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Аннотация. Проанализировано поведение прессовок из смесей порошков металлов (Al, Ti) и переработанных отходов металло

обработки (Fe + Fe2O3 + C) в условиях вакуумного спекания при регулируемом нагреве для исследования возможности 
получения in situ металломатричных композиционных материалов с упрочняющими оксидными частицами. В качестве 
исходных материалов использованы порошки титана и алюминия с фракциями d < 160 мкм и <100 мкм соответственно, 
а  также порошок переработанной стружки из стали размером менее 300 мкм. В результате проведенного эксперимента 
обнаружен неоднородный фазовый состав образцов, который исследовали с помощью рентгеновского дифрактометра 
XRD-6000 с CuKα-излучением и оптического микроскопа «Axiovert 200MAT». Продемонстрировано существенное различие 
в поведении систем на основе алюминия и титана: первая система характеризуется ярко выраженным термическим пиком, 
а  во  второй  – превращения идут в спокойном режиме. Предложена термокинетическая модель процесса, учитывающая 
стадийность превращений для обеих систем. Учтены металлотермические реакции и реакции образования интерметал-
лидов. Дана оценка формально-кинетическим параметрам реакций с помощью полуэмпирического подхода. Полученные 
параметры корректировались при сравнении с экспериментом. Модель реализована численно с помощью полунеявного 
метода Эйлера. Проверялись закон сохранения массы и неизменность числа атомов. Начальный состав образцов в расчетах 
варьировался (за счет учета присутствия кислорода, углерода и соотношения железа и оксида железа в стружке) таким 
образом, чтобы в результате синтеза получить состав продуктов, максимально приближенный к результатам эксперимента. 
Получено качественное соответствие теории и эксперимента.  

Ключевые слова: металломатричный композит, вакуумное спекание, металлотермические реакции, интерметаллиды, 
термокинетическая модель

Благодарности: Работа выполнена по программе фундаментальных научных исследований ИФПМ СО РАН: проекты 
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ВведениеВведение
Синтез композитов с формированием упрочняю-

щих частиц in situ привлекает внимание в порошко-
вых технологиях в связи с разными приложениями 
для аэрокосмической, автомобильной и энергети-
ческой отраслей промышленности, что вызывает 
большой интерес со стороны различных групп 
исследователей [1–4]. Спектр возможных порошко-
вых металломатричных композитов весьма широк 
как по составу матрицы, так и по набору упрочняю-
щих фаз. Среди них особый интерес представляют 
композиции с химически взаимодействующими 
порошковыми компонентами, реакции между кото-
рыми приводят к синтезу упрочняющих фаз in situ 
в  виде микровключений. В значительной степени 
это относится к синтезу горением с использованием 
металлотермических реакций  [5–9]. Реакции этого 
типа, как правило, сопровождаются значительным 
тепловым эффектом, что способствует поддержа-
нию процесса синтеза. Формирование упрочняю-

щих частиц непосредственно при создании ком-
позитов благоприятно с точки зрения образования 
хороших контактов между частицами и окруже-
нием. Однако наличие в смеси, в которой возможна 
реакция восстановления одного металла другим, 
иных компонентов может существенно изменить 
пути реакций вследствие различных условий 
взаимодействия в разных локальных объемах [10].

Задача становится более неоднозначной, если 
один из компонентов порошковой смеси представ-
ляет собой сложную композицию металличес
кой основы с оксидными включениями, которая 
была получена в  результате переработки стальной 
стружки [11].

В настоящей работе исследуется возможность 
получения металломатричных композитов из смесей 
порошков Al–Fe2O3–Fe и Ti–Fe2O3–Fe (возможно, 
содержащих углерод) в условиях спекания в вакуум-
ной камере в сочетании с теоретическим описанием 
на основе модели, учитывающей кинетику основных 
реакций. 

  l9627826013@yandex.ru
Abstract. The behavior of compacted mixtures of metal powders (Al, Ti) and recycled metalworking wastes (Fe + Fe2O3 + C) during 

vacuum sintering under controlled heating was investigated to assess the possibility of producing in situ metal–matrix composites 
containing oxide strengthening particles. The starting materials were titanium and aluminum powders (particle size <160 μm and 
<100 μm, respectively) and a powder produced from recycled steel chips (<300 μm). The resulting samples exhibited a heterogeneous 
phase composition, which was examined by X-ray diffraction (CuKα radiation, XRD-6000 diffractometer) and optical microscopy 
(Axiovert 200MAT). A pronounced difference was observed between the aluminum- and titanium-based systems: the  former exhi
bited a distinct thermal peak, whereas the latter showed smooth temperature behavior without thermal spikes. A thermokinetic model 
describing the multi-stage reactions in both systems was developed. The model incorporates metallothermic reduction and interme-
tallic formation reactions. Formal kinetic parameters were estimated using a semi-empirical approach and refined by comparison with 
experimental data. The governing equations, including the heat balance equation and the system of kinetic rate equations, were solved 
numerically using a semi-implicit Euler method, while mass conservation and atomic balance were verified. The initial composition 
of the samples was varied in the calculations – accounting for oxygen, carbon, and the Fe/Fe2O3 ratio in the steel-chippowder – to repro-
duce the experimentally observed product compositions. The calculated and experimental results showed qualitative agreement. 
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1. Эксперимент1. Эксперимент
1.1. Материалы и методы1.1. Материалы и методы

Реальное фазообразование в условиях вакуум
ного спекания с регулируемым нагревом при 
температуре спекания 1173–1473 K с выдерж
кой 60 мин в порошковых материалах на основе 
Ti–Al–Fe2O3/(Fe + C) было исследовано на при-
мере следующих порошковых композиций (из 
нескольких вариантов сочетания компонентов): 
Al + (Fe + Fe2O3 + С) и Ti + (Fe + Fe2O3 + С). Для 
приготовления смесей применяли порошки титана 
ТПП-8 (основная фракция d < 160 мкм) и алюми-
ния ПА-4 (d < 100 мкм). Как аналог композиции 
Fe + Fe2О3 + С был использован порошок перера-
ботанной стружки из стали 45 размером не более 
300 мкм, характеристики которого детально опи-
саны в работе  [11]. Соотношение компонентов 
в смесях было рассчитано таким образом, чтобы его 
было достаточно как для реакции восстановления 
(металлотермии), так и для реакции образования 
интерметаллидов. Количественный состав исследуе-
мых порошковых смесей представлен в табл. 1. 

Выбор пропорций для составов с алюминием свя-
зан с диаграммой состояния двойной системы Al‒Fe. 
Первый вариант соответствует области α-AlFe3 , вто-
рой  – преимущественной области фазы на основе 
Al3Fe и AlFe. Оба варианта предполагают экзотерми-
ческие реакции.

Состав с титаном включал 75 % Ti и 25 % стружки, 
что обусловливает формирование матричной основы 
будущего композита в виде твердого раствора железа 
и кислорода в титане.

Структурные исследования были проведены 
с помощью оптической и растровой электрон-
ной микроскопии, а также рентгенофазового ана-
лиза (РФА). Были использованы оптический микро
скоп «Axiovert 200MAT» (Carl Zeiss, Германия), ска-
нирующий электронный микроскоп «Mira  3LMU» 
(Tescan, Чехия), рентгеновские дифрактометры 
XRD-600 (Shimadzu, Япония) и ДРОН-8 (Россия) 
с  CuKα-излучением. Анализ фазового состава про-
веден с применением баз данных PDF 4+, а  также 
программы полнопрофильного анализа POWDER 
CELL 2.4.

Согласно исследованиям  [11], окисленная в воде 
стружка после измельчения представляет собой на
бор фрагментов-частиц с железной сердцевиной, где 
растворен углерод (предположительно ~1,5 мас. %). 
Несмотря на то, что, по данным РФА, стружки кар-
бидных фаз не было обнаружено, наличие углерода 
в частицах стальной стружки отмечается по резуль-
татам энергодисперсионного микроанализа. Оценка 
содержания углерода с использованием анализатора 
газовых примесей LECO ONH-836 (США) показала 
широкий его разброс (от  0,8 до  1,6 мас. %) за счет 
значительной неоднородности фрагментов обра-
ботанной стальной стружки. На поверхности этих 
частиц расположены обширные области оксидов 
железа Fe3O4/Fe2O3/FeO  [11], количество которых 
может достигать 50–70 %. Оксидные слои локали
зуются неравномерно (рис. 1), поэтому взаимодейст-
вие частицы стружки с порошинками алюминия или 
титана будет определяться тем, с какой ее локальной 
областью или стороной они контактируют. В таких 
смесях одновременно будут контакты со вторым 
компонентом и чистого железа (углеродистой стали), 
и его оксида.

Таблица 1. Состав исследуемых порошковых смесей, мас. %
Table 1. Composition of the investigated powder mixtures, wt. %

Смесь Состав Ti Al Переработанная стальная стружка 
(Fe + Fe2O3 + С)

1 Al + (Fe + Fe2O3 + С)
– 25 75
– 60 40

2 Ti + (Fe + Fe2O3 + С) 75 – 25

Рис. 1. Микроструктура переработанной стружки из стали 45 
после процедур окисления и дробления

Светлая область – стальная сердцевина,  
темная – слой из оксидов железа

Fig. 1. Microstructure of the recycled steel 45 chips 
after oxidation and crushing

Light areas correspond to the steel core, dark areas to the iron oxide layer
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1.2. Результаты экспериментальных 1.2. Результаты экспериментальных 
исследованийисследований

В результате проведенного эксперимента в усло-
виях вакуумного спекания при Ts = 1273 К в компо-
зициях Al + (Fe + Fe2O3 + С) обеих пропорций обна-
ружен сложный фазовый состав [12]. Предварительно 
спрессованные образцы из смеси порошков алю-
миния и измельченной окисленной стружки теряли 
свою форму и разлетались на отдельные фрагменты. 
Выбранные условия спекания были достаточны для 
инициирования комплекса реакций, в результате 
которых в продукте были сформированы интерметал-
лиды группы Fe–Al и оксидные частицы. В  составе 
продукта обнаружено остаточное (непрореагировав-
шее) железо (рис. 2). Кислород практически в полном 
объеме мигрировал из оксидов железа в алюминий 
с  образованием Al2O3 . Бόльшую часть объема про-
дукта занимал FeAl. 

При увеличении содержания алюминия в прес-
совке в продуктах взаимодействия зафиксировано 
значительное количество остаточных непрореаги-
ровавших компонентов, что связано с уменьшением 
суммарного теплового эффекта реакций.

Второй состав  – Ti + (Fe + Fe2O3 + С)  – является 
менее экзотермичным. Так как растворимость железа 
в β-титане достигает максимального значения 22 ат. % 
при Ts = 1358 К и снижается до 0,34 ат. % в α-титане 
при уменьшении температуры до  673 К, предпола-
галось, что часть железа будет взаимодействовать 
с титаном с образованием интерметаллидов. При этом 
ожидалось, что титана будет достаточно и для взаи-
модействия с оксидными включениями в  порошке 
переработанной стружки. При экспериментальных 
исследованиях установлено, что порошок из перера-

ботанной стружки при взаимодействии с порошком 
титана в составе Ti + (Fe + Fe2O3 + С) демонстрирует 
хорошее спекание с преимущественным диффузион-
ным взаимодействием с железом и миграцией кисло-
рода из оксида железа в титановую основу. Не исклю-
чено, что присутствующий в стружке углерод спо-
собствует спекаемости данной композиции за счет 
своей диффузии в  титан. Поскольку его количество 
незначительно, то карбид титана не формируется 
в  том количестве, которое можно зарегистрировать 
методом РФА. Взаимодействие свободного железа 
с  титаном в присутствии оксидных включений не 
препятствует диффузии компонентов. В зависимости 
от температуры спекания возможен разный набор 
фаз и их количество, но во всех случаях преиму
щественно формируется твердый раствор на основе 
титана (рис. 3). При низких температурах в  про-

Рис. 2. Микроструктура фрагмента спеченного материала  
25 % Al + 75 % (Fe + Fe2O3 + С)

Fig. 2. Microstructure of a fragment of the sintered material  
25 % Al + 75 % (Fe + Fe2O3 + C)

Рис. 3. Микроструктура спеченных прессовок 
из смеси 75 % Ti + 25 % (Fe + Fe2O3 + С) 

при температурах Тs = 1173 К (а) и 1473 К (б)
а: 1 – область остатков железа с оксидными включениями;  

2 – α-Ti переменного состава с включениями TiFe;  
б: 1 – α-Ti переменного состава с растворенными железом и кисло-
родом, небольшими включениями TiFe2 или TiFe; 2 – области α-Ti, 

обедненные железом с небольшими включениями Ti2Fe

Fig. 3. Microstructure of sintered compacts from the mixture  
75 % Ti + 25 % (Fe + Fe2O3 + C) at temperatures  

Ts = 1173 K (a) and 1473 K (б)
a: 1 – regions of residual iron with oxide inclusions;  

2 – α-Ti of variable composition with TiFe inclusions;  
б: 1 – α-Ti of variable composition with dissolved iron and oxygen,  

with small TiFe2 or TiFe inclusions;  
2 – α-Ti regions depleted in iron with small of Ti2Fe inclusions
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дуктах обнаружены нестехиометрический оксид 
на основе TiO2 (18 мас. %) и остатки оксида железа 
Fe2O3 (32 мас. %), входящего в состав частиц сталь-
ной стружки. Железо из этих частиц взаимодействует 
с титаном, что приводит к образованию до 20 мас. % 
эквиатомного интерметаллида TiFe. При более высо-
кой температуре спекания (1473 К) непрореагировав-
ших компонентов уже не остается и формируются 
два вида твердых растворов на основе α-Ti с разной 
концентрацией растворенных в нем железа и кисло-
рода; там же обнаруживаются небольшие включения 
Ti2Fe, TiFe2 или TiFe. В качестве отдельной фазы 
оксиды не фиксируются (см. рис. 3).

Полученные в работах [13; 14] данные послужили 
основой для построения термокинетических моде-
лей, учитывающих стадийность фазообразования.

2. Модель спекания  2. Модель спекания  
с детальной кинетикойс детальной кинетикой

2.1. Баланс тепла2.1. Баланс тепла
В термокинетической модели учитывается 

изменение температуры образца вследствие регу-
лируемого внешнего нагрева и тепловыделения 
вследствие химических реакций. Предполагается, 
что вследствие малости размеров образца распре-
делением температуры по объему прессовки можно 
пренебречь. Оценки, подтверждающие такую воз-
можность, даны в работе  [15]. Уравнение баланса 
тепла имеет вид

     (1)

где T – температура; t – время; V и S – объем и пло-
щадь поверхности прессовки; с и ρ – теплоемкость 
и  плотность спрессованной смеси порошков; Wch  – 
суммарное химическое тепловыделение; σ – постоян
ная Стефана–Больцмана; ε  – степень черноты 
поверхности прессовки; α  – коэффициент теплооб-
мена (в вакууме можно принять равным нулю); Те – 
температура окружающей среды (если необходимо 
учитывать теплообмен по закону Ньютона). 

Температура стенок вакуумной камеры TW изме-
няется по линейному закону:

TW = T0 + at, если T < Ts , 
и 
		  TW = Ts , если T ≥ Ts ,	 (2)

где а – скорость нагрева; Ts – температура спекания. 
Полагаем, что в интервале температур Tmin–Tmax 

имеет место плавление, при котором доля жидкой 
фазы (ηL ) изменяется от 0 до 1:

              	 (3)

В нашем случае Tmin соответствует минимальной 
из температур плавления реагентов и продуктов реак-
ций, а Tmax – максимальной из температур плавления 
(табл. 2) выбранной системы. 

Изменение теплоемкости в интервале температур 
плавления соответствует закону

	     	 (4)

где сS  – теплоемкость смеси в твердой фазе, cL  – 
теплоемкость смеси в жидкой фазе; Qeff – эффектив-
ная скрытая теплота плавления, Дж/моль; m – сред-
няя молярная масса смеси реагентов и продуктов 
реакций.

Тепловыделение химических реакций находим по 
формуле

		        	 (5)

где n – количество реакций; Φi – скорости реакций; 
Qi – тепловые эффекты реакций.

2.2. Модель эволюции фазового 2.2. Модель эволюции фазового 
состава в процессе спеканиясостава в процессе спекания

Поскольку детальный механизм большинства 
реакций с участием твердых веществ, как правило, 
неизвестен и стадиями реакций являются разнооб
разные физические процессы, то наиболее коррект-
ными оказываются модели с редуцированными 

Таблица 2. Температуры плавления исходных веществ 
и некоторых продуктов

Table 2. Melting points of the starting substances  
and selected reaction products 

Материал Tm , К Материал Tm , К
Al 903,3 Ti–Al* 1513–1733
Fe 1811 Ti–Fe* 1273–1723
Ti 1941 Al–Fe* 825–1583

Fe2O3 1838 FeAl2O4 1713
Al2O3 2345 Ti3FeO2 –**

TiO2 2116 TiC 3473
* Интерметаллиды этой группы.
** Неустойчивое соединение, которое распадается 
до начала плавления (при T = 1273 К).
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химическими стадиями, которые учитывают форми-
рование наблюдаемых в эксперименте фаз. 

В системе с алюминием (который в этой сис-
теме имеет самую низкую температуру плавления) 
ожидается, что основной экзотермической реакцией 
будет реакция восстановления железа из оксида 
алюминием: 

	          2Al + Fe2O3 = Al2O3 + 2Fe.	 (I)

Восстановленное железо далее реагирует с избы-
точным алюминием с образованием интерметаллид-
ных фаз. Поскольку основные реакции осуществ
ляются с высоким тепловым эффектом, то собственно 
процесс фазообразования должен протекать преиму-
щественно в жидкой фазе и  сопровождаться появле-
нием спеков [16]. Однако, в соответствии с [17], непо
средственно взаимодействию алюминия и  оксида 
железа в процессе горения предшествуют стадии 
частичного разложения Fe2O3 → Fe3O4 → FeO. Ав
торами  [17] обнаружены тонкие пластинки оксида 
FeAl2O4 , получающиеся в результате взаимодействия 
FeO c аморфной пленкой Al2O3 , всегда присутствую-
щей на алюминии:

	            FeO + Al2O3 → FeAl2O4 .	 (II) 

Заметим, что оксиды FeAl2O и FeAl2O4 часто 
образуются в системе Al–Fe2O3 , что неблагоприятно 
для восстановления оксида железа, особенно в при-
сутствии оксида Al2O3 [18]. 

При взаимодействии Al и Fe2O3 нельзя исключать 
и стадию 

		   2Fe2O3 → 4FeO + O2	 (III)

с последующим окислением алюминия:

		   4Al + 3O2 = 2Al2O3 .	 (IV)

На диаграмме состояния Al–Fe имеется несколько 
интерметаллидных фаз (рис. 4). Диаграмма состоя-
ния была построена в открытой версии программного 
пакета Thermo-Calc Software на основе базы данных 
TCBIN: TC Binary Solutions v1.1.

Образование интерметаллидных фаз соответст-
вует реакциям

		        Al + Fe = FeAl,	 (V) 

		     FeAl + Al = FeAl2 ,	 (VI)

		     FeAl + 2Fe = Fe3Al,	 (VII)

		     FeAl2 + Al = FeAl3 ,	 (VIII)

		  FeAl2 + FeAl3 = Fe2Al5 .	 (IX)

Интерметаллид AlFe на диаграмме не указан, 
однако известно, что он образуется в результате 
упорядочения α-Fe. Fe3Al является метастабиль-
ным соединением, который появляется в резуль-
тате фазового превращения второго порядка 
из FeAl  [19]. Присутствующий в обработанной 
стружке углерод мог бы участвовать в синтезе 
карбида алюминия (Al4C3 ), но режим спекания 
и  состав порошковой композиции не могут обес-
печить требуемое количество углерода и темпера-
турные условия, необходимые для инициирования 
соответствующей реакции.

Во втором случае (система Ti–Fe2O3–Fe–C) наи-
более легкоплавким является железо (см. табл. 2). 
Авторы  [20] утверждают, что термитная реакция 
Ti–Fe2O3 включает несколько стадий – таких, как 
восстановление Fe2O3 под действием Ti с обра-
зованием фаз Fe и TiO2 , а затем формирование 
интерметаллической метастабильной фазы Ti2Fe. 

Рис. 4. Диаграммы состояния Al–Fe (а) и Ti–Fe (б) 

Fig. 4. Phase diagrams of the Al–Fe (a) and Ti–Fe (б) systems
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Таблица 3. Обозначения концентраций  
для системы Al + (Fe + Fe2O3 )

Table 3. Concentration designations  
for the Al + (Fe + Fe2O3 ) system

Вещество Концентрация Вещество Концентрация
Al С1 Fe2Al5 С7

Fe С2 Al2O3 С8

FeAl С3 Fe2O3 С9

FeAl2 С4 FeO С10

Fe3Al С5 O2 С11

FeAl3 С6 FeAl2O4 С12

C  учетом частичного разложения оксида железа, 
присутствия в смеси углерода и образования 
интерметаллидных фаз (рис. 4, б) система реакций 
примет следующий вид:

	          3Ti + 2Fe2O3 = 3TiO2 + 4Fe,	 (I′)

		        Ti + Fe = TiFe,	 (II′)

		      TiFe + Ti = Ti2Fe,	 (III′)

		     TiFe + Fe = TiFe2 ,	 (IV′)

		          Ti + C = TiC,	 (V′)

		  2Fe2O3 → 4FeO + O2 ,	 (VI′)

		        Ti + O2 = TiO2 ,	 (VII′)

	              TiO2 + Ti2Fe = Ti3FeO2 .	 (VIII′)

Обозначения концентраций (Сk ) веществ для 
каждой системы представлены в табл. 3 и 4.

Для каждой системы реакций можно записать 
кинетические уравнения вида

		       	 (6)

где νki  – стехиометрические коэффициенты компо-
нента k в реакции i; r – число реакций, Фi – скорости 
реакций. Далее полагаем, что скорости реакций 
зависят от температуры по закону Аррениуса, а от 
концентраций  – в соответствии с законом дейст
вующих масс:

		       	 (7)

Здесь nki  – показатели степени, равные по абсолют-
ной величине соответствующим стехиометрическим 
коэффициентам; 

		    	 (8)

где ki0 – предэкспоненциальные факторы; Ei – энер-
гии активации реакций; R  – универсальная газовая 
постоянная. Для всех реакций выражения для ско
ростей представлены в табл. 5.

Таким образом, для первой системы нам тре
буется 27 формально-кинетических параметров ki0 , 
Ei , Qi , а для второй – 24. Воспользоваться имеющи-
мися данными по параметрам суммарных реакций 
для смесей, типичных для СВС  [21], не представ-

Таблица 4. Обозначения концентраций  
для системы Ti + (Fe2O3 + Fe + C)
Table 4. Concentration designations  
for the Ti + (Fe2O3 + Fe + C) system

Вещество Концентрация Вещество Концентрация
Ti С1 TiFe2 С7

Fe С2 TiC С8

Fe2O3 С3 FeO С9

TiO2 С4 O2 С10

TiFe С5 Ti3FeO2 С11

Ti2Fe С6

Таблица 5. Скорости реакций
Table 5. Reaction rate expressions

Система с алюминием Скорость реакции Система с титаном Скорость реакции
1) Al + Fe = FeAl Ф1 = k1C1C2 1) 3Ti + 2Fe2O3 = 3TiO2 + 4Fe Ф1 = k1

2) FeAl +Al = FeAl2 Ф2 = k2C1C3 2) Ti + Fe = TiFe Ф2 = k2C1C2

3) FeAl + 2Fe = Fe3Al Ф3 = k3 C3 3) TiFe + Ti = Ti2Fe Ф3 = k3C1C5

4) FeAl2 + Al = FeAl3 Ф4 = k4C1C4 4) TiFe + Fe = TiFe2 Ф4 = k4C2C5

5) FeAl2 + FeAl3 = Fe2Al5 Ф5 = k5C4C6 5) Ti + C = TiC Ф5 = k5C1C8

6) 2Al + Fe2O3 = Al2O3 + 2Fe Ф6 = k6  C9 6) 2Fe2O3 → 4FeO + O2 Ф6 = k6

7) 2Fe2O3 → 4FeO + O2 Ф7 = k7 7) Ti + O2 = TiO2 Ф7 = k7C1C11

8) FeO + Al2O3 = FeAl2O4 Ф8 = k8C9C10 8) TiO2 + Ti2Fe = Ti3FeO2 Ф8 = k8C4C6

9) 4Al + 3O2 = 2Al2O3 Ф9 = k9

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(5):5–16 
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Таблица 6. Формально-кинетические параметры, найденные с помощью полуэмпирического подхода
Table 6. Formal kinetic parameters obtained using a semi-empirical approach

Al + (Fe + Fe2O3) Ti + (Fe2O3 + Fe + C)
Номер 

реакции k0i E Номер 
реакции k0i E

1 –26,10 1015 32 104,53 –30,7 1 –0,36 9·1013 15 710,04 –1155,0
2 –25,15 1015 31 218,18 –33,7 2 –3,47 1014 18 730,20 –44,6
3 –36,10 3·1015 36 638,25 –93,0 3 –40,92 1016 78 275,70 –49,1
4 –26,38 1015 32 365,77 –37,6 4 –40,43 1016 77 496,60 –45,4
5 –24,95 1015 47 960,92 –161,5 5 –161,62 3·1022 17 970,00 –209,0
6 –38,48 8·1015 43 655,07 –760,0 6 274,20 6·1026 15 255,54 584,0
7 274,30 6·1026 15 260,94 584,0 7 –183,32 1022 10 348,02 –933,0
8 –5,40 1014 22 621,50 –122,0 8 10,60 2·1014 32 147,00 –173,3
9 –626,86 1045 34 299,18 –3164,0

П р и м е ч а н и е. Размерности: [ ] = Дж/(моль·K); [k0i ] = c–1; [E] = Дж/моль; [ ] = кДж/моль. 
Нумерация реакций соответствует табл. 5.

ляется возможным. Одна из причин – существенная 
зависимость параметров от способа определения, 
вида обработки смеси, скорости нагрева и т.д. Другая 
причина – отсутствие данных для большинства ста-
дий. Даже для одной из самых исследованных тер-
митных смесей (Al–Fe2O3 ) данные разных авторов 
противоречивы  [22], включая энтальпии реакций. 
Например, для реакции (VI) в системе с алюминием 
из  [23] имеем: ΔH = –851,4 кДж/моль, а из  [16] сле-
дует ΔH ≈ –752 кДж/моль. 

Энтропии и энтальпии реакций находили с по
мощью закона Гесса:

        (9)

	 	 (10)

где первые слагаемые в правых частях уравнений 
являются суммой параметров продуктов реакции, 
а вторые – суммой параметров исходных соединений. 
Однако не для всех соединений есть значения этих 
величин в литературе. По этой причине для предва-
рительной оценки формальных параметров (табл. 6) 
использовались приближенные полуэмпирические 
методы. Методика оценки параметров подробнее 
изложена в работе [15]. 

Задача для каждой системы (которая включала 10 
и 9 обыкновенных дифференциальных уравнений 
вида  (6) для систем с алюминием и титаном соот-
ветственно и уравнение баланса тепла  (1)) решена 
численно с использованием полунеявного метода 
Эйлера. В каждом расчете проверялся закон сохране-
ния массы и закон сохранения числа атомов. Расчет 
проводился при постоянных значениях  и . 

Данные по порядкам реакций корректировались при 
численном решении. Для первой системы получено:

k01 = 1017, k02 = 1022, k03 = 3·1022, k04 = 1022, 

k05 = 1022, k06 = 8·1019, k07 = 6·1015, 

k08 = 1015, k09 = 1024 с–1.

Для второй системы корректировка затронула 
два предэкспонента и энергию активации одной 
реакции:

k05 = 3·1019 с–1, k06 = 6·1023 с–1, 

E6 = 150 255 Дж/моль.

Корректирующий множитель, единый для всех 
реакций, для системы с алюминием оказался равным 
10–17, а для системы с титаном – 7,5·10–13. Критерием 
выбора корректирующего множителя служило 
характерное время протекания реакций в условиях 
эксперимента.

2.3. Результаты численного 2.3. Результаты численного 
исследованияисследования

Расчет изменения температуры и состава в про-
цессе реакционного спекания для изучаемых систем 
представлен на рис. 5–7. Типичные температурные 
кривые для смесей с алюминием и титаном разли
чаются (рис. 5). В первом случае имеется всплеск 
температуры, соответствующий инициированию 
реакций при Т = 700÷900 К. Во втором случае ярко 
выраженного всплеска температуры нет, однако име-
ется некоторая волнистость температурной кривой. 
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Как правило, такое поведение температуры свя-
зывают с чувствительностью термопары. Расчеты 
показывают, что это может быть обусловлено взаи-
мовлиянием физико-химических стадий.

Заметим, что точный состав оксида железа 
в  стружке неизвестен, что было отмечено выше. 
Поэтому при моделировании возможны варианты 
при задании начальных данных (табл. 7). Положим, 
что имеются оксиды двух типов – FeO и Fe2O3 . Оксид 
Fe3O4 в первом приближении можем рассматривать 
как комбинацию оксидов FeO и Fe2O3 и явно его не 
учитывать. Кроме того, учтем в численном экспери-
менте, что на поверхности частиц могут содержаться 
адсорбированный кислород и оксид алюминия. 
Только в этом случае удается получить в продуктах 
то количество оксида алюминия, которое наблюда-
ется в  эксперименте. Кроме того, численный экспе-
римент позволяет проводить исследования в  широ-
кой области изменения начального состава, что экс-
периментально сделать затруднительно.

В системе с титаном таких проблем не было. 
Однако варьировать начальный состав порошковой 
смеси в численном эксперименте также возможно. 

Расчеты эволюции состава для разных начальных 
данных представлены на рис. 6 и 7. Видим, что состав 
продуктов может значительно различаться. В  слу-
чае системы с алюминием (см. рис. 6) в продуктах 
всегда присутствуют интерметаллиды Fe3Al и FeAl3 
с разным процентным содержанием, а также оксид 
алюминия. Наиболее быстрой является реакция вос-

Рис. 5. Типичное поведение температурных кривых  
для состава с алюминием (а) и титаном (б)

Составы смесей 2 из табл. 7 
Температура спекания Ts = 1273 К

1 – температура нагревателя; 2 – температура образца

Fig. 5. Typical temperature curves for the composition  
with (a) and titanium (б)

Mixtures compositions 2 from Table 7  
Sintering temperature Ts = 1273 K 

1 – heater temperature; 2 – sample temperature

Рис. 6. Изменение фазового состава прессовки  
с алюминием в условиях спекания

Начальный состав соответствует табл. 7
Составы с Al: а – состав 1, б – 2, в – 3, г – 4

Fig. 6. Phase composition evolution  
of the aluminium compact during sintering
The nitial composition corresponds to Table 7

Al-based mixtures: а – composition 1, б – 2, в – 3, г – 4
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становления железа. Интерметаллид FeAl в продук-
тах не обнаруживается. Двойной оксид появляется 
в продуктах только при условии наличия в исходной 
смеси оксидов Al2O3 , FeO и кислорода. В последнем 
варианте в продуктах присутствует Fe2Al5 . Данным 
эксперимента более соответствует вариант 2 с содер-
жанием кислорода и оксида в исходной смеси.

Фазовый состав прессовки с титаном также изме-
няется (рис. 7). Все реакции идут активно в течение 
интервала времени, меньшего времени спекания. 
Для всех составов в продуктах всегда присутствуют 
интерметаллид Ti2Fe и неизрасходованный титан. 
Фаза TiFe появляется в процессе спекания в виде 
промежуточного продукта. В трех вариантах про-
дукт содержит Ti3FeO2 . Во втором варианте исходная 
смесь содержит малое количество оксида железа, 
поэтому его роль в реакциях проявляется слабо. 
Но  оксид Fe2O3 наиболее соответствует условиям 
эксперимента. В условиях эксперимента продукт 
содержит 91 мас. % твердого раствора α-Ti + Ti2Fe 
и  раствора α-Ti + TiFe. Оксида Fe2O3 в этом случае 
недостаточно для образования оксида титана. В дру-
гих трех вариантах оксид TiO2 появляется как про-
межуточный продукт, который достаточно быстро 
тратится на образование двойного оксида.

ЗаключениеЗаключение
Таким образом, в представленной работе пока-

зано удовлетворительное согласие предложенной 
термокинетической модели с экспериментальными 
данными о поведении многокомпонентных порош-
ковых смесей из стальной стружки с алюминием 
и титаном в условиях вакуумного спекания. Как 
и в эксперименте, теоретические расчеты пока-
зали значительное тепловыделение при нагреве 
составов Al + (Fe + Fe2O3 + C), тогда как в системе 
Ti + (Fe + Fe2O3 + C) процесс спекания проходит 
в  спокойном режиме. В первом случае образование 
карбида алюминия в модели не учитывалось по при-
чине низкой температуры спекания. Во втором слу-
чае карбид титана образовывался в ничтожном коли-
честве. В экспериментах карбиды не обнаружены.

Рис. 7. Изменение фазового состава прессовки  
с титаном в условиях спекания

Начальный состав соответствует табл. 7
Составы с Ti: а – состав 1, б – 2, в – 3, г – 4

Fig. 7. Phase composition evolution  
of the titanium compact during sintering
The initial composition corresponds to Table 7

Ti-based mixtures: а – composition 1, б – 2, в – 3, г – 4

Таблица 7. Начальные данные для расчетов
Table 7. Initial data for calculations

Номер состава 
в численном 

эксперименте

Начальный состав смеси с алюминием, мас. % Начальный состав смеси с титаном, мас. %

Al Fe2O3 Fe FeO O2 Al2O3 Ti Fe2O3 Fe FeO C

1 0,25 0,45 0,30 – – – 0,75 0,100 0,150 – –
2 0,25 0,20 0,30 0,15 0,05 0,05 0,75 0,010 0,239 – 0,001
3 0,25 0,15 0,30 0,20 0,50 0,05 0,75 0,239 0,010 – 0,001
4 0,60 0,20 0,20 – – – 0,75 0,100 0,050 0,10 –

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(5):5–16 
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Аннотация. Высокоэнтропийные сплавы на основе тугоплавких металлов (ТВЭС) (англ. RHEAs – refractory high-entropy alloys) 

обладают набором замечательных свойств – такими, как высокая прочность и термическая стабильность при высоких темпе-
ратурах. В состав этих сплавов входит ряд дорогостоящих тугоплавких элементов: Mo, Nb, Ta, W, Hf и др. Помимо высокой 
стоимости, получение ТВЭС характеризуется рядом технологических трудностей. Успешно действующие коммерческие 
технологии для никелевых жаропрочных сплавов здесь практически не применимы вследствие более высоких температур 
плавления компонентов и их высокой химической активности. Для решения этой проблемы в настоящей работе исследована 
возможность получения литых ТВЭС методом центробежной СВС-металлургии – одним из технологических направлений 
в области самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС). Используя данный метод, впервые были полу-
чены литые ТВЭС на основе базовой системы, состоящей из тугоплавких металлов Mo–Nb–Ta, легированные 3d-металлами 
(Cr, V, Zr, Hf) непосредственно (in situ) путем СВС. Показано, что кристаллизация слитков происходит из жидкого состо-
яния, в котором обеспечивается гомогенное распределение элементов Mo–Nb–Ta–(Cr, V, Zr, Hf). Выявлено, что фазовый 
состав синтезируемых слитков ТВЭС зависит от сплавляемых компонентов. При совместном восстановлении металлов 
V (Nb, Ta, V) и VI (Cr, Mo) групп формируются практически однофазные сплавы, имеющие кристаллическую структуру 
ОЦК, характерную для металлов этих групп. Введение в 4-компонентный сплав MoNbTaCr элементов Zr и Hf, имеющих 
гексагональную кристаллическую структуру, приводит к существенному изменению фазового состава слитков с рефлек-
сами ОЦК-фазы на дифрактограмме, где присутствуют интенсивные рефлексы ГЦК-фазы, а также слабые рефлексы двух 
ГПУ-фаз. Показано, что применение предлагаемого метода существенно упрощает сложную технологическую задачу по 
получению литых многокомпонентных ТВЭС заданного состава. Изучением окислительной стойкости полученных мате-
риалов установлено, что состав Mo–Nb–Ta–Cr–V наиболее перспективен для дальнейшего исследования и, в сравнении с 
другими составами, имеет хорошие показатели по жаростойкости, что делает данный материал конкурентоспособным для 
высокотемпературного использования.  

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), центробежная СВС-металлургия, СВС-системы 
термитного типа, высокоэнтропийные сплавы (ВЭС), сплавы на основе тугоплавких металлов, получение полиметаллических 
сплавов, окислительная стойкость ВЭС
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ВведениеВведение
Начиная с первых работ  [1; 2], выполненных 

в 2004 г., в область материаловедения была введена 
новая концепция формирования металлических мате-
риалов, в основу которой была положена парадигма 
мультикомпонентности. Такие материалы, получив-
шие название высокоэнтропийных сплавов  (ВЭС), 
на протяжении последних двадцати лет остаются 
объектом повышенного интереса исследователей. 
Отличительной особенностью ВЭС, помимо мно-
гокомпонентного состава, является формирование 
преимущественно однофазного, термодинамически 

стабильного неупорядоченного твердого раствора 
замещения с высокосимметричной кубической гра-
нецентрированной (ГЦК) или кубической объемно-
центрированной (ОЦК) решеткой [3–6]. 

На первоначальном этапе исследований было 
сформировано предположение, что вследствие высо-
кого вклада конфигурационной энтропии смеше-
ния в свободную энергию Гиббса обусловленного 
наличием нескольких элементов в эквиатомном или 
соизмеримом количестве, образование разупорядо-
ченных твердых растворов замещения в ВЭС будет 
иметь большее предпочтение по сравнению с форми-
рованием упорядоченных фаз (интерметаллидных) 

  denis-ikornikov@yandex.ru
Abstract. Refractory high-entropy alloys (RHEAs) based on refractory metals exhibit a combination of outstanding properties, 

such as high strength and thermal stability at elevated temperatures. These alloys typically contain costly refractory elements, 
including Mo, Nb, Ta, W, and Hf. In addition to their high cost, RHEA production is associated with a number of technological 
challenges. Well-established commercial methods used for nickel-based superalloys are generally unsuitable due to the higher 
melting points and increased chemical reactivity of the components. To address this issue, the present study explores the feasibility 
of synthesizing cast RHEAs using centrifugal self-propagating high-temperature synthesis (SHS) metallurgy – a technological 
approach within the broader field of SHS. For the first time, cast RHEAs based on the Mo–Nb–Ta system, alloyed in situ with 3d 
metals (Cr, V, Zr, Hf), were successfully synthesized via SHS. It was demonstrated that crystallization of the ingots occurs from 
the molten state, ensuring homogeneous distribution of Mo, Nb, Ta, Cr, V, Zr, and Hf. The phase composition of the synthesized 
RHEAs was found to depend on the alloying elements. Co-reduction of group V (Nb, Ta, V) and group  VI  (Cr, Mo) metals 
resulted in nearly single-phase alloys with a body-centered cubic (BCC) structure typical for these elements. The addition of Zr 
and Hf – metals with a hexagonal crystal structure – to the quaternary MoNbTaCr alloy significantly altered the phase compo-
sition of the ingots. In addition to BCC-phase reflections, the X-ray diffraction patterns exhibited intense reflections of face-
centered cubic (FCC) phases and weak reflections of two hexagonal close-packed (HCP) phases. The proposed synthesis method 
considerably simplifies the otherwise complex technological process of producing cast, multicomponent RHEAs with a desired 
composition. Oxidation resistance tests revealed that the Mo–Nb–Ta–Cr–V composition is the most promising for further investi-
gation. Compared to other compositions, this alloy demonstrated superior oxidation resistance, making it a competitive candidate 
for high-temperature applications. 

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis (SHS); centrifugal SHS metallurgy; thermite-type SHS systems; high-entropy 
alloys (HEAs); refractory high-entropy alloys (RHEAs); multimetallic alloy synthesis; oxidation resistance of HEAs

Acknowledgements: The research was supported by the Russian Science Foundation (Project No. 24-13-00065), 
			          https://rscf.ru/project/24-13-00065/

For citation: Sanin V.N., Ikornikov D.M., Sivakova A.O., Kovalev D.Yu., Silyakov S.L., Panova M.D. Synthesis of refractory 
high-entropy alloys based on Mo–Nb–Ta–(Cr, V, Zr, Hf) using centrifugal SHS metallurgy and investigation of their oxidation 
resistance. Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(5):17–35.

	 https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-5-17-35

Synthesis of refractory high-entropy alloys 
based on Mo–Nb–Ta–(Cr, V, Zr, Hf) using 

centrifugal SHS metallurgy and investigation 
of their oxidation resistance

V. N. Sanin1, D. M. Ikornikov1 , A. O. Sivakova1, 
D. Yu. Kovalev1, S. L. Silyakov1, M. D. Panova2

1 Merzhanov Institute of Structural Macrokinetics and Materials Science of the Russian Academy of Sciences
8 Academician Osip’yan Str., Chernogolovka, Moscow Region 142432, Russia

2 JSC “State Scientific Research and Design Institute of the Rare Metal Industry “Giredmet”
2 Elektrodnaya Str., Moscow 111524, Russia

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(5):17–35 
Санин В.Н., Икорников Д.M. и др. Синтез высокоэнтропийных сплавов на основе тугоплавких металлов ...

mailto:denis-ikornikov@yandex.ru
https://rscf.ru/project/24-13-00065/
https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-5-17-35
mailto:denis-ikornikov%40yandex.ru?subject=


19

и, таким образом, формируемые высокоэнтропий-
ные твердые растворы будут обладать одновременно 
высокой прочностью и достаточной пластичностью. 
Однако проводимые позже исследования выявили, 
что энтропийный вклад далеко не всегда явля-
ется определяющим фактором при формировании 
неупорядоченных твердых растворов в реальных 
системах. Установлено, что фазовый состав ВЭС 
в первую очередь определяется не числом входящих 
в состав элементов, а характеристиками атомов этих 
элементов [7–12]. 

Ожидается, что ВЭС превзойдут по эксплуатаци-
онным характеристикам современные коммерческие 
сплавы конструкционного назначения [13–16] благо-
даря обоснованному выбору состава ВЭС (включая 
составы с заметным отклонением от эквивалентно-
сти) и исследованию новых инструментов управ-
ления структурой на микроуровне (новые методы 
получения ВЭС, использование последующих термо- 
и механической обработок и др.). Уже сейчас выявлен 
целый ряд ВЭС, обладающих набором физико-хими-
ческих характеристик, превышающих таковые для 
традиционных коммерческих сплавов [4; 7; 11–17].

Среди нескольких семейств ВЭС  [18] особое 
место занимают высокотемпературные тугоплавкие 
(жаропрочные) сплавы (ТВЭС) (RHEAs – refractory 
high-entropy alloys), состоящие преимущественно 
из элементов с высокой температурой плавления  – 
таких, как ниобий (Nb), молибден (Mo), тантал (Ta), 
вольфрам  (W), рений  (Re), гафний  (Hf)  [14; 18–23]. 
Тугоплавкие металлы обладают высокой прочностью 
и устойчивостью к деформации при высоких темпе-
ратурах, что делает их идеальными кандидатами для 
создания ТВЭС.

В первых исследованиях [22; 23] сообщалось, что 
такие ТВЭС, как NbMoTaW и VNbMoTaW, с ОЦК-
структурой имеют хорошую способность к упроч-
нению при комнатной температуре и стабильную 
структуру при t = 1400 °C. Еще более удивительно, 
что предел текучести этих сплавов остается на 
уровне 405 и 477 МПа соответственно, когда темпе-
ратура достигает 1600 °C. Этот результат явно демон-
стрирует большой потенциал практического приме-
нения ТВЭС. Такие сплавы исследуются с прицелом 
на использование в авиационной и аэрокосмической 
отраслях промышленности, для работы в высокотем-
пературной области установок газотурбинного типа, 
где требуется повышение рабочих температур сверх 
установленных для современных никелевых супер-
сплавов (до 1100 °С) [24; 25]. 

Основными недостатками первых ТВЭС (на ос
нове тугоплавких элементов Mo, Nb, Ta, W, а также 
V) являлись очень высокая плотность и низкая окис-
лительная стойкость  [23]. Поэтому впоследствии, 
с целью нивелирования этих недостатков, были 

предприняты попытки заменить некоторые из этих 
элементов (или уменьшить их количество) на более 
легкие и доступные  – такие, как Cr, Ti, Zr, Сo, Mn 
и  Al  [18; 26–38]. Введение в состав ТВЭС указан-
ных элементов позволяет решать задачи повышения 
удельной прочности и окислительной (коррозион-
ной) стойкости, устойчивости к термическому удару, 
ползучести и деформации при высоких темпера-
турах. Бόльшая часть выполненных исследований 
ТВЭС сосредоточена на выявлении взаимосвязи 
измеряемых свойств и особенностей формирования 
структуры. Значительно меньшее внимание уде-
лено изучению и разработке новых эффективных 
методов получения ТВЭС с четко контролируемым 
составом и заданным распределением структурных 
компонентов. 

При этом существенное расширение спектра 
используемых элементов для создания новых ТВЭС 
создает множество трудноразрешимых технологиче-
ских проблем их получения вследствие таких причин, 
как значительно высокие температуры плавления 
базовых компонентов (W, Mo, Nb, Re, Hf), сильное 
различие температур плавления базовых элементов и 
вводимых дополнительно компонентов (Al, Ti, V, Cr, 
Fe и др.), высокая химическая активность ряда при-
меняемых компонентов и др.

В настоящее время существует множество лабо-
раторных способов получения ТВЭС [18; 38], среди 
которых можно выделить: методы механохимии 
(МЛ  – механическое легирование), сочетания МЛ 
и  искрового плазменного спекания (ИПС), электро-
химические методы [39], аддитивные 3D-технологии, 
а также плавильные металлургические процессы. 
Основные общие недостатки вышеуказанных мето-
дов  – это необходимость использования чистых 
исходных металлов, высокая энергоемкость процес-
сов и очень низкая производительность, допустимая 
только на стадии научных исследований (за исключе-
нием металлургических методов). Поэтому наиболее 
востребуемым методом получения ТВЭС является 
литье  [18; 38]  – в основном применяются вакуум-
ная дуговая плавка (VAR), вакуумная индукционная 
плавка (VIR) и, реже, электронно-лучевая плавка 
(electron beam melting  – EBM). Однако режимы 
плавки, принятые для коммерческих сплавов, непри-
годны, так как наличие тугоплавких компонентов 
(W, Mo, Ta, Nb, Hf) в сплавах требует значительно 
более высоких температур и времени выдержки 
в расплавленном состоянии, чтобы достичь их пол-
ного и взаимного растворения друг в друге. Обычно, 
чтобы избежать сегрегации элементов и ликваци-
онных неоднородностей, проводится многократная 
плавка до  5–6 раз. При этом следует отметить, что, 
как правило, размер зерна ТВЭС, полученных мето-
дом вакуумной дуговой плавки, относительно велик 
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(в основном от 100 до 300 мкм), что не способствует 
проявлению эффекта зернограничного упрочнения. 

Ранее нами была успешна апробирована возмож-
ность получения литых ВЭС на основе 3d-металлов 
Co–Cr–Fe–Ni–Mn методом центробежной СВС-
металлургии [40; 41], который является одним из тех-
нологических направлений энергоэффективной мате-
риалообразующей технологии – самораспростаняю-
щегося высокотемпературного синтеза (СВС). Затем 
были синтезированы (in  situ СВС) композиционные 
материалы на основе исследованных ВЭС, в составе 
которых присутствовали упрочняющие структурные 
выделения на основе боридов и силицидов тугоплав-
ких металлов – Mo(Nb)5SiB2 , Mo(Nb)3Si, MoSi2 [42]. 

Цель настоящей работы заключалась в исследо-
вании возможности получения методами центробеж-
ной СВС-металлургии литых ТВЭС на основе базо-
вой системы Mo–Nb–Ta, легированных 3d-метал-
лами (Cr, V, Zr, Hf, Ti) непосредственно (in situ) путем 
СВС, и изучении влияния легирующей системы на 
один из важных параметров – окислительную стой-
кость ТВЭС. 

Синтез литых ТВЭС без использования печного 
оборудования и высоких энергозатрат имеет боль-
шой потенциал практического применения. СВС-
металлургия базируется на использовании оксидного 
сырья (оксидов целевых металлов) и химической 
энергии, выделяемой в ходе протекания высокоэк-
зотермических реакций в волне горения исходных 
порошковых компонентов. Сам процесс СВС не 
требует дополнительных энергозатрат. Такой подход 
к получению литых сплавов может быть заметно 
дешевле, чем синтез таких сплавов при сплавлении 
чистых компонентов; кроме того, высокая темпера-
тура синтеза (выше 2300 °С) и воздействие центро-
бежных сил (перегрузки) позволяют достичь макси-
мального растворения компонентов сплава, увели-

чить полноту восстановления металла и повысить 
эффективность разделения металлической и оксид-
ной фаз [40–44].

1. Исходные порошковые компоненты 1. Исходные порошковые компоненты 
и экспериментальная схема  и экспериментальная схема  

синтеза ТВЭСсинтеза ТВЭС
Ранее  [40–44] было показано, что применение 

высокоэкзотермических СВС-составов термитного 
типа позволяет реализовать температуры, доста-
точные для получения продуктов горения (синтеза) 
в  расплавленном состоянии (свыше 2500 °С) и, 
как следствие, получать продукты синтеза в литом 
состоянии, включая литые ВЭС [40–42].

Синтез проводился с использованием СВС-систем 
термитного типа, содержащих порошкообразные 
оксиды целевых элементов (MoO3 , Nb2O5 , Ta2O5 , 
Cr2O3 , V2O5 , TiO2 ), лигатуры Zr–Mo и Hf–Mo, оксид 
металла-восстановителя (Al), а также вводимые функ-
циональные добавки (флюсующие компоненты CaO 
и CaF2 ). Некоторые характеристики применяемых 
основных порошковых реагентов приведены в табл. 1.

Предварительно все порошки исходных оксид-
ных компонентов просушивали от адсорбированной 
влаги в сушильных шкафах типа СНОЛ (t = 90 °С, 
τ = 1 ч). После дозировки компонентов (из расчета на 
получение целевого состава сплава) осуществляли 
смешивание реагентов, которое проводили в плане-
тарной мельнице марки МП4/5,0 с объемом бара-
бана до  5 л в течение 15–20 мин при соотношении 
масс шаров и шихты 1:10. Элементы Zr и Hf вводили 
в реакционную смесь в виде лигатур Zr–Mo и Hf–Mo, 
произведенных под заказ. 

Состав шихты определяли, исходя из стехиомет
рии следующих основных реакций:

Таблица 1. Некоторые характеристики основных исходных порошковых компонентов
Table 1. Selected characteristics of the primary powder components

Вещество Марка ГОСТ/ТУ Размер 
частиц

Химический 
состав, мас. %

MoO3 ЧДА ТУ 6-09-01-269-85 – 99,9
Nb2O5 ОСЧ (8-2) ТУ 6-09-4047-86 – 99,9
Ta2O5 – ТУ 48-4-408-78 <70 мкм 99,9
Cr2O3 Ч ТУ 6-09-4272-84 <20 мкм 99,0
V2O5 – ТУ 6-09-4093-75 – –
TiO2 – TУ 6-09-2166-77 – 99,8

Zr–Mo – Изготовлено по заказу <3 мм Zr – 40,0
Mo – ост.

Hf–Mo – Изготовлено по заказу <3 мм Hf – 40,0
Mo – ост.

Al ПА-4 ГОСТ 60-58-73 <130 мкм 98,8
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	           MoO3 + 2Al = Mo + Al2O3 ,	 (1)

	      3Nb2O5 + 10Al = 6Nb + 5Al2O3 ,	 (2)

	       3Ta2O5 + 10Al = 6Ta + 5Al2O3 ,	 (3)

	          Cr2O3 + 2Al = 2Cr + Al2O3 ,	 (4)

	        3V2O5 + 10Al = 6V + 5Al2O3 ,	 (5)

	         3TiO2 + 4Al = 3Ti + 2Al2O3 .	 (6)

В экспериментах использовали шихты, ориен-
тированные на получение 5 исследуемых составов 
(S1–S5), представленных в табл. 2. 

При введении в исходную смесь лигатур состав кор-
ректировался, исходя из общего содержания по молиб-
дену. Восстановителем был алюминий, а в качестве 
флюсующих компонент  – CaO и CaF2 . Необходимое 
для связывания Al2O3 и образования при плавке легко-
плавкой шлаковой системы количество флюсов опре-
деляли по суммарному содержанию образующегося 
при реакциях (1)–(6) оксида алюминия. Масса исход-
ной смеси во всех экспериментах была постоянной 
и составляла 600 г. Концентрация вводимой флюсую-
щей добавки варьировалась от 2 до 5 мас. %. Для син-
теза составов в режиме горения использовали полые 
цилиндрические тугоплавкие формы из спеченного 
электролитического корунда (Al2O3 ) с внутренним 
диаметром 80 мм и высотой 170 мм, которые предвари-
тельно просушивали (не менее 1 ч при t = 90 °С). Для 
вибрационного уплотнения смеси в процессе засыпки 
шихту засыпали во внутренний объем формы в коли-
честве 500 г. Готовую форму со смесью помещали на 
ротор центробежной СВС-установки. Процесс горе-
ния приготовленных составов проводился в центро
бежной СВС-установке  [43; 45] оригинальной конст
рукции, спроектированной специально для решения 
задач получения литых материалов методами центро-
бежной СВС-металлургии. Ранее было выявлено [43], 
что оптимальным интервалом перегрузки для получе-
ния сплавов на основе тугоплавких металлов является 
интервал от 55 до 65g. 

Для создания центробежного ускорения ротор 
центрифуги с помощью электропривода приводился 
в движение до заданных параметров вращения, что 

обеспечивало действие перегрузки в заданном интер-
вале g. Затем реакционная смесь воспламенялась 
подачей короткого импульса лазерного излучения, 
сфокусированного на поверхности образца. Горение 
составов проходило при установившемся вращении 
ротора в реакционной форме открытого типа при 
атмосферном давлении. Температура горения состава 
составляла более 3000 К, что превышало температуру 
плавления конечных продуктов. После завершения 
процесса горения расплавленные конечные продукты 
(расплав сплава и шлака на основе оксида алюминия) 
вследствие взаимной нерастворимости и под дейст-
вием центробежных сил расслаивались и, охлажда-
ясь, кристаллизировались. Охлаждение реакционной 
массы проводилось принудительно через водоохлаж
даемый кожух реакционного блока. Продукты горе-
ния представляли собой слиток, состоящий из двух 
слоев, разделенных четко выраженной границей. 
Верхняя часть слитка (шлаковая) представляла собой 
плавленый корунд, нижняя – целевой сплав ТВЭС.

Воздействие перегрузки на стадии горения СВС-
составов термитного типа позволило существенно 
снизить или полностью подавить разброс продуктов 
горения, а также обеспечить интенсивное переме-
шивание высокотемпературного расплава продуктов 
синтеза за фронтом горения и получить высокую кон-
версию исходной смеси непосредственно во фронте 
горения. Воздействие перегрузки на стадии грави-
тационной сепарации продуктов синтеза и последу-
ющего охлаждения позволило реализовать высокий 
выход металлической фазы в слиток (приближаю-
щийся к расчетному) и удалить газообразные про-
дукты из него; кроме того, перегрузка способствует 
выравниванию химического состава по объему фор-
мируемого слитка, что является критически важным 
для синтеза полиметаллических сплавов. Процесс 
горения составов регистрировался на видеокамеру, 
размещенную на роторе центробежной установки.

Анализ фазового состава проводили на рентге-
новском дифрактометре ARL X’TRA. Распределение 
элементов по структурным составляющим синтези-
рованных ТВЭС и анализ состава (ESP) осуществ-
ляли методом сканирующей электронной микроско-
пии на автоэмиссионном сканирующем электронном 
микроскопе сверхвысокого разрешения «Zeiss Ultra 
plus» на базе «Ultra  55», оснащенном детектором 
энергодисперсионного (ЭДС) анализа с возможно-
стью построения карт распределения элементов по 
поверхности образца. 

2. Результаты и их обсуждение2. Результаты и их обсуждение
2.1. Термодинамический анализ2.1. Термодинамический анализ

Важным параметром при разработке рецептур 
СВС-систем является термодинамическая оценка 

Таблица 2. Расчетный химический состав, мас. %
Table 2. Calculated chemical composition, wt. %

Состав Mo Nb Ta Cr V Zr Hf
S1 34,35 33,26 32,39 – – – –
S2 31,46 30,47 28,77 9,30 – – –
S3 28,29 27,39 25,69 13,06 5,57 – –
S4 23,30 22,57 35,16 10,10 – 8,87 –
S5 21,82 22,82 32,92 9,46 – – 12,98
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максимально реализуемой температуры синтеза 
(адиабатической температуры) при различных соот-
ношениях исходных компонентов смеси, что позво-
ляет оценить интервал возможных значений соотно-
шения компонентов, при котором будут соблюдаться 
необходимые условия для получения литых конечных 
продуктов синтеза. К таким условиям относится пре-
вышение значений адиабатической температуры син-
теза над температурой плавления конечных и проме-
жуточных продуктов реакции. При этом надо пони-
мать, что расчетное значение температуры горения 
всегда несколько выше экспериментальной темпера-
туры синтеза, так как в реальных условиях имеются 
теплопотери вследствие теплообмена с  материалом 
формы, неполного протекания химических реакций 
(неполное реагирование), а также смещения концен-
траций компонентов ввиду частичного газовыделе-
ния (преимущественно субоксидов) и возможного 
разброса продуктов в процессе высокотемператур-
ного реагирования исходных компонентов в  волне 
горения. 

С целью теоретической оценки максимально реа-
лизуемой температуры синтеза (адиабатической тем-
пературы) в зависимости от соотношения исходных 
компонентов смеси был проведен термодинамичес
кий анализ процессов синтеза в программном пакете 
THERMO, разработанном в ИСМАН. Программный 
пакет позволяет производить расчеты термодинами-
ческого равновесия в сложных многокомпонентных 
гетерофазных системах и включает в себя базу дан-
ных термодинамической информации для равновес-
ных расчетов, а также имеет функцию добавления 
данных для нового соединения [46; 47]. Результатами 
расчета являются равновесный состав продуктов 
(как конденсированных, так и газообразных) и адиа
батическая температура. Изменение режима расчета 

позволяет производить термодинамические расчеты 
в случаях изобарного, изохорного или изотермичес
кого процессов. Исследуемые системы могут быть 
как безгазовыми, так и содержащими любое коли
чество газовой фазы. 

Результаты термодинамического анализа адиа-
батической температуры (Tад ) и суммарных концен-
траций для газовых (газ), металлических (слиток) 
и  оксидных (оксид) фаз в продуктах реакции для 
исследуемых систем S1–S5 (см. табл. 2) представ-
лены на рис. 1. 

Анализ полученных данных показал, что для 
систем S1–S3 температура горения составов может 
достигать значений 3000 К и выше (3427–2935 К), что 
превышает температуру плавления всех компонентов 
сплава (Тпл , К: Nb – 2741, Mo – 2896, Cr – 2163, Zr – 
2125, V – 2170, Hf – 2506) за исключением тантала 
(Ta  – 3290 К). Однако наличие жидкого высокотем-
пературного расплава вышеуказанных компонентов 
может обеспечить быстрое растворение диспергиро-
ванных твердофазных частиц тантала, образуемых 
во фронте горения. Состав S5 имеет пониженные 
значения адиабатической температуры горения: 
Тад = 2890,8 К, при этом Ta и Nb могут находиться 
в твердофазном состоянии, но, как и в предыдущем 
случае, наличие жидкофазных продуктов из состава 
остальных компонентов сплава может обеспечить 
быстрое и полное их растворение в формируемом 
слитке сплава. Это предположение будет проверено 
в экспериментальной части данной работы.

Для всех исследуемых составов массовая доля 
оксидной и металлической фаз изменяется незначи-
тельно (см. рис. 1), что является благоприятным фак-
тором с точки зрения их последующего сравнения 
в экспериментальной части исследований.

Анализ полученных данных адиабатической 
температуры и концентраций компонентов в усло-
виях термодинамического равновесия показал, что 
для систем S1–S3 (см. табл. 2) температура горения 
может достигать 3427 К, а для S5  – 2935 К. Таким 
образом, можно сделать заключение, что для полу-
чения литых материалов в исследуемых системах 
(S1–S5) термодинамических препятствий не сущест-
вует, т.е. температура горения составов вполне позво-
ляет получать литые материалы заданного (целевого) 
состава. 

2.2. Влияние центробежной силы 2.2. Влияние центробежной силы 
(перегрузки) на формирование  (перегрузки) на формирование  

состава и микроструктуры ТВЭСсостава и микроструктуры ТВЭС
Известно [40–44], что уровень перегрузки может 

оказывать существенное влияние на макрокинети-
ческие параметры синтеза и, как следствие, на фор-

Рис. 1. Термодинамический анализ адиабатической  
температуры (Tад ) и соотношения в продуктах горения  

газовой, металлической и оксидной фаз для систем S1–S5

Fig. 1. Thermodynamic analysis of the adiabatic temperature (Tad )
and the relative amounts of gaseous, metallic, and oxide phases  

in the combustion products for systems S1–S5

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(5):17–35 
Санин В.Н., Икорников Д.M. и др. Синтез высокоэнтропийных сплавов на основе тугоплавких металлов ...



23

мирование состава и структуры получаемых литых 
сплавов. В случае получения сплавов на основе 
тугоплавких металлов время существования высо-
котемпературного расплава в жидком состоянии 
(«время жизни») сокращается, поскольку темпера-
тура кристаллизации таких расплавов заметно выше, 
чем сплавов на основе переходных металлов. В связи 
с  этим для получения хорошо сформированного 
слитка в донной части формы необходимо ускорить 
процесс фазоразделения металлической (слиток) 
и оксидной (на основе корунда Al2O3 ) фаз. Наиболее 
действенным инструментом для этого является воз-
действие центробежных сил, создаваемых с помо-
щью центробежных СВС-установок, на стадиях горе-
ния составов и фазоразделения продуктов синтеза. 

На рис. 2 на примере базовой системы S1 (Mo, 
Nb, Ta) представлены зависимости скорости горе-
ния  (Uг ), полноты выхода металлической фазы в 
слиток (η1 ) и величины потерь (η2 ) продуктов горе-
ния (разброс) от величины g. Видно, что скорость 
горения базового состава существенно возрастает 
под влиянием перегрузки, особенно в интервале от 1 
до 50g. При этом важно отметить, что полнота выхода 
металлической фазы в слиток в данном интервале 
также возрастает, выходя на насыщение после зна-
чений 100g. Полученные данные указывают на то, 
что для синтеза исследуемых сплавов целесообразно 
использовать интервал значений перегрузки от 50 
до 100g.

Визуальный анализ полученных образцов пока-
зал, что все образцы имели литой вид. Реализуемая 
перегрузка свыше 50g позволила получить слитки 
с четким разделением фаз. При перегрузке ниже 50g 
слитки формируются с несплошной макрострукту-

рой, в их верхней части наблюдаются газовые вклю-
чения, поэтому при получении целевых составов 
S2–S5 использовали перегрузку 60g. 

Анализ видеоизображения процесса горения 
составов S2–S5 не выявил существенного (более чем 
на 15 %) увеличения скорости горения. 

2.3. Химический и фазовый анализы 2.3. Химический и фазовый анализы 
синтезированных ТВЭСсинтезированных ТВЭС

Полученные образцы литых ТВЭС составов 
S1–S5 после извлечения из тугоплавкой формы были 
подвергнуты поперечной разрезке и последующему 
анализу. Анализ элементного состава (табл. 3) полу-
ченных сплавов, проводимый методом рентгенофлю-
оресцентной спектроскопии, показал, что целевые 
элементы Mo, Nb, Ta, Cr, V, Zr и Hf присутствуют 
в составе синтезированных ТВЭС и отклонение их 
концентраций от расчетных значений не превышает 
1 мас. %. Следует отметить, что использование лига-
тур Zr–Mo и Hf–Mo позволило минимизировать вза-
имодействие в волне горения таких химически актив-
ных компонентов сплава, как Zr и Hf, что обеспечило 
их присутствие в составе сплавов практически на 
уровне расчетных концентраций. 

Для сравнительного анализа со сплавами S1–S5 
был синтезирован сплав S0, состоящий из двух ком-
понентов: Mo + Nb. Дифрактограммы образцов 
ТВЭС (S0–S5) приведены на рис. 3. 

Результаты рентгенофазового анализа (РФА) 
сплавов S0–S5 представлены в табл. 4. Фазовый 
состав металлического слитка зависит от сплавляе-
мых компонентов. При совместном восстановлении 
и последующем сплавлении металлов V  (Nb, Ta, V) 
и VI (Cr, Mo) групп формируются практически одно-
фазные сплавы, имеющие ОЦК кристаллическую 
структуру, характерную для металлов этих групп. 
Известно, что одним из условий образования однофаз-
ного твердого раствора является одинаковый тип кри-
сталлических структур металлических компонентов. 

Таблица 3. Химический состав  
синтезированных слитков ТВЭС (мас. %)

Table 3. Chemical composition  
of synthesized RHEAs ingots (wt. %)

Сплав Mo Nb Ta Cr V Zr Hf
S0 50,8 49,2 – – – – –
S1 34,7 33,4 31,9 – – – –
S2 31,9 30,9 28,1 9,1 – – –
S3 28,6 27,9 25,1 12,7 5,7 – –
S4 23,7 22,8 35,2 9,7 – 8,6 –
S5 22,5 23,6 32,2 9,3 – – 12,4

Рис. 2. Влияние величины перегрузки (g) на скорость 
горения (Uг ), полноту выхода металлической фазы 

в слиток (η1) и величину потерь продуктов горения (η2) 
для базовой системы S1 (см. табл. 2)

Fig. 2. Effect of overload (g) on the combustion rate (Uс ),  
the yield of the metallic phase in the ingot (η1 ),  

and the combustion product loss (η2 ) for the base S1 system  
(see Table 2)
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Дифрактограмма (рис. 3) двухкомпонентного 
сплава S0 (Mo + Nb) свидетельствует об образовании 
фазы MoNb (пространственная группа Im-3m, PDF2 
card #65-5786). Действительно, двойная система 
Mo–Nb характеризуется неограниченной раствори-
мостью элементов и удовлетворяет правилам Юм–
Розери (Hume–Rothery rules) образования твердого 
раствора замещения. В сплаве содержится незначи-
тельное количество примесных фаз Al2O3 и NbO, что 
вызвано, по-видимому, недостаточно полным фазо-
разделением при формировании слитка. 

Добавление в сплав S1 третьего компонента (Ta) 
также приводит к образованию ОЦК-фазы твердого 
раствора MoNbTa. Дифракционные рефлексы этой 
фазы смещены в сторону меньших углов, что ука-

зывает на увеличение параметра ее элементарной 
ячейки по сравнению с двухкомпонентным твердым 
раствором MoNb. Увеличение метрики элементарной 
ячейки трехкомпонентного сплава связано с бόльшим 
атомным радиусом Ta (1,430 Å) по сравнению с Mo 
(1,362 Å) и Nb (1,429 Å)  [14]. На дифрактограмме 
сплава S1 также обнаружены слабые дифракцион-
ные рефлексы фазы Al2Nb3Mo3 , имеющей кубичес
кую структуру (простр. группа Pm-3n, PDF2  card 
#65-4465) (рис. 4). 

Введение в сплав S2 четвертого компонента (Cr) 
приводит к образованию двух ОЦК-фаз твердых 
растворов с близкими параметрами элементар-
ной ячейки. На рис. 3 они обозначены как ОЦК1 
и ОЦК2. Дифракционные рефлексы существенно 

Таблица 4. Фазовый состав слитков ТВЭС
Table 4. Phase composition of RHEAs ingots

Сплав Основные фазы Вторичные фазы Примесные фазы
S0 MoNb – Al2O3 , NbO
S1 MoNbTa (ОЦК твердый раствор) Al2Nb3Mo3 –
S2 MoNbTaCr (ОЦК1 + ОЦК2 твердый раствор) – TaO
S3 MoNbTaCrV (ОЦК3 твердый раствор) – NbO
S4 MoNbTaCrZr (ГЦК + ОЦК3 твердый раствор) ГПУ –
S5 MoNbTaCrHf (ОЦК4 твердый раствор) ГПУ –

Рис. 3. Дифрактограммы синтезированных образцов ТВЭС (S0–S5)

Fig 3. XRD patterns of the synthesized RHEA samples (S0–S5)
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уширены вследствие наложения рефлексов этих фаз. 
Необходимо отметить, что в этом случае наблюдается 
смещение рефлексов в сторону бόльших углов, что 
указывает на уменьшение параметра элементарной 
ячейки образовавшихся ОЦК-фаз. Очевидно, что 
наличие в твердом растворе хрома, имеющего суще-
ственно меньший атомный радиус (1,249 Å), чем 
у других элементов сплава, приводит к уменьшению 
параметра элементарной ячейки ОЦК-фаз. Различие 
параметров элементарной ячейки фаз ОЦК1 и ОЦК2 

свидетельствует о различном содержании в них 
Cr. Подтверждением этому являются результаты 
микроанализа сплава, представленные на рис. 5. 
Кристаллизация слитка происходит из жидкого 
состояния, в котором обеспечивается гомогенное рас-
пределение элементов Mo–Nb–Ta–Cr. Можно пред-
положить, что формирование двухфазного сплава 
происходит в интервале температур, когда первой 
кристаллизуется фаза, обогащенная тугоплавкими 
металлами (Mo–Nb–Ta), а второй  – легкоплавкая 

Рис. 4. Микроструктура сплава состава S1 (а, б) и карты распределения элементов полученного сплава (в–е)
в – комбинированное изображение карты распределения элементов, г – Mo, д – Nb, е – Ta

Fig. 4. Microstructure of alloy S1 (а, б) and elemental distribution maps of the obtained alloy (в–е)
в – combined image of elemental distribution map, г – Mo, д – Nb, е – Ta

Рис. 5. Микроструктура сплава состава S2 (а, б) и карты распределения элементов полученного сплава (в–ж)
в – комбинированное изображение карты распределения элементов, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr

Fig. 5. Microstructure of alloy S2 (а, б) and elemental distribution maps of the obtained alloy (в–ж)
в – combined image of elemental distribution map, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr
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фаза, обогащенная Cr. Известно, что в многокомпо-
нентной системе условием образования однофазного 
твердого раствора металлов является различие их 
атомных радиусов не более чем на 4 %. При введении 
в сплав Cr это условие не выполняется, что приводит 
к формированию двухфазного сплава. 

Введение в сплав S3 пятого компонента (V) 
приводит к образованию набора ОЦК-фаз. На диф-
рактограмме сплава S3 они обозначены как ОЦК3. 
Наблюдаемые рефлексы симметричны и сущест-
венно уширены, что указывает на присутствие в 
сплаве нескольких ОЦК-фаз, отличающихся элемент-
ным составом и, соответственно, параметром эле-
ментарной ячейки. Несмотря на то, что V (1,316 Å) 
имеет больший атомный радиус, чем Cr, условия 
для образования однофазного сплава и в этом слу-
чае не выполняются. Смещение рефлексов в сторону 
бόльших углов для этого сплава максимально, т.е. 
средний параметр ячейки ОЦК-фаз для 5-компонент-
ного сплава оказался минимальным по сравнению со 
сплавами MoNb, MoNbTa и MoNbTaCr.

Введение в 4-компонентный сплав S2 (MoNbTaCr) 
элементов IV группы  – Zr и Hf, имеющих гексаго
нальную кристаллическую структуру, приводит 
к существенному изменению фазового состава слит-
ков S4 и S5 соответственно. В случае 5-компонент-
ного сплава с Zr (S4) наряду с рефлексами ОЦК-фазы 
на дифрактограмме присутствуют интенсивные 
рефлексы ГЦК-фазы (простр. група Fm-3m), а также 
слабые рефлексы двух гексагональных (ГПУ) фаз 
(простр. група P-6m2 и P63/mmc). В базе дифрак-
ционных данных «PDF2 Realize 2022» отсутствуют 
соединения, включающие элементы сплава в различ-
ных комбинациях и имеющие установленные про-
странственные группы. В случае 5-компонентного 
сплава с Hf (S5) на дифрактограмме наблюдаются 
интенсивные рефлексы ОЦК4-фазы, угловое поло-
жение которых близко к угловому положению ОЦК3-
фазы, т.е. параметры элементарной ячейки этих фаз 
близки. Кроме того, как и в случае сплава с Zr, на 
дифрактограмме отмечаются слабые рефлексы двух 
гексагональных (ГПУ) фаз. Очевидно, что формиро-
вание многофазного состава сплавов S4 и S5 связано 
с различной кристаллической структурой сплавляе
мых элементов  – ОЦК у элементов V и VI  групп 
(Mo, Nb, Ta, Cr) и ГПУ у элементов IV группы (Zr, 
Hf). Кроме того, атомные радиусы Zr (1,603 Å) и Hf 
(1,578 Å) существенно больше, чем атомные радиусы 
ОЦК-металлов.

2.4. Микроструктура  2.4. Микроструктура  
синтезированных ТВЭС (S1–S5)синтезированных ТВЭС (S1–S5)

На предварительно подготовленных шлифах 
литых образцов ТВЭС (S1–S5) был выполнен микро-

структурный анализ и получены карты распределе-
ния (ЭДС-анализ) элементов в составе исследуемых 
сплавов S1–S5. Результаты анализа представлены на 
рис. 4–8. 

Анализ микроструктуры полученных образцов 
показал, что введение модифицирующих элементов 
(Cr, V, Zr и Hf) приводит к появлению новых струк-
турных выделений.

Так, сплав базового состава S1 (рис. 4, а, б) имеет 
достаточно равномерное распределение элементов 
в сплаве, что указывает на его однофазный состав 
и  хорошо согласуется с результатами XRD. При 
картировании элементов (рис. 4, в–е) наблюдаются 
только небольшие межграничные области, обогащен-
ные Nb, что характерно для литых материалов.

При введении в базовый состав Cr (рис. 5) 
сплав (S2) претерпевает заметные структурные изме-
нения и, как видно из микрофотографий, имеет двух-
фазную структуру, что согласуется с результатами 
XRD. Структура такого сплава (S2) состоит их двух 
твердых растворов с ОЦК-структурой (см. рис. 3): 
первый имеет матрицу с обогащенным содержанием 
по Cr, а второй формируется на основе Mo со струк-
турой дендритного типа.

При введении в базовый состав Cr и V (рис. 6) 
сплав (S3) характеризуется схожим дендритным 
строением, при этом размеры дендритных выделений 
несколько меньших размеров и находятся в  интер-
вале 5–10 мкм.

При совместном введении в базовый состав Cr и Zr 
(сплав S4), согласно XRD (рис. 3), формируются три 
фазовые составляющие: два твердых раствора с ОЦК-
структурой и раствор с ГЦК-структурой. Однако из 
анализа микроструктуры видно (рис. 7), что четко 
различимы только два структурных элемента: пер-
вый (рис. 7, в–з, светлые области) имеет ровноосную 
зеренную структуру и формируется на основе твер-
дого раствора с обобщенным содержанием по Mo 
и Ta, а второй представляет собой соединительное 
межзеренное пространство, формируемое на основе 
твердого раствора с обогащением по Cr и Zr.

Согласно XRD (см. рис. 3), фазовый состав сплава 
S5 (при совместном введении Cr и Hf) формируется 
как однофазный раствор с ОЦК-структурой. Анализ 
микрофотографий (рис. 8) действительно свидетель-
ствует о достаточно равномерном распределении 
основных элементов сплава. При этом при карти-
ровании элементов (рис. 8, в–з) заметны локальные 
дисперсные выделения Hf с размером 3–5 мкм. Хром 
присутствует в виде внутриграничных дисперсных 
выделений, а также в виде тонких полос на границе 
зерен. 

Наблюдаемая дисперсная структура исследуемых 
сплавов S2–S5 может приводить к повышению их 
механических свойств.
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Рис. 6. Микроструктура сплава состава S3 (а, б) и карты распределения элементов полученного сплава (в–з)
в – комбинированное изображение карты распределения элементов, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr, з – V

Fig. 6. Microstructure of alloy S3 (а, б) and elemental distribution maps of the obtained alloy (в–з)
в – combined image of elemental distribution map, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr, з – V

Рис. 7. Микроструктура сплава состава S4 (а, б) и карты распределения элементов полученного сплава (в–з)
в – комбинированное изображение карты распределения элементов, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr, з – Zr

Fig. 7. Microstructure of alloy S4 (а, б) and elemental distribution maps of the obtained alloy (в–з)
в – combined image of elemental distribution map, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr, з – Zr
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В задачи данного исследования не входило изме-
рение химико-механических характеристик сплавов, 
так как необходимо было подтвердить саму возмож-
ность получения таких ТВЭС на основе трех туго-
плавких компонентов (Mo–Nb–Ta) методами центро-
бежной СВС-металлургии из оксидного сырья. Такая 
возможность была успешна продемонстрирована, 
и следующим этапом исследований будет установле-
ние взаимосвязи структуры–свойства.

2.5. Исследование жаростойкости  2.5. Исследование жаростойкости  
синтезированных сплавов S2–S5синтезированных сплавов S2–S5

Была изучена окислительная стойкость синтези-
рованных тугоплавких высокоэнтропийных сплавов 
S1–S5 (см. табл. 2), подвергнутых циклическому 
нагреву и выдержке при t = 1000 °C в атмосфере 
воздуха. Следует отметить, что большинство иссле-
дований окислительной стойкости ТВЭС проводятся 
в изотермических условиях. Эта схема испытаний 
подходит для установления кинетики окисления 
и  механизмов окисления, но не позволяет оценить 
реакцию сплава на повторяющиеся циклы нагрева–
охлаждения, которые больше приближены к реаль-

ным условиям работы таких материалов в течение 
срока службы. 

Из полученных литых слитков были вырезаны 
на электроэрозионном станке GX-320L (CHMER 
EDM, Китай) образцы диаметром 8 мм и высотой 
4 мм, которые затем шлифовались до шерохова
тости Rz = 5 с последующей очисткой ультразвуком 
в изопропаноле.

Окислительные отжиги проводили в муфельной 
печи с программным управлением. Образцы помеща-
лись на керамические основы из оксида алюминия. 
Далее формировалась «кассета» для более удобного 
и оперативного помещения в печь или изъятия из нее. 
Эта «кассета» помещалась в предварительно нагре-
тую печь и выдерживалась там с определенными 
интервалами: по 30 мин в течение первого часа и далее 
по  1 ч до  достижения суммарного времени отжига 
10 ч. После каждого периода испытания на окисление 
образцы охлаждали на воздухе до комнатной темпе-
ратуры и измеряли их массу с использованием ана-
литических весов с точностью 0,1 мг. Определялось 
изменение массы образцов, приведенное к единице 
площади поверхности, за определенный промежуток 
времени. На основании экспериментальных данных 

Рис. 8. Микроструктура сплава состава S5 (а, б) и карты распределения элементов полученного сплава (в–з)
в – комбинированное изображение карты распределения элементов, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr, з – Hf

Fig. 8. Microstructure of alloy S5 (а, б) and elemental distribution maps of the obtained alloy (в–з)
в – combined image of elemental distribution map, г – Mo, д – Nb, е – Ta, ж – Cr, з – Hf
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строились кривые окисления. Внешний вид образцов 
после 10 ч отжига представлен на рис. 9. 

Визуальный осмотр образцов выявил полный рас-
пад образцов сплавов S1, S4, и S5, тогда как у сплава 
S2 форма была утрачена лишь частично, а сплав S3 
полностью сохранил форму и только на поверхности 
имел плотный окисленный слой.

Поскольку сплав S3 имел наименьшее окисле-
ние, то для его образца был сделан поперечный срез 
и  выполнены исследования структуры окисленной 
и переходной зон. Остальные образцы были подверг-
нуты измельчению с проведением на их порошках 
РФА-исследований (табл. 5). Видно, что для окис-
ленных составов S4 и S5 основным продуктом окис-

Рис. 9. Внешний вид испытуемых образцов ТВЭС после проведения окислительного отжига (T = 1273 К, τ = 10 ч)
а – S1 (Mo–Nb–Ta); б – S2 (Mo–Nb–Ta–Cr); в – S3 (Mo–Nb–Ta–Cr–V); г – S4 (Mo–Nb–Ta–Cr–Zr); д – S5 (Mo–Nb–Ta–Cr–Hf)

Fig. 9. Appearance of the tested RHEA samples after oxidation annealing (T = 1273 K, τ = 10 h)
а – S1 (Mo–Nb–Ta); б – S2 (Mo–Nb–Ta–Cr); в – S3 (Mo–Nb–Ta–Cr–V); г – S4 (Mo–Nb–Ta–Cr–Zr); д – S5 (Mo–Nb–Ta–Cr–Hf)

Таблица 5. Фазовый состав окисленных продуктов после отжига (Т = 1273 К, τ = 10 ч)
Table 5. Phase composition of oxidation products after annealing (Т = 1273 К, τ = 10 h)

Сплав Состав Основная фаза Вторичные фазы Окисление

S1 Mo–Nb–Ta MoTa12O33
(PDF2 card #000-89-6894) – Полное

S2 Mo–Nb–Ta–Cr CrNbO4
(PDF2 card #000-81-0909)

Mo13O33
(PDF2 card #000-82-1930),

MoNb (ОЦК простр. группа,
PDF2 card #000-65-5786)

Частичное

S4 Mo–Nb–Ta–Cr–Zr CrTaO4
(PDF2 card #000-39-1428)

TaZr2,75O8
(PDF2 card #000-42-0060),

Mo13O33
(PDF2 card #000-82-1930)

Полное

S5 Mo–Nb–Ta–Cr–Hf
CrTaO4

(PDF2 card #000-39-1428)

Nb4Ta2O15
(PDF2 card #000-15-0114),

HfO2
(PDF2 card #000-53-0560)

Полное
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ления является рутиловая фаза CrTaO4 , возникающая 
в результате реакции между оксидами Cr2O3 и Ta2O5 . 
Из литературы известно [48], что, в отличие от тради-
ционных оксидов Al2O3 и Cr2O3 , которые появляются 
при испытании жаростойких сплавов в виде плотных 
внешних слоев, CrTaO4 образуется в виде прерыви-
стых чешуек и не предотвращает внутреннее окисле-
ние, но эффективно блокирует внешнюю диффузию 
катионов металлов. Однако другой оксид рутилового 
типа CrNbO4 , напротив, обеспечивает повышенную 
стойкость к окислению  [49], что и наблюдалось 
в наших экспертментах: у сплава S2 (Mo–Nb–Ta–Cr) 
основной фазой после окисления являлся CrNbO4 , 
при этом образец S2, как видно из рис. 9, частично 
сохранил форму, в отличие от S1, S4 и S5.

Данные по изменению массы испытуемых образ-
цов представлены на рис. 10 и 11. Анализ полу-
ченных результатов выявил аномальное поведение 
однофазного базового сплава S1 (MoNbTa). Образец 
в ходе отжига заметно терял в массе (рис. 10), осо-
бенно в течение первых 5 ч. 

Известно, что Mo-сплавы уязвимы к окислению 
при T > 773 К из-за образования летучего оксида 
(MoO3 ). В составе сплава S1 концентрация Mo наи-
большая (34,35 мас. %), при этом хром, который 
может образовывать защитные комплексные оксиды, 
отсутствует. Поэтому интенсивное окисление молиб-
дена приводит к заметной потере массы вследствие 
«удаления» Mo. Это предположение подтверждают 
данные РФА.

Анализ данных, представленных на рис. 11, пока-
зывает, что в зависимости от состава сплавов характер 
окисления меняется как качественно (прирост либо 
потеря массы), так и количественно. Сплавы S4 и S5 
имели наибольшую прибавку массы при выдержке 
до 5 ч, далее наблюдался немонотонной характер их 

окисления и при τ > 5 ч они начинали терять массу. 
Среди испытуемых образцов наименьшие изменения 
массы отмечены для сплава S3, поэтому исследова-
ние структуры данного образца вблизи зоны окисле-
ния представляло большой интерес. 

Анализ фотографий микроструктуры (на попе-
речном срезе) показывает (рис. 12), что граница 
раздела окисленный слой/ВЭС достаточно резкая. 
Переходная зона практически отсутствует. Анализ 
данных по распределению элементов (рис. 12, в–з) 
свидетельствует, что наибольшее изменение кон-
центрации в составе окисленного слоя наблюдается 
именно для Mo, где его содержание становится 
минимальным вследствие летучести образующегося 
оксида молибдена. Другие элементы (Nb, Ta, Cr, 
V), согласно данным РФА, сохраняют свои концен-
трации, переходя в окисленное состояние и образуя 
комплексные оксиды.

Из полученных данных следует что состав S3 
(Mo–Nb–Ta–Cr–V) имеет наибольшие перспективы 
для дальнейшего исследования и, в сравнении с 
исследуемыми составами других авторов, демон-
стрирует хорошие показатели по жаростойкости [50]. 
В дальнейшем, совершенствуя систему легирования 
для данной системы, можно еще больше повысить 
стойкость к окислению, что делает данный материал 
конкурентоспособным для высокотемпературного 
применения. Как уже отмечалось ранее, жаростой-
кость является только одним из важных параметров 

Рис. 10. Изменение массы испытуемого образца сплава S1 
(Mo–Nb–Ta) при окислительном отжиге (T = 1273 К, τ = 10 ч)

Fig. 10. Mass change of the S1 alloy (Mo–Nb–Ta) sample  
during oxidation annealing (T = 1273 K, τ = 10 h) Рис. 11. Кривые изменения массы испытуемых образцов  

S2–S5 при окислительном отжиге (T = 1273 К, τ = 10 ч)
Составы: Mo–Nb–Ta–Cr (S2); Mo–Nb–Ta–Cr–V (S3);  

Mo–Nb–Ta–Cr–Zr (S4); Mo–Nb–Ta–Cr–Hf (S5)

Fig. 11. Mass change curves for the S2–S5 alloy samples during 
oxidation annealing (T = 1273 K, τ = 10 h)

Compositions: Mo–Nb–Ta–Cr (S2); Mo–Nb–Ta–Cr–V (S3);  
Mo–Nb–Ta–Cr–Zr (S4); Mo–Nb–Ta–Cr–Hf (S5)
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ТВЭС, поэтому работы с данным материалом будут 
продолжены с целью изучения других сравнитель-
ных показателей.

ЗаключениеЗаключение
В рамках данной работы экспериментально пока-

зана возможность получения литых ТВЭС методом 
СВС-металлургии – одного из технологических 
направлений в области самораспространяющегося 
высокотемпературного синтеза. С использованием 
данного метода впервые были получены литые ТВЭС 
на основе базовой системы, состоящей из тугоплавких 
металлов Mo–Nb–Ta, легированные 3d-металлами 
(Cr, V, Zr, Hf) непосредственно (in situ) путем СВС. 
Согласно анализу микроструктуры полученных ТВЭС, 
все целевые элементы присутствуют в  их составе и 
равномерно распределены по объему слитка, а общая 
концентрация компонентов отличается от расчетного 
химического состава незначительно, что указывает на 
правильно подобранные режимы синтеза. 

Анализ микроструктуры полученных образцов 
показал, что введение модифицирующих элементов 
(Cr, V, Zr и Hf) приводит к появлению новых струк-
турных выделений, что открывает широкие возмож-
ности управления структурой материала непосредст-
венно на стадии синтеза.

Полученные экспериментальные данные позво-
ляют сделать заключение о перспективности иссле-
дуемых литых ТВЭС на основе тугоплавких металлов 
Mo–Nb–Ta и предлагаемого метода их формирования 
в процессе горения СВС-составов термитного типа. 
Такой метод может быть успешной альтернативой 
высокоэнергоемким методам вакуумной электроме-
таллургии. В настоящее время общей тенденцией 
является ужесточение экологических норм, предъ-
являемых к металлургическим методам получения 
материалов, с принятием мер по энергосбережению 
и удовлетворением современных требований по сни-
жению «углеродного следа». Этим требованиям пол-
ностью соответствует исследуемый в данной работе 
метод центробежной СВС-металлургии для получе-

Рис. 12. Микроструктура (а, б) поверхностного слоя сплава S3 (Mo–Nb–Ta–Cr–V) после отжига (T = 1273 К, τ = 10 ч)  
и карты распределения элементов (в–з)

в – комбинированное изображение карты распределения элементов, г – Mo, д – Ta, е – Cr, ж – V, з – O2

Fig. 12. Microstructure (a, б) of the surface layer of alloy S3 (Mo–Nb–Ta–Cr–V) after annealing (T = 1273 K, τ = 10 h)  
and elemental distribution maps (в–з)

в – combined image of elemental distribution map, г – Mo, д – Ta, е – Cr, ж – V, з – O2
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ния ТВЭС в литом состоянии с высокой степенью их 
гомогенности.

Применение предлагаемого метода сущест-
венно упрощает сложную технологическую задачу 
по получению литых многокомпонентных ТВЭС 
с  заданным составом и требуемым распределением 
структурных компонентов, что будет способствовать 
дальнейшему расширению базовых знаний для раз-
работки новых высокотемпературных металлических 
материалов на основе ВЭС и созданию новых образ-
цов техники с повышенными эксплуатационными 
характеристиками.

При изучении окислительной стойкости полу-
ченных материалов установлено, что состав S3 
(Mo–Nb–Ta–Cr–V) наиболее перспективен для даль-
нейшего исследования и, в сравнении с предлага-
емыми составами других авторов, имеет хорошие 
показатели по жаростойкости, что делает данный 
материал конкурентоспособным для высокотемпера-
турного применения. 
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Аннотация. Карбид кремния (SiC) и нитрид титана (TiN) относятся к широко используемым неоксидным керамическим мате-

риалам с малой плотностью и высокими значениями температуры плавления, твердости, износостойкости, жаропрочности, 
коррозионной стойкости. Однако керамика из однофазного карбида кремния имеет ряд недостатков, препятствующих 
ее более широкому применению. Наиболее важная причина создания композиционной керамики TiN–SiC заключается 
в  добавлении электропроводной фазы TiN в неэлектропроводную фазу карбида кремния для существенного снижения 
его высокого удельного электрического сопротивления с улучшением при этом спекаемости, физических и механических 
свойств композиционной керамики на основе SiC. Работа посвящена усовершенствованию простого энергосберегающего 
метода азидного самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) композиций высокодисперсных 
(<1 мкм) порошков TiN–SiC из смесей исходных порошковых реагентов (шихт) азида натрия (NaN3 ), титана, кремния 
и  углерода за  счет использования активирующей и карбидизирующей добавки порошкового политетрафторэтилена 
(ПТФЭ). Эти шихты в насыпном и прессованном виде сжигались в реакторе с давлением газообразного азота 3 МПа. 
Измерялись максимальное давление и выход твердых продуктов горения. С применением сканирующей электронной 
микроскопии и рентгенофазового анализа определялись морфология и фазовый состав продуктов горения. Использо-
вание добавки ПТФЭ позволило устранить недостатки традиционного азидного СВС композиций TiN–SiC с примене-
нием галоидных солей (NH4)2TiF6 , Na2SiF6 и (NH4)2SiF6 . При сохранении высокой дисперсности синтезированных компо-
зиций порошков TiN–SiC их фазовый состав стал значительно ближе к теоретическому составу, существенно увеличилось 
содержание карбида кремния в синтезированном продукте TiN–SiC при уменьшении содержания или полном устранении 
примеси побочной фазы нитрида кремния Si3N4 .

Ключевые слова: нитрид титана, карбид кремния, композиции порошков, самораспространяющийся высокотемпературный 
синтез, азид натрия, политетрафторэтилен, продукты горения, состав, структура
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ВведениеВведение
Карбид кремния (SiC) относится к наиболее 

широко применяемым неоксидным керамическим 
материалам благодаря малой плотности (3100 кг/м3) 
и высоким значениям таких характеристик, как темпе-
ратура плавления (тугоплавкость), твердость, износо
стойкость, теплопроводность, термостабильность 
размеров, жаропрочность, жаростойкость, корро
зионная стойкость. В результате область его исполь-
зования расширяется от традиционных применений: 
материалы абразивных и режущих инструментов, 
механических уплотнений, дисковых тормозов, ком-
понентов турбин, носителей катализаторов, нагрева-
тельных элементов, источников углерода и кремния 
для производства стали, фильтров для расплавлен-
ных металлов и газов, литейных тиглей – до более 
современных применений: композитная броня для 
защиты военной техники и в противопульных жиле-

тах, детали для обработки полупроводников, мате-
риалы зеркал астрономических телескопов и  дру-
гих оптических систем, матрицы для частиц ядер-
ного топлива и их оболочки, силовые электронные 
устройства [1; 2].

Однако керамика из однофазного карбида кремния 
имеет ряд недостатков, препятствующих его исполь-
зованию  [3]. Во-первых, это сравнительно низкие 
значения прочности при изгибе (в среднем 450 МПа) 
и вязкости разрушения (2,8 МПа·м1/2 ), что делает 
карбид кремния хрупким при ударных нагрузках. 
Существует мнение, что повышение ударной проч-
ности позволило бы карбиду кремния конкурировать 
с конструкционными материалами на основе нитрида 
кремния, которые имеют хорошую прочность при 
изгибе (на уровне 750 МПа) и сравнительно высокую 
вязкость разрушения (в среднем 5,3 МПа·м1/2) [4; 5]. 
Во-вторых, тугоплавкость карбида кремния (тем-
пературы плавления 2730–2830 °С с разложением), 

  egundor@yandex.ru
Abstract. Silicon carbide (SiC) and titanium nitride (TiN) are widely used non-oxide ceramics characterized by low density and 

high melting point, hardness, wear resistance, high-temperature strength, and corrosion resistance. However, single-phase silicon 
carbide ceramics have a number of drawbacks that limit their wider application. The main reason for developing TiN–SiC composite 
ceramics lies in the introduction of an electrically conductive TiN phase into the electrically non-conductive silicon carbide phase, 
which makes it possible to significantly reduce the high specific electrical resistivity of SiC while improving the sinterability, 
as well as the physical and mechanical properties of SiC-based composite ceramics. This study focuses on improving a simple 
and energy-efficient method of azide self-propagating high-temperature synthesis (SHS) for producing highly dispersed (<1 μm) 
TiN–SiC powder compositions from charge mixtures consisting of sodium azide (NaN3 ), titanium, silicon, and carbon powders, 
through the use of powdered polytetrafluoroethylene (PTFE) as an activating and carbiding additive. The bulk and pressed charges 
were combusted in a reactor under a nitrogen pressure of 3 MPa. The maximum pressure and the yield of solid combustion products 
were measured. The morphology and phase composition of the combustion products were determined using scanning electron 
microscopy (SEM) and X-ray diffraction (XRD). The use of the PTFE additive eliminated the shortcomings of the traditional 
azide SHS of TiN–SiC compositions involving halide salts ((NH4 )2TiF6 , Na2SiF6 , and (NH4 )2SiF6 ). While maintaining the high 
dispersity of the synthesized TiN–SiC powder compositions, their phase composition became much closer to the theoretical one: 
the silicon carbide content in the synthesized TiN–SiC product increased substantially, while the amount of the secondary phase 
of silicon nitride (Si3N4 ) decreased or was completely eliminated. 

Keywords: titanium nitride, silicon carbide, powder compositions, self-propagating high-temperature synthesis (SHS), sodium azide, 
polytetrafluoroethylene (PTFE), combustion products, composition, structure
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обусловленная сильными ковалентными связями 
его атомов с низкой способностью их к самодиф-
фузии, приводит к низкой спекаемости карбида 
кремния из порошков и необходимости применения 
очень высоких температур (от 2100 до 2200 °С) при 
твердофазном спекании без давления, что сопровож
дается более грубой микроструктурой и ухудшением 
механических свойств  [4; 6]. В-третьих, высокое 
удельное электрическое сопротивление карбида 
кремния (106–1011 Ом·см), который является полу-
проводником, делает невозможным изготовление из 
него деталей сложной формы с помощью недорогого 
метода электроэрозионной обработки вместо меха-
нической обработки высокотвердого (20–30 ГПа) 
карбида кремния с использованием дорогого алмаз-
ного инструмента, что также ограничивает приме-
нение SiC  [4; 7]. Кроме этого, при использовании 
керамики SiC в торцевых механических уплотнениях 
пар трения удельное электрическое сопротивление 
керамики должно быть менее 103 Ом·см для преду-
преждения накопления трибоэлектрического заряда, 
который образуется при трении торцов в процессе 
эксплуатации и может вызвать электрохимическую 
коррозию [8]. 

К настоящему времени предпринято много уси-
лий для устранения перечисленных недостатков 
однофазной керамики SiC путем введения добавок 
вторичных фаз, применения различных технологий 
обработки и спекания, использования порошков 
исходного карбида кремния различных политипов 
(модификаций α-SiC и β-SiC) и их дисперсности, 
применения других подходов [1–9]. В итоге лучшим 
решением признано использование добавок вторич-
ных фаз, т.е. переход от однофазной керамики SiC 
к композиционным керамическим материалам на 
основе SiC, так как неоднократно доказано, что при-
менение оксидных, карбидных, боридных и нитрид-
ных добавок приводит к улучшению спекаемости, 
физических и механических свойств керамики на 
основе SiC [6; 9].

Двумя основными методами спекания кера-
мики SiC, основанными на использовании добавок, 
являются твердофазное спекание и жидкофазное 
спекание. Для твердофазного спекания требуются 
добавки, которые снижают энергетический уровень 
SiC и уплотняют его  [6]. Углерод, бор, алюминий, 
карбид титана (TiC), карбид бора (B4C) и диборид 
титана  (TiB2 ) являются одними из наиболее извест-
ных добавок в этой системе  [8–13]. Но даже при 
использовании этих добавок температура спекания 
по-прежнему высока, а уплотнение SiC остается 
сложной задачей [6; 9]. Кроме того, например, кера-
мика SiC с добавлением углерода/графена не подхо-
дит для изготовления деталей для обработки полу-
проводников из-за вредного воздействия углерода 

на последующую обработку деталей методом хими-
ческого вакуумного осаждения, а добавки алюминия 
могут попасть в готовые полупроводниковые изделия 
и ухудшить их эксплуатационные характеристики [7].

Жидкофазное спекание – наиболее часто исполь-
зуемый метод изготовления деталей из SiC. Наличие 
жидкой фазы ускоряет массообмен, а также сокращает 
время и снижает температуру спекания до уровня 
t = 1800÷1900 °С  [4; 6]. Конечный продукт обычно 
имеет однородную структуру и мелкозернистость, 
а  его физические и механические свойства вполне 
приемлемы. Наиболее распространенной добавкой 
в этой системе является смесь оксидов алюминия 
и иттрия (5Al2O3·3Y2O3 ), при использовании которой 
образуется расплавленная фаза иттрий-алюминиевого 
граната YAG (Al5Y3O12 ), улучшающая спекаемость 
и снижающая температуру спекания. В  конечном 
итоге образование фазы YAG увеличивает плотность, 
а  также улучшает механические свойства керамики 
на основе SiC за счет таких механизмов упрочне-
ния, как отклонение трещины, образование мостиков 
между трещинами, фазовое превращение, укрепле-
ние границ зерен и изменение механизма разрушения 
с межзеренного на трансзеренный  [6]. В последние 
годы в дополнение к смеси оксидов Al2O3–Y2O3 стали 
применяться другие добавки для дальнейшего улуч-
шения механических и физических свойств, а также 
микроструктуры керамики на основе карбида крем-
ния: MgO, CaO, TiO2 , La2O3 и SiO2 из группы окси-
дов, TiC из карбидов, TiB2 и ZrB2 из боридов, AlN 
и TiN из нитридов [4; 6; 9]. Каждая из этих добавок 
придает керамике SiC особые свойства, а их исполь-
зование в основном подавляет рост зерен матрицы, 
улучшает физико-механические свойства, активирует 
механизмы повышения вязкости разрушения. 

Одним из перспективных направлений изготовле-
ния керамики SiC, пригодной для электроэрозионной 
обработки, является легирование кристаллической 
решетки SiC атомами азота (N-легирование)  [7]. 
За  счет N-легирования с помощью жидкой фазы 
удельное электрическое сопротивление спеченной 
SiC-керамики может быть снижено на 10 порядков 
(108 → 10–2 Ом·см)  [14]. N-легирование может быть 
осуществлено как путем спекания в газообразном 
азоте, так и путем использования добавок нитридов 
в качестве источника атомов азота. Газообразный N2 
препятствует массопереносу и приводит к низкой 
плотности спеченной керамики SiC  [15], поэтому 
более перспективно применение добавок нитрид-
ных фаз. При этом надо учесть, что, например, 
добавление 1 мас. % AlN снижает электрическое 
сопротивление керамики SiC на 4 порядка – с 1,7·105 
до 8,3·101 Ом·см, однако приводит к появлению неже-
лательных примесей алюминия в керамике SiC [16]. 
В то же время добавление 50 об. % TiN уменьшает 
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удельное электрическое сопротивление на 9 поряд-
ков  – с  2,0·105 Ом·см (0 % TiN) до  2,0·10–4 Ом·см 
в композите SiC–50 об. % TiN благодаря совместному 
благоприятному действию эффекта N-легирования 
и электропроводящих границ зерен TiN [4; 17].

В связи с изложенным подробнее остановимся 
на использовании добавки порошка нитрида титана 
TiN, т.е. рассмотрим керамические композиты 
TiN–SiC. Подобно карбиду кремния, нитрид титана 
имеет высокую температуру плавления (2950 °С), 
хорошую коррозионную стойкость, довольно высо-
кую твердость (20 ГПа), однако коренным образом 
отличается от SiC малым удельным электрическим 
сопротивлением (22·10–6 Ом·см)  [18]. Последнее 
отличие и предопределило главный интерес в при-
менении электропроводной керамической фазы TiN 
в качестве добавки в неэлектропроводную керамиче-
скую фазу карбида кремния – существенно снизить 
его высокое удельное электрическое сопротивление 
106–1011 Ом·см до уровня менее 103 Ом·см, улучшив 
при этом спекаемость, физические и механические 
свойства керамики на основе SiC [6; 7; 9].

Одни из первых работ в этом направлении были 
посвящены исследованию влияния добавки нано-
порошка TiN на характеристики спекания, микро-
структуру и механические свойства керамики из 
карбида кремния  [19; 20]. Смесь порошков α-SiC 
(размер частиц 0,5–1,0 мкм) в качестве матрицы, 
от  0 до  15 мас. % наночастиц TiN (средний раз-
мер частиц 20 нм) в роли упрочняющей фазы 
и  10 мас. % (5Al2O3 + 3 Y2O3 ) в качестве спекаю-
щих добавок прессовалась методом холодного изо-
статического прессования при давлении 250 МПа 
в  прямоугольные образцы и жидкофазно спекалась 
при t = 1950 °C (τ = 15 мин), а затем при t = 1850 °C 
(τ = 1 ч)  [19]. Было показано, что добавление нано
частиц TiN замедляет рост зерен керамики, а реак-
ции TiN с SiC и Al2O3 с образованием новых фаз TiC 
и AlN в определенном диапазоне добавки улучшают 
свойства керамики из карбида кремния. Cодержание 
5 мас. % нано-TiN приводит к наиболее однород-
ной микроструктуре, наиболее высокой плотности 
и прочности при изгибе 686 МПа. Положительное 
влияние добавки нанопорошка TiN было показано 
также и в работе [20] на примере керамики на основе 
SiC, изготовленной методом спекания без давления. 
Введение наночастиц TiN привело к повышению твер-
дости по Виккерсу с 18,19 до 26,65 ГПа, прочность 
при изгибе варьировалась от  416 до  1122,81 МПа, 
а наивысшее значение трещиностойкости составило 
8,69 МПа·м1/2. 

Однако в последующих работах было отмечено, 
что применение нанопорошков при изготовлении 
керамики на основе карбида кремния усложняет 
процесс изготовления и удорожает стоимость этой 

керамики из-за высокой цены исходных нанопорош-
ков  [4; 13; 21], поэтому стали проводиться иссле-
дования с использованием более крупных и  деше-
вых высокодисперсных порошков TiN с размером 
частиц до  1 мкм. Образцы керамики на основе SiC 
изготавливались методом горячего прессования 
при температуре 2000 °C (τ = 3 ч) и давлении газа 
азота 40 МПа из смеси порошков β-SiC (~0,5 мкм) 
и 2 или 4 об. % TiN (~1,0 мкм), а также спекаю-
щей добавки 2 об. % Y2O3  [21]. При исследовании 
фазового состава и структуры спеченных образцов 
были обнаружены в основном зерна β-SiC и следы 
кластеров α-SiC и Ti2CN между зернами β-SiC. 
Высокопроводящие кластеры in situ образовавшейся 
фазы Ti2CN способствовали существенному сниже-
нию удельного электрического сопротивления образ-
цов SiC до 2,4·10–3 и 1,8·10–4 Ом·см при содержании 
2 и 4 об. % TiN соответственно. В другой работе этих 
же авторов  [17] содержание добавки TiN в смеси 
тех же самых порошков было увеличено (0, 3, 12, 
20 и  25 об. %) и спекание было произведено без 
приложения давления при t = 1950 °C в атмосфере 
азота. Также все образцы керамических композитов 
были спечены до плотности ≥98 % от теоретической, 
а их удельное электрическое сопротивление умень-
шалось с повышением исходного содержания TiN 
и достигало минимальной величины 8,6·10–4 Ом·см 
при содержании 25 об. % TiN. Высокая электро-
проводность композитов была обусловлена in situ 
синтезом электропроводящей фазы Ti2CN и ростом 
зерен SiC, легированных N, в процессе спекания 
без давления. Прочность при изгибе, вязкость раз-
рушения и твердость по Виккерсу композита, изго-
товленного с  25 об. % TiN, составили 430 МПа, 
4,9 МПа·м1/2 и 23,1 ГПа соответственно при комнат-
ной температуре. 

В работе  [4] методом горячего прессования при 
t = 1900 °C изготавливались керамические компо-
зиты на основе SiC (~0,7 мкм) с еще бόльшим раз-
личным содержанием TiN (0–50 мас. %, 0,8–1,2 мкм) 
с использованием добавок для спекания Al2O3 и Y2O3 . 
При этом была достигнута плотность образцов ком-
позитов более 98 % от теоретической плотности. 
Удельное электрическое сопротивление уменьша-
лось с  2,0·105 Ом·см (0 % TiN) по мере увеличения 
доли TiN и выходило на плато уровня 2,0·10–4 Ом·см 
при содержании 40–50 мас. % TiN. Прочность при 
изгибе при этом постепенно увеличивалась с повы-
шением содержания TiN и достигала максимального 
значения 921 МПа при 40  мас. % TiN по сравнению 
с 616 МПа для исходного SiC (0 % TiN). 

Другие результаты по применению добавки 
TiN были получены при изготовлении керамики на 
основе SiC методом твердофазного спекания без 
давления в графитовой печи сопротивления при 
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значительно более высокой температуре 2100 °C 
в течение 2 ч в потоке газа аргона из предварительно 
спрессованных смесей порошков α-SiC (~0,5 мкм) + 
+ (1÷10) мас. % TiN (~1 мкм) + 2,5 % C + 0,7 % B4C 
(~0,5 мкм)  [7]. Содержание TiN до 1 мас. % приво-
дило к относительной плотности >97 %, тогда как 
при дальнейшем увеличении доли нитрида наблю-
дались большие остаточные поры и очень низкая 
относительная плотность. Например, относительная 
плотность резко снижалась до 60 % при содержании 
нитрида ≥5 мас. %, предположительно, из-за вред-
ного действия повышенного газовыделения N2 при 
разложении нитрида титана. N-легирование, полу-
ченное из TiN, привело к уменьшению удельного 
электрического сопротивления всего на один поря-
док – до значения 9,0·106 Ом·см при содержании TiN, 
составляющем 1 мас. %. 

Таким образом, результаты по применению 
добавки TiN при изготовлении керамики на основе 
SiC зависят от метода изготовления этой керамики, 
состава смесей исходных порошков и количества 
добавки TiN. Положительные результаты по сущест-
венному снижению удельного электрического сопро-
тивления SiC и повышению механических свойств 
были получены при использовании методов горячего 
прессования и спекания без давления в атмосфере 
азота при температуре не выше 2000 °C из смесей 
высокодисперсных порошков SiC и TiN с размером 
частиц не более 1–2 мкм со спекающими добавками 
Al2O3 и Y2O3 при содержании порошка TiN от  1 
до 50 мас. %.

В приведенных выше работах для получения 
керамических композитов SiC–TiN использовался 
самый простой и распространенный ex situ подход, 
заключающийся в механическом смешивании гото-
вых порошков SiC и TiN, их уплотнении и спекании. 
Однако, во-первых, готовые высокодисперсные кера-
мические порошки дороги  – например, в промыш-
ленных масштабах высокодисперсные порошки TiN 
получают на сложном оборудовании энергоемкими 
методами плазмохимического синтеза и осаждения из 
газовой фазы восстановлением паров четыреххлорис
того титана аммиаком при t = 900÷1000 °С  [22; 23]. 
Во-вторых, исходные высокодисперсные порошки 
очень трудно смешать механически до состояния 
однородной смеси из-за склонности их частиц обра-
зовывать прочные агломераты, которые трудно разру-
шить при смешивании. В связи с этим для получения 
композитов SiC–TiN из высокодисперсных порош-
ков предпочтителен in situ подход, заключающийся 
в  химическом синтезе частиц порошковых компо-
нентов SiC и TiN в объеме композита из смеси исход-
ных, гораздо более дешевых реагентов при хорошем 
перемешивании синтезированных частиц  [24–26]. 
Ради справедливости необходимо отметить, что пока 

in situ методы используются для изготовления компо-
зиционных высокодисперсных порошков в  лабора-
торных условиях и не применяются в промышленном 
производстве, где по-прежнему производят только 
монофазные керамические порошки, а композитные 
керамические порошки получают традиционным 
ex situ подходом смешивания и измельчения состав-
ляющих их монофазных порошков  [25; 26]. Тем не 
менее in situ химические методы синтеза композит-
ных высокодисперсных порошков являются передо-
выми и требуют дальнейшего расширения и индуст
риализации. Когда эта цель будет достигнута, 
высококачественные композитные высокодисперс-
ные порошки станут коммерчески доступными, что, 
как ожидается, положительно скажется на эксплуата
ционных характеристиках производимой композит-
ной керамики [25; 26].

Среди in situ методов химического синтеза высо-
кодисперсных керамических порошков и их компози-
ций выделяется своей простотой и энергоэффектив-
ностью метод самораспространяющегося высокотем-
пературного синтеза (СВС), основанный на горении 
смесей недорогих исходных реагентов  [27–29]. 
В  работе [29] представлены полученные ранее при 
участии авторов настоящей статьи результаты иссле-
дования применения такой разновидности СВС, как 
азидный СВС, в системах Si–Ti–C–NaN3–галоидная 
соль с использованием порошков кремния (Si), 
титана (Ti), технического углерода (C), азида 
натрия (NaN3 ) как азотирующего реагента и галоид-
ных солей (NH4)2TiF6 , Na2SiF6 и (NH4)2SiF6 в качестве 
активирующей газифицирующейся добавки. Для 
получения композиций высокодисперсных порош-
ков TiN–SiC с 5 мольными соотношениями целевых 
фаз TiN:SiC = 4:1, 2:1, 1:1, 1:2 и 1:4 были составлены 
соответствующие стехиометрические уравнения 
вида

2Si + Ti + 6NaN3 + (NH4 )2TiF6 + 2C =

= 2TiN + 2SiC + 6NaF + 4H2 + 9N2 .

Из 15 стехиометрических уравнений здесь для 
краткости показано только одно уравнение с исполь-
зованием галоидной соли (NH4 )2TiF6 для мольного 
соотношения целевых фаз TiN:SiC = 1:1. Смеси 
исходных реагентов (шихты), соответствующие 
этим 15 стехиометрическим уравнениям, сжигались 
в насыпном виде в реакторе азидного СВС с давле-
нием газообразного азота в нем 4 МПа. Охлажденный 
продукт горения извлекался из реактора, разрушался 
до сыпучего порошкообразного состояния в фар-
форовой ступке и отмывался водой от побочного 
продукта  – фторида натрия (NaF). В большинстве 
случаев продукт горения представлял собой высоко
дисперсный порошок сложного состава в виде смеси 
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субмикронных (0,1–1,0 мкм) частиц равноосной 
формы и волокон. Фазовый состав промытых про-
дуктов горения представлен в табл. 1 в сравнении 
с теоретическим составом композиций целевых фаз 
TiN–SiC при разных мольных соотношениях этих фаз 
согласно этим 15 стехиометрическим уравнениям.

Как видно из табл. 1, фазовые составы синтезиро-
ванных композиций существенно отличались от рас-
четных теоретических составов композиций TiN–SiC 
значительно меньшей долей карбида кремния или его 
отсутствием совсем (от 0 до 49,4 мас. % SiC вместо 
13,9–72,1 мас. % согласно стехиометрическим урав-
нениям), а также наличием большого количества 
примеси побочной фазы нитрида кремния (от  12,3 
до  54,2 мас. %) модификаций α и β, отсутствую-
щих в теоретическом составе композиций TiN–SiC. 
Особенно мало образовывалось SiC или не обра-
зовывалось вовсе при использовании галоидной 
соли (NH4 )2TiF6 . Следует также отметить наличие 
в полученном продукте азидного СВС сравнительно 
небольшого количества примесей свободных крем-
ния и углерода (не более 1,4 мас. %) или полное 
отсутствие этих примесей.

Как также показано в работе [29], при применении 
традиционного подхода азидного СВС с использова-

нием активирующих добавок газифицирующихся 
галоидных солей (NH4 )2SiF6 , AlF3 и NH4F для получе-
ния другой композиции высокодисперсных порошков 
AlN–SiC возникают аналогичные проблемы по несо-
ответствию экспериментального состава продуктов 
азидного СВС теоретическому расчетному составу 
согласно стехиометрическим уравнениям для моль-
ных соотношений целевых фаз AlN:SiC = 4:1, 2:1, 
1:1, 1:2 и 1:4. Содержание экспериментально полу-
ченной целевой фазы SiC было в  среднем в  2 раза 
меньше теоретического значения, и в значительных 
количествах присутствовала нежелательная побоч-
ная фаза нитрида кремния Si3N4 . Эти проблемы 
были решены недавно в нашей работе  [30] за счет 
применения в азидном СВС композиции порошков 
AlN–SiC в качестве активирующей карбидизирую-
щей добавки порошкового политетрафторэтилена 
(ПТФЭ) (C2F4)n вместо указанных выше добавок 
галоидных солей. Частичная замена 0,1 мол. угле-
рода на 0,05 мол. ПТФЭ в составе карбидизирующей 
смеси 0,9C + 0,05C2F4 с использованием азида натрия 
в роли активирующей азотирующей добавки в коли
честве, необходимом для нейтрализации фтора, выде-
ляющегося при полном разложении ПТФЭ, привела 
к тому, что при сохранении высокой дисперсности 

Таблица 1. Теоретический и экспериментальный фазовые составы  
промытых твердых продуктов азидного СВС композиции TiN–SiC [29]

Table 1. Theoretical and experimental phase composition  
of washed solid products of azide SHS of the TiN–SiC composition [29] 

TiN:SiC
(моль)

Содержание, мас. %
Теория Эксперимент

TiN SiC TiN SiC α-Si3N4 β-Si3N4 Si C
Галоидная соль (NH4)2TiF6

4:1 86,1 13,9 87,7 – 5,6 6,7 – –
2:1 75,6 24,4 80,0 – 14,0 6,0 – –
1:1 60,7 39,3 45,8 – 49,8 4,4 – –
1:2 43,6 56,4 41,2 6,4 43,9 7,6 0,9 –
1:4 27,9 72,1 28,8 19,9 42,5 7,4 1,4 –

Галоидная соль (NH4)2SiF6

4:1 86,1 13,9 61,0 4,0 27,0 7,0 1,0 –
2:1 75,6 24,4 71,0 – 18,0 9,0 1,2 0,8
1:1 60,7 39,3 54,7 16,0 17,4 11,9 – –
1:2 43,6 56,4 40,0 31,0 19,0 9,0 1,0 –
1:4 27,9 72,1 24,2 49,4 21,1 5,0 0,3 –

Галоидная соль Na2SiF6

4:1 86,1 13,9 76,0 – 19,0 5,0 – –
2:1 75,6 24,4 64,0 10,0 17,0 9,0 – –
1:1 60,7 39,3 54,0 20,0 15,0 11,0 – –
1:2 43,6 56,4 42,0 34,0 16,0 8,0 – –
1:4 27,9 72,1 23,0 49,0 21,0 6,0 1,0 –
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синтезированных композиций порошков AlN–SiC их 
фазовый состав, особенно при использовании прес-
сованных шихт, стал значительно ближе к задавае-
мому теоретическому составу, существенно выросло 
содержание фазы SiC, исчезли нежелательные побоч-
ные фазы нитрида кремния.

Аналогичный подход с частичной заменой 
0,3 мол. углерода на 0,15 мол. ПТФЭ в составе кар-
бидизирующей смеси 0,7C + 0,15C2F4 был применен 
в другой нашей недавно опубликованной работе [31] 
для получения методом азидного СВС высокодис-
персных композиций порошков Si3N4–SiC с фазовым 
составом, близким к задаваемому теоретическому 
составу. 

С учетом этих результатов, в настоящей работе 
с целью приближения состава синтезированной 
высокодисперсной смеси порошков TiN–SiC к тео-
ретическому составу за счет увеличения содержания 
фазы карбида кремния и удаления нежелательной 
побочной фазы нитрида кремния аналогично вместо 
добавок галоидных солей был использован прием 
по частичной замене углерода на ПТФЭ в составе 
исходной смеси реагентов азидного СВС и про-
ведено исследование продуктов горения системы 
Si–Ti–NaN3–C–C2F4 . 

Методика исследованийМетодика исследований
Для исследования использовались следую-

щие исходные реагенты (здесь и далее – мас. %): 
порошок кремния марки Кр00 (содержание основ-
ного вещества ≥99,9 %, средний размер частиц 
d = 40 мкм); порошок титана марки ПТОМ-1 (98,0 %, 
d = 30 мкм); порошок азида натрия классификации 
«Ч» (≥98,71 %, d = 100 мкм), политетрафторэтилен 
марки ПН-40 (≥99,0 %, d = 40 мкм), технический 
углерод (сажа) марки П701 (≥88,0 %, d = 70 нм в виде 
агломератов до 1 мкм).

Как и в работах [30; 31], в соответствии с резуль-
татами работ  [32; 33], для получения большого 
содержания SiC в синтезируемых здесь композитах 
TiN–SiC технический углерод частично замещался 
добавкой ПТФЭ в количестве 5, 10 и 15 %, что при-
водило к использованию карбидизирующих смесей 
технического углерода с ПТФЭ следующего состава, 
эквивалентных 1 молю карбидизирующего углерода:

		      0,9C + 0,05C2F4 ,	 (A)

		       0,8C + 0,1C2F4 ,	 (B)

		      0,7C + 0,15C2F4 .	 (C)

Азид натрия NaN3 добавлялся в шихту в коли
честве, необходимом для нейтрализации фтора, выде-
ляющегося при полном разложении ПТФЭ, и свя-

зывания фтора в водорастворимое соединение NaF, 
легко удаляемое из продукта азидного СВС водной 
промывкой. В результате стехиометрические урав-
нения азидного СВС смесей целевых фаз TiN–SiC 
для их 5 мольных соотношений (TiN:SiC = 4:1; 2:1; 
1:1; 1:2; 1:4) с применением смесей (A)–(C) с ПТФЭ 
при сжигании в газообразном азоте получали сле
дующий вид:

для карбидизирующей смеси (A):

4Ti + Si + 0,9C + 0,05C2F4 + 0,2NaN3 +
	    + 1,7N2 = 4TiN + SiC + 0,2NaF,	 (1)

2Ti + Si + 0,9C + 0,05C2F4 + 0,2NaN3 +
	     + 0,7N2 = 2TiN + SiC + 0,2NaF,	 (2)

Ti + Si + 0,9C + 0,05C2F4 + 0,2NaN3 +
	      + 0,2N2 = TiN + SiC +0,2NaF,	 (3)

Ti + 2Si + 1,8C + 0,1C2F4 + 0,4NaN3 =
	     = TiN + 2SiC + 0,4NaF + 0,1N2 ,	 (4)

Ti + 4Si + 3,6C + 0,2C2F4 + 0,8NaN3 =
	     = TiN + 4SiC + 0,8NaF + 0,7N2 ;	 (5)

для карбидизирующей смеси (B):

4Ti + Si + 0,8C + 0,1C2F4 + 0,4NaN3 +
	     + 1,4N2 = 4TiN + SiC + 0,4NaF,	 (6)

2Ti + Si + 0,8C + 0,1C2F4 + 0,4NaN3 +
	     + 0,4N2 = 2TiN + SiC + 0,4NaF,	 (7)

Ti + Si + 0,8C + 0,1C2F4 + 0,4NaN3 =
	     = TiN + SiC + 0,4NaF + 0,1N2 ,	 (8)

Ti + 2Si + 1,6C + 0,2C2F4 + 0,8NaN3 =
	    = TiN + 2SiC + 0,8NaF + 0,7N2 ,	 (9)

Ti + 4Si + 3,2C + 0,4C2F4 + 1,6NaN3 =
	    = TiN + 4SiC + 1,6NaF + 1,9N2 ;	 (10)

для карбидизирующей смеси (C):

4Ti + Si + 0,7C + 0,15C2F4 + 0,6NaN3 +
	    + 1,1N2 = 4TiN + SiC + 0,6NaF,	 (11)

2Ti + Si + 0,7C + 0,15C2F4 + 0,6NaN3 +
	    + 0,1N2 = 2TiN + SiC + 0,6NaF,	 (12)

Ti + Si + 0,7C + 0,15C2F4 + 0,6NaN3 =
	       = TiN + SiC + 0,6NaF + 0,4N2 ,	 (13)
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Ti + 2Si + 1,4C + 0,3C2F4 + 1,2NaN3 =
	      = TiN + 2SiC + 1,2NaF + 1,3N2 ,	 (14)

Ti + 4Si + 2,8C + 0,6C2F4 + 2,4NaN3 =
	      = TiN + 4SiC + 2,4NaF + 3,1N2 .	 (15)

Смеси исходных реагентов уравнений (1)–(15) 
с  массой от  23 до  37 г (в среднем 30 г) сжигали 
в реакторе азидного СВС объемом 4,5 л с начальным 
давлением газообразного азота в нем P0 = 3 МПа 
как в  насыпном виде в кальковом стаканчике диа-
метром 30 мм и высотой 45 мм, так и в виде прес-
сованных давлением 7 МПа брикетов диаметром 
30 мм и высотой в среднем 22 мм. (Давление газо-
образного азота 3 МПа и давление прессования 
7 МПа брикетов шихты диаметром 30 мм выбраны 
в соответствии с результатами работы  [33], в кото-
рой было показано, что в  этих условиях частичная 
замена углерода на ПТФЭ приводит к полному про-
теканию реакции карбидизации кремния и образова-
нию частиц SiC со средним размером около 200 нм). 
Горение инициировали электрической вольфрамо-
вой спиралью. Максимальное давление газа (Pmax ) 
в реакторе во время горения фиксировали по мано-
метру. Охлажденный продукт горения извлекали из 
реактора, разрушали до сыпучего порошкообразного 
состояния в фарфоровой ступке и отмывали водой 
от побочного продукта  – фторида натрия (NaF). 
Высушенный отмытый продукт горения взвеши-
вали и по разнице между массой шихты (m0 ) и мас-
сой отмытого продукта (mк ) определяли потерю 
массы  (∆m, %), которую трактовали как разброс 
части твердых продуктов синтеза за пределы объема 
шихты газами, интенсивно выделяющимися при 
горении. (Эта оценка разброса продуктов является 
приближенной, так как не учитывает образование 
NaF в продуктах, а также потребление или выделе-
ние газообразного азота в реакторе согласно уравне-
ниям (1)–(15). Такая оценка использовалась в наших 
предыдущих работах [30; 31], поэтому сохраним ее 
и  здесь для возможности сравнения результатов по 
разбросу продуктов. Обсуждение правомерности 
применения этой оценки продолжим ниже в следую-
щих разделах настоящей статьи).

Фазовый состав синтезированных продуктов 
определяли на порошковом рентгеновском диф-
рактометре ARL X'TRA (Thermo Fisher Scientific, 
Швейцария), оснащенном рентгеновской трубкой 
с медным анодом. Расшифровку дифрактограмм 
и количественную оценку фазового состава методом 
Ритвельда выполняли в программе «HighScore Plus» 
с использованием базы кристаллографических дан-
ных COD-2024. Исследование морфологии и размера 
частиц синтезированных композиций проводили на 

сканирующем электронном микроскопе JSM-6390A 
(Jeol, Япония).

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Результаты экспериментального определения 

максимального давления в реакторе (Pmax ) и потери 
массы (∆m) исходных насыпных и прессованных 
порошковых смесей (шихт) реакций (1)–(15), а также 
фазовых составов промытых твердых продуктов 
реакций представлены в табл. 2 как средние значения 
из трех экспериментов для каждой шихты.

Из сравнения результатов экспериментального 
определения фазовых составов промытых твер-
дых продуктов реакций азидного СВС композиций 
TiN–SiC в табл. 1  и  2 видно существенное разли-
чие этих данных. В табл. 2 показано, что частичное 
замещение технического углерода добавкой ПТФЭ 
приводит к синтезу значительного большего количе-
ства карбида кремния SiC (от 13 до 72 %), чем в слу-
чае использования галоидных солей (в  табл. 1 от  0 
до 49,4 % SiC). Если в табл. 1 видны случаи полного 
отсутствия SiC в продуктах синтеза (0 %), то в табл. 2 
таких случаев нет. При этом особенно важно то, что 
в табл. 2 экспериментальное количество карбида 
кремния (от 13 до 72 %) очень близко к расчетному 
теоретическому содержанию (от  13,9 до  72,1 %). 
Такое же существенное отличие и  в  содержании 
побочной фазы нитрида кремния Si3N4 модификаций 
α и β. Если суммарное количество этих модификаций 
Si3N4 в табл. 1 может быть очень большим (от  12,3 
до 54,2 %), то в табл. 2 оно значительно меньше (от 0 
до 18 %), а в некоторых случаях отсутствует совсем 
(0 %), что соответствует расчетам по стехиометри-
ческим уравнениям. В табл. 2 видно, что примесь 
углерода свободного (C) полностью отсутствует, 
а  примесь свободного кремния (Si) в большинстве 
случаев или отсутствует, или составляет доли про-
цента, и только в 4 случаях из 30 содержание Si 
находится в пределах от  1 до  3,3 %. Подводя итоги 
сравнения данных табл. 1 и 2, можно утверждать, что 
результаты табл. 2 по экспериментальному содержа-
нию целевых фаз TiN и SiC в продуктах синтеза азид-
ного СВС с применением ПТФЭ значительно лучше 
соответствуют результатам теоретических расчетов 
по исходным стехиометрическим уравнениям, чем 
результаты табл. 1 для традиционного азидного СВС 
с применением галоидных солей (NH4 )2TiF6 , Na2SiF6 
и (NH4)2SiF6 [29].

Но при этом в табл. 2 видны очень большие зна-
чения потери массы (разброса продуктов горения), 
особенно в случае применения насыпных щихт 
(от 42,0 до 88,7 %), и заметно меньшие их величины 
для прессованных шихт (от 17,7 до 77,5 %), в то время 
как при традиционном азидном СВС эти показатели 
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Таблица 2. Параметры горения шихт реакций (1)–(15) и теоретический  
и экспериментальный фазовые составы промытых твердых продуктов реакций  

для насыпных и прессованных шихт
Table 2. Combustion parameters of charge mixtures for reactions (1)–(15)  

and theoretical and experimental phase compositions of washed solid products  
for bulk and pressed charges

Уравнение
реакции

TiN:SiC
(моль)

Pmax , 
МПа

∆m, 
%

Содержание фаз в продуктах реакций, мас. %
Теория Эксперимент

TiN SiC TiN SiC α-Si3N4 β-Si3N4 Si Другое
Насыпные шихты

Карбидизирующая смесь (A) 
(1) 4:1 5,33 73,5 86,1 13,9 71,3 13,0 – – – 15,7 Ti2N
(2) 2:1 5,49 77,1 75,6 24,4 74,1 23,3 – – 0,4 2,2 Ti
(3) 1:1 5,18 63,5 60,7 39,3 59,4 37,3 – – 3,3 –
(4) 1:2 4,60 83,5 43,6 56,4 28,0 55,0 10,0 6,0 1,0 –
(5) 1:4 4,44 78,1 27,9 72,1 29,0 51,0 13,0 5,0 2,0 –

Карбидизирующая смесь (B)
(6) 4:1 5,71 57,0 86,1 13,9 86,5 13,5 – – – –
(7) 2:1 5,75 57,6 75,6 24,4 75,0 22,0 – – 3,0 –
(8) 1:1 5,62 81,9 60,7 39,3 59,5 33,3 – 6,3 0,9 –
(9) 1:2 5,25 85,4 43,6 56,4 38,9 53,3 2,3 5,0 0,5 –
(10) 1:4 5,49 87,6 27,9 72,1 17,0 72,0 4,8 6,0 0,2 –

Карбидизирующая смесь (C)
(11) 4:1 5,04 42,0 86,1 13,9 81,7 15,2 3,1 – – –
(12) 2:1 5,87 69,5 75,6 24,4 75,8 22,1 2,1 – – –
(13) 1:1 5,87 88,7 60,7 39,3 57,3 34,0 5,0 3,3 0,4 –
(14) 1:2 5,98 69,5 43,6 56,4 37,2 55,7 4,0 3,1 – –
(15) 1:4 4,91 78,2 27,9 72,1 25,0 69,0 4,0 2,0 – –

Прессованные шихты
Карбидизирующая смесь (A)

(1) 4:1 5,30 38,3 86,1 13,9 88,7 11,3 – – – –
(2) 2:1 5,15 36,3 75,6 24,4 72,3 17,3 10,1 – 0,3 –
(3) 1:1 4,76 17,7 60,7 39,3 60,4 30,0 9,6 – – –
(4) 1:2 4,45 39,2 43,6 56,4 23,0 65,0 10,0 2,0 – –
(5) 1:4 4,58 58,6 27,9 72,1 25,0 61,5 11,0 2,5 – –

Карбидизирующая смесь (B) 
(6) 4:1 4,58 49,7 86,1 13,9 84,5 15,5 – – – –
(7) 2:1 5,67 48,1 75,6 24,4 72,7 27,0 – – 0,3 –
(8) 1:1 5,45 32,9 60,7 39,3 60,4 33,1 6,0 – 0,5 –
(9) 1:2 5,23 49,3 43,6 56,4 40,0 53,0 4,0 3,0 – –
(10) 1:4 5,47 74,2 27,9 72,1 21,9 67,6 6,5 4,0 – –

Карбидизирующая смесь (C) 
(11) 4:1 5,21 29,5 86,1 13,9 83,0 14,0 3,0 – – –
(12) 2:1 5,54 32,6 75,6 24,4 73,4 22,5 4,3 – – –
(13) 1:1 5,67 35,5 60,7 39,3 56,7 34,0 7,3 – 0,2 –
(14) 1:2 5,75 45,5 43,6 56,4 39,8 55,5 5,3 – – –
(15) 1:4 5,74 77,5 27,9 72,1 26,2 69,9 3,6 – – –
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были намного меньше, например от 4,2 до 10,4 % при 
синтезе композиций Si3N4–SiC из насыпных шихт с 
галоидной солью NH4F  [34]. Величины разброса 
продуктов в табл. 2 для TiN–SiC также значительно 
больше аналогичных величин при синтезе компо-
зиций AlN–SiC с применением карбидизирующей 
смеси (А) с ПТФЭ: от  0,2 до  38,9 % для насыпных 
шихт и от 0,1 до 26,3 % для прессованных шихт [30]. 
В то же время разброс продуктов в табл. 2 для смеси 
(С) близок к разбросу продуктов при синтезе компо-
зиций Si3N4–SiC с использованием смеси (С) как из 
насыпных шихт (57,0–81,4 %), так и из прессованных 
шихт (12,6–80,4 %) [31].

Посмотрим теперь, как влияет учет образования 
NaF в продуктах, а также потребление или выделе-
ние газообразного азота в реакторе на оценку раз-
броса массы продуктов горения. Сначала рассмотрим 
пример реакции (1) с потреблением газообразного 
азота и использованием насыпной шихты с боль-
шим значением разброса 73,5 % в табл. 2. Для этой 
реакции масса шихты m0 = 37,23 г, масса промытого 
продукта mк = 9,83 г. В правой части уравнения (1) 
содержание 0,2NaF составляет 2,92 %, или 0,29 г 
от массы 4TiN + SiC, равной 9,83 г. Таким образом, 
масса непромытого продукта равна 10,12 г, в связи 
с чем с  учетом массы NaF разброс массы продукта 
уменьшается с  73,5 до  72,8 %. Учет потребления 
газа азота проводим по левой части уравнения (1), 
в которой содержание газа 1,7N2 составляет 19,13 %, 
или 7,12 г от массы шихты 37,23 г. С учетом содер-
жания потребляемого газа масса исходных реагентов 
в левой части уравнения (1) возрастает до  44,35 г, 
в  связи с  чем оценка разброса массы непромытого 
продукта, т.е. и с учетом массы NaF, увеличивается 
с 72,8 до 77,2 %. Таким образом, учет массы образо-
вавшегося NaF в продукте, а также массы потребляе
мого газа азота в реакторе изменяет приблизитель-
ную оценку разброса массы продукта 73,5 % на 
более точные оценки 72,8 %, а затем на 77,2 % соот-
ветственно, т.е. несущественно при больших значе-
ниях разброса продукта. 

В случае среднего значения разброса продуктов 
в табл. 2 с приблизительной оценкой 29,5 % для реак-
ции (11) с прессованной шихтой аналогичные расчеты 
показывают, что учет образования NaF в продукте, 
а также массы потребляемого газа азота дает более 
точные оценки разброса продукта в  23,3 и  30,8 % 
соответственно. Здесь учет только образования NaF 
дает оценку 23,3 %, заметно меньшую приблизитель-
ной оценки 29,5 %, но при полном учете (NaF и N2 ) 
оценка разброса 30,8 % несущественно отличается от 
используемой приблизительной оценки 29,5 %.

В случае минимального значения разброса про-
дуктов с приблизительной оценкой 17,7 % для реак-
ции (3) с прессованной шихтой учет только образо-

вания NaF дает также заметно меньшую оценку раз-
броса 10,9 %, но при полном учете (NaF и N2 ) оценка 
разброса в 15,5 % также несущественно отличается 
от используемой приблизительной оценки 17,7 %. 

Таким образом, в случаях реакций с потребле-
нием газообразного азота приблизительные оценки 
разброса твердых продуктов реакций близки к более 
точным оценкам разброса с полным учетом образо-
вания не только NaF, но и потребления N2 , который 
увеличивает массу исходных реагентов. В случаях 
же реакций с выделением газообразного азота, когда 
он находится в правой части уравнений реакций, 
в  продуктах реакций, нет необходимости его учи-
тывать при разбросе твердых продуктов реакций, 
так как газообразный азот к ним не относится. Здесь 
более точная оценка разброса включает учет только 
образования NaF, масса которого обычно мала по 
сравнению с массой остальных твердых продуктов 
реакций и может уменьшить величину оценки раз-
броса продуктов примерно на 10 %. Например, в слу-
чае реакции (8) из табл. 2 для прессованной шихты 
приблизительная оценка среднего разброса равна 
32,9 %, а с учетом образования NaF оценка разброса 
становится равной 21,9 %, т.е. относительная раз-
ница оценок значительна (33,4 %) и показывает, как 
существенно может уменьшить показатель потерь 
твердых продуктов синтеза учет образования NaF 
при небольших разбросах. В случае же реакции (15) 
для прессованной шихты с очень большим разбросом 
с приблизительной оценкой 77,5 %, учет образования 
NaF снижает оценку разброса до величины 67,3 %, 
при которой относительная разница оценок разброса 
несущественна (13,2 %).

Теперь необходимо из 30 вариантов в табл. 2 
выбрать конкретные варианты шихт для разных 
мольных соотношений целевых фаз TiN:SiC, которые 
лучше всего по экспериментальному содержанию 
фаз в продуктах синтеза соответствуют результатам 
теоретических расчетов по исходным стехиометри-
ческим уравнениям и в то же время приводят к наи-
меньшим потерям вследствие разброса при горении, 
чтобы рекомендовать эти варианты для продолжения 
исследований и определения возможности практи-
ческого применения для получения коммерчески 
доступных композитных высокодисперсных порош-
ков TiN–SiC методом азидного СВС с использова-
нием ПТФЭ. В основу такого выбора положим срав-
нение эффективности применения насыпных и прес-
сованных шихт с различными карбидизирующими 
смесями (А, В, С) по меньшим величинам показателя 
потери массы твердых продуктов синтеза (∆m, %) 
и  суммарного содержания всех примесей в  этих 
продуктах (примеси, %). Из данных табл. 2 для всех 
вариантов вычислим, что средние значения этих 
показателей для насыпных и прессованных шихт 
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Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы промытых продуктов горения прессованных шихт из уравнений реакций (11)–(15)
а – (11), б – (12), в – (13), г – (14), д – (15)

Fig. 1. XRD patterns of the washed combustion products of pressed charges from reaction equations (11)–(15)
а – (11), б – (12), в – (13), г – (14), д – (15)
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составляют соответственно: ∆m = 72,9 и 44,3 %, при-
меси = 7,64 и 6,22 %. Таким образом, в целом приме-
нение насыпных шихт приводит к значительно боль-
шим потерям продуктов, и эти продукты более загряз-
нены примесями, чем в случае прессованных шихт. 
В связи с этим дальнейший поиск лучших вариантов 
проводим среди прессованных шихт с использован-
ными карбидизирующими смесями. По результатам 
применения этих смесей (А, В и С) в табл. 2 вычис
лим средние значения показателей соответственно: 
∆m = 38,0; 50,8 и 44,1 %, примеси = 9,1; 4,9 и 4,7 %. 
Смесь (А) дает наименьшие потери (38,0 %), но наи-
большее загрязнение примесями (9,1 %). У смеси (С) 
несколько больший показатель потерь (44,1 %), но 
значительно меньшее (почти в 2 раза) содержание 
примесей (4,7 %), поэтому отдаем преимущество 
смеси (С). По сравнению со смесью (С) у смеси (В) 
немного больше примесей (4,9 %) и заметно больше 
потери продуктов (50,8 %). В связи с этим самой 
эффективной по результатам использования прес-
сованных шихт следует признать смесь (С). В итоге 
такого формализованного рассмотрения лучшими 
вариантами на основе компромисса между потерями 
продуктов и примесями в них для получения компо-
зиций порошков TiN–SiC всех 5 мольных соотноше-
ний фаз следует назвать варианты для прессованных 
шихт с применением карбидизирующей смеси (С) 
по 5 уравнениям (11)–(15). Действительно, боль

шинство из этих вариантов имеют одни из самых 
низких показателей потерь массы продуктов: 29,5; 
32,6; 35,5 и 45,5 % для уравнений (11)–(14) соответ-
ственно и содержания примесей: 3,0; 4,3; 5,3 и 3,6 % 
для уравнений (11), (12), (14) и (15). Но обоснованные 
вопросы возникают по наибольшему содержанию 
примесей (7,3 %) в продуктах реакции (13) и очень 
большой потере продуктов (77,5 %) реакции  (15). 
Обсудим эти вопросы в заключении статьи. 

Рентгеновские дифрактограммы промытых про-
дуктов горения для выбранных лучших вариантов 
синтеза композиций порошков TiN–SiC представ-
лены на рис. 1. 

На рентгеновских дифрактограммах рис. 1 видны 
сильные рефлексы целевых фаз TiN и SiC, а также 
слабые рефлексы примесей свободного Si и побоч-
ных фаз α-Si3N4 и β-Si3N4 . Рефлексы этих примесей 
могут и отсутствовать. Из рис. 1 и данных табл. 2 
следует, что нитрид кремния образуется преиму
щественно в виде модификации α-Si3N4 . 

Морфология композиций порошков TiN–SiC для 
выбранных лучших вариантов синтеза представлена 
на рис. 2. 

Из рис. 2 видно, что во всех вариантах синтези-
рованные продукты представляют собой высоко-
дисперсные порошки, состоящие из равноосных 
частиц с размером менее 1–2 мкм, объединенных 
в агломераты. 

Рис. 2. Морфология промытых продуктов горения прессованных шихт из уравнений реакций (11)–(15)
а – (11), б – (12), в – (13), г – (14), д – (15)

Fig. 2. SEM images of the washed combustion products of pressed charges from reaction equations (11)–(15)
а – (11), б – (12), в – (13), г – (14), д – (15)

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(5):36–50 
Uvarova I.A., Amosov A.P., and etc. Application of polytetrafluoroethylene in azide self-propagating ...



48

ЗаключениеЗаключение
В настоящей работе показано, что примене-

ние политетрафторэтилена (ПТФЭ) в азидном 
СВС вместо галоидных солей (NH4 )2TiF6 , Na2SiF6 
и (NH4 )2SiF6 в качестве активирующей и карбидизи-
рующей добавки с частичной заменой технического 
углерода (от 5 до 15 %) существенно увеличило долю 
карбида кремния в синтезированной смеси высоко-
дисперсных порошков TiN–SiC, уменьшив при этом 
содержание примеси побочной фазы нитрида крем-
ния или устранив ее полностью. В целом, экспери-
ментальные результаты по содержанию целевых 
фаз TiN и SiC в  продуктах синтеза азидного СВС 
с применением ПТФЭ стали значительно лучше 
соответствовать результатам теоретических расче-
тов по исходным стехиометрическим уравнениям, 
чем экспериментальные результаты традиционного 
азидного СВС с  использованием указанных выше 
галоидных солей.

Однако применение ПТФЭ может приводить 
к существенным потерям массы твердых синтезиро-
ванных продуктов (до  88,7 %) вследствие разброса 
части продуктов газами, интенсивно выделяющи-
мися при горении. Потери в случае использования 
насыпных шихт (в среднем 72,9 %) значительно пре-
вышают потери при использовании прессованных 
шихт (в среднем 44,3 %). При этом в случае насып-
ных шихт продукты синтеза также больше загряз-
нены примесями (в среднем 7,64 %), чем в случае 
прессованных шихт (в среднем 6,22 %). Наилучшее 
сочетание минимальных значений потерь и приме-
сей достигнуто при замене 15 % технического угле-
рода на ПТФЭ в прессованных шихтах в 5 вариантах 
синтеза композиций высокодисперсных порошков 
с  мольными соотношениями фаз TiN:SiC = 4:1, 2:1, 
1:1, 1:2 и 1:4 при следующих значениях потерь и при-
месей соответственно: 29,5; 32,6; 35,5; 45,5 и 77,5 %, 
и 3,0; 4,3; 5,3; 7,3 и 3,6 %. Эти лучшие варианты 
можно рекомендовать для продолжения исследова-
ний и определения возможности их практического 
применения для получения коммерчески доступных 
композитных высокодисперсных порошков TiN–SiC 
методом азидного СВС с использованием ПТФЭ.

Такое продолжение исследований целесообразно 
проводить не в маленьком лабораторном реакторе 
объемом 4,5 л и загрузкой шихты до 50 г, а в боль-
ших опытно-промышленных реакторах СВС-20 
и СВС-30 с объемом 20 и 30 л соответственно и мас-
сой шихты до нескольких кг [27; 35]. При этом уве-
личение массы шихты будет приводить к ее более 
длительному и высокому саморазогреву при СВС за 
счет снижения удельных теплопотерь с поверхно-
сти по сравнению с малыми навесками до  50 г, что 
будет способствовать полноте протекания реакций 

образования TiN и SiC и уменьшению суммарного 
содержания примесей Si и Si3N4 значительно ниже 
7,3 %. Для уменьшения потерь целевых порошковых 
продуктов вследствие разброса при интенсивном 
газовыделении при горении, достигающих в  одном 
из рекомендованных вариантов 77,5 %, шихту для 
сжигания в опытно-промышленных реакторах необ-
ходимо размещать в фильтрующих сборках, пред-
ставляющих собой полые цилиндрические каркасы 
из металлической сетки или тонкого стального 
листа с большим числом просверленных отверстий 
и с внутренними газопроницаемыми оболочками из 
углеткани или стеклоткани [35]. Кроме того, можно 
уменьшать разброс продуктов также за счет повы-
шения начального давления газа азота в реакторе. 
Например, в  нашей работе  [31] по азидному СВС 
композиции Si3N4 :SiC = 1:4 из прессованной шихты 
с ПТФЭ увеличение начального давления азота 
в  реакторе с  3 до  4 МПа привело к существенному 
снижению (почти в 2 раза) разброса продукта c 80,4 
до  41,9 % при близком фазовом составе промытого 
продукта горения. При использовании указанных 
приемов потери от разброса в других рекомендован-
ных вариантах могут стать значительно меньше 30 %.
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Аннотация. Представлены результаты исследования структуры и физико-механических свойств дисперсно-упрочненных 

композиционных материалов на основе алюминия с различным содержанием упрочняющей фазы ZrC, полученных 
методом порошковой металлургии. Согласно картам распределения химических элементов наполнителя и значениям 
твердости, частицы карбида циркония распределены в матрице равномерно. Изучено влияние времени перемешивания 
(от 1 до 2 ч) и усилия прессования (от 636 до 1910 МПа) на плотность, пористость и свойства образцов. С повышением 
количества частиц карбида циркония механические свойства композита улучшаются. Отмечена корреляция плотности, 
пористости, твердости и прочности композитов. Показано, что увеличение времени спекания практически не оказало 
влияния на плотность и пористость образцов. После спекания твердость образцов уменьшается вследствие отжига. 
Кроме того, скопления частиц ZrC на границах зерен могут ослабить химическую связь между алюминием и материалом 
наполнителя. В исследуемых композитах упрочнение происходит за счет следующих механизмов: передача активной 
нагрузки от матрицы к арматуре; усиления Орована; возникновение внутренних термических напряжений из-за разницы 
в коэффициентах теплового расширения между армирующими частицами и фазой матрицы. Эффективная передача 
нагрузки между пластичной матрицей и частицами жесткой керамической арматуры при испытаниях на сжатие проис-
ходит при наличии хорошего межфазного контакта между матрицей и арматурой. Взаимодействие между дислокациями 
и армирующими частицами увеличивает прочность композиционных материалов в соответствии с механизмом Орована. 
Благодаря наличию в матрице дисперсных частиц армирования, при взаимодействии дислокаций с армирующими части-
цами образуются дислокационные петли.  

Ключевые слова: спеченный дисперсно-упроченный композиционный материал, карбид циркония, плотность, пористость, 
структура, морфология, твердость, прочность, деформация
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Abstract. This study examines the structure and mechanical properties of aluminum-matrix composites (AMCs) with varying contents 

of the ZrC reinforcing phase, produced by powder metallurgy. Elemental mapping together with hardness measurements indicate 
a uniform distribution of ZrC particles in the matrix. The effects of mixing time (1–6 h), compaction pressure (636–1910 MPa), 
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ВведениеВведение
Современное машиностроение, в том числе гор-

ное, характеризуется использованием новых мате
риалов. Возрастающие требования легкого веса, 
высокой удельной прочности, хорошей жаропроч
ности и коррозионной стойкости стимулируют соот-
ветствующую деятельность по разработке новых спе
циальных высокотехнологичных материалов [1–4].

К передовой группе легких материалов, обладаю-
щих малой плотностью, относятся композиты с алю-
миниевой матрицей. Использование алюминия и его 
сплавов в качестве матричного материала постоянно 
расширяется, находя многочисленные применения во 
многих отраслях промышленности благодаря хоро-
шей прочности и пластичности, отличной теплопро-
водности и коррозионной стойкости  [5–7], а также 
приемлемой стоимости по сравнению с другими лег-
кими металлами, такими как Mg и Ti [4; 8]. 

Размер рынка композитов с металлической матри-
цей в 2023 г. оценивался в  224,82 млрд долл. США. 
Прогнозируется, что отрасль композитов с металли-
ческой матрицей вырастет с 239,21 млрд долл. США 
в  2024 г. до  369,29 млрд долл. США к  2032 г., де
монстрируя среднегодовой темп роста (CAGR) 
5,58 % в течение этого периода. Также ожидается, что 
возрастающий спрос на легкие материалы в машино
строительной, автомобильной и аэрокосмической 
отраслях промышленности будет положительно сти-
мулировать ключевые рыночные факторы, усиливая 
рост рынка1. 

Основным критическим ограничением использо-
вания алюминиевых сплавов является их низкая твер-
дость. Поэтому для повышения физико-механических 
свойств металлических материалов на основе алюми-
ния матрицу упрочняют различными наполнителями. 
Металломатричные композиты (ММК) изготавливают 
различными методами: литье с перемешиванием, 

литье под давлением, формование распылением, 
горячее прессование, динамическое прессование, 
ультразвуковая кавитация, физическое осаждение из 
паровой фазы, механическое легирование, инфильт
рация (пропитка) жидким металлом, порошковая 
металлургия (ПМ)  [1; 2; 9; 10]. Основная доля ком-
мерческих ММК производится по жидкофазным тех-
нологиям с перемешиванием, позволяющим получать 
детали различных размеров и конфигураций. Однако 
эти методы имеют следующие недостатки: низкая 
смачиваемость частиц наполнителя матричным рас-
плавом и трудность получения однородной структуры 
композита. При охлаждении расплава и прекраще-
нии перемешивания частицы наполнителя распре-
деляются в  объеме матрицы неравномерно, часто 
с образованием агломератов  [1; 11; 12]. В результате 
физико-механические свойства получаемого компо-
зиционного материала могут быть неоднородными. 

В отличие от жидкофазных способов, технологии 
ПМ позволяют получать равномерное распределение 
дисперсной фазы в объеме матрицы, как правило, 
исключают образование нежелательных фаз, а также 
обеспечивают прочную связь матричного металла 
с частицами наполнителя. 

Метод ПМ является энергетически эффективным, 
экономически выгодным и технологичным способом 
производства как простых, так и сложных деталей 
необходимых размеров. В последние годы методика 
ПМ доказала свою эффективность и конкурентоспо-
собность в сравнении с обычными процессами литья 
при производстве металломатричных композитов 
с  металлической матрицей, армированных керами-
ческими частицами. Композиты, синтезированные 
с  помощью порошковой металлургии, имеют более 
низкую плотность и более высокую пористость по 
сравнению с композитами, получаемыми литьем 
с перемешиванием. Однако частицы наполнителя 
при этом распределяются в металлической матрице 
равномерно, в  отличие от использования литья 
с перемешиванием.

Полученные различными методами композиты 
с  алюминиевой матрицей востребованы в машино

and sintering time (1–2 h) on density, porosity, and properties were investigated. With increasing ZrC content, the composite’s 
mechanical properties improve, and correlations among density, porosity, hardness, and strength are observed. An increase in 
sintering time has little effect on density and porosity; after sintering, hardness decreases due to annealing. Local agglomeration 
of ZrC at grain boundaries may weaken interfacial bonding between aluminum and the reinforcement. Strengthening arises from 
load transfer, Orowan strengthening, and thermally induced dislocations due to the coefficient-of-thermal-expansion mismatch 
between the particles and the matrix. Efficient load transfer during compression testing requires good particle–matrix interfacial 
contact; dislocation–particle interactions generate Orowan loops, contributing to the observed strengthening. 
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строении [13], судостроении [14], электротехнике [15], 
медицине  [16] аэрокосмической отрасли  [17], воен-
ной промышленности [18; 19], быту [20] и т.д. 

Для армирования используют оксиды, карбиды, 
нитриды, золу и угольный порошок  [1–3; 21; 22]. 
Выбор армирующих частиц основывается на области 
применения композитов. Наиболее часто используе-
мыми дисперсными материалами являются SiC, TiC, 
ZrC, TiB2 , B4C, Al2O3 и Si3N4 . Так, карбид циркония 
является одним из наиболее подходящих армирую-
щих материалов для применения в износостойких 
материалах, уплотнениях, подшипниках, тиглях 
атомной промышленности, электронных устройст-
вах. Он характеризуется высокой температурой плав-
ления, удельной прочностью, твердостью и коррози-
онной стойкостью [23]. Однако по влиянию добавки 
ZrC на физико-механические свойства алюмоматрич-
ных материалов имеется очень ограниченное коли
чество исследований [24]. 

Цель настоящей работы  – исследование струк-
туры и физико-механических свойств дисперсно-
упрочненных алюмоматричных композитов, армиро-
ванных частицами карбида циркония. 

Методика исследованийМетодика исследований
Объектом исследования являлись композиты на 

алюминиевой основе с различным содержанием 
упрочняющей твердой фазы ZrC. Для формирования 
матрицы композитов был выбран порошок алюми-
ния ПА-3 чистотой 99 % (ГОСТ 6058-73) со средним 
размером частиц 250–450 мкм. В качестве напол-
нителя использовали порошок карбида циркония 
(ГОСТ 28377-89) с размером частиц 40–100 мкм. 

Порошки алюминия и карбида циркония переме-
шивали в цилиндре из полистирола, вращающегося 
со скоростью 100 об/мин, при варьировании времени 
перемешивания от  1 до  6 ч. Для улучшения пере-
мешивания смеси направление вращения цилиндра 
каждые 15 мин изменяли на противоположное. 

Полученную однородную порошковую смесь 
прессовали при комнатной температуре на одноос-
ном гидравлическом прессе ПГР400 в пресс-форме 
из закаленной стали 40Х с внутренним диаметром 
10,2 мм. В качестве смазки стенок пресс-формы 
использовали индустриальное масло. Уплотненные 
образцы спекали при температуре 640 °С в течение 
от 1 до 2 ч под защитным слоем угольного порошка. 
После спекания заготовки охлаждали в отключенной 
печи до комнатной температуры.

Фотографии микроструктуры алюмоматричного 
композиционного материала и карты распределения 
химических элементов получали на электронном ска-
нирующем микроскопе «Vega LMS» (Tescan, Чехия) 
с приставкой для энергодисперсионного анализа 

«Xplore30» (Oxford Instruments, Великобритания). 
Структуру синтезированных материалов также 
изучали с помощью исследовательского микроскопа 
«Olympus BX61» (Olympus Corp., Япония). 

Для определения фактической плотности образцы 
полученных композитов взвешивали на электронных 
аналитических весах AND GR-300 (A&D Company 
Ltd., Япония) с последующим определением объема 
геометрическим способом посредством измерений 
микрометром. Испытание твердости по Виккерсу 
проводили на поверхности образцов с помощью 
твердомера ИТВ-30-АМ (ООО «Метротест», г. Неф
текамск) под нагрузкой 25 Н при времени выдержки 
15 с. Согласно ГОСТ Р ИСО 6507-1-2007, измере-
ния проводили в 5 точках вдоль поверхности образ-
цов. Прочность на сжатие определяли с помощью 
универсальной разрывной машины МИМ 2-20-2 
(ООО «ГОСТ», г. Москва) при скорости крейцкопфа 
0,2 мм/с (в соответствии с ГОСТ 25.503-97) с записью 
диаграмм деформации.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Плотность и пористость материала являются 

одними из основных параметров, учитываемых в раз-
личных приложениях. После холодного прессования 
исходной смеси порошков плотность получаемого 
материала сравнивали с теоретической плотностью 
до и после спекания. Теоретическую плотность 
вычисляли по правилу смеси, а фактическую  – 
используя отношение массы к объему. Пористость 
образцов определяли как отношение разности теоре-
тической и фактической плотности к теоретической. 
При расчете пористости материала предполагалось, 
что его теоретическая плотность в результате спека-
ния не меняется ввиду отсутствия взаимной раство-
римости компонентов, составляющих композит.

Для выбора оптимального усилия прессования 
были проведены пробные опыты (табл. 1). При дав-
лении P = 636 МПа образцы были рыхлыми, непроч-
ными и разрушались при незначительном усилии. 
Начиная с Р = 950 МПа, получали плотные образцы. 
С последующим ростом давления формования 
плотность образцов (γ) изменялась незначительно. 
Поэтому все дальнейшие исследования проводили 
на образцах, полученных при давлении формования 
980 МПа.

Анализ влияния величины давления формо-
вания свидетельствует о повышении плотности 
образцов с ростом доли наполнителя (карбидных 
фаз) (см.  табл. 1). Это происходит вследствие уве-
личения доли частиц наполнителя с более высокой 
плотностью. После спекания плотность образцов 
уменьшается. Теоретически полученные значения 
плотности выше практических значений, что объяс-
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няется наличием пористости, которая также возрас
тает с повышением содержания частиц наполнителя 
в матрице. 

С увеличением содержания наполнителя порис
тость образцов сначала линейно повышается, а затем 
замедляется и стабилизируется при доле наполнителя 
7–10 мас. %. После спекания пористость образцов 
увеличивается за счет расширения воздуха, захвачен-
ного при перемешивании исходной шихты. В резуль-
тате происходит рост объема пор, чему соответствует 
изменение линейных размеров образцов. Избыточное 
добавление армирующих частиц наполнителя также 
вызывает матричное набухание испытуемых образ-
цов после спекания. Такое изменение пористости 
образцов согласуется с результатами исследований 
других авторов [1; 11].

Согласно экспериментальным данным, «сырая» 
и  спеченная плотности зависят от совместного 
и взаимодействующего влияния таких факторов, как 
давление прессования; условия спекания; сжимае
мость армирующих частиц. Из-за этого «сырая» 
и  спеченная плотности не соответствуют теорети
ческой плотности композитов. 

Увеличение времени спекания от 60 до 120 мин 
практически не оказало влияния на плотность 
и  пористость исследуемых образцов, тогда как для 
композитов с матрицей из алюминия и наполните-
лями из карбида кремния и оксида алюминия отмеча-
лось увеличение плотности композитов при повыше-
нии времени спекания от 60 до 90 мин [11].

Морфология поверхности полученных образ-
цов и  распределение элементов представлены на 
рис. 1 и 2. Во всех случаях наблюдается ровная, отно-
сительно гладкая поверхность. Измеренная шерохо-
ватость торца образца составляет Ra = 1,0÷1,2, что 
соответствует чистовому точению. Согласно полу-
ченным картам, распределение химических элемен-
тов достаточно равномерное.

Большое регистрируемое количество кисло-
рода и, соответственно, пропорционально меньшее 
общее количество алюминия обусловлено тем, что 
поверхность алюминия в воздушной среде покрыва-
ется пленкой оксида Al2O3 (на 2 моль Al приходится 
3 моль О). По результатам анализа имеем 1,87 моль Al 
и  2,64 моль О. Данное количество кислорода окис-
ляет основную часть поверхностного алюминия 

Таблица 1. Влияние величины давления формования на плотность и пористость образцов
Table. 1. Effect of compaction pressure on the density and porosity of the samples

Состав P, МПа γтеор , кг/м3
γфакт , кг/м3 Пористость, %

до спекания после спекания до спекания после спекания

Al

636

2700

1718 1652 36,37 38,81
750 2081 2073 22,92 23,22
900 2478 2469 8,22 8,56
950 2572 2564 4,74 5,04
960 2584 2576 4,29 4,59
980 2604 2596 3,56 3,85
1273 2610 2602 3,33 3,63
1910 2612 2601 3,26 3,67

Al–4%ZrC

636

2861

1840 1832 35,68 35,96
900 2630 2622 8,07 8,35
950 2747 2738 3,98 4,29
980 2760 2752 3,53 3,81
1273 2765 2757 3,35 3,63
1910 2769 2761 3,22 3,49

Al–7%ZrC

636

2982

1914 1906 35,81 36,08
980 2871 2865 4,62 4,81
1273 2875 2864 3,59 3,96
1910 2882 2872 3,35 3,69

Al–10%ZrC

636

3103

1947 1941 37,25 37,44
980 2984 2978 3,86 4,03
1273 2998 2987 3,38 3,74
1910 3007 2998 3,09 3,38
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(1,76 моль Al). Соответственно, не окисленным оста-
ется 0,11 моль Al. 

Твердость – одна из важнейших характеристик, 
непосредственно влияющих на такие свойства ММК, 
как прочность, ударная вязкость, усталостная проч-
ность, износостойкость. Известно, что измерение 
твердости является одним из наиболее информатив-
ных и быстрых методов определения механических 
свойств материалов.

Для исследованных в настоящей работе компози-
тов варьирование времени перемешивания от 1 до 6 ч 
практически не влияло на их твердость (рис. 3). 

C увеличением времени спекания от 60 до 120 мин 
твердость композитов возрастала на 3,7–8,6 % 
(рис. 4). При этом с повышением содержания напол-
нителя относительное изменение твердости сокра-
щалось, приближаясь к постоянному значению 
3,7–3,8 %. 

Для определения равномерности распределения 
частиц наполнителя были проведены измерения 
твердости на поверхности образцов, которую изме-
ряли вдоль полированной поверхности спеченного 

образца с шагом 2,5 мм. Установленный малый раз-
брос величин твердости (±2,6 %) свидетельствует 
о равномерном распределении частиц наполнителя 
в матрице, что согласуется с полученными картами 
распределения элементов. 

Рис. 1. Морфология поверхности образца Al–5%ZrC
а – топо изображение; б – электронное изображение

Fig. 1. SEM images of the surface of an Al–5%ZrC sample
a – SEM secondary-electron (SE) image; б – SEM backscattered-electron (BSE) image

Рис. 2. Карта распределения элементов
а – по поверхности образца Al–4%ZrC; б – суммарное распределение элементов

Fig. 2. Elemental distribution map and corresponding EDS spectrum
a – surface of the Al–4%ZrC sample; б – EDS spectrum showing elemental composition

Рис. 3. Влияние времени перемешивания  
на твердость образцов Al–4%ZrC
1 – до спекания; 2 – после спекания

Fig. 3. Effect of mixing time on the hardness  
of Al–4%ZrC samples

1 – before sintering; 2 – after sintering
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С увеличением содержания частиц карбида 
в матричном сплаве твердость композитов повыша-
ется (табл. 2). После спекания твердость образцов 
вследствие отжига уменьшается. Кроме того, скопле-
ние частиц ZrC на границах зерен может ослаблять 
взаимодействие между алюминием и материалом 
наполнителя.

В научной литературе отмечается наличие кор-
реляции между твердостью и плотностью (порис
тостью) образцов  [1; 3; 6; 7]. В нашем случае также 
наблюдается пропорциональная зависимость между 
твердостью и плотностью (пористостью) образцов 
(рис. 5).

Исследование прочности образцов проводили при 
испытаниях на сжатие. В отличие от испытаний на 
растяжение, при сжатии удается довести до разруше-

ния далеко не все материалы. Пластичные материалы 
(например, алюминий) при сжатии деформируются 
в очень тонкие пластины.

С повышением содержания наполнителя проч-
ность образцов возрастает аналогично изменению 
твердости. Композиты с частицами карбида показы-
вают значительное увеличение уровня прочности по 
сравнению с неармированной алюминиевой матри-
цей. Это указывает на то, что частицы ZrC обладают 
сильным упрочняющим эффектом в алюминиевой 
матрице. С ростом содержания наполнителя (карбида 
циркония) пределы прочности и пределы текучести 
образцов увеличиваются (рис. 6). Повышение проч-
ности материала может быть связано с увеличением 
плотности дислокаций, а также с тем, что частицы 
карбида являются дополнительными препятствиями 
для перемещения дислокаций.

Рис. 6. Диаграммы деформации образцов,  
полученные при испытаниях на сжатие

1 – Al–0%ZrC; 2 – Al–4%ZrC; 3 – Al–7%ZrC; 4 – Al–10%ZrC

Fig. 6. Compression stress–strain curves  
of the samples

1 – Al–0%ZrC; 2 – Al–4%ZrC; 3 – Al–7%ZrC; 4 – Al–10%ZrC

Таблица 2. Влияние состава  
на твердость композитов

Table 2. Effect of composition  
on the hardness of composites

Материал
Твердость, HV

до спекания после спекания
Al–0%ZrC 48,38 31,44
Al–4%ZrC 57,42 32,76
Al–7%ZrC 59,75 33,57
Al–10%ZrC 60,42 34,88

Рис. 4. Влияние времени спекания на твердость образцов
1–3 – до спекания; 4–6 – после спекания

1, 4 – Al–0%ZrC; 2, 5 – Al–4%ZrC; 3, 6 – Al–10%ZrC

Fig. 4. Effect of sintering time on the hardness of the samples
1–3 – before sintering; 4–6 – after sintring

1, 4 – Al–0%ZrC; 2, 5 – Al–4%ZrC; 3, 6 – Al–10%ZrC

Рис. 5. Зависимость твердости от плотности  
образцов Al–ZrC после спекания

Fig. 5. Effect of density on the hardness  
of Al–ZrC samples after sintering
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Относительное увеличение прочности композита 
по сравнению с алюминиевой матрицей составляет 
от 20 до 50 %. Добавление частиц карбида в алюми-
ниевый сплав оказывает положительное влияние на 
механические свойства. Полученные данные доста-
точно хорошо согласуются с результатами иссле-
дования прочности на сжатие композитов Al–ZrС, 
полученных методом порошковой металлургии  [24] 
и методом трения с перемешиванием [25].

Существует несколько механизмов упрочне-
ния композитов, среди которых наиболее важными 
являются вклады за счет разности коэффициен-
тов теплового расширения (КТР) и несоответствия 
модуля упругости между арматурой металлической 
матрицы и наполнителем (отношение Холла–Петча 
и эффект Орована). 

В исследуемых композитах упрочнение про-
исходит за счет следующих механизмов: передача 
активной нагрузки от матрицы к арматуре; усиле-
ния Орована; возникновение внутренних термичес
ких напряжений из-за разницы в величинах КТР 
между армирующими частицами и фазой матрицы. 
Эффективная передача нагрузки между пластичной 
матрицей и частицами жесткой керамической арма-
туры при испытаниях на растяжение или сжатие про-
исходит, в частности, при наличии хорошего межфаз-
ного контакта между матрицей и наполнителем.

Взаимодействие между дислокациями и армирую
щими частицами увеличивает прочность компози-
ционных материалов в соответствии с механизмом 
Орована. Благодаря наличию в матрице дисперсных 
частиц армирования, при взаимодействии дислока-
ций с армирующими частицами образуются дислока-
ционные петли.

ВыводыВыводы
По результатам проведенных исследований уста-

новлено следующее:
1. Изготовление композитов Al–ZrC методом 

порошковой металлургии обеспечивает равномер-
ное распределение частиц карбида циркония в алю-
миниевой матрице, что подтверждается визуализа-
цией микроструктуры и результатами измерений 
твердости.

2. Повышение содержания карбида циркония 
от  0 до  10 % увеличивает плотность и пористость 
алюмоматричного композита. Пористость образцов 
с ростом доли наполнителя повышается первона-
чально линейно с последующим замедлением роста 
и стабилизацией значений при доле наполнителя 
7–10 мас. %.

3. Твердость и прочность исследованных ком-
позитов возрастают пропорционально увеличению 
содержанию наполнителя. Установлено, что с повы-

шением содержания карбида циркония до 10 мас. % 
твердость и прочность композитов возрастают на 11 
и 52 % соответственно.

4. Увеличение времени перемешивания от 1 до 6 ч 
оказывает незначительное влияние на твердость 
композиционного материала: наблюдалось ее отно-
сительное изменение 0,5–0,8 % для сырых образцов 
и 2,6–3,2 % – для спеченных.

5. С повышением времени спекания от 1 до  2  ч 
твердость образцов образцов возрастает от  3,7 
до 8,6 %, но с увеличением содержания наполнителя 
в матрице она снижается, приближаясь к постоян-
ному значению 3,7–3,8 %.
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Аннотация. Композиционная керамика на основе оксида алюминия, содержащая гексаалюминат бария, является перспективной 

для применения в различных областях промышленности, в том числе для изготовления сменных режущих пластин. Работ, 
в  которых отмеченные материалы получены электроискровым спеканием, практически не наблюдается. Целью данного 
исследования являлась оценка влияния температуры электроискрового спекания на структуру и свойства керамики на основе 
оксида алюминия, содержащей гексаалюминат бария. Исследуемые материалы получены из высокодисперсных порошков 
оксида алюминия и оксида бария путем совместного диспергирования спиртовых суспензий, их сушки и последующего 
электроискрового спекания при температурах (tс ) 1500, 1550 и 1600 °С. Проводили рентгенофазовый анализ, исследования 
структуры методом растровой электронной микроскопии, оценку кажущейся плотности и открытой пористости методом 
гидростатического взвешивания. Оценивали твердость по Виккерсу и трещиностойкость методом индентирования. Зафик-
сировано формирование фаз α-Al2O3 и Ba0,83Al11О17,33 . Относительная плотность от теоретической алюмооксидной кера-
мики без добавок составляет 99,72 ± 0,3 %, при формировании гексаалюмината бария  – 92,45 ± 0,5 %. Средний размер 
зерен оксида алюминия в материале без добавки находится в диапазоне 4,27 ± 1,80 мкм, а при формировании 15 мас. % 
гексаалюмината бария – 1,49 ± 0,80, 1,89 ± 0,85 и 1,60 ± 0,63 мкм при tс = 1500, 1550 и 1600 °С соответственно. Размеры 
пластин гексаалюмината бария с ростом температуры спекания увеличиваются. При tс = 1500 °С их длина составляет 
2,45 ± 0,22 мкм, а при tс = 1600 °С – 5,23 ± 0,46 мкм. Наиболее высокое значение критического коэффициента интенсив-
ности напряжений (5,00 ± 0,10 МПа·м1/2) зафиксировано для материала, содержащего гексаалюминат бария и спеченного 
при tс = 1550 °С, твердость такого материала составляет 2070 ± 43 HV2 .  

Ключевые слова: электроискровое спекание, оксид алюминия, гексаалюминат бария, фазообразование, структура, 
трещиностойкость
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Effect of spark plasma sintering temperature 
on the structure and properties of alumina ceramics 

containing barium hexaaluminate
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R. R. Khabirov, A. A. Miller, M. Yu. Agafonov
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ВведениеВведение
Объем исследований, посвященных алюмоок-

сидным и алюмоциркониевым керамическим мате-
риалам, продолжает расти. Высокие механические 
характеристики при малом весе в совокупности 
с  другими особыми свойствами отмеченных мате
риалов обеспечили их применение в различных 
областях промышленности, в том числе в медицин-
ской  [1], военной  [2] и инструментальной  [3]. При 
этом повышение эксплуатационных характеристик 
оксидной керамики становится необходимостью 
в связи с возрастающими требованиями к изделиям, 
а увеличение надежности, в том числе стойкости, 
материалов к  распространению трещин, остается 
актуальной задачей [4].

В современной науке можно выделить направле-
ние работ, в котором для упрочнения керамики на 
основе оксида алюминия используют такие соедине-
ния, как гексаалюминаты, образуемые щелочными, 
щелочно- и редкоземельными металлами (упрощен-

ные формулы MeAl12O19 (структура магнетоплюм-
бита) и MeAl11O18 (структура β-Al2O3)) [5]. В струк-
туре материала зерна гексаалюминатов представляют 
собой уплощенные шестиугольные призмы и способ-
ствуют повышению трещиностойкости за счет реали-
зации различных механизмов  [6–8]. Наиболее часто 
сообщается об отклонении фронта трещины; вытяги-
вании зерен; разрушении кристаллов в поперечном 
и, реже, в продольном направлениях; формировании 
мостиков трещины и ее ветвлении. Отмечается, что 
значительное влияние на комплекс свойств материала 
оказывают вид исходной добавки, используемой для 
формирования гексаалюмината [9], размеры и объем-
ная доля кристаллов [6], что определяет прочность их 
связи с зернами матрицы и действующие механизмы 
повышения трещиностойкости.

Авторы различных работ сообщают, что изме-
нение количества гексаалюминатов приводит 
к  изменению характеристик материалов  – таких, 
как плотность и пористость, твердость, прочность 
и  трещиностойкость. Например, при формирова-
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Abstract. Alumina-based composite ceramics containing barium hexaaluminate are promising for various industrial applications, 

including the fabrication of replaceable cutting inserts. However, reports on such materials produced by spark plasma sintering 
(SPS) are scarce. This study aimed to evaluate the influence of sintering temperature on the structure and properties of alumina 
ceramics containing barium hexaaluminate. The materials were fabricated from highly dispersed Al2O3 and BaO powders 
by co-dispersion in an alcohol medium, followed by drying and spark plasma sintering at 1500, 1550, and 1600 °C. X-ray diffrac-
tion, scanning electron microscopy, and hydrostatic weighing were used to determine phase composition, microstructure, apparent 
density, and open porosity. Vickers hardness and fracture toughness were evaluated by indentation. The formation of α-Al2O3 and 
Ba0.83Al11O17.33 phases was confirmed. The relative density of alumina ceramics without additive reached 99.72 ± 0.3 %, while that 
of ceramics containing barium hexaaluminate was 92.45 ± 0.5 %. The average Al2O3 grain size decreased from 4.27 ± 1.80 μm 
(without additive) to 1.49 ± 0.80, 1.89 ± 0.85, and 1.60 ± 0.63 μm at sintering temperatures of 1500, 1550, and 1600 °C, respec-
tively. The barium hexaaluminate plates grew with increasing temperature, from 2.45 ± 0.22 μm at 1500 °C to 5.23 ± 0.46 μm at 
1600 °C. The maximum fracture toughness (KIc = 5.00 ± 0.10 MPa·m1/2 ) was obtained for the material containing barium hexaalu-
minate sintered at 1550 °C, which also exhibited a hardness of 2070 ± 43 HV2 . 

Keywords: spark plasma sintering (SPS), alumina, barium hexaaluminate, phase formation, microstructure, fracture toughness
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нии до 10 мас. % CaAl12O19 в структуре Al2O3–ZrO2-
керамики уровень трещиностойкости увеличива-
ется от 5,8 до 6,3 МПа·м1/2, дальнейшее повышение 
содержания гексаалюмината кальция обусловливает 
снижение трещиностойкости до 5,5 МПа·м1/2, а также 
уменьшение плотности и твердости  [10]. Подобная 
зависимость представлена в исследовании  [11], где 
формирование 2,8 об. % LaAl11O18 привело к увели-
чению трещиностойкости примерно на 1 МПа·м1/2, 
а дальнейшее повышение доли LaAl11O18 снизило ее 
до 2,7 МПа·м1/2. 

Следует отметить, что исследователи отмечают 
широкий спектр функциональных свойств непо
средственно гексаалюминатов, а именно: достаточ-
ную каталитическую активность и стабильность [12], 
люминесценцию [13], электропроводность [14] и т.д. 
Таким образом, при выборе гексаалюминатообра
зующей добавки для алюмооксидной керамики необ-
ходимо руководствоваться требованиями к области ее 
применения. Например, известно, что гексаалюминат 
кальция активно используется при производстве кера-
мики медицинского назначения  [1]. Формирование 
гексаалюмината бария положительно сказывается на 
стойкости к термическому удару, а композиции на его 
основе являются одними из наименее изученных [8]. 
Актуальность исследования материалов системы 
Al2O3–BaO, данные о термодинамических характе-
ристиках системы и термической стойкости различ-
ных фаз отражены в работе [15]. Также отмечается, 
что фаза гексаалюмината бария является наиболее 
термостойкой. 

Гексаалюминат бария относится к типу β-Al2O3 
и формируется в виде нестехиометрических соеди-
нений – таких, как Ba0,75Al11O17,25 , Ba2,33Al21,33O34,33 
и  Ba0,83Al11О17,33  [5; 16]. Обладая пластинчатой 
морфологией, он также способствует повышению 
трещиностойкости керамики на основе оксида алю-
миния. В работе  [8] сообщается, что формирование 
20,89 об. % Ba0,75Al11O17,25 в матрице Al2O3–ZrO2 
обеспечивает увеличение трещиностойкости при-
мерно на 25 % относительно материала без добавок. 
Дальнейший рост количества добавки до 41,38 об. % 
оказывает меньшее влияние на уровень трещино
стойкости, но приводит к значительному снижению 
твердости, прочности и плотности. В исследова-
нии  [17] также отмечается вклад пластинчатых 
кристаллов в уровень трещиностойкости материа-
лов на основе Al2O3 , содержащих до 10 об. % ZrO2 . 
Подчеркивается, что эффективность повышения 
трещиностойкости за счет формирования в структуре 
пластинчатых кристаллов зависит от степени уплот-
нения материалов.

В данной работе рассмотрено влияние парамет
ров электроискрового спекания (в англоязычной 
литературе – spark plasma sintering) на структуру и 

свойства алюмооксидной керамики с добавлением 
оксида бария. В работе [3] отмечается, что техноло-
гия электроискрового спекания позволяет получать 
образцы, используемые в качестве заготовок для 
изготовления режущего инструмента. Таким обра-
зом, данная работа позволит не только дополнить 
объем научной литературы, посвященной системе 
Al2O3–BaO, но и может иметь ценность для разрабо-
ток в области инструментальной промышленности. 

Материалы и методы исследованияМатериалы и методы исследования
В качестве исходных материалов использовали 

высокодисперсный порошок оксида алюминия 
(чистота 99 %, средний размер частиц 140 ± 50 нм, 
страна-производитель  – Китай) и порошок оксида 
бария (чистота 99 %, средний размер частиц 
2,7 ± 0,6 мкм, страна-производитель – Россия, поро-
шок подготовлен в соответствии с ТУ 6-09-5397-88). 
Были приготовлены спиртовые суспензии с 50 %-ным 
содержанием изопропилового спирта для диспер-
гирования и смешивания исходных порошков. Со
держание оксида бария составляло 3 мас. % с целью 
формирования 15 мас. % гексаалюмината бария. 
Высокое содержание гексаалюмината бария позво-
лит наиболее явно оценить его влияние на свойства 
исследуемых материалов. 

Диспергирование проводили в шаровой мельнице 
в течение 10 ч с периодическими остановками для 
охлаждения суспензии. Скорость вращения состав-
ляла 90 об/мин. Материал футеровки барабана шаро-
вой мельницы – полипропилен. Использовали мелю-
щие тела из оксида алюминия диаметром 3 мм. 

После диспергирования порошки высушивали 
и  подвергали электроискровому спеканию на уста-
новке MS-1 при температурах tс = 1500÷1600 °С, 
давлении 17 МПа и времени выдержки при мак-
симальной температуре 5 мин. Для предотвраще-
ния непосредственного взаимодействия порош-
ков с  поверхностями оснастки между порошком 
и стенками пресс-формы, а также между порошком 
и торцами пуансонов помещали графитовую бумагу. 
Нагрев образца осуществлялся за счет пропускания 
импульсного постоянного электрического тока через 
оснастку. Температуру измеряли при помощи пиро-
метра, определяющего температуру внутри отверс
тия, расположенного в боковой части пресс-формы.

Кажущуюся плотность и открытую пористость 
спеченных материалов получали методом гидроста-
тического взвешивания. 

Кажущуюся плотность образцов рассчитывали 
как отношение масс сухого и насыщенного влагой 
образца:

 [г/см3],
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где Мс – масса сухого образца, г; Мн – масса образца, 
насыщенного жидкостью, г; Мв  – масса образца, 
погруженного в жидкость, г.

Относительную плотность вычисляли по формуле

Теоретическую плотность рассчитывали, исполь-
зуя литературные данные о рентгенографической 
плотности компонентов спеченных материалов 
и следующую формулу:

 [г/см3],

где ρi , ρn – значения теоретической плотности отдель-
ных составляющих, г/см3; mi , mn  – относительные 
массовые доли составляющих композита, %.

Расчет открытой пористости образцов выполняли 
в соответствии с зависимостью

Рентгенофазовый анализ проводили с использо-
ванием дифрактометра «PowDix600» (ЗАО «АДВИН 
Смарт Фэктори», Респ. Беларусь) в -излуче-
нии. Идентификацию фаз осуществляли с примене-
нием базы ICDD PDF 4+. Шлифы для структурных 
исследований подготавливали по стандартной техно-
логии, включающей шлифование и полирование на 
алмазных кругах и суспензиях различной дисперс
ности. Для выявления зеренной структуры прово-
дили термическое травление на 200 °С ниже темпе-
ратуры спекания. Структурные исследования выпол-
няли на растровом электронном микроскопе EVO 50 
(Carl Zeiss, Германия), оснащенном приставкой для 
микрорентгеноспектрального анализа. Перед иссле-
дованиями на подготовленные шлифы наносили слой 
меди толщиной 40 нм для улучшения проводимости. 
Для анализа структуры применяли детектор вторич-
ных электронов. По полученным снимкам структуры 
в программе «JMicroVision 1.3.4» рассчитывали раз-
меры зерен исследуемых материалов. В качестве раз-
мера зерна оксида алюминия использовался диаметр 
эквивалентный площади проекции зерна на снимке 
микроструктуры. У зерен гексаалюмината бария 
измеряли их длину и ширину, рассчитывали соот-
ношение сторон. Для расчетов измеряли не менее 
300 зерен оксида алюминия и 100 зерен гексаалюми-
ната бария. 

Твердость и трещиностойкость методом инденти-
рования оценивали при нагрузке 2 кг на твердомере 
по Виккерсу SV-50А (Китай). Для расчета крити-

ческого коэффициента интенсивности напряжений 
использовали следующую формулу [18]: 

 [МПа·м1/2],

где HV – твердость, ГПа; a  – полудиагональ отпе-
чатка, мкм; c – длина радиальной трещины, измерен-
ная из центра отпечатка, мкм; Ф = 3 – константа. 

Модуль Юнга композиционных материалов опре-
деляли по правилу смесей:

 [ГПа],

где Еi и Ej – соответственно значения модуля Юнга 
Al2O3 (397 ГПа) и Ba0,83Al11О17,33 (226 ГПа); mi и mj – 
их содержание, мас. %. Модули Юнга выбирали на 
основании литературных данных [19].

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Для проведения экспериментальных исследова-

ний были спечены материалы, исходная смесь кото-
рых состояла из оксида алюминия и оксида бария. 
Температура спекания (tс ) составляла 1500, 1550 
и 1600 °С. В качестве материала сравнения была под-
готовлена алюмооксидная керамика без добавок.

Рентгеновские дифрактограммы спеченных мате-
риалов приведены на рис. 1. Установлено, что вне 

Рис. 1. Рентгеновские дифрактограммы  
спеченных исследуемых материалов
1 – алюмооксидная керамика без добавок,  

спеченная при tс = 1500 °С;  
2–4 – керамика состава Al2O3 + Ba0,83Al11О17,33 ,  

спеченная при tс = 1500 (2), 1550 (3) и 1600 (4) °С 

Fig. 1. X-ray patterns of the sintered materials
1 – alumina ceramics without additives, sintered at ts = 1500 °С;  

2–4 – ceramics of the composition Al2O3 + Ba0.83Al11О17.33 ceramics,  
sintered at ts = 1500 (2), 1550 (3), and 1600 (4) °C
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зависимости от температуры спекания в материалах, 
в исходную смесь которых вводили оксид бария, 
кроме соединения α-Al2O3 присутствуют рефлексы 
Ba0,83Al11О17,33 . Других барийсодержащих соедине-
ний не наблюдается.

Оценивали кажущуюся плотность и открытую 
пористость спеченных материалов. Результаты 
приведены в табл. 1. Установлено, что максималь-
ной (относительной от теоретической) плотностью 
обладает алюмооксидная керамика без добавок. 

Формирование в материале гексаалюмината бария 
приводит к снижению относительной плотности 
и росту открытой пористости, что часто встречается 
в литературе, посвященной изучению формирования 
гексаалюминатов в алюмооксидной матрице  [5; 11]. 
С увеличением температуры спекания показатели 
плотности и пористости изменяются нелинейно. 

Микроструктурные исследования проводили 
методом растровой электронной микроскопии. На 
представленных на рис. 2 снимках структуры рав-

Таблица 1. Кажущаяся плотность и открытая пористость спеченных материалов
Table 1. Apparent density and open porosity of the sintered materials

Материал Температура 
спекания, °С

Кажущаяся 
плотность, г/см3

Плотность  
отн. теор., %

Открытая 
пористость, %

Al2O3 1500 3,98 ± 0,02 99,72 ± 0,3 0,26 ± 0,07

Al2O3 + Ba0,83Al11О17,33

1500 3,70 ± 0,04 92,45 ± 0,5 4,75 ± 0,09
1550 3,86 ± 0,03 96,41 ± 0,4 1,76 ± 0,08
1600 3,86 ± 0,03 96,35 ± 0,4 2,08 ± 0,08

Рис. 2. Структура спеченных материалов
а – алюмооксидная керамика без добавок; б–г – содержащая гексаалюминат бария; tс , °С – 1500 (б), 1550 (в), 1600 (г);  

д – результаты микрорентгеноспектрального анализа, полученные с области 1, выделенной на рис. 2, в

Fig. 2. Microstructure of the sintered materials
a – alumina ceramics without additives; б–г – ceramics containing barium hexaaluminate sintered at ts , °C – 1500 (б), 1550 (в), 1600 (г);  

д – results of micro-X-ray spectral analysis obtained from region 1 marked in Fig. 2, в
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ноосные зерна имеют более темный цвет и являются 
более легкой фазой, а вытянутые зерна более свет-
лые. Методом микрорентгеноспектрального анализа 
в режиме точечной съемки с зерна вытянутой формы 
установлено, что светлые вытянутые зерна состоят 
из элементов Ba, Al и О и, соответственно, представ-
ляют собой гексаалюминат бария (рис. 2, д). Зерна 
обеих фаз распределены достаточно равномерно 
в  структуре материала, однако встречаются отдель-
ные скопления вытянутых светлых зерен.

Проведен детальный количественный анализ 
структурных составляющих. Результаты приве-
дены на рис. 3 и в табл. 2. Средний размер зерен 
оксида алюминия в материале без добавки состав-
ляет 4,27 ± 1,80 мкм. Используемый в работе поро-
шок оксида алюминия является высокодисперсным 
и, соответственно, обладает высокой активностью 

к спеканию. Кроме того, на интенсификацию процес-
сов спекания оказали влияние использование техно-
логии электроискрового спекания и наличие добавки 
оксида бария. В материалах, в которые вводили оксид 
бария, размер зерен оксида алюминия значительно 
меньше. Так, анализ структуры материалов, спечен-
ных в одинаковых условиях при tс = 1500 °С, показал 
снижение размеров зерен оксида алюминия на ~65 % 
в материале, содержащем гексаалюмината бария, по 
сравнению с материалом без добавки. Это явление 
можно объяснить сегрегацией Ba по границам алю-
мооксидных зерен, что препятствует их миграции и 
росту [20]. Кроме того, рост зерен гексаалюминатов 
любого химического состава сопровождается погло-
щением зерен оксида алюминия, и часто наблюдается 
уменьшение их размеров. Схожие эффекты зафикси-
рованы в ряде публикаций [21; 22]. 

В алюмооксидной керамике наблюдается наи-
более широкое распределение зерен по размерам. 
В  материале, содержащем гексаалюминат бария 
и  спеченном при tс = 1600 °С, распределение Al2O3-
зерен является наиболее узким, их максимальный 
размер не превышает 4 мкм. Следует отметить, что 
размеры пластин гексаалюмината бария с ростом 
температуры спекания увеличиваются. В материалах, 
спеченных при tс = 1600 °С, зафиксирован рост как 
длины, так и ширины пластин гексаалюмината бария. 
Соотношение сторон зерен гексаалюмината бария 
изменяется нелинейно, причем наименьшее значение 
наблюдается при tс = 1550 °С. Это свидетельствует 
о том, что при максимальной температуре спекания 
происходит наиболее интенсивный процесс роста 
пластин гексаалюмината бария, сопровождающийся 
поглощением зерен оксида алюминия, что в конеч-
ном итоге приводит к уменьшению размеров алю-
мооксидных зерен. Соответственно, при tс = 1600 °С 
снижение размеров зерен оксида алюминия происхо-
дит преимущественно за счет их использования на 
формирование гексаалюмината бария, а не за счет 
сегрегации бария на их границах. 

Зафиксированные особенности зеренной струк-
туры коррелируют с изменением плотности и порис
тости исследуемых материалов. Установлено, что 
поры в композиционных материалах преимущест-

Таблица 2. Размеры зерен спеченных материалов
Table 2. Grain sizes of the sintered materials

Материал Температура 
спекания, °С

Средний размер 
Al2O3-зерен, мкм

Ba0,83Al11О17,33-зерна
Длина, мкм Ширина, мкм Соотношение сторон

Al2O3 1500 4,27 ± 1,80 – – –

Al2O3 + Ba0,83Al11О17,33

1500 1,49 ± 0,80 2,45 ± 0,22 0,57 ± 0,05 1,0:4,3
1550 1,89 ± 0,85 3,38 ± 0,21 0,93 ± 0,04 1,0:3,6
1600 1,60 ± 0,63 5,23 ± 0,46 1,20 ± 0,06 1,0:4,4

Рис. 3. Распределение размеров зерен оксида алюминия  
в спеченных материалах

 – Al2O3 , 1500 °C;  
 – Al2O3  + Ba0,83Al11O17,33 , 1500 °C;   
 – Al2O3  + Ba0,83Al11O17,33 , 1550 °C;   
 – Al2O3  + Ba0,83Al11O17,33 , 1600 °C

Fig. 3. Grain size distribution of alumina in the sintered materials
 – Al2O3 , 1500 °C;  

 – Al2O3  + Ba0.83Al11O17.33 , 1500 °C;   
 – Al2O3  + Ba0.83Al11O17.33 , 1550 °C;   
 – Al2O3  + Ba0.83Al11O17.33 , 1600 °C
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венно сконцентрированы в областях скопления гекса
алюмината бария (на рис. 2, б выделено овалом). 
То есть наличие пор связано с неплотной упаковкой 
пластинчатых зерен. Это объясняет значительное 
снижение плотности и рост пористости при вве-
дении оксида бария в материалах, спеченных при 
tс = 1500 °С. Дальнейшее повышение температуры 
привело к большему росту зерен оксида алюминия. 
При tс = 1550 °С средний размер Al2O3-зерен состав-
ляет порядка 1,89 ± 0,85 мкм. Увеличение зерен 
оксида алюминия привело к уменьшению открытой 
пористости и повышению относительной плотности. 
Также, вероятно, при данной температуре спекания 
рост зерен оксида алюминия препятствовал росту 
пластин гексаалюмината бария (увеличению их 
длины). А при tс = 1600 °С превалировал рост плас
тин гексаалюмината бария, что привело к увеличе-
нию длины пластин, уменьшению размеров алюмо-
оксидных зерен и повышению пористости. 

Присутствие в структуре материалов зерен плас
тинчатой формы может оказывать влияние на их 
механические свойства  [19]. Результаты определе-
ния твердости и трещиностойкости исследуемых 

материалов приведены в табл. 3. Твердость мате-
риалов, содержащих гексаалюминат бария, выше, 
чем у алюмооксидной керамики без добавки. Для 
оксидных материалов чаще наблюдается эффект сни-
жения твердости при формировании в их структуре 
гексаалюминатов [9–11]. В данном случае рост твер-
дости мы связываем со значительным уменьшением 
размеров зерен оксида алюминия. Также отмечается 
увеличение трещиностойкости алюмооксидной кера-
мики при формировании в ее структуре гексаалюми-
ната бария. Наиболее высокое значение критического 
коэффициента интенсивности напряжений зафикси-
ровано для материала, спеченного при tс = 1550 °С. 
Вероятно, для данного материала сочетание порис
тости, размеров зерен оксида алюминия и гексаалю-
мината бария наиболее рационально. 

На рис. 4 приведены типичный пример отпечатка 
с выходящими из его диагоналей трещинами и уве-
личенное изображение одной из трещин, распро-
страняющейся в композиционном материале «оксид 
алюминия – гексаалюминат бария». Размеры длин 
трещин, измеренные от центров отпечатка до их 
конца, коррелируют с полученными значениями кри-

Рис. 4. Типичный снимок отпечатка (а) и распространяющейся трещины (б) в исследуемых материалах,  
содержащих гексаалюминат бария

Цифрами обозначены механизмы повышения трещиностойкости: 1 – перерезание пластины в поперечном направлении;  
2 – в продольном направлении с последующим отклонением траектории распространения; 3 – формирование мостиков

Белой стрелкой показано направление распространения трещины

Fig. 4. Typical indentation (a) and propagating crack (б) in the investigated materials containing barium hexaaluminate
Numbers indicate the toughening mechanisms: 1 – plate fracture in the transverse direction;  
2 – in the longitudinal direction with subsequent crack path deflection; 3 – crack bridging

The white arrow indicates the direction of crack propagation

Таблица 3. Твердость и трещиностойкость исследуемых материалов
Table 3. Hardness and fracture toughness of the investigated materials

Материал Температура 
спекания, °С

Твердость, 
HV2

Критический коэффициент 
интенсивности напряжений, МПа·м1/2

Al2O3 1500 1990 ± 71 4,65 ± 0,14

Al2O3 + Ba0,83Al11О17,33

1500 2085 ± 33 4,85 ± 0,08
1550 2070 ± 43 5,00 ± 0,10
1600 2120 ± 67 4,50 ± 0,18
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тического коэффициента интенсивности напряже-
ний и для материала, содержащего оксид алюминия 
без добавок, достигают 80 мкм. Для композицион-
ной керамики средние размеры трещины находятся 
в диапазоне 50–55 мкм, а их максимальная длина не 
превышает 65 мкм.

При детальном изучении распространяющихся 
трещин, пример которых приведен на рис. 4, б, зафик-
сировано интеркристаллитное разрушение зерен 
оксида алюминия и транскристаллитное разрушение 
зерен гексаалюмината бария в поперечном (1) и про-
дольном  (2) сечениях с последующим отклонением 
траектории распространения трещины после столк-
новения с пластинчатыми зернами, а также отмечено 
формирование мостиков (3). 

ВыводыВыводы
1. Вне зависимости от температуры спекания 

в материалах, в исходную смесь которых вводили 
оксид бария, кроме соединения α-Al2O3 присутст-
вуют рефлексы Ba0,83Al11О17,33 . 

2. Формирование в материале гексаалюмината 
бария приводит к снижению относительной плот-
ности и росту открытой пористости. С увеличе-
нием температуры спекания показатели плотности и 
пористости изменяются неравномерно. Это связано 
с одновременно протекающими процессами форми-
рования пластинчатых зерен гексаалюмината бария, 
их неплотной упаковкой и изменением размеров 
зерен оксида алюминия.

3. Размеры пластин гексаалюмината бария с рос
том температуры спекания увеличиваются. При 
температуре спекания 1500 °С их длина составляет 
2,45 ± 0,22 мкм, а при 1600 °С – 5,23 ± 0,46 мкм.

4. Формирование гексаалюмината бария в струк-
туре керамики приводит к снижению размеров зерен 
оксида алюминия примерно на  65 % при спекании 
в одинаковых условиях при tс = 1500 °С.

5. Наиболее высокое значение критичес
кого коэффициента интенсивности напряжений 
(5,00 ± 0,10 МПа·м1/2) зафиксировано для мате
риала, содержащего гексаалюминат бария, спечен-
ного при tс = 1550 °С. Твердость такого материала 
составляет 2070 ± 43 HV2 .
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Аннотация. Покрытия из карбида титана (TiC) создавали на поверхности графитовых изделий посредством дешевого «жидко-

фазного» способа, включающего нанесение жидкой реакционной смеси на основе TiO2 и ее последующий карботерми
ческий отжиг в вакууме при температуре 1900 °С. В качестве основы для нанесения защитного покрытия выбраны типовые 
марки конструкционных графитов, используемых в промышленности для создания элементов высокотемпературной графи-
товой арматуры (ГМЗ, МПГ-6 и И-3).  Полученные поликристаллические пленки карбида титана (структурный тип NaCl) 
характеризовались ростовой аксиальной текстурой  [111] и наличием «температурных» механических напряжений, зави-
сящих от марки графита, вследствие разности температурных коэффициентов линейного расширения между карбидом 
титана и графитовой основой. Типовые толщины покрытий составляли 10–20 мкм. Графитовые компоненты с покрытием 
TiC успешно протестированы в условиях высокотемпературного процесса синтеза монокристаллов карбида кремния. 
Проведена оценка трибологических свойств покрытий. Использование наиболее плотных разновидностей изостатического 
графита (И-3) является предпочтительным вследствие формирования двумерной плотной структуры защитного слоя на 
поверхности графита.  

Ключевые слова: оксид титана, карбид титана, защитное покрытие, структурные характеристики
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ВведениеВведение
Монокристаллический карбид кремния сегодня 

востребован для производства приборов силовой, 
высокочастотной и высокотемпературной электро-
ники  [1]. Монокристаллические слитки SiC обычно 
выращивают методом сублимации на собственных 
затравках (модифицированный метод Лели, или метод 
ЛЭТИ) в вакууме или инертном газе (обычно в аргоне) 
при температуре (t) порядка 2000 °С, используя 
в качестве источника высокочистый порошок карбида 
кремния. Графитовая арматура, применяемая в стан-
дартном процессе модифицированного метода Лели, 
подвергается действию агрессивной парогазовой 
среды, содержащей летучие агенты Si, SiC2 и Si2C, и 
корродирует, загрязняя слиток частицами графита [2]. 

Для защиты поверхности графитовой арматуры 
обычно используют пленки карбида тантала [3], кото-
рые стабильны при t > 2000 °С и могут быть полу-
чены различными методами. В то же время пленки 
карбида тантала достаточно дороги, особенно при 
нанесении на детали, которые применяются одно-
кратно. Необходим поиск материалов для более деше-

вых покрытий, которые могли бы служить в качестве 
эффективного защитного барьера для предотвраще-
ния коррозии графитовой арматуры. Ее поверхность 
может быть защищена с помощью других высоко-
температурных карбидов  – таких, как TiC, WC, VC 
и др.  [4; 5]. Наибольший интерес представляет кар-
бид титана, который обеспечивает сбалансированное 
сочетание высокой твердости (до 2400 HV и выше), 
коррозионной стойкости и термостабильности. 

Свойства TiC зависят от методов получе-
ния [6]. Методы химического осаждения из газовой 
фазы [7–9] широко используются в промышленности 
для материалов, подверженных коррозии, покрытия 
характеризуются высокой адгезией и однородностью 
на плоских поверхностях. В то же время эти методы 
являются дорогостоящими (оборудование, боль-
шие расходы газов-носителей) и характеризуются 
малыми скоростями роста (покрытие толщиной 
порядка 2–3 мкм) и токсичными или пирофорными 
прекурсорами [9]. Использование плазмы позволяет 
применять подложки и поверхности, чувствитель-
ные к высоким температурам, покрытия отличаются 
высокой адгезией и низкой шероховатостью [10]. 
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Группа методов физического осаждения из газо-
вой фазы включает термическое испарение, ионное 
распыление, катодное дуговое осаждение, элект
ронно-лучевое испарение  [11–13], но наиболее рас-
пространенным методом нагрева является косвенный 
резистивный нагрев. Покрытия отличаются высокой 
твердостью и стойкостью к износу, но недостаточным 
сцеплением с основой. Также отмечается неоднород-
ность нанесения покрытия во внутренних полостях 
или на изделиях сложной формы.

Использование систем магнетронного распы-
ления, в том числе реактивного и радиочастот-
ного  [14–17], позволяет повысить эффективность 
процесса посредством осаждения однородных пле-
нок на большой площади. Дополнительный отжиг 
покрытий  [14] улучшает кристалличность пленок 
TiC, увеличивает размер зерен. Реально достигае-
мые и применяемые толщины покрытий невелики 
(несколько мкм), но последние обладают плотной 
структурой, без каверн и трещин. Проблемы равно-
мерного покрытия боковых стенок и сложных про-
филей решаются с использованием сложных меха-
низмов управления магнетроном. 

Лазерная наплавка армированных карбидом 
титана композитных покрытий эффективно приме-
няется для пассивации поверхности или поверхност-
ного упрочнения [18], но не может быть реализована 
для больших площадей нанесения. Импульсное 
лазерное нанесение (ИЛН) предполагает использо-
вание лазера для абляции материала из мишени [19]. 
В качестве недостатков отмечаются малопригодность 
для массового производства, зависимость абляции 
от энергии лазерного излучения и неравномерность 
нанесения на поверхностях сложной формы.

Покрытия из карбида титана могут быть созданы 
также рядом других методов. В работе  [20] слой 
карбида титана наносили с помощью микродуговых 
процессов, в результате покрытие из TiC увеличивало 
коррозионный потенциал основы и существенно сни-
жало плотность тока коррозии. Возможно примене-
ние методов in situ карбонизации титана в расплаве 
CaCl2–CaC2  – метод солевой термоцементации  [21] 
или более эффективной анодной цементации на тита-
новом аноде  [22]. Методы характеризуются просто-
той и высокими скоростями роста покрытия (свыше 
100 мкм – за 8 ч процесса [21], 15 мкм – за 0,7 ч [22]). 

В целом, ни один из рассмотренных методов не 
обладает набором характеристик, необходимых для 
создания дешевых функциональных коррозионно-
стойких покрытий на основе TiC для элементов 
графитовой арматуры, использующихся в высоко-
температурных процессах синтеза карбида кремния 
и  нитрида алюминия. Необходим поиск наиболее 
экономичных методов нанесения защитных покры-
тий, не требующих дорогостоящей аппаратуры 

и позволяющих получать плотное защитное покры-
тие толщиной в десятки микрометров.

Экспериментальная частьЭкспериментальная часть
В настоящей работе пленочное покрытие из кар-

бида титана создавали путем нанесения на графито-
вые детали реакционной смеси, содержащей порош-
кообразный диоксид титана TiO2 (ОСЧ 7–3), адгезив 
и растворитель. В качестве адгезивов использовали 
различные фенолформальдегидные смолы, раство-
рителем служил этиловый спирт. Смесь наносили 
при комнатной температуре на поверхность графи-
товых деталей, выполненных из различных марок 
графита. Детали подвергали сушке на воздухе при 
t = 80÷100 °С, затем проводили отжиг нанесенного 
покрытия в форвакууме при температуре до 1900 °С 
в течение 4–5 ч. 

В качестве основы для нанесения покрытия кар-
бида титана использовали детали из графитов попу-
лярных марок, выпускаемых отечественной промыш-
ленностью, а именно: малозольный экструзионный 
графит ГМЗ  [23], мелкозернистый плотный графит 
МПГ-6, получаемый методом прессования  [24], 
и изостатический графит И-3 [25]. 

Полученные покрытия диагностировали мето-
дами рентгеноструктурного (РСА) и рентгенофа-
зового (РФА) анализов, растровой электронной 
микроскопии (РЭМ), оптической микроскопии (ОМ), 
энергодисперсионного анализа (РЭМ ЭДС), профи-
лометрии и трибометрии.

Фазовый состав продуктов на различных стадиях 
процесса синтеза исследовали на рентгеновском 
дифрактометре «D2 Phaser» (Bruker AXS, Германия), 
оснащенном рентгеновской трубкой с медным ано-
дом и никелевым β-фильтром. Фазовый состав 
определяли с помощью специализированного про-
граммного пакета EVA (Bruker AXS, Германия) на 
дифракционной базе данных ICDD, PDF-2, release 
2014 (PDF-2 Powder Diffraction File-2, ICDD, 2014). 
Для расчета параметров элементарной ячейки TiC 
применяли внутренний стандарт NaCl, сертифициро-
ванный порошковым стандартом XRD Si640f (NIST, 
Гейтерсбург, Мэриленд, США). Расчет проводили 
с использованием метода Ритвельда в рамках про-
граммного обеспечения «Topas-5» фирмы «Bruker». 
Погрешность составляла ±0,0001 Å.

Методами РСА определяли параметры решетки, 
наличие текстуры, величину кристаллитов и микро-
деформации 2-го рода.

Напряжения 2-го рода (микронапряжения в объе-
мах кристаллитов или мозаичных блоков) и размеры 
областей когерентного рассеяния (ОКР) оценивали 
по уширениям рентгеновских рефлексов при реги-
страции θ/2θ-кривых на дифрактометре. Уширение 
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обычно включает следующие составляющие: инстру-
ментальное уширение, уширение, вызванное малым 
размером кристаллитов (размером ОКР), а также 
уширение, обусловленное микродеформацией  [26]. 
Разделение деформационного и размерного вкла-
дов проводили с помощью метода Вильямсона–
Холла [26], т.е. учитывая зависимость вклада в уши-
рение от порядка отражения (для 1-го и 3-го поряд-
ков отражения  – 111 и 333  – кубической решетки 
карбида титана). Инструментальную погрешность 
исключали, используя данные по уширению пиков 
совершенных монокристаллов (кремния, германия) 
на близких углах дифракции. 

Для оценки инструментальной составляющей на 
брэгговских углах, соответствующих рефлексам 111 
и 333 карбида титана, применяли высококачествен-
ные монокристаллы кремния и германия. Для реф-
лекса 111 на угле 2θ ≈ 35,9° для инструментальной 
составляющей имеем

βинстр = 1,9∙10–4 рад,

а для рефлекса 333 (2θ ≈ 135,1°)

βинстр = 7,0∙10–4 рад.

Для формы дифракционных кривых установлено 
соответствие экспериментальных данных распреде-
лению Гаусса (нормальный закон распределения), 
поэтому использовали формулу для сложения квад
ратов уширений от разных источников:

где βΣ  – суммарное уширение; βинстр  – инструмен-
тальное;   – уширение, вызванное деформацией 
решетки в направлении дифракционного вектора; 

 – уширение, вызванное конечным размером ОКР; 
βфиз – физическое уширение. Известно, что

		          	 (1) 

		        	 (2)

где εn = Δd/d, d – межплоскостное расстояние.
Толщины нанесенных покрытий определяли 

методами РЭМ, РЭМ ЭДС и ОМ по шлифам структур 
«карбид титана – графитовая основа». Шлифы изго-
тавливали на торцах структуры, полученных мето-
дом излома или вырезки образцов с последующими 
операциями заторцовки, шлифования и полирования. 

Проведена оценка трибологических свойств 
покрытия из TiC (толщиной 10 мкм) на графито-
вой подложке (графит И-3) с контртелами из кон-

струкционной стали (ШХ-15) и керамики (ZrO2 ) 
на машине трения FMT-5000 согласно стандартной 
методике (в системе диск–шар). Скорость враще-
ния диска составляла 60 об/мин (линейная скорость 
0,03 см/c), радиус дорожки трения – 5 мм, интервал 
нагрузок – 10–200 Н. 

Для оценки химической стабильности графито-
вые элементы с нанесенным защитным покрытием 
выдерживали при температуре 2100 °С в течение 10 ч 
в присутствии порошка SiC.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Механизм процесса синтеза. По оценкам [27], 

химическая реакция в смеси порошков оксида титана 
и углерода начинается при t = 1300 °С, а при 1500 °С 
уже может быть получен однофазный карбид титана. 
Было отмечено [28], что степень превращения диок-
сида титана в карбид близка к 1 в температурном диа-
пазоне 1500 – 3340 К. В настоящей работе проводили 
РФА продуктов реакционной смеси, нанесенной 
на поверхность графитовых изделий и выдержан-
ной при t = 1500 °С в условиях форвакуума (<1 Па) 
в течение 1 ч (рис. 1, а). 

Полученный продукт представлял собой смесь 
оксидов Ti2O3 и TiO и карбидов титана TiC0,957 и TiC. 

Рис. 1. Рентген-дифрактограмма (CuKα-излучение)  
продуктов взаимодействия TiO2 с углеродом

a – t = 1500 °С, τ = 1 ч; б – 1900 °С, 1 ч

Fig. 1. X-ray diffraction patterns (CuKα radiation)  
of TiO2–carbon reaction products

a – t = 1500 °C, τ = 1 h; б – 1900 °C, 1 h
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Таким образом, можно предположить, что превраще-
ние происходит через промежуточные стадии образо-
вания низших оксидов (TiO и Ti2O3 ), в соответствии 
с принципом А.А. Байкова [29]:

TiO2 → Ti2O3 → TiO → TiC.

После выдержки при t = 1900 °С, также в течение 
1 ч в условиях форвакуума (рис. 1, б), на всех марках 
графита реакция образования карбида прошла пол-
ностью: основная фаза – кубический TiC0,957 (хамра-
баевит, структура NaCl), с небольшим количеством 
графита, возникшего, по-видимому, в результате гра-
фитизации адгезива.

В работе  [30] отмечалось, что значительная ско-
рость твердофазных реакций карбидизации оксидов 
может быть объяснена образованием паровой фазы, 
адсорбирующейся на углеродных поверхностях. 
В  настоящей работе мы наблюдали, наряду с паро-
вой фазой, перераспределение реакционной смеси по 
поверхности графита за счет потеков жидкой фазы 
(вероятно, TiO2 ). 

Толщина. На изломе структуры «TiC на гра-
фите» толщину покрытия методом ОМ определить 
не удалось из-за отсутствия контраста. На шлифе 
после полирования появляется значительный опти-
ческий контраст вследствие существенно различных 
механических свойств карбида титана и графита, 
что позволяет оценить толщину покрытия (рис. 2). 
Так как графит обладает значительной пористостью, 
а превращение оксидов в процессе синтеза карбида 
происходит с участием жидкой фазы, можно предпо-
ложить, что ОМ-исследования шлифов дают завы-
шенные значения толщин покрытий. 

РЭМ ЭДС-картирование участка той же струк-
туры дает существенно меньшие значения толщины 
(рис. 3): 20–25 мкм против 50–60 мкм на рис. 2.

Проникновение жидкого оксида в поры графита 
и  его взаимодействие с основой должны приводить 
к  размытию границы «TiC–графит» и образованию 
под слоем карбида титана протяженного «компо-
зитного» слоя, состоящего в основном из графита. 
Размытие границы «TiC–графит» можно видеть, 
например, на рис. 4.

Морфология. На изостатическом графите обыч
но наблюдали плотную плоскую поверхность покры-
тия карбида титана из сросшихся кристаллитов, 
имеющих размер 10–30 мкм (рис. 5, а). Для менее 
плотных марок графита характерна более развитая 
поверхность, состоящая из столбчатых кристаллитов, 
плохо сросшихся друг с другом (рис. 5, б).

Дефектная структура. На толстых покрытиях 
(>30 мкм) наблюдали локальное растрескивание  – 
очевидно, вследствие разности температурных коэф-
фициентов линейного расширения (ТКЛР) покрытия 

Рис. 2. Оптическая микрофотография участка шлифа

Fig. 2. Optical micrograph of a polished cross section

Рис. 3. РЭМ ЭДС-изображение участка шлифа (см. рис. 2)

Fig. 3. SEM–EDS image of a polished cross section (see Fig. 2)
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и основы для всех марок графита (рис. 6). Наличие 
механических напряжений 1-го рода было выявлено 
с использованием метода РСА (см. далее табл. 2). 

Наличие текстуры. Обычно защитные покры-
тия, полученные на графитовых компонентах мето-
дами химического осаждения из газовой фазы, имеют 
развитую осевую текстуру в направлении нормали 
к  поверхности графита (в частности, для карбида 
тантала это отмечается в работе [31]). 

Оптимальным для защитных свойств покрытия 
является состояние без текстуры, которое характе-
ризуется отсутствием сквозных трещин [31]. В свою 
очередь, наличие слабой ростовой текстуры приво-
дит к лучшему срастанию кристаллитов и лучшей 
гладкости и сплошности слоя покрытия.

Для оценки наличия или отсутствия ростовой 
текстуры TiC были измерены интенсивности рен-
тгеновских рефлексов (θ–2θ-мода) за вычетом фона 
для пленок карбида титана, нанесенных на пластины 
из выбранных марок графита (образец 1 – ГМЗ, 2 – 
МПГ-6, 3  – И-3). В качестве образцов сравнения 
использованы поликристаллический образец TiC, 
представленный в картотеке ASTM – 035-0801 [32], а 

Рис. 4. РЭМ-изображение шлифа  
в упругоотраженных электронах (BSE контраст)

Fig. 4. SEM image of a polished cross section  
in backscattered electron (BSE) contrast

Рис. 6. РЭМ-фотографии поверхности покрытия на графите ГМЗ с разным увеличением
Стрелки указывают на трещины на поверхности

Fig. 6. SEM image of the coating surface on GMZ graphite at different magnification
The arrows indicate surface crack

Рис. 5. Морфология поверхности защитного покрытия (ОМ)
а – на графите И-3; б – на графите МПГ-6

Fig. 5. Surface morphology of the protective coating (optical microscopy image)
a – on I-3 graphite; б – on MPG-6 graphite
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также порошок TiC, синтезированный нами (без гра-
фитовой основы). Интенсивности рефлексов, приве-
денные к интенсивности рефлекса 111 соответствую
щего образца, представлены в табл. 1.

По данным табл. 1, образцы 1–3 с большой долей 
достоверности характеризуются наличием ростовой 
аксиальной текстуры [111].

Определения периода идентичности и на­
пряжений 1-го рода. Результаты измерения пери-
одов решетки TiC представлены в табл. 2 (погреш-
ность определения параметров составляла 0,0001 Å). 
По данным картотеки ASTM, равновесный параметр 
для карбида титана составляет аравн = 4,3274(2) Å. 
Значения деформации решетки карбида титана на 
деталях из различных марок графита, приведенные 
в табл. 2, во всех случаях имеют один знак, поэтому 
можно предположить наличие температурных на

пряжений на границе раздела «графит–TiC». Как 
известно, марки графита характеризуются высо-
кой анизотропией и широким спектром значений 
ТКЛР, причем данные о TKЛР различных марок 
графита в литературе немногочисленны  [33–36]. 
Исключение составляют изостатические марки гра-
фита, характеризующиеся изотропией физических 
свойств. Температурные коэффициенты линейного 
расширения использовавшихся марок графита также 
представлены в табл. 2. Для сравнения, для карбида 
титана ТКЛР = (7,0÷8,0)∙10–6 К–1 [29; 37].

Из табл. 2 видно, что величины деформаций не 
только имеют один знак (положительны), но и кор-
релируют с разностями между TKЛР карбида титана 
и соответствующей графитовой основы. Также отме-
тим, что изостатический графит не является лучшей 
основой для пленки карбида титана вследствие высо-
кого уровня напряжений.

Определение величины кристаллитов и 
неоднородной микродеформации решетки. 
Данные расчетов представлены в табл. 3.

Известно, что отношение β333/β111 , с учетом фор-
мул (1) и (2), лежит в диапазоне

причем если величина β333/β111 близка к отношению 
косинусов, то главной причиной уширения линий 
является малость блоков (ОКР). В противном слу-
чае, при ее близости к отношению тангенсов, глав-
ный вклад в уширение дают микродеформации. Как 
видно из табл. 3, для всех графитов основной вклад 
в уширение линий вносят малые размеры ОКР, кото-

Таблица 1. Интенсивности рефлексов  
обзорных дифрактограмм образцов TiC

Table 1. Intensities of X-ray diffraction peaks  
for TiC samples

Рефлекс
Интенсивность, отн. ед.

Образец ASTM, 
035-0801

Порошок 
TiC1 2 3

111 100 100 100 100 100
200 64 86 52 137 110
220 37 42 18 82 82
311 19 22 16 41 65
222 16 16 22 23 47
400 4 5 5 14 30

Таблица 2. Параметры решетки TiC на деталях из различных марок графита
Table 2. Lattice parameter a of TiC and related characteristics on graphite substrates of different grades

Марка 
графита

Параметр TiC
а, Å

Деформация решетки TiC
1-го рода (а – аравн)/аравн

ТKЛР графита,  
10–6 К–1

∆ТKЛР, 10–6 К–1  

карбида титана и графита
ГМЗ 4,3305 +7,2·10–4 4,5 2,5–3,5

МПГ-6 4,3290 +3,7·10–4 6–8 0–1,0
И-3 4,3340 +1,5·10–3 3–5 2,0–5,0

Таблица 3. Анализ факторов уширения рентгеновских линий
Table 3. Analysis of X-ray peaks broadening factors

Образец графита Рефлекс βфиз , 10–3 рад β333/β111 εn Ln , Å

ГМЗ
111 2,15

2,06 – 750–900
333 4,44

МПГ-6
111 1,39

2,84 – 1000–1150
333 3,95

И-3
111 2,08

2,33 – 750–850
333 4,84
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рые, с учетом погрешностей измерений, лежат в диа-
пазоне тысячи ангстрем.

Трибологические испытания. В случае 
истирания покрытия TiC (твердость по Виккерсу 
3000 HV, толщина 10 мкм), нанесенного на графито-
вую (500 HV) подложку в виде диска, осуществляе-
мого в паре с шаром из стали ШХ15 (1900 HV), износ 
покрытия отсутствовал. При истирании покрытия 
TiC в паре с ZrO2 (12 000 HV) износ покрытия при-
сутствовал и в 4 раза превышал износ керамического 
шарика ZrO2 . В этом случае покрытие TiC начинало 
разрушаться при нагрузке ≥90 Н (при этом регистри-
ровались резкое увеличение и разброс (нестабиль-
ность) силы трения, а также экспоненциальный рост 
скорости углубления шарика ZrO2 в покрытие при 
трении в зависимости от нагрузки).

В исходном состоянии профилометрические 
параметры покрытия составляли, мкм: Ra = 1,973; 
Rq = 2,550; Rz = 14,096; Rt = 17,547. После испытания 
шероховатость увеличилась примерно в 1,2 раза.

Тестирование в ростовой системе (SiC). 
После выдержки графитовых элементов с нанесен-
ным защитным слоем в контакте с порошком карбида 
кремния (t = 2100 °С, атмосфера аргона, P = 200 Па, 
τ = 10 ч) изменения морфологии и фазового состава 
покрытия не выявлены. 

ЗаключениеЗаключение
Простой и дешевый двухстадийный «жидкофаз-

ный» процесс нанесения карбида титана из смеси 
на основе TiO2 может быть использован для созда-
ния пассивирующих слоев на элементах графито-
вой арматуры, работающей в высокотемпературных 
процессах, при наличии агрессивных газовых сред. 
В качестве конструктивных элементов графитовой 
арматуры предпочтительно применение изотропных 
графитов, имеющих минимальную пористость и, 
вследствие этого, лучшую морфологию защитного 
покрытия. Полученные покрытия характеризуются 
текстурой [111] и наличием температурных напряже-
ний, величина которых зависит от марки графита.
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Аннотация. Данная статья является продолжением работы по исследованию образцов из порошка α-SiC, получаемых по техно-

логии селективного лазерного спекания (СЛС) [1]. Рассматриваются гидростатическая плотность, а также микроструктура 
поверхности и внутренних сечений пористых заготовок и уплотненных с помощью постобработки. Проведена апробация 
двух способов постобработки для повышения плотности пористых заготовок. Первый способ – уплотнение за счет сили-
цирования, так называемой пропитки расплавом кремния (LSI), или жидкофазной пропитки. Второй способ уплотнения 
является гибридным из-за сочетания метода пропитки полимером пористой заготовки с последующим пиролизом и сили-
цированием  – так называемый PIP метод, совмещенный с LSI. Для стандартных методов прессования гибридная обра-
ботка PIP + LSI позволяет сформировать повышенную долю карбида кремния в материале по сравнению со способом LSI, 
что благоприятно сказывается на механических и теплофизических свойствах. По результатам исследований установлена 
зависимость содержания фаз SiC, Si, С в материале и относительной плотности от количества циклов пропитки, пиролиза 
и способа постобработки. Образцы изготавливались с различной высотой единичного слоя – 30 и 50 мкм. Образцы с высотой 
слоя 30 мкм имели бόльшую начальную плотность, чем образцы со слоем в 50 мкм, а также требовали 2–3 пропитки для 
насыщения углеродом, в отличие от 4–5 пропиток во втором случае (50 мкм). Финальная плотность образцов при высоте 
слоя 30 и 50 мкм находилась примерно на одном уровне – не более 2,88 г/см3. Для образцов, прошедших только стадию 
силицирования, плотность составила 2,52–2,65 г/см3, что меньше, чем у образцов после полного цикла постобработки. 
Разница плотности образцов не связана с пористостью – напротив, пористость меньше в образцах после LSI. По резуль-
татам количественного микроструктурного анализа разница плотности обусловлена в 2 раза бόльшим содержанием свобод-
ного кремния, который имеет плотность ниже, чем у SiC, снижая тем самым общую плотность LSI-образцов.  

Ключевые слова: селективное лазерное спекание, карбид кремния, уплотнение, силицирование, реакционное спекание, пропитка 
расплавом кремния, высокотемпературная керамика, пористая керамика, постобработка
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ВведениеВведение
Пористые керамические материалы широко 

используются в промышленности для различных 
назначений: нагреватели, фильтры, катализаторы, 
теплоизоляторы и др. Карбид кремния (SiC) в пори-
стом виде часто применяется как фильтрующий эле-
мент при разливке на металлургическом производ-
стве. Пористая структура может быть использована 
и для катализатора в качестве каркаса для нанесения 
каталитического покрытия. Для такого рода при-
менений пористость варьируется в диапазоне от  70 
до  20 %. Для заготовок, получаемых селективным 
лазерным спеканием (СЛС), достижима пористость 
на уровне от  55 до  15 %, что потенциально может 
использоваться для производства такого рода изде-
лий. Дополнительным преимуществом метода СЛС 
является возможность создания иерархической 
пористой структуры в изделии, что может быть 

востребовано для теплообменных и теплорегулиру-
ющих элементов, газовых и жидкостных фильтров, 
катализаторов, датчиков для работы в агрессивных 
условиях, медицинских имплантов.

В результате лазерного воздействия при СЛС про-
исходит спекание частиц порошка карбида кремния 
за счет высокоскоростного механизма «испарение–
конденсация», который подразумевает декомпозицию 
SiC при сублимации с последующей конденсацией. 
Поверхность частиц исходного порошка подверга-
ется данному процессу, вследствие чего осуществля-
ется овализация оскольчатых частиц с образованием 
микрочастиц нестихиометрического SiC1–x и Si со 
средним размером менее 1 мкм. Продукты декомпо-
зиции представлены на поверхности частиц исход-
ного порошка в виде сферических микрочастиц. За 
счет термического воздействия на поверхность исход-
ных частиц порошка и формирования на их поверх-
ности более легкоплавких фаз Si и SiC1–x происходят 

  bogis13@yandex.ru
Abstract. This article continues the research on α-SiC powder preforms produced by selective laser sintering (SLS) [1]. The study 

examines the hydrostatic density and microstructure of the surface and internal cross sections of both the porous preforms and 
the densified specimens obtained through post-processing. Two post-processing routes were tested to increase the density of porous 
SLS preforms. The first method involved densification by silicon infiltration (liquid silicon infiltration, LSI). The second method 
was hybrid, combining polymer infiltration and pyrolysis followed by silicon infiltration (PIP + LSI). For conventionally pressed 
materials, this hybrid treatment forms a higher fraction of silicon carbide in the structure compared to LSI alone, which has a benefi-
cial effect on mechanical and thermophysical properties. The study established the dependence of SiC, Si, and C phase contents and 
the relative density on the number of infiltration and pyrolysis cycles and on the post-processing route. Specimens were fabricated 
with different single-layer thicknesses (30 and 50 µm). Specimen with a 30 µm layer thickness had a higher initial density than those 
with 50 µm layers and required only 2–3 infiltration cycles for carbon saturation, compared with 4–5 cycles for the 50 µm specimens. 
The final density of the specimens with both layer thicknesses was approximately the same – no higher than 2.88 g/cm3. The density 
of specimens subjected only to silicon infiltration was 2.52–2.65 g/cm3, which is lower than that of the fully post-processed speci-
mens. This density difference was not due to porosity; in fact, the porosity was lower in the LSI specimens. According to quantitative 
microstructural analysis, the lower density resulted from nearly twice the content of free silicon, which has a lower density than SiC 
and thus decreases the overall density of the LSI specimens. 

Keywords: selective laser sintering, silicon carbide, densification, siliconization, reaction sintering, liquid silicon infiltration (LSI), high-
temperature ceramics, porous ceramics, post-processing
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взаимное скользящее движение и уплотнение частиц 
порошка в области спекания с дальнейшим взаим-
ным скреплением в ходе кристаллизации и формиро-
ванием пористого каркаса СЛС-заготовки [1].

Стоит отметить, что для придания дополнитель-
ной прочности получаемому пористому каркасу 
СЛС-заготовок может потребоваться дополнитель-
ный производственный цикл в виде спекания без 
приложения давления при стандартной температуре 
для такого рода процессов (обычно выше 1800 °С) 
и небольшой выдержке (3–5 ч). Необходимость дан-
ной операции обусловлена довольно слабыми свя-
зями между частицами порошка в заготовке, которые 
возникли в процессе высокоскоростного спекания 
по механизму испарения–конденсации и содержат 
долю свободного кремния, как показано в преды-
дущем исследовании  [1]. В процессе спекания без 
давления будет достигнута прочность связей между 
частицами за счет более полного и объемного про-
текания диффузионных процессов на границах кон-
такта частиц порошка под влиянием температуры 
спекания c бόльшим временем воздействия, чем 
в СЛС-процессе.

Совмещение методов СЛС и традиционного 
спекания без давления позволит получать изделия 
и пористые структуры с заданным контролируемым 
уровнем пористости и сложной геометрией для 
высокотехнологичных развивающихся отраслей про-
мышленности, нуждающихся в таких изделиях.

Однако, несмотря на определенный спрос в про-
мышленности на пористые SiC-изделия сложной гео-
метрии, наибольшая доля спроса приходится на изде-
лия с высокой плотностью. Это обусловлено более 
высокими механическими и теплофизическими 
свойствами такого материала, которые расширяют 
область его применения.

Известно, что в различных методах аддитивных 
технологий (АТ) для SiC относительная плотность 
получаемых заготовок SiC-деталей составляет 
обычно 40–85 %, поэтому пористые СЛС-заготовки 
нуждаются в постобработке с целью увеличения 

плотности материала для удовлетворения требова-
ний к свойствам плотных деталей [2; 3].

Для повышения плотности пористых заготовок 
изделий из α-SiC, произведенных стандартными 
методами и методами АТ, могут использоваться 
как газофазное уплотнение, впервые опробованное 
в 1910-х годах [4], так и силицирование – пропитка 
расплавом кремния (liguid silicon infiltration  – LSI), 
известное c 1960-х годов [5].

Методы уплотнения пористых  Методы уплотнения пористых  
SiC-заготовок деталейSiC-заготовок деталей

Варианты реализации методов уплотнения порис
тых заготовок деталей из SiC представлены на рис. 1.

Газофазное уплотнение – химическая инфильтра-
ция силанов из паровой фазы в пористые прессовки 
(chemical vapour infiltration – CVI). Сообщается [6], 
что с помощью данного метода получена объемная 
плотность готовых АТ-изделий до 92 %, а прочность 
на изгиб составила 300 МПа. Остаточная пористость 
обусловлена тем, что часть пор оказалась изолиро-
вана от поверхности [6].

Силицирование – стандартный метод порошковой 
металлургии для повышения плотности пористых 
изделий из графита и SiC для минимизации производ-
ственных затрат на получение изначально более плот-
ных изделий либо затрат на более длительные методы 
уплотнения. При этом конечная структура содержит 
больше свободного Si, поэтому применение метода 
ограничивается стандартами на состав материала. 
В  процессе силицирования происходит капиллярное 
заполнение пор кремнием, за счет чего возрастает 
плотность и, как следствие, повышаются механичес
кие свойства материала. Как известно, механические и 
теплофизические характеристики кремния ниже, чем 
у SiC, поэтому недостатком такого метода постобра-
ботки является сниженный, по сравнению с монолит-
ным SiC, комплекс свойств получаемого материала 
из-за наличия чистого кремния на месте бывших пор.

Рис. 1. Варианты реализации уплотнения пористых заготовок деталей из SiC

Fig. 1. Variants of densification routes for porous SiC preforms
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Важно, что процесс силицирования практически 
не имеет усадки. Затвердевание расплавленного 
кремния сопровождается объемным расширением 
до 10,8 % [7]. Это позволяет избежать растрескивания 
при остывании, а также уплотнять не только детали 
простых геометрических форм, но и сложнопрофиль-
ные детали, в которых при охлаждении возникают 
значительно бόльшие напряжения. Однако наличие 
объемного расширения означает, что при охлаждении 
создается дополнительный объем. Фронт затвердева-
ния движется к поверхности, поэтому окончатель-
ное затвердевание Si-расплава происходит вблизи 
поверхности, сопровождаясь выдавливанием свобод-
ного Si к поверхности детали, что приводит к необ-
ходимости его механического удаления и является 
определенной проблемой.

Другой способ реализации уплотнения пористых 
заготовок – это формирование реакционно-связан-
ной SiC-керамики путем реакционного смачивания 
пиролитического/свободного углерода расплавом 
кремния в порах (reaction melt infiltration  – RMI) 
и  их постепенным реакционным заполнением вто-
ричным SiC. Схема реализации метода представлена 
на рис. 2. Первоначально происходит заполнение 
пор путем пропитки заготовки полимером с высо-
ким углеродным остатком и низким содержанием 
других примесей (например, фенольной смолой). 
Затем осуществляется термическое разложение 
полимера – пиролиз – с образованием пироуглерода 
в порах, где был полимер. Также допускается вве-
дение углеродного источника в структуру при пер-
вичном формировании заготовки, например за счет 
использования смеси порошка SiC с углеродным 
порошком.

Термический пиролиз связующей полимерной 
«фазы» создает внутреннее давление в детали из-за 
активного газовыделения при распаде органических 
компонентов в составе связующего. В результате 
требуется термический цикл с медленным нагре-
вом (порядка 1–2 °С/ч), для того чтобы избежать 
термической деформации и разрушения в про-
цессе пиролиза. В этом контексте, на получаемые 

изделия накладываются геометрические ограниче-
ния – в частности, на толщину стенок. Обычно фаза 
связующего преобразуется в остаточный углерод 
после термического удаления связующих, но может 
трансформироваться сразу в SiC в случае использо-
вания соответствующего специального полимера-
прекурсора на основе кремния, поликарбосилана или 
аллилгидридополикарбосилана [8].

За термическим удалением связующего следует 
предварительное спекание для формирования новых 
и упрочнения старых шеек спекания между части-
цами для придания окончательной прочности, анало-
гично производству пористых изделий.

На следующей стадии, при силицировании, про-
цесс уплотнения реализуется путем взаимодействия 
пироуглерода с расплавом кремния с образованием 
вторичного SiC:

	             Si(ж) + C(тв) = SiC(тв).	 (1)

Процесс насыщения заготовки Si-расплавом 
проводится при температуре t = 1500÷1600 °C. В ре
зультате экзотермического взаимодействия (карби-
дообразования) расплавленного кремния с пиро-
углеродом образуется β-SiC, который стабильно 
сохраняется после охлаждения. Известно, что прев-
ращение β-SiC в  α-SiC происходит при t > 2000 °C, 
хотя локальный термический всплеск в результате 
экзотермической реакции может привести к превра-
щению в  α-SiC  [9; 10]. Процесс уплотнения посте-
пенно завершается при остывании с образованием 
новой фазы вторичного карбида кремния, которая 
соседствует с исходным α-SiC, остаточным свобод-
ным кремнием и, в некоторых случаях, со свободным 
углеродом. Пиролитический углерод, в зависимости 
от объемной доли, целиком или частично превраща-
ется в SiC в ходе силицирования.

После дополнительных циклов пропитки и пиро-
лиза (precursor impregnation and pyrolysis  – PIP) 
объемная доля SiC после LSI увеличивается за счет 
«нарастания» фазы β-SiC на исходные частицы 
α-SiC. В процессе LSI происходит снижение коли-

Рис. 2. Схема реализации уплотнения пористых заготовок деталей из SiC методом реакционной пропитки (RMI)

Fig. 2. Flow diagram of densification of porous SiC part preforms by reactive melt infiltration (RMI)
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чества углеродных частиц за счет их растворения 
в расплаве, начиная с  меньших по размеру частиц. 
Более крупный пироуглерод является центром фазо-
образования β-SiC [11]. Реакция образования вторич-
ного β-SiC сопровождается объемным расширением 
~53 % [12; 13], что выше, чем при кристаллизации Si 
в процессе LSI.

Существует разновидность метода RMI, когда 
для уплотнения силицированием используется пори-
стая заготовка из углеродного порошка вместо SiC. 
Уровень прочностных свойств таких изделий значи-
тельно ниже из-за высокого содержания свободного 
углерода (матрицы), не прореагировавшего с крем-
нием при силицировании [14].

В методе PIP + LSI важным параметром, влияю-
щим на анизотропию свойств, является равномерность 
распределения углерода в порах по сечению. От этого 
зависят полнота взаимодействия свободного кремния 
и, соответственно, его остаточная доля. В  областях 
с повышенной концентрацией углерода температура 
выше, и реакция взаимодействия C + Si ускоряется, 
что приводит к значительному увеличению скорости 
фазобразования и газовыделения CO и SiO2 , а также 
повышению пористости материала [15].

Немаловажным фактором является также концен-
трация углерода в порах (средняя доля заполнения 
углеродом случайной, отдельно взятой единичной 
поры), которая влияет на пропускную способность 
пор при силицировании на этапе пропитки (т.е. как 
долго будет осуществляться приток расплава далее 
по сечению детали по сети капиллярных каналов 
до полного насыщения, прежде чем каналы будут 
закупорены SiC). При этом важно минимизировать 
долю свободного кремния и остаточной пористости 
после силицирования для обеспечения требуемого 
комплекса свойств. Метод СЛС можно использовать 
для создания материала с градиентной структурой за 
счет варьирования доли пористости по сечению, кон-
центрации углерода, а также содержания свободного 
кремния путем добавления пор в модель детали или 
с помощью вариации технологических параметров 
по сечению детали. Количество пропиток напрямую 
влияет на концентрацию пироуглерода, его распреде-
ление и на содержание свободного кремния. Также 
количество пропиток может быть оптимизировано 
для уменьшения остаточной пористости и достиже-
ния требуемых прочностных характеристик [16].

При увеличении доли углерода в детали перед 
силицированием прочность и плотность сначала 
возрастают, достигая пика, а затем снижаются. Это 
объясняется тем, что при низком содержании угле-
рода в структуре остается много кремния в свобод-
ном состоянии, а при высоком – наоборот, остается 
свободный углерод, происходит также закупорива-
ние пор, что препятствует проникновению кремния 

в объем заготовки. Это приводит к ослаблению меж-
фазной прочности между крупными частицами SiC 
и остаточным Si.

При идеально подобранной концентрации угле-
рода, его реакционной способности и размере поро-
вых каналов в образце остаточный объем пор вокруг 
пироуглерода может быть полностью заполнен вто-
ричным карбидом кремния. Таким образом, вторич-
ный и исходный карбид кремния могут быть связаны 
без остаточных компонентов в структуре. Снижение 
содержания свободного кремния напрямую приводит 
к уменьшению общей продолжительности слабой 
границы раздела SiC/Si и количества областей, где 
повышена концентрация остаточных напряжений. 
Следовательно, уменьшается вероятность возникно-
вения трещин на границе раздела SiC/Si, увеличива-
ются плотность и прочность материала.

Метод силицирования применим и для компози-
тов (например, Cf  /SiC), но имеет свою специфику 
использования. Поскольку процесс LSI осуществля-
ется при температуре, превышающей температуру 
плавления кремния, это приводит к тому, что угле-
родные волокна (Cf  ) вступают в реакцию с распла-
вом Si с образованием SiC [17–19]. Эта реакция резко 
снижает содержание Cf в композитах, что уменьшает 
эффект упрочнения от армирования.

В работе  [20] использовали метод CVI для изго-
товления защитного межфазного слоя SiC на поверх-
ности Cf для защиты Cf от реакции. После процесса 
LSI волокна были хорошо защищены, и композит 
показал прочность на изгиб 274 ± 13 МПа и вязкость 
разрушения 5,82 ± 0,25 МПа·м1/2. Авторы  [21] изго-
товили Cf  , покрытые SiC гидротермальным мето-
дом. Покрытие SiC успешно защитило Cf от эрозии 
и значительно улучшило прочность на изгиб и вяз-
кость разрушения материала Cf  /SiC на 32,6 и 26,3 % 
соответственно. Однако оба описанных способа 
защиты волокон довольно низкопроизводительны 
и ресурсозатратны.

В другой работе установлено [22], что с помощью 
метода PIP можно защищать волокна перед силици-
рованием от воздействия расплава кремния путем 
образования пиролитического углерода на поверх
ности волокон, что является значительно более быст-
рым и дешевым методом, при этом повышается доля 
вторичного SiC и снижается доля свободного Si. 

Использование силицирования, в том или ином 
виде, совместно с методом СЛС открывает новые 
возможности для производства, позволяя создавать 
компоненты из SiC сложной формы, близкой к задан-
ной, без дорогостоящей окончательной обработки 
с помощью методов АТ и последующего уплотнения 
пористых заготовок [23].

Целью работы являлась оценка влияния пара
метров постобработки в виде пропитки полимером, 
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пиролиза и силицирования на плотность пористых 
заготовок, полученных методом СЛС.

Материалы и методы проведения Материалы и методы проведения 
экспериментаэксперимента

Объектами исследований являлись пористые 
СЛС-заготовки кубической формы (10×10×10 мм) 
(рис. 3). Они были синтезированы в вертикальном 
направлении на сетчатых поддерживающих структу-
рах при помощи СЛС-установки «MeltMaster3D-160» 
(АО «НПО «ЦНИИТМАШ», г. Москва), имеющей 
максимальную мощность иттербиевого волокон-
ного лазера до 200 Вт. Плотность лазерной энергии, 
использованная для формирования образцов в виде 
пористых СЛС-заготовок, была на уровне 100 Дж/мм3 
и сохранялась при варьировании толщины слоя от 30 
до 50 мкм:

		              	 (2)

где Е – плотность энергии лазерного излучения, Р – 
мощность лазера, V и d  – соответственно скорость 
и шаг сканирования, h – толщина слоя.

Исходным материалом для синтеза (спекания) 
служил предварительно просушенный при тем-
пературе 100 °С однокомпонентный порошок SiC 
марки F320, не обладающий текучестью, со сред-
ним размером 48 ± 0,5 мкм, насыпной плотностью 
1,11 ± 0,01 г/см3 (плотность после виброуплотнения 
1,36 ± 0,01 г/см3), без каких-либо спекающих или 
других добавок. Послойное спекание порошка SiC 
осуществлялось в среде аргона в режиме прокачки во 
избежание окисления с образованием SiO2 . Наиболее 
подробно методика синтеза изложена в работе [1].

Постобработка изделий из карбида кремния, 
получаемых методом СЛС, состояла из 3 основных 
этапов:

1. Пропитка с заполнением пор высокоуглеродсо-
держащим полимером (фурановая смола). Процесс 

повторяется до полного насыщения, которое опреде-
ляется по отсутствию прироста массы образца после 
очередной стадии пропитки.

2. Пиролиз – термическое разложение полимера с 
высоким углеродным остатком. После данного этапа 
введенный полимер разложился в порах образца и 
оставил свободный углерод. Комбинация пропитки и 
пиролиза (precursor impregnation and pyrolysis) обо-
значается как PIP.

3. Силицирование (LSI)  – насыщение образ-
цов через открытую пористость жидким кремнием. 
Процесс проходит в камере с отрицательным дав-
лением, что способствует проникновению расплава 
в поры образца. При этом происходит взаимодействие 
расплава кремния с ранее образованным свободным 
углеродом, что ведет к образованию вторичного кар-
бида кремния и его кристаллизации при охлаждении. 
Избыточный кремний также остается и кристалли
зуется в порах, заполняя их.

Постобработка с целью повышения плотности и 
прочности заготовок проводилась двумя различными 
методами:

– силицирование без предварительной пропитки 
полимером (LSI);

– пропитка полимером, пиролиз и силицирование 
(PIP + LSI).

Пропитка углеродным Пропитка углеродным 
полимером-прекурсоромполимером-прекурсором

Пропитка проводилась в фурфурилидендиацетоне 
под воздействием вакуума с последующей сушкой 
при температуре 150 °C для отверждения полимера 
в порах.

После каждой пропитки и отверждения в печи 
образцы подвергались карбонизации (пиролизу). 
Карбонизацию осуществляли в муфельной печи на воз-
духе в засыпке карбюризатора (графитовая стружка):

– нагрев до 240 °C со скоростью нагрева 
V = 220 °C/ч;

Рис. 3. Исходные пористые СЛС-заготовки

Fig. 3. Initial porous SLS SiC preforms

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(5):80–93 
Bubnenkov B.B., Zharmukhambetov A.S., and etc. Densification of porous SLS SiC preforms ...



86

– нагрев до 450 °C, V = 20 °C/ч;
– нагрев до 850 °C, V = 220 °C/ч;
– выдержка 1 ч;
– охлаждение до комнатной температуры.
Карбонизация смолы при t = 850 °C протекает не 

полностью, но в достаточной мере для осуществле-
ния последующих операций.

Процедура пропитки повторялась n раз до насы-
щения пор и каналов между ними в объеме образца. 
Насыщение оценивалось по удельному приросту 
массы после каждой пропитки. Отсутствие увеличе-
ния массы свидетельствовало о полном насыщении 
образца, после чего он передавался на силицирова-
ние. Для различных образцов количество пропиток 
составляло от 2 до 6.

Силицирование в вакуумной печиСилицирование в вакуумной печи
По завершении цикла пропитки и карбонизации 

СЛС-образцы загружали в вакуумную термическую 
печь для последующей технологической операции 
силицирования. Их помещали в тигель на техноло-
гическую подставку, состоящую из композиционных 
материалов и дистанцирующихся элементов. Тигель 
располагали на отдельной подставке с учетом гради-
ентного распределения температурного поля тепло-
вого узла печи. В тигель загружали предварительно 
подготовленный кремний. Массу определяли рас-
четным способом, исходя из массы СЛС-образцов, 
наличия в них свободного углерода и пористости. 
Процесс силицирования СЛС-образцов проводили 
при t = 1450 °С. Пропитку осуществляли капилляр-
ным способом. Температуру процесса контроли-
ровали пирометром и визуально через смотровые 
окна печи. Время процесса составляло порядка 10 ч. 
После силицирования на СЛС-образцах присутство-
вало незначительное количество кремния. Его избы-
ток с поверхностей СЛС-образцов удаляли механиче-
ским способом на этапе зачистки.

Запрессовка образцовЗапрессовка образцов
Для приготовления металлографического шлифа 

образцы были запрессованы в фенольную смолу мето-
дом горячей запрессовки на установке «CitoPress-1» 
(Struers, Дания). Их запрессовывали в продольном и 
поперечном направлениях относительно оси выра-
щивания в процессе СЛС.

Подготовка  Подготовка  
металлографических шлифовметаллографических шлифов

Подготовку шлифов для металлографических 
исследований проводили в несколько этапов на 
шлифовально-полировальном станке «TegraPol-11» 

(Struers) с полуавтоматической приставкой вращения 
образцов «TegraForce-1» (Struers): шлифовка, тонкая 
шлифовка, алмазное и оксидное полирование. Для 
шлифовки применяли алмазные диски с крупностью 
абразива от 54 до 18 мкм. Смазывающе-охлаждающей 
жидкостью служила проточная вода, непрерывно 
подаваемая в область шлифовки. Тонкая шлифовка 
осуществлялась с помощью композитных дисков 
для тонкого одношагового шлифования. В качестве 
абразивного материала использовались алмазные 
суспензии крупностью от 15 до 6 мкм. Полирование 
поверхности образцов проводили на твердом поли-
ровальном сукне с помощью алмазной суспензии 
крупностью 3 мкм, а финальную полировку – на мяг-
ком полировальном сукне с применением суспензии 
оксида алюминия крупностью 0,04 мкм.

МикроскопияМикроскопия
Оптическая микроскопия. Исследования 

структурных составляющих и оценку их соотноше-
ния в образцах проводили с помощью оптического 
микроскопа «Olympus PNG-3» (Япония) и измери-
тельного комплекса анализа изображений микро-
структур материалов «Vestra Imaging System» (ООО 
НПО «ЛАТЭМИ», г. Москва). Количественный анализ 
выполняли путем окрашивания отдельных фаз фик-
сированным цветом с дальнейшим подсчетом количе-
ства окрашенных пикселей программными методами.

Ввиду различной травимости структурных 
составляющих образцов, их травление на выявление 
микроструктуры не проводили.

Электронная микроскопия. Электронно-мик
роскопические исследования образцов осуществляли 
с помощью растрового электронного исследователь-
ского комплекса «Tescan Vega 3XMU» (Чехия) с энер-
годисперсионной системой «Oxford Advanced AZteC 
Energy» (Великобритания) на базе энергодисперси-
онного детектора «X-Max80» (Oxford Instruments, 
Великобритания) в режиме высокого вакуума при 
ускоряющем напряжении 20 кВ.

Оценка плотности методом  Оценка плотности методом  
гидростатического взвешиваниягидростатического взвешивания

Для определения плотности образцов после СЛС, 
в процессе и после финальной стадии постобработки 
в виде силицирования, проводились измерения массы 
образцов методом гидростатического взвешивания 
по ГОСТ 18898-89. Плотность образцов рассчитыва-
лась по формуле 

	           	 (3)
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где М1 – масса образца без защитного слоя, г; М2  – 
масса образца с защитным слоем, взвешенного на 
воздухе, г; М3  – масса образца с защитным слоем, 
взвешенного в жидкости, г; М4  – масса защитного 
слоя, г; ρж – плотность рабочей жидкости, г/см3; ρз – 
плотность материала защитного слоя, г/см3.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Процесс постобработкиПроцесс постобработки

В результате проведения постобработки СЛС-
заготовок были получены финальные образцы для 
испытаний (рис. 4). Их внешняя поверхность имела 
характерный блеск, который можно объяснить выде-
лением на ней свободного кремния. В  процессе 
пропитки кремний проникает по капиллярному 
механизму в глубь пористой СЛС-заготовки. Он 
взаимодействует со спеченным карбидокремниевым 
каркасом образца, а также со свободным углеродом 
в поровых каналах, который был введен методом PIP. 
При кристаллизации кремния происходит объемное 
расширение, что приводит к выдавливанию остатков 
расплава из объема на поверхность образцов.

Стоит отметить, что глубина проникновения 
расплава в объем ограничена наличием закрытой 
пористости, величиной пор и реакционной спо-
собностью углерода. На рис. 5 представлен излом 
образца, который демонстрирует незначительное 
проникновение расплава в его объем на глубину, не 
превышающую 1,0–1,5 мм, которое, в данном слу-
чае, связано с избыточным количеством циклов про-
питки-пиролиза. Это привело к чрезмерному насы-
щению образца углеродом и, вероятно, уменьшению 
размера пор, а также закупориванию большинства 
поровых каналов, что сделало невозможным про-
никновение расплава кремния в глубь пористой 
СЛС-заготовки. 

Реакция взаимодействия кремния с расплавом 
произошла лишь в приповерхностной зоне со всех 
сторон образца, поскольку вся внешняя поверхность 

контактировала с расплавом. Однако наблюдаемая 
картина степени инфильтрации свидетельствует 
о  том, что расплав проник в объем образца лишь 
в  приповерхностной области равномерно по всему 
поперечному сечению образца.

Определение плотностиОпределение плотности
Начальная плотность образцов, изготовленных 

с высотой слоя 50 мкм (далее – образцы «50 мкм»), 
находилась в диапазоне 1,28–1,37 г/см3, а образцов 
с высотой слоя 30 мкм (образцов «30 мкм»)  – уже 
на 13–16 % выше: 1,46–1,63 г/см3. Такая разница 
в  начальной плотности может свидетельствовать 
о  более плотной укладке слоя и более полном про-
текании процесса спекания в меньшем по толщине 
слое.

Пористые СЛС-заготовки были подвергнуты 
пироуглеродному уплотнению: вакуумной про-
питке фурфурилидендиацетоном и карбонизации. 
Карбонизация представляет собой процесс термиче-
ского разложения полимера (пиролиз), в результате 
которого образуется свободный углерод. После про-
ведения каждого цикла пироуглеродного уплотнения 

Рис. 4. Кубические образцы – бывшие пористые СЛС-заготовки,  
прошедшие стадии пироуглеродного уплотнения и силицирования

Fig. 4. Cubic specimens – porous SLS SiC preforms after PIP densification and LSI treatment

Рис. 5. Поперечный излом образца с избыточным  
количеством циклов пироуглеродного уплотнения  

после силицирования

Fig. 5. Cross-sectional fracture of a specimen subjected  
to an excessive number of PIP densification cycles after LSI
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все образцы повторно взвешивались для оценки их 
плотности.

В результате определения плотности были 
построены графики изменения плотности образцов 
в  зависимости от количества циклов пироуглерод-
ного уплотнения (рис. 6) при различном технологи-
ческом параметре изготовления – высоте единичного 
спекаемого слоя (50 и 30 мкм).

Из рис. 6, а видно, что первичный прирост плот-
ности на образцах «50 мкм» после 1-й пропитки 
(с 1,28–1,37 до 1,58–1,67 г/см3) составляет 16–24 %. 
Плотность этих образцов после 2-й пропитки уве-
личилась до 1,68–1,80 г/см3, т.е. выросла на 7–12 % 
по сравнению с плотностью после 1-го цикла. Далее, 
при прохождении последующих циклов пропитки 
и пиролиза, наблюдается стабильный прирост плот-
ности на 2–5 %.

Из графиков для образцов «30 мкм» (рис. 6, б) 
следует, что их плотность после 1-й пропитки либо 
практически не возрастала, либо показывала отри-
цательное изменение. Скорее всего, это связано 
с наличием влаги в порах образцов. В то же время 
после 2-й пропитки их плотность увеличилась до 
1,76–1,85 г/см3, т.е. выросла примерно на 11–16 % по 
сравнению с предыдущим циклом.

Заметный прирост массы у образцов «30 мкм» пре-
кращается со 2-го цикла PIP, а у образцов «50 мкм» – 
после 4-го цикла PIP, что свидетельствует о полном 
их насыщении. Таким образом, предел пироугле-
родного уплотнения достигается за 4–5 циклов для 
образцов «50 мкм» и за 2–3 цикла  – для образцов 
«30 мкм». Исходя из разницы необходимого коли-
чества циклов до насыщения образцов, изготовлен-
ных с разной толщиной слоя, можно сделать вывод 
о разнице свободных объемов в этих образцах, т.е. 
о разной их плотности, что также подтверждается 
измерениями плотности. Также небезоснователен 
вывод о вероятной разнице в размерах пор и поро-
вых каналов, которые могут влиять на пропускную 
способность и насыщение образцов при их пропитке. 
Плотность образцов «50 мкм» после последней про-
питки составляет 1,88–1,94 г/см3, а для образцов 
«30 мкм» – 1,73–1,85 г/см3.

Далее уплотненные образцы подвергались про-
питке жидким кремнием  – силицированию (LSI). 
На  рис. 7 приведены зависимости плотности образ-
цов «30 мкм» после силицирования от количества их 
пропиток и плотности после последней пропитки.

Дополнительно было проведено сравнение плот-
ности образцов, изготовленных по одним техноло-

Рис. 6. Изменение плотности (ρ) образцов, подвергнутых  
обработке PIP + LSI, в зависимости от количества пропиток (n)

Толщина слоя – 50 мкм (а) и 30 мкм (б)

Fig. 6. Variation in the density (ρ) of specimens treated by  
PIP + LSI as a function of the number of infiltration cycles n

Layer thickness – 50 μm (а) and 30 μm (б)

Рис. 7. Зависимость плотности образцов «30 мкм» 
после силицирования (ρLSI )  

от количества предварительных пропиток (n) (а)  
и от плотности после последней пропитки (ρn ) (б)

Fig. 7. Density of the “30 µm” specimens after silicon infiltration 
(ρLSI ) as a function of (а) the number of prior infiltration 
cycles n and (б) the density after the last infiltration (ρn )
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гическим режимам СЛС, но прошедших различную 
постобработку: LSI и PIP + LSI (рис. 8). По результа-
там анализа полученной диаграммы можно сделать 
вывод о том, что образцы после силицирования имеют 
плотность 2,52–2,65 г/см3, а образцы после пол-
ного цикла уплотнения  – на уровне 2,77–2,88 г/см3. 
Средняя разница значений плотности образцов после 
обработок LSI и PIP + LSI составляет ~10 %.

Микроструктурные исследованияМикроструктурные исследования
Проведено металлографическое исследование 

структуры образцов после стадий PIP + LSI и LSI, 
изготовленных со слоем 50 мкм, для определения 
относительных содержаний и особенностей распре-
деления карбидокремниевой, кремниевой, углерод-
ной фаз и остаточной закрытой пористости. На при-
веденных изображениях оптической микроскопии 
(рис. 9) частицы исходного порошка SiC представ-
лены неравноосными темно-серыми зернами, в том 
числе оскольчатой и игловидной форм, кремний 
наблюдается в виде светло-серых областей. 

Частицы углерода выглядят более темными, по 
сравнению с SiC. Поры на изображениях имеют чер-
ный цвет. По результатам анализа, вторичный карбид 
кремния идентифицируется так же, как исходный 
SiC. Вероятно, это связано с превращением из β-SiC 
в α-SiC, который имеет аналогичную исходному 
порошку морфологию.

Для образца, прошедшего постобработку 
PIP + LSI, характерна полосчатая структура, созда-
ваемая распределением неравноосных фаз углерода 
и кремния. Углерод и поры равномерно распреде-
лены по сечению образца, кремний – неравномерно. 
Относительно крупные включения кремния лока-
лизованы в местах скопления углерода. Отмечено 
начало взаимодействия кремния с углеродом с обра-
зованием по периметру кристаллов вторичного кар-

Рис. 8. Сравнительная диаграмма плотности образцов 
«50 мкм», прошедших только стадию силицирования (LSI),  

и образцов после полного цикла (PIP + LSI)
 – LSI,  – PIP + LSI

Fig. 8. Comparative density chart of the “50 µm” specimens 
after silicon infiltration (LSI) and after the complete 

PIP + LSI treatment
 – LSI,  – PIP + LSI

Рис. 9. Микроструктура поперечных сечений образцов «50 мкм»
а – исходное изображение образца после LSI; б – изображение LSI-образца с окрашенными структурными составляющими;  

в – исходное изображение образца после PIP + LSI; 
г – изображение образца после PIP + LSI с окрашенными структурными составляющими

Fig. 9. Microstructure of cross-sections of “50 µm” specimens
a – original image after LSI; б – the same LSI specimen with phase-colored constituents;  

в – original image after PIP + LSI; г – the PIP + LSI specimen with phase-colored constituents
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бида кремния (рис. 10). В образце присутствует как 
регулярная упорядоченная структура, состоящая из 
регулярных, повторяющихся во все стороны ячеек 
ромбической формы из карбида кремния, окружен-
ных углеродом, так и разупорядоченная разориенти-
рованная структура.

Крупные включения углерода, разделенные про-
слойками кремния, сосредоточены в периферийной 
части образца вблизи поверхности, что, вероятно, 
связано с особенностями структурообразования при 
теплоотводе. 

По результатам исследования образцов после LSI 
установлено, что их структура схожа между собой 
и  представляет равномерно распределенные зерна 
карбида кремния в кремниевой матрице. Кристаллы 
SiC имеют правильную, неравноосную форму со 
строго очерченными границами. Вблизи границ 
некоторых карбидокремниевых зерен и в кремниевой 
матрице наблюдаются мелкодисперсные размытые 
выделения на основе SiC.

Структура всех LSI-образцов плотная с единич-
ными порами, локализованными преимущественно 
в теле карбидокремниевой фазы. Во всех образцах 
обнаружены углубления с острыми гранями правиль-
ной формы. Причиной появления данных углубле-
ний, вероятно, является выкрашивание кристаллов 
на основе SiC или иной твердой фазы в процессе 
приготовления металлографических шлифов.

В результате детального изучения с помощью 
электронного микроскопа карбидокремниевой фазы 
установлено наличие в отдельных зернах SiC выделе-
ний графитовой фазы (рис. 11), которая представляет 

собой цепочку точечных включений, локализован-
ных в приграничной области карбидных кристаллов.

В таблице представлено содержание карбидо-
кремниевой фазы, свободного кремния и углерода 
в  образцах после PIP + LSI и LSI. Содержание пор 
и углеродной фазы в LSI-образце при расчете не учи-
тывалось ввиду их малого количества (<1 %).

По данным таблицы можно сделать вывод, что 
образцы без предварительной PIP-обработки имеют 
на 50 % меньше SiC-фазы в составе, чем образцы 
после полного цикла (PIP + LSI), что может быть 
связано как с недостаточной плотностью исходных 
заготовок, так и с отсутствием образования вторич-
ного карбида кремния. Исходя из разницы SiC-фазы 
в образцах после LSI и PIP + LSI, можно утверждать, 
что вторичная фаза SiC (SiCII ) образуется в коли
честве 25–37 %, повышая общую долю SiC в образце Рис. 10. Взаимодействие свободного кремния и углерода 

с образованием вторичного карбида кремния в образце,  
прошедшем обработку PIP + LSI

Fig. 10. Formation of secondary silicon carbide  
from the reaction of free silicon with free carbon  

in a PIP + LSI-treated specimen

Рис. 11. Включения углеродной фазы в SiC-фазе  
в образце после обработки PIP + LSI

а – 1500×; б, в – 5000×

Локальный анализ химического состава

Fig. 11. Carbon-phase inclusions within the SiC phase  
in a PIP + LSI-treated specimen

а – 1500×; б, в – 5000×

Local chemical composition analysis

Соотношение структурных составляющих  
в образцах «50 мкм» после обработок PIP + LSI и LSI

Proportions of structural constituents  
in “50 µm” specimens after PIP + LSI and after LSI

Образец
Доля, % Плотность,

г/см3
Поры Si C SiC

PIP + LSI 1–2 6–17 9–13 70–80 до 2,88
LSI <1 55–57 <1 43–45 до 2,65
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с  43–45  до  70–80 % и, вероятно, механические 
и  теплофизические свойства материала. При этом 
количественно пористость в случае LSI-образцов 
ниже. Это можно объяснить лучшим проникновением 
расплава кремния в глубь объема по капиллярному 
механизму из-за большей величины пор, а  также 
отсутствия закупоривания поровых каналов углеро-
дом. Также, исходя из изображений микроструктуры, 
дополнительная пористость в (PIP + LSI)-образцах 
может быть связана с неполным смачиванием круп-
ных по размеру фаз остаточного углерода и форми-
рованием пустот вблизи контакта с фазой свободного 
кремния, т.е. зон пористости. 

Исходя из полученных результатов количест-
венного содержания фаз, можно было бы предпо-
ложить, что LSI-образец при доле SiC в 43–45 % 
будет иметь плотность 2,70–2,73 г/см3 вместо фак-
тической 2,52–2,65 г/см3, а образец после обработки 
PIP + LSI с долей SiC, равной 70–80 %, должен был 
бы иметь плотность порядка 2,94–3,03 г/см3 вместо 
фактической 2,77–2,88 г/см3. Однако более низкие 
фактические значения плотности свидетельст-
вуют о наличии других фаз с меньшей плотностью, 
а  также о  присутствии пористости, сказывающейся 
на результате, что подтверждается количественным 
микроструктурным анализом.

Дальнейшие исследования по отработке параме-
тров постобработки для получения максимальной 
плотности СЛС-образцов из SiC, а также определе-
ние механических свойств помогут установить зави-
симость прочностных свойств от количественного 
содержания фаз в структуре финальных образцов 
после различных методов постобработки. Также 
планируется провести испытания с выявлением 
механизма разрушения образцов, изготовленных 
в различных направлениях выращивания, для оценки 
возможной анизотропии прочностных свойств.

ВыводыВыводы
1. Начальная плотность образцов, полученных 

методом СЛС, на 15–30 % выше, чем насыпная плот-
ность карбида кремния, а для образцов «50 мкм» 
сопоставима со значением плотности виброуплот-
ненного порошка. Образцы «30 мкм» имеют плот-
ность на 10–15 % выше, чем виброуплотненный 
порошок. При этом частицы исходного порошка SiC 
имеют неравноосную (вытянутую) форму. Для повы-
шения финальной плотности необходимо повышение 
стартовой плотности заготовок, например, использо-
вание более сферического порошка SiC.

2. Предполагается, что рост начальной плотности 
СЛС-заготовок при снижении толщины спекаемого слоя 
связан с тем, что при меньшей толщине слоя (30 мкм) 
происходит лучший вертикальный прогрев в области 

воздействия лазерного луча  – это способствует луч-
шему взаимному скольжению частиц с  сокращением 
размеров межчастичных пор и лучшей адгезии с пре-
дыдущем слоем. Напротив, при толщине слоя 50 мкм 
плотность укладки слоя может быть снижена из-за 
эффекта двойного слоя, который подразумевает распо-
ложение двух игольчатых частиц SiC друг над другом, 
что приводит к дополнительному поглощению тепла 
и может вызывать трудности при лазерном спекании 
такого слоя в части его полного равномерного нагрева 
для полноценного спекания с предыдущим слоем с 
эффектом скольжения и уплотнения, как это наблюда-
ется в образцах «30 мкм» при единичной укладке слоя 
(т.е. сечение слоя представляет одну частицу порошка). 
Если в партии образцов «50 мкм» изначальная плот-
ность составляла порядка 1,3–1,4 г/см3, то у образцов 
«30 мкм» она была около 1,5–1,6 г/см3.

3. Образцы, полученные методом СЛС, можно 
уплотнить с помощью пироуглеродного уплотнения 
(PIP) до 1,85–1,94 г/см3, что говорит о том, что удель-
ный привес углерода составил до 0,62 г/см3 в коли
честве, достаточном для формирования в порах вто-
ричного карбида кремния, с увеличением плотности 
до теоретической.

4. Сопоставление плотностей образцов, подверг-
нутых обработке PIP + LSI, демонстрирует линейную 
регрессию и тем самым косвенно подтверждает высо-
кую степень конверсии углерода во вторичный карбид 
кремния и наличие перспектив по улучшению каче-
ства материала. Прямым свидетельством преобразова-
ния пироуглерода и кремния в SiCII является количе-
ственный микроструктурный анализ, по результатам 
которого можно сделать вывод, что доля прироста 
вторичного карбида кремния составляет 25–37 %.

5. Необходимо уточнить количество углерода, 
которое нужно вводить в СЛС-образцы, а также его 
реакционную способность и способ введения, чтобы 
достичь максимальной финальной плотности с мини-
мальной пористостью. Внедрение слишком большого 
количества углерода в матрицу образцов с целью 
образования достаточного количества вторичного 
карбида (от 35 %) приведет к большому остаточному 
содержанию углерода и значительной закрытой пори-
стости по причине закупоривания каналов в процессе 
пропитки и пиролиза. Положительный эффект могут 
дать доработка полимера для пропитки либо исполь-
зование других вариантов полимеров.

6. Образцам «30 мкм» для достижения максималь-
ного уплотнения углеродом хватило всего 2–3 пропи-
ток. Напротив, образцам «50 мкм» необходимо было 
произвести 4–5 пропиток, что можно связать с разни-
цей значений объемной пористости и также с разни-
цей размеров поперечных сечений поровых каналов 
в исследованных образцах, что сказалось на способ-
ности к насыщению данных объемов при пропитке.
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7. Окончательная плотность образцов после 
операции силицирования была недостаточна как 
на образцах «50 мкм», так и на образцах «30 мкм». 
Максимальная плотность составила 2,88 г/см3. 
Образцы, которые пропитывались 1 раз, показали 
наименьший результат по плотности после сили-
цирования (2,62–2,8 г/см3) по сравнению с другими 
образцами. Для достижения максимальной плотно-
сти для образцов «50 мкм» требуется 4–5 пропиток, 
а для образцов «30 мкм» – 2–3 пропитки.

8. Опыт показал, что образцы, полученные 
методом СЛС, после силицирования без предва-
рительной пропитки имеют меньшую плотность 
(2,52–2,65 г/см3), чем с пропиткой. В раннем 
опыте с  пропиткой плотность образцов составляла 
2,62–2,88 г/см3, при этом обнаруживались видимые 
пустоты и расслоения. На данных же образцах види-
мые расслоения и крупные поры не наблюдаются.
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