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Аннотация. Керамико-металлические композиты (керметы) на основе многокомпонентных фаз являются новейшим направ-

лением исследований в области высоко- и среднеэнтропийных материалов. Как и традиционные керметы, они состоят из 
керамических зерен и связки (чаще всего металлической), при этом хотя бы одна из этих фаз является высоко- или сред-
неэнтропийным твердым раствором 3 и более компонентов в сопоставимых концентрациях. В настоящей работе впервые 
исследована возможность получения кермета (100 – x)TiC + xCoCrNi в диапазоне x = 0÷60 мас. % методом самораспро-
страняющегося высокотемпературного синтеза (СВС). Показано, что размер частиц связки CoCrNi, которые добавляются 
в порошковую реакционную смесь, существенно влияет на закономерности горения и структурообразование материала. 
При использовании крупных гранул (~1,5 мм) скорость горения выше по сравнению с горением смесей с мелкой связкой 
при одинаковых химическом составе и температуре горения. Относительная разница в средней скорости горения возрастает 
от 30 до 100 % с увеличением содержания связки от 10 до 40 мас. %. Этот эффект возникает благодаря прохождению волны 
горения по реакционной смеси Ti + C между гранулами и находит объяснение в предположении тепловой микронеоднород-
ности реагирующей среды. Использование более мелкого порошка CoCrNi (~0,2÷0,5 мм) позволяет получить однородную 
макроструктуру продуктов СВС без крупных трещин и сколов и более мелкозернистую микроструктуру. При этом наблюда-
ется взаимодействие связки с формирующейся в волне СВС керамической фазой TiC, что выражается в зависимости пара-
метра кристаллической ячейки карбидной фазы от содержания связки. Полученные результаты могут быть использованы 
для управления микроструктурой и фазовым составом многокомпонентных керметов, получаемых методом СВС.  

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), кермет, карбид титана, среднеэнтропийный 
сплав
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ВведениеВведение
Высокоэнтропийные материалы в течение пос

ледних двух десятилетий привлекают внимание 
материаловедов во всем мире благодаря уникальному 
сочетанию механических, электрических, магнит-
ных и других свойств  [1–3]. Высокоэнтропийными 
называют материалы, основу которых составляют 
однофазные разупорядоченные твердые растворы 
5 и  более элементов, присутствующих в растворе 
в  равных или в сопоставимых концентрациях  [1]. 
Это обеспечивает высокую конфигурационную 
энтропию (энтропию смешения), которая, как пред-
полагается, стабилизирует твердый раствор  [1; 2]. 
Несмотря на то что стабилизирующая роль энтро-
пии не была строго доказана, вследствие чего тер-
мин «высокоэнтропийный» подвергается критике, 
он остается удобным обозначением нового класса 
материалов  [1; 3]. Название «высокоэнтропийные» 
отличает эти материалы от традиционных много-
компонентных сплавов, в которых основой являются 
1–2 элемента, а остальные элементы присутствуют 

в качестве легирующих добавок в небольших коли-
чествах. В последние годы было обнаружено, что 
сплавы, содержащие 3–4 основных элемента (напри-
мер, CoCrFeNi или CoCrNi) могут превосходить 
по механическим свойствам материалы, в составе 
которых 5 и более элементов  [4; 5]. Такие компози-
ции, в которых используется принцип построения 
высокоэнтропийного материала (сочетание близких 
концентраций разных атомов в одной фазе), но число 
элементов от  3 до  4, получили название «средне
энтропийные». Особое внимание исследователей 
привлек сплав CoCrNi, который обладает наивысшей 
ударной вязкостью при криогенных температурах 
среди всех известных на Земле материалов [5–7]. При 
комнатной температуре его предел прочности при 
растяжении достиг 1000 МПа, деформация при раз-
рушении составила 70 %, допустимая вязкость раз-
рушения при росте трещины (crack-initiation fracture 
toughness) KJ1c превысила 200 МПа·м1/2, а при крио-
генной температуре механические свойства только 
улучшились: предел прочности превысил 1,3 ГПа 
при деформации 90 % и KJ1c = 275 МПа·м1/2 [5].

  rogachev@ism.ac.ru
Abstract. Ceramic-metal composites (cermets) based on multicomponent phases are the newest research direction in the field of high-
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Керамико-металлические композиты (керметы, 
порошковые твердые сплавы) на основе много-
компонентных фаз являются относительно новым 
направлением исследований в области высокоэнтро-
пийных материалов. Как и традиционные керметы, 
они состоят из керамических зерен и металличе-
ской связки, при этом высокоэнтропийными (или 
среднеэнтропийными) могут быть либо керамичес
кая фаза, либо металлическое связующее, либо обе 
эти микроструктурные составляющие. В качестве 
примера первого подхода можно привести кермет 
(Ti0,2Zr0,2Nb0,2Ta0,2Mo0,2)C0,8–Co, в котором керамичес
кая фаза представляет собой высокоэнтропийное сое-
динение – твердый раствор 5 металлических карбидов, 
взятых в равных мольных долях [8]. Однокомпонентная 
металлическая связка (Co) добавлялась в количестве 
7,7–15,0 об. %, что позволило увеличить вязкость раз-
рушения материала (K1c ) до 5,35 МПа·м1/2 при сохра-
нении высокой твердости 21,05 ± 0,72 ГПа и сделать 
этот материал пригодным для изготовления режущего 
инструмента. Также было исследовано влияние раз-
ных металлических связок (Co, Ni, FeNi) на свойства 
кермета на основе (Ta,Nb,Ti,V,W)C и показано, что эти 
материалы конкурируют по свойствам со спеченными 
твердыми сплавами на основе WC [9]. 

Примером использования второго подхода явля-
ется самораспространяющийся высокотемператур-
ный синтез (СВС) кермета TiC–CoCrFeNiMe, где 
Me = Mn, Ti или Al  [10]. Содержание пластичной 
высокоэнтропийной связки достигало 50 мас. %1, 
а твердость варьировалась в диапазоне от 10 
до 17 ГПа. Методами порошковой металлургии полу-
чены следующие керамико-металлические мате
риалы со связками из высокоэнтропийных сплавов: 
WC–CoCrFeNiMn [11], Ti(C,N)–CoCrFeNiAl [12; 13], 
TiB2–CoCrFeNiTiAl  [14; 15], TiB2–CoCrFeNiAl  [16], 
TiB2–TiC–CoCrFeNiTiAl [17] и др. В настоящее время 
такие материалы характеризуются как новый класс 
керметов [18]. 

Наконец, в соответствии с третьим из упомяну-
тых подходов был получен материал (TiTaNbZr)C– 
–TiTaNbZr, в котором многокомпонентными являют
ся как керамическая фаза (карбид), так и металли
ческая связка. Он обладает превосходной комби-
нацией механических свойств: прочность на изгиб 
при комнатной температуре  – 541 МПа, прочность 
на сжатие при t = 1300 °С – 275 МПа, трещиностой-
кость – 6,93 МПа·м1/2 и др. [19].

Целью данной работы являлось исследование воз-
можности получения кермета TiC–CoCrNi методом 
самораспространяющегося высокотемпературного 
синтеза.

Материалы и методыМатериалы и методы
Для исследования были приготовлены смеси 

(100 – x)(Ti + C) + x(CoCrNi) с разным содержанием 
связки x = 0, 10, 20, 30, 40, 50 и 60 %. Использовались 
следующие промышленные порошки: титана марки 
ПТМ-1 (средний размер частиц d = 55 мкм); угле-
рода (сажи) П-804 (d = 1÷2 мкм); никеля НПЭ-1 
(d = 150 мкм); кобальта ПК-1у (d < 71 мкм); хрома 
ПХ-1М (d < 125 мкм). Связка добавлялась в виде 
порошкового сплава CoCrNi. Для его приготовления 
эквиатомная смесь порошков 34,7 % Co + 30,7 % Cr + 
+ 34,6 % Ni загружалась в барабаны планетарной 
мельницы Активатор  2S (Россия) вместе с измель
чающими стальными шарами диаметром 6 мм в мас-
совом соотношении 20:1 (200 г шаров на 10 г смеси). 
Барабаны мельницы герметично закрывались крыш-
ками, оснащенными клапанами для откачки и напус
ка газа. Сначала проводилось вакуумирование до 
остаточного давления 0,01 Па, после чего барабаны 
заполнялись аргоном до 0,6 МПа. Смесь порошков 
подвергалась высокоэнергетическому шаровому 
размолу в течение 60 мин при скорости вращения 
мельницы 694 об/мин в атмосфере аргона и отно-
шении скоростей вращения размольного барабана 
и ведущего диска K = 2. В результате механического 
сплавления образовывался однофазный сплав с ГЦК-
структурой в виде порошка (рис. 1, a) и параметром 
элементарной ячейки a = 3,5697 ± 0,0017 Å. Его 
внешний вид представлен на рис. 1, б.

Порошок среднеэнтропийного сплава подвер-
гался гранулированию, для чего его смешивали 
с жидким связующим компонентом, в качестве кото-
рого использовался 4 %-ный раствор поливинил
бутираля в этиловом спирте. Полученную пасто
образную массу протирали через лабораторное сито 
с ячейкой 1,6 мм. Далее гранулы высушивали на воз-
духе в  течение 10–12 ч и просеивали на вибросите. 
В работе исследовали 2  фракции гранул. Крупную 
фракцию с  размером частиц 0,6–1,6 мм (рис. 1, в) 
использовали без дальнейшей обработки, а мелкую, 
состоящую из частиц менее 0,6 мм, дополнительно 
перетирали в ступке, так что ее морфология практи-
чески совпадала с морфологией порошка, получен-
ного непосредственно после механического сплавле-
ния (рис. 1, б). Такая процедура позволяла получить 
2 порошка, существенно различающиеся по размеру 
частиц, но с одинаковым содержанием основной 
фазы CoCrNi и газифицирующейся добавки – поли-
винилбутираля (0,6–0,7 %).

Реакционные смеси готовились механическим 
смешением порошков Ti, С и CoCrNi (мелкой или 
крупной фракции) без растирания, чтобы сохранить 
размеры гранул. Из них методом двухстороннего 
холодного прессования в разборных стальных пресс-

1 Здесь и далее по тексту имеются в виду мас. %, если не ука-
зано иное.
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формах при давлении 120 кг/см2 изготавливались 
образцы цилиндрической формы высотой 1,4–1,8 см, 
диаметром 1 см, массой 2,5–4,0 г и пористостью 
40–45 %.

Процесс горения осуществлялся в камере пос
тоянного давления в среде аргона при P = 1 атм. 
Образец устанавливался на керамическую подставку 
из нитрида бора (BN) и сверху фиксировался коль-
цевой шайбой из BN, которая не позволяла образцам 
удлиняться в ходе горения. Процесс СВС иници-
ировался нагретой вольфрамовой спиралью через 
поджигающую таблетку состава Ti + 2B с верхнего 
торца образца (для обеспечения стабильных условий 
зажигания). Видеозапись процесса осуществлялась 
через смотровое окно. Средняя линейная скорость 
горения определялась путем покадрового просмотра 
видеозаписей. Температуру горения (Тг ) измеряли 
вольфрам-рениевой термопарой ВР5/ВР20 с толщи-
ной спая 0,2 мм, которая вставлялась с нижнего торца 
по оси образца на глубину 5 мм.

Для исследования фазового состава и кристалли-
ческой структуры применяли рентгеновские дифрак-
тометры ДРОН-3М («Буревестник», Россия), микро-
структуру изучали на сканирующем электронном 
микроскопе Ultra+ (Carl Zeiss, Германия) в режимах 
вторичных и обратнорассеянных электронов.

Результаты экспериментовРезультаты экспериментов
На рис. 2 представлены фотографии образцов 

TiC  – исходного и после сгорания в режиме СВС. 
Видно, что образцы, изготовленные из реакционных 
смесей с добавкой более мелкого порошка связки 
CoCrNi, в процессе СВС слегка деформируются, 
но их поверхность остается относительно однород-
ной (рис. 2, б–ж). Исключение составляет обра-

зец с минимальным содержанием связки (10 %), на 
поверхности которого видны крупные раковины. 
На образце с 60 % связки наблюдается спиралеобраз-
ный след, характерный для горения в так называемом 
спиновом режиме [20]. Образцы с добавлением круп-
ного гранулированного порошка связки, напротив, 
все растрескались, на их поверхности образовались 
крупные раковины и трещины длиной до несколь-
ких миллиметров, направленные вдоль оси образца 
(рис. 2, и–м). Образец с  60 % крупногранулирован-
ной связки сгорел на половину высоты, и горение 
затухло. Различие в макроструктуре поверхности 
образцов становится особенно наглядным при боль-
шем увеличении (рис. 3). 

Зависимости средней линейной скорости горения 
от содержания связки, представленные на рис. 4, 
также оказались различными для мелких и крупных 
порошков CoCrNi. Составы, в которые связка добав-
лена в виде крупных гранул, горят заметно быстрее, 
причем относительная разница в средней скорости 
горения возрастает от  30 до  100 % с увеличением 
содержания связки от 10 до 40 %. Экспериментально 
измеренная максимальная температура продуктов 
сгорания зависит от количества связки, но практи-
чески не зависит от размера ее частиц, добавленных 
в реакционную смесь до горения. Эта температура 
несколько ниже расчетной адиабатической темпера-
туры горения, что естественно объяснить теплопоте-
рями в окружающую среду, учитывая относительно 
небольшие размеры образцов. Пределом горения 
по концентрации инертной в тепловом отноше-
нии связки является добавка 50 % крупных гранул 
и  60 % более мелкого порошка. При большем ее 
содержании происходило погасание либо горение 
не удавалось инициировать. Зависимости скорости 
горения от максимальной температуры далеки от 

Рис. 1. Рентгенограмма порошка после механического сплавления (а), его макрофотография (б)  
и внешний вид крупной фракции гранулированного порошка (в)

Fig. 1. X-ray diffraction pattern of the CoCrNi powder after mechanical alloying (a), its macroimage (б),  
and the appearance of the coarse granulated fraction (в)
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теоретически предсказанных экспоненциальных 
кривых (рис. 4, б). Если все же применить фор-
мальный расчет энергии активации по зависимости 
логарифма скорости горения от обратной темпера-
туры горения, получаем для мелкого порошка сплава 

CoCrNi значение Ea = 106 ± 14 кДж/моль и для 
крупного – 23 ± 8 кДж/моль. 

Фронт горения для смесей с грубодисперсной 
связкой имел более искривленную форму по срав-
нению со смесями с мелким порошком (рис. 5). 

Рис. 2. Фотографии образцов TiC – исходного (а) и после сгорания (б–о): TiC без связки (з),  
составы с мелкодисперсной (б–ж) и крупнодисперсной (и–о) связкой

Fig. 2. Photographs of TiC samples before (a) and after SHS (б–о): TiC without binder (з);  
compositions with fine (б–ж) and coarse (и–о) binder powders

Рис. 3. Фотографии поверхности образцов TiC – исходного (а) и после сгорания (б–м):  
TiC без связки (ж), составы с мелкодисперсной (б–е) и крупнодисперсной (з–м) связкой

Fig. 3. Surface morphology of TiC samples before (a) and after SHS (б–м):  
TiC without binder (ж), compositions with fine (б–е) and coarse (з–м) binder powders

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):5–15 
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Следует, однако, заметить, что искривления фронта 
и яркие локальные очаги реакции наблюдались для 
всех составов.

Рентгенофазовый анализ сгоревших образцов 
показал, что продукт СВС состоит из 2 фаз: карбида 
титана (ГЦК) и твердого раствора с ГЦК-структурой, 
которая, очевидно, является связкой кермета (рис. 6). 
В образцах, синтезированных из смесей с мелким 
порошком сплава CoCrNi, интенсивность дифрак
ционных пиков связки монотонно возрастает относи-
тельно пиков TiC с увеличением содержания связки 
в материале. В образцах с большим содержанием 
связки наблюдались следы третьей фазы, предпо-
ложительно карбида хрома (рис. 6, а). В образцах, 
приготовленных с использованием крупных гранул, 
наблюдается большой разброс результатов: неко-
торые пробы почти не дали рефлексов от связки, 

а  другие характеризуются сильными дифракцион-
ными рефлексами этой фазы. Неожиданно оказалось, 
что параметр элементарной ячейки карбида титана 
зависит от того, в каком виде (мелкий или крупный) 
порошок CoCrNi добавляется в реакционную смесь 
(рис. 7, а). Этот результат определенно указывает на 
то, что металлическая связка взаимодействует с кера-
мической фазой в процессе СВС. Для параметра 
элементарной ячейки металлической фазы, несмотря 
на некоторый разброс результатов, значимой зависи
мости от количества связки не обнаружено (рис. 7, б).

Микроструктуры синтезированных керметов (из
ломы) представлены на рис. 8 на примере состава 
60 % TiC + 40 % CoCrNi. Образцы, полученные 
с использованием мелкого порошка среднеэнтропий-
ного сплава, состоят из зерен TiC размером 2–3 мкм. 
Пространство между ними заполнено связкой (на 
изображениях в обратнорассеянных электронах фаза 
связки выглядит белой, а карбидные зерна  – тем-
ными вследствие контраста по среднему атомному 
номеру). В целом структура этих образцов довольно 
однородна. Образцы, полученные с использованием 
крупных гранул, содержат области с резко различаю
щимися размерами зерен TiC. Наряду с относительно 
мелкозернистыми участками присутствуют обособ
ленные микроструктурные области, в которых раз-
меры зерна составляют 5–10 мкм. Прослойки метал-

Рис. 4. Зависимости скорости и температуры горения  
от содержания связки (а) и скорости горения  

от температуры процесса (б)
1 – расчетная адиабатическая температура горения;  

2 и 4 – измеренные термопарой температуры горения смеси  
с мелкой (2) и крупной (4) связкой; 3 и 5 – скорости горения смеси  
с мелкой (3) и крупной (5) связкой; 6 и 7 – скорости горения смеси  

с мелкой (6) и крупной (7) связкой как функция температуры

Fig 4. Dependences of combustion velocity and temperature on 
binder content (a) and combustion velocity  

on combustion temperature (б)
1 – calculated adiabatic combustion temperature;  

2 and 4 – measured combustion temperatures for fine (2)  
and coarse (4) binders; 3 and 5 – combustion velocities for fine (3)  
and coarse (5) binders; 6 and 7 – combustion velocity of mixture  

with fine binder as a function of temperature; (7) – combustion velocities 
for fine (6) and coarse (7) binders as a function of temperature

Рис. 5. Видеокадры волны горения смеси с мелкой (а)  
и крупной (б) связкой

Fig. 5. Video frames of the combustion front for mixtures 
containing fine (a) and coarse (б) binder

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):5–15 
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лической связки в этих областях более тонкие, причем 
чем крупнее зерно, тем они тоньше, а иногда и вовсе 
отсутствуют. Так как составы обоих рассмотренных 
керметов одинаковы, наблюдаемые различия микро-
структуры связаны, очевидно, с различием процессов 
горения и формирования структуры кермета непос
редственно за фронтом волны горения.

Обсуждение результатовОбсуждение результатов
Все полученные экспериментальные резуль-

таты находят объяснение, если допустить тепло-
вую микронеоднородность реагирующей в режиме 
СВС среды, состоящей из экзотермического состава 
(Ti + C) и  инертного разбавителя (связка CoCrNi). 
Зависимость их горения от дисперсности инерт-
ного разбавителя была теоретически предсказана 
в  работе  [21] и экспериментально подтверждена 
авторами [22]. Кратко объяснение этих зависимостей 

сводилось к следующему. Частицы тонкодисперсной 
добавки полностью прогреваются во фронте волны 
горения (в зоне прогрева и зоне реакции) и оказы-
вают сильное влияние на скорость ее распростране-
ния. Происходит горение с тепловой гомогенизацией. 
Крупные частицы разбавителя не полностью прогре-
ваются в волне горения и оказывают относительно 
слабое воздействие на зону реакции. Можно ска-
зать, что волна горения проходит между крупными 
частицами, «не замечая» их присутствия, поэтому 
средняя скорость горения в таких системах выше. 
Исследовалось, в частности, горение состава Ti + C, 
разбавленного химически инертной добавкой TiC 
с размером частиц от 50 мкм до 2,5 мм [22]. Горение 
состава 70 % (Ti + C) + 30 % TiC происходило в двух 
режимах в зависимости от дисперсности разбави-
теля: при размере частиц TiC d < 240 мкм скорость 
горения составляла 0,75 см/с, затем она возрастала 
и при d > 750÷800 мкм достигала нового постоян-

Рис. 6. Дифрактограммы продуктов СВС с разным содержанием связки, добавленной в виде мелких (а) и крупных (б) гранул

Fig. 6. X-ray diffraction patterns of SHS products with different binder contents introduced as fine (a) and coarse (б) granules

Рис. 7. Зависимость параметров кристаллической решетки от содержания связки для карбида титана (а)  
и металлической связки (б)

1 – TiC без связки; 2–5 – связка вводилась в виде мелкого порошка (2, 4) и крупных гранул (3, 5)

Fig. 7. Dependence of lattice parameters on binder content for titanium carbide (a) and metallic binder (б)
1 – TiC without binder; 2–5 – compositions with fine (2, 4) and coarse (3, 5) binder powders

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):5–15 
Rogachev A.S., Bobozhanov A.R., and etc. Self-propagating high-temperature synthesis ...



12

ного значения 2,4 см/с. Полученные в нашей работе 
зависимости (рис. 4) согласуются с этими данными. 
Существенное различие состоит в том, что в нашем 
случае частицы разбавителя плавятся в волне горе-
ния и могут впитываться в поры между зернами кар-
бида титана.

Влияние гранулирования на скорость горения 
составов Ti + C и (Ti + C) + 20 % Cu исследовалось 
в работе  [23]. Было показано, что скорость горения 
гранулированных смесей с размером гранул 0,6 мм 
выше, чем у порошковых композиций без гранулиро-
вания, а составы из гранул размером 1,7 мм горят еще 
быстрее. Объяснение данного эффекта в работе [23] 
основано на предположении, что примесные газы 
тормозят распространение волны горения. В настоя
щей работе гранулированию подвергалась не вся 
реакционная смесь, как в  [23], а только инертная 
добавка, поэтому обоснованием повышенной ско
рости горения смесей с крупнозернистым разбавите-
лем в нашем случае является объяснение на основе 
работ  [21] и  [22], т.е. тепловая микронеоднород-
ность. Заметим также, что в наших экспериментах 

добавка инертного разбавителя приводила к моно-
тонному уменьшению температуры и скорости горе-
ния (рис. 4) в отличие от результатов работы [23], где 
введение 20 % Cu приводило к увеличению скорости 
горения по сравнению с неразбавленным составом 
Ti + C.

Плавление частиц и растекание расплавов во мно-
гом определяют макро- и микроструктуру продуктов 
СВС. Удлинение образцов в процессе горения и фор-
мирование макроскопических трещин происходят 
под действием давления примесных газов, в основ-
ном водорода, которые выделяются при горении 
«безгазовых» составов типа Ti + C  [24–26]. Силы 
поверхностного натяжения (капиллярные силы) 
могут уравновесить газовое давление, при этом 
образец не будет расширяться и растрескиваться, 
а в некоторых случаях может наблюдаться даже 
его усадка после СВС. При горении состава Ti + C 
плавится только титан, причем расплав существует 
в узкой зоне во фронте горения и быстро расходу-
ется в ходе реакции с образованием твердых зерен 
TiC [26], а расширение твердого продукта приводит 

Рис. 8. Микроструктуры керметов, полученных методом СВС из реакционных составов (60 % TiC + 40 % CoCrNi)  
с мелким (а–д) и крупным (е–к) порошком связки

а, б, г, е, ж, и – изображения во вторичных электронах, в, д, з, к – в обратнорассеянных электронах с контрастом по атомному номеру 

Fig. 8. Microstructures of cermets produced by SHS from reactive mixtures (60 % TiC + 40 % CoCrNi)  
with fine (а–д) and coarse (е–к) CoCrNi binder powder

а, б, г, е, ж, и – secondary electron images; в, д, з, к – backscattered electron images with atomic number contrast

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):5–15 
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к растрескиванию  (рис. 2, з и  3, ж). При введении 
мелкого порошка металлической связки он также 
плавится во фронте волны горения, но расплав 
сохраняется за ним достаточно долго, и примесные 
газы успевают покинуть образец через мелкие поры. 
В результате образец не растрескивается (рис. 2, в–е 
и 3, в–е). Если же связка добавляется в виде крупных 
гранул, то они не успевают расплавиться и растечься 
в зоне горения, поэтому волна горения проходит 
между гранулами по составу Ti + C, и образуются 
трещины (рис. 2, и–н и 3, з–м). 

Зависимость микроструктуры и кристаллической 
структуры продукта от размера частиц разбавителя 
также связана с особенностями плавления и расте-
кания металлических компонентов. Как известно, 
в керметных системах размер зерен карбидной фазы 
определяется их быстрым ростом за фронтом волны 
горения, т.е. в зоне вторичного структурообразо-
вания  [27–29]. В неразбавленной системе Ti + C 
скорость роста зерен TiC выше по сравнению с сис-
темами Ti + C + металлическая связка, так как диф-
фузия углерода в Ti-расплаве происходит быстрее, 
чем в  расплавах Ti–Ni и т.п. (см., например,  [27], 
рис. 2.20,  с. 80). Так как плавление крупных гранул 
связки происходит медленно, в некоторых областях 
между ними состав Ti + C успевает прореагировать 
и образовать относительно крупные карбидные зерна 
до того, как в эти области проникнет расплав CoCrNi. 
Поэтому такие области наблюдаются в микрострук-
туре продуктов горения смесей с крупными грану-
лами связки (рис. 8, е–к). 

Сформировавшиеся зерна карбида титана слабо 
взаимодействуют со связкой, поэтому параметр его 
элементарной ячейки при добавлении до 30–40 % 
крупных гранул связки практически не изменяется 
и близок к параметру ячейки TiC, синтезированного 
без добавления связки (4,3276 ± 0,0008 Å). Если 
же связка вводится в виде мелких гранул, которые 
плавятся уже в зоне реакции, то зарождение и рост 
карбидных зерен происходят в ванне расплава 
Ti–Co–Cr–Ni, что влечет за собой не только более 
мелкую микроструктуру (рис. 8, а–д), но и обра-
зование твердого раствора (Ti,Cr)C с измененным 
параметром ячейки (рис. 7, а). Кроме этого, часть 
углерода может прореагировать с хромом (см. следы 
Cr3C2 на рис. 6, а), что приведет к уменьшению кон-
центрации углерода в основной карбидной фазе и 
соответствующему уменьшению параметра ячейки 
этой фазы.

Заключение Заключение 
Впервые исследованы закономерности СВС кер-

метов (100 – x)TiC + xCoCrNi в диапазоне x = 0÷60 %. 
Показано, что размер частиц связки CoCrNi сущест

венно влияет на горение и структурообразование 
материала. При использовании крупных гранул 
(~1,5 мм) скорость горения выше благодаря «прос
кальзыванию» волны горения между гранулами, 
а размер зерен керамической фазы больше вследст-
вие более быстрого роста зерен за фронтом волны 
горения. 

Использование мелкого порошка (~0,2÷0,5 мм) 
позволяет получить более однородную макрострук-
туру продуктов СВС без крупных трещин и сколов, 
с более мелкозернистой микроструктурой. При этом 
наблюдается взаимодействие связки с формирую-
щейся в волне СВС керамической фазой. Полученным 
экспериментально закономерностям дано объяснение 
на основе тепловой микронеоднородности реагирую-
щей среды. Результаты могут быть использованы для 
управления микроструктурой и фазовым составом 
многокомпонентных керметов, получаемых методом 
СВС.
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Аннотация. В работе исследовано влияние механической активации (МА) порошков титана и бора в шаровой мельнице на 

процесс горения в композиции Ti + 2B. Получены экспериментальные зависимости температуры и скорости горения 
шихтовых образцов, спрессованных из исходных и активированных реагентов. Показано, что зависимости этих параметров 
от плотности прессованных образцов имеют ярко выраженный максимум. Установлено, что с ростом плотности шихтовых 
прессовок повышение температуры горения обусловлено увеличением площади контакта между частицами титана и 
бора  (Ti–B), а ее снижение  – с увеличением площади контакта между частицами титана  (Ti–Ti). Установлено, что МА 
оказывает разнонаправленное действие на реагенты: она снижает удельную поверхность порошка Ti, уменьшая площадь 
контакта Ti–B, но одновременно разрушает аморфную структуру бора, диспергируя его агломераты, что увеличивает реак-
ционную поверхность. Результирующим эффектом является повышение максимальной температуры горения до 2900 °C. 
Экспериментально обнаружено, что при уплотнении выше давления 30 МПа порошок бора после МА способен прояв-
лять пластические свойства, что позволило консолидировать порошковые смеси Ti + 2B до плотности 0,7–0,8. Обнару-
жена корреляция между уровнем электрического сопротивления и температурой горения: максимальные значения темпера-
туры горения соответствовали уровню удельного электросопротивления шихтовых прессовок R ≈ 105,0 – 105,5 Ом·см, ниже 
которого температура горения снижалась, что связано с увеличением площади контактной поверхности между частицами 
титана.  

Ключевые слова: механическая активация, свойства порошков титана и бора, прессование, реакционная смесь Ti + 2B, 
температура и скорость горения

Для цитирования: Богатов Ю.В., Щербаков В.А. Влияние механической активации титана и бора на уплотнение и горение 
смесей Ti + 2B. Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):16–26.
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Abstract. The influence of mechanical activation (MA) of titanium and boron powders in a ball mill on the combustion behavior 

of Ti + 2B mixtures has been investigated. Experimental dependences of the combustion temperature and combustion-wave velocity 
on the density of compacts prepared from starting and mechanically activated powders were obtained. It was shown that the depen-
dences of these parameters on the compact density exhibit pronounced maxima. With increasing density, the rise in combustion 
temperature is governed by the growth of the Ti–B reaction-interface area, whereas its subsequent decrease is associated with 
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and combustion of Ti + 2B powder mixtures
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ВведениеВведение
Диборид титана благодаря своим уникальным 

свойствам (тугоплавкость, высокая твердость, спо-
собность к поглощению нейтронов и т.д.) широко 
примененяется в машиностроении, металлургии, 
атомной промышленности  [1–7]. Перспективным 
способом получения плотных образцов TiB2 явля-
ется СВС-компактирование (СВС  – самораспрост
раняющийся высокотемпературный синтез)  [8; 9]. 
Однако получение плотной керамики TiB2 этим 
методом затруднено из-за недостаточной проработки 
стадии подготовки реакционных смесей к синтезу. 
Ранние работы по синтезу плотного TiB2 посвящены 
в  основном изучению процессов горения  [10–15] 
и  прессования горячих продуктов реакции  [16; 17]. 
Предварительной подготовке реакционных смесей 
уделялось недостаточно внимания, несмотря на 
существенное влияние этой стадии технологического 
процесса на параметры горения, морфологию, струк-
туру и свойства керамики [18; 19]. 

Авторами  [20] установлено, что механическая 
активация (МА) реагентов увеличивает температуру 
горения, повышает связность структуры, снижает 
остаточную пористость и размер зерен диборида 
титана. В наших ранних работах [18; 19] показана воз-
можность повышения температуры горения (Tг ) сме-
сей Ti + 2B до уровня адиабатической (3190 °С [20]) 
за счет увеличения реакционной поверхности между 
частицами титана и бора. Основными технологи-
ческими приемами повышения Tг являлись под-
бор исходного порошка титана с высокой удельной 

поверхностью (1,0–1,5 м2/г)  [18] и механическая 
активация реагентов в процессе смешения [19]. 

Несмотря на получение положительных результа-
тов, ряд вопросов, касающихся условий подготовки 
реакционных смесей к синтезу и механизма их влия-
ния на закономерности горения, остается невыяснен-
ным. Изменение характеристик реагентов при меха-
нической обработке в шаровой мельнице, а также 
в процессе прессования и влияние этих изменений на 
параметры горения изучены недостаточно подробно.

Целью настоящей работы являлось исследова-
ние влияния механоактивации исходных реагентов 
(титана и бора) на физические и технологические 
свойства и закономерности горения порошковых 
смесей Ti + 2B.

Методика экспериментаМетодика эксперимента
В экспериментах использовали порошки титана 

марки ПТМ (ТУ  14-22-57-92) и бора аморфного 
(ТУ  113-12-132-83). Их характеристики: содержа-
ния основных компонентов, кислорода и водорода, 
насыпная плотность (Θо ), плотность утряски (Θу ), 
дисперсный состав (d), представлены в табл. 1.

Механическую активацию исходных порош-
ков проводили в шаровой мельнице объе-
мом 2,5 л при скорости вращения барабана 
60 об/мин при соотношении масс шихты и шаров 
Мшх/Мшр = 1:15 (материал шаров  – сталь ШХ15, 
диаметр  – 25 мм). Порошки титана и бора смеши-
вали в мольном соотношении Ti + 2B, что соот-
ветствовало их массовому содержанию в смесях:  

an increase in the Ti–Ti contact area. Mechanical activation exerts opposite effects on the reactants: it reduces the specific surface 
area of titanium powder, thereby decreasing the Ti–B contact area, but at the same time destroys the arch-like structure of amorphous 
boron and disperses its agglomerates, which increases the reaction-interface area. The overall result is an increase in the maximum 
combustion temperature to 2900 °C. It was experimentally established that, at compaction pressures above 30 MPa, mechanically 
activated boron exhibits limited plasticity, enabling consolidation of Ti + 2B mixtures to relative densities of 0.7–0.8. A correlation 
was found between electrical resistivity and combustion temperature: the highest combustion temperatures correspond to a resis-
tivity range of R ≈ 105.0 – 105.5 Ω·cm, while a further decrease in resistivity – related to the growth of the Ti–Ti contact area – leads 
to a reduction in the combustion temperature. 

Keywords: mechanical activation, titanium and boron powders, powder properties, compaction, Ti + 2B reactive mixture, combustion 
temperature, combustion-wave velocity

For citation: Bogatov Yu.V., Scherbakov V.A. Influence of mechanical activation of titanium and boron on the densification and 
combustion of Ti + 2B powder mixtures. Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):16–26.

	 https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-6-16-26

Таблица 1. Характеристики порошковых реагентов
Table 1. Characteristics of the powder reactants

Реагент
Содержание, мас. %

Насыпная плотность, 
Θо , отн. ед.

Плотность утряски, 
Θу , отн. ед. d, мкмОсновной 

компонент [O] [H]

Ti 97 0,6 0,3 0,32 0,35 <50,0
В 93 4,1 0,6 0,14 0,21 <0,2
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Ti – 69 %, В – 31 %. Для приготовления смесей 
использовали как исходные (Tiисх и Висх ), так и пред-
варительно механически обработанные в шаровой 
мельнице порошки титана в течение 40 ч (TiМА ) 
и бора – 30 ч (ВМА ). 

Чтобы не внести дополнительные неконтроли-
руемые изменения в характеристики используемых 
порошков в процессе смешивания, все смеси готовили 
ручным перемешиванием в керамической ступке. 
Таким образом получили 4 образца: 1 – (Tiисх + 2Висх ), 
2 – (TiМА + 2Висх ), 3 – (Tiисх + 2ВМА) и 4 – (TiМА + 2ВМА ).

Насыпную плотность порошков (Θо ) определяли 
в соответствии с ГОСТ  19440-94 (ИСО  3923-1-79), 
а  плотность утряски (Θу )  – по ГОСТ  25279-93 
(ИСО  3953-85). Полученные значения усредняли 
по результатам 3–5 проб. Изменение плотности при 
утряске определяли по формуле

  
 

 

Относительную плотность смеси рассчитывали, 
используя значения плотности титана (4,5 г/см3), 
аморфного бора (1,8 г/см3) и теоретической плот
ности смеси Ti + 2В (3,08 г/см3). 

Удельную поверхность порошков оценивали мето-
дом низкотемпературной адсорбции азота (БЭТ). 
Относительная погрешность не превышала 6 %. 
Порошки титана (25 г), бора (15 г) и их реакционные 
смеси (20 г) прессовали в пресс-форме диаметром 30 
мм под давлением 5–170 МПа до относительной плот-
ности 0,50–0,88. Величину упругого последействия в 
осевом направлении после снятия давления опреде-
ляли в соответствии с ГОСТ 29012-91 (ИСО 4492- 85). 

Электросопротивление (R) исходных образцов 
диаметром 30 мм и толщиной 10–15 мм измеряли 

2-контактным методом с помощью цифрового вольт
метра В7-40/4. При этом базой для измерения явля-
лась толщина прессованных образцов. 

Максимальную температуру (Тmax ) и среднюю 
скорость горения (Uг ) определяли с использова-
нием вольфрам-рениевых термопар диаметром 
200 мкм по методике, описанной в  [18]. Сигналы 
термопар с  помощью аналого-цифрового преобра
зователя  (АЦП) регистрировали и сохраняли 
в памяти компьютера. Частота регистрации – 1 кГц. 
Полученные значения скорости и температуры горе-
ния усреднялись по результатам 3  экспериментов. 
Ошибка измерений не превышала 3 %.

Экспериментальные результатыЭкспериментальные результаты
Механическая активация  Механическая активация  
порошков титана и борапорошков титана и бора

Важными характеристиками порошков являются 
насыпная плотность и плотность утряски, которые 
связаны с межчастичным трением, зависящим от 
формы и шероховатости частиц [21]. На рис. 1 пред-
ставлены зависимости их изменения от времени МА. 

Изначально частицы титана имеют дендритную, 
губчатую форму с наличием сквозных и закрытых 
пор (рис. 3, а) при насыпной плотности Θо = 0,32. 
Гладкая поверхность частиц обеспечивает минималь-
ное изменение плотности при утряске (∆Θу = 11 %). 
В  ходе обработки размольными телами происходят 
дробление и сглаживание формы Ti-частиц. На первой 
стадии МА (до  20 ч) одновременно протекают про-
цессы размола–дробления крупных губчатых частиц 
титана и округление его дендритных частиц. Первый 
процесс приводит к равномерному распределению 
образовавшихся мелких частиц между крупными, 
увеличению насыпной плотности и удельной поверх-
ности титанового порошка (рис. 2). Образующиеся 
в результате дробления частицы осколочной формы 
обладают более дефектной поверхностью по срав-
нению с исходными, что увеличивает значение ∆Θу 
до  17 %. Второй процесс  – округление Ti-частиц, 
приводит к увеличению насыпной плотности, но 
уменьшает площадь удельной поверхности частиц. 
В результате на первой стадии (0–20 ч МА) величина 
Sуд практически не изменяется, а значения Θо и ∆Θу 
возрастают (рис. 1).

На рис. 2 также представлена зависимость измене-
ния удельного электросопротивления (lgR) порошка 
титана насыпной плотности от времени МА. У исход-
ного порошка титана более высокое значение R свя-
зано с наличием оксидной пленки на поверхности 
Ti-частиц (R ~ 108,5 Ом·см). В течение 5–15 ч  МА 
она разрушается, что обеспечивает увеличение кон-
тактной поверхности между частицами титана и сни-

Рис. 1. Зависимости насыпной плотности  
и изменение плотности при утряске  
от времени МА для порошков Ti и B

Fig. 1. Dependance of bulk density and change  
in tap density on mechanical activation time  

for Ti and B powders
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жение электросопротивления до  R ~ 101,5 Ом·см. 
Дробление крупных губчатых Ti-частиц завершается 
за 20–30 ч  МА. Округление частиц титана и сгла-
живание их формы продолжаются одновременно 

с интенсивным увеличением количества поверхност-
ных дефектов (рис. 3, в). При этом характеристики 
порошков снижаются: Θо от  0,46 до  0,43, ∆Θу  – 
до 13 %, Sуд – до 0,35 м2/г, а величина R увеличивается 
до ~101,9 Ом·см на участке 20–50 ч МА (рис. 2), что 
обусловлено уменьшением площади контакта между 
частицами титана (рис. 1) за счет увеличения коли
чества дефектов на поверхности частиц (рис. 3, в).

Исходный порошок бора в насыпке образует 
арочную структуру, которая легко разрушается при 
утряске. Арочный эффект связан с образованием 
в порошке насыпной плотности пор, превышающих 
по размеру наиболее крупные частицы порошка. 
Арочная структура обеспечивает низкую насыпную 
плотность бора (Θо = 0,14) и высокое значение изме-
нения плотности в процессе утряски (∆Θу = 50 %) 
(см.  рис. 1). Исходный порошок содержит агломе-
раты размером 1–2 мкм, состоящие из частиц бора 
размером 0,1–0,3 мкм (рис. 4, а). Удельная поверх-
ность, как показали наши исследования, в процессе 
взаимодействия со стальными шарами практически 
не изменяется и составляет 8–9 м2/г. Однако склон-
ность к образованию арочных структур уменьшается, 
и агломераты из частиц бора разрушаются (рис. 4, б), 
что приводит к уменьшению ∆Θу до 27 % и увеличе-
нию Θо до 0,37 (рис. 1). На рис. 4, б видны отдельные 
частицы бора размерами 0,2–0,3 мкм. 

Рис. 2. Зависимости удельной поверхности  
и удельного электросопротивления порошка титана  

от времени МА

Fig. 2. Dependance of specific surface area  
and electrical resistivity of titanium powder  

on mechanical activation time

Рис. 3. Микрофотографии исходного порошка титана (а)  
и после МА 20 ч (б) и 50 ч (в)

Fig. 3. Micrographs of the starting titanium powder (a)  
and after 20 h (б) and 50 h of (в) of mechanical activation

Рис. 4. Микрофотографии исходного порошка бора (а)  
и после МА (б)

Fig. 4. Micrographs of the starting boron powder (a)  
and after mechanical activation (б)
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Прессование элементных порошков  Прессование элементных порошков  
и их смесейи их смесей

Уплотнение порошков можно разделить на 3 
стадии  [21; 22]: структурная, упругая и пластичес
кая деформации. Такое разделение для реальных 
порошковых систем является весьма условным, и на 
практике в большинстве случаев мы наблюдаем плав-
ный переход от структурной деформации к  упруго
пластической. На рис. 5 представлены результаты 
изменения плотности, упругого последействия в осе-
вом направлении и удельного электросопротивления 
для прессовок из порошка титана в зависимости 
от давления прессования. Кривая уплотнения для 
титана после МА расположена выше кривой для 
исходного титана (рис. 5, а). Это связано с тем, что 
насыпная плотность TiМА больше (Θо = 0,45), чем 
у Tiисх (Θо = 0,32). 

Одним из методов, позволяющих определить 
начало стадии пластической деформации, является 
построение вместе с кривой прессования зависи

мости величины упругого последействия (∆r) 
в  осевом направлении от давления прессования. 
Появление упругого последействия при повыше-
нии давления прессования можно связать с оконча-
нием этапа структурной деформации и переходом 
к упругопластической деформации. Начальный рост 
параметра ∆r вызван накоплением упругих напряже-
ний на контактах, где прочность связи между части-
цами еще невелика. При увеличении давления прес-
сования и превышения предела текучести начинается 
стадия пластической деформации частиц титана, на 
которой упругое последействие снижается. Это свя-
зано с тем, что скорость нарастания прочности между 
частицами оказывается выше таковой упругих напря-
жений. При дальнейшем повышении давления вели-
чина ∆r возрастает, поскольку скорость нарастания 
упругих напряжений на контактах снова оказывается 
выше скорости нарастания прочности связи между 
частицами [21].

На рис. 5, а показаны зависимости величины 
упругого последействия в осевом направлении от 
давления прессования порошков исходного титана 
и после МА. Видно, что стадия пластической дефор-
мации, связанная со снижением ∆r, начинается 
выше давления 85 МПа. Более высокая контактная 
поверхность между частицами TiМА (по сравнению 
с Tiисх ) является причиной более высоких упругих 
напряжений (упругого последействия). Величина ∆r 
определяется площадью контактной поверхности 
между частицами титана, на которой формируются 
эти напряжения. Чем она выше, тем больше ∆r при 
одинаковом давлении прессования [21]. 

Площадь контактной поверхности между части-
цами определяет электропроводность порошков 
титана. В исследуемом диапазоне давлений электро
сопротивление прессовок из TiМА ниже, чем из Tiисх 
(рис. 5, б), за счет округления частиц в процессе 
МА и увеличения контактной поверхности между 
ними. В начале стадии пластической деформации 
(от Р = 85 МПа) наблюдается интенсивное снижение 
lgR, что связано с ускоренным ростом контактной 
поверхности между частицами титана (рис. 5, б). 

На рис. 6 представлены зависимости относитель-
ной плотности и упругого последействия в осевом 
направлении от давления прессования порошков 
исходного бора и после МА. Видно, что уплотняе
мость ВМА выше по сравнению с Висх . Форма кри-
вой ∆r для ВМА соответствует кривым, характерным 
для пластичных материалов, например титанового 
порошка (см. рис. 5, а). В интервале Р = 30÷50 МПа 
для ВМА наблюдается снижение величины ∆r, и начи-
нается стадия пластической деформации. При увели-
чении давления выше 60 МПа, так же как и в случае 
с  порошками Ti, величина упругого последействия 
для ВМА снова возрастает. 

Рис. 5. Зависимости относительной плотности,  
упругого последействия (a) и удельного  
электросопротивления (б) от давления  

прессования порошков исходного титана  
и после МА

Fig. 5. Dependence of relative density  
and axial elastic springback (а), and specific  
electrical resistivity (б), on the compaction  

pressure for the starting and  
mechanically activated titanium powders
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Кривая упругого последействия для Висх распола-
гается выше кривой для ВМА . Это связано с тем, что 
упругие свойства при прессовании Висх проявляются 
сильнее по сравнению с ВМА. Энергия прессования 
до давления 85 MPa (рис. 6) расходуется на разруше-
ние арок и агломератов, которые определяют струк-
туру исходного порошка бора. Поэтому стадия плас
тической деформации для Висх начинается позже по 
сравнению с ВМА при Р > 85 МПа.

Прессование смесей Ti + 2BПрессование смесей Ti + 2B
Для приготовления смесей использовались 

порошки титана и бора – исходных и после 40 ч МА 
(TiМА ) и 30 ч (ВМА ). Поскольку при смешивании 
в шаровой мельнице можно внести дополнительные 
неконтролируемые изменения в их характеристики, 
то для чистоты экспериментов этот процесс прово-
дили вручную в керамической ступке. 

На рис. 7 представлены зависимости измене-
ния относительной плотности прессовок (Θп ) и 
величины их упругого последействия (∆r) в осевом 
направлении из смесей 1–4 от давления прессования. 

В образцах 1 и 2 с использованием Висх загрузочный 
объем бора в 2,6 и 3,6 раза превышает объем титана 
(табл. 2), поэтому кривые 1, 2 и 5, 6 в этих случаях 
определяются в основном упругими свойствами 
исходного порошка бора. С уменьшением объемного 
содержания бора в смесях 3 и 4 (50/50 и 58/42 соот-
ветственно) их удается консолидировать до более 
высоких значений Θп = 0,8. 

Расчет соотношений загрузочных объемов компо-
нентов в исходных смесях на примере смеси 1 при-
веден ниже: 

• масса порошка титана в 100 г смеси – 69 г;
• насыпная плотность для Tiисх (ΘTi )  – 0,32·4,5 = 

= 1,44 г/см3 (где 4,5 г/см3 – плотность Ti);
• объем титана (VTi ) в 100 г смеси – 69 г/1,44 г/см3 = 

= 47,9 см3;
• масса порошка бора в 100 г смеси (Ti + 2B) – 31 г;
• насыпная плотность Висх (ΘB ) – 0,14·1,8 г/см3 = 

= 0,25 г/см3 (где 1,8 г/см3  – плотность аморфного 
бора);

• объем порошка бора (VB ) в 100 г смеси  1  –  
31 г/0,25 г/см3 = 124 см3;

• отношение объемов Ti и B в 100 г смеси: VB/VTi = 
= 124/47,9 ~ 2,6;

• соотношение объемных долей компонентов (В/Ti) 
в смеси, % – 72/28.

Результаты аналогичных расчетов для смесей 2–4 
сведены в табл. 2.

Форма кривых упругого последействия для 
порошковых смесей  1  и  2 (рис. 7), где одной из 
составляющих является Висх (кр. 5, 6), свидетельст-
вует о том, что во всем интервале давлений наблю-

Таблица 2. Характеристики смесей 1–4
Table 2. Characteristics of mixtures 1–4

№ 
смеси Состав ΘTi ,

г/см3
ΘB ,

г/см3 VB /VTi
B/Ti,
об. %

1 Tiисх + 2Висх 1,44 0,25 2,6 72/28

2 TiМА + 2Висх 2,03 0,25 3,6 78/22

3 Tiисх + 2ВМА 1,44 0,67 1,0 50/50

4 TiМА + 2ВМА 2,03 0,67 1,4 58/42

Рис. 6. Зависимости относительной плотности  
прессовок и упругого последействия  

от давления прессования исходного порошка бора  
и после МА

Fig. 6. Dependence of relative density and axial  
elastic springback on the compaction pressure  

for the starting and mechanically activated  
boron powders

Рис. 7. Зависимости относительной плотности (1–4)  
и упругого последействия (5–8) для прессовок  

из смесей Ti + 2B от давления прессования
1, 5 – Tiисх + 2Bисх ; 2, 6 – TiМА + 2Bисх ;  
3, 7 – Tiисх + 2BМА ; 4, 8 – TiМА + 2BМА

Fig. 7. Dependence of relative density (1–4)  
and axial elastic springback (5–8)  

on the compaction pressure for Ti + 2B mixtures
1, 5 – Tiисх + 2Bисх ; 2, 6 – TiМА + 2Bисх ;  
3, 7 – Tiисх + 2BМА ; 4, 8 – TiМА + 2BМА
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дается упругая деформация, а стадия пластической 
деформации практически отсутствует. При исполь-
зовании в смесях ВМА наблюдалось снижение вели-
чины ∆r в диапазоне Р = 50÷70 МПа (рис. 7), которое 
можно интерпретировать как начало стадии плас
тической деформации. В этом интервале давлений 
она может реализоваться только за счет частиц бора, 
поскольку предел текучести титана находится выше  
85 МПа (рис. 5). Частицы ВМА под давлением выше 
30 МПа (рис. 6), проявляя свойства пластичности, 
могут играть роль смазки при уплотнении более 
крупных частиц титана. Смеси Ti с ВМА способны 
уплотняться до более высоких значений Θп = 0,7÷0,8 
(рис. 7). Это подтверждается результатами измерения 
электросопротивления. Из рис. 8, б видно, что при 
более высокой плотности образцы, спрессованные 
из смесей  3  и  4, обладают более высоким электро
сопротивлением, чем полученные из смесей  1  и  2. 
Причиной этого, вероятно, является способность 
бора, за счет приобретенных в результате МА свойств 
пластичности при увеличении давления выше 
30 МПа, «растекаться» между частицами титана, 
препятствуя росту контактной поверхности Ti–Ti. 

Горение смесей Ti + 2BГорение смесей Ti + 2B
В работах  [12; 13] было показано, что темпера-

тура горения смесей Ti + 2B зависит от площади 
реакционной поверхности исходных компонентов Ti 
и B. Чем больше контактная поверхность реагентов, 
тем выше температура в волне горения. Величина 
контактной поверхности ограничивается сверху 
удельной поверхностью более крупных частиц, 
в нашем случае – порошка титана (Sуд = 0,4÷0,6 м2/г). 
Поэтому чем выше удельная поверхность порошка 

Ti, тем больше контактная поверхность Ti–B и тем 
выше температура в волне горения. Также площадь 
реакционной поверхности зависит от плотности 
прессованных смесей. Однако, как показано в рабо-
тах  [12; 13], ее повышение может стимулировать 
рост температуры горения только до того момента, 
пока не начинается интенсивный рост контактной 
поверхности между частицами титана, что может 
увеличивать теплоотвод из зоны реакции и умень-
шать температуру горения.

На рис. 9 представлены зависимости температуры 
и скорости горения от относительной плотности 
(Θп ) образцов, спрессованных из смесей 1–4. Видно, 
что образцы 3 и 4, где использовали ВМА , горят при 
более высоких температурах (Тmaх ≈ 2800÷2900 °С) 
по сравнению со смесями  1  и  2, которые содержат 
Висх (Тmaх ≈ 2550÷2650 °С). Максимумы Тг для смесей 
с ВМА (кр. 3 и 4) находятся при более высокой плот-
ности (Θп = 0,72 и 0,74) по сравнению со смесями 
с добавкой Висх (Θп = 0,64, кр. 1 и 2). Увеличение Тг до 
максимальных значений обеспечивается ростом кон-
тактной поверхности между реагентами (Ti–B) при 
повышении плотности. Уменьшение Тг от максимума 
сопровождается для всех смесей снижением электро
сопротивления ниже уровня R ~ 105 Ом·см, что 
свидетельствует об интенсивном росте контактной 
поверхности между частицами титана (см.  рис. 8). 
Максимальные температуры горения смесей  1–4 
соответствуют уровню удельного электросопротив-
ления lgR ~ 5,0÷5,5. При меньших его значениях 
величина Тг снижается. 

На рис. 9, б представлены результаты измерения 
скорости горения исследуемых прессовок. Видно, 
что максимальные значения Тг и Uг для образцов 
смесей 3 и 4 находятся при разных величинах плот-

Рис. 8. Зависимости удельного электросопротивления от давления прессования (а)  
и относительной плотности смесей Ti + 2B 1–4 (б)

Fig. 8. Dependence of specific electrical resistivity on compaction pressure (а)  
and relative density of Ti + 2B mixtures 1–4 (б)
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ности, а для смесей 1 и 2  – при одинаковой – 0,64. 
Прессовки  1  и  2 в диапазоне Θп = 0,56÷0,70 горят 
с более высокой скоростью (9,5–10,0 см/с) по срав-
нению со смесями 3 и 4 (4,8–5,5 см/с), для которых 
интервал Θп выше (0,6–0,78).

На скорость горения существенное влияние ока-
зывают условия отвода примесных газов, выделяю-
щихся в волне горения. Увеличение плотности прес-
совок затрудняет отвод примесных газов и снижает 
скорость горения. 

Обсуждение результатовОбсуждение результатов
Результаты исследований демонстрируют сущест

венную зависимость параметров горения порош-
ковых прессовок состава Ti + 2B от условий под-
готовки шихты. Температура и скорость горения 
являются критически важными характеристиками 
для управления процессом СВС-компактирования, 
что в конечном счете детерминирует формирование 
микроструктуры и свойств получаемой керамики. 
Чем выше Тг и, соответственно, температура горя-
чего прессования, тем с более плотной и совершен-
ной структурой может быть получен керамический 
материал из TiB2 . Максимально возможная площадь 
реакционной поверхности между частицами титана 
и бора, определяющая Тг , зависит в первую очередь 
от удельной поверхности используемого титанового 
порошка. Чем она больше, тем более высокие реак-
ционную поверхность и температуру горения можно 
реализовать в процессе синтеза. 

Механоактивация титанового порошка в шаро-
вой мельнице, как показано выше (рис. 2), уменьшая 
удельную поверхность, может только снижать вели-
чину Тг . Поэтому для обеспечения условий синтеза 

с максимальной температурой горения смешение 
порошков титана и бора в шаровой мельнице должно 
происходить в «мягких» условиях, при минимальном 
взаимодействии титана с размольными телами, обес-
печивающими равномерное распределение компо-
нентов по объему смеси.

Процесс МА порошка бора, напротив, приводит 
к разрушению арочной структуры, дроблению агло-
мератов, более равномерному распределению частиц 
бора между частицами титана (см. результаты по 
измерению электропроводности, рис. 8) и увеличе-
нию контактной поверхности между реагентами. 
При прессовании смесей частицы ВМА играют роль 
смазки, которая позволяет повысить относительную 
плотность шихтовых образцов до 0,70–0,75 без значи-
тельного увеличения контактной поверхности между 
частицами титана (lgR ~ 5,0÷5,5). Поэтому предвари-
тельная обработка (МА) порошка бора перед смеши-
ванием с порошком титана приводит к положитель-
ному результату, позволяя повысить величину Тг .

Зависимости температуры и скорости горения 
от плотности (рис. 9) имеют ярко выраженные мак-
симумы. Максимальные значения Тг для образцов, 
спрессованных из смесей 1 и 2 с Висх , достигаются при 
Θп = 0,64, а для образцов смесей 3 и 4 – при 0,72–0,74. 
Электросопротивление шихтовых образцов, харак-
теризующееся площадью контакта между частицами 
титана, при максимальных температурах горения 
составляет lgR ~ 5,0÷5,5 (рис. 8 и 9). Прессовки из сме-
сей 3 и 4 при одинаковой с образцами 1 и 2 площади 
контактной поверхности Ti–Ti (исходя из значений 
lgR ~ 5,0÷5,5) при более высокой плотности, вероятно, 
обладают более высокой контактной поверхностью 
между реагентами Ti–B. Таким образом, максималь-
ные значения Тг реализуются при повышенной кон-

Рис. 9. Зависимости температуры и скорости горения (а)  
от относительной плотности образцов, спрессованных из смесей 1–4 (б)

Fig. 9. Dependence of combustion temperature and combustion-wave velocity (а)  
on the relative density of samples compacted from mixtures 1–4 (б)
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тактной поверхности Ti–B и минимальной площади 
контактов между частицами титана. При увеличении 
контактной поверхности (Ti–Ti) и снижении удельного 
электросопротивления ниже 105 Ом·см температура 
горения снижается (рис. 9, а). Причинами этого могут 
быть улучшение теплоотвода из зоны реакции, а также 
затруднение отвода примесных газов из объема прес-
совок при повышении их плотности и образовании 
закрытой пористости.

Скорость горения является важным технологи
ческим параметром в процессе СВС-компактиро
вания, определяющим интервал времени для начала 
горячего прессования. В работе [23] было показано, 
что Uг  – это характеристика, которая в основном 
зависит от условий отвода примесных газов и слабо 
зависит от Тг (рис. 9). Результаты, полученные 
в  данной работе, подтверждают эти выводы. При 
более высокой температуре горения смесей  3  и  4  
(  ≈ 2800 и 2900 °С) их максимальные скорости 
горения (  ≈ 4,8 и 5,5 см/с) ниже, чем у образцов 
смесей 1  и 2 (  ≈ 9,5 и 10,2 см/с при  ≈ 2650 
и 2550 °С). Вероятно, причиной этого является более 
высокая плотность прессовок, при которой затруд
няется отвод примесных газов, что и снижает ско-
рость горения. Критической плотностью оказалось 
значение 0,8. Прессованные смеси 3 и 4 с плотностью 
0,8 и выше поджечь не удалось. 

ВыводыВыводы
1. Показано, что предварительная МА порошков 

титана и бора оказывает существенное влияние на 
процесс уплотнения и закономерности горения при-
готовленных из них смесей. Установлено, что в про-
цессе МА удельная поверхность порошка титана сни-
жается. Это приводит к уменьшению реакционной 
поверхности Ti–B и снижению температуры горения.

2. Выявлено, что в процессе МА порошка бора 
его арочная структура разрушается, а агломераты 
диспергируются, что влечет за собой увеличение 
реакционной контактной поверхности (Ti–B) и повы-
шение температуры в волне горения. 

3. Установлено, что при уплотнении выше 30 МПа 
ВМА способен проявлять пластические свойст
ва, что позволило консолидировать порошковые 
смеси Ti + 2B до относительной плотности 0,7–0,8. 
Использование механически активированных частиц 
бора в реакционных смесях с титаном позволило 
повысить температуру горения до 2900 °С.

4. Показано, что зависимости скорости и тем-
пературы горения от плотности имеют максимум. 
Максимальные значения Uг и Тг для смесей с Висх 
достигались при относительной плотности 0,64. Для 
смесей с ВМА максимумы Тг были зафиксированы при 
Θо = 0,72÷0,74, а Uг – при 0,68. 

5. Установлено отсутствие прямой корреляции 
между температурой и скоростью горения.  Смеси 
с ВМА горят с более высокой температурой ≈2900 °С 
и меньшей скоростью горения – 5,5 см/с, по сравне-
нию со смесями с Висх, у которых  ≈ 2650 °С при 

 ≈ 10,2 см/с. Вероятной причиной снижения ско-
рости горения у смесей с ВМА является затруднение 
фильтрации и отвода примесных газов при увеличе-
нии плотности шихтовых прессовок. 

6. Обнаружена корреляция между уровнем элект
рического сопротивления и температурой горения: 
максимальные значения Тг соответствуют диапазону 
удельного электросопротивления шихтовых прес-
совок R ~ 105,0 – 105,5 Ом·см. Снижение электро
сопротивления ниже этого уровня, связанное с увели-
чением площади контакта между частицами титана, 
приводит к уменьшению температуры горения.

Список литературы / ReferencesСписок литературы / References

1.	 Munro R.G., Material properties of titanium diboride. 
Journal of Research of the National Institute of Standards 
and Technology. 2000;105(5):709–720.

	 https://doi.org/10.6028/jres.105.057
2.	 Murthy T.S.R.Ch., Sonber J.K., Sairam K., Bedse R., Cha-

karvartty J. Development of refractory and rare earth me
tal borides & carbides for high temperature applications. 
Materials Today: Proceedings. 2016;3(9B):3104–3113. 

	 https://doi.org/10.1016/j.matpr.2016.09.026 
3.	 Raju G.B., Basu B., Development of high tempera-

ture TiB2-based ceramics. Key Engineering Materials. 
2008;395:89–124.

	 https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/KEM.395.89
4.	 Mukhopadhyay A., Raju G.B., Basu B., Suri A.K., Cor-

relation between phase evolution, mechanical properties 
and instrumented indentation response of TiB2-based 
ceramics. Journal of the European Ceramic Society. 
2009:29(3):505–516.

	 https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2008.06.030
5.	 Wang W., Fu Z., Wang H., Yuan R. Influence of hot-

pressing sintering temperature and time on microstructure 
and mechanical properties of TiB2 ceramics. Journal of 
the European Ceramic Society. 2002;22(7):1045–1049. 
https://doi.org/10.1016/S0955-2219(01)00424-1

6.	 Mroz C. Titanium diboride. American Ceramic Society 
Bulletin. 1995;74(6):158–159.

7.	 Cheloui H., Zhang Z., Shen X., Wang F., Lee S. Mic
rostructure and mechanical properties of TiB–TiB2 
ceramic matrix composites fabricated by spark plas-
ma sintering. Materials Science and Engineering: A. 
2011;528(10-11):3849–3853. 

	 https://doi.org/10.1016/j.msea.2011.01.096 
8.	 Мержанов А.Г. Твердопламенное горение. Черного-

ловка: ИСМАН, 2000. 224 с.
9.	 Питюлин А.Н. Силовое компактирование в СВС про-

цессах. В сб. науч. статей: Самораспространяющийся 
высокотемпературный синтез: Теория и практика. 
Черноголовка: Территория, 2001. С. 333–353.

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):16–26 
Богатов Ю.В., Щербаков В.А. Влияние механической активации титана и бора на уплотнение и горение смесей ...

https://doi.org/10.6028/jres.105.057
https://doi.org/10.1016/j.matpr.2016.09.026
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/KEM.395.89
https://doi.org/10.1016/j.jeurceramsoc.2008.06.030
https://doi.org/10.1016/S0955-2219(01)00424-1
https://doi.org/10.1016/j.msea.2011.01.096


25

Юрий Владимирович Богатов – к.т.н., ст. науч. сотрудник 
лаборатории энергетического стимулирования физико-хи-
мических  процессов, Институт структурной макрокинетики 
и проблем материаловедения им. А.Г. Мержанова Российской 
академии наук (ИСМАН)

 ORCID: 0000-0002-7329-2898
 E-mail: xxbroddy@gmail.com 

Yuri V. Bogatov – Cand. Sci. (Eng.), Senior Researcher, Laboratory of 
Energy-Assisted Physicochemical Processes, Merzhanov Institute of 
Structural Macrokinetics and Materials Science, Russian Academy 
of Sciences (ISMAN)

 ORCID: 0000-0002-7329-2898
 E-mail: xxbroddy@gmail.com 

Сведения об авторах Information about the Authors

10.	 Акопян А.Г., Долуханян С.К., Боровинская И.П. Взаи-
модействие титана, бора и углерода в режиме горения. 
Физика горения и взрыва. 1978;(3):70–75.

	 Akopyan A.G., Dolukhanyan S.K., Borovinskaya I.P. 
Interaction of titanium, boron and carbon in the combus-
tion mode. Fizika goreniya i vzryva. 1978;(3):70–75. (In 
Russ.).

11.	 Азатян Т.С., Мальцев В.М., Мержанов А.Г., Селез-
нев  В.А. О механизме распространения волны горе-
ния в смесях титана с бором. Физика горения и взрыва. 
1980;16(2):37–42.

	 Azatyan T.S., Maltsev V.M., Merzhanov A.G., Selez
nev V.A. On the mechanism of propagation of the com-
bustion wave in mixtures of titanium with boron. Fizika 
goreniya i vzryva. 1980;16(2):37–42. (In Russ.).

12.	 Лепакова O.К., Расколенко Л.Г., Максимов Ю.М. 
Исследование боридных фаз титана, полученных 
методом самораспространяющегося высокотем-
пературного синтеза. Неорганические материалы. 
2000;36(6):690–697. 

	 Lepakova O.K., Raskolenko L.G., Maksimov Yu.M. In-
vestigation of titanium boride phases obtained by self-
propagating high-temperature synthesis. Neorganicheskie 
materialy. 2000;36(6):690–697. (In Russ.).

13.	 Пономарев М.А., Щербаков В.А., Штейнберг А.С. За-
кономерности горения тонких слоев порошковой смеси 
титан–бор. Доклады АН СССР. 1995;340(5):642–645.

	 Ponomarev M.A., Shcherbakov V.A., Shteinberg A.S. 
Regularities of combustion of thin layers of titanium–
boron powder mixture. Doklady AS USSR. 1995;340(5): 
642–645. (In Russ.).

14.	 Tavadze G.F., Shteinberg A.S. Production of advanced 
materials by methods of self-propagating high-tempera-
ture synthesis. Berlin, Heidelberg: Springer, 2013. 156 p. 

	 https://doi.org/10.1007/978-3-642-35205-8
15.	 Vadchenko S.G., Boyarchenko O.D. Burning velocity of 

double-layer Ti + 2B strips: Influence of clearance space. 
International Journal of Self-Propagating High-Tempera-
ture Synthesis. 2018;27(2):103–106. 

	 https://doi.org/10.3103/S1061386218020164
16.	 Богатов Ю.В., Левашов Е.А., Блинова Т.В., Питю-

лин  А.Н. Технологические аспекты получения ком-
пактного диборида титана методом СВС. Известия 
вузов. Черная металлургия. 1994;(3):51–55.

	 Bogatov Yu.V., Levashov E.A., Blinova T.V., Pityu
lin A.N. Technological aspects of obtaining compact ti-
tanium diboride by SHS. Izvestiya. Ferrous Metallurgy. 
1994;(3):51–55. (In Russ.).

17.	 Щербаков В.А., Грядунов А.Н., Сачкова Н.В., Само-
хин  А.В. СВС-компактирование керамических ком-
позитов на основе боридов титана и хрома. Письма о 
материалах. 2015;5(1):20–23.

	 https://doi.org/10.22226/2410-3535-2015-1-20-23
	 Shcherbakov V.A., Gryadnov A.N., Sachkova N.V., Samo-

khin A.V. SHS-compacting of ceramic composites based 
on titanium and chromium borides. Pis'ma o materialakh. 
2015;5(1):20–23. (In Russ.).

	 https://doi.org/10.22226/2410-3535-2015-1-20-23
18.	 Богатов Ю.В., Баринов В.Ю., Щербаков В.А. Влияние 

морфологии порошков титана на параметры СВС и 
структуру компактного диборида титана. Перспектив-
ные материалы. 2020;(3):50–60.

	 https://doi.org/10.30791/1028-978X-2020-3-50-60 
	 Bogatov Yu.V., Barinov V.Yu., Shcherbakov V.A. Influ-

ence of titanium powder morphology on SHS parameters 
and structure of compact titanium diboride. Perspektivnye 
materialy. 2020;(3):50–60. (In Russ.).

	 https://doi.org/10.30791/1028-978X-2020-3-50-60 
19.	 Богатов Ю.В., Щербаков В.А., Боярченко О.Д. По-

лучение плотного TiB2 методом силового СВС-ком-
пактирования с использованием механической ак-
тивации реагентов. Неорганические материалы. 
2021;57(10):1122–1127.

	 https://doi.org/10.31857/S0002337X21100018
	 Bogatov Yu.V., Shcherbakov V.A., Boyarchenko O.D. 

Preparation of dense TiB2 by forced self-propagating 
high-temperature synthesis compaction with mecha
nical activation of reagents. Inorganic Materials. 
2021;57(10):1061–1066. 

	 https://doi.org/10.1134/S0020168521100010 
20.	 Левашов Е.А., Рогачев А.С., Курбаткина М., Юх-

вид В.И. Перспективные материалы и технологии са-
мораспространяющегося высокотемпературного син-
теза. М.: Изд. дом МИСИС, 2011. 378 с.

21.	 Кипарисов С.С., Либенсон Г.А. Порошковая метал-
лургия. М.: Металлургия. 1991. 432 с.

22.	 Цеменко В.Н. Деформирование порошковых сред. 
СПб: Изд. СПбГТУ, 2001. 104 с.

23.	 Богатов Ю.В., Щербаков В.А. Конвективное горение 
механоактивированной смеси Ti + C в условиях сило-
вого СВС-компактирования. Физика горения и взрыва. 
2023;59(3):109–117. 

	 Bogatov Yu.V., Shcherbakov V.A. Convective combustion 
of a mechanically activated Ti + C mixture under forced 
SHS compaction. Combustion, Explosion, and Shock 
Waves. 2023;59(3):353–361.

	 https://doi.org/10.1134/S0010508223030103

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):16–26 
Bogatov Yu.V., Scherbakov V.A. Influence of mechanical activation of titanium and boron ...

https://orcid.org/0000-0002-7329-2898
mailto:xxbroddy@gmail.com
https://orcid.org/0000-0002-7329-2898
mailto:xxbroddy@gmail.com
https://doi.org/10.1007/978-3-642-35205-8
https://doi.org/10.3103/S1061386218020164
https://doi.org/10.22226/2410-3535-2015-1-20-23
https://doi.org/10.22226/2410-3535-2015-1-20-23
https://doi.org/10.30791/1028-978X-2020-3-50-60
https://doi.org/10.30791/1028-978X-2020-3-50-60
https://doi.org/10.31857/S0002337X21100018
https://doi.org/10.1134/S0020168521100010
https://doi.org/10.1134/S0010508223030103


26

Ю. В. Богатов – определение цели работы, проведение экспе-
риментов, написание статьи.
В. А. Щербаков – участие в обсуждении результатов и написа-
ние статьи.

Yu. V. Bogatov – conceptualization, experimental work, data analy-
sis, writing and preparation of the manuscript.
V. A. Shcherbakov – discussion of the results, contribution to manu-
script writing.

Статья поступила 01.03.2025 г.
Доработана 20.05.2025 г.

Принята к публикации 23.05.2025 г.

Received 01.03.2025
Revised 20.05.2025

Accepted 23.05.2025

Вклад авторов Contribution of the Authors

Владимир Андреевич Щербаков – д.ф.-м.н., зав. лабораторией 
энергетического стимулирования физико-химических процес-
сов, ИСМАН

 ORCID: 0000-0001-5682-3792
 E-mail: vladimir@ism.ac.ru 

Vladimir A. Shcherbakov – Dr. Sci. (Phys.-Math.), Head of the Labo-
ratory of Energy-Assisted Physicochemical Processes, ISMAN

 ORCID: 0000-0001-5682-3792
 E-mail: vladimir@ism.ac.ru 

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):16–26 
Богатов Ю.В., Щербаков В.А. Влияние механической активации титана и бора на уплотнение и горение смесей ...

https://orcid.org/0000-0001-5682-3792
mailto:vladimir@ism.ac.ru
https://orcid.org/0000-0001-5682-3792
mailto:vladimir@ism.ac.ru


27

УДК 621.762

https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-6-27-35

  umeroff2017@yandex.ru
Аннотация. В работе рассмотрено влияние добавок порошков Si, Al, Cu и Cr к стехиометрическому составу шихты 

3Ti–Si–2C (ат. %) при получении МАХ-фазы Ti3SiC2 в режиме самораспространяющегося высокотемпературного синтеза 
(СВС) на воздухе в засыпке из песка без применения закрытого реактора и специальной атмосферы или вакуума. Показано 
влияние частичной или полной замены элементных порошков шихты Ti и Si на TiSi2 на выход Ti3SiC2 . Проведен анализ 
микроструктуры полученных СВС-продуктов с помощью растрового электронного микроскопа с приставкой для энергоди-
сперсионной спектрометрии. Исследованы качественный и количественный фазовые составы порошковых СВС-продуктов 
с помощью рентгеновского дифрактометра. Установлено, что добавка 0,1 моль порошка кремния к стехиометрическому 
составу шихты увеличивает количество MAX-фазы Ti3SiC2 в продукте до 70 % от объема. Введение 0,1 моль Al-порошка 
в исходную шихту приводит к уменьшению количества Ti3SiC2 до 39 % от объема и появлению новой фазы TiAl. При этом 
совместный избыток кремния вместе с добавкой 0,1 моль Al в системе 3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al существенно повышают содер-
жание Ti3SiC2 до ⁓89 об. %. Установлено, что при синтезе в системе TiSi2–C в продуктах реакции доля МАХ-фазы умень-
шается, а количество побочных фаз возрастает. Максимальное содержание Ti3SiC2 в продукте при синтезе в системе TiSi2–C 
достигает 56 % от общего объема. При увеличении количества TiSi2 до полной замены элементного кремния в исходной 
шихте 2,5Ti–0,5TiSi2–2C доля МАХ-фазы Ti3SiС2 в продукте падает до 20 %.  

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), безреакторный синтез, MAX-фаза Ti3SiC2 , 
порошки, структура, рентгенофазовый анализ
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ВведениеВведение
МАХ-фаза карбосилицида титана (Ti3SiC2 ) явля-

ется альтернативным и относительно новым соеди-
нением, которое может в дальнейшем заменить тра-
диционную керамику, так как обладает уникальным 
сочетанием керамических и металлических свойств, 
таких как стойкость к окислению, высокие тепло- 
и  электропроводность, стойкость к термоударам, 
пластичность при высоких температурах, жаростой-
кость, низкие показатели плотности и хорошая обра-
батываемость механическими способами [1; 2]. 

Многие исследователи проводят синтез с исполь-
зованием дорогостоящего оборудования, долговре-
менной выдержки в печах и защитных атмосфер, что 
значительно затрудняет и удорожает метод получе-
ния МАХ-фаз [3–6]. Высокоэкзотермичный и эконо-
мичный процесс самораспространяющегося высо-
котемпературного синтеза  (СВС) порошковых шихт 
значительно упрощает технологию получения МАХ-
фаз, не требует специального оборудования, и сам 
синтез протекает значительно быстрее, чем спекание 

в печах [7; 8]. Недавно был предложен новый простой 
способ получения МАХ-керметов пропиткой распла-
вами металлов пористого каркаса Ti3SiC2 , синтези-
рованного методом СВС на воздухе  [9]. В процессе 
синтеза Ti3SiC2 температура продукта реакции может 
достигать 2260 °С [10] при максимальной адиабати-
ческой температуре реакции горения 2735 °С [11]. 

Как известно, МАХ-фаза формируется в  нес
колько стадий: на первой  – образуются твердые 
частицы TiC и расплав системы Ti–Si, на второй  – 
происходит растворение частиц TiC в расплаве Ti–Si, 
в результате которого наблюдается кристаллизация 
пластин МАХ-фаз Ti3SiC2  [12–14]. Быстротечность 
СВС, когда продолжительность первой стадии может 
быть менее 3–4 с, не позволяет управлять процессом 
после запуска реакции горения. Поэтому поиск опти-
мальных условий синтеза является важной задачей, 
направленной на получение Ti3SiC2 максимальной 
чистоты. К факторам, снижающим чистоту продукта 
СВС-реакции, относят нарушение стехиометрии 
шихты, недостаточную по времени выдержку при 
высокой температуре, связанную с быстрым остыва-
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Abstract. This study examines how additions of Si, Al, Cu, and Cr powders to the stoichiometric 3Ti–Si–2C (at. %) charge influence 

the formation of the Ti3SiC2 MAX phase during self-propagating high-temperature synthesis (SHS) performed in air within a sand 
bed, without a sealed reactor or controlled atmosphere. The effect of partially or fully substituting elemental Ti and Si powders with 
TiSi2 on the Ti3SiC2 yield is also assessed. Microstructural characterization of the SHS products was conducted using scanning 
electron microscopy equipped with energy-dispersive spectroscopy, and the phase composition was quantified by X-ray diffraction. 
An addition of 0.1 mol Si to the stoichiometric mixture increases the Ti3SiC2 content in the product to approximately 70 vol. %. 
Incorporating 0.1 mol Al decreases the Ti3SiC2 fraction to 39 vol. % and results in the formation of TiAl. In contrast, combining 
a silicon excess with 0.1 mol Al in the 3Ti–1.25Si–2C + 0.1Al system markedly enhances the Ti3SiC2 yield, reaching ~89 vol. %. 
For synthesis in the TiSi2–C system, the share of the MAX phase decreases while secondary phases become more prevalent; 
the maximum Ti3SiC2 content in this system is 56 vol. %. When TiSi2 fully replaces elemental silicon in the 2.5Ti–0.5TiSi2–2C 
mixture, the Ti3SiC2 fraction drops to 20 vol. %. 

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis (SHS), reactorless SHS, Ti3SiC2 MAX phase, powders, microstructure, X-ray 
diffraction
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нием СВС-продукта. Это приводит к повышенному 
содержанию побочных продуктов TiC и TiSi2 . 

Таким образом, можно отметить, что реакции 
образования TiC и расплава TiSi на первой ста-
дии СВС конкурируют между собой, так как оба 
первичных продукта образуются одновременно 
в  одной реакционной системе, распределяя между 
собой доступный объем титана. Очевидно, что при 
недостатке одного из промежуточных компонента 
и соответствующем избытке второго будет проис-
ходить снижение содержания Ti3SiC2 в конечном 
СВС-продукте. 

В литературе чаще всего TiC наблюдается как 
основной побочной продукт при синтезе Ti3SiC2 . Это 
указывает на недостаток расплава TiSi для струк
турообразования пластин Ti3SiC2 в реакционной 
системе. Поэтому во многих работах  [15–22] син-
тез МАХ-фазы Ti3SiC2 осуществляют с участием 
не элементных порошковых составляющих шихты, 
а химических соединений. Например, в реакционную 
шихту можно вводить химическое соединение – диси-
лицид титана TiSi2 , который имеет наименьшую тем-
пературу кристаллизации в системе Ti–Si (1330 °С). 

Важно отметить, что расплав Ti–Si кристалли-
зуется в диапазоне температур 1480–1570 °С, при 
которых процесс синтеза Ti3SiC2 существенно замед-
ляется. Известно, что, например, добавка алюминия 
позволяет снизить температуру кристаллизации рас-
плава Ti–Si, что увеличивает время взаимодействия 
TiC и жидкого Ti–Si в процессе остывания после 
СВС. В системе 3Ti–Si–2C–0,1Al  (ат. %) методом 
СВС в среде аргона с предварительной вакуумной 
сушкой шихты удалось получить продукт, содер-
жащий 89 %1 Ti3SiC2  [23]. Авторы отмечают, что 
добавление алюминия в стехиометрическую шихту 
3Ti + Si + 2C подавляет реакцию образования TiC, 
а это повышает выход Ti3SiC2 . В СВС-системе 
3Ti + 1,2Si + 2C + 0,1Al был достигнут выход Ti3SiC2 
около 83 % при 13 % TiC и 4 % Ti5Si3 [24]. Важность 
небольшого избытка кремния в реакционной системе 
отмечалась неоднократно в литературе [25–27], и это 
также может быть связанно с температурой кристал-
лизации расплава Ti–Si [28–30]. 

Согласно фазовой диаграмме Ti–Si при содержа-
нии кремния 50 ат. % температура кристаллизации 
составляет 1570 °С, при незначительном его превы-
шении более 50 ат. % Si она падает до 1480 °С, а при 
более 67 ат. % Si – до 1330 °С. 

Добавление 5–10 % Cu к Ti и Si также снижает 
температуру плавления, согласно двойным фазовым 
диаграммам Ti–Cu  [31] и Si–Cu  [32], и вероятно, 
может снизить температуру кристаллизации рас-

плава Ti–Si–Cu, что также повлияет на повышение 
доли Ti3SiC2 в СВС-продукте. При этом известно, что 
взаимодействие Ti3SiC2 с Cu приводит к разложению 
МАХ-фазы через деинтеркаляцию кремния в расплав 
меди с образованием Cu(Si) и TiCx [33; 34]. 

Добавление 10 ат. % Cr к Ti и Si приводит к сни-
жению температуры плавления полученных соедине-
ний с 1670 до 1550 °С в первом случае [35] и c 1414 
до 1305 °C во втором [36].

В литературе не найдены данные об особенностях 
взаимодействия расплава Cr с Ti3SiC2 , что связано 
с высокой температурой плавления хрома (1856 °С), 
а Ti3SiC2 начинает разлагаться уже при 1450 °С [1].

Возможность управления механизмом образо-
вания Ti3SiC2 в условиях СВС позволяет подобрать 
наиболее оптимальные с точки зрения энергоэффек-
тивности и технологической простоты условия син-
теза МАХ-фазы. Как правило, процесс СВС Ti3SiC2 
проводят в закрытых реакторах в среде с защитной 
атмосферой либо в вакууме, что существенно повы-
шает стоимость МАХ-фазы, делая ее массовое про-
изводство нерентабельным. Поэтому данная работа 
направлена на поиск более простого и доступного 
способа синтеза Ti3SiC2 с минимальным количест-
вом побочных фаз, и ее целью является исследование 
влияния добавок Si, Al, Cu, Cr и TiSi2 на образование 
МАХ-фазы Ti3SiC2 простым и энергоэффективным 
методом СВС на воздухе под слоем песка.

Методика проведения  Методика проведения  
исследованийисследований

В качестве исходных реагентов для синтеза 
использовали порошки пористого титана марки 
ТПП-7 с  крупным размером частиц (d ⁓ 300 мкм, 
чистота 98 %), технического углерода Т900 
(d ~ 0,15 мкм, агломераты до 10 мкм, чистота 99,8 %), 
коллоидного графита С-2 (d ⁓ 15 мкм, чистота 
98,5 %), кремния Кр0 (d ⁓ 1÷15 мкм, чистота 98,8 %), 
алюминия ПА-4 (d ⁓ 100 мкм, чистота 98 %), меди 
ПМС-1 (d ⁓ 100 мкм, чистота 99,5 %), хрома Х99Н1 
(d ⁓ 100 мкм, чистота 99,0 %) и силицида титана 
TiSi2 (d ⁓ 100 мкм, чистота 99,0 %).

Исходные порошки взвешивали на лабораторных 
весах с точностью 0,01 г и смешивали в керамичес
кой ступке в течение 5 мин для получения однород-
ной массы следующих систем 3Ti–Si–2C + 0,1Al, 
3Ti–Si–2C + 0,1Cu и 3Ti–Si–2C + 0,1Cr, а также 
TiSi2–C с заменой элементных кремния и титана на 
TiSi2 в количестве 15, 50 и 100 % (полной замены) 
в расчете на получение МАХ-фазы Ti3SiC2 .

Из полученной шихты в пресс-форме односто
ронним прессованием при давлении 22,5 МПа фор-
мировали цилиндрические заготовки диаметром 
23 мм. Масса каждой из них составляла 20 г. Реакцию 1 Здесь и далее имеются в виду мас. %, если не указано иное.
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СВС (горения) инициировали электрической 
Ni–Cr-спиралью накаливания. Образцы синтезиро-
вали сжиганием на воздухе под слоем песка, который 
уменьшает окисление продуктов горения [25]. Общая 
схема эксперимента представлена на рис. 1. Видно, 
что спрессованная смесь порошковых реагентов пол-
ностью изолирована песком от атмосферного воздуха 
с целью ограничения окисления продуктов реакции. 
После СВС вторичные реакции структурообразова-
ния Ti3SiC2 протекают в остывающем образце также 
под слоем песка.

Исследование микроструктуры и химический 
анализ образцов проводили посредством сканирую-
щего электронного микроскопа (СЭМ) Tescan Vega3 
(Чехия) с приставкой энергодисперсионной спект-
рометрии (ЭДС) X-act. Фазовый состав определяли 
рентгенофазовым методом с помощью дифракто-
метра ARL  X'trA-138 (Швейцария) с использова-
нием CuKα-излучения при непрерывном сканиро-
вании в  интервале углов 2θ = 5÷80° со скоростью 
2 град/мин. Количественное содержание фаз оцени-
вали методом корундовых чисел (RIR). 

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
В результате реакции СВС получается пористый 

образец (каркас), который неоднократно был описан 
в предыдущих работах  [9; 12; 25]. После механи
ческого измельчения СВС-каркас приобретает вид 
мелкодисперсного порошка необходимой дисперс
ности, регулируемой с помощью сит с определенным 
размером ячейки.

Для исследования возможности повышения 
выхода целевой фазы Ti3SiC2 в режиме СВС на воз-
духе был проведен ряд экспериментов, в которых 
в шихту 3Ti–1Si–2C вводили по 10 % Si, Cr, Al и Cu.

Можно отметить, что в образце, полученном с 
добавкой избытка кремния (рис. 2, а), непрореагиро-
вавший карбид титана является нестехиометричес
ким и примерно соответствует TiC0,6 . Элементный 

анализ области Ti–Si, имеющей более светлый отте-
нок, показал соотношение атомов Si:Ti = 60:40, что 
приблизительно соответствует фазе TiSi2 . Слоистая 
структура и соотношение элементов позволяют также 
идентифицировать области Ti3SiC2 . Аналогичная 
картина наблюдается при добавке в систему 10 % Cr 
(рис. 2, б), однако в данном случае следы Ti3SiC2 
практически отсутствуют, а хром сконцентриро
вался в области фазы TiSi2 . В образце с Cu (рис. 2, г) 
светло-серая область содержит преимущественно 
медь и кремний в соотношении около 50:15, а также 
до 10 ат. % углерода. МАХ-фазы Ti3SiC2 не обнару-
жено, а нестехиометрический карбид титана соот
ветствует TiC0,5 . Следует отметить присутствие зна-
чительного количества TiSi2 в непосредственном кон-
такте с TiC0,5 , однако структурообразования Ti3SiC2 
не произошло. Можно заключить, что введение 10 % 
меди или хрома приводит к ингибированию реакции 
образования Ti3SiC2 , однако механизм их влияния на 
формирование этой фазы в условиях СВС требует 
дальнейшего изучения. Это может быть связано с тем, 
что Cu и Cr не могут находиться на месте А-элемента 
в MAX-фазах, поэтому их добавки к расплаву Ti–Si 
затрудняют структурообразование Ti3SiC2 .

В образце с добавкой алюминия (рис. 2, в) обнару-
жены тонкие области темно-серого цвета, окружаю-
щие пластины Ti3SiC2 . Результаты МРСА позволяют 
предположить, что они представляет собой смесь фаз 
TiAl2 + TiSi2 . Известно, что температура кристал-
лизации TiAl2 составляет 1175 °С, что значительно 
ниже, чем у расплава Ti–Si (1330–1480 °С в зависи-
мости от соотношения Ti и Si). Учитывая механизм 
образования МАХ-фазы Ti3SiC2 , из взаимодействия 
фаз  – твердой TiC и жидкой Ti–Si, можно предпо-
ложить, что добавка Al, снижая температуру крис
таллизации Ti–Si, приводит к более длительному 
периоду времени, в течение которого расплав оста-
ется жидким в условиях СВС, что обеспечивает про-
должение взаимодействия с TiC. В результате про-
цесс структурообразования Ti3SiC2 может протекать 

Рис. 1. Принципиальная схема синтеза Ti3SiC2 под слоем песка

Fig. 1. Scheme for SHS of Ti3SiC2 under a sand layer
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дольше в тех же условиях СВС, что в конечном счете 
приводит к более высокому содержанию МАХ-фазы 
в СВС-продукте.

Обнаруженный результат соответствует анало
гичным данным, полученным в работе  [25], где 
добавка Al способствует повышению содержания 
Ti3SiC2 в  условиях реакторного СВС. Авторы пока-
зали, что суммарный избыток 20 % кремния и 10 % 
алюминия в системе Ti:Si:C:Al = 3:1,2:2:0,1 повы-
шает выход Ti3SiC2 с 64 до 83 %. 

Весьма вероятно, что дальнейшая оптимизация 
системы 3Ti–1xSi–2C–yAl по избыточному содержа-
нию Si (x) и добавке Al (y) позволит достичь большего 
выхода Ti3SiC2 в условиях СВС на воздухе. С  этой 
целью были исследованы различные составы СВС-
шихт с избытком кремния и добавкой алюминия. 

Результаты приведены в таблице. Видно, что избы-
ток кремния в количестве 15–25 % вместе с  добав-
кой 10 % Al существенно повышают содержание 
Ti3SiC2 , достигая максимума ~89 об. % в системе 
3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al. Изменение массы алюми-
ния, вводимого в систему без избытка кремния, не 
приводит к существенным колебаниям содержания 
Ti3SiC2 , количество которого колеблется в пределах 
38–47 об. %. Изображения микроструктуры образца 
с максимальным содержанием Ti3SiC2 представлены 
на рис. 3. Из его данных следует, что образец состоит 
преимущественно из характерных разнонаправлен-
ных пластин Ti3SiC2 , а поверхность пор покрыта 
тонким (10–15 мкм) слоем из плотно расположенных 
равноосных частиц TiC. Ширина большинства пла-
стин Ti3SiC2 колеблется в пределах 2–5 мкм, а длина 
составляет от 10 до 50 мкм.

Дифрактограммы продукта СВС с наибольшим 
и наименьшим содержаниями МАХ-фазы представ-
лены на рис. 4. Из его данных следует (рис. 4, a), что 
соотношение интенсивности основных пиков Ti3SiC2 
(39,5 и 42,4°) и TiC (36,0 и 41,8°) соответствует содер-
жанию Ti3SiC2 приблизительно 80 об. %. На рис. 4, б 
пики TiC существенно интенсивнее по сравнению 
с пиками Ti3SiC2 , что подтверждает 30 %-ное содер-
жание последнего. Кроме того, наблюдаются явные 
пики графита (около 26,5°) во всех образцах, пред-
ставленных в таблице, что также видно из рис. 4, б. 
Это может указывать на то, что часть углеродной 
фазы не догорает в процессе СВС. Важно отметить, 
что изначально аморфная сажа, взятая в качестве 

Рис. 2. Микроструктуры образцов после введения в систему 3Ti–1Si–2C по 10 % (0,1 моль) Si (a), Cr (б), Al (в) и Cu (г)

Fig. 2. Microstructures of the samples after introducing 10 % (0.1 mol) of Si (a), Cr (б), Al (в) and Cu (г) into the 3Ti–1Si–2C system

Содержание фаз в СВС-продукте системы  
3Ti–xSi–2C + yAl

Phase composition of SHS products  
in the 3Ti–xSi–2C + yAl system

СВС-система Ti3SiC2 , об. % TiC, об. %
3Ti–1,00Si–2C 36 64

3Ti–1,15Si–2C + 0,1Al 88 12
3Ti–1,20Si–2C + 0,1Al 78 22
3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al 89 11
3Ti–1,00Si–2C + 0,05Al 38 62
3Ti–1,00Si–2C + 0,08Al 61 39
3Ti–1,00Si–2C + 0,12Al 47 53
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реагента в исходной СВС-шихте, приобретает струк-
туру графита, т.е. графитизируется в  ходе горения. 
Процесс графитизации аморфной сажи в  СВС-
системе Ti–C ранее описан в  [37; 38]. Кроме того, 
некоторые пики Ti3SiC2 незначительно смещены, что 
может указывать на частичное вхождение атомов Al 
в структуру Ti3SiC2 в процессе СВС, что отражалось 
в литературе ранее [23].

Далее рассмотрено получение пористых образцов 
с использованием химических соединений в системе 
TiSi–С в количестве 10, 50 и 100 % взамен элемент-
ных порошков Ti, Si. Анализ дифрактограмм полу-
ченных образцов показал, что такая замена приводит 
к увеличению содержания побочных фаз по срав-
нению с количеством МАХ-фазы (рис. 5). Также 
появляется новая побочная фаза SiC. Наибольшее 
содержание МАХ-фазы Ti3SiC2 в продукте дости-
гает 56 % при замене кремния на TiSi2 в количестве 

Рис. 3. СЭМ-изображения микроструктуры образца, синтезированного из системы 3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al

Fig. 3. SEM images of the microstructure of the sample synthesized from the 3Ti–1.25Si–2C + 0.1Al system

Рис. 4. Дифрактограммы систем 3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al (a) и 3Ti–1,00Si–2C + 0,05Al (б)

Fig. 4. XRD patterns of the 3Ti–1.25Si–2C + 0.1Al (a) and 3Ti–1.00Si–2C + 0.05Al (б) systems

Рис. 5. Зависимость содержания фаз в продукте СВС  
от степени замещения Si и Ti на TiSi2 в исходной  

шихтовой смеси 3Ti–1Si–2C

Fig. 5. Dependence of the phase composition  
of the SHS product on the degree of Si and Ti substitution  

by TiSi2 in the 3Ti–1Si–2C green mixture
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10 %. Однако при увеличении доли TiSi2 до  100 % 
в исходной шихте содержание МАХ-фазы Ti3SiС2 в 
продукте уменьшается до 20 %. Для сравнения, при 
СВС образцов из элементных порошков Ti, Si и С 
в стехиометрическом соотношении максимальное 
содержание МАХ-фазы составляет 66 % [25]. Такой 
результат может быть связан с недостатком темпе-
ратуры в ходе СВС, из-за чего время существования 
расплава Ti–Si уменьшается, и процесс структуро
образования Ti3SiC2 не успевает завершиться.

ВыводыВыводы
1. Установлено, что совместные добавки Si и Al 

в системе 3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al существенно повы-
шают содержание Ti3SiC2 , достигая ~89 об. % при 
СВС под слоем песка без использования реактора 
с защитной атмосферой.

2. Показано, что добавки Cu и Cr в системах 
3Ti–1Si–2C + 0,1Cu и 3Ti–1Si–2C + 0,1Cr приво-
дят к практически полному отсутствию Ti3SiC2 
в СВС-продукте.

3. Выявлено, что частичная (10 и 50 %) и полная 
(100 %) замены элементных порошковых реагентов 
Ti, Si на соединение TiSi2 приводят к значительному 
снижению выхода целевой МАХ-фазы в результате 
СВС на воздухе. 

4. Вероятно, что с помощью дальнейшей опти-
мизации системы 3Ti–1,25Si–2C + 0,1Al по фракци-
онному составу исходных порошковых реагентов, 
а также с учетом масштабного фактора можно будет 
добиться содержания Ti3SiC2 выше 90 % в условиях 
безреакторного СВС.
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Аннотация. В ходе работы осуществлен синтез керамики на основе иттрий-алюминиевого граната (YAG), легированного 

атомами рутения. Порошок-прекурсор получен методом соосаждения. Легирующий агент в виде хлорида рутения  (III) 
вводили на разных технологических стадиях: в ходе синтеза порошков-прекурсоров и на этапе деагломерации керамичес
кого порошка, с формированием двух серий образцов. Методом рентгенофазного анализа изучали фазовый состав готовой 
керамики. Согласно полученным данным присутствие вторичных и примесных фаз не выявлено. С помощью дифферен
циально-термического анализа установлено снижение катионной однородности порошка-прекурсора. При введении рутения 
в структуру граната наблюдалось смещение экзотермического пика его кристаллизации в сторону больших температур. 
Спекание образцов керамик осуществляли при температуре 1815 °С в течение 20 ч с последующим отжигом на воздухе 
при t = 1500 °С, τ = 2 ч. При определении оптических характеристик керамических материалов было установлено, что 
способ введения лигатуры приводит к изменению показателя светопропускания, а также снижению энергии запрещенной 
зоны. Показатель светопропускания керамики на длине волны 1100 нм для нелегированного иттрий-алюминиевого граната 
составил 77,04 %, а для керамических образцов, содержащих рутений, этот показатель снизился до 65,1 и 74,5 % в зави
симости от способа введения примесных ионов. Энергию запрещенной зоны образцов рассчитывали из дифференциальных 
спектров поглощения: ширина запрещенной зоны для чистого граната составила 4,92 эВ, а для легированного – она снизи-
лась до минимального значения 4,4 эВ.  

Ключевые слова: YAG:Ru, керамика, оптические свойства, энергия запрещенной зоны, метод соосаждения, керамический 
порошок
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nological stages: during precursor powder synthesis and during deagglomeration of the ceramic powder, resulting in two series 
of samples. The phase composition of the sintered ceramics was examined by X-ray diffraction (XRD). According to the obtained 
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ВведениеВведение
Иттрий-алюминиевый гранат (YAG) представ-

ляет собой кристаллический материал с кубической 
структурой, который обладает высокими теплопро-
водностью и химической стабильностью, а также 
хорошими физическими и оптическими характе
ристиками. Эти свойства обеспечивают возможность 
его широкого применения в промышленности. Так, 
YAG используется в большинстве лазерных уста-
новок  [1], светодиодах, оптических и электронных 
устройствах. Он может существовать в моно- или 
поликристаллической форме. Поликристаллические 
материалы, легированные редкоземельными метал-
лами, набирают популярность и выступают в качестве 
альтернативы монокристаллам [2], при производстве 
которых возникают сложности достижения однород-
ности легирования [3]. 

В отличие от монокристаллов технология изго-
товления керамики позволяет получить материал 
не только с равномерным атомарным распределе-
нием легирующего агента, но и заданных разме-
ров и форм. В настоящее время большое внимание 
уделяется легированию иттрий-алюминиевого гра-
ната 3-валентными редкоземельными ионами  [4]. 
Введение примесных ионов осуществляется в соот-
ветствии с  критериями размера и заряда замещае-
мых гранатообразующих ионов  [5]. Известно, что 
легирование и  вариация количественного содер-
жания легирующего агента приводят к изменению 
оптических  [6], механических и тепловых свойств 
материала [4; 7]. 

Рутений относится к 4d-катионам и является при-
влекательным легирующим агентом. Разнообразие 
его электронных состояний позволяет обеспечить 
матрице уникальные электронные, магнитные  [8], 
фоторефрактивные и фотохромные свойства  [9; 10]. 
Большинство исследований применения Ru направ-
лены на разработку катализаторов [11; 12], металли-
ческих электропроводящих покрытий для электро-
химических газовых сенсоров  [13], хроматографи-

ческих детекторов [14]. В керамических материалах 
рутений водится в матрицу для повышения электрон-
ной проводимости [15; 16], диэлектрической прони-
цаемости  [17], изменения электрического сопротив-
ления материала [18] и применяется при разработке 
и создании керамических среднетемпературных 
ионно-транспортных мембран [19].

Хорошо изучено поведение Ru в некоторых 
оксидных системах, например в структурах перов-
скита   [12; 16; 20]. Однако информации 
о создании оптически прозрачной керамики YAG:Ru 
в  литературных источниках не найдено. Вероятно, 
что введение рутения в структуру граната позволит 
целенаправленно изменять оптические свойства 
матрицы YAG. 

Целью данной работы являлось получение опти-
чески прозрачной керамики YAG:Ru с подбором 
оптимального способа ее синтеза. Ранее нами была 
установлена возможность включения Ru в структуру 
граната при синтезе керамического порошка  [21]. 
Дальнейшее изучение материала YAG:Ru позво-
лит определить возможность его применения при 
производстве поликристаллических оптических 
изоляторов, поглотителей и светодиодов. В связи 
с этим в данной работе были синтезированы составы 
YAG:Ru при варьировании способа введения руте-
ния в структуру граната и исследовано влияние его 
добавки на микроструктурные свойства и фазовые 
превращения порошков, а также фазовый состав 
и оптические свойства готовой керамики. 

Материалы и методы  Материалы и методы  
исследованияисследования

Синтез керамических материалов осуществляли 
с использованием следующих реагентов: 

– аммиак (25 %, ОСЧ, SigmaTek, Россия);
– хлорид алюминия гексагидрат (99 %, Неваторг, 

Россия);
– хлорид рутения (III) (99 %, Anhui herrman impex 

Co. ltd, Китай);

data, no secondary or impurity phases were detected. Differential thermal analysis (DTA) revealed a decrease in the cationic homo-
geneity of the precursor powder. Incorporation of ruthenium into the YAG structure led to a shift of the exothermic crystallization 
peak toward higher temperatures. The ceramic samples were sintered at 1815 °C for 20 h, followed by annealing in air at 1500 °C for 
2 h. Optical characterization of the ceramics showed that the method of dopant introduction affected both the optical transmittance 
and the band gap energy. The transmittance at 1100 nm for undoped YAG ceramics was 77.04 %, while for the ruthenium-containing 
samples it decreased to 65.1 and 74.5 %, depending on the dopant incorporation route. The band gap energy was determined from 
differential absorption spectra: for pure YAG it was 4.92 eV, and for the Ru-doped ceramics it decreased to a minimum of 4.4 eV. 

Keywords: YAG:Ru, ceramics, optical properties, band gap energy, coprecipitation method, ceramic powder
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– хлорид иттрия гексагидрат (99,9 %, Неваторг, 
Россия);

– сульфат аммония (99 %, Ставреахим, Россия);
– изопропиловый спирт (99,7 %, ООО «Химпром», 

Россия);
– хлорид кальция (99 %, Вектон, Россия);
– хлорид магния (99,9 %, Интерхим, Россия). 
Для приготовления растворов применяли деиони-

зированную воду.
Для определения оптимального способа введения 

легирующего агента было получено 3 вида образ-
цов: S_0  – чистый YAG; S_Ru представляет собой 
YAG:Ru, где лигатура была введена на этапе полу-
чения порошков-прекурсоров; S_0_Ru–YAG:Ru, где 
легирование осуществлялось на этапе измельчения 
керамического порошка в шаровой мельнице. 

Порошки-прекурсоры S_0 и S_Ru синтезиро-
вали методом осаждения. Для этого растворы солей 
(иттрия и алюминия для обр. S_0 и иттрия, алюми-
ния и рутения для обр. S_Ru) добавляли по каплям 
к раствору осадителя (2,7 % аммиака) с помощью 
перистальтического насоса. Также в растворе солей 
содержался NH4(SO4 )2 в концентрации 0,08 M. 
Полученный в результате синтеза осадок промывали 
раствором 0,045 М (NH4 )2SO4 , затем изопропиловым 
спиртом и высушивали в сушильном шкафу при 60 °C 
в течение 15 ч. Высушенный осадок протирали через 
сито (200 меш), измельчали и вводили в него спекаю
щие добавки. Измельчение осуществляли в плане-
тарной шаровой мельнице Pulverisette 5 (Fritsch, 
Германия) с помощью корундовых шаров диаметром 
2 мм в  течение 30 мин со скоростью 150 об/мин. 
В  качестве размольной среды использовали 0,2 М 
раствора NH4 (SO4 )2 . Массовое соотношение раз-
мольной среды, размольных тел и порошка состав-
ляло 4,5:4,5:1,0. Спекающими добавками служили 
MgО и СаО в количестве по 0,1 aт. %. Полученные 
порошки отжигали на воздухе при температуре 
1150 °С в течение 2 ч в высокотемпературной печи 
Nabertherm 40/17 (Германия). 

Керамический порошок обр. S_0 делили на 2 части 
и в одну из них вводили заданное количество хлорида 
рутения. Все образцы порошков измельчали с приме-
нением корундовых шаров диаметром 1 мм на пла-
нетарной шаровой мельнице при массовом соотно-
шении размольной среды размольных тел и керами-
ческого порошка 3,5:5,5:1,0. Измельчение осуществ-
ляли в течение 20 мин со скоростью 150 об/мин. 
Полученную суспензию высушивали и  протирали 
через сито (200 меш), после чего порошки подвергали 
одноосному прессованию (50 МПа) и спекали в усло-
виях вакуума при t = 1815 °С течение 20 ч. Образцы 
шлифовали до толщины 2 ± 0,1 мм, полировали 
с помощью установки QPol-250 и отжигали на воз-
духе при t = 1500 °С в течение 2 ч (Nabertherm 40/17). 

Гранулометрический состав полученных порош-
ков изучали методом лазерного дифракционного 
анализа (LDA) на анализаторе SALD-7500 nano 
(Shimadzu, Япония). Морфологию керамических 
образцов исследовали с помощью сканирующего 
электронного микроскопа (СЭМ) MIRA3–LMH 
(Tescan, Чехия) с системой определения элементного 
состава AZtecEnergy Standard/X-max  20. Удельную 
поверхность порошков определяли методом 
Брунауэра–Эммета–Теллера (БЭТ) на анализаторе 
3Flex (Micromeritics, США) по адсорбции азота при 
Т = 77 К.

Термическое поведение исходных порошков 
исследовали с помощью дифференциального тер-
мического анализа (ДТА) и термогравиметричес
кого анализа (ТГ) на приборе STA 449 F5 Jupiter 
(NETZSCH-Gerätebau GmbH, Германия) в интервале 
температур 20–1300 °C в токе воздуха (25 °C/мин). 
Фазовый состав керамики оценивали с использо-
ванием рентгеновского дифрактометра TD-3700 
(Tongda, Китай), оснащенного медным анодом 
(CuKα = 1,5406 Å).

Коэффициенты пропускания света в диапа-
зоне длин волн λ = 200÷1100 нм регистрировали 
с  помощью спектрофотометра СФ-56 (ОКБ-Спектр, 
Россия).

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
На первом этапе работы были синтезированы 

порошки-прекурсоры YAG и YAG:Ru и исследованы 
их дисперсные составы. На рис. 1 представлены 
кумулятивные кривые распределения частиц порош-
ков по размерам. В обоих случаях наблюдалось 
мономодальное их распределение с близкими показа-
телями. Так, значения d50 для порошков-прекурсоров 
S_0 и S_Ru составили 2,3 и 2,6 мкм соответственно, 
что свидетельствует о низком влиянии катионного 
состава порошков на их дисперсию.

Рис. 1. Кумулятивные кривые распределения частиц порош-
ков-прекурсоров образцов S_0 (1) и S_Ru (2)

Fig. 1. Cumulative particle-size distribution curves of precursor 
powders S_0 (1) and S_Ru (2)
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Морфологию керамических порошков YAG 
и  YAG:Ru исследовали методом сканирующей 
электронной микроскопии. Согласно полученным 
результатам (рис. 2) частицы порошков формируют 
неплотные крупные агломераты с детектируемыми 
отдельными частицами. Они имеют вытянутую 
форму и могут состоять из нескольких кристаллитов, 
связанных перешейками. Отмечено отсутствие раз-
личий в морфологии образцов S_0 и S_Ru. 

Удельная площадь поверхности обоих образцов 
также имела схожие значения: 11,06 м2/г для YAG 
и  10,28 м2/г для YAG:Ru, что указывает на развет-
вленность их поверхности. Таким образом, добавка 
рутения не привела к изменению морфологических 
характеристик керамических порошков.

На рис. 3 представлены кривые термического 
анализа порошков-прекурсоров S_0 и S_Ru. В обоих 
случаях происходит значительное снижение массы 
образцов. Первая область критической потери массы 

(около 30 %) наблюдается при t = 100÷450 °C, что 
может быть связано с удалением адсорбированной 
и  молекулярно-связанной воды, аммиака, нитро-
групп [22; 23], о чем свидетельствует эндотермичес
кий пик при 200 °C. Вторая область потери массы 
зафиксирована в диапазоне от 900 до 1100 °C, в кото-
ром находятся 2 эндотермических и 1 экзотерми-
ческий пики. Эндотермические пики обусловлены 
разложением сульфатов, оксисульфатов и десорб-
цией сульфатных групп [24], а экзотермический пик 
при t = 940 °C связан с кристаллизацией YAG  [25]. 
При введении рутения в структуру граната наблю-
дается его смещение в сторону бόльших темпе-
ратур. Повышение температуры кристаллизации 
Ru-содержащего образца может быть связано со 
снижением катионной однородности порошка-пре-
курсора. Уширение пика, в свою очередь, может сви-
детельствовать о формировании промежуточных фаз 
с последующей кристаллизацией YAG.

Фазовый состав керамики исследовали после 
вакуумного спекания керамических порошков S_0, 
S_Ru и S_0 _Ru при t = 1815 °С в течение 20 ч. 
С  помощью рентгенофазного анализа (рис. 4) уста-
новлено, что полученные материалы представляют 
собой однофазные твердые растворы со струк-
турой граната без вторичных фаз. Присутствия 
Ru-содержащих примесных фаз, в том числе RuO2 , 
не обнаружено, что свидетельствует о идентичности 
структуры полученных гранатов независимо от спо-
соба введения рутения. 

На следующем этапе работ исследовали опти-
ческие характеристики полученной керамики. 
Предварительно все образцы отжигали на воздухе 
в  течение 2 ч при t = 1500 °С. Спектры их свето-
пропускания измеряли в диапазоне 200–1100 нм 
(рис. 5, а). Показатели линейного светопропускания 
на длине волны 1100 нм составили 77,04 % для кера-
мики YAG, 65,1 % для S_Ru и 74,5 % для S_0_Ru. 
Согласно полученным данным по коэффициенту све-
топропускания добавка рутения в структуру граната 

Рис. 2. СЭМ-изображения керамических порошков S_0 (а) и S_Ru (б)

Fig. 2. SEM images of ceramic powders S_0 (a) and S_Ru (б)

Рис. 3. Кривые термогравиметрического (ТГА)  
и дифференциального термического (ДТА) анализов  

порошков-прекурсоров S_0 и S_Ru

Fig. 3. Thermogravimetric (TGA) and differential thermal 
analysis (DTA) curves of precursor powders S_0 and S_Ru
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приводит к снижению прозрачности материала, при-
чем в большей степени  – при введении рутения на 
стадии осаждения гидроксидов. 

Снижение светопропускания наблюдалось 
во всем исследуемом диапазоне длин волн 
(λ = 200÷1100 нм), что может быть связано с измене-
нием окраски образцов в результате введения руте-
ния в структуру граната (рис. 6). Серый цвет образ-
цов, вероятно, обусловлен образованием кислород-
ных вакансий, которые могут формировать центры 
окраски в результате ассоциации со свободными 
электронами и частично сохраняются после отжига 
на воздухе  [26]. Поэтому изменение окраски в дан-
ном случае связано с вводимым примесным ионом. 

Кроме того, установлено смещение края полосы 
поглощения, что может быть связано с разупорядо-
чением структуры матрицы в результате легирования 
граната рутением и изменением энергии запрещен-
ной зоны. Последняя была рассчитана из спектров 
поглощения, которые были получены из спект-
ров светопропускания  [27] и дифференцированы 
(см.  рис. 5, б). Дифференциальный спектр поглоще-
ния (график скорости изменения поглощения (dA ) 
от изменения длины волны (dλ ) чистого YAG имеет 
один край поглощения, и ширина запрещенной зоны 
в нем составила 4,92 эВ. У образцов S_Ru и S_0_Ru 
наблюдались 2 края поглощения, что вероятно, опре-
деляется собственным поглощением ионов рутения 
в  результате перехода Ru3+ → Ru4+. Энергия запре-
щенной зоны образцов S_Ru и S_0_Ru составила 4,4 
и 4,54 эВ соответственно.

Таким образом, материал, полученный при вве-
дении легирующего агента на стадии деагломера-
ции керамического порошка, имеет более высокий 
показатель светопропускания и меньший сдвиг края 
полосы поглощения, что позволяет определить дан-
ный способ получения керамики YAG:Ru как наибо-
лее оптимальный.

Заключение Заключение 
Таким образом, осуществлен синтез керамичес

ких порошков YAG:Ru методом совместного оса-
ждения солей и определены оптимальные условия 

Рис. 4. Рентгеновские дифрактограммы керамики  
S_0 (1), S_Ru (2) и S_0 _Ru (3)

Fig. 4. XRD patterns of YAG ceramics 
S_0 (1), S_Ru (2), and S_0 _Ru (3)

Рис. 5. Спектры светопропускания (а)  
и дифференциальный спектр поглощения (б)

Fig. 5. Optical transmittance spectra (a) and differential 
absorption spectrum (б) of YAG ceramics

Рис. 6. Фотографии образцов керамики S_0, S_Ru и S_0_Ru
Режим съемки: камера Pixel 8 Pro ISO 41, f/1.95; выдержка 1/336 c; 

дневное освещение (D65); контроль: образец S_0 

Fig. 6. Photographs of ceramic samples S_0, S_Ru, and S_0_Ru
Captured with Pixel 8 Pro, ISO 41, f/1.95, exposure 1/336 s,  

D65 daylight; reference sample: S_0
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введения хлорида рутения в систему. По данным 
ДТА при добавке рутения в структуру граната наблю
дается смещение экзотермического пика формирова-
ния YAG в сторону больших температур, что может 
быть следствием снижения катионной однородности 
порошка-прекурсора YAG. Рутений в структуре 
граната также снижает светопропускание керамики 
во всем исследуемом диапазоне длин волн (от  200 
до  1100 нм): с  77,04 % для нелегированного YAG 
до минимального значения 65,1 % для YAG:Ru. 

Керамика, полученная при введении легирую-
щего агента на стадии деагломерации керамического 
порошка, имеет более высокий показатель линей-
ного светопропускания (74,5 %) и меньший сдвиг 
края полосы поглощения: с 4,92 эВ для чистого YAG 
до 4,54 эВ для YAG:Ru, что делает этот метод синтеза 
керамики YAG:Ru предпочтительным.

Несмотря на то, что введение рутения в керами
ческую матрицу YAG приводит к снижению показа-
теля линейного светопропускания, преимуществом 
керамики YAG:Ru является изменение оптической 
активности материала по сравнению с чистым грана-
том. Такие свойства, как изменение ширины запре-
щенной зоны и повышение поглощения, могут быть 
полезны при разработке широкополосных поглоти-
телей нейтральных светофильтров или пассивных 
оптических ограничивающих устройств. 
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Аннотация. Проведены исследования, направленные на получение алюмоматричных композитов, армированных частицами 

аморфного микрокремнезема. Установлена возможность получения материалов системы Al–5SiO2 (мас. %) с использова-
нием методов литья с интенсивным перемешиванием и полутвердого металлического литья. Наибольшую эффективность 
продемонстрировал второй способ с последующей жидкой штамповкой. Показана возможность использования магния 
в  качестве поверхностно-активной добавки, способствующей удалению кислорода с поверхности дисперсных частиц 
и улучшению механических свойств композиционного материала в процессе термообработки. Полученный композит имеет 
равномерное распределение дисперсных частиц микрокремнезема в объеме металла, обладает твердостью, коррозионной 
стойкостью и удельным весом, превосходящими аналогичные характеристики исходного алюминиевого сплава. Таким 
образом, полученные с использованием разработанной технологии материалы могут быть востребованы во всех сферах 
транспортного машиностроения, а также в отраслях авиационной и космической промышленности.  

Ключевые слова: алюминий, композиционные материалы, алюмоматричные композиты, диоксид кремния, аморфный 
микрокремнезем, литье с перемешиванием, полутвердое металлическое литье, жидкая штамповка
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Abstract. Studies were carried out to develop aluminum matrix composites reinforced with amorphous microsilica particles. The feasi-

bility of producing Al–5 wt. % SiO2 materials using both stirring-assisted casting and semisolid metal processing was established. 
The latter method, when combined with subsequent squeeze casting, demonstrated the highest efficiency. Magnesium was shown 
to function as a surface-active additive that removes oxygen from the surfaces of the dispersed particles and enhances the mechanical 
properties of the composite during heat treatment. The resulting material exhibits a uniform distribution of microsilica particles 
throughout the aluminum matrix and demonstrates hardness, corrosion resistance, and reduced specific weight superior to those 
of the base AlSi7 alloy. Therefore, the composites produced using the developed technology are promising for applications in trans-
port engineering as well as in the aerospace and space industries. 

Aluminum matrix composites 
Al–SiO2 produced 

using amorphous microsilica
M. P. Kuz’min, M. Yu. Kuz’mina, A. S. Kuz’mina

Получение алюмоматричных композитов 
Al–SiO2 с использованием 

аморфного микрокремнезема
М. П. Кузьмин , М. Ю. Кузьмина, А. С. Кузьмина

Научная статья
Research article

© 2025 г.  М. П. Кузьмин, М. Ю. Кузьмина, А. С. Кузьмина

Иркутский национальный исследовательский технический университет
Россия, 664074, г. Иркутск, ул. Лермонтова, 83

Irkutsk National Research Technical University
83 Lermontov Str., Irkutsk 664074, Russia

Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы
Refractory, Ceramic, and Composite Materials

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):44–51 
Кузьмин М.П., Кузьмина М.Ю., Кузьмина А.С. Получение алюмоматричных композитов Al–SiO2 ...

https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-6-44-51
mailto:mike12008@yandex.ru
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=алюминий
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=композиционные материалы
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=алюмоматричные композиты
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=диоксид кремния
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=аморфный микрокремнезем
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=аморфный микрокремнезем
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=литье с перемешиванием
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=полутвердое металлическое литье
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=жидкая штамповка
https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-6-44-51
mailto:mike12008@yandex.ru
mailto:mike12008%40yandex.ru?subject=


45

ВведениеВведение
Развитие современной техники невозможно без 

использования материалов (сплавов и композитов), 
обладающих особыми физическими, химическими, 
механическими и эксплуатационными свойствами, 
а также без совершенствования существующих тех-
нологических процессов их производства.

Разработка композиционных материалов (КМ), 
состоящих из металлической матрицы и распре-
деленных в ней армирующих элементов, является 
одним из наиболее приоритетных направлений разви-
тия современной металлургии и материаловедения. 
В  ряде случаев только композиты могут удовлетво-
рять требованиям новой техники, для которой харак-
терно ужесточение условий эксплуатации: повыше-
ние нагрузок, скоростей, температур, агрессивности 
сред и уменьшение веса. В настоящее время среди 
большинства известных металломатричных КМ 
наиболее широкое применение находят материалы 
с алюминиевой матрицей. Это обусловлено тем, что 
они обладают повышенной прочностью, низким 
удельным весом, а также благоприятным сочета-
нием целого ряда механических и эксплуатационных 
свойств [1–10]. 

Наиболее широкое применение находят компо-
зиционные материалы с алюминиевой матрицей. 
В  настоящее время для получения алюмоматрич-
ных КМ существуют различные технологии, основ-
ными из которых являются порошковая металлур-
гия, диспергирование, инфильтрация расплавлен-
ного металла, а также различного рода литейные 
методы [1; 4; 11]. Литье с интенсивным перемешива-
нием является самой доступной и распространенной 
технологией получения КМ. Этот процесс включает 
введение армирующих частиц в алюминиевый рас-
плав и его последующее механическое или электро
магнитное перемешивание  [12–14].  Недостатком 
данного метода является агломерация вводимых 
в алюминиевый расплав частиц вследствие их низкой 
смачиваемости [15]. 

В ряде исследований показано, что одним из 
наиболее экономичных способов получения алюмо
матричных композитов является полутвердое метал-
лическое литье, при котором металл находится 
в  твердожидком состоянии между температурными 
границами ликвидуса и солидуса, и алюминиевый рас-
плав обладает повышенной вязкостью, что облегчает 
процесс замешивания дисперсных частиц  [16; 17]. 

В данной технологии выделяются 3 незначительно 
отличающихся друг от друга процесса – тиксолитье, 
реокастинг, тиксомолдинг  [18–20]. При этом для 
уменьшения пористости и получения необходимой 
микроструктуры готовых изделий из КМ приме-
няется литье под давлением  [21]. Основная масса 
исследований по получению алюмоматричных ком-
позитов направлена на изучение влияния керамичес
ких частиц (Al2O3 , ZrO2 , MgO, SiC), а также угле-
родных нанотрубок на свойства алюминия  [10–30]. 
Использование дисперсных армирующих материа-
лов ограничивается сложностью технологического 
оформления процесса производства композитов на 
их основе, а также их стоимостью, которая зависит 
от конъюнктуры рынка и значительно отличается для 
различных видов керамических порошков в зависи-
мости от химического состава, дисперсности и сте-
пени чистоты. 

Сегодня с целью снижения затрат на производст
во КМ предпринимаются попытки применения 
дешевых и недефицитных материалов. В данной 
работе для получения алюмоматричных композитов 
в качестве модификатора используется микрокрем-
незем, представляющий собой ультрадисперсный 
материал, состоящий из частиц диоксида кремния 
сферической формы  [4; 5]. В настоящее время его 
рыночная цена, в зависимости от производителя, 
варьируется от 550 до 870 $/т. Решением проблемы 
снижения стоимости получения композитов системы 
Al–SiO2 может являться использование пыли систем 
газоочистки электротермических печей кремниевого 
производства в качестве дешевого источника микро-
кремнезема (цена ~1500 руб./т) [11]. 

Цель настоящего исследования состояла в раз-
работке технологии получения композитов системы 
Al–SiO2 с содержанием частиц армирующей фазы до 
5 мас. % с использованием методов литья с интен-
сивным перемешиванием и полутвердого металличе-
ского литья, а также оценке влияния частиц SiO2 на 
их микроструктуру и свойства.

Методика экспериментального Методика экспериментального 
исследованияисследования

Для проведения лабораторных исследований по 
получению композитов с использованием аморф-
ного кремнезема в качестве металла-основы выбран 
доэвтектический силумин AlSi7 следующего состава, 
мас. %: 

Keywords: aluminum, composite materials, aluminum matrix composites, silicon dioxide, amorphous microsilica, stirred casting, 
semisolid metal processing, squeeze casting
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Si . . . . . . . . .
Fe . . . . . . . .
Mg . . . . . . .
Mn . . . . . . .
Cu . . . . . . . .
Zn . . . . . . . .
Ga . . . . . . . .

7,00
0,19
0,25
0,10
0,05
0,07
0,001

Отбор аморфного микрокремнезема осуществ-
лялся из системы газоочистки АО «Кремний» (г. Ше
лехов), после чего проводилось его обогащение фло-
тационным методом [17]. Для улучшения смачивае-
мости частиц микрокремнезема и предотвращения 
образования агломератов перед введением в алюми-
ниевый расплав они подвергались ультразвуковой 
обработке в ацетоне, промывке дистиллированной 
водой, сушке и последующей термической обра-
ботке при температуре 200–300 °C. При этом наряду 
с предварительной термической обработкой микро-
кремнезема осуществлялось легирование расплава 
магнием  [10]. Его в количестве 1 мас. % вводили 
в расплав в виде магниевой лигатуры МГ-90.

Для получения алюминиевых композитов исполь-
зовали два способа: 

– литье с интенсивным механическим перемеши-
ванием и последующей гравитационной разливкой; 

– полутвердое металлическое литье с последую-
щей жидкой штамповкой. 

Исходный алюминиевый сплав с целью объектив-
ного сравнения микроструктуры и физико-механи
ческих свойств переплавлялся методом непрерыв-
ного литья. 

В ходе литья с перемешиванием частицы микро-
кремнезема вводились при t = 730 °C, в процессе полу-
твердого металлического литья – при t = 585÷615 °C 
(т.е. между температурами солидуса и ликвидуса 
матричного сплава в полутвердом состоянии), а ста-
дии заливки осуществлялись выше температуры 
ликвидуса алюминиевого сплава (730 °C).  Частицы 
SiO2 , нагретые до температуры 200–300 °C, вво-
дились в алюминиевый расплав со скоростью 
5 г/мин. Расплавленный металл в это время переме-
шивался с помощью роторной мешалки со скоростью 
200 об./мин. Завершающим этапом была его жидкая 
штамповка на гидравлическом прессе 25Т. После 
этого слитки подвергались термической обработке 
при t = 500 °C в течение 14 ч с последующими закал-
кой в теплой (70 °C) воде и осаждением, или возраст-
ным упрочнением, при 165 °C в течение 8 ч. Режим 
термообработки T6 был принят как для неармирован-
ного сплава, так и для композита: обработка раство-
ром (525 °C, 12 ч) с последующими закалкой в теплой 
воде (80 °C) и старением при 165 °C в течение 8 ч. 

Для изучения фазового состава полученных КМ 
использовали рентгеноструктурный анализ с при-

менением рентгеновского дифрактометра XRD-7000 
компании Shimadzu (Япония). Исследование образ-
цов проводились в 2θ-диапазоне от 10 до  70°. 
Микроструктуру изучали в режиме вторичных 
и  обратноотраженных электронов с помощью ска-
нирующего электронного микроскопа JIB-4500 
Multibeam JEOL (Япония), оснащенного энергодис
персионным детектором X-Max компании Oxford 
Instruments (Великобритания). Также для изучения 
микроструктуры образцов полученных силуми-
нов проводили металлографические исследования 
с помощью инвертируемого оптического микроскопа 
Olympus GX-51 (Япония). Твердость оценивали 
с  помощью твердомера Zwick Brinell (Германия) 
с шариковым индентором 2,5 мм и нагрузкой 62,5 кг 
при комнатной температуре. Твердость измеряли 
в разных местах на каждом образце для получения 
ее среднего значения.  Исследование коррозионных 
свойств исходного алюминия и полученных ком-
позитов проводили с помощью электрохимической 
рабочей станции в потенциодинамическом режиме 
с  использованием трехэлектродной ячейки, в кото-
рой в качестве рабочих электродов выступали исход-
ный алюминиевый сплав и полученный композит 
Al–SiO2 , Вспомогательным электродом служила пла-
тина, а электродом сравнения – каломель. Плотность 
образцов исходного сплава AlSi7 и полученных 
композиционных материалов определяли методом 
гидростатического взвешивания (метод Архимеда) 
в соответствии со стандартом ГОСТ  8.568-97. 
Изготовленные образцы кубической формы с разме-
ром ребра 10 мм тщательно обезжиривали и высуши-
вали при температуре 105 °C в течение 1 ч для удале-
ния адсорбированной влаги.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
На рис. 1 представлены СЭМ-изображения сфе-

рических частиц микрокремнезема. Видно, что их 
размер варьируется в широком диапазоне, а более 
мелкие частицы прилипают к поверхности более 
крупных, что обусловлено высокой поверхностной 
энергией последних (рис. 1, б).

Используемый в экспериментах микрокремнезем 
имел следующий химический состав, мас. %: 

SiO2 . . . . . . . . . . . . . .
Al2O3 . . . . . . . . . . . . .
Fe2O3 . . . . . . . . . . . . .
CaO . . . . . . . . . . . . . .
MgO . . . . . . . . . . . . .
Na2O . . . . . . . . . . . . . .
K2O . . . . . . . . . . . . . .
C . . . . . . . . . . . . . . . . .
S . . . . . . . . . . . . . . . . .

95,0
0,55
0,61
0,96
1,21
0,31
0,84
0,25
0,27
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На рис. 2, а представлена микроструктура исход-
ного доэвтекстического силумина AlSi7, состоящая 
из дендритов твердого раствора кремния в алюминии 
(α-Al), а также эвтектики α-Al + Si, расположенной 
в междендритном пространстве.

Сплав AlSi7, полученный в ходе литья под дав-
лением, обладает мелкозернистой структурой 
со средним размером зерна 15 мкм, усадочные 
дефекты и газовая пористость у него отсутствуют. 
Микроструктура композита Al–SiO2 , полученного 
методом литья с интенсивным перемешиванием 
и  последующей разливкой при t = 720 °C, отли-
чается агломерацией частиц микрокремнезема 
и  образованием участков с усадочной пористостью 
(см.  рис. 2, б). Это свидетельствует о высокой сте-
пени агломерации частиц SiO2 , прямо пропорцио-
нальной увеличению температуры литья. 

На рис. 2, в представлена микроструктура ком-
позита Al–SiO2 полученного методом полутвердого 
металлического литья при t = 600 °C с интенсивным 
механическим перемешиванием и последующей 
жидкой штамповкой. В этом случае наблюдается рав-
номерное распределение частиц микрокремнезема 
в объеме КМ, уменьшение размера зерна и  устра-
нение усадочной пористости. Поскольку процесс 
жидкой штамповки обеспечивает возможность обра-

ботки металла в форме твердожидкой суспензии, 
имеют место высокая степень распределения дис-
персных армирующих частиц и предотвращение их 
агломерации.

Полутвердое литье проводилось в интервале 
температур между ликвидусом и солидусом, в кото-
ром сплав, содержащий первичные выделения ден-

Рис. 1. СЭМ-изображения частиц микрокремнезема

Fig. 1. SEM images of microsilica particles

Рис. 2. Микроструктуры исходного алюминиевого сплава 
AlSi7 (а), композита, полученного литьем с интенсивным 

механическим перемешиванием (б), и композита, 
полученного методом полутвердого металлического литья (в) 

Fig. 2. Microstructures of the base AlSi7 alloy (a),  
the composite produced by casting with intensive  

mechanical stirring (б), and the composite produced  
by semisolid metal processing (в)
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дритной фазы α-Al, перемешивался при t = 590 °С. 
Именно это способствовало равномерному распреде-
лению частиц SiO2 в объеме матричного сплава, чего 
не удалось достигнуть в ходе интенсивного переме-
шивания жидкого металла. На дифрактограмме этого 
образца присутствуют пики Al, Si и SiO2 (см. рис. 3). 
Видно, что наиболее высокой интенсивностью обла-
дают пики, соответствующие металлическому алю-
минию (2θ = 28,7°; 32,4°; 43,5°), кристаллическому 
кремнию (2θ = 35,1°; 47,4°; 57,5°; 68,4°), а также его 
диоксиду (2θ = 25,5°; 38,1°; 45,3°; 52,7°; 57,3°; 66,5°) 
и оксиду алюминия (2θ = 37,6°; 41,9°; 44,8°). Кроме 
того, рентгеноструктурный анализ выявил присутст
вие в композите интерметаллических соединений 
MgAl2O4 и Mg17Al12 , образующихся вследствие 
дополнительного введения магния в исходный силу-
мин. Установлено, что магний в составе КМ улуч-
шает смачиваемость между алюминиевой матрицей 
и армирующими частицами микрокремнезема за 
счет образования шпинели MgAl2O4 и, как следствие, 
очистку его структуры от оксидов  [10; 17]. Также 
интерметаллид Mg17Al12 в процессе термообработки 
повышает механические свойства композиционного 
материала.

Полученные данные позволили установить, что 
содержание SiO2 в КМ соответствует запланиро-
ванным 5 мас. %. Это подтверждает возможность 
контролируемого введения необходимого количества 
дисперсных частиц в алюминиевую матрицу. Однако 
во избежание образования интерметаллического 
соединения Al3Mg2 , снижающего прочность КМ, 
количество добавки магния в алюминиевую матрицу 
должно быть ограничено 2 мас. %. 

Результаты измерения твердости по  Бринеллю 
образцов литейного силумина AlSi7 и композитов 

на его основе, полученных различными способами 
обработки, представлены на рис. 4. Видно, что введе-
ние частиц аморфного микрокремнезема в литейный 
силумин в случае их равномерного распределения 
приводит к увеличению его твердости. Частицы SiO2 
в алюминиевой матрице выступают в качестве цент
ров кристаллизации и способствуют измельчению 
зерна, а разница в значениях коэффициента теплового 
расширения между микрокремнеземом и матричным 
сплавом вызывает несоответствие деформаций на 
границе раздела, которые действуют как барьер для 
движения дислокаций.

Твердость КМ напрямую зависит от способа 
их получения и степени распределения армирую-
щих частиц. Композит, полученный методом литья 
с  интенсивным механическим перемешиванием, 
даже после термической обработки демонстрирует 
значительное снижение твердости по сравнению 
с  базовым сплавом AlSi7.  Это связано с высокой 
степенью агломерации частиц микрокремнезема и, 
как следствие, образованием усадочной пористости. 
Образец КМ, изготовленный методом полутвер-
дого металлического литья с последующей жидкой 
штамповкой, имеет наибольшую твердость. Это 
обусловлено лучшим распределением частиц микро-
кремнезема в объеме металла, а также уменьшением 
размеров зерен вследствие кристаллизации под дав-
лением и наличия большого количества центров 
кристаллизации. 

Прочность на растяжение композита, получен
ного методом полутвердого металлического литья, 
составила 257 МПа, что практически соответствует 

Рис. 3. Дифрактограмма композита Al–SiO2  
в диапазоне 2θ = 10÷70° 

Fig. 3. Diffraction pattern of the Al–SiO2 composite  
in the 2θ range of 10÷70°

Рис. 4. Твердость исходного алюминиевого сплава AlSi7 (а)  
и композитов, полученных литьем с интенсивным  

механическим перемешиванием (б) и методом  
полутвердого металлического литья (в)

 – Al;  – Al + SiO2

Fig. 4. Brinell hardness of the base AlSi7 alloy (a)  
and of the composites produced by casting  

with intensive mechanical stirring (б),  
and by semisolid metal processing (в)

 – Al;  – Al + SiO2
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ее значению для исходного алюминиевого сплава 
AlSi7 (Gb = 269 МПа). Наряду с высокой проч-
ностью данный образец КМ продемонстрировал 
повышенную коррозионную стойкость (рис. 5). Это 
обусловлено образованием в композите межфазных 
продуктов, полученных в результате реакции между 
алюминием, магнием и микрокремнеземом, которые 
обладают меньшей склонностью к коррозионному 
воздействию. Такие соединения, как MgAl2O4 , Al2O3 
и SiO2 , выступают в качестве защитного оксидного 
слоя на поверхности материала.

Плотность композиционного материала, получен-
ного методом литья с интенсивным перемешиванием, 
несколько ниже (2,58 г/см3), чем у исходного сплава 
(2,64 г/см3). Это снижение объясняется наличием 
усадочной пористости и агломератов частиц SiO2 , 
что было выявлено при микроструктурном анализе 
(см. рис. 2, б).

Наименьшую плотность (2,47 г/см3) показал 
композит, полученный методом полутвердого литья 
с  последующей жидкой штамповкой. Несмотря на 
низкую плотность, данный образец продемонстри
ровал наилучшие механические свойства и отсутст-
вие макропористости. Основными причинами сни-
жения плотности в этом случае являются следующие.

1. Присутствие менее плотной армирующей 
фазы. Частицы аморфного диоксида кремния (SiO2 ) 
имеют плотность около 2,2 г/см3, что ниже плот
ности алюминиевой матрицы (~2,7 г/см3). Введение 
5 мас. % SiO2 закономерно снижает общую плот-
ность композита.

2. Эффект уплотнения под давлением. Процесс 
жидкой штамповки обеспечил получение материала 
с  более однородной микроструктурой и минималь-

ной пористостью, что подтверждается микрофото-
графиями (см. рис. 2, в). 

Таким образом, снижение плотности здесь связа
но не с дефектами, а с равномерным распределением 
легкой керамической фазы в металлической матрице.

ЗаключениеЗаключение
Проведенные в работе исследования позволили 

установить возможность получения композитов сис-
темы Al–SiO2 с использованием технологий литья 
с интенсивным перемешиванием и полутвердого 
металлического литья с последующей жидкой штам-
повкой. Наибольшую эффективность продемонстри-
ровал второй метод. Он позволил получить композит 
с содержанием частиц армирующей фазы 5 мас. % 
и их равномерным распределением в объеме матрич-
ного сплава. Исследование его микроструктуры 
выявило уменьшение размера зерен и отсутствие 
усадочной пористости. Установлено положитель-
ное влияние магния на смачиваемость дисперсных 
частиц микрокремнезема за счет удаления кислорода 
с поверхности дисперсных частиц, а также предотвра-
щения дополнительного образования оксидов из-за 
формирования интерметаллида MgAl2O4 . Отмечено 
улучшение механических свойств композиционного 
материала в процессе термообработки вследствие 
образования соединения Mg17Al12 . Установлено, 
что полученный КМ обладает твердостью и корро
зионной стойкостью, превосходящими аналогичные 
характеристики исходного сплава AlSi7. 

В связи с этим можно сделать вывод, что рас-
смотренные технологии с использованием методов 
литья с интенсивным перемешиванием и полутвер-
дого металлического литья являются эффективными, 
поскольку позволяют получать композиты Al–SiO2 
с высокими прочностью и коррозионной стойкостью, 
а также низкой пористостью. Они могут быть востре-
бованы во всех сферах транспортного машинострое-
ния, а также в авиационной и космической отраслях 
промышленности. Результаты исследования могут 
расширить существующие представления о примене-
нии микро- и нанодисперсных порошков в качестве 
легирующих веществ и модификаторов с целью 
получения с их помощью композиционных материа-
лов нового поколения. 

Список литературы / ReferencesСписок литературы / References
1.	 Pattnayak A., Madhu N., Sagar Panda A., Kumar Sa-

hoo  M., Mohanta K. A Comparative study on mechani-
cal properties of Al–SiO2 composites fabricated using 
rice husk silica in crystalline and amorphous form as re-
inforcement. Materials Today: Proceedings. 2018;5(2): 
8184–8192. https://doi.org/10.1016/j.matpr.2017.11.507

Рис. 5. Кривые потенциодинамической поляризации 
исходного алюминиевого сплава AlSi7 (1) и композита,  

полученного методом полутвердого  
металлического литья (2)

Fig. 5. Potentiodynamic polarization curves  
of the base AlSi7 alloy (1) and the composite  
produced by semisolid metal processing (2)

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):44–51 
Kuz’min M.P., Kuz’mina M.Yu., Kuz’mina A.S. Aluminum matrix composites Al–SiO2 produced ...

https://doi.org/10.1016/j.matpr.2017.11.507


50

2.	 Malek A., Abderraouf Gh. Synthesis and characterization 
of Al–SiO2 composites. Journal of Ceramic Processing 
Research. 2019;20(3):259–263. 

	 https://doi.org/10.36410/jcpr.2019.20.3.259
3.	 Nalivaiko A. Yu., Arnautov A.N., Zmanovsky S.V., 

Ozherelkov D.Yu., Shurkin P.K., Gromov A.A. Al–Al2O3 
powder composites obtained by hydrothermal oxidation 
method: Powders and sintered samples characterization. 
Journal of Alloys and Compounds. 2020;825:154024. 

	 https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2020.154024
4.	 Кузьмин М.П., Иванов Н.А., Кондратьев В.В., Григорь-

ев В.Г., Кузьмина М.Ю., Бегунов А.И., Кузьмина А.С., 
Иванчик Н.Н. Получение композиционного материала 
«алюминий–углеродные нанотрубки» методом горяче-
го прессования. Металлург. 2017;61(9):97–102.

	 Kuz’min M.P., Ivanov N.A., Kondrat’ev V.V., Kuz’mi
na  M.Yu., Begunov A.I., Kuz’mina A.S., Ivanchik N.N. 
Preparation of aluminum–carbon nanotubes composite ma-
terial by hot pressing. Metallurgist. 2018;61(3):815–821. 

	 https://doi.org/10.1007/s11015-018-0569-2
5.	 Кузьмин М.П., Иванов Н.А., Кондратьев В.В., Григорь-

ев В.Г., Кузьмина М.Ю., Бегунов А.И., Кузьмина А.С., 
Иванчик Н.Н. Получение композиционного материала 
«алюминий–углеродные нанотрубки» методом горяче-
го прессования. Металлург. 2017;61(1):101–105.

	 Kuz’min M.P., Kondrat’ev V.V., Larionov L.M., 
Kuz’mina  M.Y., Ivanchik N.N. Possibility of preparing 
alloys of the Al–Si system using amorphous microsilica. 
Metallurgist. 2017;60(5):86–91.

	 https://doi.org/10.1007/s11015-017-0458-0
6.	 Sathish T., Chandramohan D. Teaching methods and me

thodologies used in laboratories. International Journal of 
Recent Technology and Engineering. 2019;7(6):291–293. 

7.	 Лепезин Г.Г., Каргополов С.А., Жираковский В.Ю. 	
Минералы группы силлиманита как новое перспек-
тивное сырье для алюминиевой промышленности Рос-
сии. Геология и геофизика. 2010;51(12):1605–1617.

	 Lepezin G.G., Kargopolov S.A., Zhirakovskii V.Yu. Sil-
limanite group minerals: A new promising raw material 
for the Russian aluminum industry. Russian Geology and 
Geophysics. 2010:51(12):1247–1256. 

	 https://doi.org/10.1016/j.rgg.2010.11.004
8.	 Bakker H. Enthalpies in alloys. Miedema’s semi-empirical 

model. Switzerland: Trans Tech Publications. Ltd., 1998. 
195 p.

9.	 Saravanan K.S., Pradhan Raghuram A., Ramya S., Sent-
hilnathan K. Characterization of Al–SiO2 composite mate-
rial. International Journal of Engineering and Advanced 
Technology. 2019;9(2):2972–2975. 

	 https://doi.org/10.35940/ijeat.B3898.129219
10.	 Pai B.C., Ramani G., Pillai R.M., Satyanarayana K.G. Role 

of magnesium in cast aluminium alloy matrix composites. 
Journal of Materials Science. 1995;30(8):1903–1911.

	 https://doi.org/10.1007/BF00353012
11.	 Kuz’min M.P., Larionov L.M., Chu P.K., Qasim A.M., 

Kuz’mina M.Yu., Kondratiev V.V., Kuz’mina A.S., Jia Q. 
Ran new methods of obtaining Al–Si alloys using amor-
phous microsilica. International Journal of Metalcasting. 
2020;14(1):207–217.

	 https://doi.org/10.1007/s40962-019-00353-w

12.	 Gowri Shankar M.C., Jayashree P.K., Kini A.U., Shar-
ma S.S. Effect of silicon oxide (SiO2 ) reinforced particles 
on ageing behavior of Al–2024 Alloy. International Jour-
nal of Mechanical Engineering and Technology. 2014: 
5(9):15–21.

13.	 Kok M. Production and mechanical properties of 
Al2O3 particle-reinforced 2024 aluminum alloy com-
posites. Journal of Materials Processing Technology. 
2005;161(3):381–387. 

	 https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2004.07.068
14.	 Taha M.A., El-Mahallawy N.A. Metal–matrix composites 

fabricated by pressure assisted infiltration of loose cera
mic powder. Journal of Materials Processing Technology. 
1998;73(1-3):139–146.

	 https://doi.org/10.1016/S0924-0136(97)00223-9
15.	 Sajjadi S.A., Ezatpour H.R., Parizi M.T. Comparison of 

microstructure and mechanical properties of A356 alumi-
num аllоу /Al2O3 composites fabricated by stir and com-
po–casting processes. Materials and Design. 2012;34: 
106–111. https://doi.org/10.1016/j.matdes.2011.07.037

16.	 Abbasipour B., Niroumand B., Monir vaghefi S.M. Com-
pocasting of A356–CNT composite. Transactions of Non-
ferrous Metals Society of China. 2010;20(9):1561–1566.

	 https://doi.org/1010.1016/S1003-6326(09)60339-3
17.	 Kuz’min M.P., Paul K. Chu, Abdul M. Qasim, Lario

nov  L.M., Kuz’mina M.Yu., Kuz’min P.B. Obtaining of 
Al–Si foundry alloys using amorphous microsilica – Crys-
talline silicon production waste. Journal of Alloys and 
Compounds. 2019;806(4-6):806–813. 

	 https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2019.07.312
18.	 Robie A.R., Hemingway B.S. Thermodynamic proper-

ties of minerals and related substances at 298,15 K and 
1 bar (105 pascals) pressure and at higher temperatures. 
Washington: United States Government Printing Office; 
1995. 461 p.

19.	 Sajjadi S.A., Torabi Parizi M., Ezatpoura H.R., Sedghic A. 
Fabrication of A356 composite reinforced with micro and 
nano Al2O3 particles by a developed compocasting method 
and study of its properties. Journal of Alloys and Com-
pounds. 2012;511(1):226–231.

	 https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2011.08.105
20.	 Cocen L., Onel K. The production of Al–Si alloy–SiCp 

composites via compocasting: some microstructural as-
pects. Materials Science and Engineering: A. 1996; 
221(1-2):187–191.

	 https://doi.org/10.1016/s0921-5093(96)10436-6
21.	 Escalera-Lozano R., Gutierrez С.A., Pech-Canul M.A. 

Pech-Canul M.I. Corrosion characteristics of hybrid 
Al/SiCp/MgA12O4 composites fabricated with fly ash 
and recycled aluminum. Materials Characterization. 
2007;58(10):953–960. 

	 https://doi.org/10.1016/j.matchar.2006.09.012
22.	 Munasir M., Triwikantoro T., Zainuri M., Bäßler R., 

Darminto D. Mechanical strength and corrosion rate of 
aluminium composites (Al/SiO2 ): Nanoparticle silica 
(NPS) as reinforcement. Journal of Physical Science. 
2019;30(1):81–97.

	 https://doi.org/10.21315/jps2019.30.1.7
23.	 Кузьмин М.П., Ларионов Л.М., Кондратьев В.В., Кузь-

мина М.Ю., Григорьев В.Г., Книжник А.В., Кузьми-
на А.С. Получение силуминов с использованием отхо-

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):44–51 
Кузьмин М.П., Кузьмина М.Ю., Кузьмина А.С. Получение алюмоматричных композитов Al–SiO2 ...

https://doi.org/10.36410/jcpr.2019.20.3.259
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2020.154024
https://doi.org/10.1007/s11015-018-0569-2
https://doi.org/10.1007/s11015-017-0458-0
https://doi.org/10.1016/j.rgg.2010.11.004
https://doi.org/10.35940/ijeat.B3898.129219
https://doi.org/10.1007/BF00353012
https://doi.org/10.1007/s40962-019-00353-w
https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2004.07.068
https://doi.org/10.1016/S0924-0136(97)00223-9
https://doi.org/10.1016/j.matdes.2011.07.037
https://doi.org/1010.1016/S1003-6326(09)60339-3
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2019.07.312
https://doi.org/10.1016/j.jallcom.2011.08.105
https://doi.org/10.1016/s0921-5093(96)10436-6
https://doi.org/10.1016/j.matchar.2006.09.012
https://doi.org/10.21315/jps2019.30.1.7


51

дов кремниевого производства. Известия вузов. Цвет-
ная металлургия. 2019;60(4):4–15.

	 https://doi.org/10.17073/0021-3438-2019-4-4-15
	 Kuz’min M.P., Larionov L.M., Kondratiev V.V., Kuz’mi

na M.Yu., Grigoriev V.G., Knizhnik A.V., Kuz’mina A.S. 
Fabrication of silumins using silicon production waste. 
Russian Journal of Non–Ferrous Metals. 2019;60(5): 
483–491. https://doi.org/10.3103/S1067821219050122

24.	 Li G., Hao S., Gao W., Lu Z. The Effect of applied load 
and rotation speed on wear characteristics of Al–Cu–Li al-
loy. Journal of Materials Engineering and Performance. 
2022:31 (1): 5875–5885. 

	 https://doi.org/10.1007/s11665-022-06613-x
25.	 Zheng Zh.-k., Ji Y.-j., Mao W.-m., Yue R., Liu Zh.-y. 

Influence of rheo-diecasting processing parameters on 
microstructure and mechanical properties of hypereutectic 
Al−30 % Si alloy. Transactions of Nonferrous Metals So-
ciety of China. 2017;27(6):1264–1272. 

	 https://doi.org/10.1016/S1003-6326(17)60147-X
26.	 Jeon J.H., Shin J.H., Bae D.H. Si phase modification on 

the elevated temperature mechanical properties of Al–Si 

hypereutectic alloys. Materials Science and Engineer-
ing: A. 2019;748(6):367–370. 

	 https://doi.org/10.1016/j.msea.2019.01.119
27.	 Apakashev R., Davydov S., Valiev N. High-temperature 

synthesis of composite material from Al–SiO2 . System 
Components. 2014;1064:58–61. 

	 https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/AMR.1064.58 
28.	 Feng H.K., Yu S.R., Li Y.L., Gong L.Y. Effect of ultra-

sonic treatment on microstructures of hypereutectic 
Al–Si alloy. Journal of Materials Processing Technology. 
2008;208(1-3):330–350. 

	 https://doi.org/10.1016/J.JMATPROTEC.2007.12.121
29.	 Jiang B., Ji Z., Hu M., Xu H., Xu S. A novel modifier on 

eutectic Si and mechanical properties of Al–Si alloy. Ma-
terials Letters. 2019:239:13–16. 

	 https://doi.org/10.1016/j.matlet.2018.12.045
30.	 Lin Ch., Wu Sh.-s., Lü Sh.-l., Zeng J.-b., An P. Dry sliding 

wear behavior of rheocast hypereutectic Al–Si alloys with 
different Fe contents. Transactions of Nonferrous Metals 
Society of China. 2016;26(3):665–675. 

	 https://doi.org/10.1016/S1003-6326(16)64156-0

Михаил Петрович Кузьмин – к.т.н., доцент кафедры метал-
лургии цветных металлов Иркутского национального иссле-
довательского технического университета (ИРНИТУ)

 ORCID: 0000-0002-8714-5004
 E-mail: mike12008@yandex.ru 

Марина Юрьевна Кузьмина – к.х.н., доцент кафедры метал-
лургии цветных металлов, ИРНИТУ

 ORCID: 0000-0001-7215-5501
 E-mail: kuzmina.my@yandex.ru 

Алина Сергеевна Кузьмина – к.ф.-м. н., доцент кафедры радио
электроники и телекоммуникационных систем, ИРНИТУ

 ORCID: 0000-0001-9553-5179
 E-mail: kuzmina.istu@gmail.com 

Mikhail P. Kuz’min – Cand. Sci. (Eng.), Associate Professor, Depart-
ment of Metallurgy of Non-Ferrous Metals, Irkutsk National Re-
search Technical University (INRTU)

 ORCID: 0000-0002-8714-5004
 E-mail: mike12008@yandex.ru 

Marina Yu. Kuz’mina – Cand. Sci. (Chem.), Associate Professor, De-
partment of Metallurgy of Non-Ferrous Metals, INRTU

 ORCID: 0000-0001-7215-5501
 E-mail: kuzmina.my@yandex.ru 

Alina S. Kuz’mina – Cand. Sci. (Phys.-Math.), Associate Professor, 
Department of Radioelectronics and Telecommunication Systems, 
INRTU

 ORCID: 0000-0001-9553-5179
 E-mail: kuzmina.istu@gmail.com 

М. П. Кузьмин – определение цели работы, разработка методо-
логии исследования, участие в обсуждении результатов, напи-
сание текста статьи, рецензирование и редактирование.
М. Ю. Кузьмина – определение цели работы, проведение экс-
периментальных исследований, написание текста статьи, 
участие в обсуждении результатов.
А. С. Кузьмина – экспериментальных исследований, написа-
ние текста статьи, участие в обсуждении результатов.

M. P. Kuz’min – defined the research objective; developed the study 
methodology; participated in the discussion of the results; drafted 
the manuscript; reviewed and edited the final text.
M. Yu. Kuz’mina – defined the research objective; conducted the 
experimental investigations; drafted the manuscript; participated 
in the discussion of the results.
A. S. Kuz’mina – conducted the experimental investigations; drafted 
the manuscript; participated in the discussion of the results.

Статья поступила 27.03.2025 г.
Доработана 14.04.2025 г.

Принята к публикации 21.04.2025 г.

Received 27.03.2025
Revised 14.04.2025

Accepted 21.04.2025

Сведения об авторах Information about the Authors

Вклад авторов Contribution of the Authors

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):44–51 
Kuz’min M.P., Kuz’mina M.Yu., Kuz’mina A.S. Aluminum matrix composites Al–SiO2 produced ...

https://doi.org/10.17073/0021-3438-2019-4-4-15
https://doi.org/10.3103/S1067821219050122
https://doi.org/10.1007/s11665-022-06613-x
https://doi.org/10.1016/j.msea.2019.01.119
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/AMR.1064.58
https://doi.org/10.1016/J.JMATPROTEC.2007.12.121
https://doi.org/10.1016/j.matlet.2018.12.045
https://doi.org/10.1016/S1003-6326(16)64156-0
https://orcid.org/0000-0002-8714-5004
mailto:mike12008@yandex.ru
https://orcid.org/0000-0001-7215-5501
mailto:kuzmina.my@yandex.ru
https://orcid.org/0000-0001-9553-5179
mailto:kuzmina.istu@gmail.com
https://orcid.org/0000-0002-8714-5004
mailto:mike12008@yandex.ru
https://orcid.org/0000-0001-7215-5501
mailto:kuzmina.my@yandex.ru
https://orcid.org/0000-0001-9553-5179
mailto:kuzmina.istu@gmail.com


52

УДК 666.7-121

https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-6-52-64

  maximcaracki4@gmail.com
Аннотация. В литературных источниках последних лет достаточно широко рассмотрены свойства и структура керамико-

металлических композитов (керметов) системы TiC–Cu. Однако условия их образования в большинстве своем затра-
гивают случаи введения частиц TiC в перегретый расплав Cu. В данной работе образцы синтезировались на открытом 
воздухе без применения тиглей-реакторов путем сочетания термитной реакции для получения расплава меди, последу-
ющей инфильтрации пористой порошковой шихты Ti + C расплавом и инициации ее горения самораспространяющимся 
высокотемпературным синтезом (СВС) карбида титана. В результате образовывался кермет состава TiC–Cu. Представлен 
анализ влияния добавки меди в СВС-шихту Ti + C и давления ее прессования на полноту пропитки медным расплавом, 
полученным в результате горения медной термитной смеси. Также рассмотрено влияние вышеизложенных факторов на 
структуру синтезируемого кермета. Проведены исследования по синтезу керметов TiC–Cu при введении 5, 10, 15 мас. % Cu 
в СВС-шихты, спрессованные под давлением 22, 34, 45, 56, 69 МПа. Полнота инфильтрации определялась по внешнему 
виду шлифа сечения кермета, микроструктуре и составу. Определены оптимальные условия, при которых получаются 
композиты с наибольшей плотностью, наименьшим количеством дефектов структуры, заданным фазовым составом 
и  высокими механическими характеристиками. Исследованы микроструктура, состав и физико-механические свойства 
(плотность, твердость по Бринеллю, прочность при сжатии) новых композитов. Установлено, что наибольшие полнота 
пропитки и плотность полученных образцов TiC–Cu достигаются при добавке меди в СВС-шихту в количестве 10 мас. % 
и давлении прессования СВС-шихты 45 МПа. Показано, что с увеличением доли меди в шихте возрастают значения меха-
нических свойств (твердость, предел прочности на сжатие).  

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, СВС-металлотермия, медь, карбид титана, 
инфильтрация
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Effect of Cu additions and SHS charge 
compaction pressure on thermite-copper infiltration 

and the macrostructure of synthesized TiC–Cu cermets
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ВведениеВведение
Медь и сплавы на ее основе широко применяются 

в качестве конструкционных материалов в машино
строении из-за их высоких электро- и теплопро-
водности и химической стойкости. Однако у этих 
материалов невысокие прочность и износостойкость. 
Улучшение их механических и трибологических 
свойств является актуальной задачей, направленной 
на расширение сферы применения меди и ее сплавов, 
повышение эффективности их использования, уве-
личение срока службы и надежности эксплуатации. 
В настоящее время активно разрабатываются метал-
ломатричные композиционные материалы, в которых, 
как правило, медная матрица армируется твердыми 
и прочными частицами из керамики, интерметалли-
дов, углеродных нанотрубок и т.п. [1–3]. Для прида-
ния самосмазывающих свойств наиболее популярны 
армирующие фазы SiC [4], TiC [5], AlN [6], Al2O3 [7], 
TiB2  [8], WC  [9], а также графит  [10], углеродные 

нанотрубки  [11] и MoS2  [12]. Карбид титана явля-
ется привлекательным материалом для армирования 
металлической матрицы, так как обладает высо-
кими модулем упругости, твердостью и температу-
рой плавления, а также умеренной электропровод
ностью  [13]. При этом TiC практически не взаимо-
действует с медью, поэтому его введение в медную 
матрицу не оказывает отрицательного воздействия 
на физические и электрические свойства композита 
TiC–Cu [14].

К популярным технологиям получения компози-
ционных материалов системы TiC–Cu можно отнести 
методы порошковой металлургии: традиционное, 
микроволновое и электроискровое спекание, а также 
горячее прессование. Для снижения остаточной 
пористости получаемых композитов необходимы 
приложение высокого давления и воздействие темпе-
ратуры, при которых достигается достаточное уплот-
нение исходных порошковых материалов. На уровень 
физико-механических свойств композитов TiC–Cu 

  maximcaracki4@gmail.com
Abstract. TiC–Cu ceramic–metal composites (cermets) have been extensively discussed in recent literature in terms of their properties 

and structure. However, in most cases the formation conditions considered involve the introduction of TiC particles into an over-
heated Cu melt. In the present work, samples were synthesized in air without crucible reactors by combining a thermite reaction 
to produce a copper melt for subsequent infiltration of a porous Ti + C powder charge and initiation of its combustion by self-
propagating high-temperature synthesis (SHS) of titanium carbide. As a result, TiC–Cu cermets were formed. The effect of Cu addi-
tion to the Ti + C SHS charge and of compaction pressure on the completeness of infiltration by the copper melt generated during 
combustion of the copper thermite mixture is analyzed. The influence of these factors on the structure of the synthesized cermets 
is also examined. TiC–Cu cermets were synthesized with 5, 10, and 15 wt. % Cu added to SHS charges compacted at 22, 34, 45, 
56, and 69 MPa. The completeness of infiltration was evaluated from the appearance of polished sections, microstructure, and 
phase composition. Optimal conditions were identified that provide composites with maximum density, minimal structural defects, 
the desired phase composition, and enhanced mechanical properties. The microstructure, composition, and physico-mechanical 
properties (density, Brinell hardness, compressive strength) of the new composites were investigated. It was established that the 
highest infiltration completeness and density of TiC–Cu samples are achieved at 10 wt. % Cu addition to  the  SHS charge and 
a compaction pressure of 45 MPa, while increasing Cu content in the charge leads to higher mechanical properties (hardness and 
compressive strength). 

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis, SHS-aluminothermy, copper, titanium carbide, infiltration
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также влияет адгезия между металлом и керамикой, 
которая обусловлена смачиванием частиц TiC рас-
плавом меди. Контактный угол смачивания в системе 
TiC–Cu зависит от температуры и времени контакта 
частиц и расплава: например, при t = 1200 °С он сни-
жается с 130 до 90° в течение 25 мин [15]. Понижение 
температуры увеличивает угол смачивания. Кроме 
того, окисление поверхности TiC также ухудшает ее 
смачивание расплавом меди, так как полностью инги-
бируются реакции частичного растворения карбида 
титана в меди, способствующие смачиванию [16]. 

Высокие температура и давление, необходимые 
для получения композитов системы TiC–Cu, сущест-
венно усложняют процесс их изготовления, делая его 
энергоемким, что отражается на их стоимости. В этом 
отношении перспективной основой для будущих 
энергоэффективных технологий изготовления ком-
позитов TiC–Cu может стать метод самораспростра-
няющегося высокотемпературного синтеза (СВС). 
Он позволяет синтезировать ряд керамических сое-
динений в режиме высокоэкзотермической реакции, 
которая не требует внешнего подвода тепла и проте-
кает в самоподдерживающемся режиме, а продукты 
реакции могут саморазогреваться до высоких темпе-
ратур (2500–3000 °С)  [17]. Известны сплавы марки 
СТИМ (синтетические твердые инструментальные 
материалы), при получении которых к исходной 
смеси порошков титана с углеродом добавляется 
порошок металла-связки (медь, никель и др.) в коли-
честве до 40–50 об. %. После запуска реакции СВС 
Ti + C = TiC происходит плавление металла связки 
и прикладывается давление до 180 МПа с помощью 
пресса. Относительная плотность получаемых 
композитов TiC–Cu достигает 99 %  [18]. Развитие 
данного способа привело к созданию композитов 
TiC–TixCuy–Cu, содержащих 48–68 %1 TiC, 32–48 % 
интерметаллидов TixCuy и до 2,5 % свободной меди, 
которые показали высокую абразивную стойкость 
при твердости 50–52 HRC [19].

Недавно был разработан подход, исключающий 
применение прессового оборудования, в котором 
метод СВС использовался для получения порис
того карбида титана (или его смеси с МАХ-фазой 
Ti3SiC2–TiC) с немедленной самопроизвольной 
инфильтрацией расплавом металла (Al, Sn, Cu) без 
приложения внешнего давления  [20–22]. Однако 
в  случае использования расплава меди, получен-
ного плавлением исходного Cu-порошка за счет 
теплоты СВС-реакции TiC, было обнаружено, что 
ее количества недостаточно для заполнения всего 
объема пор каркаса TiC. В то же время приготовле-
ние расплава меди в печи при t = 1100 °C, т.е. за счет 

внешнего источника тепла, не позволяет добиться 
хорошего смачивания TiC при данной температуре 
и, соответственно, самопроизвольной инфильтра-
ции расплава меди в каркас TiC. Настоящая работа 
направлена на решение этой проблемы путем исполь-
зования более высокотемпературного расплава меди, 
полученного благодаря металлотермической реакции 
3CuO + 2Al = Al2O3 + 3Cu, в результате которой он 
может разогреваться до значений, превышающих 
температуру кипения меди [23]. 

Следует отметить, что известна возможность сов-
местного протекания СВС с металлотермической 
реакцией в рамках одной высокоэкзотермической 
реакционной системы для синтеза композицион-
ных керамико-металлических материалов  [24; 25]. 
В работе  [26] были синтезированы порошки 
TiC–Fe сопряженными реакциями в смесях реагентов 
Fe2O3 + 2Al и Ti + C в энергосберегающем, техноло-
гически простом режиме. Однако продукт совмещен-
ной реакции СВС и металлотермии представлял собой 
высокопористый кермет Fe(Al)–Fe3Al–Al2O3–TiC или 
TiC–Fe, легко измельчаемые в порошок. Для изуче-
ния возможности получения беспористого (мало
пористого) кермета перспективно разделить реакции 
металлотермии и СВС на две независимые реак
ционные системы, приводящие к синтезу расплава 
металла и пористого керамического тела (каркаса) 
по отдельности. Затем их можно соединить в еди-
ный объемный кермет за счет капиллярного эффекта 
смачивания при высокой температуре, которая была 
достигнута в результате металлотермии и СВС. 

Ранее  [27] нами был разработан специальный 
огнеупорный реактор из графита, представляющий 
собой 2  цилиндрических тигля-реактора, располо-
женных друг над другом. Рабочий объем верхнего 
из них служит для проведения металлотермической 
реакции, в результате которой получается расплав 
меди. Нижний тигель необходим для размещения 
СВС-шихты Ti + C, из которой синтезируется порис
тый керамический каркас TiC. Рабочие объемы обоих 
реакторов разделены пластиной из графита, в кото-
рой предусмотрено отверстие, через которое тер-
митный расплав может протекать в нижний тигель. 
Для обеспечения фазоразделения продуктов терми-
ческой реакции  – расплава меди и оксида алюми-
ния, отверстие прикрывается медной или стальной 
шайбой, которая задерживает термитный расплав на 
несколько секунд в верхней камере. 

В работе  [28] показана возможность сочетания 
металлотермии и СВС без использования специаль-
ного 2-тигельного реактора путем проведения синтеза 
на открытой песчаной подложке, когда брикет прес-
сованной СВС-шихты просто обсыпан медной тер-
митной смесью. В результате данных экспериментов 
были получены керметы TiC–Cu и установлено, что 

1 Здесь и далее по тексту имеются в виду мас. %, если не ука-
зано иное.
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давление прессования СВС-шихты и добавка к  ней 
5 % меди существенно влияют на фазовый состав 
получаемых материалов, которые помимо основных 
фаз могут содержать интерметаллиды TixCuy и сво-
бодный графит. Оптимизация СВС-шихты по составу 
и давлению прессования может обеспечить получе-
ние однородных композитов TiC–Cu с минимальной 
остаточной пористостью и, соответственно, высо-
кими физико-механическими характеристиками.

Целью настоящей работы являлось исследование 
влияния прессования шихты и введения добавок меди 
в СВС-шихту на структуру и механические свойства 
композитов TiC–Cu, полученных сочетанием процес-
сов металлотермии и СВС на открытом воздухе и без 
использования огнеупорных тиглей-реакторов.

Материалы и методыМатериалы и методы
Для синтеза керамических каркасов TiC приме

няли  порошки титана марки ТПП-7 (d ≤ 300 мкм, 
чистота 99 %) и углерода в форме сажи П701 
(d = 13÷70 нм, чистота 99 %) для получения СВС-
шихты Ti + C массой 15 г, к которой также добавляли 
порошок меди ПМС-А (d = 100 мкм, 99,5 %) массой 
0; 0,75; 1,5 и 2,25 г для снижения скорости горения 
и  получения более однородного каркаса TiC. В ка
честве средства зажигания СВС-шихты и основного 
источника расплава меди использовали порошок мед-
ной термитной смеси (ТУ  1793-002-12719185-2009) 
массой 40 г. Подготовленную и перемешанную СВС-
шихту с добавкой меди подвергали одностороннему 
прессованию при помощи ручного пресса в стальной 
матрице диаметром 23 мм. Минимальное давление 
составляло 22 МПа, при котором шихтовая заготовка 
имеет достаточную прочность для ее перемещения 
и сохранения формы заготовки при горении.

Образцы для исследования синтезировали путем 
сочетания методов металлотермии и СВС на откры-
том воздухе без применения специальных тиглей-
реакторов. При этом протекали как металлотермит-
ная реакция 3CuO + 2Al = Al2O3 + 3Cu с фазоразде-
лением оксидного и медного расплавов и выпуском 
последнего вниз после проплавления тонкой сталь-
ной шайбы [27; 28], так и процесс СВС для получе-
ния пористого каркаса TiC. Общая схема экспери-
мента представлена на рис. 1. 

Спрессованную в виде цилиндрического брикета 
CВС-шихту укладывали в лунку из песка и сверху 
равномерно обсыпали медной термитной смесью. 
Электрическая спираль накаливания инициировала 
реакцию медного термита, от теплового импульса 
которой запускалась реакция СВС. В процессе горе-
ния медной термитной смеси и образования расплава 
меди достигается достаточная температура для ини-
циирования СВС пористого каркаса TiC, который 

моментально начинает пропитываться поступаю-
щим расплавом меди за счет капиллярного эффекта. 
В результате синтеза и самопроизвольной инфильт
рации расплава меди в каркас TiC были получены 
плотные твердые образцы керметов TiC–Cu.

Полноту пропитки СВС-каркаса предварительно 
оценивали визуально по шлифу разреза получен-
ного композита и плотности, определенной методом 
Архимеда. Исследование микроструктуры синтези-
рованных образцов проводили с помощью сканирую
щего электронного микроскопа JSM-7001F (Jeol, 
Japan). Фазовый состав продуктов синтеза опре-
деляли методом рентгенофазового анализа (РФА). 
Съемку рентгеновских спектров выполняли на авто-
матизированном дифрактометре марки ARL X’trA 
(Thermo Scientific, Switzerland). При этом использо-
валось CuKα-излучение при непрерывном сканиро-
вании в интервале углов 2θ = 20÷80° со скоростью 
2 град/мин. Полученные спектры обрабатывали 
с  помощью пакета прикладных программ WinXRD. 
Твердость исследовали по методу Бринелля шариком 
диаметром 5 мм при нагрузке 98 Н по ГОСТ 9012-59. 
Испытания образцов на статическое сжатие про-
водили с учетом рекомендаций ГОСТ  25.503-97 на 
цилиндрических образцах диаметром 20,1 ± 0,1 мм, 
высотой 19,4 ± 0,8 мм с помощью статической испы-
тательной машины Bluehill 3 (Instron, USA) при ско-
рости перемещения траверсы 1 мм/мин. 

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
На рис. 2 представлены фотографии шлифов син-

тезированных образцов керметов TiC–Cu из СВС-
шихты Ti + C без добавки меди при различных дав-
лениях ее прессования (Р). Видно, что полученные 
образцы из вне зависимости от величины давления 
прессования имеют большое количество незаполнен-

Рис. 1. Схема сочетания реакции металлотермии и СВС  
для получения керамико-металлических композитов

Fig. 1. Schematic representation of the combined aluminothermic 
reaction and SHS process used to produce ceramic–metal 

composite materials
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ных пор и значительных расслоений и даже трещин. 
При Р = 69 МПа наблюдалось полное разрушение 
композита во время синтеза.

На рис. 3–5 представлены изображения шли-
фов образцов керметов, синтезированных из СВС-
шихты с добавкой меди, при различных давлениях ее 
прессования.

Из анализа рис. 3 следует, что даже достаточно 
малое количество меди в (0,75 г) в шихте значительно 
влияет на макроструктуру полученных композитов. 
Добавка 5 % Cu существенно способствует полноте 

инфильтрации термитного расплава меди в синтези-
руемый TiC-каркас. С увеличением давления прес-
сования шихты характер дефектов меняется: при 
Р = 22 МПа в получаемом композите присутствует 
достаточно большая доля свободных пор, а при даль-
нейшем его повышении происходит все более полная 
пропитка по сечению образца, но при этом характер 
дефектов изменяется от уменьшения количества пор 
в сторону образования трещин. 

При увеличении добавки меди до 10 % все 
образцы пропитываются ею и имеют остаточные 

Рис. 2. Фотографии шлифов синтезированных образцов керметов TiC–Cu из СВС-шихты  
без добавки меди Ti + C при различных давлениях ее прессования 

Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г)

Fig. 2. Macro-images of polished sections of synthesized TiC–Cu cermet samples  
produced from the Ti + C SHS charge without Cu addition at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г)

Рис. 3. Фотографии шлифов синтезированных образцов керметов TiC–Cu из СВС-шихты  
с 5 %-ной добавкой меди при различных давлениях ее прессования

Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Fig. 3. Macro-images of polished sections of synthesized TiC–Cu cermet samples  
produced from the SHS charge with 5 % Cu addition at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Рис. 4. Фотографии шлифов синтезированных образцов керметов TiC–Cu из СВС-шихты  
с 10 %-ной добавкой меди при различных давлениях ее прессования

Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Fig. 4. Macro-images of polished sections of synthesized TiC–Cu cermet samples  
produced from the SHS charge with 10 % Cu addition at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)
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поры (рис. 4). При малых давлениях прессования 
пропитка происходит не полностью (рис. 4, а, б). 
Образцы по краям заготовок имеют большое коли-
чество мелких пор и  трещин. Стоит отметить, что 
при Р = 45 МПа образцы имеют минимальное коли-
чество дефектов среди всех полученных в данной 
работе, а пропитка происходит полностью по всему 
объему каркаса. При дальнейшем повышении давле-
ния прессования происходят расслоение композита 
и образование трещин. 

Образцы с добавкой 15 % Cu имеют повышенную 
дефектность макроструктуры с изменением харак-
тера дефектов. На снимках данных шлифов (рис. 5) 
практически отсутствуют единичные поры, и наблю-

даются исключительно скопления мелких пор в виде 
трещин.

Массы полученных образцов керметов в зависи-
мости от условий синтеза – добавки меди в  СВС-
шихту и давления прессования, представлены 
в  табл. 1, а  в  графическом виде  – на рис. 6. Из его 
данных видно, что при давлении прессования СВС-
шихты 45 МПа все образцы имеют явный пик массы, 
что указывает на их наиболее полную пропитку, осо-
бенно при добавлении 5 и 10 % Cu в СВС-шихту. 

Для оценки полноты пропитки был проведен рас-
чет плотности полученных керметов по формуле

ρ = m/V,

где m – масса тела, V – его объем. Полученные резуль-
таты представлены в табл. 2 и на рис. 7. Видно, что 
плотность образцов возрастает при увеличении коли-
чества чистой меди в СВС-шихте. Кроме того, сохра-
няется пик максимальной плотности при давлении 
прессования 45 МПа и 10 %-ной добавке меди. 

Рис. 5. Фотографии шлифов синтезированных образцов керметов TiC–Cu из СВС-шихты  
с 15 %-ной добавкой меди при различных давлениях ее прессования

Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Fig. 5. Macro-images of polished sections of synthesized TiC–Cu cermet samples  
produced from the SHS charge with 15 % Cu addition at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Таблица 1. Зависимость массы (г) образцов кермета  
от условий синтеза

Table 1. Dependence of cermet sample mass (g)  
on synthesis conditions

Добавка Cu, 
мас. %

Давление прессования, МПа
22 34 45 56 69

0 15,6 18,2 26,4 21,6 22,7
5 27,4 30,65 31,7 30,9 27,4
10 22,0 29,2 31,6 27,6 27,9
15 26,8 31,0 28,5 31,3 28,4

Таблица 2. Плотность полученных образцов  
керметов (ρ, г/см3) в зависимости от условий синтеза – 
добавки меди в СВС-шихту и давления прессования

Table 2. Density (ρ, g/cm3) of the synthesized cermet 
samples as a function of Cu addition  

to the SHS charge and compaction pressure

Добавка Cu, 
мас. %

Давление прессования, МПа
22 34 45 56 69

0 3,13 2,51 3,24 2,65 0
5 3,78 3,38 3,89 3,79 3,78
10 3,47 3,90 5,07 3,59 3,62
15 3,48 3,61 3,70 4,61 5,01

Рис. 6. Зависимость массы синтезированных образцов 
керметов от давления прессования СВС-шихты  

с различным количеством добавки меди
1 – 0, 2 – 5 %, 3 – 10 %, 4 – 15 %

Fig. 6. Dependence of the mass of synthesized TiC–Cu cermet 
samples on the compaction pressure of the SHS charge  

with different Cu additions
1 – 0, 2 – 5 %, 3 – 10 %, 4 – 15 %
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Для исследования фазового состава полученных 
композитов TiC–Cu был проведен их рентгенофазо-
вый анализ (РФА), результаты которого представлены 
на рис. 8–10. Видно, что во всех образцах TiC–Cu, 
полученных из СВС-шихт без добавки меди, присут-
ствует значительное количество интерметаллических 
соединений титана и меди, а также на всех дифракто-
граммах наблюдается смещение пиков Cu, что может 
указывать на стабильное присутствие некоторого 
количества титана в медной матрице (рис. 8).

Из рис. 9 видно, что при введении 5 % Cu в шихту 
на дифрактограммах образцов исчезают пики интер-
металлидов системы Ti–Cu, однако появляются 
пики свободного графита. Учитывая, что содержа-
ние углеродной фазы (сажи) в исходной СВС-шихте 
соответствовало стехиометрии TiC, то наблюдаемый 
свободный углерод в виде графита должен приво-
дить к нестехиометрическому карбиду титана TiCx . 
На дифрактограммах видно, что пики TiC смещены, 
что может подтверждать его нестехиометричность. 
Кроме того, пик графита, наблюдаемый в продукте 
синтеза, может указывать на графитизацию аморф-
ной сажи, которая добавлялась в исходную реак

ционную систему. Отметим, что процесс частичной 
графитизации сажи в условиях СВС карбида титана 
был обнаружен в работе по СВС-прессованию [29], 
где из исходной аморфной сажи образовались гра-
фитные нанопленки. 

Важно отметить, что в условиях интенсивного 
горения термитного состава на воздухе открытым 
методом без применения специального тигля для 
протекания металлотермитной реакции (см.  рис. 1), 
когда процесс фазоразделения медного расплава 
от оксида алюминия за счет разности их плотностей 
в поле земной гравитации мог не завершиться, ожи-
далось присутствие Al2O3 в керметах TiC–Cu. Однако 
данные рентгенофазового анализа показывают, что 
ни один из синтезированных образцов кермета не 
загрязнен оксидом алюминия. Такой результат может 
быть объяснен тем, что при высоких температурах 
горения сравнительно маловязкий расплав термитной 
металлической меди смачивает керамический каркас 
TiC и просачивается в него, а более вязкий расплав 
Al2O3 недостаточно смачивает и, соответственно, не 
инфильтруется [30], т.е. в нашем случае фазоразделе-
ние образующихся в результате термитной реакции 
жидких Cu и Al2O3 обусловлено их большим разли-
чием в вязкости и смачивании каркаса TiC.

Как следует из рис. 10, с увеличением количества 
меди в шихте, несмотря на ожидаемое снижение экзо-
термичности реакции, процесс СВС инициируется 
и приводит к образованию TiC, а в СВС-шихте про-
исходит образование интерметаллидов титана и меди 
при сохранении частичной графитизации сажи.

Результаты РФА для образцов с 15 %-ной добав-
кой меди в шихту не приводятся, так как они абсо-
лютно идентичны описанным выше (см. рис. 10).

На основании проведенных исследований можно 
заключить, что во всех рассмотренных случаях 
наблюдается полная инфильтрация расплава чистой 
меди в пористый СВС-каркас TiC. Также во всех 
экспериментах происходят устойчивое горение СВС-
шихты и образование каркаса TiC. Наиболее чистые 
образцы, не имеющие в своем составе включений 
интерметаллических частиц, получены при добавле-
нии 5 % Cu в исходную СВС-шихту Ti + C и давле-
нии ее прессования 45 МПа. 

Таблица 3. Твердость по Бринеллю (HB) полученных образцов керметов
Table 3. Brinell hardness (HB) of the synthesized TiC–Cu cermet samples

Добавка Cu, 
мас. %

Давление прессования, МПа
22 34 45 56 69

0 90,00 ± 12,5 78,75 ± 4,3 22,00 ± 8,6 53,00 ± 9,0 0
5 68,50 ± 16,4 95,75 ± 13,9 75,25 ± 20,9 81,50 ± 15,4 45,25 ± 22,5
10 81,25 ± 12,1 95,00 ± 7,4 31,75 ± 11,0 50,00 ± 19,0 33,00 ± 7,2
15 71,75 ± 6,5 52,00 ± 4,3 88,50 ± 5,1 65,00 ± 25,5 56,25 ± 25,2

Рис. 7. Зависимость плотности синтезированных образцов 
керметов TiC–Cu от давления прессования СВС-шихты  

с различным количеством добавки меди
1 – 0, 2 – 5 %, 3 – 10 %, 4 – 15 %

Fig. 7. Dependence of the density of synthesized TiC–Cu cermet 
samples on the compaction pressure of the SHS charge  

with different Cu additions
1 – 0, 2 – 5 %, 3 – 10 %, 4 – 15 %
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Для исследования твердости (HB) синтезиро-
ванных образцов керметов использовался твердо-
мер ТН600 производителя Time Group Inc., Китай. 
Полученные результаты, по данным 4  измерений 
для каждого образца, представлены в табл. 3. Видно, 
что наибольшие показатели твердости 95 НВ дости
гаются при введении в шихту 5 и 10 % Cu и давлении 

прессования 34 МПа, а при оптимальном значении 
Р = 45 МПа и добавке 15 % Cu наблюдается близкое 
к ним значение 88,5 НВ.

Для испытания на прочность при сжатии (σв ) 
отбирались образцы, полученные в оптимальных 
условиях синтеза: при Р = 45 МПа. Образцы без 
добавки меди не рассматривали, так как они имели 

Рис. 8. Дифрактограммы синтезированных образцов керметов TiC–Cu из СВС-шихты  
без добавки меди при различных давлениях ее прессования

Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г)

Fig. 8. Diffraction patterns of synthesized TiC–Cu cermet samples obtained from the SHS charge  
without Cu addition at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г)
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Рис. 9. Дифрактограммы синтезированных образцов керметов с 5 %-ной добавкой меди
Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Fig. 9. Diffraction patterns of synthesized cermet samples obtained from the SHS charge with 5 % Cu addition  
at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)
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Рис. 10. Дифрактограммы синтезированных образцов керметов с 10 %-ной добавкой меди
Р, МПа: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Fig. 10. Diffraction patterns of synthesized cermet samples obtained from the SHS charge  
with 10 % Cu addition at different compaction pressures

Р, MPa: 22 (а), 34 (б), 45 (в), 56 (г), 69 (д)

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):52–64 
Karakich E.A., Umerov E.R., and etc. Effect of Cu additions and SHS charge compaction pressure ...



62

высокую остаточную пористость и неоднородность 
структуры, а это обусловливает их пониженную 
прочность по сравнению с образцами из шихты 
с добавкой меди. Результаты представлены в табл. 4.

Из ее данных можно сделать однозначный вывод 
о значительном повышении прочности при увеличе-
нии доли меди в композите. Это связано с тем, что 
введение 5–15 % Cu в СВС-шихту Ti + C способст-
вует получению более однородного СВС-каркаса TiC, 
а  также обеспечивает более полную инфильтрацию 
термитным расплавом меди, что в конечном счете 
позволяет получать структурно более однородный 
композит TiC–Cu с наименьшей остаточной порис
тостью и значительно более высокими значениями 
твердости и прочности при сжатии.

Выводы Выводы 
1. Показана возможность синтеза композитов 

TiC–Cu путем сочетания металлотермии для полу-
чения расплава меди и последующего инициирова-
ния СВС для формирования пористого каркаса кар-
бида титана на открытом воздухе без использования 
тиглей-реакторов.

2. Установлено, что расплав меди, полученный 
в  результате металлотермической реакции, само
произвольно просачивается в неостывший пористый 
СВС-каркас TiC, в отличие от оксида алюминия, 
также получаемого путем металлотермии, который 
не пропитывается и остается вне СВС-каркаса TiC. 

3. Исследование микроструктуры композитов 
TiC–Cu показало, что давление прессования СВС-
шихты Ti + C и введение порошка меди в шихту 
существенно влияют на полноту пропитки термит-
ным расплавом меди. Наибольшие полнота пропитки 
и плотность полученных образцов TiC–Cu (3,89 г/см3) 
при минимальных дефектах структуры достигается 
при добавке меди в СВС-шихту в количестве 10 мас. % 
и давлении прессования СВС-шихты 45 МПа.

4. Твердость композитов TiC–Cu, полученных при 
давлении прессования 45 МПа СВС-шихты, дости-
гает 88,5 HB при добавке 15 % Cu в СВС-шихту, 
что близко к значению 95 HB, полученному при 
Р = 34 МПа и добавке 5–10 % Cu.

5. Прочность при испытании на сжатие заметно 
возрастает при повышении доли меди в исходной 
СВС-шихте и достигает максимального значения 
414 МПа при добавке 15 % Cu и Р = 45 МПа.
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Аннотация. Коррозия является одной из главных причин выхода из строя нефтегазового оборудования. Помимо уменьшения 

его срока службы, она оказывает влияние на безопасность при его эксплуатации. В настоящее время добыча нефти в РФ 
осложнена обводнeнноcтью скважинной продукции, что в значительной степени интенсифицирует процессы коррозии. 
Применение внутренних полимерных покрытий трубопроводов частично решает данную проблему, однако доля отказов, 
связанных с коррозией, до сих пор остается на высоком уровне. Для эффективной протекторной защиты нефтепроводов 
с использованием полимерных покрытий необходимо понимание механизмов их разрушения, в том числе в приближенных 
к реальным условиях эксплуатации. Это позволит находить эффективные решения, способствующие поддержанию эксплу-
атационного фонда нефтяных скважин в работоспособном состоянии. В настоящей работе описаны основные механизмы 
разрушения полимерных покрытий на металлических поверхностях, в том числе при их эксплуатации в агрессивных средах. 
Выделены основные факторы, обуславливающие разрушение покрытий нефтепроводов: диффузия и абсорбция молекул 
воды внутри полимерной матрицы; нарушение связей внутри полимерной сети покрытия; отслоение покрытий из-за потери 
адгезии между ним и металлом; межфазная коррозия; катодное отслоение; образование пузырей; эрозионные процессы. 
Приведены результаты исследования различных антикоррозионных покрытий нефтепроводов на эпоксиноволачной основе 
после эксплуатации на месторождениях. Продемонстрированы изображения покрытий на различных этапах разрушения. 
Цель работы заключалась в обобщении механизмов разрушения полимерных покрытий на металлах в различных условиях 
и уточнении стадийности разрушения покрытий нефтепроводов.  

Ключевые слова: коррозия, эрозия, полимерные покрытия, внутренние антикоррозионные покрытия (ВАКП), нефтепроводы, 
насосно-компрессорные трубы (НКТ), диффузия, деградация, расслоение
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ВведениеВведение
Все полимеры теоретически проницаемы для 

скважинных жидкостей при добыче нефти, что 
в конечном итоге приводит к коррозии и отслоению 
внутренних полимерных покрытий (ВП) нефтепро-
мысловых трубопроводов [1]. Проницаемость воды, 
кислорода, ионов электролитов через покрытие явля-
ется его фундаментальной характеристикой, опреде-
ляющей этапы нарушения защитных свойств покры-
тия и последующую коррозию металла трубопровод-
ных систем [2]. Механизм разрушения ВП включает: 

• проникновение воды и ионов в покрытие (вода 
диффундирует через покрытие, изменяя его механи-
ческие свойства); 

• разрушение молекулярной структуры полимера 
(вода способна разрушать двойные связи эпоксидной 
матрицы, вызывая разрыв полимерной цепи);

• вода скапливается в микропорах покрытия, 
образуя каналы для проникновения ионов, что впос
ледствии приводит к его отслоению от поверхности 
металла [2]. 

Одним из основных факторов разрушения эпок-
сидных покрытий на трубах, применяемых в нефте
газовой отрасли, является проникновение влаги 
в покрытия  [3], которое приводит к возникновению 
пузырьков (вздутию), растрескиванию, локальному 
отслаиванию эпоксидного слоя. При длительном 
контакте с водой и агрессивными химическими 
веществами молекулы воды замещают полярные 
связи между покрытием и сталью, ослабляя сцепле-
ние. Коррозия под покрытием – это конечная стадия 
разрушения, когда потеря адгезии и осмотическое 
давление приводят к образованию трещин и дефек-
тов, что влечет за собой его разрушение и, соответ
ственно, сокращение срока службы трубопровода [3].
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Abstract. Corrosion is one of the primary causes of failure in oil and gas equipment, affecting not only its service life but also opera-

tional safety. In the Russian Federation, crude-oil production is increasingly complicated by the high water content of produced 
fluids, which significantly accelerates corrosion processes. The use of internal polymer coatings in pipelines partly mitigates this 
problem; however, the proportion of corrosion-related failures remains high. Effective protection of oil pipelines using polymer 
coatings requires a clear understanding of their degradation mechanisms, including under conditions that closely approximate 
field operation. Such understanding enables the development of effective solutions that help maintain the operating stock of oil 
wells in serviceable condition. This work summarizes the principal mechanisms of degradation of polymer coatings on metallic 
surfaces, including under exposure to aggressive environments. The key factors governing coating failure in oil pipelines are iden-
tified: diffusion and absorption of water molecules within the polymer matrix; disruption of molecular interactions in the polymer 
network; delamination due to loss of adhesion between the coating and the metal; interfacial corrosion; cathodic delamination; 
blister formation; and erosion-driven damage. The study presents results of the examination of various epoxy–novolac-based 
anticorrosion coatings removed from pipelines after field service and provides representative images of coatings at different degra-
dation stages. The aim of the work was to consolidate current knowledge on the degradation mechanisms of polymer coatings 
on metals under diverse conditions and to refine the staged description of coating degradation in oil pipelines. 
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Процесс коррозии связан с анодными и катод-
ными реакциями на границах раздела металл/поли-
мер [4; 5]. Катодные реакции на поверхности металла 
сопровождаются образованием щелочи  [6; 7], 
что приводит к чрезвычайно высокому значению 
pH (>14) под покрытием вблизи зоны отслоения [7]. 
В связи с этим катодное отслоение покрытий может 
быть связано со следующими факторами:

– электрохимическим восстановлением оксида 
металла [8]; 

– щелочным гидролизом [9] или электрохими
ческой деструкцией [10] приповерхностного поли-
мерного слоя, ответственного за образование адге
зионных связей с поверхностью; 

– щелочным разрушением межфазных связей [8]. 
Также полимерный слой на границе раздела 

с  металлом подвергается деструкции за счет дейст
вия свободных радикалов, образующихся в реак-
ции Фентона между Fe2+ и H2O2 , или органических 
пероксидов  [11; 12]. Пероксидные соединения явля-
ются промежуточными продуктами в реакции катод-
ного восстановления кислорода. Они реагируют 
с  катионами железа, присутствующими в электро
лите вблизи границы раздела металл–полимер. 
Деградация полимерного слоя вблизи поверхности 
металла под действием свободных радикалов приво-
дит к разрушению адгезионных связей и, как след-
ствие, ускоренному отслоению покрытия  [11; 12]. 
Кроме того, катодная поляризация металла приводит 
к выделению на его поверхности газообразного водо-
рода  [13; 14]. Выделение молекулярного газообраз-
ного водорода на границе раздела металл–полимер 
может вызывать высокое давление и дополнительное 
механическое напряжение в отслоении, что под-
тверждается выявленной корреляцией между током 

электролитического внедрения водорода в металл 
и скоростью катодного отслоения [13].

В настоящем обзоре описаны общие механизмы 
разрушения полимерных покрытий на металличес
ких поверхностях в атмосферных условиях или 
в ионизированной воде, где основным коррозионно-
активным газом является кислород; приведены более 
конкретные результаты исследования внутренних 
антикоррозионных покрытий (ВАКП), эксплуати-
ровавшихся в составе нефтесборных коллекторов, 
водоводов и  колонн насосно-компрессорных труб 
(НКТ); уточнена стадийность разрушения ВАКП на 
нефтепроводах.

Катодное отслоение покрытийКатодное отслоение покрытий
В работе  [15] представлена схема катодного 

отслоения покрытия (рис. 1), основанная на экс-
периментальном исследовании деградации поли
бутадиенового покрытия на стали под воздействием 
0,5М раствора NaCl и катодного потенциала –1,5 В 
после 1000 ч испытания [8]. На краю отслоившейся 
области было зафиксировано значительное умень-
шение толщины оксида по сравнению с центром [8]. 
Повышение pH на кончике отслоившегося покрытия 
приводит к растворению оксида, но по мере увеличе-
ния щели (расстояния от металла до отслоившегося 
покрытия) значение pH уменьшается, а толщина 
оксида снова возрастает.

Исследования методом рентгеновской фото
электронной спектроскопии (РФЭС)  [8] внутри 
отслоившейся области показали наличие поверх
ности металла под покрытием без оксида. По мне-
нию авторов, это может свидетельствовать о том, что 
поверхностный слой оксида претерпевает восста-

Рис. 1. Схема процессов, протекающих в дефектном полимерном покрытии и приводящих  
к катодному отслоению покрытия [15]

а – процессы в дефекте и под отслоившимся покрытием; б – процессы в дефекте и под отслоившимся покрытием  
с детализацией границы раздела металл–полимер и зоны отслоения покрытия

Fig. 1. Schematic representation of the processes occurring in a defective polymer coating  
and leading to cathodic delamination of the coating [15]

a – processes within the defect and beneath the delaminated coating; б – processes within the defect and beneath the delaminated coating,  
with detailed representation of the metal–polymer interface and the delamination zone
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новление или растворение. Это приводит к внутри-
фазной деградации межфазных связей и вызывает 
расслоение по границе раздела металл/оксид металла 
с  удалением последнего с поверхности вместе 
с  отслоившимся покрытием. За пределами области 
расслоения покрытие легко отслаивается, не разру-
шаясь, от поверхности металлической подложки [8].

Анодная коррозияАнодная коррозия
Анодная подрывная, или нитевидная, коррозия 

была обнаружена в металлах с полимерным покры-
тием, подвергавшихся воздействию влажной атмос-
феры, которая усиливается искусственными или 
естественными примесями, такими как диоксид серы 
или хлориды  [16; 17]. Этот тип коррозии (рис. 2) 
обычно начинается с разрывов в местах, где имеются 
пористость и пустоты, механические дефекты 
и области с малой толщиной покрытия. Нитевидная 
коррозия характеризуется линейными путями рас-
пространения, где локальная водная агрегация на 
границе раздела металл/покрытие запускает электро
химические процессы  [18; 19]. Локализованные 
анодные реакции на стали могут вызвать восстанов-
ление кислорода, что приводит к катодной деграда-
ции адгезионной связи.

Диффузия реагентов  Диффузия реагентов  
через полимерные покрытиячерез полимерные покрытия

На рис. 3 показаны этапы отслоения покрытия 
при высоком гидростатическом давлении, предло-
женные авторами  [20]. В покрытии из эпоксидного 
лака давление значительно ускоряет диффузию воды 
к границе между покрытием и основой, что приводит 
к  образованию множества мелких пузырей, запол-
ненных водой.

Одним из важнейших механизмов деградации 
является старение покрытия, приводящее к потере 
его барьерных свойств и механических характерис
тик. Оно происходит под воздействием температуры, 
химически агрессивных веществ, давления и механи-
ческих нагрузок [21]. Важным механизмом разруше-
ния также является образование пузырей при деком-
прессии. В работе  [21] описывается проникновение 
газов в поры материала при высоком давлении. При 
резком снижении давления растворенные газы рас-
ширяются, образуя пузыри в покрытии, что приводит 
к его разрушению (рис. 4, а). Коррозия также возни-
кает в местах повреждений покрытия в результате 
механических воздействий (рис. 4, б). В таких слу-
чаях происходит контакт основного металла трубы 
с агрессивной средой, что приводит к развитию кор-
розии. При наличии повреждений коррозия развива-
ется с одинаковой интенсивностью вне зависимости 
от типа покрытия [21].

В работе  [22] авторы исследовали влияние дли-
тельного (85 недель) воздействия горячей воды 
(65 °C) на  эпоксидные порошковые барьерные 
покрытия, применяемые для защиты металлических 
поверхностей, в том числе нефтегазового оборудова-
ния. Показано, что деградация покрытия начинается 
уже через 8 недель, а окисление подложки стано-
вится заметным спустя 182 дня. Измерения адге-
зионной стойкости показали, что прочность сцеп
ления покрытий быстро уменьшается из-за водной 
пластификации, но затем незначительно восстанав-

Рис. 2. Схема анодного отслоения покрытия  
под воздействием коррозии и распределение потенциала 

вдоль границы основы и покрытия [16]

Fig. 2. Schematic representation of anodic delamination  
driven by corrosion, and the potential distribution along  

the metal–coating interface [16]

Рис. 3. Схематическое изображение процесса разрушения 
покрытий под высоким гидростатическим давлением [20]

Fig. 3. Schematic representation of the coating-failure process 
under high hydrostatic pressure [20]
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ливается за счет вторичного сшивания эпоксидной 
структуры [22].

В работе  [23] изучены принципы разруше-
ния покрытий на основе эпоксидных новолачных 
смол (EN) и бисфенола F (BPF), отвержденных ами-
нами, в условиях высоких давлений и температур 
(HPHT-условия). Были проведены их автоклавные 
испытания. Установлено, что механизм разрушения 
защитных покрытий на основе EN и BPF в условиях 
HPHT связан с комплексным воздействием газовой, 
углеводородной и водной фаз, а также их совмест-
ным влиянием на полимерную структуру и подложку. 
В газовой фазе, состоящей из азота и углекислого 
газа, покрытия остаются в неизменном виде, так как 
отсутствуют существенное воздействие или физичес
кие повреждения. Однако при контакте поверхности 
покрытия с углеводородами (параксилолом) происхо-
дит диффузия растворителя в полимерную матрицу 
покрытия, что приводит к увеличению свободного 
объема в слое покрытия. На рис. 5 показаны меха-
низмы разрушения покрытия в условиях воздействия 
высокого давления и температуры при автоклавной 
выдержке в параксилоле, а также при декомпрес
сионном сбросе давления [23].

В исследовании  [24], проведенном с использо-
ванием одновременного воздействия 3 фаз (газовой 
фазы, жидкой углеводородной и минерализованной 
воды), рассмотрено влияние углекислого газа (CO2 ), 
присутствующего в газовой фазе при HPHT, на дег-
радацию EN, отвержденного амином. Установлено, 
что совместное воздействие газовой, углеводородной 
и водной фаз ухудшает качество покрытия и приводит 

к подпленочной коррозии. При воздействии каждой 
из них по отдельности в условиях низкого давления 
сеть EN оставалась неповрежденной и непрони
цаемой. Однако в зоне, подверженной воздействию 
углеводородов, совместное действие параксилола 
и  углекислого газа при высоких давлении и темпе
ратуре инициирует снижение температуры стекло-
вания с последующим размягчением сетки EN. Это 
позволило растворенному CO2 диффундировать 
в сетку EN, образуя микроскопические отверстия на 
поверхности покрытия (рис. 6).

В работе  [25] были проведены сравнительные 
автоклавные испытания (в условиях высоких давле-
ний и температур) эпоксидно-силоксановых гибрид-
ных покрытий. Отмечается их преимущество по 
сравнению с EN-покрытиями, которые под воздейст
вием углеводородов (например, параксилола) раз-
мягчаются, что снижает их температуру стеклования 
и ускоряет диффузию газов и ионов. 

Длинная полимерная цепь покрытий на силокса
новой основе (EN-EPDMS) способствует захвату 
молекул воды, особенно при высоком давлении. Для 
такого покрытия характерно образование неразор
вавшихся пузырей при быстром снижении давле-
ния. Покрытие, модифицированное короткоцепочеч-
ным 3-глицидилокси-пропил-три-метоксисиланом 
(EN-GPTMS), показало высокую стойкость к деком-
прессии (рис. 7).

Таким образом, можно констатировать, что при 
условии целостности покрытий и отсутствии дефек-
тов и примесей под ними первопричиной разруше-
ния покрытий и начала коррозии является диффузия 
реагентов через слой полимера (рис. 8). 

Однако, как выяснили авторы обзора [26], до сих 
пор остается множество вопросов, связанных с пони-
манием процесса набухания полимеров, сложностью 
описания диффузионных процессов, отклоняющихся 

Рис. 4. Разрушение покрытия после коррозионных  
автоклавных испытаний [21]

а – образование пузырей из-за малой толщины пленки;  
б – коррозия в поврежденном покрытии

Fig. 4. Coating failure after corrosion autoclave testing [21]
a – blister formation caused by insufficient film thickness;  

б – corrosion developing in a damaged coating

Рис. 5. Проникновение воды через покрытие к металлу  
и путь ионов железа к поверхности покрытия  
при декомпрессионном сбросе давления [23]

Fig. 5. Water ingress through the coating toward the metal  
and the migration route of iron ions toward the coating surface 

during decompression-driven pressure release [23]
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от идеальной диффузии (второй закон Фика), и др. 
(рис. 9). 

В целом разрушение полимерного покрытия 
складывается из следующих процессов и/или их 
совокупности.

• Диффузия и абсорбция молекул воды внутри 
полимерной матрицы. На данные процессы влияют 
топография поверхности, структура полимера 
и  условия окружающей среды. Свободные объемы 
и  микротрещины в структуре полимерных покры-
тий обеспечивают пути для диффузии молекул воды, 
которая может следовать процессам фиковской, 
нефиковской и/или капиллярной диффузии. С точки 
зрения их распространения от поверхности покрытия 
к области границы покрытие/металл молекулы воды 
могут либо свободно перемещаться, либо взаимо

действовать с полярными сегментами полимерной 
сети. Поглощение воды полимером приводит к струк-
турной нестабильности сети полимерных молекул 
(пластификации), что способствует объемному рас-
ширению, расслаиванию и эрозии покрытия [27–30].

• Нарушение связей Ван-дер-Вальса и водород-
ных связей в полимерной сети в результате взаимо-
действия молекул воды с полярными сегментами 
полимерной сетки, приводящего к ее расширению 
в различных направлениях. Эти объемные изменения 
и вызванные напряжения могут навсегда изменить 
микроструктуру покрытия, что приводит к созданию 
и/или расширению микротрещин в теле покрытия 
и на границе раздела покрытие/металл [31–34].

• Фрагментация полимерных цепей за счет гид
ролитической деградации полимерных покрытий, 

Рис. 6. Механизмы воздействия углеводородной и водной фаз на эпоксидно-новолачное покрытие в условиях  
высоких давлений и температур при наличии углекислого газа в системе и без него [24]

Fig. 6. Mechanisms by which the hydrocarbon and aqueous phases affect an epoxy–novolac coating under high-pressure,  
high-temperature conditions, in the presence and absence of carbon dioxide in the system [24]

Рис. 7. Схематическая иллюстрация сшивания EN-EPDMS и EN-GPTMS до и после воздействия HPHT [25]
Длинная и гибкая цепь EN-EPDMS демонстрирует захваченные молекулы воды в зоне HC−SW, что приводит  

к образованию нелопнувших пузырей. Напротив, короткая цепь в EN-GPTMS сшитой структуре не показывает никаких изменений  
при воздействии высоких давлений и температур

Fig. 7. Schematic illustration of crosslinking in EN-EPDMS and EN-GPTMS coatings before and after HPHT exposure [25]
The long and flexible EN-EPDMS chains exhibit trapped water molecules in the HC–SW region, which leads to the formation of unruptured blisters.  

By contrast, the short-chain, EN-GPTMS–crosslinked network shows no detectable changes under high-pressure, high-temperature exposure
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Рис. 8. Схематическая иллюстрация изменения водопоглощения в полимерных покрытиях с течением времени [18]

Fig. 8. Schematic illustration of changes in water uptake in polymer coatings as a function of exposure time [18]

Рис. 9. Схема диффузии воды через слой полимера к металлической поверхности и связанные с этим вопросы [26]

Fig. 9. Schematic representation of water diffusion through a polymer layer toward the metallic surface  
and the associated unresolved questions [26]
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содержащих гидролизуемые связи. Помимо гидро-
литической деградации возможно растворение ком-
понентов покрытия (таких как пигменты и добавки), 
что приводит к потере его массы и структурным 
изменениям. Процесс гидролиза может ускорить дег-
радацию полимера за счет изменения pH областей, 
окружающих реакционные участки [35–37].

• Отслоение (деламинация), связанное с потерей 
адгезии из-за повреждения молекулярных связей 
между покрытием и металлом, с нарушением термо
динамического равновесия металла и полимера на 
границе раздела, а также разрушением механического 
сцепления и/или создания осмотического давления. 
Отслоение обусловлено проникновением молекул 
воды сквозь покрытие, которые достигают металли-
ческого субстрата, что ставит под угрозу целостность 
покрытия и ускоряет потерю адгезии. Как правило, 
отслоению предшествуют пластификация и набуха-
ние покрытия, а также изменение химии поверхности 
раздела [38–41].

• Расслоение за счет межфазной коррозии металла. 
Изменение значения pH в межфазной области нару-
шает термодинамическое равновесие, полученное 
из кислотно-щелочных взаимодействий Льюиса, тем 
самым снижая прочность адгезии  [18]. Коррозия на 
границе раздела металл/покрытие нарушает меха-
ническое сцепление между покрытием и металли-
ческой подложкой, еще больше ослабляя адгезию. 
Накопление продуктов коррозии в межфазном зазоре 
вызывает механические напряжения из-за сил рас-
ширения (например, образование или рост ржав-
чины)  [42]. Кроме того, гигроскопичные свойства 
ржавчины увеличивают поглощение влаги, что при-
водит к размерным изменениям и дальнейшим меха-
ническим напряжениям в покрытии. Эти напряжения 
способствуют расслоению и растрескиванию. Более 
того, боковое расширение расслоившихся покрытий, 

вызванное накоплением продуктов коррозии, может 
привести к образованию пузырей [43].

• Катодное отслоение полимерных покрытий, 
которое обусловлено щелочной средой, создаваемой 
катодными реакциями на границе раздела поли-
мерное покрытие/металл. В результате нарушается 
термодинамическое равновесие, существующее на 
границе раздела: щелочной продукт растворяет тон-
кий оксидный слой на металле и вызывает хими
ческую деградацию полимера через щелочной гидро-
лиз и реактивные промежуточные соединения. Этот 
процесс также способствует коррозии подложки, 
нарушая локальный баланс заряда и облегчая транс-
порт заряженных частиц. В конечном итоге эти меха-
низмы ставят под угрозу силы адгезии между покры-
тием и подложкой [39; 44–46].

• Расслоение покрытий, вызванное образованием 
пузырей, является результатом поглощения воды 
и электрохимических реакций, при которых накопле-
ние воды с растворимыми компонентами на границе 
раздела покрытие/подложка, а также возникающие 
в результате осмотическое давление и механические 
напряжения снижают адгезию покрытия к металличес
кой подложке и приводят к его расслоению [47–52].

Эрозионно-коррозионные процессыЭрозионно-коррозионные процессы
Описанные процессы, совокупность которых при-

водит к разрушению защитного полимерного покры-
тия, протекают с большей скоростью, если защитное 
покрытие в процессе эксплуатации дополнительно 
подвергается воздействию потоком проточной среды. 
В работе  [53] было проведено сравнение ухудше-
ния барьерных свойств покрытий в режиме потока 
и  в  статических условиях испытаний с использо-
ванием установки, принципиальная схема которой 
представлена на рис. 10.

Рис. 10. Принципиальная схема установки, моделирующей условия воздействия потока жидкости  
на полимерное покрытие [53]

Fig. 10. Schematic diagram of the setup used to simulate fluid-flow effects on a polymer coating [53]
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Оценка барьерных свойств покрытия непосредст
венно во время испытаний проводилась методом 
электрохимической импедансной спектроскопии (EIS). 
Полученные результаты показали, что модуль импе-
данса покрытия в условиях потока уменьшается 
более существенно, на основании чего можно сде-
лать вывод, что движение жидкости вдоль защит-
ного покрытия ускоряет ее проникновение в покры-
тие [53]. Вывод о том, что деградация органического 
покрытия ускоряется при погружении в две различ-
ные рабочие жидкости (ДИ-воду и 3,5 %-ный раствор 
NaCl) в условиях ламинарного потока по сравнению 
с испытаниями при стационарном погружении, был 
также сделан авторами [54]. 

В работе  [55] представлен обзор существующих 
исследований в области трибокоррозии покрытий, т.е. 
их поведения при одновременном воздействии эрози-
онного износа и коррозии. При эрозионном воздейст-
вии на защитное покрытие в условиях потока авторы 
различают три механизма разрушения покрытия:

– повреждение поверхности покрытия, при кото-
ром дефект пассивной пленки вызывает ее репасси-
вацию и восстановление на поверхности покрытия 
(рис. 11, а):

– коррозионный износ твердых покрытий на 
металлической поверхности приводит к образованию 
питтингов и вздутию защитного покрытия, что вле-
чет за собой его механическое разрушение и отслое-
ние (рис. 11, б);

– абразивное воздействие на поверхность покры-
тия, вызванное разнозаряженностью металлической 
подложки под покрытием и абразивными частицами, 
в результате чего истирание поверхности покрытия 
активизируется (рис. 11, в).

В работе  [56] описывается механизм разруше-
ния защитных эпоксидно-новолачных покрытий под 
воздействием эрозии и коррозии. На первой стадии 
разрушения в результате эрозионного воздействия 
в  покрытии образуются микротрещины исключи-
тельно вокруг частиц наполнителя. Они создают 
пористую структуру, которая позволяет электролиту 
постепенно проникать вглубь покрытия. Однако на 
этом этапе оно все еще выполняет свою барьерную 
функцию, благодаря которой предотвращается кор-
розионный процесс. 

На второй стадии трещины начинают расши-
ряться, а барьерные свойства покрытия ослабляются 
под воздействием агрессивной среды (высокая тем-
пература, низкий pH, наличие CO2 и хлоридов). 
Электролит проникает глубже, достигает границы 
раздела покрытие/сталь. В результате начинается 
локальная коррозия, которая приводит к образова-
нию продуктов коррозии (оксидов железа) в порах 
покрытия. Это снижает его сопротивление, которое 
фиксируется электрохимическими измерениями. 

Рис. 11. Три механизма разрушения покрытия в условиях 
эрозионного воздействия [55] 

а – износ 1-го типа: коррозия твердых покрытий на металлических 
подложках, при которой повреждение пассивной пленки приводит 

к повторной ее пассивации и регенерации на покрытии; 
б – коррозионный износ твердых покрытий на металлической  

поверхности, приводящий к образованию питтингов и вздутию  
защитного покрытия и в результате – к его механическому  

разрушению и отслоению;  
в – абразивное воздействие на поверхность покрытия, вызванное 
разнозаряженностью металлической подложки под покрытием 

и абразивными частицами, в результате чего происходит активация 
истирания поверхности покрытия

Fig. 11. Three coating–failure mechanisms under erosive 
conditions [55]

a – type-1 wear: corrosion of hard coatings on metallic substrates, 
in which damage to the passive film leads to its repassivation and 

regeneration on the coating surface;  
б – corrosive wear of hard coatings on a metallic surface, resulting in 

pitting and blistering of the protective coating, followed by mechanical 
damage and delamination;  

в – abrasive action on the coating surface caused by the potential 
difference between the metallic substrate beneath the coating and 

entrained abrasive particles, which activates surface wear of the coating
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На третьей стадии механическая целостность 
покрытия серьезно нарушается. За счет дальнейшего 
углубления и роста коррозии под покрытием оно 
отслаивается, а его структура становится еще более 
рыхлой. В результате увеличивается доступ агрес-
сивных сред к металлическому субстрату, что вызы-
вает появление новых очагов коррозии, и покрытие 
полностью теряет свои барьерные свойства. Все три 
стадии разрушения покрытия показаны на рис. 12.

Таким образом, были рассмотрены основные 
стадии и закономерности разрушения полимерных 
покрытий в условиях высоких давлений и темпе-
ратур, а также воздействия абразивных частиц. 
В  большинстве случаев исследования проводились 
в атмосферных условиях или в ионизированной воде, 
где основным коррозионно-активным газом является 
кислород.

Разрушение внутренних  Разрушение внутренних  
антикоррозиционных  антикоррозиционных  

покрытий нефтепроводовпокрытий нефтепроводов
Ранее был проведен обзор механизмов разрушения 

внутренних антикоррозионных покрытий (ВАКП), 
эксплуатировавшихся в составе нефтесборных кол-

лекторов, водоводов и колонн насосно-компрессор-
ных труб (НКТ)  [57]. Все исследуемые покрытия 
имеют эпоксиноволачную основу (с различным соот-
ношением эпоксидного пленкообразующего компо-
нента и новолака). Нанесение порошковых покрытий 
осуществлялось путем электростатического распы-
ления, а жидких – безвоздушным методом с после
дующей сушкой или полимеризацией.

Параллельно в покрытии происходят несколько 
процессов: диффузия коррозионно-активных компо-
нентов, разрушение адгезионных связей, деструкция, 
которая приводит к снижению когезионных связей. 
Интенсивность этих процессов в значительной сте-
пени зависит от температуры и скачкообразно рас-
тет при приближении к температуре стеклования 
Тg (с  учетом особенностей ее изменения при водо
поглощении), поэтому корректно говорить о поведе-
нии покрытий в стеклообразном состоянии [58]. 

На текущий момент времени стадийность разру-
шения может быть представлена следующей схемой 
(рис. 13). На первой стадии происходят процессы 
водопоглощения полимером. При этом значительно 
изменяются его физико-механические свойства: Tg 
уменьшается на  30 °С при водопоглощении 1,5 %, 
а  прочность на разрыв снижается на  20 %  [58]. 

Рис. 12. Стадии разрушения полимерного покрытия в результате эрозионного износа,  
а также эквивалентные схемы EIS, соответствующие этим стадиям [56]

Fig. 12. Stages of polymer-coating degradation under erosive wear, together with the corresponding EIS  
equivalent circuits for each stage [56]
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Первый этап происходит достаточно быстро и может 
быть описан уравнением диффузии [26]:

где q(t)  – средняя по толщине слоя полимера кон
центрация пенетранта в момент времени t,  c; D  – 
коэффициент диффузии из постоянного источника 
в слой полимера толщиной l, см2/с.

Значения D лежат в диапазоне от 1,0·10–9 до 
5,0·10–8 см2/с и зависят от химического состава 
пленкообразующего и отвердителя, степени сшивки, 
состава и количества наполнителей, а также от давле-
ния и температуры среды. 

На втором этапе происходит разрушение адгези-
онных связей, которое, как правило, носит локаль-
ный характер в виде пятен диаметром ~10 толщин 
слоя покрытия (рис. 14). Данный процесс растянут 
во времени, если эксплуатация покрытия происхо-
дит при температуре ниже «мокрой» температуры 
стеклования полимера и отсутствуют дефекты нане-
сения. Критериями долговечности будут являться 
начальная величина адгезии, коэффициент диффузии 
и стойкость покрытия к химической и физической 
деструкции в условиях эксплуатации, т.е. сохранение 
свойств самого покрытия, от которых зависят барьер

ные характеристики. Например, при деструкции 
могут образовываться микротрещины, по которым 
происходит не просто диффузия электролита, а его 
полноценный массоперенос. 

В процессе оценки причин разрушения внутрен-
них полимерных покрытий часто встречаются слу-
чаи, в которых основной причиной значительного 
снижения ресурса являлись нарушения, допущен-
ные в ходе нанесения или эксплуатации. В качестве 
примера влияния технологии нанесения на ресурс 
ВП наиболее часто встречается дефект торцев 
НКТ. Особенностями нанесения покрытия на НКТ 
являются операции свинчивания муфты и зачистки 
торца и резьбы от заводской смазки (рис. 15).

Удаление смазки с помощью растворителей и 
механического воздействия не всегда оказывается 
эффективным, что приводит к локальным взду-
тиям и разрушению покрытия при сохранении его 
целостности на остальной площади трубы (рис. 16). 
Гарантированный эффект удаления смазки дает 
только высокотемпературное воздействие (отжиг 
в  печах или лазерный отжиг). Характерными осо-
бенностями такого вида разрушения являются его 
локализация на расстоянии не более 100 мм от торца 
и  наличие значительных вздутий, которые обра
зуются из-за отсутствия адгезионных связей на дан-
ном участке.

Рис. 13. Стадийность процесса разрушения внутренних защитных покрытий

Fig. 13. Staged degradation process of internal protective coatings

Рис. 14. Локальные вздутия покрытия после эксплуатации (2-я стадия разрушения)

Fig. 14. Localized blistering of the coating after service (2nd degradation stage)
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Наличие перегрева (в нашем случае – по причине 
эксплуатации при температуре выше Tg покры-
тия в водонаполненном состоянии), как правило, 
визуально мало отличается от механизма разрушения 
в нормальном состоянии, за исключением срока экс-
плуатации, который в случае повышенной темпера-
туры может снижаться более чем в 10 раз. 

Определение термокинетических характерис
тик материала внутреннего покрытия проводилось 
с  целью оценки степени отверждения покрытия на 
основе порошкового материала методом диффе-
ренциальной сканирующей калориметрии (ДСК). 
Испытания проводились на образцах до и после кон-
диционирования при температуре 90 °С в течение 
24 ч для удаления влаги из покрытия. Полученные 
результаты приведены в таблице, термограммы ДСК 
материала покрытий – на рис. 17. 

По результатам испытаний наблюдаемая раз-
ница температур стеклования 1-го и 2-го нагревов 

для образцов в исходном состоянии равна +13,8 
и +12,7 °С, а после кондиционирования +1,5 и +2,9 °С 
соответственно. Это свидетельствует о поглощении 
влаги покрытием при эксплуатации, что является 
естественным процессом для полимерных материа-
лов [58]. Отсутствие пика полимеризации на графи-

Рис. 15. Внешний вид разрушения внутреннего покрытия НКТ в ниппельной части, обусловленного  
нарушением технологии подготовки поверхности перед дробеструйной обработкой (а),  

и микроструктура зоны разрушения с участками образования продуктов коррозии и трещин в покрытии (б)

Fig. 15. Appearance of damage to the internal coating of production tubing in the nipple region caused  
by improper surface preparation prior to abrasive blasting (a), and microstructure of the damaged zone  

showing areas with corrosion products and cracking within the coating (б)

Рис. 16. Внешний вид внутреннего покрытия НКТ Ø73×5,5 мм (наработка 512 сут) (а)  
и структура покрытия и продуктов коррозии в области разрушения (б)

Fig. 16. Appearance of the internal coating of production tubing, Ø73×5.5 mm (after 512 days of service) (a),  
and the structure of the coating and corrosion products in the damaged region (б)

Результаты определения степени  
отверждения покрытия

Results of determining the degree of coating curing

Образец Тg1, 
°С

Тg2, 
°С

ΔТg = Тg2 – Тg1 , 
°С

1 (исходный) 95,8 109,6 13,8
1 (кондиционированный) 107,8 109,3 1,5

2 (исходный) 99,8 112,5 12,7
2 (кондиционированный) 108,9 111,8 2,9

Требования ГОСТ Р 58346–2019 –5 ≤ ΔTg ≤ +5
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ках говорит о завершенном процессе полимеризации 
покрытия. Значения температуры стеклования после 
кондиционирования (111–113 °С) соответствуют 
величинам Tg для покрытия в исходном состоянии, 
что свидетельствует об отсутствии процессов термо-
окислительной деструкции. 

Третья стадия разрушения обусловлена ростом 
продуктов коррозии и зависит от коэффициента 
диффузии и коррозионной стойкости стали. Это 
длительный процесс, и его продолжительность 
определяется не только свойствами среды и покры-
тия, но и отсутствием механических воздействий на 

ВП, которые могут привести к разрушению вздутия 
(рис. 18). 

Состав и морфология продуктов коррозии харак-
терны для соответствующих коррозионных процес-
сов. Так, при углекислотной коррозии наблюдается 
образование соли FeCO3 , которая наследует струк-
туру стали, поскольку реакция Fe3C + CO2 не проте-
кает, а α-Fe (феррит) реагирует с СО2 с образованием 
карбоната железа (рис. 19, а). Формирование вздутий 
всегда опережает рост слоя продуктов коррозии, 
поскольку он не подвергается механическому воз-
действию и не увеличивается в ограниченном прост

Рис. 17. Термограммы ДСК образцов покрытий 
а, в – образцы в исходном состоянии; б, г – образцы после кондиционирования

Тg1 – красные кривые, Тg2 – синие кривые

Fig. 17. DSC thermograms of the coating specimens: 
a, в – specimens in the as-received state; б, г – specimens after conditioning

Tg1 – red curves, Tg2 – blue curves

Рис. 18. Характерный пример внешнего вида и структуры покрытия на третьей стадии разрушения

Fig. 18. A typical example of the appearance and structure of the coating at the third destruction stage
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ранстве. Слой продуктов коррозии, обогащенный 
хлором, локализован на границе металл/продукты 
коррозии (рис. 19, б), что характерно для всех кор-
розионных процессов, протекающих в нефтяных 
трубах. Полная идентичность состава и морфологии 
продуктов коррозии может свидетельствовать об 
отсутствии избирательной диффузии или разнице 
в скорости диффузии различных компонентов через 
покрытие. 

Высота вздутий покрытий может достигать раз-
мера в 10 его толщин, что говорит о незначительных 
процессах деструкции и отсутствии потери эластич-
ности. Разрушения, которым предшествовали мини-
мальные пластические деформации, в практике авто-
ров не встречались даже при значительных (более 
10 лет) наработках, а следовательно, процессы раз-
рушения адгезионных связей и образования пузырей 
всегда опережают процесс старения, сопровождаю-
щийся снижением пластических свойств. 

Четвертая стадия разрушения обусловлена лави-
нообразным появлением сквозных язв. Если покры-
тие не эксплуатировалось при повышенных тем-
пературах, то к моменту наступления этой стадии, 
как правило, происходят значимые деструктивные 
процессы, покрытие становится хрупким и легко раз-
рушается (рис. 20). При наличии дефектов покрытия 
коррозионное разрушение интенсифицируется по 
двум причинам:

– образование гальванической пары, в которой 
анодом выступает центр вздутия, с последующей 
интенсификацией за счет появления язвы и формиро-
вания дополнительной пары катод–анод; 

– вся коррозионная активность среды приходится 
на один локальный участок, в ней отсутствуют ионы 
Fe2+, которые образуются при коррозионных процес-
сах непокрытых труб и выступают как ингибиторы 
коррозионных процессов; характерным разрушением 
при этом (рис. 21) является сквозная язвенная корро-

Рис. 19. Структуры продуктов коррозии под покрытием – карбоната железа (а) и хлора (б)
Красным прямоугольником обозначена зона элементного анализа в режиме СЭМ-ЭДС 

Fig. 19. Structures of corrosion products beneath the coating: iron carbonate (a) and chlorine-rich corrosion products (б)
The red rectangle marks the area of SEM-EDS elemental analysis

Рис. 20. Структура однослойного внутреннего покрытия НКТ Ø73×5,5 мм с наработкой 934 дня,  
а также продуктов коррозии

Fig. 20. Structure of a single-layer internal coating of production tubing, Ø73×5.5 mm,  
after 934 days of service, and morphology of corrosion products
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зия, происходящая на фоне сохранения целостности 
слоя покрытия на удаленных участках. 

ВыводыВыводы
1. Проведен обзор механизмов разрушения поли-

мерных покрытий на металлических поверхностях, 
таких как диффузия и абсорбция молекул воды 
внутри полимерной матрицы, нарушение связей 
внутри полимерной сети покрытия, отслоение из-за 
потери адгезии между покрытием и металлом, меж-
фазная коррозия, катодное отслоение, образование 
пузырей, эрозионные процессы. 

2. Показано, что разрушение внутренних анти-
коррозионных покрытий на нефтепроводах можно 
разделить на 4 этапа. На первом происходят водо
поглощение и диффузия транспортируемых компо-
нентов во всем объеме покрытия. Это самый непро-
должительный этап, и он может быть описан уравне-
нием диффузии Фика. На втором этапе разрушаются 
адгезионные связи, и это самая протяженная во вре-
мени стадия, которая лимитирует ресурс покрытия. 
На третьем этапе образуются пузыри и развиваются 
продукты коррозии на границе металл/покрытие. 
На завершающей стадии пузырь лопается, и наблю-
дается появление интенсивной язвенной коррозии. 

3. На основании исследования состава и морфо
логии продуктов коррозии под покрытием и их 
сопоставления с продуктами коррозии для труб из 
аналогичных марок сталей, эксплуатировавшихся 
в аналогичных условиях, установлено, что избира-
тельность процессов диффузии отсутствует. Также 
нет существенного ограничения по диффузии какого-
либо коррозионно-активного компонента. 

4. Установлено, что на основании визуального 
осмотра невозможно в точной мере идентифициро-
вать причину разрушения, поскольку существенный 
вклад в него может вносить перегрев на несколько 
градусов относительно температуры стеклования 

в водонасыщенном состоянии полимера. Он не при-
водит к значимой интенсификации термоокисли
тельных процессов и не идентифицируется на диаг
раммах ДСК и ИК-спектроскопии, однако его нали-
чие на порядок снижает ресурс покрытий.

Список литературы / ReferencesСписок литературы / References
1.	 Zhao L., Ren J., Dunne T. R., Cheng P. Surface engineer-

ing solutions for corrosion protection in CCUS tubular 
applications. In: Surface engineering – foundational con-
cepts, techniques and applications. Wang J., Li C. (eds.).  
China: InTech, 2025. P. 1–27. 

	 http://dx.doi.org/10.5772/intechopen.1007112
2.	 Zargarnezhad H., Asselin E., Wong D., Lam C.C. A criti-

cal review of the time-dependent performance of polyme
ric pipeline coatings: Focus on hydration of epoxy-based 
coatings. Polymers. 2021;13(9):1517.

	 https://doi.org/10.3390/polym13091517
3.	 Odette N.F., Soboyejo W. Failure mechanisms in pipe-

line epoxy coatings. Advanced Materials Research. 2016; 
1132:366–384.

	 https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/AMR.1132.366 
4.	 Zumelzu E., Ortega C., Rull F., Cabezas C. Degradation 

mechanism of metal–polymer composites undergoing 
electrolyte induced delamination.  Surface Engineering. 
2011;27(7):485–490.

	 https://doi.org/10.1179/026708410X12687356948
5.	 Shreepathi S. Physicochemical parameters influencing the 

testing of cathodic delamination resistance of high build 
pigmented epoxy coating. Progress in Organic Coatings. 
2016;90:438–447.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2015.11.007
6.	 Nazarov A.P., Thierry D. Mechanism of the corrosion ex-

foliation of a polymer coating from a carbon steel. Pro-
tection of Metals and Physical Chemistry of Surfaces. 
2009;45:735–745.

	 https://doi.org/10.1134/S2070205109060173
7.	 Leidheiser Jr H., Wang W., Igetoft L. The mechanism for 

the cathodic delamination of organic coatings from a metal 
surface. Progress in Organic Coatings. 1983:11(1):19–40.

	 https://doi.org/10.1016/0033-0655(83)80002-8

Рис. 21. Последствия эксплуатации трубопровода с разрушенным внутренним покрытием

Fig. 21. Consequences of operating a pipeline with a degraded internal coating

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):65–82 
Yudin P.E., Lozhkomoev A.S. Mechanisms of failure in anti-corrosion polymer coatings on metallic ...

http://dx.doi.org/10.5772/intechopen.1007112
https://doi.org/10.3390/polym13091517
https://doi.org/10.4028/www.scientific.net/AMR.1132.366
https://doi.org/10.1179/026708410X12687356948436
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2015.11.007
https://doi.org/10.1016/0033-0655(83)80002-8


80

8.	 Watts J.F. Mechanistic aspects of the cathodic delami-
nation of organic coatings.  The Journal of Adhesion. 
1989;31(1):73–85.

	 https://doi.org/10.1080/00218468908048215
9.	 Kendig M., Addison R., Jeanjaquet S. The mechanism 

of cathodic disbonding of hydroxy‐terminated poly
butadiene on steel from acoustic microscopy and surface 
energy analysis. Journal of the Electrochemical Society. 
1990;137(9):2690.

	 https://doi.org/10.1149/1.2087011
10.	 Pud A.A., Shapoval G.S. Electrochemistry as the way to 

transform polymers. Journal of Macromolecular Science, 
Part A. 1995;32(sup1):629–638.

	 https://doi.org/10.1080/10601329508018952
11.	 Kendig M., Mills D.J. An historical perspective on the cor-

rosion protection by paints. Progress in Organic Coatings. 
2017;102:53–59.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2016.04.044
12.	 Sander J., Manea V., Kirmaier L., Shchukin D., Skorb E. 

Anticorrosive coatings: Fundamental and new concepts. 
Hannover, Germany: Vincentz Network, 2014. 216 p.

	 https://doi.org/10.1515/9783748602194
13.	 Haji-Ghassemi M., Gowers K.R., Cottis R. Hydrogen per-

meation measurement on lacquer coated mild steel under 
cathodic polarisation in sodium chloride solution. Surface 
Coatings International. 1992;75:277–80.

	 https://doi.org/10.1038/s41598-022-21941-7
14.	 Cupertino-Malheiros L., Duportal,M., Hageman T., Zaf

ra A., Martínez-Pañeda E. Hydrogen uptake kinetics of 
cathodic polarized metals in aqueous electrolytes. Corro-
sion Science. 2024;231:111959.

	 https://doi.org/10.1016/j.corsci.2024.111959
15.	 Petrunin M.A., Maksaeva L.B., Gladkikh N.A., Yura

sova T.A., Maleeva M.A., Ignatenko V. E. Cathodic de-
lamination of polymer coatings from metals. Mechanism 
and prevention methods. A review. International Journal 
of Corrosion and Scale Inhibition. 2024;10(1):1–28.

	 https://doi.org/10.17675/2305-6894-2021-10-1-1
16.	 Nazarov A., Thierry D. Application of Scanning Kelvin 

probe in the study of protective paints. Frontiers in Mate-
rials. 2019;6:192.

	 https://doi.org/10.3389/fmats.2019.00192
17.	 Funke W. Blistering of paint films and filiform corro-

sion. Progress in Organic coatings. 1981;9(1):29–46.
	 https://doi.org/10.1016/0033-0655(81)80014-3
18.	 Sabet-Bokati K., Plucknett K. Water-induced failure in 

polymer coatings: Mechanisms, impacts and mitigation 
strategies – A comprehensive review. Polymer Degrada-
tion and Stability. 2024;230:111058.

	 https://doi.org/10.1016/j.polymdegradstab.2024.111058
19.	 Cristoforetti A., Izquierdo J., Souto R.M., Deflorian F., 

Fedel M., Rossi, S. In-situ measurement of electrochemi-
cal activity related to filiform corrosion in organic coa
ted steel by scanning vibrating electrode technique and 
scanning micropotentiometry.  Corrosion Science.  2024; 
227:111669.

	 https://doi.org/10.1016/j.corsci.2023.111669
20.	 Liu Y., Wang J., Liu L., Li Y., Wang F. Study of the failure 

mechanism of an epoxy coating system under high hydro-
static pressure. Corrosion Science. 2013;74:59–70.

	 https://doi.org/10.1016/j.corsci.2013.04.012

21.	 Knudsen O.O., Bjørgum A., Kvernbråten, A.K. Internal 
coating of multiphase pipelines-requirements for the coa
ting. In: Corrosion 2010 (March 14–18, 2010). San Anto-
nio, Texas: NACE CORROSION, 2010. 10004 p.

22.	 Zargarnezhad H., Wong D., Lam C.C., Asselin E. Long-
term performance of epoxy-based coatings: Hydrother-
mal exposure.  Progress in Organic Coatings. 2024; 
196:108697.	

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2024.108697
23.	 Rajagopalan N., Weinell C.E., Dam-Johansen K., Kiil S. 

Degradation mechanisms of amine-cured epoxy novolac 
and bisphenol F resins under conditions of high pressures 
and high temperatures.  Progress in Organic Coatings. 
2021;156:106268.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2021.106268
24.	 Rajagopalan N., Weinell C.E., Dam-Johansen K., Kiil S. 

Influence of CO2 at HPHT conditions on the proper-
ties and failures of an amine-cured epoxy novolac coat-
ing.  Industrial & Engineering Chemistry Research. 
2021;60(41):14768–14778.

	 https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acs.iecr.1c02713
25.	 Rajagopalan N., Olsen M., Larsen T.S., Fjælberg T.J., Wei-

nell C.E., Kiil S. Protective mechanisms of siloxane-modi-
fied epoxy novolac coatings at high-pressure, high-tempe
rature conditions. ACS omega. 2024;9(28):30675–30684.

	 https://doi.org/10.1021/acsomega.4c02986
26.	 Yang C., Xing X., Li Z., Zhang S. A comprehensive review 

on water diffusion in polymers focusing on the polymer–
metal interface combination. Polymers. 2020;12(1):138.

	 https://doi.org/10.3390/polym12010138
27.	 Bratasyuk N.A., Latyshev A.V., Zuev V.V. Water in ep-

oxy coatings: Basic principles of interaction with polymer 
matrix and the influence on coating life cycle. Coatings. 
2023;14(1):54.

	 https://doi.org/10.3390/coatings14010054
28.	 Nogueira P., Ramirez C., Torres A., Abad M.J., Cano J., 

Lopez J., López‐Bueno I., Barral L. Effect of water sorp-
tion on the structure and mechanical properties of an ep-
oxy resin system.  Journal of Applied Polymer Science. 
2001;80(1):71–80.

	 https://doi.org/10.1002/1097-4628(20010404)80:1<71::AID-
APP1077>3.0.CO;2-H

29.	 Chiang M.Y., Fernandez‐Garcia M. Relation of swelling 
and Tg depression to the apparent free volume of a par-
ticle – filled, epoxy – based adhesive. Journal of Applied 
Polymer Science. 2023;87(9):1436–1444.

	 https://pubs.acs.org/doi/10.1002/app.11576
30.	 Luo S., Leisen J., Wong C.P. Study on mobility of water 

and polymer chain in epoxy and its influence on adhe-
sion. Journal of Applied Polymer Science. 2002;85(1):1–8.

	 https://doi.org/10.1002/app.10473
31.	 Mallarino S., Renaud A., Trinh D., Touzain S. The role 

of internal stresses, temperature, and water on the swell-
ing of pigmented epoxy systems during hygrother-
mal aging.  Journal of Applied Polymer Science. 2022; 
139(46):53162. 

	 https://doi.org/10.1002/app.53162 
32.	 Alessi S., Toscano A., Pitarresi G., Dispenza C., Spa

daro G. Water diffusion and swelling stresses in ionizing 
radiation cured epoxy matrices. Polymer Degradation and 

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):65–82 
Юдин П.Е., Ложкомоев А.С. Механизмы разрушения антикоррозионных полимерных покрытий ...

https://doi.org/10.1080/00218468908048215
https://doi.org/10.1149/1.2087011
https://doi.org/10.1080/10601329508018952
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2016.04.044
https://doi.org/10.1515/9783748602194
https://doi.org/10.1038/s41598-022-21941-7
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2024.111959
https://doi.org/10.17675/2305-6894-2021-10-1-1
https://doi.org/10.3389/fmats.2019.00192
https://doi.org/10.1016/0033-0655(81)80014-3
https://doi.org/10.1016/j.polymdegradstab.2024.111058
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2023.111669
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2013.04.012
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2024.108697
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2021.106268
https://pubs.acs.org/doi/10.1021/acs.iecr.1c02713
https://doi.org/10.1021/acsomega.4c02986
https://doi.org/10.3390/polym12010138
https://doi.org/10.3390/coatings14010054
https://doi.org/10.1002/1097-4628(20010404)80:1%3c71::AID-APP1077%3e3.0.CO;2-H
https://doi.org/10.1002/1097-4628(20010404)80:1%3c71::AID-APP1077%3e3.0.CO;2-H
https://pubs.acs.org/doi/10.1002/app.11576
https://doi.org/10.1002/app.10473
https://doi.org/10.1002/app.53162


81

Stability. 2017;144:137–145.
	 https://doi.org/10.1016/j.polymdegradstab.2017.08.009
33.	 Croll S.G. Stress and embrittlement in organic coatings 

during general weathering exposure: A review. Progress 
in Organic Coatings. 2022;172:107085.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2022.107085
34.	 Abdelkader A.F., White J.R. Curing characteristics and 

internal stresses in epoxy coatings: Effect of crosslinking 
agent. Journal of Materials Science. 2005;40:1843–1854.

	 https://doi.org/10.1007/s10853-005-1203-9
35.	 Krauklis A.E., Gagani A.I., Echtermeyer A.T. Long-term 

hydrolytic degradation of the sizing-rich composite inter-
phase. Coatings. 2019;9(4):263. 

	 https://doi.org/10.3390/coatings9040263
36.	 Capiel G., Uicich J., Fasce D., Montemartini P.E. Dif-

fusion and hydrolysis effects during water aging on an 
epoxy-anhydride system. Polymer Degradation and Sta-
bility. 2018;153:165–171.

	 https://doi.org/10.1016/j.polymdegradstab.2018.04.030
37.	 Göpferich A. Mechanisms of polymer degradation and 

erosion. Biomaterials. 1996;17(2): 103–114.
	 https://doi.org/10.1016/0142-9612(96)85755-3
38.	 Grujicic M., Sellappan V., Omar M.A., Seyr N., Obieg-

lo A., Erdmann M., Holzleitner J. An overview of the 
polymer-to-metal direct-adhesion hybrid technologies for 
load-bearing automotive components.  Journal of Mate
rials Processing Technology. 2008;197(1-3):363–373.

	 https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2007.06.058
39.	 Schmidt R.G., Bell J.P. Epoxy adhesion to metals. Epoxy 

Resins and Composites II. Advances in Polymer Science. 
2005;72:33–71.

	 https://doi.org/10.1007/BFb0017914
40.	 Posner R., Ozcan O., Grundmeier G. Water and ions at 

polymer/metal interfaces. Design of Adhesive Joints Un-
der Humid Conditions. Advanced Structured Materials. 
2013;25:21–52. 

	 https://doi.org/10.1007/978-3-642-37614-6_2
41.	 Fan X., Zhang G.Q., Van Driel W.D., Ernst L.J. Interfacial 

delamination mechanisms during soldering reflow with 
moisture preconditioning. IEEE Transactions on Compo-
nents and Packaging Technologies. 2008;31(2):252–259.

	 https://doi.org/10.1109/TCAPT.2008.921629
42.	 Chen F., Jin Z., Wang E., Wang L., Jiang Y., Guo P., 

Gao X., He X. Relationship model between surface strain 
of concrete and expansion force of reinforcement rust. Sci-
entific Reports. 2021;11:4208.

	 https://doi.org/10.1038/s41598-021-83376-w
43.	 Saarimaa V., Virtanen M., Laihinen T., Laurila K., 

Väisänen P. Blistering of color coated steel: Use of broad 
ion beam milling to examine degradation phenomena 
and coating defects.  Surface and Coatings Technology. 
2022;448:128913.

	 https://doi.org/10.1016/j.surfcoat.2022.128913
44.	 Sørensen P.A., Kiil S., Dam-Johansen K., Weinell C.E. In-

fluence of substrate topography on cathodic delamination 
of anticorrosive coatings. Progress in Organic Coatings. 
2009;64(2-3):142–149. 

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2008.08.027
45.	 Sørensen P.A., Dam-Johansen K., Weinell C.E., Kiil S. 

Cathodic delamination of seawater-immersed anticor-

rosive coatings: Mapping of parameters affecting the 
rate. Progress in Organic Coatings. 2010;68(4):283–292.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2010.03.012
46.	 Jorcin J.B., Aragon E., Merlatti C., Pébère N. Delami-

nated areas beneath organic coating: A local electro-
chemical impedance approach.  Corrosion Science. 
2006;48(7):1779–1790.

	 https://doi.org/10.1016/j.corsci.2005.05.031
47.	 Yang X.F., Tallman D.E., Bierwagen G.P., Croll S.G., 

Rohlik S. Blistering and degradation of polyurethane coa
tings under different accelerated weathering tests.  Poly-
mer degradation and stability. 2002;77(1):103–109.

	 https://doi.org/10.1016/S0141-3910(02)00085-X
48.	 Kotb Y., Serfass C.M., Cagnard A., Houston K.R., 

Khan S.A., Hsiao L.C., Velev O.D. Molecular structure ef-
fects on the mechanisms of corrosion protection of model 
epoxy coatings on metals. Materials Chemistry Frontiers. 
2023;7(2):274–286.

	 https://doi.org/10.1039/D2QM01045C
49.	 Prosek T., Nazarov A., Olivier M.G., Vandermiers C., Ko-

berg D., Thierry D. The role of stress and topcoat proper-
ties in blistering of coil-coated materials. Progress in Or-
ganic Coatings. 2010;68(4):328–333.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2010.03.003
50.	 Effendy S., Zhou T., Eichman H., Petr M., Bazant M.Z. 

Blistering failure of elastic coatings with applica-
tions to corrosion resistance.  Soft Matter. 2021;17(11): 
9480–9498.

	 https://doi.org/10.1039/D1SM00986A
51.	 Hoseinpoor M., Prošek T., Mallégol J. Mechanism of 

blistering of deformed coil coated sheets in marine cli-
mate. Corrosion Science. 2023;212:110962.

	 https://doi.org/10.1016/j.corsci.2023.110962
52.	 Bi H., Sykes J. Cathodic disbonding of an unpigmented ep-

oxy coating on mild steel under semi-and full-immersion 
conditions. Corrosion Science. 2011;53(10):3416–3425.

	 https://doi.org/10.1016/j.corsci.2011.06.021
53.	 Meng F., Liu L., Liu E., Zheng H., Liu R., Cui Y., 

Wang  F. Synergistic effects of fluid flow and hydrosta
tic pressure on the degradation of epoxy coating in the 
simulated deep-sea environment.  Progress in Organic 
Coatings. 2021;159:106449.

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2021.106449
54.	 Zhou Q., Wang Y., Bierwagen G.P. Flow-accelerated coat-

ing degradation: Influence of the composition of work-
ing fluids. In: Corrosion 2012 (March 11–14, 2012). Salt 
Lake City, UT: NACE INTERNATIONAL; 2012. C2012-
01656 p. 

55.	 Wood R.J. Tribo-corrosion of coatings: A review. Journal 
of Physics D: Applied Physics. 2007;40(18):5502.

	 https://doi.org/10.1088/0022-3727/40/18/S10
56.	 Wang D., Sikora E., Shaw B. A study of the effects of 

filler particles on the degradation mechanisms of powder 
epoxy novolac coating systems under corrosion and ero-
sion. Progress in Organic Coatings. 2018;121:97–104. 

	 https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2018.04.026
57.	 Юдин П.Е. Функциональные покрытия погружного 

нефтепромыслового оборудования для защиты от 

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(6):65–82 
Yudin P.E., Lozhkomoev A.S. Mechanisms of failure in anti-corrosion polymer coatings on metallic ...

https://doi.org/10.1016/j.polymdegradstab.2017.08.009
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2022.107085
https://doi.org/10.1007/s10853-005-1203-9
https://doi.org/10.3390/coatings9040263
https://doi.org/10.1016/j.polymdegradstab.2018.04.030
https://doi.org/10.1016/0142-9612(96)85755-3
https://doi.org/10.1016/j.jmatprotec.2007.06.058
https://doi.org/10.1007/BFb0017914
https://doi.org/10.1007/978-3-642-37614-6_2
https://doi.org/10.1109/TCAPT.2008.921629
https://doi.org/10.1038/s41598-021-83376-w
https://doi.org/10.1016/j.surfcoat.2022.128913
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2008.08.027
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2010.03.012
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2005.05.031
https://doi.org/10.1016/S0141-3910(02)00085-X
https://doi.org/10.1039/D2QM01045C
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2010.03.003
https://doi.org/10.1039/D1SM00986A
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2023.110962
https://doi.org/10.1016/j.corsci.2011.06.021
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2021.106449
https://doi.org/10.1088/0022-3727/40/18/S10
https://doi.org/10.1016/j.porgcoat.2018.04.026


82

Павел Евгеньевич Юдин – к.т.н., доцент кафедры «Металлове-
дение, порошковая металлургия, наноматериалы» Самарского 
государственного технического университета; директор по 
науке ООО «НПЦ «Самара»

 ORCID: 0000-0002-4517-3744
 E-mail: yudin@npcsamara.ru 

Александр Сергеевич Ложкомоев – д.т.н., вед. науч. сотрудник 
Института физики прочности и материаловедения СО РАН

 ORCID: 0000-0002-1564-0858
 E-mail: asl@ispms.ru

Pavel E. Yudin – Cand. Sci. (Eng.), Associate Professor of the Depart-
ment of metal science, powder metallurgy, nanomaterials of Samara 
State Technical University; Director of Science of Samara Scientific 
and Production Center, LLC

 ORCID: 0000-0002-4517-3744
 E-mail: yudin@npcsamara.ru 

Aleksandr S. Lozhkomoev – Dr. Sci. (Eng.), Leading Researcher of 
Institute of Strength Physics and Materials Science of SB RAS

 ORCID: 0000-0002-1564-0858
 E-mail: asl@ispms.ru

П. Е. Юдин – формирование основной концепции, постановка 
цели и задачи исследования, проведение испытаний образцов, 
анализ результатов исследований, формулировка выводов.
А. С. Ложкомоев – подготовка текста статьи, корректировка 
текста.

P. E. Yudin – development of the main concept, formulation of the 
aim and objectives of the study, experimental testing of specimens, 
analysis of the research results, and formulation of the conclusions.
A. S. Lozhkomoev – preparation of the manuscript text and editorial 
revision.

Статья поступила 14.04.2025 г.
Доработана 20.04.2025 г.

Принята к публикации 21.04.2025 г.

Received 14.04.2025
Revised 20.04.2025

Accepted 21.04.2025

Сведения об авторах Information about the Authors

Вклад авторов Contribution of the Authors

коррозии, асфальтосмолопарафиновых и солевых 
отложений: Обзор.  Известия вузов. Порошковая 
металлургия и функциональные покрытия. 2025; 
19(1):58–74.

	 https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-1-58-74
	 Yudin P.E. Functional coatings of submersible oilfield 

equipment for protection against corrosion, asphalt, resin, 
paraffin and salt deposits: Review. Powder Metallurgy аnd 
Functional Coatings. 2025;19(1):58–74.

	 https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-1-58-74

58.	 Богатов М.В., Юдин П.Е., Майдан Д.А. Влияние 
процесса водопоглощения на физико-механические 
свойства свободной пленки покрытия. Нефтегазовое 
дело. 2025;23(1):77–90.

	 https://doi.org/10.17122/ngdelo-2025-1-77-90
	 Bogatov M.V., Yudin P.E., Maidan D.A. Influence of the 

water absorption process on the physical and mechani-
cal properties of the free coating film. Neftegazovoe delo. 
2025;23(1):77–90. (In Russ.).

	 https://doi.org/10.17122/ngdelo-2025-1-77-90

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(6):65–82 
Юдин П.Е., Ложкомоев А.С. Механизмы разрушения антикоррозионных полимерных покрытий ...

https://orcid.org/0000-0002-4517-3744
mailto:yudin@npcsamara.ru
https://orcid.org/0000-0002-1564-0858
mailto:asl@ispms.ru
https://orcid.org/0000-0002-4517-3744
mailto:yudin@npcsamara.ru
https://orcid.org/0000-0002-1564-0858
mailto:asl@ispms.ru
https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-1-58-74
https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-1-58-74
https://doi.org/10.17122/ngdelo-2025-1-77-90
https://doi.org/10.17122/ngdelo-2025-1-77-90


ИЗВЕСТИЯ ВУЗОВ

POWDER METALLURGY
AND FUNCTIONAL COATINGS powder.misis.ru

ПОРОШКОВАЯ МЕТАЛЛУРГИЯ
И ФУНКЦИОНАЛЬНЫЕ ПОКРЫТИЯ

ISSN  1997-308Х
                 eISSN  2412-8767

И
зв

ес
ти

я 
ву

зо
в.

 П
ор

ош
ко

ва
я 

м
ет

ал
лу

рг
ия

 и
 ф

ун
кц

ио
на

ль
ны

е 
по

кр
ы

ти
я.

 2
0

25
. Т

ом
  1

9,
 №

 6

2025
19Том 

Vol.
№ 
No. 6

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

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


