовал 10, 
20, 25 и 30 мол. % TiB2 . Экспериментальная убыль 
массы шихты в процессе синтеза во всех случаях 
была близка к теоретическому значению (относи-
тельное отклонение не превышало 3 %), что свиде-
тельствует о полноте протекания процесса синтеза 
при t = 1650 °С независимо от состава образца. Это 
также подтверждается данными рентгенофазового 
анализа (рис. 4). На дифрактограммах конденсиро-
ванных продуктов реакции присутствуют фазы ТiB2 
и B4C для всех образцов. Содержание фазы TiB2 , рас-
считанное методом корундовых чисел, составило 9, 
18, 24 и 29 мол. % для образцов T10, T20, T25 и T30 
соответственно. Эти данные оказались близки к рас-
четным значениям.

Из результатов определения содержания общего 
углерода, представленных в табл. 1, видно, что полу-

ченные экспериментальные данные незначительно 
превышают значения, соответствующие заданному 
составу синтезируемых смесей. Это также свиде-
тельствует о полном протекании синтеза. Следует 
отметить, что с увеличением содержания фазы TiB2 
в порошках уменьшается избыток углерода.

На рис. 5 приведены микрофотографии образцов 
порошковых смесей с различным содержанием TiB2 . 
На всех снимках РЭМ присутствуют агрегированные 
частицы размером несколько микрометров, а отсутст-
вие частиц оскольчатой формы косвенно указывает 
на отсутствие непрореагировавших частиц исходных 
компонентов реакционной смеси.

В процессе проведения анализа размера частиц 
образцы порошков B4C–TiB2 подвергали ультра-
звуковому диспергированию при мощности 200 Вт 

Таблица 1. Результаты определения содержания  
общего углерода, мас. %

Тable 1. The results of determining  
the total carbon content, wt. %

Образец Эксперимент Расчет
T10 19,7 19,1
T20 16,8 16,5
T25 15,4 15,3
T30 14,2 14,1

Рис. 3. Микрофотография порошка B4C–TiB2 , 
синтезированного при t = 1400 °С (а), и распределение 

углерода (б)

Fig. 3. The micrograph of B4C–TiB2 powder  
synthesized at t = 1400 °С (a), and the distribution  

of carbon (б)

Рис. 4. Дифрактограммы образцов порошковых смесей, 
содержащих 10–30 мол. % TiB2 , синтезированных  

при t = 1650 °С

Fig. 4. The diffraction patterns of the samples  
of powder mixtures containing 10–30 mol. % TiB2 ,  

synthesized at t = 1650 °С
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в течение 30 с. На гистограммах распределения 
частиц по размерам образцов T10 и T30 (рис. 6) было 
обнаружено 2 пика, при этом второй пик возрастает 
с увеличением содержания фазы TiB2 . Поскольку 
соотношение высоты первого и второго максимумов 
на бимодальной кривой изменяется с ростом концен-
трации диборида титана в синтезированной смеси, 
можно предположить, что часть гистограммы с мень-
шим размером частиц в основном характеризует 

фазу B4C, следовательно, другая ее часть с большим 
размером частиц относится к фазе TiB2 . Исходя из 
этого предположения был рассчитан средний размер 
частиц и агрегатов для каждой фазы (табл. 2), а также 
определены величины стандартных отклонений 
и показателей асимметричности по методике [26].

Из табл. 2 видно, что средний размер 50 % частиц 
растет с увеличением содержания TiВ2 в исследуемых 
порошках. Также наблюдается увеличение размеров 

Рис. 5. Микрофотографии образцов порошковых смесей B4C–TiB2 , синтезированных при t = 1650 °С
Содержание TiB2 , мол. %: 10 (а), 20 (б), 25 (в) и 30 (г)

Fig. 5. The micrographs of B4C–TiB2 powder synthesized at t = 1650 °С
TiB2 content, mol. %: 10 (a), 20 (б), 25 (в) and 30 (г)

Рис. 6. Гистограммы распределения частиц по размерам образцов T10 (a) и T30 (б)
X – содержание фракции, мас. %; D – размер частиц, мкм

Fig. 6. Particle size distribution histograms for T10 (a) and T30 (б) samples
X – fraction content, wt. %; D – particle size, µm
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частиц фазы B4C в сравнении с чистым B4C (2,4 мкм). 
Значения величины стандартного отклонения сви-
детельствуют о широком диапазоне распределения 
частиц по размерам, т.е. порошок полидисперсный. 
Невысокое значение степени асимметричности явля-
ется доказательством симметричности кривых рас-
пределения для каждой фазы. Наибольшее значение 
среднего размера частиц фаз B4C и TiB2 характерно 
для образца, содержащего 30 мол. % TiB2 .

Значения удельной площади поверхности для 
образцов T10, T20, T25 и T30 составили 5, 4, 3 и 
3 м2/г соответственно, а для образца исходного кар-
бида бора, не содержащего модифицирующих доба-
вок, – 4 м2/г.

Для определения термоокислительной стабиль-
ности полученных порошков B4C–TiB2 проводили 
их окисление в атмосфере синтетического воздуха. 
Были получены схожие термогравиметрические кри-
вые для всех образцов различного состава. В качест ве 
примера на рис. 7 представлена дериватограмма 
образца T10.

Для идентификации продуктов окисления смеси 
кислородом был выполнен ренгенофазовый анализ. 

Дифрактограмма образца порошковой смеси после 
нагревания до 1000 °С в окислительной среде пред-
ставлена на рис. 8.

Результаты термогравиметрического анализа 
показывают, что прирост массы, вызванный про-
цессом окисления, начинается при t ~ 500 °С. При 
достижении температуры 1000 °С в образцах присут-
ствуют неокисленные фазы B4C и TiB2 , а также про-
дукты окисления TiBO3 , TiO2 и B2O3 . Можно пред-
положить, что при достижении данной температуры 
процесс протекает в соответствии с реакциями

(1 – x)B4C + xTiB2 + (3,5 – 0,25y)O2 =

= (2 – x – 0,5y)B2O3 + (x – y)TiO2 +

  + yTiBO3 + (1 – x)CO, (4)

Таблица 2. Результаты исследования размера частиц порошков B4C–TiB2

Table 2. The results of research of particle size of B4C–TiB2 powders

Образец Средний размер 
50 % частиц D50, мкм Фаза Средний размер 

частиц фазы, мкм
Стандартное 

отклонение, мкм
Степень 

асимметричности

T10 7,4
B4C 5,3 1,9 –0,050 
TiB2 33,6 1,6 0,040

T20 8,3
B4C 5,0 1,9 –0,040
TiB2 40,0 1,6 0,010

T25 8,4
B4C 5,1 1,9 –0,040
TiB2 41,0 1,6 –0,023

T30 13,4
B4C 5,5 1,9 –0,050
TiB2 41,9 1,6 –0,005

Рис. 7. Кривые ТГ (1) и ДСК (2) образца  
B4C–10 мол. % TiB2 (T10)

Fig. 7. TG (1) and DSC (2) curves  
for B4C–10 mol. % TiB2 (T10) sample

Рис. 8. Дифрактограмма образца B4C–25 мол. % TiB2 (Т25), 
подвергнутого  окислению в среде синтетического кислорода 

при t = 1000 °С

Fig. 8. The diffraction pattern of B4C–25 mol. % TiB2 (Т25) 
sample subjected to oxidation in a synthetic oxygen  

atmosphere at t = 1000 °С
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(1 – x)B4C + xTiB2 + (4 – 1,5x – 0,25y)O2 =

= (2 – x – 0,5y)B2O3 + (x – y)TiO2 +

             + yTiBO3 + (1 – x)CO2 . (5)

При этом происходит окисление не более 80 мас. % 
порошковой смеси. Массовая доля окисленных 
веществ при t = 1000 °С составляет 80, 75, 69 
и 73 мас. % для образцов T10, T20, T25 и T30 соответ-
ственно, а для исходного карбида бора – 83 мас. %. 
Неполное окисление образцов можно объяснить 
образованием на поверхности частиц B4C и TiB2 
жидкой защитной пленки В2О3 , температура плавле-
ния которой ~450 °С [27].

Для изготовления композиционной керамики был 
выбран синтезированный порошок, содержащий 
30 мол. % TiB2 . Относительная плотность получен-
ного материала составила 99,0±1,1 %, а керамики 
В4С, изготовленной аналогичным способом без при-
менения модифицирующих добавок, – 97,7±0,5 %. 

Таким образом, использование шихты состава 
В4С–30 мол. % TiB2 , полученной методом карби-
доборного восстановления, позволяет изготовить 
керамику с высокой относительной плотностью. 
Ее структура состоит из матрицы карбида бора (серая 
область) и светлых включений диборида титана раз-
ного размера (рис. 9).

Микротвердость композиционной керамики 
составила 33,0±3,4 ГПа, а трещиностойкость – 
5,0±0,2 МПа∙м0,5, у керамики без добавок TiB2 эти 
показатели равны 45,5±5,2 ГПа и 3,6±0,11 МПа∙м0,5 
соответственно. Таким образом, наличие модифи-
цирующей добавки в составе керамики закономерно 
привело к уменьшению микротвердости и увеличе-
нию трещиностойкости материала.

ЗаключениеЗаключение
Порошковые смеси B4C–TiB2 были получены 

методом карбидоборного восстановления диоксида 
титана в присутствии избытка карбида бора и нано-
волокнистого углерода. Установлено, что процесс 
образования фазы TiB2 начинается при t = 1200 °С, 
но полностью завершается при 1650 °С. Дальнейшее 
повышение температуры приводит к увеличению 
размера частиц порошка B4C–TiB2 . Средний раз-
мер 50 % частиц порошковой смеси, содержащей 
10–30 мол. % TiB2 , не более 15 мкм, а значение 
удельной площади поверхности не превышает 5 м2/г. 
Средний размер частиц фазы В4С находится в диапа-
зоне 5,3–5,5 мкм, а фазы TiB2 – 33,6÷41,9 мкм. 

Окисление полученных смесей кислородом воз-
духа начинается при t ~ 500 °С. При этом при дости-
жении температуры 1000 °С окисляется не более 
80 мас. % исследуемых порошков. 

Наличие в порошковой смеси 30 мол. % TiB2 
позволяет получить методом горячего прессова-
ния керамику с более высокими относительной 
плотностью (99,0±1,1 %) и трещиностойкостью 
(5,0±0,2 МПа∙м0,5 ) в сравнении с керамикой, изготов-
ленной аналогичным образом только из B4C.
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Аннотация. По результатам, полученным ранее в работах по безвольфрамовым твердым сплавам (БВТС) марок КНТ3 
и КНТ7, проведен анализ влияния компонентов, составляющих их основу, на конечное формирование микроструктуры 
сплавов. Исследования проводились на керамико-металлических образцах (керметах) при дефиците связующей фазы 
из никеля с молибденом. Для анализа микроструктуры керметов были использованы изображения поверхности 
их шлифов, полученных с помощью растровой электронной микроскопии в режиме отраженных электронов. 
Показано, что особенностью микроструктуры сплавов серии КНТ является наличие у них структуры ядро/обод 
(Core/ Rim Structure – CRM). Анализ выявил, что с уменьшением в БВТС серии КНТ содержания связующей фазы 
из Ni–Mo заметно увеличился размер обода в спеченном сплаве вокруг ядра из Ti(C, N). Дополнительно рассмотрена 
роль пластификатора в процессе формирования микроструктуры ядро/обод БВТС серии КНТ при дефиците 
связующей фазы. По результатам исследования микроструктуры керметов сделаны выводы, которые позволяют 
предположить, что в отсутствие зон, обогащенных азотом, возрастает вероятность диффузии молибдена через 
межфазные границы тугоплавких фаз. Следствием этого является увеличение параметра удельной объемной доли 
оболочки в микроструктуре кермета.

Ключевые слова: анализ изображения шлифов, керметы, карбонитрид титана (Ti(CN)), никель-молибденовая связка, 
плас тификатор
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либденовой связки. Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(2):46–52.
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Abstract. We investigated the influence of the basic component concentration on the microstructure of the KNT3 and KNT3 
tungsten-free hard alloys (TFHA), focusing on ceramic-metal samples (cermets) with a low nickel-molybdenum binder content. 
The microstructure of the sintered cermets was analyzed using reflected electron images of thin sections obtained with a 
scanning electron microscope. Our analusis revealed that the KNT alloy exhobits a core/rim structure (CRM). We observed that 
decreasing the Ni–Mo binder content leads to a significantincrease in the rim size isurrounding the Ti(C, N) core in the sintered 
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ВведениеВведение
Безвольфрамовые твердые сплавы (БВТС) серии 

КНТ разрабатывались как твердые материалы на 
основе карбонитрида титана Ti(C, N), где в качестве 
легкоплавкой связующей фазы использовалась смесь 
из порошков никеля и молибдена. В отдельных слу-
чаях они применяются в качестве альтернативной 
замены твердых сплавов на основе карбида воль-
фрама. Сплавы серии КНТ отличаются от других 
БВТС тем, что они имеют относительно высокую 
твердость при низкой удельной массе. Так, напри-
мер, получивший наибольшую популярность в мире 
сплав марки КНТ16 (ГОСТ 226530-85З) обладает 
твердостью 89 HRA при плотности 5,9 г/см3 [1–4]. 

Преимущества использования кермета на 
основе карбонитрида титана заключаются в том, 
что он доступен, технология его получения проста, 
а по твердости при высоких температурах он превос-
ходит карбид вольфрама. Так, его окалиностойкость 
выше, чем у карбида вольфрама, причем тонкая 
оксидная пленка, образующаяся на поверхности изде-
лий, выполняет роль смазки в процессе эксплуатации 
инструмента при высоких температурах. Благодаря 
этому сплавы серии КНТ имеют низкий коэффици-
ент трения и хорошо сопротивляются износу. Наряду 
с преимуществами они имеют и ряд недостатков: 
низкие ударную вязкость и теплопроводность, высо-
кий коэффициент термического расширения, что 
обуславливает склонность к трещинообразованию 
при пайке и затачивании [2].

Разработка БВТС серии КНТ с дефицитом Ni–Mo- 
связки была направлена на оценку возможности их 
использования в качестве твердосплавных сердечни-
ков для бронебойных снарядов [3; 5]. Данные сплавы 
можно отнести к группе ультракерметов, поскольку 
металлическая связка улучшает их керамические 
свойства [6–12]. Режимы спекания, основные 
параметры микроструктуры и физико-механичес-
кие свойства БВТС марок КНТ3 и КНТ7 описаны 
в работах [13–15]. 

Особенностью микроструктуры сплавов серии 
КНТ является наличие у них структуры ядро/
обод (международное название «core/rim struc-
ture» – CRS) [15–20], где ядро состоит из тугоплав-

кой фазы внедрения (ТФВ) карбонитрида титана 
TiC1 – xNix , а обод, или оболочка ядер, представляет 
собой сложную по составу фазу из многокомпонент-
ного карбонитрида (Ti, Mo)(C, N). В образовании 
микроструктуры керметов основную роль играет 
возможность смачивания твердой фазы расплавом 
связующей фазы, когда расплав на поверхности твер-
дой фазы имеет краевой угол смачивания, близкий 
к нулю.

Задача, на решение которой направлена данная 
работа, состоит в том, чтобы объяснить, как соотно-
шение углерода к азоту в ТФВ может влиять на про-
цесс формирования CRS.

Сплавы серии КНТ с малым Сплавы серии КНТ с малым 
содержанием связующей фазысодержанием связующей фазы

На рис. 1 приведены изображения шлифов 
сплавов марок КНТ7 и КНТ3, полученные с помо-
щью раст ровой электронной микроскопии (РЭМ) 
в режиме композиционного контраста. При их 
визуаль ном осмотре видно, что обод (коаксиальная 
оболочка зерен основы) вокруг ядер кермета у КНТ3 
занимает на рисунках большую, чем у КНТ7, пло-
щадь поверхности. Резкое отличие микроструктуры 
керметов КНТ3 от микроструктуры традиционных 
твердых сплавов было отмечено в работе [3], в кото-
рой было выдвинуто предположение, что из-за раз-
личия технологических параметров (температуры и 
времени спекания, см. таблицу) при синтезе спла-
вов возможно проявление особенностей в образо-
вании микроструктуры при дефиците жидкой фазы 
расплава. 

Формирование оболочки (обода) по реакции рас-
творение–осаждение [4] при дефиците жидкой фазы 
ограничено молибденом, поэтому не исключено, что 
при образовании оболочки происходит твердофазный 
массоперенос молибдена через межфазные границы. 
Специальных исследований по выяснению этого 
явления до сих пор не проведено, поэтому актуаль-
ной задачей остается изучение фазо- и структуро-
образования CRS, протекающих при взаимодействии 
карбонитрида титана с металлическими расплавами 
на различных стадиях спекания. 

alloy. We also investigated the effect of the plasticizer on the formation of the core/rim microstructure with a low binder content. 
Furthermore, we found that the absence of nitrogen-enriched areas in the Ti(C, N) grains increases the molybdenum diffusion 
rate across the refractory phase interfaces during the cooling stage, resulting in a higher specific volume fraction of the shell in 
the cermet microstructure. 

Keywords: thin shell micrography, cermets, titanium carbonitride (Ti(CN)), nickel-molybdenum binder, plasticizer
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Формирование структуры CRS Формирование структуры CRS 
в сплавах серии КНТ с малым в сплавах серии КНТ с малым 

содержанием связующей фазысодержанием связующей фазы
Процесс синтеза керметов КНТ3 и КНТ7 подробно 

описан в работах [3; 13]. Температура спекания (tсп ) 
и продолжительность изотермической выдержки (τ) 
для каждого образца (см. таблицу) были обусловлены 
повышением вклада твердофазного спекания в про-
цесс формирования керметов при снижении содержа-
ния металлической составляющей.

Тугоплавкую фазу внедрения из карбонитрида 
титана можно рассматривать как двойную кристал-
лическую структуру – TiC и TiN, которая имеет раз-

личную термодинамическую совместимость с метал-
лами, составляющими связующую фазу. Соединения 
углерода с металлами являются основой для керме-
тов, в то время как азот взаимодействует с металлами 
только при высоких температурах и либо образует 
слабые нитриды, либо нет. Для примера, в электрон-
ной технике нитрид титана (TiN) применяется в каче-
стве промежуточного буферного слоя, который явля-
ется хорошим барьером для диффузионных потоков 
между компонентами электропроводных металли-
чес ких контактов.

Можно разделить процесс синтеза БВТС серии 
КНТ на 3 стадии спекания: нагрев, выдержка при 
температуре, необходимой для образования расплава, 
и остывание образца при охлаждении печи.

Фазовый состав исследуемых керметов [13]

Phase composition of the cermets [13]

Марка 
твердого 
сплава

Условия спекания Содержание компонентов, об. %

tсп ± 10 °С τ ± 1 %, мин Ядро TiCxNz
Оболочка

(Ti, Mo)(C, N) Связка Ni–Mo

КНТ7

1480 20 44,64 47,41 6,70
1480 60 43,95 48,27 6,65
1500 60 40,42 53,26 6,30
1520 12 40,97 52,12 6,74
1520 40 38,64 55,24 6,10
1520 60 36,67 57,46 5,86
1540 60 34,06 60,48 5,45
1560 60 30,89 63,78 5,30

КНТ3

1540 20 24,76 72,94 2,22
1540 60 23,12 74,78 2,02
1560 60 22,86 75,16 1,94
1580 60 21,60 76,66 1,70

Рис. 1. Вид микроструктуры ядро/обод сплавов КНТ7 (а) и КНТ3 (б)
Микроскоп JSM 6390 LA (JEOL Ltd., Япония), увеличение ×5000, режим съемки – отраженные электроны

Fig. 1. The core/rim microstructure of KNT7 (а) and KNT3 alloys (б)
JSM 6390 LA microscope (JEOL Ltd., Japan), ×5000, reflected electron image
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На стадии нагрева происходит ряд реакций между 
тугоплавкими компонентами, с одной стороны, 
и тугоплавкими и связующими компонентами, с 
другой. Отчасти эти процессы протекают еще до 
первого появления жидкой фазы и включают в себя 
реакции газовыделения и диффузии, а также про-
цессы, приводящие к усадке порошковых прессовок. 
Выделение при нагреве порошковой смеси газов CO 
начинается приблизительно с 900 °С и достигает 
максимума около 1100 °С. Выделение азота начина-
ется с ~1200 °С и достигает максимума при 1300 °С. 
Снижение скорости выделения азота выше 1300 °С 
очевидно связано с началом роста CRS в керметах. 

В процессе низкотемпературного спекания до 
появления жидкой фазы металла-расплава проис-
ходит удаление пластификатора на основе каучука 
в виде 4–5 %-ного раствора в бензине [21; 22]. 
Разлагаясь, пластификатор образует с молибденом 
соединение Mo2C, появление которого может объяс-
нить еще одну особенность при формировании 
микроструктуры оболочки. На рис. 2 показана двух-
уровневая оболочечная структура кермета КНТ3. 
Внутренняя оболочка представляет собой твердый 
раствор, богатый тяжелыми элементами, и окружает 
зерно Ti(C, N), наружная – на основе Ti. 

Суждения относительно финальной стадии фор-
мирования двухуровневой микроструктуры обо-
лочки, особенно на начальной стадии, остаются неяс-
ными и противоречивыми. Высказывается мнение 
о том, что окончательно оболочечная структура фор-

мируется на финальной стадии спекания в результате 
осаждения на частицах Ti(C, N) карбидов TiC и MoC 
в виде твердого раствора, растворенных в жидкой 
связке. Предполагалось, что внутренняя оболочка 
формируется в результате твердофазного взаимодей-
ствия на начальной стадии до 900 °С, в то время как 
наружная – в процессе растворения–осаждения.

Благодаря взаимодействию связующих металлов 
Ni и Mo с тугоплавкими фазами и появлению жид-
кой фазы начинается вторая стадия спекания, в кото-
рой процессы растворения и выделения оказывают 
решаю щее влияние на формирование микрострук-
туры спеченных керметов.

По имеющимся данным, Ti(C, N) реагирует с рас-
плавом таким образом, что жидкий молибден способ-
ствует растворению из ТФВ титана и углерода, в то 
время как в качестве твердой фазы остается богатый 
азотом слаборастворимый карбонитрид. В зависи-
мости от количественных соотношений между жид-
кой и твердой фазами должно наступить более или 
менее явное обогащение тугоплавкой фазы нитридом 
титана. Богатые азотом зоны зерна Ti(C, N) остаются 
нерастворимыми в жидкой металлической связке 
и служат в качестве зародышей кристаллизации для 
выделяющихся из расплава в ходе процесса раство-
рения–осаждения карбидных растворов (Ti, Mo) C, 
что приводит к формированию так называемой 
K-фазы [4]. 

Образование K-фазы является характерным про-
цессом при жидкофазном спекании твердых сплавов 
при наличии карбидообразующего элемента в рас-
плаве металла. С появлением жидкой фазы начина-
ется растворение TiC – составляющей ТФВ карбо-
нитрида титана, с образованием сложного карбида 
(Ti, Mo)C. Условием осаждения данного соединения 
является достижение предельного произведения рас-
творимости многокомпонентной фазы Mo1 – nTin Cy .

С увеличением времени спекания наблюдается 
увеличение сердцевины частиц Ti(C, N). В основ-
ном это происходит за счет коалесценции частиц по 
границам их контакта, которая протекает наиболее 
интенсивно при жидкофазном спекании, чем на ста-
дии твердофазного спекания, до начала образования 
структуры оболочек. Скорость осаждения оболочки 
на зерна Ti(C, N) зависит от температуры спекания 
и концентрации (Ti, Mo)C в расплаве, а толщина фазы 
оболочек находится в пределах 0,5–3,0 мкм с увели-
чением температуры спекания от 1450 до 1540 °С.

Особенность микроструктуры сплавов серии 
КНТ, которая отмечена в работе [3], заключается 
в том, что с уменьшением объемной доли связующей 
фазы Ni–Mo увеличивается степень коалесценции 
зерен Ti(C, N), но при этом почему-то одновременно 
возрастает удельное объемное содержание (VV ) обо-
лочки (обода) из Ti1 – xMox Cy Nz , что дает обратную 

Рис. 2. Вид двухуровневой микроструктуры оболочки 
(обода) кермета КНТ3: внутренней (светлые участки)  

и наружной (темно-серые)
Микроскоп JSM 6390 LA, увеличение ×5000 (а) и ×20 000 (б),  

режим съемки – отраженные электроны

Fig. 2. Two-level microstructure of the KNT3  
cermet rim: inner shell (light areas)  

and outer shell (dark gray areas)
JSM 6390 LA microscope, ×5000 (a) and ×20,000 (б),  

reflected electron images
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зависимость VV оболочки (см. таблицу) от объемного 
значения связующей фазы. 

На стадии остывания скорость охлаждения печи 
контролируется и не превышает 10 °С/мин. Это спо-
собствует выравниванию градиента температуры 
в объеме БВТС, что предотвращает терморастрес-
кивание, которое может возникнуть из-за различия 
коэффициентов линейного термического расширения 
компонентов БВТС. Поскольку формирование обо-
лочки при осаждении из расплава фазы (Ti1 – nMon )Cx  
для БВТС марки КНТ3 по механизму растворение–
осаждение ограничено объемным содержанием свя-
зующей фазы, то на конечной стадии формирования 
CRS значительный рост оболочки может обеспечи-
ваться за счет твердофазного массопереноса молиб-
дена через границу TiCx Nz – (Ti1 – nMon )Cx [3]. На 
рис. 3 хорошо видно различие в CRS для керметов 

КНТ7 и КНТ3 при одинаковых параметрах режима 
спекания (tсп = 1560 °С, τ = 60 мин).

ВыводыВыводы
Проведенные исследования показали, что процесс 

синтеза твердого сплава серии КНТ можно разделить 
на три стадии: нагрев, выдержка при температуре, 
необходимой для образования расплава, и остывание 
образца БВТС при охлаждении печи. Анализ полу-
ченных результатов позволяет сделать следующие 
выводы.

1. Установлено, что с уменьшением объемной 
доли металлической связующей фазы из Ni–Mo 
объемное содержание оболочки из Ti1 – xMoxCy Nz 
увеличивается.

2. Констатируется, что отсутствие зон, обогащен-
ных азотом, в зернах Ti(C, N) повышает вероятность 
диффузии молибдена через межфазные границы 
тугоплавких фаз на стадии охлаждения печи. 

3. Впервые продемонстрирована двухуровневая 
структура оболочки кермета – внутренняя и наруж-
ная. Внутренняя оболочка (светлые участки на изоб-
ражении РЭМ) представляет собой фазу, богатую 
молибденом, наружная – богата Ti (темно-серые). 

4. Дано химическое обоснование образования 
внутренней оболочки кермета в результате разло-
жения пластификатора на основе каучука в виде 
4–5 %-ного раствора в бензине на стадии нагрева. 
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Аннотация. Показано влияние температуры раствора на скорость осаждения композиционных никель-фосфорных 
покрытий, модифицированных нитридом бора и политетрафторэтиленом, на порошковые образцы из улучшаемых 
сталей марок П40, П40Х и П40ХН, полученных горячей штамповкой пористых спеченных заготовок. Экспериментально 
установлено, что в интервале температур 70–90 °С средняя скорость осаждения модифицированных BN- 
и (C2F4 ) n-покрытий составляет 15–19 мкм/ч, а химический состав улучшаемых сталей и геометрия поверхности 
образцов практически не влияют на скорость их наращивания. Предложен механизм формирования структуры 
и свойств Ni–P-покрытий без добавок и модифицированных нитридом бора и политетрафторэтиленом в процессах 
осаждения, спекания и приработки. Установлено, что непосредственно после осаждения Ni–P-покрытие имеет 
аморфную структуру с включениями частиц никеля, а его микротвердость без добавки модификаторов не превышает 
380–390 МПа. На стадии приработки в режиме сухого трения в модифицированных Ni–P-покрытиях образуются 
фазы Ni12P5 и Ni2P, позволяющее повысить их трибологические характеристики, а при установившемся режиме 
в них протекает фазовое разупорядочивание. Экспериментально выявлено, что при введении в Ni–P-покрытие только 
(C2F4 )n коэффициент трения и износ снижаются в 1,3 раза, при добавлении одного BN – в 1,6 раза, а при совместном 
введении BN и (C2F4 )n – почти в 2 раза. Установлено, что при совместном (комплексном) модифицировании Ni–P-
покрытий BN и (C2F4 )n после термообработки никель практически не окисляется,  в процессе приработки в покрытии 
образуется борид никеля типа NiB, содержание которого при выходе на стационарный режим трения не уменьшается, 
что стабилизирует триботехнические характеристики покрытия. В процессе приработки коэффициент трения состава 
покрытия Ni–P + BN + (C2F4 )n снижается с 0,28 до 0,19, а скорость изнашивания в режиме стационарного трения 
составляет 1,5 мг/ч. Теоретически и экспериментально обоснована эффективность нанесения антифрикционных 
никель-фосфорных покрытий, модифицированных BN + (C2F4 )n, на изделия из конструкционных улучшаемых 
сталей, полученных различными методами.  

Ключевые слова: никель-фосфорное покрытие (НФП), порошковая сталь, модификатор, триботехнические свойства, 
нитрид бора, политетрафторэтилен
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ВведениеВведение
Известны различные способы модифицирования 

и нанесения покрытий на конструкционные, инстру-
ментальные и специальные материалы для повыше-
ния их функциональных свойств [1–3]. Исследованию 
влияния химического состава, методов и технологи-
ческих параметров нанесения покрытий на стальные 
изделия посвящено много работ [4–8]. Особое вни-
мание при этом уделено разработке новых материа-
лов и технологий нанесения покрытий на изделия 
сложной конфигурации, модифицированных раз-
личными микро- и нанодобавками [9–11]. С техно-
логической точки зрения привлекательными явля-
ются композиционные никель-фосфорные покрытия 
(НФП), полученные методом химического осажде-
ния [6; 7; 11–14], отличающиеся высокой износо-

стойкостью, сравнительно низким коэффициентом 
трения, способностью сопротивляться значительным 
циклическим контактным нагрузкам, а также воз-
можностью введения в матрицу твердых смазочных 
материалов и других модификаторов [8–12; 15–17].

Однако в работах, посвященных разработке тех-
нологии получения композиционных НФП, недоста-
точно исследована кинетика структурообразования, 
которая формируется как при осаждении и спекании, 
так и в процессе трения, что позволит прогнозиро-
вать их свойства, создавать новые материалы и объ-
яснить физико-химические процессы, протекающие 
на всех стадиях технологического процесса нанесе-
ния покрытий и эксплуатации [13–18]. 

Анализ условий работы стальных изделий с нане-
сенными композиционными НФП, а также научные 
и технические разработки в области структурной 

  bdddon@mail.ru
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приспосабливаемости материалов и покрытий при 
трении, развиваемые при создании самосмазы-
вающихся материалов и покрытий, показали, что 
при их разработке необходимо учитывать структур-
ные состояния веществ, предопределяющие явление 
самоорганизации в диссипативных трибологичес ких 
системах [10–13; 19–21]. 

Целью данной работы являлось исследование 
механизма формирования структуры и триботехни-
ческих свойств композиционных никель-фосфор-
ных покрытий, модифицированных нитридом бора 
и фторопластом (C2F4 )n, нанесенных на улучшаемые 
порошковые стали.

Методика исследований  Методика исследований  
и технология получения образцови технология получения образцов
Образцы диметром 25 мм и толщиной 5 мм полу-

чали спеканием и горячей штамповкой пористых заго-
товок из улучшаемых сталей марок П40, П40Х и П40ХН 
по технологии, приведенной в работе [22]. Для нанесе-
ния покрытий поверхность стальных образцов подго-
товили в соответствии с требованиями, описанными 
в [10–13]. Рабочий раствор для осаждения компози-
ционных НФП составов Ni–P + BN, Ni–P + (C2F4 )n  
и Ni–P + BN + (C2F4 )n готовили в последователь ности, 
описанной авторами [11–13].

Толщину композиционных покрытий определяли 
толщиномером Константа К6 (Россия) с преобразова-
телем ИД1 с погрешностью не более ±0,01T + 1 мкм. 
Адгезионную прочность НФП оценивали путем 
выборочных испытаний контрольных образцов 
в соответствии с ГОСТ 9.302-88 «Методы конт-
роля: Изгиб и растяжения» при помощи разрывной 
машины ТМЭ-10 (Россия). Скорость нагружения 
составляла 2 мм/мин. 

Рентгенографические исследования образцов про-
водили на дифрактометре ДРОН-1,5. Идентификацию 
фазового состава образцов осуществляли по рентгено-
графическим данным, опубликованным в справочной 
литературе [23], и методике, описанной в [24]. Для ана-
лиза аморфной составляющей в покрытиях образцы 
снимали со скоростью 2 град/мин и с более оптималь-
ным масштабом по оси интенсивности. Необходимые 
эталонные дифрактограммы получали методом «раз-
мывания» дифракционных линий на картинах соот-
ветствующих кристаллических фаз в предположении 
их ультрадисперсности [24]. При качественном фазо-
вом анализе состав образца во всех случаях стреми-
лись описать минимальным числом фаз. 

Микрорентгеноспектральный анализ проводили 
в Центре коллективного пользования ЮРГПУ (НПИ) 
методами электронно-зондовых исследований на 
растровом электронном микроскопе VEGA II LMU 
(«Tescan», Чехия), оснащенном системой энергоди-

сперсионного микроанализа INCA ENERGY 450/XT 
(«OXFORD Instruments Analytical», Великобритания), 
обеспечивающем возможность проведения элемент-
ного анализа в диапазоне от Na до U.

Характер распределения модификаторов в матрице 
покрытия, размеры частиц и морфологию фаз иссле-
довали на металлографическом микроскопе Epiquant 
(«Karl Zeiss Jena», Германия). 

Микротвердость измеряли на приборе ПМТ-3 
(Россия) по ГОСТ 9450-76 при нагрузке 0,0981 Н 
(10 Гс), приложенной в течение 15 с. Для более 
достоверного определения этой характеристики 
количество измерений составляло 30–50 при тол-
щине покрытия 20 мкм.

Для определения триботехнических свойств НФП 
использовали торцевую машину трения (ФГУП 
ОКТБ «Орион», Россия), позволяющую развивать 
удельные нагрузки на поверхность исследуемого 
мате риала до 300 МПа при скорости скольжения 
0,048 м/с. Температуру в зоне трения замеряли тер-
мопарой, введенной в образец на расстоянии 0,5 мм 
от дорожки поверхности трения. Коэффициент пере-
крытия трущихся поверхностей образца и контртела 
составлял 0,2. В качестве контртела использовали 
шайбы из стали 45 твердостью 48–52 HRC и шерохо-
ватостью Ra = 0,25 мкм. 

Результаты исследований  Результаты исследований  
и их обсуждениеи их обсуждение

Эксплуатационная надежность деталей узлов 
трения, на которые наносятся композиционные 
покрытия, во многом зависит от равномерности их 
толщины и адгезии с подложкой. Из результатов экс-
периментов, представленных на рис. 1, следует, что 
процесс образования НФП начинается при нагреве 

Рис. 1. Зависимость скорости осаждения покрытия  
от температуры раствора и химического состава

1 – Ni–P, 2 – Ni–P + (C2F4 )n, 3 – Ni–P + BN, 4 – Ni–P + BN + (C2F4 )n

Fig. 1. The dependence of the coating deposition rate  
on the solution temperature and chemical composition

1 – Ni–P, 2 – Ni–P + (C2F4 )n, 3 – Ni–P + BN, 4 – Ni–P + BN + (C2F4 )n
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образцов (раствора) выше 35–40 °С, а с повыше-
нием температуры с 60 до 90 °С скорость наращи-
вания покрытий (v) возрастает более интенсивно 
и в зависи мости от их химического состава дости-
гает 14–18 мкм/ч (см. рис. 1). Наибольшая скорость 
осаждения (18–19 мкм/ч) наблюдается при нанесе-
нии покрытия состава Ni–P + BN + (C2F4 )n при тем-
пературе 900 °С. 

Исследования показали, что непосредственно 
после осаждения Ni–P-покрытие имеет аморфную 
структуру, и его микротвердость без добавок модифи-
каторов не превышает 380–390 HV (табл. 1). В случае 
введения (C2F4 )n микротвердость покрытия незна-
чительно снижается, так как у этого полимера она 
ниже, чем у НФП. Если же покрытие модифициро-
вать нитридом бора, то его микротвердость возрас-
тает до 490–500 HV (см. табл. 1). Это можно объяс-
нить природой дисперсной фазы BN, отличающейся 
более высокой твердостью, чем Ni–P-покрытие. 
Микротвердость композиции Ni–P + BN + (C2F4 )n 
несколько ниже, чем у НФП, модифицированного BN.

Для повышения триботехнических свойств НФП 
и адгезионной прочности со стальной подлож-
кой образцы с покрытием нагревали в интервале 
t = 50÷700 °С с шагом 50 °С в течение 1 ч. На пер-
вом этапе исследовали влияние температуры нагрева 
образцов на их микротвердость. Как видно из рис. 2, 
характер изменения HV всех видов покрытия в зави-
симости от температуры спекания образцов одина-
ковый. В табл. 2 показаны критические температуры 
спекания и время выдержки, при которых покрытия, 
модифицированные разными добавками, имеют мак-
симальную микротвердость.

В частности, у образцов из стали П40ХН с покры-
тием Ni–P + (C2F4 )n, спеченных при t = 360 °С в тече-
ние 1 ч, микротвердость составила 700 HV (рис. 2, 
кр. 2), а с Ni–P + BN + (C2F4 )n она повысилась до 
980–990 HV (рис. 2. кр. 4). Максимальные значения 
HV получены для Ni–P- и Ni–P–BN-покрытий после 
спекания образцов при t = 400 °С (рис. 2, кр. 1 и 3).

Исследования показали, что после осаждения 
композиционные НФП хрупкие, легко отслаиваются 
и прочность их сцепления с подложкой очень мала. При 
спекании образцов c нанесенным НФП в интервале 
t = 500÷700 °С протекает взаимная диффузия никеля 
и железа на границе сталь–покрытие и образуется 
переходной диффузионный слой (рис. 3), способству-
ющий повышению адгезионной прочности покрытия 
с подложкой. Содержание хрома в НФП при этом не 
превышает погрешности измерений (см. рис. 3, б).

Качественную оценку адгезионной прочности 
композиционных НФП проводили по методу изгиба 
(10 образцов для каждого покрытия). Исследования 
показали, что отслаивания покрытия на поверхности 
стали П40ХН в месте излома не произошло, однако 
в Ni–P + (C2F4 )n-покрытии на поверхностях сталей 
П40 и П40Х при изгибе появились заметные трещины. 

Результаты исследований, проведенных на раз-
рывной машине УММ-5 (рис. 4), показали, что 
потеря массы покрытий у всех неспеченных образ-
цов составила, г: Ni–P – 0,085; Ni–P + (C2F4 )n –  
0,092; Ni–P + BN – 0,045 и Ni–P + BN + (C2F4 )n – 0,050. 
Отслоившиеся массы у образцов с Ni–P + BN + (C2F4 )n  

Таблица 1. Микротвердость покрытий  
в аморфном состоянии

Table 1. The microhardness of coatings in amorphous state

Состав 
покрытия

Микро-
твердость 
HV0,01/15

Средне-
квадратичное 
отклонение, %

Ni–P 380–390 7
Ni–P + (C2F4)n 370–375 9

Ni–P + BN 490–500 8

Ni–P + BN + (C2F4)n 450–460 9

Таблица 2. Режимы спекания образцов из стали П40Х 
с покрытиями различного состава

Table 2. The modes of sintering of samples made of P40Kh 
steel coated with different compositions

Состав покрытия t, °С Время 
термообработки, мин

Ni–P 400 90
Ni–P + (C2F4)n 360 60

Ni–P + BN 400 90
Ni–P + BN + (C2F4)n 360 90

Рис. 2. Зависимость микротвердости НФП  
на стали П40ХН от температуры спекания и состава

1 – Ni–P, 2 – Ni–P + (C2F4 )n, 3 – Ni–P + BN, 4 – Ni–P + BN + (C2F4 )n

Fig. 2. The dependence of microhardness of NiPC  
on P40KhN steel on sintering temperature and composition

1 – Ni–P, 2 – Ni–P + (C2F4 )n, 3 – Ni–P + BN, 4 – Ni–P + BN + (C2F4 )n
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покрытиями практически одинаковы, но по сравне-
нию с Ni–P они меньше на 30–35 %. 

С повышением температуры спекания образцов из 
стали П40Х с 50 до 350 °С с выдержкой 1 ч количе-
ство отслоившегося Ni–P-покрытия уменьшается с 90 
до 25 мг, а Ni–P + BN – с 42 до 9 мг (см. рис. 4, кр. 1 и 
2). Исследования показали, что минимальные потери 
массы покрытий имеют образцы, модифицирован-
ные нитридом бора и политетрафторэтиленом (рис. 4, 
кр. 4), а наибольшие потери у образцов с покрытиями, 
модифицированными (C2F4 )n (рис. 4, кр. 3). Примерно 
также уменьшается потеря массы после спекания при 
t = 400 °С в течение 1 ч у покрытий, модифицирован-
ных (C2F4 )n (рис. 4, б, кр. 1 и 2). 

Как видно из рис. 2 и 4, характер изменения 
микротвердости и потери массы в зависимости от 

температуры спекания совпадает, что связано с кине-
тикой формирования микроструктуры покрытий. 

Рентгенофазовый анализ показал, что НФП, моди-
фицированное нитридом бора, непосредственно после 
химического осаждения имеет аморфную структуру, 
которую можно назвать рентгеноаморфной. 

Нужно отметить, что количество центров зарож-
дения включений НФП практически не зависит от 
рельефа поверхности порошковых образцов, а на 
морфологию влияют шероховатость поверхности 
и наличие микро- и макропор (рис. 5, а и б). На тех 
участках поверхности спеченных образцов, где рас-
положены микропоры, содержание никеля и фосфора 
заметно меньше, чем на торцевой поверхности образ-
цов из горячештампованной стали П40Х. 

После спекания образцов из стали П40Х, полу-
ченной горячей штамповкой пористых заготовок, 
в интервале температур 350–370 °С в течение 1 ч 
с Ni–P + BN-покрытием обнаружены фазы β-Ni, Ni3P, 
BN и небольшое количество NiO, которые достаточно 
хорошо идентифицируются на дифрактограммах 
(рис. 6, а). На стадии приработки в процессе испыта-
ния фазы Ni3P и BN диспергируются и характерные 
для них рефлексы размыты, поэтому по рентгенограм-
мам их можно только приблизительно идентифициро-
вать (рис. 6, а, кр. 2 и 3). Кроме этого, в процессе тре-
ния образуются высокодисперсные фазы Ni12P5 , Ni2P 
и NiB, содержание которых в поверхностных слоях 
покрытия увеличивается по мере выхода на стацио-
нарный режим трения. Оксиды никеля на стадии при-
работки и в стационарном режиме трения, по-види-
мому, диссоциируются и диспергируются, поэтому по 
дифрактограммам их не удалось идентифицировать.

Коэффициент трения (в режиме сухого трения) 
с повышением температуры в зоне контакта пары 
«сталь 45 – П40Х с НФП» снижается с 0,29 при 20 °С 
до 0,22 при 300 °С, а температура при этом возрастает 
(табл. 3). Однако скорость изнашивания при указан-

Рис. 3. Распределение никеля (а) и хрома (б) на межслойной границе «сталь П40ХН – Ni–P-покрытие»  
после спекания при t = 700 °С в течение 2 ч

Fig. 3. The distribution of nickel (a) and chrome (б) at the interlayer boundary “P40KhN steel – Ni–P coating”  
after sintering at t = 700 °C for 2 h

Рис. 4. Зависимость отслоившейся массы покрытия 
от температуры спекания и состава на образцах  

из стали П40Х
1 – Ni–P, 2 – Ni–P + BN; 3 – Ni–P + (C2F4 )n, 4 – Ni–P + BN + (C2F4 )n

Fig. 4. The dependence of flake off mass  
on the sintering temperature and the composition  

on the samples made of P40Kh steel 
1 – Ni–P, 2 – Ni–P + BN; 3 – Ni–P + (C2F4 )n, 4 – Ni–P + BN + (C2F4 )n
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Рис. 5. Микроструктура НФП на поверхности спеченной стали до (а) и после (б) термообработки  
и характер распределения в покрытии никеля (в) и фосфора (г) (светлые включения)

Fig. 5. The microstructure of NiPC on the surface of sintered steel before (a) and after (б) heat treatment  
and the behavior of distribution of nickel (в) and phosphorus (г) (light inclusions) in the coating

Рис. 6. Дифрактограммы поверхности НФП, модифицированного BN
а – после спекания (1) и на стадии приработки (2 и 3);  

б – в установившемся режиме трения (3–7 – рефлексы, характерные  для указанных фаз)

Fig. 6. The surface diffraction patterns of NiPC modified with BN
a – after sintering (1) and at the running-in stage (2 and 3);  

б – in the steady-state friction mode (3–7 – the reflections being typical for the specified phases)

Таблица 3. Влияние химического состава модификаторов на коэффициент трения  
и скорость изнашивания покрытий при разных температурах

Table 3. The effect of the chemical composition of the modifiers on the coefficient of friction  
and wear rate at different temperatures

Состав покрытия
f I, мкм/ч

t = 20 °С 250 °С 300 °С 20 °С 250 °С 300 °С
Ni–P 0,29 0,24 0,22 0,21 2,5 3,8

Ni–P + BN 0,25 0,22 0,20 0,18 2,1 3,1
Ni–P + C2F4)n 0,23 0,20 0,19 0,32 2,4 3,2

Ni–P + BN + (C2F4)n 0,20 0,18 0,17 0,14 1,5 2,2
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ных температурах нагрева покрытий существенно 
увеличивается с 0,21 до 3,8 мкм/ч (табл. 3). В случае 
модифицирования НФП нитридом бора коэффициент 
трения ( f  ) и скорость износа (I ) несколько меньше, 
чем у образцов без добавок (см. табл. 3). Это можно 
объяснить тем, что в процессе приработки поверхно-
сти покрытия образуются дисперсные включения NiB, 
содержание которых при выходе на стационарный 
режим трения не изменяется (рис. 7, а).

В случае модифицирования НФП фторопластом 
(C2F4 )n в процессе спекания при указанном выше 
режиме более активно образуются кристаллы фаз 
β-Ni и Ni3P, а оксид никеля отсутствует (рис. 7, а). 
В процессе приработки частицы никеля активно вза-
имодействуют с фосфором, и на поверхности покры-
тия выявлены фосфорсодержащие высокодисперсные 
фазы Ni12P5 и Ni2P совместно с включениями (C2F4 )n 
(рис. 7, б). В этом случае на стадии установившегося 

режима трения в покрытии состава Ni–P + (C2F4 )n4 
также не обнаружены фазы, сформированные при 
спекании. Поэтому дифрактограммы, показанные на 
рис. 7, а, кр. 3 и рис. 7, б, кр. 1 и 2, имеют вид, харак-
терный для материалов с аморфно-кристаллической 
структурой. Следовательно, в процессе трения на 
поверхности композиционных НФП, модифициро-
ванных NB и (C2F4 )n4 , возникает структурно-фазовая 
разупорядоченность. 

Коэффициент трения при модифицировании НФП 
фторопластом (C2F4 )n незначительно снизился, а ско-
рость износа в установившемся режиме практически 
такая же, как и у покрытий с добавкой NB (табл. 3). 
Комплексное модифицирование Ni–P-покрытий 
BN и (C2F4 )n показало эффективность их введения. 
Если фазовый состав НФП при этом не отличается 
от покрытия, модифицированного только (C2F4 )n 
(рис. 8, а), то его триботехнические свойства в этом 

Рис. 7. Дифрактограммы поверхности композиционного покрытия состава Ni–P + (C2F4 )n 
а – после спекания (1) и  на стадии приработки (2 и 3);  

б – в установившемся режиме трения (3–5 – рефлексы, характерные  для указанных фаз)

Fig. 7. The surface diffraction patterns of Ni–P + (C2F4 )n composite coating
a – after sintering (1) and at the running-in stage (2 and 3);  

б – in the steady-state friction mode (3–5 – the reflections being typical for the specified phases)

Рис. 8. Дифрактограммы поверхности покрытий Ni–P + BN + (C2F4 )n 
а – после спекания (1) и на стадии приработки (2 и 3);  

б – в установившемся режиме трения (3–6 – рефлексы, характерные  для указанных фаз)

Fig. 8. The surface diffraction patterns of Ni–P + BN + (C2F4 )n coatings
a – after sintering (1) and at the running-in stage (2 and 3);  

б – in the steady-state friction mode (3–6 – the reflections being typical for the specified phases)
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случае значительно выше, чем после введения этих 
добавок по отдельности (табл. 3). В частности, износ 
НФП на стадии стационарного режима трения при 
добавке (C2F4 )n снижается в 1,3 раза, BN – в 1,6 раза, 
а при совместном введении BN и (C2F4 )n – почти 
в 2 раза (табл. 3).

Необходимо отметить, что работоспособность 
порошковых сталей П40, П40Х и П40ХН, полученных 
горячей штамповкой пористых заготовок, покрытых 
композицией Ni–P + BN + (C2F4 )n, сохранялась неко-
торое время при появлении следов основы – металла, 
в то время как у образцов с Ni–P-покрытием без этих 
добавок такого явления не наблюдалось.

ЗаключениеЗаключение

Экспериментально установлено, что процесс 
образования модифицированных никель-фосфорных 
покрытий начинается при нагреве раствора выше 
35–40 °С. С повышением температуры с 60 до 90 °С 
скорость наращивания покрытий на порошковых 
образцах из стали марок П40, П40Х и П40ХН воз-
растает более интенсивно и в зависимости от хими-
ческого состава покрытия достигает 14–19 мкм/ч. 
На микротвердость покрытий разного химического 
состава в большей степени влияет режим последую-
щей термообработки.

Впервые выявлено, что после осаждения компо-
зиционные НФП довольно хрупкие, легко отслаи-
вают ся, а при спекании порошковых образцов 
с такими покрытиями в интервале t = 500÷700 °С 
протекает взаимная диффузия никеля и железа на 
границе сталь–покрытие и образуется переходной 
диффузионный слой, способствующий повышению 
адгезионной прочности покрытия с подложкой. 
В процессе трения образуются высокодисперсные 
фазы Ni12P5 , Ni2P и NiB, позволяющие повысить три-
бологические характеристики НФП. Содержания этих 
фаз в поверхностных слоях покрытия увеличиваются 
по мере выхода на стационарный режим трения.

Теоретически и экспериментально обосновано, 
что комплексное модифицирование никель-фос-
форных покрытий BN и (C2F4 )n позволяет снизить 
коэффициент трения и скорость износа на стадии 
стационарного режима. При введении в НФП только 
фторопласта (C2F4 )n коэффициент трения и износ 
снижаются в 1,3 раза, при добавке BN – в 1,6 раза, 
а при совместном модифицировании BN и (C2F4 )n – 
почти в 2 раза.
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Аннотация. Покрытия Ta–Zr–Si–B–C–N были нанесены методом магнетронного распыления с использованием 
композиционной мишени TaSi2–Ta3B4–(Ta, Zr)B2 . В качестве рабочего газа использовали Ar, а также смеси газов 
Ar + N2 и Ar + C2H4 . Структуру и состав покрытий исследовали методами сканирующей электронной микроскопии, 
оптической эмиссионной спектроскопии тлеющего разряда и рентгенофазового анализа. Толщину и стойкость 
покрытий к абразивному воздействию оценивали по схеме «шарик–шлиф». Испытания на эрозионную стойкость 
проводили с использованием ультразвукового диспергатора УЗДН-2Т (Россия). Трибологические испытания 
в режиме трения–скольжения осуществляли на автоматизированной машине трения HT Tribometer («CSM 
Instruments», Швейцария). Зону износа после трибологических испытаний исследовали с помощью оптического 
профилометра Wyko 1100 («Veeco», США). Результаты показали, что покрытие Ta–Zr–Si–B характеризуется 
столбчатой структурой с размером кристаллитов h-TaSi2 порядка 11 нм. Введение азота и углерода в состав 
покрытий привело к подавлению столбчатого роста и снижению размера кристаллитов h-TaSi2 в 2–4 раза. Лучшую 
абразивную и эрозионную стойкость показали углеродсодержащие покрытия. Испытания на трение–скольжение 
показали, что покрытие Ta–Zr–Si–B характеризуется стабильным коэффициентом трения на уровне 0,3, начиная 
с  25 °С и до максимальной рабочей температуры 250 °С. Введение азота привело к росту коэффициента трения 
до значений 0,8–1,0 при t = 50÷110 °С. Покрытие с минимальной концентрацией углерода показало стабильный 
коэффициент трения ~0,3 до максимальной температуры 250 °С. Наилучший результат продемонстрировал 
образец, содержащий наибольшее количество углерода: его коэффициент трения сохранялся на уровне 0,25 до 
температуры 350 °С.  

Ключевые слова: магнетронное напыление, покрытия, TaSi2 , ZrB2 , абразивная и эрозионная стойкость, высокотемпературная 
трибология
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ВведениеВведение
Дисилицид тантала является одним из перспек-

тивных материалов в семействе высокотемператур-
ной керамики из-за высоких температуры плавления 
(2300±100 °C) [1], удельного электросопротивления 
(50–70 мкОм·см) [2], твердости (16 ГПа) [3], проч-
ности при температурах свыше 1000 °С и хорошей 
жаростойкости [4]. Покрытия TaSi2 характеризуют ся 
высокой термической стабильностью до 500 °C 
и жаростойкостью при 800 °С за счет образова-
ния оксидного слоя Ta2O5–SiO2 [5]. Покрытия TaSi2 
часто применяются в полупроводниковой промыш-
ленности из-за низкого удельного сопротивления 
(70 мкОм·см) при t = 800÷900 °C [6; 7]. 

Для повышения механических и трибологических 
свойств, а также жаростойкости силицид тантала леги-
руют различными элементами, такими как С, N, B, Hf 
и Zr [8–16]. Покрытие TaSi2 , легированное углеродом, 
демонстрирует хорошие показатели стойкости к высо-
котемпературной эрозии при тепловом потоке 2,4 МВт/
м2 [9] и жаростойкости при t = 900 °С в течение более 
233 ч [10]. Высокую жаростойкость авторы объясняют 
образованием плотного оксидного слоя Ta2O5–SiO2 . 
Введение азота также позволяет повысить механиче-
ские свойства и жаростойкость покрытий TaSi2 . 

В работе [11] была выявлена экстремальная зави-
симость твердости и вязкости разрушения от содер-
жания азота: максимальные их значения Н = 36 ГПа 
и K1с = 3,95 МПа·м0,5 достигались при концентрации 
35 ат. % N. Покрытие Ta–Si–N характеризуется хоро-
шими жаростойкостью и термической стабильно-

стью при t = 700 °С [12]. Ранее нами были проведены 
исследования структуры и свойств покрытий системы 
Ta–Si–N [13]. Результаты показали, что покрытия 
с оптимальной концентрацией азота обладали макси-
мальными значениями твердости (24 ГПа) и упругого 
восстановления (77 %), а также демонстрировали 
высокую жаростойкость при t = 1200 °С. Известно, 
что введение азота в покрытия Ta–Si–C способствует 
росту трибологических характеристик при темпера-
турах до 800 °С за счет образования тройного оксида 
TaSiOx в зоне контакта [14]. 

Исследования по влиянию добавок боридов пере-
ходных металлов в состав покрытий на основе TaSi2 
ограничены несколькими работами. Легирование бори-
дом циркония покрытий Ta–Si–C [15] способствует 
повышению адгезионной и когезионной проч ности. 
Образцы демонстрируют хорошую стойкость к окисле-
нию при t = 1500 °С, что может быть связано с образо-
ванием защитного оксидного слоя ZrO2–SiO2 , препятст-
вующего проникновению кислорода. Ранее нами были 
исследованы структура и жаростойкость покрытий 
Ta–Zr–Si–B–C–N [16], полученных методом магнетрон-
ного распыления в различных газовых средах. 

Данная работа посвящена исследованию трибо-
технических характеристик покрытий Ta–Zr–Si–B–
C–N в условиях абразивного и эрозионного воздейст-
вий, а также в режиме трения–скольжения.

Материалы и методы исследованийМатериалы и методы исследований
Покрытия были нанесены методом магнетронного 

напыления в режиме постоянного тока. Распыляемая 

  alinasytchenko@yandex.ru

Abstract. Ta–Zr–Si–B–C–N coatings were deposited by magnetron sputtering using a TaSi2–Ta3B4–(Ta, Zr)B2 composite target. 
Ar, as well as Ar + N2 and Ar + C2H4 gas mixtures, were used as the working gas. The structure and composition of the coatings 
were studied by scanning electron microscopy, glow-discharge optical emission spectroscopy, and X-ray diffraction. A Calowear 
tester was used to measure the thickness and abrasion resistance of the coatings. Erosion resistance tests were carried out 
using a UZDN-2T (Russia) ultrasonic disperser. Tribological tests in the sliding friction mode were carried out on an HT 
Tribometer (CSM Instruments, Switzerland) automated friction machine. The wear zone after tribological testing was examined 
using a Veeco Wyko 1100 (Veeco, USA) optical profiler. The results showed that the Ta–Zr–Si–B coating was characterised by 
a columnar structure with an h-TaSi2 crystallite size of 11 nm. The introduction of nitrogen and carbon into the composition 
of the coatings led to the suppression of columnar growth and a ~2–4-fold decrease in the size of h-TaSi2 crystallites. Carbon-
containing coatings demonstrated the best abrasive resistance. The sliding friction tests showed that the Ta–Zr–Si–B coating 
is characterised by a stable coefficient of friction of 0.3 at a temperature of 25 °C up to the maximum working temperature of 
250 °C. The introduction of nitrogen led to an increase in the coefficient of friction up to 0.8–1.0 at a t = 50÷110 °С. The coating 
with the minimum carbon concentration showed a stable coefficient of friction of ~0.3 up to a maximum temperature of 250 °C. 
The best result was demonstrated by the sample containing the maximum amount of carbon, with its coefficient of friction 
remaining at the 0.25 level up to a temperature of 350 °C. 

Keywords: magnetron sputtering, coatings, TaSi2 , ZrB2 , abrasion and erosion resistance, high-temperature tribology
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композитная мишень TaSi2–Ta3B4–(Ta, Zr)B2 (состава, 
ат. %: 70,8 Ta, 18,6 Si, 7,4 Zr, 2,9 B) диаметром 120 мм 
и толщиной 6 мм была получена методом горячего 
прессования измельченных продуктов самораспрост-
раняющегося высокотемпературного синтеза (СВС). 
Для осаждения покрытий использовалась уста-
новка на базе откачивающей системы УВН-2М 
(АО «Кварц», Россия), принципиальная схема кото-
рой приведена в работе [17]. В качестве модельных 
подложек для нанесения покрытий использова-
лись пластины и диски из оксида алюминия марки 
ВОК-100-1 (АО «Поликор», Россия). Подложки 
перед нанесением покрытия подвергались очистке 
в изопропиловом спирте на установке УЗДН-2Т 
(НПП «УкрРосПрибор», Украина) с рабочей частотой 
22 кГц в течение 5 мин, а также в вакууме с помо-
щью ионного источника щелевого типа (ионы Ar+, 
2 кэВ) в течение 20 мин. В качестве рабочего газа 
использовался Ar (99,9995 %), а также его смеси с 
N2 (99,999 %) и C2H4 (99,95 %). Расход контролиро-
вался системой газонапуска (ООО «Элточприбор», 
Россия). Его значения представлены в таблице. 

Покрытия осаждались при следующих условиях: 
расстояние между подложкой и мишенью составляло 
80 мм, остаточное давление – 10–3 Па, рабочее давление 
в вакуумной камере – 0,1÷0,2 Па. Мощность на маг-
нетроне поддерживалась постоян ной на уровне 1 кВт 
с помощью источника питания Pinnacle+ («Advanced 
Energy», США), время осаждения – 40 мин. 

Профили распределения элементов и усредненный 
по толщине состав покрытий определялись с помо-
щью метода оптической эмиссионной спект роскопии 
тлеющего разряда (ОЭСТР) на приборе Profiler 2 
(«Horiba Jobin Yvon», Франция) [18]. Структура покры-
тий изучалась с помощью сканирующей электронной 
микроскопии (СЭМ) с использованием микроскопа 
S-3400 («Hitachi», Япония). Рентгенофазовый анализ 
проводился на дифракто метре D2 Phaser («Bruker», 
Германия) с использованием CuKα-излучения. 
Исследования методом рентгеновской фотоэлек-
тронной спектроскопии (XPS) выполнялись на при-
боре PHI 5000 VersaProbe-II («ULVAC-PHI», США). 
Источником возбуждения являлось монохроматизи-

рованное AlKα-излучение (hν = 1486,6 эВ) мощно-
стью 50 Вт, диаметром 200 мкм. 

Толщина и стойкость покрытий к абразивному воз-
действию оценивались с помощью Calowear-тестера 
(ОАО «НИИТАвтопром», Россия) по схеме «шарик–
шлиф» согласно методике [19]. Материал подвергался 
воздействию абразивной суспензии DiaPro с дисперс-
ностью поликристаллических алмазов 1 мкм, подава-
емой в зазор между вращающимся стальным шариком 
ШХ-15 диаметром 27 мм и поверхностью неподвиж-
ного образца. Скорость вращения шарика составляла 
13 об/мин, нагрузка – 1,5 Н. Определение объема уда-
ленного материала покрытия проводилось на основе 
двумерных микроскопических изображений. 

Абразивные испытания позволили также опреде-
лить толщину покрытия по формуле

где b – диаметр следа износа, мкм; a – диаметр под-
ложки, мкм; R – радиус шарика, мкм.

Объем удаленного материала покрытия рассчиты-
вался по уравнению

 

где b и a – внешний и внутренний диаметры кратера 
соответственно, мм.

Эрозионные испытания осуществлялись с исполь-
зованием ультразвукового диспергатора УЗДН-2Т 
(НПП «УкрРосПрибор», Украина). В рабочей зоне 
располагалась емкость, в которую помещался обра-
зец, затем добавлялись 20 мл воды и абразивный 
материал Si3N4 массой 5 г. Расстояние от волновода 
до поверхности подложки составляло 1 мм, частота 
устанавливалась на уровне 22 кГц. Эксперимент 
длился 15–60 мин. Изменение массы образцов 
покрытий вследствие эрозионного воздействия оце-
нивалось с помощью аналитических весов GR202 
(AND, Япония) с точностью 0,01 мг. 

Испытания покрытий на трение–скольжение 
проводились на автоматизированной машине тре-

Расход газа и химический состав покрытий
Gas flow rate and chemical composition of the coatings

№ обр.
Расход газа, см3/мин Содержание, ат. %

Ar N2 C2H4 Ta Zr Si B N C
1 25 – – 40,0 7,5 28,0 24,5 0 0
2 20 5 – 27,3 7,7 22,3 22,3 20,4 0
3 15 10 – 19,3 5,4 17,1 15,7 42,5 0
4 20 – 5 28,1 10,1 25,7 23,6 0 12,5
5 15 – 10 22,1 8,0 21,1 18,4 0 30,4
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ния HT Tribometer («CSM Instruments», Швейцария) 
с использованием контртела в виде шарика из Al2O3 
диаметром 6 мм. Нагрузка составляла 1 Н. Запись 
изменения коэффициента трения производилась 
в процессе нагрева от температуры 25 °С до 500 °С. 
Зоны контакта после трибологических испытаний 
в режимах абразивного износа и трения–скольжения 
исследовались с помощью оптического профило-
метра Wyko 1100 («Veeco», США).

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение

Состав и микроструктура покрытийСостав и микроструктура покрытий
Элементный состав покрытий представлен в таб-

лице. Видно, что концентрации в них азота и угле-
рода возрастали с увеличением расходов газов N2 
и C2H4 соответственно.

Рентгенограммы покрытий, снятые в диапазоне 
2θ = 20÷50°, приведены на рис. 1, а. 

Помимо пиков от подложки Al2O3 (карточка 
JCPDS 88–0107) на рентгенограмме покрытия 1 
наблюдались пики, соответствующие гексагональной 
фазе h-TaSi2 (JCPDS 89-2941). Отметим, что разли-
чия в интенсивности пиков от подложки Al2O3 могут 
быть связаны с изменением состава и аморфизацией 
покрытий в результате введения азота или углерода. 
Размер кристаллитов h-TaSi2 , определенный по фор-
муле Шеррера, составлял 11 нм. При введении N2 
и C2H4 в газовую среду формировались покрытия 

с высокодисперсной или аморфной структурой. Для 
азот- и углеродсодержащих покрытий положение 
максимумов пиков, расположенных в диапазоне 
2θ = 25÷45°, было близко к положению наиболее 
интенсивных пиков ГЦК-фаз TaN (JCPDS 89–5198) 
и TaC (JCPDS 89–3831). 

Размер кристаллитов фазы h-TaSi2 для реакцион-
ных покрытий 2–5 оценивался по минимально пере-
крывающимся линиям. У покрытий 2 и 3, осажденных 
при расходе N2 5 и 10 см3/мин, они составляли 6,0 и 
4,5 нм, а для углеродсодержащих покрытий 4 и 5 они 
были близки – 3,5 и 3,0 нм соответственно. Снижение 
размеров кристаллитов h-TaSi2 и аморфизация покры-
тий при переходе к реакционным средам связаны с 
образованием новых фаз TaN, TaC, которые, по-види-
мому, прерывают рост кристаллитов h-TaSi2 .

Согласно СЭМ-изображениям базовое покры-
тие 1 имело столбчатую структуру (см. рис. 1, б). 
Важно отметить, что это неблагоприятно сказывается 
на механических свойствах и жаростойкости покры-
тий [20; 21]. Все реакционные покрытия показали 
идентичную структуру. Введение в газовую среду 
N2 и C2H4 привело к подавлению столбчатого роста 
и образованию высокодисперсных кристаллитов. 

Методом «шарик–шлиф» было определено, что 
покрытия 1 и 2 имеют близкую толщину, равную 
7,2 и 7,0 мкм соответственно (рис. 2). Повышение 
концентрации азота привело к ее росту на 25 %. 
В работе [11] был получен аналогичный результат, 

Рис. 1. Рентгенограммы покрытий 1–5 (а) и СЭМ-изображения поперечного излома покрытий 1, 2 и 4 (б)

Fig. 1. X-ray diffraction patterns of the coatings 1–5 (а) and cross-section SEM images of the coatings 1, 2 and 4 (б)

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(2):62–70 
Sytchenko A.D., Vakhrushev R.A., etc. Investigation of the tribological characteristics of Ta–Zr–Si–B–C–N ...



66

связанный с ростом толщины покрытий при повы-
шении расхода газа N2 . Увеличение расхода C2H4 
до 5 и 10 см3/мин привело к снижению толщины на 
18 и 10 % соответственно. Было проведено сравне-
ние данных, полученных методом «шарик–шлиф», 
со значениями толщины, определенными по СЭМ-
изображениям поперечных изломов покрытий 
(рис. 2). Полученные результаты оказались близки. 
Таким образом, данный метод можно использовать 
для быстрой оценки толщины покрытий.

Эрозионная стойкостьЭрозионная стойкость
В результате пробных испытаний был определен 

оптимальный режим, при котором наблюдался износ 
покрытий: абразивный материал – Si3N4 , его масса – 
5 г, объем жидкости – 20 мл. На рис. 3 приведен гра-
фик зависимости изменения массы от времени воз-
действия абразивных частиц.

Для покрытия 1, полученного в среде Ar, наблю-
далась минимальная потеря массы Δm = –0,2 мг на 
протяжении всего эксперимента. Для покрытия 2 на 
временнóм участке от 0 до 30 мин величина Δm увели-
чивалась до 0,2 мг, что, вероятно, связано с налипанием 
продуктов износа и абразивных частиц на поверхность 
образца. Последующее снижение массы на 3,8 мг 
в период 30–60 мин связано с износом покрытия 
(рис. 3, б). Покрытие 3 характеризовалось Δm = –0,3 мг 
на протяжении 60 мин, что близко к данным, получен-
ными для нереакционного покрытия. Для углеродсо-
держащего образца 4 отмечено нестабильное пове-
дение: величина Δm выросла на 1,0 мг на временнóм 
участке 0–15 мин, а далее при 15–30 мин воздействия 
она снизилась до исходных значений. В интервале 
30–60 мин значение Δm = 0,8 мг. Покрытие 5 с макси-
мальной концентрацией углерода показало Δm = 1,5 мг 
в промежутке 0–15 мин, после чего масса образца 

постепенно снижалась и к 60-й минуте испытания 
была близка к начальной (Δm ≈ –0,1 мг). 

При визуальном осмотре образцов можно отме-
тить, что на поверхности покрытия 1 следов износа 
не было (рис. 3, б), у покрытий, полученных в азоте, 
выявлялась четкая граница износа в виде круга 
с заметными участками подложки, а у образцов, 
полученных в среде этилена, следы износа были 
менее выражены, участков, соответствующих под-
ложке, не наблюдалось. 

Таким образом, лучшую эрозионную стой-
кость показали образцы, полученные в средах Ar и 
Ar + C2H4 . Высокую эрозионную стойкость углерод-
содержащих покрытий можно объяснить повышен-
ной твердостью карбидной фазы TaC по сравнению с 
фазами TaN и TaSi2 [22; 23].

Абразивная стойкостьАбразивная стойкость
Результаты абразивных испытаний показали, что 

на поверхности всех образцов наблюдались царапины 
от воздействия абразивных частиц. На рис. 4 пред-
ставлены глубины кратеров износа (H) и толщины (h) 
при абразивном воздействии для покрытий 1–5.

Рис. 2. Сравнение значений толщины покрытий 1–5, 
полученных методами «шарик–шлиф» ( )  

и по СЭМ-изображениям поперечных изломов ( )

Fig. 2. Comparison of the thicknesses of coatings 1–5 obtained 
by the Calowear tester ( ) and from the cross-section  

SEM images of the coatings (

Рис. 3. График зависимости изменения массы  
от времени воздействия абразивных частиц (а)  

и фотографии образцов после 60 мин воздействия (б)
1–5 – номера образцов покрытий

Fig. 3. Dependence of the change in mass on the time  
of exposure to abrasive particles (a) and photographs  

of samples after 60 min of exposure (б)  
1–5 – numbers of coating samples
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Зависимость объема удаленного материала (V) 
от времени абразивного воздействия (1 и 3 мин) 
для исследуемых образцов приведена на рис. 5. 
Покрытия 1, 3–5 показали близкие между собой 
значения H = 4÷5 мкм и V = 5÷6·10–4 мм3, отличаю-
щиеся в пределах погрешности. Азотсодержащее 
покрытие 2 имеет максимальные H = 5 мкм 
и V = 11·10–4 мм3. С увеличением времени воздейст-
вия до 3 мин у покрытий 1–3 глубина кратера была 
в пределах 6–7 мкм, а объем удаленного мате риала – 
24·10–4 мм3. Отметим, что глубина кратеров не пре-
вышала толщину образцов 1–3. Для покрытия 4 
при 3-минутном воздействии величина H cоставила 
7 мкм при толщине 6 мкм, что свидетельствует об 
его износе. При этом образец характеризовался 
более низким значением V = 18·10–4 мм3 по сравне-
нию с покрытиями 1–3, что может быть обусловлено 
влиянием твердой подложки Al2O3 . Минимальные 
результаты (Н = 5,5 мкм и V = 15·10–4 мм3 ) показало 
покрытие 5 с наименьшей концентрацией углерода. 

Суммируя полученные данные, можно сделать 
вывод, что покрытие, нанесенное при максимальной 
концентрации этилена, обладает лучшей абразивной 
стойкостью, что может быть связано с положитель-
ной ролью углерода в процессе трения [24].

Трибологические испытания  Трибологические испытания  
в режиме трения–скольженияв режиме трения–скольжения

На рис. 6 представлены результаты трибологиче-
ских испытаний покрытий в режиме трения–сколь-
жения в процессе нагрева от температуры 25 °С 
до 500 °С. 

Покрытие 1 показало стабильный коэффициент 
трения µ ~0,3 до t = 225 °С. Выше данной темпера-
туры значение µ возрастало до >0,8, что свидетельст-
вует об износе покрытия. Для образца 2 коэффици-
ент трения был не стабилен во всем температурном 
диапазоне. На участке 25–110 °С наблюдался скачок 
µ от 0,2 до 0,82, что может быть связано с наработкой 
продуктов износа в процессе трения. Дальнейшее 
снижение μ до 0,3 обусловлено удалением продуктов 
износа из зоны трибоконтакта. После стабильного 
участка 150–210 °С величина µ плавно возрастала 
и при t = 400 °С превысила значение 0,8. 

Покрытие 3 с максимальным содержанием азота 
при t = 25÷50 °С показало резкий рост µ до ~1. Эффект 
повышения коэффициента трения до значений, близ-
ких к 1, может быть связан с выходом на подложку 
и трением материала контртела (Al2O3 ) по Al2O3-
подложке, сопровождающимся адгезионным взаимо-
действием. Подобный процесс был детально описан в 
работе [25] на примере возникновения трибо контакта 
«сталь–сталь». Образец 4 с минимальным содержа-
нием углерода показал стабильное значение μ ~0,3 
до температуры 250 °С. В диапазоне t = 250÷350 °С 
наблюдался рост µ до 0,9–1,0. Наилучший результат 
продемонстрировало покрытие 5 с максимальной кон-
центрацией углерода: коэффициент трения был стаби-
лен на уровне 0,25 до температуры 350 °С. Согласно 
литературным данным покрытие Ta–Si–C–N харак-
теризуется высоким коэффициентом трения 0,6 при 
t = 300÷400 °С [26]. Отметим, что величина µ = 0,25 

Рис. 4. Глубина кратеров износа (а) и толщина (б)  
при абразивном воздействии в течение 1 и 3 мин  

для покрытий 1–5

Fig. 4. Depth (a) and thickness (б) of wear craters  
under abrasive action over 1- and 3-min intervals for coatings 1–5

Рис. 5. Объем износа образца при абразивном воздействии  
в течение 1 и 3 мин для покрытий 1–5

Fig. 5. Extent of sample wear during abrasive exposure  
over 1- and 3-min intervals for coatings 1–5

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(2):62–70 
Sytchenko A.D., Vakhrushev R.A., etc. Investigation of the tribological characteristics of Ta–Zr–Si–B–C–N ...



68

для образца 5 в 2 раза меньше значений, полученных 
ранее для покрытия Ta–Si–C–N.

Таким образом, минимальным коэффициентом 
трения μ = 0,25 и максимальной рабочей темпера-
турой 350 °С обладает покрытие, полученное при 
расходе C2H4 10 см3/мин. С целью определения 
причины понижения коэффициента трения при 
увеличении концентрации углерода были прове-
дены исследования покрытия 5 методом рентге-
новской фотоэлект ронной спектроскопии (РФЭС) 
(см. рис. 6). На спект ре С1s наблюдались пики при 
энергии связи 282,9 и 284,4 эВ, свидетельствующие о 
наличии связей Та–С и С–С соответственно [27; 28]. 
Пониженный коэффициент трения может быть свя-
зан с положительной ролью свободного углерода, 
который в ряде случаев может выделяться при пере-
сыщении кристаллической карбидной фазы и играть 
при трении роль твердой смазки [29]. Также нельзя 
исключать влияние карбидной фазы МеС, обладаю-
щей более низким коэффициентом трения по сравне-
нию с нитридной фазой MeN [30]. 

ЗаключениеЗаключение
В настоящей работе получены покрытия системы 

Ta–Zr–Si–B–C–N методом магнетронного распыле-
ния с использованием мишени TaSi2–Ta3B4–(Ta, Zr)B2 .  
В качестве рабочего газа использовались Ar, а также 
смеси Ar + N2 и Ar + C2H4 . Нереакционное покрытие 
Ta–Zr–Si–B характеризовалось столбчатой структурой 
с размером кристаллитов гексагональной фазы h-TaSi2 
около 11 нм. При введении в рабочую среду N2 и C2H4 

наблюдалось изменение столбчатой структуры на рав-
ноосную с размером зерна h-TaSi2 порядка 3–6 нм. 
Толщина покрытий находилась в пределах 6,0–8,1 мкм. 

Результаты абразивных испытаний показали, что 
при воздействии в течение 1–3 мин лучшей абра-
зивной стойкостью обладает образец, полученный 
при максимальной концентрации этилена. Данный 
эффект связан с положительной ролью углерода, 
который играет роль твердой смазки при трении.

Эрозионные испытания показали, что базовый 
образец имеет минимальное изменение массы –0,2 мг. 
Введение азота не повлияло на эрозионную стой-
кость, и значения потери массы для образцов 2 и 3 
составили –0,2 и –0,3 мг соответственно. Введение 
в рабочую среду С2H4 способствовало росту Δm 
до 1,1–1,5 мг. На поверхности углеродсодержащих 
образцов износа не наблюдалось, что говорит об их 
лучшей эрозионной стойкости. 

Испытания на трение–скольжение показали, что 
покрытие 1 имеет стабильный коэффициент тре-
ния μ = 0,3 до максимальной рабочей температуры 
225 °С. Введение азота привело к росту значений 
μ покрытий до 0,8–1,0 и снижению максималь-
ной рабочей температуры до 50–110 °С. Образец 
с минимальной концентрацией углерода характери-
зовался коэффициентом трения ~0,3 до 250 °С, что 
близко к значениям для нереакционного покрытия. 
Наилучший результат продемонстрировал образец 5, 
содержащий максимальное количество углерода: 
его коэффициент трения сохранялся на уровне 0,25 
до температуры 350 °С.

Рис. 6. Зависимость коэффициента трения от температуры
На вставке представлен спектр C1s для покрытия 5, полученный методом рентгеновской фотоэлектронной спектроскопии

Fig. 6. Dependence of the coefficient of friction on temperature
The inset shows the C1s spectrum for coating 5 obtained by X-ray photoelectron spectroscopy
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Аннотация. Замена традиционных материалов композиционными представляет собой важный вектор развития 
авиационной и аэрокосмической отраслей промышленности. В работе рассмотрены вопросы применения 
магнитного поля вращающихся диполей с целью получения композиционных материалов на основе порошкового 
железа с высокими прочностными и структурными характеристиками. Исследованы физико-механические свойства 
модифицированных эпоксидных композиционных материалов. С помощью средств электронной микроскопии 
исследованы микроструктура, элементный состав и получена карта распределения компонентов в получаемых 
образцах. Экспериментальным путем выявлено, что при наложении магнитного поля вращающихся диполей 
прочность при сжатии композитов увеличивается на 16,6 % относительно образцов, полученных без применения этой 
технологии. Это вызвано тем, что данный метод позволяет удалять возникающую в процессе механосинтеза газовую 
пористость и раковины во внутренней структуре материала. Серия экспериментов с добавлением увеличенного 
массового соотношения Al-частиц показала, что магнитное поле вращающихся диполей способствует вытеснению 
излишков алюминия в виде поверхностного слоя. Таким образом, можно заключить, что применение магнитного 
поля вращающихся диполей является перспективным направлением в области создания композиционных материалов 
с улучшенными физико-механическими характеристиками. Получаемые эпоксидные композиты могут быть 
использованы в качестве конструкционных материалов в авиационной и космической отраслях, а также в качестве 
материалов адсорберов в радиотехнической аппаратуре и микроэлектронике.  

Ключевые слова: эпоксидный композиционный материал, магнитное поле вращающихся диполей (МПВД), прочность на 
сжатие, наполнитель, порошковое железо, микроструктура

Благодарности: Работа выполнена при финансовой поддержке Кубанского научного фонда в рамках конкурса научно-ин-
новационных проектов, ориентированных на коммерциализацию № НИП-20.1/23.

Для цитирования: Соснин М.Д., Шорсткий И.А. Исследование влияния магнитных воздействий на прочностные харак-
теристики модифицированных эпоксидных композиционных материалов. Известия вузов. Порошковая металлургия 
и функциональные покрытия. 2023;17(2):71–77. https://doi.org/10.17073/1997-308X-2023-2-71-77

The influence of magnetic fields 
on the strength of modified 

epoxy resin composites
M. D. Sosnin, I. A. Shorstkii 

Исследование влияния магнитных воздействий 
на прочностные характеристики модифицированных 

эпоксидных композиционных материалов
М. Д. Соснин,  И. А. Шорсткий 

Научная статья
Research article

© 2023 г.  М. Д. Соснин,  И. А. Шорсткий

Кубанский государственный технологический университет
350072, г. Краснодар, ул. Московская, 2

Kuban State Technological University
2 Moskovskaya Str., Krasnodar 350072, Russia

Применение порошковых материалов и функциональных покрытий
Application of Powder Materials and Functional Coatings

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(2):71–77 
Sosnin M.D., Shorstkii I.A. The influence of magnetic fields on the strength of modified epoxy resin ...

https://doi.org/10.17073/1997-308X-2023-2-71-77
mailto:i-shorstky%40mail.ru?subject=
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=эпоксидный композиционный материал
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=магнитное поле вращающихся диполей (МПВД)
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=прочность на сжатие
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=прочность на сжатие
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=наполнитель
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=порошковое железо
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=микроструктура
https://doi.org/10.17073/1997-308X-2023-2-71-77
mailto:i-shorstky%40mail.ru?subject=
mailto:i-shorstky%40mail.ru?subject=


72

ВведениеВведение
Объемы производства, масштабы потребления 

и области применения композиционных матери-
алов (КМ) на основе порошковых наполнителей 
показывают ежегодную положительную динамику. 
Об этом свидетельствуют данные мирового рынка 
полимерных материалов. Так, за 2020 год объем 
мирового рынка полимерных КМ составил прибли-
зительно 13 млн т [1]. 

Наряду с этим актуальность разработки поли-
мерных композиционных материалов подтверждает 
дорожная карта «Технет», формирующая контуры 
развития передовых производственных техноло-
гий в Российской Федерации [2]. Согласно дан-
ной дорожной карте развитие и применение КМ 
с управляемой микроструктурой входят в одно из 
ключевых направлений развития передовых произ-
водственных технологий. 

Для изготовления композиционных структур 
на основе порошковых наполнителей в качестве 
основной матрицы наибольшее распространение 
получили термопластичные полимеры и эпок-
сидные смолы [3]. Применение термопластичных 
полимеров позволяет получать КМ с широким 
спектром механических характеристик, благодаря 
которым варьируются свойства и области примене-
ния полимерных композиций [4; 5]. В то же время 
их сочетание не всегда позволяет получать компо-
зиты со стабильным уровнем физико-механических 
свойств. 

Одним из путей устранения этого недостатка 
представляется комплекс мер с добавлением раз-
личных армирующих наполнителей, направленных 
на улучшение адгезионной связи КМ [6; 7] и его 
прочностных характеристик [8]. Структура получа-
емых дисперсий позволяет достичь усиления поли-

меров после наполнения, преимущественно за счет 
формирования структурированных слоев [9], агре-
гативно-кластерной структуры наполнителя [10] и 
кристаллов [11]. 

К примеру, авторы [12] рассмотрели возмож-
ность усиления прочности и стойкости эпоксиком-
позитов путем их наполнения карбидом кремния 
и нитридом титана, что привело к существенному 
повышению микротвердости (в 1,5–2,0 раза) и уве-
личению предела прочности при сжатии (на 9 %). 

В последнее время комплекс мер совершенст-
вования физико-механических характеристик ком-
позиционных материалов расширился спектром 
электрофизических методов. Так, при создании КМ 
разработаны методы воздействия сильного статиче-
ского магнитного поле [13; 14], импульсных магнит-
ных колебаний [15] и наложения магнитного поля 
вращаю щихся диполей (МПВД) [16]. Последний 
представляет собой эффективный способ, обеспе-
чивающий возможность управления структурой 
укладки порошковых частиц в КМ, и при этом не 
требует значительных энергетических затрат.

Целью работы являлось исследование влияния 
магнитного поля вращающихся диполей на проч-
ностные и структурные характеристики компози-
ционных материалов на основе порошкового железа 
и алюминия.

Методика исследованийМетодика исследований

МатериалыМатериалы
В качестве основной рабочей композиции исполь-

зовали микрочастицы железа марки ПЖВ1.160.26 
(ГОСТ 9849-86) и алюминиевую пудру марки 
ПАП-2 (ГОСТ 5494-95). В качестве матричного 
материала выбрана смесь диановой смолы ЭД-20 

  ishorstky@mail.ru

Abstract. The aerospace industry is currently undergoing a major trend of transitioning to composites. This study exanines the 
utilization of the magnetic field of rotating dipoles to produce high-strength iron powder-containing composites. The physical 
and mechanical properties of the modified epoxy composites were investigated through the use of  SEM to analyze their 
microstructure and elemental composition, and a component distribution map was developed for the samples. Results indicate 
that the application of the magnetic field of rotating dipoles enhances the compression strength by 16.6 % relative to samples 
that were not exposed to it. Additionally, the magnetic field eliminates gas porosity and cavities formed during stirring. Tests 
conducted on composites with a higher content of Al particle showed that the magnetic field of rotating dipoles contributes to 
the release of excess aluminum as a surface layer. The use of the magnetic field of rotating dipoles is a promising technology for 
producing enhanced composites with superior physical and mechanical properties, which could potentially be used as structural 
material in aerospace industry or as adsorbing materials in microelectronics. 

Keywords: epoxy composite, magnetic field of rotating dipoles (MFRD), compressive strength, filler, iron powder, microstructure
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(ГОСТ 10587-84) и полиэтиленполиамина (ПЭПА) 
в соотношении 5:1.

Технология получения композитовТехнология получения композитов
Подготовку к формированию конечных модифи-

цированных эпоксидных композиционных образ-
цов осуществляли в соответствии с блок-схемой 
(рис. 1) согласно запатентованной технологии. 
В качест ве порошкового наполнителя были рас-
смотрены отдельно частицы порошкового железа и 
смесь порошкового железа и Al-частиц в массовом 
соотношении 7:3. Композицию на базе смолы ЭД-20 
смешивали в пластиковом цилиндре с внутренним 
диаметром 20 мм в массовой пропорции 1:1 с порош-
ковым наполнителем, состоящим из микрочастиц 
железа марки ПЖВ1.160.26 (70 мас. %) и алюминие-
вой пудры ПАП-2 (30 мас. %). Далее в композицию 
вводили 1/5 (от массы смолы) отвердителя ПЭПА. 
Полученные композиции подвергали термической 
обработке (t = 90 °C) в течение 1–2 мин (для уда-
ления газовой пористости) и разливали в формы. 
Далее образцы извлекали из формы для дальнейшего 
исследования.

В результате было получено 4 образца КМ, имею-
щих одинаковые геометрические параметры – диа-
метр 20 мм, длину 20 мм. Два из них с компози циями 
из микрочастиц Fe–Al (FAM) и Fe (FM) были полу-
чены с применением технологии магнитного поля 
вращающихся диполей (рис. 2) с величиной маг-
нитной индукции 0,5–0,7 Тл [17; 18], а два других 
(FA и F) – без нее. 

Анализ прочностных характеристикАнализ прочностных характеристик
В качестве испытательного оборудования 

использовался гидравлический пресс с автомати-
зированным управлением ИП-100М-авто, предназ-
наченный для нагружения образцов статической 
нагрузкой при испытаниях на сжатие и изгиб.

Скорость нагружения была установлена на 
уровне 1 мм/мин. По результатам эксперимента 
строилась кривая «нагрузка – деформация при сжа-
тии». По полученным данным определялось разру-
шающее напряжение при сжатии и рассчитывалась 
относительная деформация образцов. Для опреде-
ления величины деформации во время процесса 
сжатия осуществлялась видеофиксация с высокой 
частотой кадров, позволившая получить точные 
значения.

Разрушающее напряжение при сжатии (σ, МПа) 
вычисляли по формуле

σ = F/A,

где F – максимальное значение прочности на 
сжатие, Н; A – площадь сечения исследуемого 
образца, мм2.

Относительную деформацию сжатия при разру-
шении определяли по уравнению 

где ∆h – величина деформации, мм; h0 – исходная 
высота образца, мм.

В ходе испытаний визуально наблюдали за пове-
дением образцов. По окончании экспериментов все 
образцы фотографировали для анализа характера 
разрушений.

Исследование микроструктуры, элементного 
состава и распределения компонентов в получен-

Рис. 1. Блок-схема получения модифицированных 
эпоксидных композиционных материалов

FAM – Fe–Al (МПВД); FM – Fe (МПВД);  
FA – Fe–Al (без МПВД); F – Fe (без МПВД)

Fig. 1. Composite exposure to the magnetic field  
of rotating dipoles

FAM – Fe–Al (MFRD); FM – Fe (MFRD);  
FA – Fe–Al (no MFRD); F – Fe (no MFRD)

Рис. 2. Схема воздействия магнитного поля  
вращающихся диполей на материал

Fig. 2. Modified epoxy resin composite  
manufacturing process
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ных образцах КМ осуществляли с помощью ска-
нирующего электронного микроскопа EVO HD 15 
(«Carl Zeiss», Великобритания/Германия) в режиме 
низкого вакуума (EP, 70 Па) при ускоряющем 
напряжении 20–25 кВ.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение

Исследование прочностных Исследование прочностных 
характеристикхарактеристик

На основании полученных в ходе испытаний 
данных построены графики зависимости деформа-
ции от нагрузки (рис. 3). При сжатии КМ с порош-
ковым наполнителем основная нагрузка приходится 
на матрицу, так что после ее разрушения величина 
нагрузки резко снижается. По диаграммам сжатия 
цилиндрических образцов, представленных на рис. 3, 
видно, что объемное деформирование композицион-
ных материалов вызывает их размягчение, причем 
большее для образцов без применения МПВД. 

Полученное в результате исследования раз-
рушающее напряжение при сжатии образцов 
представлено в таблице. Анализируя полученные 
результаты, стоит отметить, что наиболее прочным 
(57,5 МПа) оказался КМ на базе наполнителя из Fe–
Al, подвергнутый МПВД.

Сравнительный анализ механических характе-
ристик КМ, полученных с наложением МПВД и без 
него, показал, что образцы с МПВД выдерживают 
бóльшую нагрузку, что обусловлено более плот-
ному, структурированному распределению частиц в 
эпоксидной матрице [19]. 

Сравнивая твердость образца (44 МПа), име-
ющего в своем составе только эпоксидную смолу, 
можно видеть, что у КМ с наполнителем из частиц 
Fe–Al, полученного с помощью технологии МПВД, 
этот показатель выше на 30 % (57,5 МПа). При 
сравнении образцов с наполнителем Fe–Al показа-
тель твер дости увеличился на 16,6 % при наложе-
нии МПВД. 

Рядом авторов был отмечен армирующий 
эффект от введения дисперсных систем в поли-
мерные матрицы [20]. Так, кремниевая микрораз-
мерная добавка способствовала улучшению проч-
ностных характеристик на 10–15 % [21]. При этом 
добавление наночастиц кремния позволило увели-
чить прочность на сжатие эпоксидных композитов 
на 30 % [22].

Визуальный анализ исследуемых КМ показал, 
что при сжатии они подвергались хрупкому разру-
шению (рис. 4). В образцах, полученных с помо-
щью технологии МПВД, образовались трещины по 
наклонным плоскостям, а у образцов без воздейст-
вия МПВД – по продольным. Возможной причиной 
различия в характере разрушений является упа-
ковка частиц в полимерной матрице, о чем также 
свидетельствует различие в плотности рассматри-
ваемых компози ционных материалов (см. таблицу).

Рис. 3. Кривые деформирования композиционных 
материалов, полученных по разным технологиям

FAM – Fe–Al (МПВД); FM – Fe (МПВД);  
FA – Fe–Al (без МПВД); F – Fe (без МПВД)

Fig. 3. Strain curves for the composites
FAM – Fe–Al (MFRD); FM – Fe (MFRD);  
FA – Fe–Al (no MFRD); F – Fe (no MFRD)

Рис. 4. Фотографии образцов после испытания на сжатие
FAM – Fe–Al (МПВД); FM – Fe (МПВД);  

FA – Fe–Al (без МПВД); F – Fe (без МПВД)

Fig. 4. Samples after the compression test
FAM – Fe–Al (MFRD); FM – Fe (MFRD);  
FA – Fe–Al (no MFRD); F – Fe (no MFRD)
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Микроскопический анализ  Микроскопический анализ  
и карты распределения компонентов  и карты распределения компонентов  

в образцах композиционных в образцах композиционных 
материаловматериалов

На рис. 5 представлен срез поверхности КМ, 
полученных с применением МПВД и без него. 
Видно, что основным отличием является наличие 

воздушных раковин в образце, изготовленном без 
воздействия МПВД.

Для анализа однородности распределения 
частиц в КМ были составлены карты распределе-
ния компонентов в структуре материала для образ-
цов FA и FAM (рис. 6). Видно, что магнитное поле 
вращающихся диполей позволяет получить более 
равномерное их распределение, без образования 
агломератов частиц. 

ЗаключениеЗаключение
В ходе работы проведено сравнительное экс-

периментальное исследование прочности при 
сжатии эпоксидных композиционных материалов 
цилиндрической формы на базе частиц Fe–Al и Fe. 
В результате установлено, что образец, получен-
ный при помощи технологии МПВД и имеющий в 
своем составе частицы Al, оказался самым проч-
ным. Его прочность на сжатие была на 14 % выше, 
чем у образца без применения МПВД. Это вызвано 
тем, что воздействие МПВД позволяет удалять 
возникающую в процессе механосинтеза газовую 
пористость и раковины во внутренней структуре 

Механические свойства при сжатии композиционных материалов различного типа
Compressive mechanical properties of the composites

Тип композита ρ, г/см3 Fmax , кН σ, МПа ε, %
FAM (Fe–Al + МПВД) 2,79 18,06 57,5 0,650

FM (Fe + МПВД) 2,86 16,39 52,2 0,635
FA (Fe–Al без МПВД) 2,72 15,48 49,3 0,650

F (Fe без МПВД) 2,64 15,26 48,6 0,675
Эпоксидная смола 1,20 13,80 44,0 0,800

Рис. 6. Карты распределения Fe, Al и C в композиционных материалах FAM (а) и FA (б)

Fig. 6. Fe, Al, and C distribution maps for the FAM (а) and FA (б) samples composites

Рис. 5. Структура поверхности композиционных материалов 
FAM (а) и FA (б)

Fig. 5. Surface structure of the FAM (а)  
and FA (б) composites
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материала за счет использования процесса, харак-
теризующегося магнитным вакуумированием. 

Получаемые эпоксидные КМ могут быть 
использованы в качестве конструкционных мате-
риалов в авиационной и космической отраслях 
промышленности, а также в качестве материа-
лов адсорберов в радиотехнической аппаратуре и 
микро электронике.
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Памяти выдающегося ученого 
Валерия Ивановича Костикова

10 мая 2023 г. на 86-м году ушел из жизни выда-
ющийся ученый и педагог, член-корреспондент РАН, 
академик РАЕН, д.т.н., профессор, замечательный 
и отзывчивый человек – Валерий Иванович Костиков. 

Валерий Иванович родился 11 июля 1937 г. 
После окончания с отличием в 1959 г. Московского 
института стали (с 1962 г. – МИСиС) по специаль-
ности «Порошковая металлургия» был распреде-
лен в Институт горючих ископаемых АН СССР 
(г. Москва), затем работал на Московском электрод-
ном заводе и в НИИГрафит (1959–1961 гг.). В 1961 г. 
он поступил в аспирантуру МИСиС и в 1964 г. 
защитил кандидатскую диссертацию, продолжая 
трудиться в институте: руководитель проблем-
ной лаборатории высокотемпературных материа-
лов, доцент, профессор, а в 1970 г. – докторскую. 
В период с 1976 по 2006 г. Валерий Иванович был 
директором НИИГрафит и непосредственно прини-
мал участие в разработке материалов для объектов 
атомной и ракетно-космической техники. С 2006 г. 
В.И. Костиков работал профессором на кафедре 
порошковой металлургии и функциональных покры-
тий (ПМиФП) МИСиС. 

За время своей многолетней и плодотворной дея-
тельности он выполнил большой комплекс фундамен-
тальных исследований в области физической химии 
расплавов тугоплавких металлов и соединений, уста-
новил закономерности их взаимодействия с поверх-
ностью твердых тел при высоких температурах. 
Валерий Иванович заложил основные принципы тео-
рии смачивания, растекания, капиллярной пропитки 
и адсорбции в условиях интенсивного химического 
взаимодействия, внес существенный вклад в тео-
рию и практику прессования и спекания порошков 
и наночастиц тугоплавких соединений и углерода. На 
основе этих исследований создано промышленное 
производство углеродных волокон, углепластиков, 
углерод-углеродных и углерод-карбидных компози-
ционных материалов, силицированных и рекристал-
лизованных графитов, синтетических алмазов.

Валерий Иванович – автор более 720 науч-
ных работ, 36 монографий и учебных пособий, 
220 авторских свидетельств и патентов, а также 
научного открытия «Явление ускоренного испаре-
ния углерода из металлокарбидных и карбидоугле-
родных эвтектик». Наиболее известными являются 
его книги «Высокотемпературные материалы», 
«Искусственный графит», «Рекристаллизованный 
графит», «Плазменные покрытия», «Порошковая 
металлургия и напыленные покрытия», «Волок-
нистые композиционные материалы с металличес-
кой матрицей», «Композиционные материалы на 
основе алюминиевых сплавов, легированных угле-
родными волокнами», «Сверхвысокотемпературные 
композиционные материалы».

Заслуги В.И. Костикова отмечены государствен-
ными премиями СССР и Российской Федерации, 
почетным званием «Заслуженный деятель науки 
и техники РСФСР», многочисленными орденами 
и медалями. Им подготовлено более 50 кандидатов и 
10 докторов наук. Он был активным членом редакцион-
ных коллегий журналов «Известия вузов. Порошковая 
металлургия и функциональные покрытия», «Перс-
пективные материалы», «Материаловедение», «Кон-
версия в машиностроении», «Огнеупоры».

Память о Валерии Ивановиче навсегда сохра-
нится в наших сердцах и в его многочисленных тру-
дах. Главный редактор и члены редколлегии нашего 
журнала выражают искренние соболезнования его 
родным и близким. 
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Памяти выдающегося ученого Валерия Ивановича Костикова



ИЗВЕСТИЯ ВУЗОВ

POWDER METALLURGY
AND FUNCTIONAL COATINGS powder.misis.ru

ПОРОШКОВАЯ МЕТАЛЛУРГИЯ
И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ ПОКРЫТИЯ

ISSN  1997-308Х
                 eISSN  2412-8767

И
зв

ес
ти

я 
ву

зо
в.

 П
ор

ош
ко

ва
я 

м
ет

ал
лу

рг
ия

 и
 ф

ун
кц

ио
на

ль
ны

е 
по

кр
ы

ти
я.

 2
0

23
. Т

ом
  1

7,
 №

 2

2023
17Том 

Vol.
№ 
No. 2

Зарегистрирован Федеральной службой по надзору 
в сфере связи, информационных технологий 
и массовых коммуникаций. 
Свидетельство о регистрации ПИ № ФС77-79230

Журнал распространяется агентством «Урал-Пресс»
Подписной индекс:  80752 (печатная версия) 
      05108 (электронная версия)


