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РЕЖИМЫ ДВИЖЕНИЯ СРЕДЫ И УНИВЕРСАЛЬНЫЕ КРИВЫЕ 
ДЛЯ ПРОЦЕССОВ ГРАВИТАЦИОННОЙ СЕПАРАЦИИ

Кривые разделения для процессов гравитационной сепарации обладают свойством аффинности. 
Это значит, что при определенном преобразовании осей координат все экспериментальные значе-
ния фракционного извлечения образуют единую кривую в этих координатах. Значения ординат при 
получении таких универсальных кривых получили названия критериев подобия для сепарацион-
ных процессов. Определены критерии подобия для получения универсальных кривых разделения 
при сепарации для частиц  различной крупности в потоках подвижной среды для разных режимов: 
ламинарного, переходного и турбулентного. Однако осталось неясным, в каких границах следует 
применять тот или иной критерий в конкретных условиях разделения. В статье приведен анализ 
физических основ  взаимодействия твердой фазы и подвижного потока в разных режимах его дви-
жения. Доказано, что весь диапазон от ламинарного до развитого турбулентного перекрывается 
двумя критериями подобия.
Ключевые слова: сепарация, аффинность, кривые разделения, режим движения среды, круп-
ность частиц, область действия критерия.

ВВЕДЕНИЕ

Взаимодействие твердой частицы и подвиж-
ной среды при простом осаждении проис-

ходит вблизи поверхности частицы [1]. Если 
установившаяся скорость осаждения частицы 
принимает значение, равное v, то относитель-
ная скорость обтекания ее средой равна абсо-
лютной скорости движения частицы w = ‒v. 

Непосредственно на поверхности частицы 
благодаря силам сцепления образуется элемен-
тарный слой, который движется вместе с части-
цей. Скорость от этого слоя передается силами 
вязкости к близко расположенным элементар-
ным массам среды. Это приводит к монотонно-
му убыванию скорости в пограничном слое по 
нормали к поверхности от v до 0. Причем этот 
переход происходит плавно. Такая картина 
складывается в передней части твердого тела 
или на всей поверхности при безотрывном об-
текании при небольших скоростях осаждения.

Иначе складывается обстановка при движе-
нии с отрывом пограничного слоя. При высоких 
скоростях осаждения среда затормаживается 
возникающим противодавлением вдоль поверх-
ности частицы, которая вызывает движение 
среды против направления обтекания.

ÏÐÎÈÇÂÎÄÑÒÂÎ È ÎÁÎÐÓÄÎÂÀÍÈÅ

При этом в некоторой точке происходит отрыв 
пограничного слоя от поверхности частицы. Об-
ратное течение полностью дезорганизует движе-
ние. Если до отрыва от поверхности пограничный 
слой был ламинарным, то после отрыва он ведет 
себя как свободная струя в затопленном простран-
стве и становится турбулентным. В точке отрыва 
поверхностный слой становится неустойчивым и 
свертывается в один или несколько вихрей. 

Установлено [2], что все количественные 
особенности процесса осаждения ― толщина 
пограничного слоя, место положения точки от-
рыва, профиль скорости в пограничном слое и 
характер его изменения, общая величина сопро-
тивления ― зависят от критерия Рейнольдса, 
рассчитанного для частицы:

где v ― скорость частицы, м/с; d ― диаметр ча-
стицы, м; ρ0 ― плотность среды, кг/м3; μ ― дина-
мический коэффициент вязкости среды, кг/(м·с).

С помощью этого критерия различаются ла-
минарный, турбулентный и промежуточный ре-
жимы обтекания.

Протекающий поток усложняет все явления, 
происходящие на  поверхности частиц. Например, 
в ламинарном потоке обтекание частицы может 
быть ламинарным, а может быть и турбулентным 
в зависимости от размера частиц. Внешняя тур-
булентность может влиять на характер обтекания 
даже мелких частиц. Режим движения потока, 
как известно, также определяется числом Рей-
нольдса, рассчитанным для потока [3]:
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где w ― средняя по сечению канала скорость 
потока, м/с; D ― диаметр канала, м.

Здесь возникает проблема с использованием 
критериев подобия для процессов сепарации: 
какой из критериев, определенных ранее, не-
обходимо использовать в конкретных условиях 
разделения [4]. Попробуем разобраться в этом.

ТУРБУЛЕНТНЫЕ РЕЖИМЫ ОБТЕКАНИЯ
Известно, что динамическое воздействие пото-
ка на твердую единичную частицу в этих усло-
виях составит

где F ― сила воздействия; λ ― коэффициент со-
противления частицы; r ― характерная коорди-
ната произвольной точки поперечного сечения 
аппарата, м; ur ― локальная скорость движения 
среды в точке с координатой r, м/с; vr ― локальная 
скорость движения частицы в той же точке, м/с.

За положительное направление скорости vr 

и ur принимается вертикальное направление 
движения потока.

Условие равновесия в установившемся ре-
жиме для частицы составляет

или

 
(1)

где q ― плотность твердого материала; В ― 
обобщенный параметр классификации для тур-
булентных режимов, .

Турбулентный режим обтекания частицы 
характеризуется постоянством коэффициента 
сопротивления (λ = 0,5).

Для этого случая критерий Рейнольдса 
для частицы на основании опытных данных 
Reρ ≥ 500, т. е.

.

Отсюда с учетом зависимости (1) будем 
иметь

. (2)

Условие (2) с учетом λ = 0,5 соответствует 
выражению

где Ar ― критерий Архимеда,
 

;
 

из этого выражения следует Ar ≥ 93750.
Применительно к воздушной среде в обычных 

температурных условиях (μ = 1,75·10‒5 кг/(м·с), 
ρ0 = 12 кг/м3) размер частиц, характеризующий-
ся турбулентным обтеканием, при осаждении в 
неподвижной среде составит

.

Отсюда следует, что для кварцита (ρ = 
= 2600 кг/м3) в режиме турбулентного обтека-
ния находятся частицы размерами d ≥ 1 мм. 

Из условия (2) имеем

. (3)

Подставим это выражение в формулу Рей-
нольдса для потока:

. (4)

Условие (4) позволяет оценить режим движе-
ния среды в сепараторе при турбулентном обте-
кании частиц.

Очевидно, что оценку (ReD)min нужно прово-
дить по dmax, при котором B = Bmax. Эксперимен-
тально установлено, что при классификации ма-
териалов до крупности порядка d ~ 60 мкм для 
всех монофракций Bmax = 2,7÷3,0 и мало зависит 
от конструкции аппарата. Отношение D/d имеет  
порядок 102 для экспериментальных аппаратов 
и на порядок больший для промышленных.

С учетом λ = 0,5 из условия (4) можно полу-
чить (ReD)min ≥ 1,75·104. Для аппарата с D = 100 мм 
при w = 1,0 м/с для частиц с d ~100 мкм Re ≥ 104.

Таким образом, в условиях турбулентного 
обтекания частиц весь процесс (от выхода ме-
лочи γf = 0) практически идет при турбулент-
ном режиме движения среды в сепараторе. Это 
подтверждается надежным обобщением кривых 
разделения при помощи критерия В.  

ЛАМИНАРНЫЕ РЕЖИМЫ ОБТЕКАНИЯ ЧАСТИЦ
Такие режимы могут иметь место при воздуш-
ной классификации мелких порошков или при 
мокрых режимах разделения.

Для частицы при ламинарном обтекании 
можно записать

. (5)

Условия равновесия при обтекании для ча-
стицы составят

.
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С учетом равенства (5) это выражение мож-
но преобразовать к виду Ar = 18Re или Ar ≤ 18. В 
условиях воздушной среды это справедливо для 
частиц размерами

.

Так, для кварцита это будут частицы d ≤ 57 мкм. 
Из равенства (5) следует

.

Подставим это выражение в формулу ReD 
для потока (4):

. (6)

Известно, что коэффициент сопротивления 
частицы при ее ламинарном обтекании состав-
ляет

.

С учетом этого из зависимости (1) следует

,

отсюда

.

Учитывая, что Re2
ρ  B = Ar, получим

.

Подставим полученное выражение в формулу (6):

.

Поскольку для ламинарного режима Ar ≤ 18, 
окончательно получим
ReD ≤ 103÷104.

Таким образом, области ламинарного и тур-
булентного обтекания частиц перекрываются 
режимами движения потока. Очевидно, что 
протекающий поток несколько изменяет карти-
ну обтекания частиц, наблюдающуюся при их 
осаждении в неподвижной среде.

УНИВЕРСАЛЬНЫЕ КРИВЫЕ
Это приводит к тому, что весь диапазон разделе-
ния порошков  можно описать двумя критерия-
ми подобия:

· для крупнозернистых материалов (турбу-
лентное обтекание)

· для мелкодисперсных порошков

.

Наиболее наглядно это можно проиллюстри-
ровать конкретными примерами. Возьмем два 
различных по гранулометрии и плотности мате-
риала, состав которых приведен в табл. 1 и 2.

Фракционирование алюминиевого порошка 
проводили на каскадном полочном классифи-
каторе (рис. 1), состоящем из десяти ступеней, с 
подачей исходного материала в середину, т. е. на 
5-ю ступень. Было выполнено шесть опытов, в ко-
торых скорость восходящего потока воздуха при-
нимала следующие значения: 0,27, 0,36, 0,51, 0,9, 
1,32 и 17 м/с.

По результатам этих опытов построена зави-
симость (рис. 2)
Ff(x) = φ(Bа),
где Ff(x) ― фракционное разделение каждого 
узкого класса крупности, %; Ва ― критерий по-
добия для ламинарного обтекания частиц.

Как следует из рис. 2, все опытные точки 
для всех узких классов крупности ложатся на 
одну кривую, что обеспечивает получение уни-
версальной характеристики процесса.

Фракционирование оксида хрома также про-
водили на каскадном классификаторе, состоящем 
из пяти ступеней, с подачей исходного материала 
на 3-ю ступень. Было выполнено пять опытов, в 
которых скорость восходящего потока принимала 
следующие значения: 2,7, 3,0, 3,25, 4,15 и 4,75 м/с.

По результатам этой группы опытов постро-
ена зависимость (рис. 3)
Ff(x) = φ(B),   
где B ― критерий подобия для турбулентного 
обтекания частиц.

Таблица 1. Гранулометрический состав алюминиевого порошка (ρ = 2700 кг/м3)
Средний размер 
частиц d, мкм

10 25 40 56,5 71,5 90 112,5 142,5 180 215

Содержание класса 
крупности ri, %

3,6 72 17,0 8,2 7,8 6,7 6,5 7,5 7,8 27,7

Таблица 2. Гранулометрический состав оксида хрома (ρ = 3600 кг/м3)
Средний размер 
частиц d, мкм

25 56,5 81,5 130 180 258 358 515 815 1300 2050 3750

Содержание узкого 
класса ri, %

10,7 4,3 5,9 6,9 4,1 9,7 7,1 11,4 11,2 11,1 14,3 3,2



¹ 2 2021ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ ISSN 1683-45186

ÏÐÎÈÇÂÎÄÑÒÂÎ È ÎÁÎÐÓÄÎÂÀÍÈÅ

тов, их составы, разделительную способность 
конструкции и т. д.

Самое интересное заключается в том, что 
каждую из этих универсальных кривых в принци-
пе можно получить из одного опыта, т. е. в каждом 
опыте заключена вся информация как о процессе 
сепарации, так и о конструкции сепаратора [5]. 
Однако для надежности необходимо провести не-
сколько экспериментов. Эти универсальные кри-
вые являются основой для расчета результатов 
процесса, его оптимизации и прогнозирования 
гранулометрического состава продуктов разделе-
ния. Они являются также  характеристикой  раз-
делительной способности конструкции класси-
фикатора, что позволяет объективно сравнивать 
между собой как аналогичные по принципу дей-
ствия аппараты, так и работающие на базе разных 
физических процессов.
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Рис. 1. Принципиальная схема полочного каскадно-
го классификатора

Рис. 2. Зависимость фракционного разделения раз-
ных узких классов крупности для алюминиевой пу-
дры от параметра Ва

Рис. 3. Зависимость фракционного разделения раз-
ных узких классов крупности для оксида хрома от 
параметра В

И в этом случае, как следует из рис. 3, все 
опытные значения обеспечивают получение 
универсальной кривой разделения для всех 
узких классов крупности. По этим универсаль-
ным кривым можно получить любую инфор-
мацию о параметрах процесса и конструкции 
аппарата: оптимальные режимы, выход продук-
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ОПЫТНАЯ ВЕРИФИКАЦИЯ НОВЫХ УРАВНЕНИЙ 
ПРЕССОВАНИЯ МЕЛКОФРАКЦИОННЫХ МАТЕРИАЛОВ 
ГОРНО-МЕТАЛЛУРГИЧЕСКОГО КОМПЛЕКСА. 
Часть 2. Стадийное уравнение*

Оценена эффективность нового стадийного уравнения при идентификации и анализе отдельных 
этапов прессования. Установлено, что разработанное уравнение корректно и с высокой точностью 
описывает экспериментальные кривые прессования, учитывая периодическую природу процесса и 
позволяя выделить характерные точки перехода между стадиями; при этом коэффициент детермина-
ции близок к единице. На основе использования основного и стадийного уравнений прессования раз-
работаны способы определения стабилизирующего давления, брикетируемости и жесткости шихты. 
Предложен новый признак для энергетической классификации брикетируемых материалов. 
Ключевые слова: материалы, моделирование, стадии процесса прессования, стадийное уравне-
ние прессования, стабилизирующее давление, брикетируемость, жесткость шихты, энерге-
тическая классификация.

ВЕРИФИКАЦИЯ СТАДИЙНОГО УРАВНЕНИЯ 
ПРЕССОВАНИЯ. ОПРЕДЕЛЕНИЕ 
СТАБИЛИЗИРУЮЩЕГО ДАВЛЕНИЯ

Стадийное уравнение прессования являет-
ся обобщенной формой зависимости между 

давлением и степенью уплотнения прессовки, к 
частным случаям которой относятся степенные 
уравнения типа Джонса, Бальшина и других [1]:

, (1)

где P ― давление прессования, МПа; ρ ― теку-
щая плотность прессовки, г/см3; Pbc и ρbc ― дав-
ление и плотность, определяющие граничное 
условие (bc ― boundary condition) для отдельной 
стадии прессования; a2 ― показатель отдельной 
стадии прессования, отражающий темп приро-

ста давления по мере уплотнения шихты, а2 = 
= dlnP/dlnρ.

После приведения к линейному виду и кон-
кретизации граничных условий (см. координаты 
точек 1‒2 и 2‒3 на рис. 1) данное уравнение мо-
жет быть использовано для раздельного модели-

* Часть 1 статьи опубликована в журнале «Новые огнеу-
поры» № 1 за 2021 г.

Рис. 1. Идентификация стадий процесса прессования 
на логарифмической кривой прессования марганцевого 
концентрата МК29
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рования стадий прессования материалов ГМК. 
Следует отметить, что обоснованность локали-
зации на кривой прессования (в полулогарифми-
ческих или логарифмических координатах) не-
скольких линейных участков, соответствующих 
разным стадиям прессования, подтверждается 
положительными результатами применения та-
кого подхода для анализа процесса уплотнения 
фармацевтических порошков с помощью уравне-
ния Хеккеля [2, 3] и металлических порошков с 
помощью степенного уравнения Бальшина [4, 5].

Для идентификации стадий прессования 
использовали следующую процедуру. Отклады-
вали экспериментальные точки в координатах 
lnP ‒ lnρ, выделяли пару точек, находящихся в 
центральной зоне (т. е. примерно в середине 
участка, отождествляемого со стадией упруго-
пластических деформаций частиц), и строили 
по ним уравнение линейной регрессии; очевид-
но, что при этом R2 = 1. Далее распространяли  
график полученного уравнения на соседние 
экспериментальные точки (с шагом 10 МПа) в 
обе стороны по оси lnρ до тех пор, пока не обна-
руживалось явное увеличение относительного 
отклонения расчетных данных от опытных по 
сравнению с их средним значением, которое,  
как правило, составляет 3‒5 %. Построенная та-
ким образом зависимость соответствовала урав-
нению линейной регрессии 2-й стадии прессо-
вания (стадии упругопластических деформаций 
частиц) со среднеарифметическим коэффициен-
том детерминации R2

с р = 99,67 % и диапазоном 
его вариации 1,77 %. Оставшиеся слева и справа 
(по оси lnρ) экспериментальные точки аппрокси-
мировали отдельными линейными функциями 
по такому же алгоритму, что позволило полу-
чить регрессионные уравнения 1-й и 3-й стадий 
прессования со следующими характеристика-
ми: уравнение 1-й стадии R2

с р = 99,43 %, диапа-
зон 2,9 %; уравнение 3-й стадии R2

с р = 99,17 %, 
диапазон 6,13 %. Точки перегиба кривой прессо-

вания определяли аналитическим способом как 
точки пересечения на плоскости линейных зави-
симостей, соответствующих отдельным стадиям 
прессования. На рис. 1 показан пример иденти-
фикации трех стадий уплотнения при помощи 
уравнения (1) на кривой прессования концентра-
та марганцевой руды Темиртауского ЭМК. 

В таблице приведены координаты точек пере-
гиба кривых прессования исследуемых материа-
лов, преобразованные к следующему виду: пори-
стость брикета ε, % ― давление прессования P, 
МПа; в скобках указана пористость прессовок из 
материалов, для которых при достижении  верх-
ней границы технологического диапазона давле-
ний (P = 220 МПа) не был обнаружен переход к 
3-й стадии прессования (т. е. вторая точка пере-
гиба отсутствует). 

Первая точка перегиба 1‒2 (см. рис. 1) со-
ответствует окончанию стадии с преимуще-
ственным развитием структурных деформаций 
сыпучего тела (разрушением арок и мостиков 
из зерен, взаимным перемещением частиц с 
первичной хрупкой деформацией, т. е. исти-
ранием, сколом выступающих участков) и на-
чалу стадии упругопластических деформаций 
частиц с доминирующими механизмами фраг-
ментации (хрупкие материалы), пластического 
течения (пластичные материалы) и вторичного 
перераспределения частиц. Среднеарифмети-
ческое давление прессования в данной точке 
для исследуемых материалов, за исключени-
ем топливно-восстановительных: P1‒2 ср = 28,3 
МПа, медианное P1‒2 мед = 20 МПа. Для груп-
пы топливно-восстановительных материалов 
эти показатели имели более низкие значения 
(P1‒2 ср = 12,2 МПа, P1‒2 мед = 10,9 МПа), что можно 
объяснить свойствами поверхности частиц угле-
родсодержащих материалов: меньшими шерохо-
ватостью и твердостью выступов, неровностей и, 
следовательно, меньшим трением на контактах 
при перемещении частиц.

Координаты точек перегиба логарифмических кривых прессования
У. о. м.* ε1‒2, % ε2‒3, % P1‒2, МПа P2‒3, МПа У. о. м.* ε1‒2, % ε2‒3, % P1‒2, МПа P2‒3, МПа

СС
ЧС

ПОВ
ЖРК
ООП
ПОП
МР
ГР
ОА

АДШ
КП

МК44
МК32
МК29

ИК

58,6
45,4
43,8
38,2
49,1
26,8
31,6
31,9
47,2
40,4
41,6
46,9
39,4
40,6
46,1

(33,7)
(22,7)
(17,6)
(32,3)
28,1
(8,6)
25,4
25,2
28,5
21,6

(31,6)
32,5

(24,4)
29,2

(39,8)

29,7
29,1
8,2
52,9
14,9
12,4
39,3
55,1
13,3
10,6
53

17,9
20,0
11,6
52,4

‒
‒
‒
‒

207,5
‒

155
191,4
185,8
204,6

‒
176,8

‒
151,5

‒

А
УД
КМ
УК
УБ
Т

ТГЛ
ИГ
ПЦ
И
М

ПГО
ФК
БГ
КГ

ПЛГ

27,9
53,5
48,3
36,1
22,8
48,3
49,5
31,6
48,1
31,6
35,8
56,6
17,5
35,9
29,3
38,0

5,9
(8,5)
(16,2)
(10,7)

3,2
(14,2)
(15,5)
(18,2)
(38,4)
13,3

(26,7)
(38,2)

8,8
12
23

17,9

10,9
9,3
15,4
10,4
10,1
17,8
11,8
68,2
22,8
13,9
54,4
9,3
40,0
12,6
8,6
17,1

164,7
‒
‒
‒

167,2
‒
‒
‒
‒

182,7
‒
‒

200
193,4
200,1
191,1

* У. о. м. (условное обозначение материала) приведено в части 1 настоящей статьи [6].
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Среднее и медианное значения пористости 
прессовок к моменту окончания 1-й стадии  прес-
сования: ε1‒2 ср = 39,9 % и ε1‒2 мед = 40,4 % соот-
ветственно. Приняв в первом приближении, что 
зерна исследуемых материалов имеют сфери-
ческую форму и примерно одинаковый размер, 
можно сделать вывод, что в результате струк-
турных деформаций сыпучего материала дости-
гается состояние так называемой «случайной 
свободной упаковки» (random loose packing ― 
RLP) шаров, пористость которой εRLP ~ 40 % [7]. 
Известно, что близкие значения пористости ε 
достигаются при утряске шаров под воздействи-
ем вертикальных вибраций или встряхивания: 
37‒41 % [8] или 38‒42 % [9]. Следовательно, 
между структурными деформациями сыпуче-
го тела при прессовании под невысоким давле-
нием (в среднем до 10‒30 МПа) и утряске при 
встряхивании или вибрации можно провести 
аналогию, основанную на двух соображениях: 
1) доминирующим механизмом в обоих процес-
сах является взаимное перемещение частиц; 2) 
результат обоих процессов (степень уплотнения) 
практически одинаков. Следует отметить, что 
минимально возможная пористость укладки при 
встряхивании контейнера с одинаковыми шара-
ми соответствует случайной плотной упаковке 
(random close packing ― RCP) εRCP ~ 36,4 % [10], а 
предельная пористость ε, достигнутая при вер-
тикальных вибрациях, еще меньше: 33‒36 % [11] 
или 33,7‒36,4 % [8]. В целом пористость слоя из 
одинаковых сфер менее 36 % свидетельствует о 
формировании регулярной упаковки, для чего, 
как правило, необходимо создание специальных 
условий, например ручной укладки или прило-
жения 3D-вибраций [12]. 

Очевидно, что в реальных условиях форми-
рование случайных упаковок наиболее веро-
ятно. Следовательно, с использованием про-
веденной аналогии можно предположить, что 
при прессовании монофракционного порошка с 
зернами изометрической формы к концу стадии 
структурных деформаций должна достигать-
ся пористость ε1‒2 = 36÷40 %, соответствующая 
диапазону от случайной свободной упаковки до 
случайной плотной упаковки шаров. Увеличение 
пористости (ε1‒2 > 40 %) можно объяснить  шеро-
ховатостью поверхности и в большей степени от-
клонением формы частиц от сферической. Так, 
частицы стальной стружки (СС: ε1‒2 = 58,6 %) 
имеют форму тонких лент, свернутых в про-
дольном направлении, а частицы древесного 
угля (УД: ε1‒2 = 53,5 %) ― форму неправильных 
продолговатых многогранников со слоистой по-
верхностью (рис. 2). Уменьшение пористости 
(ε1‒2 < 36 %) дает основание предположить поли-
фракционность исходного сыпучего материала. 

Как показано авторами статьи [13], теорети-
чески уже при прессовании двухфракционной 
смеси при отношении содержания в ней мел-

кой и крупной фракций, равном 0,36, и  среднем 
диаметре крупной фракции большем, чем у мел-
кой, более чем в 10,2 раза  можно достичь  по-
ристости около 13 %. Действительно, в первой 
точке перегиба кривой прессования флюорито-
вого концентрата (ФК) пористость ε1‒2 достигает 
17,5 %. Можно показать, что ФК удовлетворяет 
условию полифракционности. Фракционный со-
став ФК, %: 0,67‒0,208 мм 10,8, 0,208‒0,147 мм 
9,4, 0,147‒0,104 мм 16, 0,104‒0,074 мм 8,9, 
0,074‒0,044 мм 25,4, 0,044‒0,024 мм 29,5. Сред-
ний диаметр частиц самой мелкой фракции 
(0,024‒0,044 мм) dср.мелк = 0,034 мм, а оставшихся 
более крупных фракций (0,074‒0,67 мм) dср.крупн = 
= 0,357 мм, т. е. в 10,5 раза больше. При этом 
отношение содержания указанных фракций со-
ставляет 0,42 (29,5 % против 70,5 %).

Вторая точка перегиба 2‒3 (см. рис. 1) соот-
ветствует окончанию стадии упругопластиче-
ских деформаций частиц и началу стадии упру-
гой деформации компактного тела, характерной 
особенностью которой является резкий рост дав-
ления при незначительном сокращении объема 
прессовки. Пористость брикетов во второй точке 
перегиба: ε2‒3 ср = 19,6 %, ε2‒3 мед = 22,3 %. Вместе с 
тем минимальное значение пористости, наблю-
даемое при прессовании бурого угля, отличает-
ся от средних значений в 7 раз (УБ: ε2‒3 = 3,2 %). 

Рис. 2. Образцы  частиц неизометрической формы: а ― 
стальная стружка; б ― древесный уголь
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Полученные результаты указывают на необхо-
димость уточнения обобщенной схемы  прессо-
вания материалов ГМК [1], поскольку обнаружи-
вают возможность двойственной трактовки 3-й 
стадии прессования. При ε2‒3 ~ 20 % 3-я стадия 
прессования должна быть отождествлена с упру-
гой деформацией уплотненного пористого тела. 
При приближении относительной плотности к 
единице (ε2‒3 = 1÷3 %) эта стадия соответствует 
упругой деформации практически беспористого 
твердого тела, причем в обеих вариациях началу 
упругих деформаций сыпучего тела не предше-
ствует пластическое течение частиц.

Вероятная причина фактического прекра-
щения уплотнения прессовки и начала ее упру-
гой деформации при сохранении достаточно 
высокой пористости заключается в следующем. 
Как упоминалось выше, при прессовании мате-
риалов ГМК, как правило, отсутствует пластиче-
ское течение твердой фазы, т. е. доминирующим 
механизмом 2-й стадии прессования являет-
ся хрупкое разрушение частиц, приводящее к 
уменьшению их крупности. Последнее сопрово-
ждается повышением относительной плотности 
упаковки порошковой системы и увеличением 
контактной поверхности единичного слоя ча-
стиц, а также ростом прочности измельчаемых 
частиц. Эти процессы становятся особенно ха-
рактерными при достижении частицами круп-
ности менее 0,5 мм [14], а как свидетельствует 
обзор литературных данных публикации [9], 
прессование минеральных порошков при дав-
лении 50‒180 МПа как раз и увеличивает со-
держание фракций преимущественно мельче 
0,5 мм. Суммарное действие этих факторов при-
водит к тому, что при определенной дисперсности 
материала энергии, передаваемой порошковой 
системе при прессовании, становится недоста-
точно для продолжения ее уплотнения, так как 
напряжения, возникающие в зонах контакта ча-
стиц, уже не вызывают их разрушения. Следует 
отметить, что похожие сведения сообщаются ав-
торами статьи [15], наблюдавшими сохранение 
пористости в пределах 20‒30 % при прессова-
нии SiO2, MgO и Al2O3 под давлением 600 МПа.

Давление во второй точке перегиба: P2‒3 ср = 
= 183,7 МПа, P2‒3 мед = 188,4 МПа. Очевидно су-
ществование определенной аналогии между 
давлением во второй точке перегиба 2‒3 и пред-
ложенным С. С. Казакевичем [16] понятием стаби-
лизирующего давления, при котором уплотнение 
прессовки по мере увеличения давления замедля-
ется настолько, что выполняется условие: dε/dP =
= ζ, где ζ ― фиксированное малое число. Автор 
[16] рекомендует задавать наперед значение ζ = 
= 0,01, что соответствует снижению пористости 
на 1 % при росте давления на 100 кг/см2 (~10 МПа). 
Достоинством такого подхода является техноло-
гическая обоснованность общего требования: 
считать особенным давление, при достижении 

которого дальнейшее уплотнение прессовки ста-
новится несущественным в сравнении с ростом 
давления. Недостатками этого подхода являют-
ся субъективность выбора величины ζ (которая 
не может быть произвольной и одинаковой для 
разных материалов и технологических условий) 
и методика определения стабилизирующего дав-
ления, предусматривающая использование сте-
пенного уравнения Казакевича [16] (так как оно 
непригодно для моделирования процесса прес-
сования в области критической плотности [9]).

Давление в точке перегиба 2‒3 соответ-
ствует верхней границе технологического диа-
пазона давлений прессования материалов, для 
которых наблюдается стабилизация плотности, 
и, следовательно, является стабилизирующим 
давлением. В рамках настоящей работы  стаби-
лизирующее давление P2‒3 имеет следующую 
технологическую интерпретацию: это давление, 
при достижении которого дальнейший ход про-
цесса уплотнения сопровождается резким ро-
стом давления прессования без существенного 
сокращения объема материала, что приводит 
к неоправданному увеличению энергозатрат и 
высокому риску повреждения прессового обору-
дования. Физический смысл стабилизирующего 
давления ― это давление, при котором проис-
ходит смена доминирующих механизмов уплот-
нения (переход от хрупкого разрушения частиц 
на 2-й стадии процесса к упругой деформации 
компактного тела на 3-й стадии). Методика 
определения стабилизирующего давления P2‒3, 
рассмотренная выше, имеет графоаналитиче-
ский характер и предусматривает использова-
ние только экспериментальных данных. 

Интенсивность дальнейшего роста давления 
после достижения его стабилизирующего зна-
чения в точке 2‒3 характеризуется первой про-
изводной давления по пористости dP/dε, опре-
деляемой как тангенс угла наклона линейной 
функции, аппроксимирующей в координатах 
P‒D экспериментальные точки участка кривой 
прессования, соответствующего P ≥ P2‒3 (R2

с  р = 
= 0,98 %, диапазон вариации 7,8 %). Величина 
dP/dε составила: для ООП 187,1, МР 73,2, ГР 287,7, 
ОА 65,9, АДШ 58,4, МК44 153,5, МК29 243,7, А 
36,44, УБ 448,1, И 69,6, ФК 48,1, БГ 42,9, КГ 260,2 
и ПГЛ 38,3. Минимальное значение, наблюдав-
шееся для антрацита, соответствовало росту 
давления на 36,44 МПа при снижении пористо-
сти на 1 %, максимальное значение наблюдалось 
для бурого угля при увеличении давления на 
448,1 МПа на 1 % пористости; среднее значение 
dP/dεср составило 143,8 МПа/% ε. Как и следовало 
ожидать, значения dP/dε существенно различа-
ются в зависимости от достигнутой  пористости 
брикета, а также от физических свойств, харак-
теризующих частицы прессуемых материалов 
(в частности, от энергии сцепления между ато-
мами и молекулами вещества).
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ОПРЕДЕЛЕНИЕ ТЕХНОЛОГИЧЕСКИХ 
ПОКАЗАТЕЛЕЙ ПРОЦЕССА С ПОМОЩЬЮ 
НОВЫХ УРАВНЕНИЙ ПРЕССОВАНИЯ
Разработанные авторами основное и стадийное 
уравнения могут быть использованы для уточнен-
ного определения таких технологических показа-
телей, как брикетируемость и жесткость шихты. 

В публикации [17] приводится определение 
брикетируемости как способности материала 
под воздействием сжатия образовывать брикет 
заданного качества и рекомендуется для количе-
ственной оценки брикетируемости использовать 
такие показатели, как плотность, пористость и 
прочность брикета. Сравнение этих показателей 
с требованиями конкретного технологического 
передела позволяет оценить возможность полу-
чения брикета необходимого качества. Не менее 
важным является определение затрат энергии 
на получение качественного брикета, посколь-
ку такая оценка брикетируемости материала 
может быть непосредственно использована при 
разработке технологических режимов, при рас-
четах прессового оборудования и проектирова-
нии линии брикетирования. Как правило, каче-
ство брикетов растет с повышением степени их 
уплотнения, поэтому целесообразно оценивать 
энергоемкость по удельной работе прессования 
в технологическом диапазоне давлений, рассчи-
тывая ее как отношение интеграла от давления 
по плотности к объему прессовки при дости-
жении верхней границы диапазона. В качестве 
интегрируемой функции используется правая 
часть основного уравнения прессования [6], 
пределами интегрирования являются границы 
технологического диапазона давлений:

 

(2)

где Wsp.tech ― удельная работа в технологическом 
диапазоне давлений прессования, Дж/м3; ρ0 ― 
насыпная плотность шихты, г/см3; ρ2‒3 ― плот-
ность прессовки в момент достижения стабили-
зирующего давления P2‒3, г/см3.

Для вычисления интеграла в выражении (2) 
удобно использовать методы численного интегри-

рования, например формулу Симпсона. Следует от-
метить, что поскольку верхний предел интегриро-
вания ρ2‒3 соответствует плотности прессовки при 
давлении, достигающем верхней границы диапа-
зона давлений прессования, то для шихт, при бри-
кетировании которых наблюдается стабилизация 
плотности, таким пределом является плотность 
в точке перегиба 2‒3 (т. е. при достижении стаби-
лизирующего давления), а для остальных шихт ― 
плотность прессовки при давлении 220 МПа. 

Показатель Wsp.tech также может быть исполь-
зован для энергетической классификации бри-
кетируемых материалов. Как указывает акад. 
А. Е. Ферсман, выдающийся отечественный уче-
ный, заложивший основы энергетического фун-
дамента геохимии, наиболее удобным универ-
сальным признаком в вопросах классификации 
и оценки минерального сырья является показа-
тель энергоемкости, т. е. «то количество энергии, 
которое необходимо затратить на ископаемое, 
чтобы сделать его готовым для промышленного 
использования» [18]. Несмотря на бесспорную 
классификационную ценность этого показате-
ля, подобная формулировка является слишком 
общей, поскольку требует учета затрат энергии 
на каждую отдельную операцию для отдельно-
го ископаемого, которые в зависимости от ком-
плекса исходных свойств и особенностей функ-
ционального назначения подвергаются ряду 
индивидуальных воздействий на этапах добычи, 
обогащения и окускования. Целесообразно кон-
кретизировать область применения показателя 
энергоемкости. В частности, для процесса бри-
кетирования имеет смысл говорить о затратах 
энергии на получение качественного брикета из 
предварительно подготовленной шихты. Таким 
образом, показатель энергоемкости Wsp.tech ма-
териала ГМК является важным дополнением к 
классическому определению брикетируемости 
как способности материала под воздействием 
сжатия образовывать брикет с заданными харак-
теристиками. Значения Wsp.tech  исследуемых ма-
териалов показаны на рис. 3. 

Для оценки способности брикетируемых 
шихт сопротивляться сжатию может быть ис-
пользован параметр a2(2-я ст.) стадийного уравне-
ния (2), сформулированного в линейном виде 
для 2-й стадии прессования:

Рис. 3. Энергоемкость материалов ГМК в технологическом диапазоне давлений
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. (3)

Выбор параметра a2(2-я ст.) обусловлен тем, что 
около 85 % технологического диапазона давлений, 
включая его верхнюю границу (стабилизирующее 
давление P2‒3), а также наибольшая доля общих за-
трат энергии на получение брикетов относятся ко 
2-й стадии прессования. Следовательно, жесткость 
шихты на 2-й стадии во многом определяет характе-
ристики технологических режимов брикетирования, 
энергосиловые параметры прессового оборудования 
и может быть использована для оценки сопротивляе-
мости шихты сжатию в процессе прессования. 

Предпочтительность применения параметра 
a2(2-я ст.) (рис. 4) для оценки жесткости материала 

взамен рассмотренных в части 1 статьи [6] пара-
метров a3 логарифмического и a4 степенного урав-
нений Бальшина (см. рис. 5 [6]) подтверждается  
наиболее тесной статистической взаимосвязью 
(отрицательная нелинейная корреляция) этого па-
раметра с расходом энергии на получение брикета 
(рис. 5, 6). Анализ данных, показанных на рис. 6 
предыдущих [6] и на рис. 3, 5 и 6 настоящих иссле-
дований, указывает на тенденцию к росту удель-
ной работы прессования Wsp. tech по мере повыше-
ния уплотняемости Ку100 материалов и снижения 
их жесткости. Последнее объясняется сокращени-
ем технологического диапазона давлений для ма-
териалов, при прессовании которых наблюдается 
стабилизация плотности в точке P2‒3.

Перспективное направление дальнейших ис-
следований ― установление зависимостей, связы-
вающих постоянные коэффициенты разработан-
ных авторами основного и стадийного уравнений 
прессования со свойствами мелкодисперсных ма-
териалов. В этой связи следует отметить наличие 
положительной корреляции (рис. 7) между пара-
метром a2(2-я ст.) и твердостью по минералогической 
шкале Мооса [17, 19] основного компонента мате-
риала ГМК. Несмотря на условность данной шка-
лы [17] твердость по Моосу является механическим 
свойством, отражающим природу и строение ма-
териала, поскольку она определяется сопротивле-
нием элементарных частиц отрыву. Следовательно, 
установленная корреляционная связь может слу-
жить указанием на существование зависимости 

Рис. 5. Корреляционная связь удельной работы прессо-
вания Wsp. tech с параметром a3 логарифмического урав-
нения Бальшина (а) и параметром a4 степенного урав-
нения Бальшина (б)

Рис. 6. Корреляционная связь Wsp. tech с параметром a2(2-я ст.) 
стадийного уравнения

Рис. 4. Ряд ранжирования исследуемых материалов в направлении возрастания их жесткости на основании анализа 
параметра a2(2-я ст.) стадийного уравнения

‒
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жесткости материала от фундаментальных свойств 
его компонентов: вида химической связи, энергии 
взаимодействия между атомами вещества и др. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Проведены идентификация и анализ этапов процес-
са прессования на основе разработанного авторами 
стадийного уравнения. Высокая достоверность ап-
проксимации экспериментальных данных и соответ-
ствие интерпретации обнаруженных при анализе 
характерных точек кривой прессования имеющимся 
в настоящее время представлениям об особенностях 
механизмов уплотнения порошковых систем позво-
ляют считать стадийное уравнение пригодным для 
моделирования и изучения отдельных стадий прес-
сования мелкофракционных материалов ГМК.  

Разработаны новые способы определения техно-
логических показателей: стабилизирующего давле-
ния, брикетируемости шихты по затратам энергии на 
получение качественного брикета, жесткости шихты.
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СТИМУЛИРОВАНИЕ ПЛАЗМЕННО-ИСКРОВОГО СПЕКАНИЯ 
СМЕСЕЙ ОКСИДНО-БЕЗОКСИДНЫХ КОМПОНЕНТОВ 
ДОБАВКОЙ ТВЕРДОГО РАСТВОРА TaB2‒NbC И ЧЕРЕЗ РАС-
ПЛАВ НИКЕЛЯ В СМЕСЯХ ПОРОШКОВ МЕТАЛЛОВ

Показано влияние смесей порошков Ni и Ta, Ni и Zr в сочетании со спеченным твердым раствором TaB2‒
NbC в ходе плазменно-искрового спекания составов под нагрузкой прессования 60 МПа в интервале 
1200‒1600 оС на фазовый состав, процентное содержание Ti, Ta, Zr в сиалоне, микроструктуру, разме-
ры зерен кристаллических фаз, относительную плотность, линейную усадку, физико-механические 
свойства, линейную корреляцию модуля упругости и ударной вязкости муллит‒β-SiAlON‒TiC, 
муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2 образцов. Синтезированные порошки β-SiAlON и TiC характеризуются ин-
тенсивной кристаллизацией β-SiAlON и TiC. Спеченные плазменно-искровым способом c-ZrO2 при 
1400 оС и твердый раствор TaB2‒NbC при 1800 оС показывают интенсивную кристаллизацию фаз 
c-ZrO2 и (Nb,Ta)C,B. Микроструктура твердого раствора TaB2‒NbC кристаллическая, частично неод-
нородная и практически полностью спекшаяся. Спеченные образцы с добавкой Ta и Zr показывают 
интенсивную муллитизацию, активную кристаллизацию β-SiAlON, (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), разную кри-
сталлизацию фаз NiTi, NiTa, NiZr и NiZr2 в интервале 1200‒1600 оС. Микроструктура керамических 
фаз образцов с добавкой Ta более равномерно и плотно спекшаяся. Частицы NiTi и NiTa образцов с 
добавкой Ta однородно и плотно уплотненные, в отличие от частиц NiTi и NiZr, NiZr и NiZr2 образцов с 
добавкой Zr. Спекание составов с добавкой Ta развивается равномерно и интенсивно с образованием 
полидисперсных составов зерен кристаллических фаз. Образцы с добавкой Ta показывают активный 
прирост и большие значения физико-механических свойств, трещиностойкости и линейной корреля-
ции модуля упругости и ударной вязкости в интервале 1200‒1600 oC.
Ключевые слова: муллит‒β-SiAlON‒TiC, муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2, твердый раствор TaB2‒NbC, 
смеси порошков Ni и Ta, Ni и Zr, плазменно-искровое спекание.

ВВЕДЕНИЕ

Основной способ получения твердых и ударо-
стойких керамических и керамометалличе-

ских материалов связан с плазменно-искровым 
твердофазным спеканием керамических и кера-
мометаллических составов с добавкой порошка 
металла или или их смесей [1--5]. Данное спе-
кание развивается неравномерно, что влияет 
на фазовый состав и микроструктуру погра-
ничных слоев оксидно-безоксидных, оксидно-
безоксидно-металлических кристаллических 
фаз и, как следствие, по-разному сказывается 
на значениях модуля упругости, ударной вяз-
кости и твердости данных материалов [2‒5]. 
Взаимосвязь между фазовым составом, микро-
структурой и свойствами пограничных слоев 

областей кристаллических фаз обусловлена 
степенью кристалличности, хрупкостью или 
плотностью кристаллической фазы, однородно-
стью микроструктуры, шириной, соотношением 
хрупких и упругих свойств пограничных слоев 
[2‒5]. Менее плотные кристаллические фазы, в 
частности h-BN, β-WC, β-WB, β-Zr,Ta, формируют 
неоднородные, широкие и хрупкие промежу-
точные слои, а образующийся аморфный угле-
род интенсивно встраивается и накапливается 
между зернами. В результате этого снижают-
ся пластические свойства данных погранич-
ных слоев, инициируются области дислокаций, 
микротрещины в пограничных слоях, развива-
ется хрупкость пограничной структуры зерен 
материалов [2, 3, 5]. Образующиеся плотные 
кристаллические фазы, например c-BN, β-MoC, 
β-MoB, β-Ta,Zr, формируют равномерные, узкие 
и прочные пограничные слои, способствующие 
однородному и полному распределению пласти-
ческих свойств, распространению микротрещин 
по извилистой траектории с малой скоростью 
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или замедляющие продвижение микротрещин 
в пограничных слоях, в результате чего уплот-
няется и укрепляется пограничная структура 
зерен материалов [2‒5]. Указанные свойства 
пограничных слоев важны, так как от них за-
висит, насколько интенсивно и равномерно ке-
рамические и керамометаллические материалы 
поглощают, накапливают и рассеивают энергию 
ударного воздействия, а также соотношение по-
глощения и рассеивания/накапливания энергии 
ударного воздействия разной величины [2‒5]. 

Для уплотнения и укрепления пограничной 
структуры зерен применяют способ, в ходе кото-
рого в спекаемые плазменно-искровым методом 
керамические и керамометаллические составы 
добавляют c-ZrO2 или твердый раствор TiC‒ZrC 
[6‒8]. Эффективность таких добавок низкая, так 
как данные компоненты имеют плотные струк-
туры, вызывающие неравномерные и неполные 
твердофазные диффузионные процессы на гра-
ницах спекаемых зерен [6‒8]. Одновременно 
уплотнение и укрепление пограничной струк-
туры зерен с добавкой твердого раствора TiC-
ZrC существенно зависят от структуры и про-
центного содержания конкретного компонента 
в данном твердом растворе [7, 8]. 

Существует способ уплотнения и укрепле-
ния пограничной структуры зерен через по-
лучение твердого раствора ZrB2‒TaSi2 в ходе 
плазменно-искрового спекания керамического 
состава ZrB2‒SiC‒TaSi2 [9]. В результате одно-
временно развивается спекание и формируется 
твердый раствор, что способствует более интен-
сивному и полному встраиванию кристалличе-
ской фазы твердого раствора в пограничную 
структуру зерен с образованием равномерных, 
узких пограничных слоев между безоксидными 
кристаллическими фазами и твердыми раство-
рами, а также плотных промежуточных сло-
ев между кристаллическими фазами твердых 
растворов [9]. Данный механизм уплотнения и 
укрепления пограничной структуры зерен реа-
лизуется через твердофазное спекание и зави-
сит от структуры и процентного содержания 
конкретного компонента в твердом растворе [9]. 

Другой способ уплотнения и укрепления по-
граничной структуры зерен связан с плазменно-
искровым спеканием керамометаллических 
составов через расплав никеля с добавкой по-
рошка молибдена [10‒12]. В результате ускоря-
ются и равномерно развиваются диффузионные 
процессы через формирующуюся легкоплавкую 
эвтектику с образованием твердых растворов 
керамометаллических, металлических фаз раз-
ных состава и стехиометрии [10‒12]. В спекаемых 
керамометаллических составах важно процент-
ное соотношение Ni и Mo, которое определяет 
вид, механизм и скорость спекания, а также 
интенсивность побочных процессов, в частно-
сти рекристаллизации и коалесценции частиц 

твердых растворов керамометаллических и ме-
таллических фаз [10‒12]. В зависимости от осо-
бенностей спекания возникает охрупчивание 
(крошение) с образованием микротрещин или 
развивается уплотнение  и  укрепление погра-
ничной структуры зерен материалов [10‒12]. 

Цель работы ― изучение влияния смесей по-
рошков Ni и Ta, Ni и Zr в сочетании со спеченным 
твердым раствором TaB2‒NbC в ходе плазменно-
искрового спекания составов под нагрузкой 
прессования 60 МПа в интервале 1200‒1600 оС 
на фазовый состав, процентное содержание Ti, 
Ta, Zr в сиалоне, микроструктуру, размеры зе-
рен кристаллических фаз, относительную плот-
ность, линейную усадку, физико-механические 
свойства и линейную корреляцию модуля упру-
гости и ударной вязкости образцов муллит‒ 
β-SiAlON‒TiC, муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для приготовления смеси порошков Al2O3 и SiO2 
использовали Al2O3 (Aldrich, Бельгия, чистота 
97,5 %) и SiO2 (Merck, Германия, чистота 97,5 %). 
Данные компоненты тщательно взвешивали в 
весовой пропорции (табл. 1), отвечающей сте-
хиометрии муллита, равной 3:2, перемешивали 
в планетарной мельнице (RETSCH PM 400) в те-
чение ~ 10 мин.

Синтез порошков β-SiAlON, TiC, TaB2 и NbC 
проводили в плазмохимической установке в ва-
кууме при 1600 оС в течение 1 ч по реакциям: 

Si3N4 + AlN + Al2O3 → Si3Al3O3N5 (x = 3),             (1)
TiO2 + 2C → TiC + CO2,                                         (2)
5Ta + 2B2O3 → 2TaB2 + 3TaO2,                             (3)
NbO2 + 2C → NbC + CO2.                                     (4)

Спеченный c-ZrO2 получали плазменно-
искровым способом в вакууме при 1400 оС под 
нагрузкой прессования 35 МПа в течение 2 
мин с использованием исходных компонентов 

Таблица 1. Характеристика исходных компонентов

Получаемый 
порошок

Исходные 
компоненты Производитель

Степерь 
чистоты, 

%
β-SiAlON

TiC

TaB2

NbC

c-ZrO2

Ni
Ta
Zr

Si3N4 / AlN / 
Al2O3 

TiO2 / C

Ta / B2O3

NbO2 / C

ZrO2 / Y2O3

Ni
Ta
Zr

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия /
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия
Aldrich, Бельгия / 
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия 
Merck, Германия
Aldrich, Бельгия
Aldrich, Бельгия 

97,5 / 99,5 
/ 98,5

98,5 / 98,0

99,0 / 98,5

98,5 / 98,0

98,5 / 99,5

99,5
99,5
99,0



¹ 2 2021ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ ISSN 1683-451816

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

(см. табл. 1) в соотношении, соответствующем 
диаграмме равновесия двухфазной системы 
ZrO2 ‒Y2O3 (по Брауну и Оделлу, Фан Фукану и 
Келлеру) [13]. Масса компонентов (97 мол. % 
ZrO2 / 3 мол. % Y2O3) 94,62/5,38 г на 100 г смеси, 
соотношение ZrO2/Y2O3 = 17,58/1.

Спеченный твердый раствор TaB2‒NbC по-
лучали плазменно-искровым способом в вакуу-
ме при 1800 оС под нагрузкой прессования 60 
МПа в течение 5 мин с использованием TaB2 и 
NbC. Масса компонентов (мол. % TaB2 / мол. % 
NbC) 65,64/34,36 г на 100 г смеси, соотношение 
TaB2/NbC = 1,91/1.

Спеченные с-ZrO2 и твердый раствор TaB2‒
NbC измельчали в планетарной мельнице 
(RETSCH PM 400) в течение 30 мин до получения 
порошков с размерами частиц от 5 до 10 мкм.

Порошки β-SiAlON, TiC и спеченные по-
рошки c-ZrO2, и твердого раствора TaB2‒NbC со 
смесью добавок Ni и Ta, Ni и Zr перемешивали в 
планетарной мельнице (RETSCH PM 400) в тече-
ние ~ 10 мин (табл. 2).

Полученную смесь порошков Al2O3 и SiO2 
перемешивали с приготовленными группами 
смесей порошков: β-SiAlON/TiC/Ni/Ta/TaB2‒NbC, 
β-SiAlON/TiC/Ni/Zr/TaB2‒NbC, β-SiAlON/c-ZrO2/
Ni/Ta/TaB2‒NbC и β-SiAlON/c-ZrO2/Ni/Zr/TaB2‒
NbC в планетарной мельнице (RETSCH PM 400) 
в течение ~ 10 мин для дальнейшего спекания.

Полученные смеси компонентов насыпали 
в графитовую пресс-форму диаметром 30 мм 
и спекали плазменно-искровым методом (SPS, 
Summimoto, model SPS 825. CE, Dr. Sinter, Япо-
ния) в вакууме (6 Па) под нагрузкой прессова-

ния 60 МПа с выдержкой 2 мин в диапазоне 
1200‒1600 оС со скоростью нагрева 100 оС/мин. 

Фазовый состав синтезированных порошков 
и спеченных образцов, а также микроструктуру, 
относительную плотность ρотн, линейную усадку 
Δl, модуль упругости E, твердость по Виккерсу 
HV, ударную вязкость KIc определяли по извест-
ным методикам [7]. Теоретическая плотность 
компонентов, г/см3: муллит 3,17, β-Si3Al3O3N5 
3,09, TiC 4,93, c-ZrO2 6,27, TaB2 11,70, NbC 7,82, 
Ni3Ti 7,9, Ni3Ta 12,0, Ni3Zr 8,3, NiTi 6,6, NiTa 9,56, 
NiZr 7,4, NiZr2 7,2.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав синтезированных порошков си-
алона и TiC представлен интенсивными дифрак-
ционными максимумами β-SiAlON и TiC с незна-
чительным количеством непрореагировавшего 
AlN и оксикарбида титана соответственно (рис. 
1). Кристаллическая фаза TiCxOy является не-
стехиометрическим составом TiC, она содержит 
непрореагировавшее количество TiO2 и C. Полу-
ченные порошки TaB2 и NbC состоят из разви-
тых кристаллических фаз TaB2 и NbC.

Спеченный с-ZrO2 характеризуется развиты-
ми дифракционными максимумами данной фазы 
(рис. 2). Это объясняется встраиванием (интерка-
ляцией) катионов Y3+ в кристаллическую струк-
туру тетрагонального ZrO2, стимулирующего 
перестраивание тетрагональной структуры ZrO2 

в кубическую с образованием твердого раствора 
(кубического) ZrO2 при 1400 оС и под нагрузкой 
прессования 35 МПа, исходя из фазовой диаграм-

Таблица 2. Весовые пропорции и соотношение компонентов в исходных смесях порошков*

Показатели

Состав
M20SiAl3TiC25Ni
25Ta27(50TaB2‒ 

50NbC)

M20SiAl3TiC25Ni
25Zr27(50TaB2‒ 

50NbC)

M20SiAl3ZrO225Ni
25Ta27(50TaB2‒ 

50NbC)

M20SiAl3ZrO225Ni
25Zr27(50TaB2‒ 

50NbC)
Масса компонентов, г на 100 г 
смеси:

20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
TiC / 25 мол. % Ni / 25 мол. % Ta 
/ 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)
20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
TiC / 25 мол. % Ni / 25 мол. % Zr 
/ 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)
20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
c-ZrO2 / 25 мол. % Ni / 25 мол. % 
Ta / 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)
20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
ZrO2 / 25 мол. % Ni / 25 мол. % 
Zr / 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)

Соотношение 3Al2O3·2SiO2 / 
β-Si3Al3O3N5 / TiC / Ni / Ta / 50TaB2 
‒50NbC, 3Al2O3·2SiO2 / β-Si3Al3O3N5 
/ TiC / Ni / Zr / 50TaB2‒50NbC, 
3Al2O3·2SiO2 / β-Si3Al3O3N5 / 
c-ZrO2 / Ni / Ta / 50TaB2‒50NbC, 
3Al2O3·2SiO2 / β-Si3Al3O3N5 / c-ZrO2 / 
Ni / Zr / 50TaB2‒50NbC

35,21 / 1,12 / 9,01 / 
28,15 / 26,51

‒

‒

‒

2,84 / 89,28 / 11,1 / 
3,55 / 3,77

‒

41,18 / 1,31 / 10,54 / 
16,54 / 30,43

‒

‒

2,42 / 76,33 / 9,48 / 
6,04 / 3,28

‒

‒

35,0 / 2,28 / 8,96 /
28,0 / 25,76

‒

2,85 / 43,86 / 11,16 / 
3,57 / 3,88

‒

‒

‒

40,65 / 2,65 / 10,41 / 
16,32 / 29,97

2,46 / 37,73 / 9,60 / 
6,12 / 3,34

* Масса компонентов (3Al2O3 / 2SiO2) составляет 71,8/28,2 г на 100 г смеси.
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мы равновесия двухфазной системы ZrO2‒Y2O3 (по 
Брауну и Оделлу, Фан Фукану и Келлеру) [13]. 

Рентгенограмма спеченного твердого раство-
ра TaB2‒NbC представлена более интенсивны-
ми дифракционными максимумами (Nb,Ta)C,B и 
менее развитыми (Ta,Nb)B,C (рис. 3). Это объяс-
няется более активным встраиванием (интерка-
ляцией) катиона Ta4+ малого размера в плотную 
(кубическую) структуру NbC по сравнению с 
менее интенсивным встраиванием катиона Nb4+ 
большего размера в менее плотную (гексагональ-
ную) структуру TaB2. Различие интенсивностей 
дифракционных максимумов (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C 
объясняется большей разницей размеров катио-
нов Ta4+ и Nb4+ и, как результат, разноразвитыми 
структурными процессами образования твердых 
растворов в твердой фазе под нагрузкой прессо-
вания 70 МПа. Влияние размеров катионов Ta4+ 
и Nb4+ пропорционально развитию кристалличе-
ских фаз (Nb,Ta)C,B, (Ta,Nb)B,C и соответствует 
соотношению TaB2 и NbC. Микроструктура спе-
ченного твердого раствора TaB2‒NbC кристал-
лическая, частично неоднородно спекшаяся и 
различно агломерированная с небольшим ко-
личеством пор разных размеров, в частности в 
кристаллической (Nb,Ta)C,B области, в которой 
заметны плотно спекшиеся частицы (Ta,Nb)B,C 
с кристаллической областью (Nb,Ta)C,B (рис. 4). 
Такая микроструктура обусловлена активным 
встраиванием малого катиона Ta4+ в плотную 
(кубическую) структуру NbC, в результате чего 
TaB2 в меньшей степени стимулирует спекание и 
в основном расходуется на кристаллизацию фазы 
(Nb,Ta)C,B (см. рис. 3). Это замедляет твердофаз-

Рис. 1. Фазовый состав порошков β-SiAlON (а), TiC (б), 
TaB2 (в), NbC (г), синтезированных плазмохимическим 
способом при 1600 оС: TiCxOy ― оксикарбид титана

Рис. 2. Фазовый состав с-ZrO2, спеченного плазменно-
искровым способом при 1400 оС

Рис. 3. Фазовый состав двойного твердого раствора 
TaB2‒NbC, спеченного плазменно-искровым способом 
при 1800 оС (соотношение 50TaB2‒50NbC): (Nb,Ta)C,B 
― твердый раствор борокарбида тантала; (Ta,Nb)B,C ― 
твердый раствор карбоборида ниобия

Рис. 4. Микроструктура твердого раствора TaB2‒NbC, 
спеченного плазменно-искровым способом при 1800 оС 
(соотношение 50TaB2‒50NbC), с указанием кристалли-
ческих областей (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C

ное спекание зерен (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C. Об-
разование плотно спекшихся частиц (Ta,Nb)B,C с 
кристаллической областью (Nb,Ta)C,B связано с 
менее развитой кристаллизацией фазы (Ta,Nb)B,C 
(см. рис. 3), в ходе которой NbC в основном стиму-
лирует спекание в сочетании с плотной компанов-
кой спекаемых частиц TaB2 и NbC. В результате 
равномернее и интенсивнее спекаются частицы 
TaB2 и NbC, уплотняются и укрепляются границы 
зерен данных твердых растворов по сравнению с 
формированием промежуточного слоя (Nb,Ta)C,B на 
пограничных участках спекаемых частиц TaB2 и 
NbC, значительно снижается хрупкость и интен-
сивно развиваются упругие свойства на границах 
частиц (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C (рис. 5).

Фазовый состав образцов, спеченных 
плазменно-искровым методом в диапазоне 
1200‒1600 оС, показан на рис. 6. 
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Образцы со смесью Ni и 
Ta, Ni и Zr характеризуют-
ся интенсивной муллити-
зацией и большей кристал-
лизацией фазы (Nb,Ta)C,B
по сравнению с менее раз-
витой кристаллической фа-
зой (Ta,Nb)B,C в интервале 
1400‒1600 оС. Развитие мул-
лита обусловлено активным 
растворением Al2O3 и SiO2 в 
расплаве никеля с образо-
ванием и структурирова-
нием стехиометрического 

Рис. 5. Микроструктура спеченного при 1800 оС твердого раствора c соот-
ношением 50TaB2‒50NbC с обозначением границ зерен (а), областей (б) 
(Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C: A ― пограничный слой (Nb,Ta)C,B

Рис. 6. Фазовый состав образцов составов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (а), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒
50NbC) (б), M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в) и M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г), спеченных в диа-
пазоне 1200‒1600 оС: М ― муллит (3Al2O3·2SiO2); Ni(Nb,Ta) ― твердый раствор никельниобийтантала; NixC, NixB ― не-
стехиометрические составы карбида и борида никеля; Ni3Ti ― триникельтитан; Ni3Ta ― триникельтантал; Ni3Zr ― трини-
кельцирконий; NiTi ― никельтитан; NiTa ‒ никельтантал; NiZr ― никельцирконий; NiZr2 ― никельдицирконий
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состава муллита через данный расплав. Боль-
шая кристаллизация фазы (Nb,Ta)C,B объясня-
ется более интенсивным растворением менее 
плотной структуры (Nb,Ta)C,B в расплаве ни-
келя в интервале 1400‒1600 оС. В образцах на-
блюдается интенсивная кристаллическая фаза 
Ni(Nb,Ta), развитие которой схоже по интен-
сивности с кристаллической фазой (Nb,Ta)C, B, 
также заметно отсутствие кристаллической 
фазы Ni(Ta,Nb) в интервале 1400‒1600 оС (см. 
рис. 6, а‒г). Это связано с низкой растворимо-
стью (Ta,Nb)B,C в расплаве никеля. Кристалли-
ческая фаза Ni(Nb,Ta) отличается по составу от 
(Nb,Ta)C,B в интервале 1400‒1600 оС (см. рис. 6, 
а‒г) и, в частности, содержит только компонен-
ты металлической фазы. Отсюда, кристалли-
ческий Ni(Nb,Ta) ― металлическая фаза. Фаза 
Ni(Nb,Ta) инициируется при 1400 оС в расплаве 
никеля, развивается через насыщенный (эвтек-
тический) в интервале 1400‒1500 оС и перена-
сыщенный (периэвтектический) в интервале 
1500‒1600 оС расплав никеля под нагрузкой 
прессования 60 МПа по реакциям: 
(Nb, Ta)C,B + Niрасплав → 
→ Ni2+(Nb,Ta)C,B(раств. в расплаве Ni 1400‒1600 °С) → 
→ NiTa + NiNb + Niрасплав → 
→ Ni2+(Nb1‒x,xTa2+)(осн. процесс 1400‒1600 °С) + 
+ Ni2+(Ta1‒x,xNb2+)(второст. процесс 1400‒1600 °С) + Niрасплав → 
→ Ni(Nb1‒x,xTa)(интен. крист., стех. состав плотная струк.) + 
+ Ni(Ta1‒x,xNb)(слабо крист., нестех. состав неплотная струк.) +
+ NixC, NixB(слабо крист.).                                              (5) 

В образцах заметно разное развитие кристал-
лической фазы β-SiAlON, более интенсивное в об-
разцах со смесью TiC и Ta, TiC и Zr, чем в образ-
цах со смесью c-ZrO2 и Ta, c-ZrO2 и Zr в интервале 
1200‒1600 оС (см. рис. 6). Это обусловлено более 
активным встраиванием катионов Ti4+, Ta4+ мень-
ших размеров и катиона Zr4+ большего размера 
в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x и частич-
но в тетраэдрическую структуру SiNxO4‒x сиало-
на при более интенсивном растворении смесей 
TiC и Ta, TiC и Zr в расплаве никеля в отличие 
от постепенного растворения смесей c-ZrO2 и Ta, 
c-ZrO2 и Zr в расплаве никеля. 

В образцах наблюдаются небольшой интен-
сивности кристаллические фазы Ni3Ti, Ni3Ta 
и Ni3Zr в интервале 1200‒1300 оС (см. рис. 6, 
а‒г). Кристаллическая фаза Ni3Ti образуется 
по реакции конгруэнтного плавления Ni3Ti3 + 
+ NiTi ⇄ Ni3Ti при 1140 оС, кристаллическая 
фаза Ni3Ta ― по реакции периэвтектойдики 
Ni8Ta ⇄ Niтв + Ni3Ta при 1150 оС и эвтектиче-
ской реакции Ni8Taрасплав ⇄ Niтв. + Ni3Ta при 1230 
оС, кристаллическая фаза Ni3Zr ― по реакци-
ям периэвтектойдики Ni7Zr2 + Ni21Zr8 ⇄ Ni3Zr, 
Ni7Zr2 + Ni5Zr2 ⇄ Ni3Zr при 1170 оС в диаграммах 
равновесия двухфазных систем Ni‒Ti, Ni‒Ta и 
Ni‒Zr [14‒16]. В результате в образцах заметно 
некоторое замедление развития кристалличе-

ских фаз TiC и c-ZrO2 в интервале 1200‒1300 оС 
(см. рис. 6, а‒г).

Небольшой прирост кристаллической 
фазы NiTi наблюдается в образцах в интервале 
1500‒1600 оС (см. рис. 6, а, б), она формируется 
по периэвтектической реакции расплав + Ni3Ti ⇄ 
⇄ NiTi при 1400 оС. Это соответствует диаграм-
ме равновесия двухфазной системы Ni‒Ti [14]. 
Слабое развитие кристаллической фазы NiTi 
обусловлено наиболее активным встраивани-
ем катионов Ti4+ в тетраэдрическую структуру 
AlNxO4‒x сиалона (см. рис. 6, а, б). 

Интенсивная кристаллическая фаза NiTa 
наблюдается в образцах в интервале 1500‒1600 оС 
(см. рис. 6, а, в), она образуется по эвтектиче-
ской реакции расплав ⇄ Ni2Ta + NiTa при 1350 оС 
с инициацией кристаллизации NiTa при 1400 оС. 
Развитию данной реакции способствует раство-
рение Ni3Ta в расплаве с образованием Ni2Ta по 
периэвтектической реакции расплав + Ni3Ta ⇄ 
⇄ Ni2Ta при 1400 оС. Данные процессы коррели-
руют с диаграммой равновесия двухфазной си-
стемы Ni‒Ta [15, 17].

Однако заметны дифракционные максиму-
мы NiZr меньшей интенсивности в образцах в 
интервале 1400‒1600 оС (см. рис. 6, б‒г). Данная 
фаза инициируется по эвтектоидной реакции 
Ni11Zr9 ⇄ Ni10Zr7 + NiZr в интервале 1200‒1300 оС 
и развивается через эвтектическую реакцию 
Ni3Zr + расплав ⇄ NiZr в диапазоне 1300‒1400 оС 
(см. рис. 6). Кристаллизация фазы NiZr по эвтек-
тоидной реакции более интенсивна по сравне-
нию с развитием кристаллической фазы Ni3Zr 
до 1300 оС (см. рис. 6, б, г). Это связано с разны-
ми реакциями образования кристаллических 
фаз Ni3Zr и NiZr в твердой фазе. Выше 1400 оС 
замедляется кристаллизация фазы NiZr и ини-
циируется кристаллизация фазы NiZr2 (см. 
рис. 6, б, г) через эвтектическую реакцию рас-
плав ⇄ NiZr + NiZr2 при 1400 оС с формирова-
нием данного расплава по эвтектическим реак-
циям Ni7Zr2 + Ni11Zr9 ⇄ расплав и Ni10Zr7 + Ni21Zr8 ⇄ 
⇄ расплав. Кристаллическая фаза NiZr2 бо-
лее развита по сравнению с кристаллизацией 
фазы NiZr в интервале 1500‒1600 оС (см. рис. 6, 
б, г). Это связано с растворением NiZr в эвтек-
тических расплавах c образованием расплава 
состава Ni11Zr9 по перитектической реакции 
расплав + NiZr ⇄ Ni11Zr9 при 1500 оС. Данные 
реакции соответствуют диаграмме равновесия 
двухфазной системы Ni‒Zr [16, 18]. 

Не обнаружено взаимодействие муллита, 
β-SiAlON, c-ZrO2 c TiC, твердыми растворами и 
интерметаллическими соединениями разных 
составов, поскольку отсутствуют продукты рас-
пада муллита и сиалона, окисления сиалона, TiC, 
(Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), (Ta,Nb)B,C, NiTi, NiTa, NiZr 
и NiZr2 в интервале 1200‒1600 оС. Также не на-
блюдается реакций между TiC, c-ZrO2, (Nb,Ta)C,B, 
(Ta,Nb)B,C и порошками Ta, Zr. Это обусловле-
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но более развитым растворением порошков Ta и 
Zr в расплаве никеля. В результате отсутствуют 
дополнительные дифракционные максимумы и 
их смещения в интервале 1200‒1600 оС. 

Состав, интенсивность пиков элементов кри-
сталлических фаз и влияние катионов Ti4+, Ta4+, 
Zr4+ на развитие пиков Si и Al в сиалоне спечен-
ных при 1500 оС образцов, исследуемых методом 
рентгеновской спектроскопии рассеянных энер-
гий, показаны на рис. 7. 

Интенсивности пиков элементов кристалли-
ческих фаз (см. рис. 7) соответствуют развитию 
кристаллических фаз образцов при 1500 оС (см. 
рис. 6, а‒г). Формирование пиков Si и Al разной 
интенсивности в спеченных при 1500 оС образ-
цах связано с активным структурированием 
кристаллических фаз муллита и сиалона через 
расплав никеля (см. рис. 6, а‒г). Расположение 
пиков Si и Al в составе муллита и сиалона со-
впадает, поскольку в обоих соединениях катио-
ны Si и Al равнокоординированные и находятся 
в схожих видоэдрических позициях кристалли-
ческих структур данных фаз. С другой стороны, 
наиболее активное встраивание катионов Ti4+ 
и Ta4+, Ti4+ и Zr4+ в тетраэдрическую структуру 
AlNxO4‒x сиалона через интенсивное растворе-
ние смесей TiC и Ta, TiC и Zr в расплаве никеля 
способствует формированию интенсивных пи-
ков Si и Al, в отличие от меньшей интенсивности 
пиков Si и Al при менее активном встраивании 
катионов Zr4+ и Ta4+, Zr4+ и Zr4+ в тетраэдриче-
скую структуру AlNxO4‒x сиалона через посте-
пенное растворение смесей c-ZrO2 и Ta, c-ZrO2 и 
Zr в расплаве никеля. Интенсивный пик титана 
(4,5 keV) связан с активным встраиванием кати-
она Ti4+ в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x 
сиалона. В результате в сиалоне образцов со сме-
сью TiC и Ta, TiC и Zr заметно большее процент-
ное содержание Si и Al, Ti/Ta, Ti/Zr в отличие от 
процентного содержания Si и Al, Zr/Ta, Zr/Zr в 
сиалоне образцов со смесью c-ZrO2 и Ta, c-ZrO2 
и Zr (табл. 3). Интенсивный пик Ta (1,70 keV) 
и менее интенсивный пик Nb (2,2 keV) обуслов-
лены соответственно интенсивной кристаллиза-
цией фаз (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta) и менее кристал-
лической фазой (Ta,Nb)B,C при 1500 оС (см. рис. 
6, а‒г). Большая интенсивность пиков Ni (0,85, 
7,5 keV) в сочетании со средней интенсивностью 
пика Ti (0,5, 4,9 keV), Та (8,18 keV) и Zr (2,2 keV) 
обусловлена соответственно образованием кри-
сталлических фаз NiTi, NiTa и NiZr при 1500 оС 
(см. рис. 6, а‒в). В образце со смесью c-ZrO2 и Zr 
заметен более узкий пик Zr большей интенсив-
ности (2,2 keV). Это объясняется растворением 
NiZr в эвтектических расплавах, образованных 
из Ni7Zr2 + Ni11Zr9 и Ni10Zr7 + Ni21Zr8, c форми-
рованием перитектического расплава состава 
Ni11Zr9, через который кристаллизуется фаза 

Рис. 7. Состав и интенсивность пиков элементов кри-
сталлических фаз образцов, спеченных при 1500 оС

Таблица 3. Процентное содержание Si и Al, Ti, Ta, Zr в сиалоне*

Состав
Содержание, %

Si Al O N Ti / Ta Ti / Zr Zr / Ta
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC)
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC)
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC)
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) 

19,35
18,82
17,94
16,82

42,60
40,68
38,97
36,73

12,22
11,82
11,60
11,46

11,70
11,64
11,25
11,12

6,40/7,73
‒
‒
‒

‒
10,47/6,57

‒
‒

‒
‒

11,95/8,29
‒

‒
‒
‒

11,64/12,23
* Процентное cодержание Si, Al, O, N и Ti, Ta, Zr в cиалоне определялось из интенсивностей дифракционных максимумов 
сиалона и (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), (Ta,Nb)B,C, NiTi, NiTa, NiZr, NiZr2 при 1500 оС (рис. 6, а‒г), погрешность содержания кото-
рых составляла соответственно ±0,3; ±0,35; ±0,2; ±0,31 и ±0,31; ±0,35; ±0,38. Общее содержание Si, Al, O, N и Ti, Ta, Zr в 
сиалоне при 1500 оС образцов равно 100 %.
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NiZr2 при 1500 оС (см. рис. 6, г). Одновремен-
но в образцах интенсивность пика Nb (2,2 keV) 
выше интенсивности пика Zr (2,2 keV). Это обу-
словлено большей кристаллизацией (Ta,Nb)B,C 
по сравнению с менее развитой кристаллизаци-
ей NiZr и NiZr2 при 1500 оС (см. рис. 6, б‒г). В то 
же время, наблюдаемые пики Ti (5,17, 5,52 keV) 
и Ta (7,18 keV) малой интенсивности связаны 
соответственно c малой и неполной кристалли-
зацией фаз NiTi и NiTa при 1500 оС (см. рис. 6, 
а‒в), вызванной интенсивным встраиванием ка-
тионов Ti4+ и Ta4+ в тетраэдрическую структуру 
AlNxO4‒x сиалона в ходе растворения TiC и Ta в 
расплаве никеля при 1500 оС (см. рис. 6, а‒в). 

Разное влияние катионов Ti4+, Ta4+ и Zr4+ на 
развитие пиков Si и Al в сиалоне по-разному 
влияет на процентное содержание Si и Al, Ti, Ta, 
Zr в сиалоне образцов при 1500 оС (см. табл. 3). 

Микроструктура керамической фазы образ-
ца со смесью TiC и Ta более равномерно и плот-
но спекшаяся, мелкозернистая, с отсутствием 
пор (рис. 8, а). Это обусловлено равноинтенсив-
ным и полным встраиванием катионов Ti4+ и Ta4+ 
в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x сиалона 
(см. рис. 6, а), что способствует интенсивной 
диффузии через оксидный компонент сиалона 
и равномерному спеканию частиц сиалона с ча-
стицами (Ta,Nb)B,C, (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta). При-
мерно схожая микроструктура керамической 

фазы наблюдается в образце со смесью с-ZrO2 
и Ta (рис. 8, в), содержащая раздельно располо-
женные агломераты разных размеров и немного 
большее количество мелких пор. Более мелкие 
агломераты состоят из слабо спекшихся частиц 
сиалона и (Ta,Nb)B,C, а крупные агломераты ― 
из сильно спекшихся частиц сиалона, (Nb,Ta)C,B 
и Ni(Nb,Ta). Образование данных агломератов 
объясняется более неоднородным спеканием 
указанных частиц, вызванным менее активной 
диффузией через оксидный компонент сиалона 
в ходе неравномерного встраивания катионов 
Zr4+ и Ta4+ в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x 
сиалона (см. рис. 6, в). Такое спекание приводит 
к неполному заполнению пор. 

В образцах со смесью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr замет-
на более неоднородно спекшаяся микрострукту-
ра керамических фаз со значительным содержа-
нием агломератов разных размеров, состоящих 
из различно спекшихся частиц (Nb,Ta)C,B, 
Ni(Nb,Ta) и (Ta,Nb)B,C и пор больших размеров 
(рис. 8, б, г). При этом образуются более плотные, 
монолитные агломераты (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta) 
размерами до 5‒8 мкм в отличие от менее плот-
ных агломератов (Ta,Nb)B,C размерами 2,5‒5 
мкм. Это связано с разной интенсивностью ре-
кристаллизации частиц (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta) и 
(Ta,Nb)B,C, растворения порошка Zr с TiC и с-ZrO2 
в расплаве никеля, в ходе которого формируются 

Рис. 8. Микроструктура керамических (а‒г) и металлических фаз (а1‒г1) образцов составов 
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (а, а1), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б, б1), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в, в1) и M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г, г1), спеченных при 1500 оС
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разной вязкости эвтектический расплав NiZr и 
перитектический расплав NiZr2 в спекаемых со-
ставах со смесью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr. Это влияет 
на равномерность и интенсивность диффузион-
ных процессов через расплав никеля, а значит, 
на активность рекристаллизации частиц и одно-
родность форм, размеров агломератов твердых 
растворов керамической и металлической фаз. В 
результате микроструктура керамической фазы 
образца со смесью с-ZrO2 и Zr более неравномер-
ная и  сильно  агломерированная (см. рис. 8, г). 

Микроструктура металлических фаз (см. 
рис. 8, а1, в1) соответствует микроструктуре 
керамических фаз образцов со смесью TiC и 
Ta, с-ZrO2 и Ta (см. рис. 8, а, в). Однако в микро-
структуре металлических фаз заметны некото-
рые отличия, в частности, при растворении TiC 
и с-ZrO2 в расплаве никеля частицы NiTi более 
плотно спекшиеся в виде мягких агломератов 
размерами 2‒5 мкм (см. рис. 8, а1), в отличие 
от раздельно расположенных, крупных частиц 
NiZr размерами 2‒2,5 мкм, между которыми на-
блюдаются поры (см. рис. 8, в1). 

В ходе растворения порошка Ta в расплаве 
никеля формируются частично спекшиеся ча-
стицы NiTa в виде мягких агломератов, состоя-
щих из более мелких частиц NiTa (см. рис. 8, а1), 
по сравнению с раздельно расположенными, 
мелкими частицами NiTa более округлой формы 
(см. рис. 8, в1). Различия структур и форм частиц 
NiTi, NiZr и NiTa обусловлены разными реакция-
ми образования кристаллических фаз NiTi, NiZr 
и NiTa в соответствующих периэвтектическом 
расплаве NiTi и эвтектических расплавах NiZr 
и NiTa при 1500 оС. 

В свою очередь, микроструктуры металли-
ческих фаз (см. рис. 8, б1, г1) более неоднородны 
и содержат большее количество пор по сравне-
нию с микроструктурами керамических фаз об-
разцов со смесью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr (см. рис. 8, 
б, г). При растворении TiC и с-ZrO2 в расплаве 
никеля в микроструктуре металлических фаз 
заметны слабо спекшиеся частицы NiTi в виде 
мягких агломератов размерами ~ 2,5 мкм (см. 
рис. 8, б1) в отличие от частиц NiZr более окру-
глой формы меньших размеров 0,5‒1 мкм (см. 
рис. 8, г1). Частицы NiTi и NiZr разделены между 
собой порами. Различия структур и форм ча-
стиц NiTi и NiZr связаны с разными реакциями 
образования кристаллических фаз NiTi и NiZr/
NiZr2 в перитектическом расплаве NiTi и эв-
тектическом/перитектическом расплавах NiZr/
NiZr2 при 1500 оС. В результате развивается не-
равномерная диффузия вещества между спекае-
мыми частицами NiTi и NiZr с неоднородным и 
неполным заполнением пор (см. рис. 8, б1, г1). 

В ходе растворения порошка Zr в распла-
ве никеля формирующиеся в присутствии NiTi 
частицы NiZr более округлой формы и мелких 
размеров до 1 мкм (см. рис. 8, б1) по сравнению 

с частицами NiZr более агломерированной фор-
мы и больших размеров 1‒1,5 мкм при наличии 
NiZr (см. рис. 8, г1). Это объясняется отличия-
ми реакций образования кристаллических фаз 
NiTi и NiZr/NiZr2 в перитектическом расплаве 
NiTi и эвтектическом/перитектическом распла-
вах NiZr/NiZr2 при 1500 оС. В образце со смесью 
с-ZrO2 и Zr наблюдаются раздельно располо-
женные, плотные агломераты NiZr2 разных раз-
меров (см. рис. 8, г1). Это связано с растворением 
частиц кристаллической фазы NiZr в эвтекти-
ческих расплавах при 1300 оС c образованием 
перитектического расплава состава Ni11Zr9 при 
1500 оС, в котором развивается неравномерная 
рекристаллизация (рост) частиц NiZr2, наибо-
лее замедляющая спекание частиц NiZr и NiZr2, 
а также вызывающая неоднородное и неполное 
заполнение пор. 

Размеры зерен кристаллических фаз, ρотн 
и Δl в интервале 1200‒1600 оС, микрострукту-
ры границ областей оксидных и безоксидных 
кристаллических фаз при 1500 оС, физико-
механических свойств в диапазоне 1200‒1600 оС, 
фото отпечатков вдавливания при 1500 оС об-
разцов со смесью TiC и Ta, c-ZrO2 и Ta, TiC и Zr, 
c-ZrO2 и Zr показаны на рис. 9‒13. 

Изменение ρотн и Δl образцов со смесью TiC 
и Ta, c-ZrO2 и Ta интенсивное и равномерное в 
интервале 1200‒1600 оС. Это обусловлено актив-
ной кристаллизацией β-SiAlON, примерно рав-
ной кристаллизацией фаз (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta) 
(см. рис. 6, а, в), однородным спеканием частиц 
сиалона, TiC, c-ZrO2 с частицами (Nb,Ta)C,B, 
Ni(Nb,Ta) и (Ta,Nb)B,C, формированием равно-
мерно, плотно спекшихся микроструктур кера-
мических фаз в расплаве никеля (см. рис. 8, а, в) и 
развитием полидисперсного состава зерен кри-
сталлических фаз (см. рис. 9). Состав со смесью 
TiC и Ta спекается немного интенсивнее с боль-
шим приростом значений ρотн и Δl, чем состав со 
смесью c-ZrO2 и Ta. Это коррелирует с некоторы-
ми различиями микроструктуры керамических 
и металлических фаз (см. рис. 8, а, в, а1, в1) и рас-
пределением размеров зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 9). Указанные отличия объясняют-
ся более развитыми диффузионными процесса-
ми в перитектическом расплаве NiTi и эвтек-
тическом расплаве NiTa, в отличие от менее 
активных данных процессов в эвтектических 
расплавах NiZr и NiTa. В результате различно 
заполняются поры в керамических и металли-
ческих фазах спекаемых составов (см. рис. 8, а, 
в, а1, в1). Значения ρотн и Δl образца со смесью 
c-ZrO2 и Ta близки к значениям свойств образ-
ца со смесью TiC и Ta в интервале 1500‒1600 оС. 
Этому способствует формирование частиц NiZr 
и NiTa разной формы (см. рис. 8, в1), более по-
лидисперсного состава зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 9) по сравнению с частицами NiTi 
и NiTa в виде мягких агломератов (см. рис. 8, а1). 
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Образец со смесью TiC и Zr показывает посте-
пенный рост ρотн и Δl в интервале 1200‒1600 оС. 
Это связано с неравномерными и неполными 
диффузионными процессами в твердой фазе в 
ходе реакций конгруэнтного плавления с Ni3Ti3 
и реакций периэвтектойдики с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, 
Ni7Zr2 и Ni5Zr2 в интервале 1200‒1300 оС, фор-
мированием неоднородно спекшейся микро-
структуры керамической фазы с агломератами 
и множеством пор разных размеров (см. рис. 8, б), 
менее развитыми диффузионными процессами 

Рис. 9. Размеры зерен кристаллических фаз образ-
цов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (а), 
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г), спечен-
ных в интервале 1200‒1600 оС: ■ ― 1200 °С; ■ ― 1300 
°С; ■ ― 1400 °С; ■ ― 1500 °С; ■ ― 1600 °С

в металлической фазе с образованием разно-
спекшихся частиц NiTi и NiZr разных форм и 
размеров (см. рис. 8, б1) и формированием отно-
сительно монодисперсного состава зерен кри-
сталлических фаз (см. рис. 9). 

Образец со смесью c-ZrO2 и Zr показывает 
неоднородное развитие ρотн и Δl, в частности 
плавное увеличение значений свойств до 1400 оС 
и их уменьшение в интервале 1400‒1600 оС. 
Плавный рост свойств до 1400 оС вызван не-
равномерными и неполными диффузионными 
процесcами в твердой фазе в ходе реакций пери-
эвтектойдики с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и Ni5Zr2 в 
интервале 1200‒1300 оС. Уменьшение значений 
ρотн и Δl в интервале 1400‒1600 оС обусловлено 
формированием более неравномерно спекшей-
ся микроструктуры керамической фазы с ре-
кристаллизацией частиц (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta) и 
(Ta,Nb)B,C (см. рис. 8, г), наименее активными 
диффузионными процессами в металлической 
фазе с частичной рекристаллизацией частиц 
NiZr, интенсивной рекристаллизацией частиц 
NiZr2 (см. рис. 8, г1), а также с образованием бо-
лее монодисперсного состава зерен кристалли-
ческих фаз (см. рис. 9). 

Развитие физико-механических свойств об-
разцов с добавкой Та и Zr соответствует спека-
нию данных составов в интервале 1200‒1600 
оС. Наибольший прирост E и KIc имеют образцы 
со смесью TiC и Та, c-ZrO2 и Ta. В образцах со 

Рис. 10. Развитие ρотн (а) и Δl (б) образцов 
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), спечен-
ных в интервале 1200‒1600 оС
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Рис. 11. Микроструктура границ областей муллита, β-SiAlON, c-ZrO2, (Nb,Ta)C,B, (Ta,Nb)B,C, Ni(Nb,Ta), NiTi, NiTa, NiZr, 
NiZr2 и границ зерен керамических и металлических фаз образцов составов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC)
(а‒а3, а2-0, a3-0), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б‒б3, б2-0, б3-0), M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) 
(в‒в3, в2-0, в3-0) и M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г‒г3, г2-0, г3-0), спеченных при 1500 оС: A ― пограничный 
слой (Nb,Ta)C,B
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Рис. 12. Изменение Е (а), KIc (б) и HV (в) образцов 
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), спечен-
ных в интервале 1200‒1600 оС

смесью TiC и Zr наблюдается постепенный и 
примерно равномерный прирост с небольшими 
различиями значений HV. Заметно существен-
ное различие значений Е, которое менее выра-
жено для KIc данных образцов. Неоднородное 
развитие свойств показывает образец со смесью 
c-ZrO2 и Zr в интервале 1200‒1600 оС. 

Наиболее развитые Е и KIc образцов со сме-
сью TiC и Та, c-ZrO2 и Ta обусловлены разно-
видностью кристаллических формирований, 
различием форм и размеров частиц NiTi, NiTa и 
NiZr (см. рис. 8, а1, в1), полидисперсным соста-
вом зерен кристаллических фаз (см. рис. 9), рас-
положением областей NiTi, NiTa и NiZr разных 
размеров в кристаллических структурах кера-
мической и металлической фаз, в их погранич-
ных слоях (см. рис. 11, а2, а3, в2, в3), на грани-
цах зерен в виде тонких промежуточных слоев, 
отдельных областей и зерен между ними (см. 
рис. 11, а2-0, а3-0, в2-0, в3-0). Равномерные микро-
структуры (см. рис. 8, а1, в1) и полидисперсный 
состав зерен кристаллических фаз (см. рис. 9) 
способствуют уплотнению частиц разнородных 
размеров и увеличивают жесткость структур. 
Мелкодисперсные частицы с плотными струк-
турами NiTi (кубический), NiTa и NiZr (ромбо-
эдрический) придают твердость областям кера-
мической и металлической фаз, пограничным 
слоям, а также стимулируют наиболее однород-
ное, полное рассеивание напряжений на гра-
ницах частиц керамической и металлической 
фаз, равномерное распределение пластических 
свойств в структурах областей кристалличе-
ских фаз NiTi, NiTa, NiZr и в пограничных слоях. 
В результате наблюдаются однородные и узкие 
пограничные слои муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2, 
(Ta,Nb)B,C‒(Nb,Ta)C,B‒Ni(Nb,Ta) (см. рис. 11, а‒а2, 
в‒в2), способствующие уплотнению, укрепле-
нию и развитию пластических свойств данных 
пограничных слоев. В ходе наиболее равномер-
ного и полного рассеивания напряжений на 
границах частиц керамической и металличе-
ской фаз распространяющиеся микротрещины 
интенсивно взаимодействуют с частицами дан-
ных фаз, NiTi и NiTa в виде мягких агломератов, 
в отличие от менее активного взаимодействия 
микротрещин с раздельно расположенными 
частицами NiTa и NiZr крупных размеров. В 
образце со смесью TiC и Та заметна большая 
трещиностойкость с отсутствием микротрещин 
(см. рис. 13, а1) по сравнению с небольшими по-
вреждениями и некоторыми мелкими сколами 
вокруг отпечатка вдавливания образца со сме-
сью c-ZrO2 и Ta (см. рис. 13, в1). Трещиностой-
кость данных образцов при 1500 оС намного 
выше чем у образцов при 1300 оС, где наблю-
дается активное распространение нескольких 
микротрещин по прямолинейной (см. рис. 13, а) и 
извилистой траекториям с крупными сколами 
вокруг отпечатков вдавливания (см. рис. 13, в). Это 

связано с неравномерными и неполными твер-
дофазными диффузионными процессами через 
реакции конгруэнтного плавления c Ni3Ti3 при 
1140 оС, реакцию периэвтектойдики c Ni8Ta при 
1150 оС и эвтектическую реакцию c Ni8Ta при 
1230 оС в спекаемом составе со смесью TiC и Та 
(см. рис. 6, а), реакции периэвтектойдики с Ni7Zr2 
и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и Ni5Zr2 при 1170 оС, реакцию 
периэвтектойдики c Ni8Ta при 1150 оС и эвтек-
тическую реакцию c Ni8Ta при 1230 оС в спекае-
мом составе со смесью c-ZrO2 и Ta (см. рис. 6, в), 
вызванными ими неоднородным спеканием в 
интервале 1200‒1300 оС (см. рис. 10). В целом 
данные результаты коррелируют с изменением 
KIc и HV в интервале 1200‒1600 оС. 

Неоднородное и менее активное развитие 
физико-механических свойств образцов со сме-
сью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr объясняется неоднород-
но спекшейся микроструктурой керамических 
фаз, состоящей из различно спекшихся агло-
мератов (Ta,Nb)B,C, (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta) (см. 
рис. 8, б, г), слабо спекшимися частицами NiTi 
и NiZr разных форм и размеров (см. рис. 8, б1), 
большими размерами зерен NiZr и плотными, 
разных размеров агломератами NiZr2 (см. 
рис. 8, г1), разным монодисперсным составом 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 9), распо-
ложением областей NiTi, NiZr и NiZr2 на разном 
удалении от пограничных слоев кристалличе-
ских керамической, металлической фаз (см. 
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рис. 11, б2, б3, г2, г3) с разной шириной проме-
жуточных слоев на границах зерен, отдельными 
областями между ними (см. рис. 11, б2-0, б3-0, г2-0, 
г3-0). Неоднородность микроструктур (см. рис. 8, 
б, г, б1, г1) и разный монодисперсный состав зе-
рен кристаллических фаз (см. рис. 9) вызывают 
неравномерное уплотнение частиц и снижение 
жесткости структуры, частицы с плотными NiTi 
(кубический), NiZr (ромбоэдрический) и NiZr2 
(тетрагональный) структурами придают разную 
твердость областям керамической, металличе-
ской фаз и пограничным слоям. В присутствии 
частиц NiTi и NiZr/NiZr2 твердость выше, чем 
при наличии частиц NiZr и NiZr2. В образце со 

Рис. 13. Фото отпечатков вдавливания при измерении HV образцов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) 
(a, а1), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б, б1), M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в, в1) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г, г1), спеченных при 1300 оС (а‒г) и при 1500 оС (а1‒г1) с указанием видов 
дислокаций и траекторий распространения микротрещин в образцах со смесью TiC и Zr (б1-0, б1-1), с-ZrO2 и Zr (г1-0, г1-1)

смесью TiC и Zr менее монодисперсный состав 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 9) способ-
ствует более однородному, полному рассеива-
нию напряжений на границах частиц керами-
ческой и металлической фаз, равномерному 
распределению пластических свойств  в  струк-
турах  областей  кристаллических  фаз  NiTi  и  
NiZr,  в  пограничных  слоях. Однако данные 
процессы неоднородно развиты и менее актив-
ны в образце со смесью с-ZrO2 и Zr. Это связано 
с различиями форм, степени спеченности (см. 
рис. 8, г1), большими размерами частиц NiZr и 
NiZr2 (см. рис. 9). В результате заметны неодно-
родные и широкие пограничные слои муллит‒β-
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Рис. 14. Линейная корреляция Е и KIc образцов в интер-
вале 1200‒1600 оС

SiAlON‒c-ZrO2, (Ta,Nb)B,C‒(Nb,Ta)C,B‒Ni(Nb,Ta) 
(см. рис. 11, б‒б2, г‒г2), что по-разному уплот-
няет и укрепляет данные слои. В ходе разного 
рассеивания напряжений на границах частиц 
керамической и металлической фаз распро-
страняющиеся микротрещины различно взаи-
модействуют с частицами и/или локальными 
областями напряжений вокруг частиц данных 
фаз, в частности интенсивно в присутствии ча-
стиц NiTi и NiZr/NiZr2, менее активно с наличи-
ем частиц NiZr и NiZr2. Это определяет разную 
трещиностойкость образцов. В образце со сме-
сью TiC и Zr с развитыми пластическими свой-
ствами заметно распространение микротрещин 
по извилистой траектории на небольшие рас-
стояния с небольшим сколом вокруг отпечатка 
вдавливания (см. рис. 13, б1), вызванное актив-
ным взаимодействием мелкодисперсных частиц 
NiTi и NiZr/NiZr2 с локальными областями на-
пряжений вдоль пограничного слоя (Nb,Ta)C,B. 
С другой стороны, извилистость микротрещин 
обусловлена взаимодействием мелких, точеч-
ных дислокаций в структуре Ni(Nb,Ta) и возле 
пограничного слоя (Nb,Ta)C,B (см. рис. 13, б1-0) с 
локальными областями напряжений вокруг ча-
стиц керамической, металлической фаз и погра-
ничного слоя (Nb, Ta)C,B. В результате соответ-
ствующих процессов уплотняются, укрепляются 
места контактов областей керамической, метал-
лической фаз и пограничного слоя (Nb,Ta)C,B. 
Пограничный слой (Nb,Ta)C,B замедляет про-
движение микротрещины (см. рис. 13, б1-1). В 
данном образце наблюдается прямолиней-
ное распространение микротрещин в разных 
направлениях со множеством повреждений 
вокруг отпечатка вдавливания при 1300 оС 
(см. рис. 13, б). Существенно низкая трещино-
стойкость заметна в образце со смесью c-ZrO2 
и Zr, в котором наблюдается интенсивное рас-
пространение микротрещин по прямолинейной 
траектории на большие расстояния с образо-
ванием некоторых повреждений и небольших 
микротрещин вдоль отпечатка вдавливания (см. 
рис. 13, г1), связанное с неравномерным и не-
полным взаимодействием крупнодисперсных 
частиц NiZr и NiZr2 с локальными областями на-
пряжений вдоль пограничного слоя (Nb,Ta)C,B и 
его охрупчиванием. Это связано с разными вида-
ми дислокаций, в частности, на границах частиц 
NiZr/NiZr2 образуется объединение дислокаций, 
на границах частиц NiZr / NiZr2 / (Nb,Ta)C,B 
формируется наслоение дислокаций (см. 
рис. 13, г1-0). Объединение дислокаций в отличие 
от наслоения дислокаций связано с большим 
уплотнением и укреплением структуры, а зна-
чит, более развитыми пластическими свойства-
ми, чем наслоение дислокаций. В результате в 
объединении дислокаций более равномерное 
рассеивание напряжений по сравнению с на-
слоением дислокаций, где данный процесс не-

однородный и ограниченный. Таким образом, на 
границах частиц NiZr/NiZr2 развиты более пла-
стические свойства и большая твердость, чем 
на границах частиц NiZr/NiZr2/(Nb,Ta)C,B. Более 
узкая с небольшим смещением микротрещи-
на извилисто продвигается через объединение 
дислокаций, а более широкая микротрещина 
распространяется прямолинейно и интенсивно 
через наслоение дислокаций (см. рис. 13, г1-1). 
Трещиностойкость образца со смесью с-ZrO2 и 
Zr при 1500 оС немного выше трещиностойкости 
образца при 1300 оС со множеством схожих по-
вреждений и микротрещин вокруг отпечатка 
вдавливания (см. рис. 13, г, г1). Совокупность вы-
шеуказанных процессов различно влияет на ли-
нейную корреляцию Е и KIc образцов в интервале 
1200‒1600 оС (рис. 14). 

В образцах с добавкой Та и Zr заметно незна-
чительное различие R2 с разницей 0,02 и 0,01. 
Корреляционная точность значений Е и KIc отно-
сительно линейных прямых образцов с добавкой 
Ta примерно схожа в интервале 1200‒1600 оС 
и различается в интервале 1500‒1600 оС. В 
результате отличается расположение линей-
ных прямых относительно значений Е и KIc в 
интервале 1500‒1600 оС по сравнению с об-
разцами с добавкой Та до 1500 оС. Менее 
точные корреляции значений свойств отно-
сительно линейных прямых наблюдаются в об-
разцах с добавкой Zr в диапазоне 1200‒1600 оС, 
где заметна большая корреляция значений 
свойств для образца со смесью TiC и Zr в интер-
вале 1200‒1600 оС. Однако расположение линей-
ных прямых относительно значений Е и KIc образ-
цов с добавкой Zr схожее в интервале 1200‒1600 
оС. Это связано с минимальной разницей значе-
ний R2, указывающей на близкую корреляцион-
ную точность значений свойств относительно 
друг друга и расположение линейных прямых на 
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одной линии образцов с добавкой Zr в интервале 
1200‒1600 оС. 

Примерно схожая корреляция значений Е 
и KIc относительно линейных прямых образцов 
с добавкой Та до 1500 оС объясняется твердо-
фазными диффузионными процессами через 
реакции конгруэнтного плавления c Ni3Ti3 при 
1140 оС, реакцию периэвтектойдики c Ni8Ta при 
1150 оС и эвтектическую реакцию c Ni8Ta при 
1230 оС в спекаемом составе со смесью TiC и 
Та (см. рис. 6, а), реакции периэвтектойдики с 
Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и Ni5Zr2 при 1170 оС и c 
Ni8Ta при 1150 оС, а также эвтектическую ре-
акцию c Ni8Ta при 1230 оС в спекаемом соста-
ве со смесью c-ZrO2 и Ta (см. рис. 6, в), полиди-
сперсным составом зерен кристаллических фаз 
(см. рис. 9) и равной трещиностойкостью (см. 
рис. 13, а, в). Отличия корреляции значений 
свойств относительно линейных прямых об-
разцов с добавкой Ta в интервале 1500‒1600 оС 
связаны с различием и интенсивностью обра-
зования кристаллических фаз (см. рис. 6, а, в), 
форм и степени спеченности (см. рис. 8, а1, в1), 
небольшим снижением полидисперсности зе-
рен кристаллических фаз (см. рис. 9) и разницей 
в трещиностойкости (см. рис. 13, а1, в1). Данные 
результаты вызывают снижение корреляции 
значений Е и KIc относительно линейных пря-
мых, небольшие различия достаточно высоких 
значений R2 образцов с добавкой Ta в интервале 
1200‒1600 оС. Это обусловлено расположением 
разных размеров областей NiTi, NiTa и NiZr в 
кристаллических структурах керамической и 
металлической фаз, в пограничных слоях ке-
рамометаллической и металлической фаз (см. 
рис. 11, а2, а3, в2, в3), на границах зерен в виде тон-
ких промежуточных слоев, отдельных областей и 
зерен между ними (см. рис. 11, а2-0, а3-0, в2-0, в3-0), 
способствующих уплотнению, укреплению и 
развитию пластических свойств пограничных 
слоев муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2, (Ta,Nb)B,C‒
(Nb,Ta)C,B‒Ni(Nb,Ta) (см. рис. 11, а‒а2, в‒в2).

Схожесть корреляции значений свойств от-
носительно линейных прямых образцов с добав-
кой Zr до 1500 оС объясняется твердофазными 
диффузионными процессами через реакции кон-
груэнтного плавления с Ni3Ti3 при 1140 оС, реак-
ции периэвтектойдики с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и 
Ni5Zr2 при 1170 оС в спекаемом составе со смесью 
TiC и Zr (см. рис. 6, б) и с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и 
Ni5Zr2 при 1170 оС в спекаемом составе со смесью 
c-ZrO2 и Zr (см. рис. 6, г), примерно равным рас-
пределением размеров зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 9) и практически одинаковой тре-
щиностойкостью (см. рис. 13, б, г). Отличия кор-
реляции значений свойств относительно линей-
ных прямых образцов с добавкой Zr в интервале 
1500‒1600 оС связаны с различием и интенсив-
ностью образования кристаллических фаз (см. 
рис. 6, б, г), различиями форм и степени спечен-

ности (см. рис. 8, б1, г1), распределением размеров 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 9), располо-
жением областей NiTi, NiZr и NiZr2 на разном 
удалении от пограничных кристаллических 
слоев керамической и металлической фаз (см. 
рис. 11, б2, б3, г2, г3) с разной шириной промежу-
точных слоев на границах зерен, отдельными об-
ластями между ними (см. рис. 11, б2-0, б3-0, г2-0, г3-0), 
существенной разницей в трещиностойкости (см. 
рис. 13, б1, г1), отличиями видов дислокаций (см. 
рис. 13, б1-0, г1-0) и вызванными ими разными тра-
екториями распространения микротрещин (см. 
рис. 13, б1-1, г1-1). Указанные процессы, отличия 
корреляции значений Е и KIc выше 1500 оС умень-
шают значения R2 образцов с добавкой Zr в ин-
тервале 1200‒1600 оС, где наименьшее значение 
R2 в образце со смесью c-ZrO2 и Zr, в котором опи-
санные процеcсы вызывают наибольшую хруп-
кость и низкую трещиностойкость в структурах 
пограничных слоев кристаллических фаз и зна-
чительно разрушают структуру данного образца. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано влияние смесей порошков Ni и Ta, Ni 
и Zr в сочетании со спеченным твердым рас-
твором TaB2‒NbC в ходе плазменно-искрового 
спекания составов под нагрузкой прессования 
60 МПа в интервале 1200‒1600 оС на фазовый 
состав, процентное содержание Ti, Ta, Zr в сиа-
лоне, микроструктуру, размеры зерен кристал-
лических фаз, ρотн, Δl, физико-механические 
свойства, линейную корреляцию Е и KIc 
муллит‒β-SiAlON‒TiC, муллит‒β-SiAlON‒c-
ZrO2 образцов. 

Синтезированные порошки β-SiAlON и TiC 
характеризуются интенсивной кристаллиза-
цией β-SiAlON и TiC. Спеченные плазменно-
искровым способом c-ZrO2 при 1400 оС и 
твердый раствор TaB2‒NbC при 1800 оС показы-
вают интенсивную кристаллизацию фаз c-ZrO2 и 
(Nb,Ta)C,B. Микроструктура твердого раствора 
TaB2‒NbC кристаллическая, частично неодно-
родная и практически полностью спекшаяся. 

Спеченные образцы с добавкой Ta и Zr пока-
зывают интенсивную муллитизацию, активную 
кристаллизацию β-SiAlON, (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), 
разную кристаллизацию фаз NiTi, NiTa, NiZr и 
NiZr2 в интервале 1200‒1600 оС. Микрострук-
туры керамических фаз образцов с добавкой Ta 
более равномерно и плотно спекшиеся, частицы 
NiTi и NiTa образцов с добавкой Ta однородно 
и плотно уплотненные в отличие от различно 
уплотненных частиц NiTi и NiZr, NiZr и NiZr2 
образцов с добавкой Zr. Спекание составов с 
добавкой Ta образует полидисперсные составы 
зерен кристаллических фаз, развивается рав-
номерно и интенсивно. Образцы с добавкой Ta 
показывают активный прирост и большие зна-
чения физико-механических свойств, большую 
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трещиностойкость, большую линейную корре-
ляцию Е и KIc в интервале 1200‒1600 oС. 
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ВЛИЯНИЕ ПАРАМЕТРОВ СИНТЕЗА НА ПЛОТНОСТЬ 
И ФАЗОВЫЙ СОСТАВ МАТЕРИАЛОВ НА ОСНОВЕ Ti3SiC2

Для синтеза Ti3SiC2 методом спекания при 1300 и 1400 °С в течение 1‒5 ч использовали разные смеси 
исходных порошков Ti/Si/C, Ti/Si/TiC, Ti/SiC/C, Ti/SiC/TiC, Ti/TiSi2/TiC и TiH2/SiC/C. Установлено, что 
порошки Ti/Si/TiC и Ti/TiSi2/TiC являются лучшими для синтеза Ti3SiC2. Количество синтезированной 
фазы Ti3SiC2 достигает 98,3 и 90,3 об. % при температуре спекания 1400 °С в течение 1 ч. Ti3SiC2 синте-
зируется и растет в виде вытянутых зерен. Определено влияние времени и температуры спекания на 
образование MAX-фазы Ti3SiC2 из исходных порошков Ti/Si/C. TiC и небольшое количество SiC как про-
межуточные фазы всегда присутствуют в конечных продуктах. Избыток Si способствует наибольшему 
образованию фазы Ti3SiC2. 
Ключевые слова: МАХ-фазы, синтез Ti3SiC2, фазовый состав.

ВВЕДЕНИЕ

МAX-фазы представляют собой семейство 
тройных слоистых соединений, отвечаю-

щих условной формуле Mn + 1AXn (n = 1, 2, 3, …), 
где М ― переходный металл d-группы (Sc, Ti, V, 
Cr, Zr, Nb, Mo, Hf, Ta); А ― металл p-руппы (Si, 
Ge, Al, Ga, S, P, Sn, As, Cd, I, Tl, Pb); Х ― угле-
род или азот [1‒4]. Слоистые тройные карбиды и 
нитриды металлов d- и p-групп (MAX-фазы) про-
являют уникальные свойства, характерные как 
для металлов, так и для керамики: малую плот-
ность, высокие тепло- и электропроводность, 
прочность, коррозионную стойкость в агрессив-
ных жидких средах, стойкость к высокотемпе-
ратурному окислению и термическим ударам, 
высокую температуру плавления, они легко под-
вергаются механической обработке и являются 
достаточно стабильными при температуре до 
1000 °С и выше [1].

Сложный карбид Ti3SiC2, являющийся одним из 
наиболее распространенных МАХ-фаз [5‒10], име-
ет слоистую гексагональную структуру, где слои 
Ti разделены слоями Si и атомами C, расположен-
ными в октаэдрических точках слоев Ti [11]. Этот 

материал является легким (плотность 4,52 г/см3) 
и относительно мягким (HV = 4 ГПa), имеет вы-
сокие температуру плавления (3200 °С) и модуль 
упругости (322 ГПа), может составлять конку-
ренцию стандартным реакционно-спеченным и 
жидкофазно-спеченным материалам на основе 
B4C и SiC [12‒21]. Плотные материалы состава 
Ti3SiC2 можно синтезировать разными способа-
ми: химическим осаждением из газовой фазы 
(CVD) [11, 22], самораспространяющимся высо-
котемпературным синтезом (SHS) [23], горячим 
прессованием (HP) [24]. В работах [7, 25, 26] по-
казано, что Ti3SiC2 с высоким содержанием основ-
ной фазы (98 об. %) можно получить методом го-
рячего изостатического прессования (HIP) из 
смесей порошков Ti + SiC + C, Ti + Si + C и Ti + Si + 
+ TiC при высокой температуре (1400‒1600 °С) в 
течение длительного времени. Также материалы 
с высоким содержанием фазы Ti3SiC2 (98,5 об. %) 
можно получить методом искрового плазменного 
спекания (SPS) из различных порошковых реа-
гентов, таких как Ti + Si + C [6, 10], Ti + SiC + C 
[6, 27], Ti + Si + TiC [6, 7, 28‒30], Ti + SiC + TiC [8] 
и Ti + TiSi2 + TiC [9].

MAX-материалы представляют большой 
практический интерес с точки зрения создания 
на их основе керамики, используемой в машино-
строении, авиакосмической и атомной промыш-
ленности, поэтому чистота и содержание MAX-
фаз в конечном продукте являются решающими 
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факторами, влияющими на конечные свойства 
материалов.

Цель настоящей работы ― изучение синтеза 
MAX-фаз состава Ti3SiC2 из разных исходных ком-
понентов в высокотемпературной печи без давле-
ния и изучение свойств полученных материалов.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
В качестве исходных компонентов использовали 
порошки Ti (марка ПТМ-1, содержание основ-
ной фазы 99,0 %, ООО «Плазмотерм», Россия), 
Si (содержание основной фазы 99,8 %, размер 
d < 20 мкм, ООО «Плазмотерм», Россия), SiC 
(марка М5, размер d0,5 = 3,7 мкм, АО «Волж-
ский абразивный завод, Россия), TiC (содержа-
ние основной фазы 99,5 %, размер d = 3‒5 мкм, 
ООО «Плазмотерм», Россия), TiSi2 (содержание 
основной фазы 99,85 %, размер d = 10,5 мкм, 
ООО «Плазмотерм», Россия), TiH2 (марка А100, 
содержание основной фазы 99,3 %, размер d = 
= 100 мкм, ООО «Плазмотерм», Россия) и углеро-
да (марка К-354, ООО ТПК «Инфра-хим», Россия). 
Размер исходных и измельченных частиц порош-
ков определяли на лазерном анализаторе дис-
персности MasterSizer 2000. Исходные порошки 
(кроме углерода) измельчали в вибрационной 
мельнице мелющими телами из высокоплотного 
SiC в среде изопропилового спирта до размера 
d = 0,8‒1,0 мкм. Намол мелющих тел составил не 
более 0,4 %, это учитывали при расчете составов 
исходных компонентов. Измельченные порошки 
в необходимом соотношении перемешивали в 
шаровой мельнице в среде изопропилового спир-
та в течение 12 ч, в качестве мелющих тел ис-
пользовали шары из высокоплотного SiC крем-
ния. Суспензии сушили до влажности 4‒5 % 
и гранулировали просеиванием через сито с 
размером ячеек 100 мкм. Из порошков формо-
вали образцы в металлических пресс-формах 
под давлением 80 МПа. Далее образцы сушили 
при 110 °С в течение 5 ч и термообрабатывали 
(процесс синтеза) при 1300 и 1400 °С в высо-
котемпературной печи сопротивления СШВЭ 
1,25/25 в вакууме с выдержкой 1‒5 ч, в среде Ar. 
Образцы для синтеза помещали в графитовые 
контейнеры с подсыпкой крупной фракции по-
рошка TiC (d = 20‒40 мкм), содержащей 3 мас. % 
Si. Подсыпка из порошка состава «TiC + Si» 
при синтезе позволяет минимизировать испаре-
ние кремния из образцов. 

Плотность образцов определяли методом ги-
дростатического взвешивания. Рентгенофазо-
вый анализ проводили на дифрактометре Rigaku 
Smartlab 3 с Cu Kα-излучением и Ni-фильтром. 
Микроструктуру исследовали на электронном 
микроскопе TESCAN VEGA 3 SBH.

Для оценки количественного содержания 
фазы Ti3SiC2, об. %, в спеченных синтезированных 
образцах использовали следующее уравнение [31]:

 
(1)

где ITiC и ITi3SiC2 ― интегрированные интенсивности 
дифракционных пиков TiC {200} и Ti3SiC2 {104}.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Согласно тройной фазовой диаграмме состояния 
Ti‒Si‒C [32], к образованию фазы Ti3SiC2 могут 
привести следующие реакции:
3Ti + Si + 2C → Ti3SiC2,                 (2)
Ti + Si + 2TiC → Ti3SiC2,                  (3)
3Ti + SiC + C → Ti3SiC2,                 (4)
2Ti + SiC + TiC → Ti3SiC2,                 (5)
Ti + TiSi2 + 4TiC → 2Ti3SiC2,                (6)
3TiH2 + SiC + C → Ti3SiC2 + 3Н2.                  (7)

В качестве источника углерода для получе-
ния Ti3SiC2 выбран технический углерод. При 
рентгенофазовом анализе дифрактограмм обна-
ружены пики, соответствующие Ti3SiC2, в каче-
стве основной фазы, а также пики, соответству-
ющие вторичным фазам TiC и SiC (рис. 1). При 
температуре синтеза 1450 °С, превышающей 
температуру плавления Si (1414 °C), начинается 
сильное испарение Si. Синтез МАХ-фаз осущест-
вляли при 1300 и 1400 °С, что приводит к неболь-
шому испарению Si и, следовательно, снижению 
количества фазы Ti3SiC2. Чтобы восполнить не-
достаток Si в конечном материале к исходному 
Si добавляли избыточное количество Si или 
кремнийсодержащих компонентов. Так как об-
ласть образования Ti3SiC2 на фазовой диаграмме 
состояния Ti‒Si‒C узкая [32], необходимо учи-
тывать, что любые изменения исходного соот-
ношения могут привести к отклонению от сте-
хиометрического состава конечного продукта.

В таблице представлены количественное со-
держание и плотность продуктов высокотемпе-
ратурного синтеза при 1300 и 1400 °С в зависи-

Рис. 1. Результаты РФА образцов, синтезированных при 
1400 °С в течение 1 ч: ● ― Ti3SiC2; ■ ― TiC; ♦ ― SiC
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мости от исходного соотношения компонентов. 
Количество фазы Ti3SiC2 определяли, исходя из 
уравнения (1).

По данным работы [29] выше 1200 °С в ма-
териале практически не обнаруживаются Ti и 
Si в свободном состоянии, что подтверждается 
результатами РФА (см. рис. 1). На первой стадии 
спекания материалов при температуре выше 
800 °С происходит синтез карбида титана соста-
ва TiCx в результате взаимодействия углерода с 
Ti. Обогащенный кремнием TiSi2 и обогащенный 
титаном Ti5Si3 синтезируются при 1115 и 1270 °С. 
Авторы работы [7] показали, что Ti5Si3, TiC и Si 
являются обязательными реагентами для синте-
за Ti3SiC2 в соответствии с реакцией: 
Ti5Si3 + 10TiC + 2Si → 5Ti3SiC2.  (8)

При температуре спекания выше 1385 °С 
Ti3SiC2 является основной синтезируемой фазой. 
Однако при 1450 °С начинается интенсивное ис-
парение Si и разложение фазы Ti3SiC2 на TiC и 
Ti3Si1‒хC2, а при температуре выше 1480 °С ― на 
TiC и газообразный Si. Оптимальные условия 
синтеза для получения материала, содержащего 
большое количество фазы Ti3SiC2 ― температура 
1400 °C в течение 1 ч при мольном отношении 
Ti/Si/C, равном 3:1,5:2 (см. таблицу). Однако даже 
в материалах состава Ti/Si/TiC и Ti/TiSi2/TiC (с 
наибольшим содержанием фазы Ti3SiC2 88,3 и 
90,3 об. %) присутствует небольшое количество 
TiC и SiC (см. рис. 1).

На рис. 2 показана микроструктура излома 
синтезированных образцов, полученных при 
1400 °С в течение 1 ч. Вытянутые зерна Ti3SiC2 

Относительная плотность и содержание фазы Ti3SiC2 в образцах, спеченных при 1300 и 1400 °С 
в течение 1 ч

Состав исходных 
компонентов

Мольное отношение 
компонентов

Синтез при 1300 оС Синтез при 1400 оС
содержание фазы 

Ti3SiC2, об. %
относительная 
плотность, %

содержание фазы 
Ti3SiC2, об. %

относительная 
плотность, %

Ti/Si/C

Ti/Si/TiC

Ti/SiС/C

Ti/SiС/TiC

Ti/TiSi2/TiC

TiH2/SiC/C

3:1:2
3:1,2:2
3:1,5:2
1:1:2

1:1,2:2
1:1,2:1,8

3:1:1
3:1,2:0,9

2:1:1
2:1,2:0,9

1:1:4
1:1,2:3,8

3:1:1
3:1,2:0,9

75,3
80,4
83,5
76,3
83,2
86,4
71,9
81,4
73,2
82,9
80,0
87,4
70,4
81,3

76,1
78,9
84,1
77,1
79,9
84,4
74,2
78,1
75,9
78,9
80,1
85,0
73,9
78,0

78,3
82,5
87,4
79,1
85,6
88,3
76,1
83,5
77,4
86,7
84,6
90,3
75,4
82,7

81,9
84,6
88,3
82,7
87,9
89,6
81,5
86,0
81,6
87,8
85,9
90,6
81,5
87,6

Рис. 2. Фрактограммы образцов, синтезированных при 1400 °С в течение 1 ч
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связаны через частицы TiC, что указывает на 
образование и рост зерен Ti3SiC2 из частиц TiC. 
В процессе эпитаксиального роста Ti3SiC2 ско-
рость роста зерен вдоль оси z значительно ниже 
скорости роста вдоль осей x и y, что приводит к 
образованию пластинчатых зерен Ti3SiC2 и опре-
деляет анизотропию материала. Зерна Ti3SiC2 не 
растут из каждой частицы TiC, следовательно, их 
формирование определяется двумя процессами: 
зарождением и ростом. Зарождение фазы Ti3SiC2 
на зернах TiC может происходить благодаря 
близости параметров кристаллических реше-
ток TiC {111} и SiC {111} ― 0,25161 и 0,24970 нм 
(несоответствие размеров кристаллических ре-
шеток составляет 0,76 %).

С появлением TiSi2 и Ti5Si3 при 1115 и 1270 °С 
процесс синтеза фазы Ti3SiC2 ускоряется за счет 
взаимодействия силицидов с Si (в системе TiSi2‒Si)
 и Ti (в системе Ti5Si3‒Ti), в результате чего при 
1330 °С образуется эвтектика Ti‒Si. Благодаря 
хорошей смачиваемости расплавом Ti‒Si частиц 
Ti, TiC и C, жидкая фаза легко двигается и пере-
мещается в объеме пористой заготовки, образуя 
фазу Ti5Si3Сх. С появлением эвтектики Ti‒Si уве-
личивается скорость диффузии между Ti5Si3 и 
TiCх, а также Ti5Si3Сх и TiCх с образованием фазы 
Ti3SiC2. Изменение фазового состава можно объ-
яснить тем, что, когда исходный Si полностью из-
расходуется, фаза Ti3SiC2 перестанет расти.

На рис. 3 показаны графики, количествен-
но характеризующие синтез фазы Ti3SiC2 в ма-
териалах при разных температурах и времени. 
Оптимизированные параметры синтеза смеща-
ются в сторону более короткого времени при 
повышении температуры. Спекание при 1400 оC 
с выдержкой 3‒4 ч позволяет синтезировать ма-
териал с наибольшим количеством фазы Ti3SiC2.

Синтезированные материалы характеризу-
ются наличием зерен Ti3SiC2 ламинарной фор-
мы (см. рис. 2), что увеличивает пластичность 
MAX-фаз Ti3SiC2. Получить монофазный матери-
ал практически невозможно, в образцах всегда 
присутствуют вторичные фазы (TiC и SiC).

При температуре синтеза 1300 °С материал 
состоит из зерен малого размера d = 2÷3 мкм, 
L = 5 мкм, при повышении температуры до 1300 °С 
некоторые зерна увеличиваются до размеров d = 

= 6 мкм, L = 10‒12 мкм. Объемная доля и размер 
крупных зерен увеличиваются с повышением 
температуры и длительности процесса синтеза. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Плотные материалы с высоким содержанием фазы 
Ti3SiC2 получены высокотемпературным синтезом 
при 1300 и 1400 °С в течение 1–5 ч. Синтез Ti3SiC2 
из компонентов Ti/Si/C происходит через несколь-
ко стадий, характеризующихся образованием 
промежуточных соединений: TiC (820 °С); TiSi2 
(1115 °С); Ti5Si3 (1270 °С); Ti5Si3Cx (1350 °С); Ti3SiC2 
(1385 °С). Во всех образцах после синтеза при-
сутствует фаза TiC и небольшое количество SiC. 
Избыток Si способствует более полному прохож-
дению синтеза с образованием фазы Ti3SiC2. Раз-
ложение Ti3SiC2 до TiC и газообразного кремния 
начинается при температуре выше 1450 °С.

Микроструктура синтезированных мате-
риалов содержит вытянутые зерна ламинарного 
вида (фаза Ti3SiC2), прорастающие из зерен TiC. 
Максимальная плотность синтезированных об-
разцов и содержание фазы Ti3SiC2 наблюдают-
ся у материалов состава Ti/Si/TiC и Ti/TiSi2/TiC 
при мольном отношении компонентов 1:1,2:1,8 и 
1:1,2:3,8, соответственно.

* * *
Работа выполнена при финансовой поддержке 
Российского фонда фундаментальных исследова-
ний (грант РФФИ-Росатом № 20-21-00056). Обору-
дование частично предоставлено Инжиниринго-
вым центром СПбГТИ(ТУ).

Рис. 3. Концентрация фазы Ti3SiC2 при разных темпера-
турах и времени синтеза: ◻ ― 1300 оС; ◼ ― 1400 оС 
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ПОЛУЧЕНИЕ КЕРАМИЧЕСКИХ ПЛАСТИН НА ОСНОВЕ 
Al2O3‒TiB2 МЕТОДОМ СВОБОДНОГО СВС-СЖАТИЯ

Методом свободного СВС-сжатия получены керамические пластины размерами 90×40×7 мм и плот-
ностью 3,41 г/см3. Полученные пластины состоят из трех фаз: оксида алюминия, диборида титана и 
муллита. Пластины имеют композиционную структуру: матрицу на основе Al2O3 с распределенными в 
ней частицами диборида титана. Также в структуре полученных пластин наблюдались вискеры моно-
борида титана толщиной около 100 нм. Представлены результаты высокотемпературных испытаний 
пластин в интервале 900‒1200 °С в течение 10 ч, получены зависимости истинной скорости привеса 
массы и удельного привеса массы образцов в ходе испытаний.
Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, свободное СВС-
сжатие, композиционный материал.

ВВЕДЕНИЕ

Современная металлургическая промышлен-
ность испытывает большую потребность в 

разработке новых материалов, способных вы-
держивать не только высокие температуры, но 
и абразивное воздействие различных распла-
вов [1‒3]. В качестве таких материалов могут 
быть использованы керамические композиции 
на основе оксидов, упрочненных различными 
твердыми частицами, например боридов и кар-
бидов [4, 5]. Среди оксидных керамических ма-
териалов широкое распространение получила 
керамика на основе Al2O3 благодаря сочетанию 
полезных эксплуатационных свойств и высокой 
доступности [6‒8]. Керамика на основе Al2O3 об-
ладает высокими показателями твердости и хи-
мической инертности [9]. Однако эта керамика 
обладает и рядом недостатков, например, хруп-
костью и низкой способностью сопротивляться 
термоудару [10]. Улучшить свойства керамики 
можно путем создания керамических компози-
ционных материалов на основе Al2O3, в котором 
распределены упрочняющие частицы карбидов, 
боридов, нитридов и т. д. [11, 12]. Так, например, 
добавление частиц диборида и дисилицида ти-
тана в Al2O3 дает возможность получить ком-

позиционный материал с высокой твердостью, 
вязкостью разрушения и пределом прочности 
при разрыве [13, 14]. Введение 10,5 об. % TiC в 
Al2O3 позволяет повысить вязкость разруше-
ния материала по сравнению с чистым Al2O3 на 
17 % [15]. Использование частиц кубического 
нитрида бора в качестве упрочняющей фазы до 
20 об. % повышает вязкость разрушения компо-
зиционного материала на 1,5 МПа·м1/2 [16]. Та-
ким образом, создание композиционных мате-
риалов на основе Al2O3 является перспективным 
способом для расширения и улучшения свойств 
таких материалов и применения их в новых об-
ластях металлургии.

На сегодняшний день существует большое 
количество методов синтеза керамических ком-
позиционных материалов и получения изделий 
на их основе [17]. К перспективным методам 
получения изделий из композитной керамики 
является самораспространяющийся высокотем-
пературный синтез (СВС) [18, 19]. Для органи-
зации процесса прямого получения изделий в 
1975 г. были начаты исследования по разработ-
ке метода, сочетающего СВС с последующим 
прессованием горячих продуктов горения [20, 
21]. Особенно перспективен данный метод для 
получения крупных изделий, габариты кото-
рых превышают 100 мм [22]. Так как изготовле-
ние таких изделий традиционными методами, 
такими как спекание и горячее прессование, 
является трудоемким и энергозатратным, пре-
имущества СВС-процессов очевидны. Процесс 
СВС-прессования осуществляется в условиях 
пристенного внешнего трения по поверхности 
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пресс-формы, и из-за потерь на межчастичное и 
внешнее трение происходит резкое уменьшение 
усилия прессования по высоте порошковой за-
готовки. Чем больше внешнее трение, тем боль-
ше неоднородность распределения давления, 
плотности и прочности в получаемой прессовке. 
Из-за внешнего трения одностороннее прессо-
вание практически непригодно для получения 
прессовок с отношением высоты к диаметру бо-
лее 2.

В дальнейшем были разработаны методы 
прямого получения изделий в одну технологи-
ческую стадию в результате сочетания СВС-
процесса и последующего высокотемператур-
ного сдвигового деформирования продуктов 
синтеза, а именно СВС-экструзии [23] и свобод-
ного СВС-сжатия [24, 25]. Применение этих ме-
тодов позволяет избежать необходимости внеш-
него нагрева и длительной выдержки за счет 
использования внутренней энергии, выделяю-
щейся в ходе химической реакции. Для СВС ха-
рактерна высокая температура реакции (выше 
2000 °С) [26], синтезируемые продукты нахо-
дятся в пластичном состоянии. Таким образом, 
за счет приложения давления непосредственно 
после окончания химической реакции продук-
ты синтеза могут быть скомпактированы до бес-
пористого состояния и нужного размера. При 
свободном СВС-сжатии используется наиболее 
благоприятная схема напряженного состояния 
и сдвигового пластического деформирования 
материала, что способствует «залечиванию» 
макротрещин и пор в деформированном мате-
риале, дает возможность получать прессовки 
с отношением высоты к диаметру более 2 и ис-
пользовать гидравлические прессы с малым 
усилием.  

Цель настоящей работы ― получение кера-
мических пластин на основе Al2O3‒TiB2 методом 
свободного СВС-сжатия, а также изучение их 
фазового состава, микроструктуры и свойств.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ
Объектом исследования является исходная по-
рошковая система 3TiO2 + 4Al + 2SiO2 + 6B + 
+ x(Ti + 2B), где х ― содержание от 0 до 30 мас. 
% (табл. 1). Синтез керамических композицион-
ных материалов в указанной системе осущест-
вляли в режиме СВС. Оксид титана восстанав-
ливается алюминием с образованием оксида 
алюминия и свободного титана, который, взаи-

модействуя со свободным бором, образовывает 
диборид титана. Образовавшийся оксид алюми-
ния взаимодействует с оксидом кремния с обра-
зованием муллита. 

Керамические пластины получали методом 
свободного СВС-сжатия, масса исходных образ-
цов составляла 100 г, давление прессования 
60 МПа. В результате были получены керамиче-
ские пластины размерами 90×40×7 мм.

Плотность полученных пластин измерялась 
гидростатическим методом. Испытания на жа-
ростойкость проводили в высокотемператур-
ной печи в воздушной среде в течение 10 ч при 
900‒1200 °С. Фазовый состав и микроструктуру 
изучали с помощью рентгенофазового анализа 
(РФА) и сканирующей электронной микроско-
пии (СЭМ).

 
РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Исходная многокомпонентная система выбрана 
таким образом, чтобы в результате СВС получить 
керамический композиционный материал. В дан-
ном материале матрицей является Al2O3, упроч-
ненный частицами TiB2. Также в систему был вве-
ден SiO2 в качестве огнеупорной составляющей, 
который с Al2O3 способен образовывать муллит. 

При изменении соотношения исходных ком-
понентов фазовый состав продуктов синтеза ка-
чественно не меняется, в результате СВС образо-
вывались три фазы: Al2O3, TiB2 и муллит (рис. 1, 
табл. 2).

Из состава 1 (с наибольшим содержанием 
муллита), методом свободного СВС-сжатия по-
лучены керамические пластины (рис. 2). Фа-
зовый состав полученных пластин совпадал с 
составом материала, синтезированного без при-
ложения давления (см. рис. 1, состав 1).

Полученные пластины имеют композици-
онную структуру (рис. 3) ― оксидную матрицу 
(спектры S6, S6) с распределенными в ней ча-
стицами TiB2 (спектры S1, S2). В структуре ма-
териала также присутствуют пластинчатые ча-
стицы, соответствующие TiB, толщиной около 
100 нм (рис. 4). Из-за их малого количества они 
не отображаются на РФА. Плотность получен-
ных пластин составила 3,41 г/см3.

Высокотемпературные испытания получен-
ных пластин показали, что в первый час термо-
обработки наблюдается максимальная скорость 
прироста массы образцов при всех температу-
рах (рис. 5, а). Далее, за счет образования плен-

Таблица 1. Соотношение исходных компонентов, 
мас. %

Состав TiO2 Al SiO2 B Ti
1
2
3
4

45,0
40,5
36,0
31,5

20,3
18,3
16,2
14,2

22,5
20,2
18,0
15,8

12,2
14,1
16,0
17,8

‒
6,9
13,8
20,7

Таблица 2. Соотношение фаз в синтезированных 
материалах, мас. %

Состав Al2O3 TiB2 Муллит
1
2
3
4

37,2
45,1
35,9
31,9

52,5
47,3
59,3
62,4

10,3
7,6
4,8
5,7
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ки на поверхности, скорость привеса снижается 
и постепенно выходит на плато. При темпера-
туре отжига 900 °С скорость прироста массы 
слабо меняется в ходе испытаний, в первый час 
ее величина составляет 3,9 г/(м2·ч), через 10 ч 
― 1,42 г/(м2·ч). При температуре отжига 1200 ℃

Рис. 1. Фазовый состав синтезированных материалов: 
1 ― без добавки (Ti + 2B); 2 ― с добавкой 10 мас. % (Ti + 
+ 2B); 3 ― с добавкой 20 мас. % (Ti + 2B); 4 ― с добавкой 
30 мас. % (Ti + 2B); △ ― TiB2; ⊕ ― Al2O3; ▽ ― муллит

Рис. 2. Полученная пластина

Рис. 3. Микроструктура полученных пластин

Спектр В О Al Si Ti Fe
S1
S2
S3
S4
S5
S6

10,90
6,86
10,01
14,97

‒
‒

‒
‒

31,25
33,76
54,70
54,16

‒
‒

14,69
6,06
35,83
24,33

6,88
10,94
15,97
9,25
9,47
20,08

78,78
78,70
28,08
35,95

‒
1,43

3,43
3,49

‒
‒
‒
‒

Рис. 4. Частицы TiB в структуре полученных пластин

Рис. 5. Зависимости истинной скорости прироста массы (а) и удельного прироста массы (б) образцов от времени. 
Температура термообработки: × ― 900 °С; ▲ ― 1000 °С; ◆ ― 1100 °С; ◼ ― 1200 °С

а б
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скорость прироста массы в первый час макси-
мальная и достигает величины 40 г/(м2·ч), за-
тем резко падает, и через 10 ч испытаний ее 
величина становится 10 г/(м2·ч). При 900 °С за 
10 ч величина удельного прироста массы соста-
вила 14 г/м2 (рис. 5, б). При дальнейшем повы-
шении температуры отжига величина прироста 
массы плавно возрастает, а при достижении 
1200 °С резко возрастает до 100 г/м2. В работе 
[27] показано, что керамический композицион-
ный материал состава Al2O3‒TiB2, полученный 
в результате сочетания СВС-процессов и дина-
мического компактирования, в ходе отжига 
при 900 °С в течение 5 ч имел прирост массы 
около 8 %. Образцы, полученные в настоящей 
работе при той же температуре отжига в тече-
ние 10 ч, имели значительно меньший прирост 
(0,35 %), что указывает на их преимущества по 
сравнению с материалами, полученными СВС-
компактированием.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ    
Впервые методом свободного СВС-сжатия в 
условиях горения и высокотемпературного 
сдвигового деформирования получены керами-
ческие пластины на основе Al2O3‒TiB2 размера-
ми 90×40×7 мм и плотностью 3,41 г/см3, которые 
имеют композиционную структуру в виде ма-
трицы на основе Al2O3 с распределенными в ней 
частицами TiB2. В структуре полученных пла-
стин также наблюдали вискеры TiB толщиной 
около 100 нм;

В результате высокотемпературных испыта-
ний полученных пластин показано, что в первые 
часы термообработки наблюдается максималь-
ная скорость прироста массы образцов, которая 
после первого часа снижается и постепенно 
выходит на плато. Полученные образцы имеют 
прирост массы 0,35 %, что свидетельствует о 
перспективности их применения при высоких 
температурах.
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ВЫБОР И РАЗРАБОТКА КЛАДОЧНОГО СОСТАВА 
ДЛЯ МОНТАЖА И РЕМОНТА ФУТЕРОВКИ 
МАГНИЕВОГО ДИАФРАГМЕННОГО ЭЛЕКТРОЛИЗЕРА 
ИЗ КАЛИЕВОГО ФТОРФЛОГОПИТА

Эффективность огнеупорных изделий из новых усовершенствованных огнеупорных материалов до-
стигается в том случае, если при их монтаже и ремонте используется кладочный состав, свойства ко-
торого обеспечивают аналогичный уровень термостойкости в агрессивной среде электролизера, что 
и материал изделий. В статье установлен оптимальный компонентный состав кладочной смеси для 
монтажа футеровки магниевого диафрагменного электролизера из калиевого фторфлогопита. Дока-
зано, что показателем, позволяющим характеризовать пригодность кладочных смесей для монтажа и 
ремонта изделий из калиевого фторфлогопита, является отношение массовой доли фторсодержащих 
компонентов к остальной массе.
Ключевые слова: тугоплавкий силикат, электролиз, фторфлогопит, кладочный состав.

ВВЕДЕНИЕ

Электролитический способ производства 
цветных металлов является наиболее рас-

пространенным в мире, по различным оценкам, 
на его долю приходится до 47 % всех произво-
димых цветных металлов. Электролитический 
способ производства является основным спосо-
бом получения магния в России, США и других 
странах. Объем мирового потребления магния 
в форме различных легких магниевых сплавов 
возрастает на 5‒10 %/год начиная с 2005 г., дан-
ная тенденция является устойчивой и сохраня-
ется на настоящее время. В отрасли производ-
ства первичного магния существует глобальная 
конкуренция. Лидирующее положение по про-
изводству магния занимает Китай, однако в дан-
ной стране в силу особенностей сырьевой базы 
основным способом производства магния явля-
ется процесс Пиджена, заключающийся в вос-
становлении доломита ферросилицием (данный 
процесс менее технологичный и ресурсоемкий 
и, как следствие, менее затратный). В таких эко-
номических условиях конкурентоспособность 
электролитического способа производства маг-
ния, являющегося основным для России, может 

быть обеспечена путем снижения эксплуатаци-
онных затрат. Исследования показывают, что 
повышение рабочей силы тока диафрагменного 
магниевого электролизера позволит снизить 
себестоимость первичного магния на 8‒9 % 
[1]. Однако увеличение силы тока сопряжено 
с повышением температуры процесса и сокра-
щением срока службы электролизера за счет 
ускоренного износа футеровки. Следовательно, 
интенсификация электролизного процесса эко-
номически выгодна при условии увеличенной 
работоспособности футеровки. 

В работах авторов [2‒4] рассматривается 
возможность повышения работоспособности 
магниевых диафрагменных электролизеров за 
счет использования огнеупорных изделий из ка-
лиевого фторфлогопита. Он представляет собой 
продукт переплавки безжелезистого оксидного 
сырья с кремнефтористым калием, по структуре 
является слюдокристаллическим материалом, 
состоит из трех структурных составляющих: ка-
лиевого фторфлогопита (80‒90 %), акцессорных 
элементов (5‒10 %) и стеклофазы (2‒8 %). 

Аналитические и экспериментальные иссле-
дования в производственных условиях доказы-
вают, что изделия из фторфлогопита способны 
поддерживать работоспособность электроли-
зера дольше, чем изделия из традиционных ог-
неупоров, на 35‒40 %. Огнеупорные изделия из 
калиевого фторфлогопита выдерживают экс-
плуатационные нагрузки в рабочей среде маг-
ниевого электролизера в течение 30 мес без 
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утраты основных характеристик. Работоспособ-
ность калиевого фторфлогопита обеспечивает-
ся следующими характеристиками: 

‒ общая пористость в среднем 9,8 %, при 
этом доля замкнутых пор составляет не менее 
77 % от общего объема пор, это обеспечивает 
низкий уровень пропитки изделий электроли-
том, что предохраняет их от растрескивания в 
процессе эксплуатации; 

‒ склонность к пропитке электролитом 
при 750 оС составляет от 1,1 до 1,5 %;

‒ теплопроводность в интервале 200‒900 °С 
составляет 1,35‒1,88, Вт/(м·°С), при этом вы-
держка в натриево-калиевом электролите при 
750 °С в течение 20 ч незначительно влияет на 
этот показатель;

‒ удельное сопротивление в интервале 
20‒750 °С составляет 3100‒0,01 МОм·м.

Указанная эффективность изделий из ка-
лиевого фторфлогопита достигается в том слу-
чае, если при монтаже и ремонте футеровки 
электролизеров свойства кладочного состава 
обеспечивают аналогичный уровень термостой-
кости в агрессивной среде электролизера, что и 
материал изделий. Актуальной задачей являет-
ся поиск кладочного состава, обеспечивающего 
эффективность работы изделий из калиевого 
фторфлогопита.

Цель настоящего исследования ― выбор и 
разработка кладочного состава для монтажа и 
ремонта футеровки магниевого диафрагменно-
го электролизера из калиевого фторфлогопита.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
Выбор огнеупорного компонента кладочной 
смеси проводят исходя из того, что он должен 
максимально соответствовать материалу футе-
ровки по показателям термического расшире-
ния, для того чтобы в процессе эксплуатации 
не происходило отслаивание материала кла-
дочных швов от изделий. В ряде разработок [5] 
указано, что эффективно вводить в состав кла-

дочных смесей огнеупорный материал самих 
изделий. Опираясь на эти исследования были 
составлены экспериментальные композиции 
составов кладочных смесей с содержанием дис-
персного фторфлогопита в количестве 5‒40 % 
(дисперсность 0,15‒0,25 мм). В качестве связую-
щего для приготовления кладочной массы маг-
ниевого электролизера использовали жидкое 
стекло плотностью 1,4‒1,5 г/см3. Для того чтобы 
сравнить основные эксплуатационные харак-
теристики экспериментальных составов с тра-
диционными, в исследовании рассматривается 
также состав без дисперсного фторфлогопита. 
В табл. 1 представлен состав эксперименталь-
ных кладочных смесей. В табл. 2 представлен 
химический состав сложных компонентов кла-
дочных смесей.

На основе представленных смесей были из-
готовлены кладочные растворы. В качестве рас-
творителя использовали водную глиняную су-
спензию, с содержанием глинистого компонента 
в пересчете на сухое вещество в количестве 
8‒10 %, температура воды при приготовлении 
суспензии составила 45 оС [6]. Для регулиро-
вания консистенции в качестве загустителя в 
смесь добавляли ортофосфорную кислоту в ко-
личестве до 3 мас. %. 

Из кладочных растворов были изготовлены 
образцы кубической формы с ребром 20 мм для 
определения термосплавоустойчивости и пре-
дела прочности при сжатии. 

Кладочные растворы были использованы 
для соединения образцов из калиевого фтор-
флогопита. Использовали образцы в форме 
плашки размерами 20×40×60 мм, толщина швов 
соединения составила (2±0,3) мм. Для оценки 
образцов устанавливали только показатель тер-
мосплавоустойчивости.

Так как кладочные смеси используют также 
для ремонтных работ, были проведены испыта-
ния по определению возможности использова-
ния кладочных растворов в качестве замазоч-
ного материала для корректирования дефектов 

Таблица 1. Состав экспериментальных кладочных смесей

Компонент
Содержание, мас. %

состав 1 состав 2 состав 3 состав 4 состав 5 состав 6
Кислотоупорный порошок
Хризотиловый асбест
Жидкое стекло
Кремнефтористый натрий Na2[SiF6]
Фторфлогопит дисперсностью 0,15 мм

65
2
30
3
0

60
2
30
3
5

45
2
30
3
20

40
2
30
3
25

30
2
30
3
25

25
2
30
3
40

Таблица 2. Химический состав сложных компонентов экспериментальных кладочных смесей

Компонент
Содержание, мас. %

SiO2 TiO2 Al2O3
Fe2O3 + 
+ FeO Na2O K2O CaO MgO F S P2O5

Кислотоупорный 
порошок
Фторфлогопит

55‒67

39‒42

1‒2

0,04‒
0,06

10‒18

9,00‒
9,70

15‒22

0,05‒
0,15

2‒3

0,04‒
0,47

1‒3

7,20‒
8,90

6‒12

0,80‒
3,20

10‒17

27,2‒
29,2

0

9,35‒
11,67

0

не более 
0,01

0

не более 
0,01
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футеровки. Данные испытания проводили на 
образцах цилиндрической формы диаметром 
50 и высотой 100 мм, получаемых литьем в гра-
фитовые формы. В цилиндрических образцах 
образовавшиеся усадочные раковины были рас-
ширены до диаметра 30 и глубины 50 мм. Такие 
искусственные дефекты заполняли массами 
на основе экспериментальных составов. После 
высушивания устанавливали терморасплаво-
устойчивость образцов, заполненных кладочны-
ми массами.

Для каждого испытания было изготовлено 
по 10 комплектов образцов. Все образцы раство-
ров, соединений и коррекции дефектов перед 
испытаниями были высушены при 105 оС в те-
чение 7 ч. 

Испытания по определению термораспла-
воустойчивости [7] проводили по следующей 
методике: образцы погружали в расплав рабо-
чего электролита (660 оС) на 30 мин, затем они 
30 мин находились на воздухе (20±5 оС). По-
сле каждой теплосмены проводили осмотр со-
стояния образцов. Состав электролита, мас. %: 
MgCl2 10‒12, KCl 44‒50, NaCl 40‒45, CaF2 3‒4, 
MgO 0,05‒0,1. При оценке термосплавоустойчи-
вости экспериментальных составов в качестве 
материла замазки отдельно фиксировали коли-
чество теплосмен до начала разрушения, отсло-
ения замазки и другие изменения. Определение 
предела прочности при сжатии кладочного шва 
выполняли в соответствии с ГОСТ 21436‒2004.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
В табл. 3 представлены результаты испытаний 
по определению свойств кладочных масс на 
основе экспериментальных составов кладочных 
смесей и соединений, полученных с их помо-
щью. Для того чтобы охарактеризовать компо-
нентный состав кладочных смесей в совокуп-
ности использовали отношение массовой доли 
фторсодержащих компонентов к остальной мас-
се материала S.

Терморасплавоустойчивость кладочных 
масс и соединений на их основе практически 
не отличается по значениям. При визуальном 
осмотре образцов соединений после разруше-
ния установлено, что трещины расположены в 
материале шва (рис. 1).

Установлено, что цилиндрические образцы 
с помещенной во внутреннюю полость кладоч-
ной смесью в процессе испытаний по мере уве-
личения количества теплосмен претерпевали 
последовательные изменения. Эти изменения 
могут рассматриваться как стадии разрушения, 
было выявлено пять характерных стадий: вспу-
чивание, выкрашивание, трещиноватость, ско-
лообразование и непосредственно разрушение 
(рис. 2). 

Количество теплосмен, соответствующее 
началу той или иной стадии разрушения в соот-
ветствии с отношением массовой доли фторсо-
держащих компонентов к остальной массе мате-
риала, представлено в табл. 4.

На рис. 3, а показана зависимость, харак-
теризующая связь величины предела прочно-
сти материала кладочного состава при сжатии 
и отношения массовой доли фторсодержащих 
компонентов к остальной массе материала. 

Таблица 3. Свойства кладочных масс на основе экспериментальных составов
Показатель Состав 1 Состав 2 Состав 3 Состав 4 Состав 5 Состав 6

Предел прочности при сжатии, МПа
Терморасплавоустойчивость масс, теплосмены
Терморасплавоустойчивость соединений, 
теплосмены
S

6,8±0,2
5±0,3
5±0,4

0,03

8,9±0,3
7±0,4
7±0,6

0,08

10,5±0,2
8±0,2
8±0,4

0,29

15,7±0,1
14±0,1
14±0,5

0,38

19,8±0,3
16±0,1
15±0,4

0,61

16,7±0,3
15±0,1
14±0,1

0,75

Таблица 4. Количество теплосмен, соответствующее стадиям разрушения

Стадия разрушения
Количество теплосмен при значении S

0,03 0,08 0,29 0,38 0,61 0,75
Вспучивание
Выкрашивание
Трещиноватость
Сколообразование
Разрушение

2
8
12
14
21

5
10
14
18
28

7
11
15
20
31

7
11
15
20
40

7
11
15
20
40

6
10
14
19
35

Рис. 1. Образцы соединений изделий из калиевого 
фторфлогопита после испытаний на терморасплаво-
устойчивость
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Рис. 2. Внешний 
вид цилиндрических 
образцов с наполне-
нием из кладочной 
смеси на разных ста-
диях повреждения: 
а ― вспучивание; 
б ― выкрашивание; 
в ― трещиноватость; 
г ― сколообразова-
ние; д ― разрушение

Рис. 3. Зависимости, характеризующие связь отношения массовой доли фторсодержащих компонентов к остальной 
массе материала в составе кладочной смеси с основными эксплуатационными характеристиками: а ― предел проч-
ности при сжатии; б ― терморасплавоустойчивость
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На рис. 3, б показана зависимость, характери-
зующая связь величины терморасплавоусто-
чивости составов и соединений на их основе 
и отношения массовой доли фторсодержащих 
компонентов к остальной массе материала.

На рис. 4 показана динамика разрушения 
образцов изделий, заполненных кладочной 
смесью, в зависимости от величины отношения 
массовой доли фторсодержащих компонентов к 
остальной массе материала.

Наилучшие показатели эксплуатацион-
ных характеристик соответствуют составу с 
содержанием фторфлогопита дисперсностью 
0,15‒0,25 мм в количестве 35 %. При этом все 
составы кладочных смесей с содержанием 
мелкодисперсного фторфлогопита обладают 
эксплуатационными характеристиками, пре-
восходящими показатели материала на основе 
кислотоупорного порошка. Зависимость преде-

ла прочности при сжатии кладочно-
го состава от отношения массовой 
доли фторсодержащих компонентов 
к остальной массе материала ука-
зывает, что при увеличении пока-
зателя отношения свыше 0,6 рост 
сменяется выраженным плато с тен-
денцией к снижению (см. рис. 3, б).

Наилучшие показатели при оцен-
ке динамики разрушения образцов 
калиевого фторфлогопита, заполнен-
ных кладочными массами на основе 
экспериментальных составов, про-
слеживаются у составов 4 и 5 с со-
держанием фторфлогопита дисперс-
ностью 0,15‒0,25 мм в количестве 
25‒35 % и отношением массовой доли 

фторсодержащих компонентов к остальной мас-
се материала в диапазоне 0,4‒0,6.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлен оптимальный компонентный со-
став кладочной смеси для монтажа футеровки 
магниевого диафрагменного электролизера 
из калиевого фторфлогопита, мас. %: кислото-
упорный порошок 30, жидкое стекло плотно-
стью 1,4‒1,5 г/см3 30, хризотиловый асбест 2, 
кремнефтористый натрий 3, фторфлогопит дис-
персностью 0,15‒0,25 мм 35. Показателем, по-
зволяющим характеризовать пригодность кла-
дочных смесей для монтажа и ремонта изделий 
из калиевого фторфлогопита, является отноше-
ние массовой доли фторсодержащих компонен-
тов к остальной массе; его оптимальное значе-
ние составляет 0,6.

Рис. 4. Динамика разрушения образцов калиевого фторфлогопита, 
заполненных кладочной смесью: ■ ― вспучивание; ■ ― выкрашива-
ние; ■ ― трещиноватость; ■ ― сколообразование; ■ ― разрушение
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ИССЛЕДОВАНИЕ МИНЕРАЛЬНЫХ ГИДРАВЛИЧЕСКИХ 
ВЯЖУЩИХ НА ОСНОВЕ СИСТЕМЫ ШЛАК‒ЦЕМЕНТ, 
ПОЛУЧЕННЫХ С ПРИМЕНЕНИЕМ ВИХРЕВОЙ 
ЭЛЕКТРОМАГНИТНОЙ ГОМОГЕНИЗАЦИИ

Из гранулированных доменных шлаков и портландцемента М500 с применением вихревой электро-
магнитной гомогенизации получены образцы минерального гидравлического вяжущего и искус-
ственного камня на его основе. Исследованы физико-химические характеристики минеральных 
порошков: фазовый и химический состав, удельная поверхность, гранулометрический состав, меха-
нические свойства искусственного камня на основе вяжущих системы шлак‒цемент. Показано, что 
при введении в состав разрабатываемых материалов от 10 до 50 мас. % портландцемента предел проч-
ности при сжатии образцов варьируется от 50 до 90 МПа, плотность ― от 2,1 до 2,5 г/см3. Данные ма-
териалы имеют низкую стоимость за счет использования доменного шлака в качестве сырья, а также 
благодаря применению энергоэффективной методики помола.
Ключевые слова: доменный гранулированный шлак, цемент, гидравлические вяжущие мате-
риалы, вихревая электромагнитная гомогенизация.

ВВЕДЕНИЕ

В_настоящее время в качестве сырья для по-
лучения минеральных вяжущих веществ и 

строительных изделий используют природные 
и техногенные материалы различного проис-
хождения, в основном крупнотоннажные от-
ходы металлургического и горнопромышлен-
ного комплекса. Наиболее перспективным 
источником сырья для минеральных вяжущих 
в строительной индустрии являются металлур-
гические высокоосновные шлаки, в частности 
гранулированный доменный шлак [1‒4]. 

Применению доменных гранулированных 
шлаков в составе минеральных вяжущих и бето-
нов посвящено большое количество исследова-
тельских работ [5‒9]. Наиболее простым путем 
создания строительных материалов на основе 

металлургических шлаков является предвари-
тельный помол и введение с щелочной добавки 
для повышения гидравлической активности 
материала [10‒14]. Данный способ позволяет по-
лучать бесцементные минеральные вяжущие с 
прочностными свойствами, соответствующими 
маркам портландцементов М500‒М800. Однако 
появление дополнительной стадии, заключаю-
щейся в приготовлении щелочного раствора, 
вводимого в состав материала для обеспече-
ния требуемой гидравлической активности, не 
позволяет широко использовать данный тип 
вяжущих. Анализ состава основных гранули-
рованных доменных шлаков показывает, что 
при достижении достаточно высокой степени 
дисперсности они сами могут обеспечивать 
добавочную гидратационную активность при 
совмещении с водой и не требовать щелочных 
добавок. Одним из перспективных методов по-
мола, обеспечивающих высокую степень меха-
ноактивации и тонкий помол, является исполь-
зование аппарата вихревого слоя (АВС).

Цель настоящей работы ― исследование 
перспектив создания эффективного минераль-
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ного вяжущего в процессе совместного помола 
портландцемента и доменного гранулирован-
ного шлака с применением вихревой электро-
магнитной гомогенизации. Главной задачей 
данного исследования является получение ми-
неральных вяжущих с характеристиками, не 
уступающими рыночным аналогам цементов. 

ИСХОДНЫЕ МАТЕРИАЛЫ
Для получения исследуемых образцов использо-
ваны доменные гранулированные шлаки пред-
приятий ПАО «Северсталь» (г. Череповец, Рос-
сия) и ПАО НЛМК (г. Липецк, Россия), а также 
портландцемент Евроцемент М500 Д0. Сравне-
ние химических составов двух шлаков и типовой 
состав цементного клинкера показан в табл. 1.

Качественно составы шлаков близки к соста-
ву цементного клинкера, однако отмечаются раз-
личия в количественном соотношении СаО и SiO2.

ляется энергоэффективность выбранного метода, 
а также временные затраты на получение конеч-
ного материала. Современные технологии пред-
полагают применение барабанных и планетарных 
мельниц, основным недостатком которых явля-
ется высокое энергопотребление и значительное 
время для получения требуемой дисперсности 
материала. В данной работе в качестве альтерна-
тивы предложено использования вихревой элек-
тромагнитной гомогенизации, что обусловлено 
высоким КПД данного устройства, а также воз-
можностью одновременного проведения помола и 
смешения материала за короткое время. 

Вихревой электромагнитный гомогенизатор 
(ВЭГ) ― прибор, состоящий из электромагнит-
ного индуктора с полым реакционным простран-
ством, помещенного в корпус, непрерывно про-
дуваемый воздушной турбиной для охлаждения. 
Создаваемое индуктором электромагнитное 
поле высокой мощности заставляет двигаться 
размольные тела в виде стержней из ферромаг-
нитного материала. Удельная мощность, подводи-
мая к единице объема, составляет до 103 кВт/м3.

Для процесса помола и гомогенизации ком-
понентов использовали вихревой электромаг-
нитный гомогенизатор ВЭГ-80 (г. Новочеркасск, 
НПП «Интор») со стальным реактором вмести-
мостью 0,07 л (рис. 1), и ферромагнитные стерж-
ни из подшипниковой стали диаметром 2 мм и 
длиной 20 мм.

Методика приготовления образцов
Минеральное гидравлическое вяжущее на осно-
ве гранулированного доменного шлака и порт-
ландцемента получено при совместной обработ-
ке компонентов в ВЭГ-80. Получены образцы с 
содержанием портландцемента 10, 20, 30, 40 и 
50 мас. %. Режим работы прибора подразумевал 
подготовку исходной шихты, состоящей из тре-
буемого количества шлака и портландцемента 
общей массой 100 г, которую помещали в реак-
тор ВЭГ-80 со стержнями, масса которых состав-
ляла 250 г. Время обработки, обеспечивающее 

Таблица 1. Сравнение химических составов при-
меняемых шлаков и цементного клинкера

Компо-
нент

Содержание, мас. %
в гранулирован-
ном шлаке ПАО 
«Северсталь»

в гранулиро-
ванном шлаке 
ПАО НЛМК

в цементном 
клинкере

SiO2

Al2O3

Fe2O3

CaO
MgO
Другое

37,3
10,3
0,1
37,4
12,3
2,6

28,8
6,0
0,4
52,1
7,6
5,1

20‒23
4‒7
1‒4

60‒75
2‒4
1‒13

МЕТОДЫ ПОЛУЧЕНИЯ И ИССЛЕДОВАНИЯ
Метод вихревой электромагнитной 
гомогенизации
Одной из наиболее важных проблем при рассмо-
трении возможности применения отходов метал-
лургического комплекса в качестве источника 
сырья для получения минеральных вяжущих ма-
териалов является выбор оптимального метода 
помола и гомогенизации. Важным фактором яв-

Рис. 1. Схема (а) и внешний вид аппарата вихревого слоя ВЭГ-80 (б): 1 ― корпус; 2 ― индуктор; 3 ― реактор; 4 ― 
рабочее пространство

а б
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помол гранулированного шлака и гомогениза-
цию с портландцементом, составляло 3 мин.

Для изготовления образцов искусственно-
го камня полученные образцы минерального 
вяжущего затворялись водой, количество воды 
составляло 25‒27 мл на 100 г смеси, что обе-
спечивает достижение требуемой для заполне-
ния форм густоты. Далее затворенное вяжущее 
укладывали в предварительно смазанные мас-
лом металлические формы, распалубку произ-
водили через 1 сут. Извлеченные образцы поме-
щали в климатическую камеру, внутри которой 
поддерживалась температура (20±3) °С и влаж-
ность (95±5) %, на 28 и 180 сут.

Исследование свойств полученных 
образцов
Удельную поверхность полученных минераль-
ных вяжущих измеряли методом низкотемпе-
ратурной адсорбции азота (БЭТ) на установке 
NOVA 1200e. Исследуемые пробы предваритель-
но дегазировали для удаления адсорбирован-
ных паров и газов при 200 °С в течение 2 ч.

Структуру полученных минеральных вяжу-
щих исследовали методом электронной скани-
рующей микроскопии на приборе Tescan Vega 3.

Качественный анализ фазового состава исход-
ных шлаков и полученных образцов искусствен-
ных камней проводили с применением настоль-
ного рентгеновского дифрактометра «Дифрей 
401». Перед проведением исследования образцы 
переводили в порошкообразное состояние.

Определение гранулометрического состава 
минеральных гидравлических вяжущих прово-
дили на приборе FRITSCH Аnalysette 22 NanoTec. 
Исследуемую порошковую пробу объемом 1 см3 
предварительно диспергировали в 150 мл воды 

с применением ультразвуковой обработки для 
разделения агрегированных частиц и равномер-
ного распределения пробы в объеме. Мощность 
ультразвуковой обработки составляла 200 Вт, 
продолжительность 10 с.

Предел прочности при сжатии образцов ис-
кусственных камней измеряли на гидравличе-
ском прессе ПГМ-100МГ4. Скорость перемеще-
ния нижнего пуансона составляла 1 мм/с.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Исследования фазового состава доменных шла-
ков (рис. 2) показало наличие стеклофазы в 
обоих типах рассматриваемых образцов. Кроме 
того, было установлено наличие фазы мервини-
та в шлаке ПАО НЛМК.

Образцы полученных минеральных вяжу-
щих на основе шлаков двух типов с добавлением 
разного количества портландцемента состоят 
из частиц неправильной осколочной формы, 
размер которых варьируется от единиц до де-
сятков микрометров (рис. 3).

Рис. 2. Дифрактограммы шлаков ПАО «Северсталь» (а) 
и ПАО НЛМК (б): ● ― мервинит Ca3Mg(SiO4)2

Рис. 3. Структура вяжущего на основе шлаков ПАО «Северсталь» (а, б) и 
ПАО НЛМК (в, г) с добавлением 10 (а, в) и 50 (б, д) мас. % портландцемента
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лено, что с увеличением доли портландцемен-
та в составе образцов средний размер частиц 
уменьшается, что может быть обусловлено про-
цессом домола портландцемента в ходе гомоге-
низации. Полученные значения средних раз-
меров частиц и динамика их изменения имеют 
схожий характер для двух типов рассматривае-
мых шлаков.

При повышении доли портландцемента зна-
чение удельной поверхности уменьшается, это 
обусловлено уменьшением доли шлака в конеч-
ном составе образца. Образцы на основе грану-
лированного шлака ПАО НЛМК имеют более 
высокие значения по сравнению с пробами на 
основе шлака ПАО «Северсталь» (см. табл. 2).

При анализе фазового состава искусствен-
ных камней, полученных при затворении 
минеральных вяжущих на основе гранули-
рованных шлаков с добавлением портландце-
мента, установлено, что в процессе гидрата-
ции в образцах происходит образование фаз 
Ca(OH)2 и C‒S‒H. Интенсивность рефлексов, 
отвечающих фазе Ca(OH)2, увеличивается с 
повышением содержания портландцемента 
в составе искусственных камней. В образцах, 
полученных на основе шлака ПАО НЛМК, 
присутствует фаза мервинита, которая не 
проявляет гидравлической активности при 
твердении в нормальных условиях (рис. 4).

При определении показателей плотности 
образцов искусственного камня установле-
на зависимость, демонстрирующая увеличе-
ние кажущейся плотности с повышением доли 
портландцемента, что может быть объяснено 
появлением в структуре большего количества 
дисперсных частиц материала, способных гидра-
тироваться при взаимодействии с водой (табл. 3).

Исследование предела прочности при сжа-
тии искусственных камней на основе рассма-
триваемой системы на 180-е сутки показало, 
что образцы продолжают набирать прочность 
после выдержки в течение 28 сут (см. табл. 3). 
Для образцов на основе шлака ПАО «Север-
сталь» предел прочности при сжатии на 28-е 
сутки в зависимости от доли цемента находится 
в диапазоне от 61 до 82 МПа, а на 180-е сутки 

Таблица 2. Средний размер частиц минерального 
вяжущего с различной долей портландцемента 
М500 и удельная поверхность образцов

Состав об-
разца

Количество 
портландцемента 

М500, мас. %

Средний 
размер частиц 
вяжущего, мкм

Sуд, м2/г

Шлак:
ПАО «Се-
версталь»

ПАО 
НЛМК

Цемент

0
10
20
30
40
50
0
10
20
30
40
50
100

18,4
30,1
29,6
17,8
17,2
16,2
15,3
32,1
20,1
15,5
15,2
14,8
16,6

2,134
1,678
1,578
1,470
1,371
1,076
2,567
2,239
2,181
1,938
1,872
1,858
1,786

Таблица 3. Оценка показателей плотности и средний предел прочности при сжатии образцов

Состав образца Количество цемента, 
мас. %

Кажущаяся плот-
ность, г/см3

Средний предел прочности при сжатии, МПа
после 28 сут после 180 сут

Цемент
Шлак:

ПАО «Северсталь»

ПАО НЛМК

100

10
20
30
40
50
10
20
30
40
50

‒

2,04
2,11
2,17
2,15
2,19
2,08
2,08
2,13
2,14
2,15

60

61
79
80
95
82
57
85
86
89
100

70

78
90
99
114
95
75
92
103
120
123

Рис. 4. Дифрактограммы искусственных камней на 
основе шлака ПАО «Северсталь» (а) и ПАО НЛМК (б): 
▭ ― C‒S‒H (I); ○ ― Ca3Mg(SiO4)3; ◇ ― Ca(OH)2. Содер-
жание портландцемента указано на кривых

При исследовании гранулометрического со-
става изготовленных с применением методики 
АВС минеральных вяжущих (табл. 2) установ-

а

б
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― от 78 до 95 МПа. Данная зависимость имеет 
экстремум, наибольшая прочность достигается 
при добавлении 40 мас. % цемента. Для систем 
на основе шлака ПАО НЛМК предел прочности 
при сжатии на 28-е сутки варьируется от 57 до 
100 МПа, а на 180-е сутки ― от 75 до 123 МПа. 

Предложен механизм, объясняющий по-
вышение показателей предела прочности, со-
стоящий из двух связанных процессов. На эта-
пе обработки материала в ВЭГ-80 образуется 
большое количество частиц портландцемента с 
размером менее 1 мкм, которые могут находить-
ся на поверхности более крупных частиц шла-
ка, а также в открытых порах материала. При 
взаимодействии с водой более активные мел-
кие частицы цемента гидратируются в первую 
очередь с изменением удельного объема, тем 
самым приводя к разрушению частиц шлака, 
что сопровождается открытием новых поверх-
ностей, пригодных к гидратации (рис. 5).

При гидратации частиц портландцемента, 
в том числе с размером менее 1 мкм, образует-
ся Ca(OH)2, данная реакция является эндотер-
мической. Повышенная температура процесса 

совместно с высокой влажностью на первых 
этапах твердения искусственного камня способ-
ствует ускоренному образованию тоберморита. 
Перечисленные факторы положительно влияют 
на объемное протекание процесса гидратации, 
повышая предел прочности при сжатии.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показана возможность изготовления минераль-
ных вяжущих материалов на основе гранулиро-
ванных шлаков ПАО «Северсталь» и ПАО НЛМК 
с добавлением до 50 мас. % портландцемента 
М500 и пределом прочности при сжатии на 28-е 
сутки до 100 МПа. Предположен механизм, опи-
сывающий повышение прочности. В частности, 
при обработке шлака совместно с цементом 
происходит помол шлака, измельчение цемента 
и равномерное распределение частиц цемента 
между шлаком, что способствует протеканию 
гидратации в наиболее полном объеме.

Показано, что искусственные камни, изготов-
ленные с применением минеральных вяжущих 
материалов на основе шлаков, продолжают наби-
рать прочность при выдержке в течении 180 сут. 

Рис. 5. Схема упрочнения искусственных камней при введении добавки портландцемента
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ПРИМЕНЕНИЕ МЕТОДОВ РЕНТГЕНОВСКОЙ 
ДИФРАКЦИИ ДЛЯ КОНТРОЛЯ КАЧЕСТВА 
ОГНЕУПОРНЫХ МАТЕРИАЛОВ И СЫРЬЯ

Большинство огнеупорных материалов и сырье для их получения являются кристаллическими веще-
ствами. Для качественного и количественного определения фазового (минерального) состава этих 
веществ и для анализа их технологически значимых структурных характеристик может успешно при-
меняться метод рентгеновской дифракции. Рассмотрены примеры исследования основных типов ог-
неупорных материалов полнопрофильным методом Ритвельда и указаны контролируемые параметры 
при их производстве. Сделан вывод о важности выявления структурных особенностей минеральных 
фаз, которые существенно влияют на физико-механические свойства огнеупоров.
Ключевые слова: кристаллические огнеупоры, минеральное сырье, рентгеновская дифракция, ка-
чественный и количественный фазовые анализы, структурное уточнение методом Ритвельда.

ВВЕДЕНИЕ

При современных темпах развития науки и 
техники очевидна потребность в новых ма-

териалах, обладающих более высокими механи-
ческими и огнеупорными свойствами. Создание 
новых огнеупоров в настоящее время проис-
ходит не только за счет применения нового ми-
нерального сырья. Большую роль в процессе 
разработки огнеупоров играет привлечение ин-
новационных технологий для контроля качества 
и определения свойств новых типов материалов 
и исходного сырья. Установление связи между 
внутренней структурой веществ и их поведени-
ем в различных условиях становится важной 
практической задачей.

РЕНТГЕНОДИФРАКЦИОННЫЙ МЕТОД 
И ОБОРУДОВАНИЕ
Известно, что большинство огнеупорных мате-
риалов и сырье для их получения обычно явля-
ются кристаллическими веществами. Поэтому 
для качественного и количественного опреде-
ления фазового (минерального) состава этих 
веществ может успешно применяться метод 

рентгеновской дифракции [1]. Дифракционная 
картина смеси разных фаз (минералов) явля-
ется суммой дифракционных картин отдель-
ных фаз с учетом их концентраций в смеси. 
Поэтому рентгенофазовый анализ в настоящее 
время является единственным надежным и 
экспрессным (благодаря появлению высоко-
скоростных детекторов и увеличению вычис-
лительных мощностей персональных компью-
теров) методом получения прямой информации 
о качественном и количественном фазовых 
составах материалов. Кроме того, рентгено-
дифракционный анализ позволяет получить 
важную информацию о содержании аморфной 
фазы в образце, метрике кристаллической ре-
шетки вещества и ее изменении при  изо- и 
полиморфизме, исследовать твердые растворы 
и выявить структурную неоднородность кри-
сталлических материалов, непосредственно 
наблюдать и анализировать фазовые и другие 
превращения, которые могут происходить в 
кристаллическом материале под воздействием 
высоких/низких температур, давления, состава 
атмосферы и механического воздействия.

Для контроля состава исходного сырья и тех-
нологии получения огнеупорных материалов на 
Боровичском комбинате огнеупоров применяют 
рентгеновский дифрактометр ДРОН-8 производ-
ства ИЦ «Буревестник», укомплектованный вер-
тикальным θ‒θ-гониометром с горизонтальным 
положением образца и одномерным параболи-
ческим зеркалом на первичном пучке, системой 
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быстрой регистрации на основе позиционно-
чувствительного линейного стрипового детектора 
Mythen2 R 1D и автосменщиком образцов. Такая 
комплектация аппарата обеспечивает беспере-
бойный поточный контроль сырья и продукции 
в требуемых для производства объемах. Время, 
затрачиваемое на количественный анализ одной 
пробы, составляет от 30 до 60 мин в зависимости 
от измеряемого углового диапазона и степени 
кристалличности исследуемого материала.

ПРЕДВАРИТЕЛЬНАЯ ОБРАБОТКА 
И КАЧЕСТВЕННЫЙ ФАЗОВЫЙ АНАЛИЗ
Предварительная обработка рентгенограмм, по-
лучаемых с дифрактометра ДРОН-8 в цифровом 
виде, проводится в программе КДА (кристалло-
графия и дифракционный анализ) разработки 
ИЦ «Буревестник». В рамках предварительной 
обработки проводятся аппроксимация фона по-
линомом n-й степени, разделение Kα-дуплетов, 
определение угловых положений дифракци-
онных максимумов, аппроксимация профилей 

рефлексов функцией псевдо-Войта (для всего 
массива и индивидуально для каждого пика), 
расчет линейных и интегральных интенсивно-
стей рефлексов, расчет ПШПВ-рефлексов и со-
держания аморфной фазы (рис. 1).

Качественный фазовый анализ заключа-
ется в идентификации кристаллических фаз, 
входящих в состав образца. При проведении ка-
чественного анализа используют данные по по-
ложению и интегральной интенсивности пиков, 
полученные при предварительной обработке. 
Фазовый состав определяют при помощи про-
граммного комплекса Retrieve&Search-Match по 
базе порошковых данных PDF-2 (выпуск 2019 г.). 
При наличии в базе данных PDF-2 корундовых 
чисел для компонентов смеси можно полуколи-
чественно оценить их концентрацию с точно-
стью 2‒3 мас. % (рис. 2).

КОЛИЧЕСТВЕННЫЙ ФАЗОВЫЙ АНАЛИЗ
Количественный анализ проводится полнопро-
фильным методом Ритвельда [4] в программе 

Рис. 1. Оценка содержания аморфной фазы (25 %) в магнезиальносиликатном огнеупоре

Рис. 2. Пример качественного и полуколичественного анализов минерального состава магнезиальносиликатного 
огнеупора

2θ, град

2θ, град



ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ   ISSN 1683-4518¹ 2 2021 53

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

Rietveld (разработка ИЦ «Буревестник»). Для 
моделирования рентгенограммы смеси для 
каждого компонента, идентифицированного 
на этапе качественного анализа, задают струк-
турные данные из базы COD (Crystallography 
Open Database) в виде файла формата cif 
(Crystallographic Information File).

В процессе анализа уточняют место нуля, ко-
эффициенты полинома фона, параметры элемен-
тарной ячейки и профили рефлексов (для каждого 
компонента отдельно), коэффициенты текстуры 
для отдельных минералов, имеющих преимуще-
ственную ориентацию частиц, а также концентра-
цию каждого компонента в смеси (рис. 3). 

ПРИМЕРЫ РЕНТГЕНОДИФРАКЦИОННОГО 
АНАЛИЗА РАЗНЫХ ВИДОВ ОГНЕУПОРОВ 
И СЫРЬЯ 
Данные по уточнению минерального состава и 
некоторых структурных характеристик мето-
дом Ритвельда разных огнеупорных материа-
лов приведены в таблице.

Рис. 3. Пример количественного анализа минерального состава магнезиальносиликатного огнеупора полнопрофиль-
ным методом Ритвельда: а ― сравнение экспериментальной и рассчитанной рентгенограммы для модели, приведен-
ной в таблице (в левом нижнем углу рисунка указано значение финального фактора расходимости Rwp); б, в ― уточ-
ненные структурные параметры ромбического энстатита. Наблюдается незначительное увеличение заселенностей в 
позициях атомов магния (б), скорее всего, за счет присутствия изоморфной примеси железа (Mg0,85Fe0,15)SiO3. Об этом 
свидетельствует также наблюдаемое увеличение ПЭЯ-энстатита (в)

Пример 1. Муллитовые и муллитокорун-
довые огнеупоры [3]. Сырьем для их производ-
ства служат природные минералы силлимани-
товой группы или  чистые природные глины и 
каолины с добавками технического глинозема. 
Минеральный состав муллитовых и муллитоко-
рундовых огнеупоров представлен в основном 
муллитом и корундом, а также стеклофазой.

Муллит ― ценная высокоогнеупорная и хими-
чески устойчивая минеральная фаза, возникаю-
щая при обжиге огнеупоров. Она значительно 
повышает химическую стойкость, термостой-
кость, огнеупорность, механическую прочность, 
улучшает электроизоляционные и другие 
свойства изделий технического назначения. 

В процессе разработки новых технологий, а 
также при технологическом контроле муллито-
вых огнеупоров важно знать, как проходят про-
цессы фазообразования, какова степень мулли-
тизации, т. е. содержание муллита либо муллита 
и андалузита, сколько образовалось стеклофа-
зы, которая служит связующим компонентом 

Рис. 4. Количественный анализ минерального состава муллитокорундового огнеупора, обожженного при 1350 оС

2θ, град

а б

в
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Rwp = 2,71 %



¹ 2 2021ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ ISSN 1683-451854

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

Изделие

Минеральный состав

ПЭЯ, Å
Содер-
жание 

аморфной 
фазы, %

Контролируемый 
параметрназвание обозначе-

ние
химическая 

формула
концентра-
ция, мас. %

Муллитокорундовый 
огнеупор (рис. 4)

Огнеупор
на основе андалузита
(рис. 5)

Магнезиально-
силикатный огнеупор
(рис. 2, 3)

Технический глино-
зем (рис. 6)

Огнеупорный бетон 
(рис. 8, а)

Огнеупорный бетон
(рис. 8, б)

Огнеупорный бетон
(рис. 8, в)

Огнеупор
на основе карбида 
кремния
(рис. 9)

Муллит

Корунд
Гематит
Псевдобрукит
Тиалит
Рутил
Кварц
Муллит

Андалузит*1

α-Кристобалит
β-Кристобалит
Корунд
Кварц
Рутил
Энстатит

Протоэнстатит
Форстерит
Диопсид
Кварц
Магнезиофер-
рит
Клиноэнстатит
Корунд
γ-Al2O3

θ-Al2O3

Гиббсит
Бёмит
Шпинель
Корунд
Хибонит
Диаойудаоит
Тройной 
оксид
Корунд
Шпинель 1
Шпинель 2
Кротит
Диаойудаоит
Тройной 
оксид
Корунд
Шпинель 1
Шпинель 2
Шпинель 3
Диаойудаоит
Кротит
Тройной 
оксид
Карбид крем-
ния*2

Карбид крем-
ния
Карбид крем-
ния
Кварц

Mul

Crn
Hem
PseudoBrc
Tlc
Rt
Qtz
Mul

And
α-Crs
β-Crs
Crn
Qtz
Rt
En

Proto-En
Fo
Di
Qtz
Mg-Fr

Cen
Crn
γ-Crn
θ-Crn
Gbs
Bhm
Spl
Crn
Hib
Diy
–

Crn
Spl
Spl
Krt
Diy
–

Crn
Spl
Spl
Spl
Diy
Krt
–

SiC 6H

SiC 4H

SiC 15R

Qtz

Al4,6Si1,2O9,8

α-Al2O3

Fe2O3

Fe2TiO5

Al2TiO6

TiO2

SiO2

Al4,7Si1,2O9,9

Al2SiO5

SiO2

SiO2

α-Al2O3

SiO2

TiO2

(Mg0,85Fe0,15)SiO3

Mg2(Si2O6)
Mg2(SiO4)
CaMg(Si2O6)
SiO2

MgFe2O4

Mg2(Si2O6)
α-Al2O3

γ-Al2O3

θ-Al2O3

Al(OH)3

γ-AlO(OH)
(Mg0,65Al0,35)Al2O4

α-Al2O3

Ca(Al,Ti,Mg)12O19

NaAl11O17

Al30Mg4Na2O50

α-Al2O3

(Mg0,65Al0,35)Al2O4

(Mg0,75Al0,25)Al2O4

CaAl2O4

NaAl11O17

Al30Mg4Na2O50

α-Al2O3

(Mg0,8Al0,2)Al2O4

(Mg0,6Al0,4)Al2O4

MgAl2O4

NaAl11O17

CaAl2O4

Al30Mg4Na2O50

SiC

SiC

SiC

SiO2

79,9

17,9
0,7
1,1
0,2
0,1
0,1
60,0

14,2
4,3
8,0
12,2
1,0
0,2
55,2

6,3
19,6
9,8
2,6
5,5

0,9
36,2
42,0
8,4
10,3
3,1
95,9
1,8
0,2
1,9
0,2

62,3
23,5
6,8
3,3
3,6
0,6

70,0
13,1
4,4
5,3
4,4
2,5
0,3

87,6

5,8

6,6

0,1

a = 7,5781
b = 7,7208
с = 2,8981

a = 7,5486
b = 7,6980
с = 2,8877

a = 18,2525
b = 8,7987
с = 5,1979

a = 8,0416

–
a = 8,0389
a = 8,0577

–
a = 8,0670
a = 8,0279
a = 8,0863

a = 3,0787
с = 15,106
a = 3,0789
с = 10,066
a = 3,0798
с = 37,74

13

10

25

50

3

3

3

1

Содержание 
муллита.
Содержание 
стеклофазы

Содержание 
муллита.
Содержание 
стеклофазы

Содержание 
форстерита.
Содержание 
метасиликатов

Содержание 
корунда.
Содержание 
аморфной фазы

Содержание 
корунда.
Однородность 
шпинели

Содержание 
корунда.
Однородность 
шпинели

Содержание 
корунда.
Однородность 
шпинели

Содержание по-
литипов SiC

*1 При анализе у андалузита диагностирована текстура в направлении [110], уточнен ее коэффициент до значе-
ния 0,4.
*2 При анализе у политипа 6Н диагностирована текстура в направлении [001], уточнен ее коэффициент до зна-
чения 0,65.
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в огнеупорных материалах и влияет на их тех-
нические свойства. В примере, показанном на 
рис. 4 и приведенном в таблице, концентрация 
муллита достигает 80 мас. %, а содержание сте-
клофазы составляет 13 %. 

Кроме указанных фаз в муллитовых и мул-
литокорундовых огнеупорах присутствуют же-
лезо- и титаносодержащие минералы, такие как 
гематит, псевдобрукит, рутил, тиалит, а также 
оксиды кремния ― кристобалит и иногда кварц 
(см. рис. 4). Суммарная концентрация железо-
содержащих минералов (гематита и псевдобру-
кита) менее 2 мас. %. Присутствие железа и 
титана значительно сказывается на процессах 
спекания и кристаллизации, поэтому контроль 
содержания фаз, включающих оксиды этих эле-
ментов, может быть полезен при изучении про-
цессов фазообразования.

Пример 2. Огнеупор на основе андалузита. 
Традиционные высокоглиноземистые материа-
лы, изготавливаемые на основе глинозема или 
боксита, не отвечают современному уровню 
требований по надежности и долговечности. 
Перспективным направлением на сегодняшний 
день является производство новых огнеупоров 
на основе андалузита. 

Андалузит является естественным «мулли-
тообразователем». При высокотемпературном 
обжиге он преобразуется в муллит, а избыточ-
ный кремнезем образует сравнительно низкое 
количество стеклофазы, обладающей высокой 

вязкостью и сконцентрированной в капилляр-
ных порах зерна. Таким образом, после обжига 
огнеупоры на основе андалузита становятся со-
вершенно новыми материалами, состоящими из 
первичного и вторичного муллита и небольшого 
количества высоковязкой стеклофазы, что обе-
спечивает новые свойства огнеупоров, превос-
ходящие свойства высокоглиноземистых огнеу-
поров других видов.

Пример рентгенодифракционного анализа 
муллитового огнеупора, полученного при обжи-
ге андалузита, показан на рис. 5.

Содержание муллита по данным уточнения 
методом Ритвельда (см. рис. 5, б) составляет 
60,0 мас. %. Сопутствующими минералами яв-
ляются андалузит, корунд, две полиморфные 
модификации кристобалита, кварц и рутил (см. 
таблицу). Содержание стеклофазы не превыша-
ет 10 %. При анализе была выявлена текстура 
для андалузита по направлению [110] и уточнен 
ее коэффициент до значения 0,4. В структуре 
нестехиометрического муллита были уточне-
ны заселенности позиций Al/Si (см. рис. 5, в), по 
которым был рассчитан химический состав на 
элементарную ячейку Al4,7Si1,2O9,9. Уточнены ее 
параметры (см. рис. 5, г).

Пример 3. Технический глинозем. Служит 
сырьем для производства высокоглиноземистых 
огнеупоров. Он состоит из разных полиморфных 
модификаций оксида алюминия, в том числе 
α-Al2O3 (рис. 6). ГОСТ 30559‒98 нормирует со-

Рис. 5. Качественный (а) и количественный (б) анализы минерального состава огнеупора на основе андалузита; 
уточненные заселенности кристаллографических позиций в структуре муллита (в), рассчитанный по ним химиче-
ский состав на элементарную ячейку и ее уточненные параметры (г)

Rwp = 3,47 %

2θ, град

2θ, град

а

б

в

г
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держание α-модификации для получения раз-
ных марок огнеупорных изделий. Для техни-
ческого глинозема важно общее содержание 
аморфной фазы, поскольку большинство пере-
ходных форм представлено в дисперсном виде. 
В приведенном примере концентрация корунда 
составляет 36 мас. %, а содержание аморфной 
фазы достигает 50 %.

Пример 4. Магнезиальносиликатные огнеу-
поры. Сочетают высокую огнеупорность, хими-
ческую стойкость и повышенную прочность. 
Сырье для этого вида огнеупорной продукции 
представлено оливинитом, дунитом, серпенти-
нитом [1].

При обжиге серпентинитов и оливинсодер-
жащего сырья до 600‒900 °C выделяются фор-
стерит, метасиликат магния MgSiO3 (энстатит) 
и оксид железа. При дальнейшем нагревании 
до 1200 °C форстерит, соединяясь со свобод-
ным кремнеземом и оксидом железа, образует 
магнезиоферрит MgFe2O4 и полиморфные моди-
фикации силиката магния МgSiO3 ― энстатит, 
протоэнстатит и клиноэнстатит. Вопрос поли-
морфизма силикатов магния изучен не до конца 
и представляет интерес с практической точки 

зрения. Известно, что переход протоформы в 
клиноэнстатит приводит к растрескиванию из-
делий. Стабилизировать протоэнстатит можно 
добавкой оксида кремния, поскольку стекло-
фаза препятствует такому переходу, однако 
стабилизация является неполной [4, 5]. Даже 
весьма малые механические напряжения могут 
перевести протоэнстатит в клиноэнстатит, что 
необходимо учитывать при подготовке проб для 
рентгенодифракционного анализа, подбирая 
оптимальные условия измельчения исходных 
проб. Из рис. 2 и 3 следует, что суммарное со-
держание метасиликатов более 60 %, что значи-
тельно превышает суммарное содержание фор-
стерита (< 20 %) и магнезиоферрита (> 5 %). В  
огнеупоре присутствует также около 10 % каль-
цийсодержащего диопсида.

В зависимости от вида сырья и готового про-
дукта предметом контроля со стороны рентге-
нодифракционного анализа могут быть: содер-
жание форстерита в форстеритовых огнеупорах 
или соотношение полиморфных модификаций 
силиката магния для разных видов огнеупоров. 

Пример 5. Огнеупорные бетоны. Использу-
ют для футеровки тепловых агрегатов в разных 

Рис. 6. Содержание полиморфных модификаций оксида алюминия в техническом глиноземе (а) и общее содержание 
аморфной фазы (б)

Rwp = 2,67 %
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отраслях промышленности. Среди них немало-
важное значение имеют бетоны на основе глино-
зема и шпинели, в которых присутствуют несте-
хиометрические твердые растворы (Mg,Al)Al2O4 
на основе шпинели. Неоднородное распределе-
ние Mg/Al в шпинелях приводит к образованию 
двух и более структурных состояний, которые 
диагностируются по расщеплению рефлексов 
шпинели на рентгенограммах (рис. 7). При этом 
уточняют концентрации каждого структурного 
состояния шпинели, рассчитывают параметры 
их элементарных ячеек, по которым оценивают 
отношение Mg/Al с точностью 5 % (рис. 8).

Так, в примере, показанном на рис. 8, в, были 
обнаружены три разновидности шпинели с 

Рис. 7. Сравнение рентгенограмм бетонов со структур-
но однородной (зеленая линия) и неоднородной (голубая 
и оранжевая линии) шпинелью. Рамками выделены пики 
шпинели, демонстрирующие расщепление

Рис. 8. Количественная оценка минерального состава огнеупорного бетона и структурного состояния шпинели в 
нем. Уточненные ПЭЯ нестехиометрических шпинелей с разным отношением Mg/Al в структуре, сосуществующие в 
одном образце, приведены в таблице
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ПЭЯ а, равным 8,028, 8,067 и 8,086 Å. Таким об-
разом, разброс ПЭЯ составил 0,08 Å, при этом 
последнее значение ПЭЯ отвечает стехиометри-
ческой шпинели MgAl2O4. При замещении атома-
ми Al атомов Mg в структуре шпинели наблюда-
ется уменьшение ячейки. Если четверть атомов 
Mg замещена атомами Al, то ячейка шпинели 
уменьшается до a = 8,02 Å, если половина ато-
мов Mg замещена атомами Al, то ПЭЯ шпинели 
становится менее 7,98 Å. Таким образом, на каж-
дую 0,01 Å приходится 5 % атомов Al, замещаю-
щих атомы Mg в структуре шпинели. Следова-
тельно, уменьшение ПЭЯ на 0,08 Å до а = 8,028 Å 
вызвано замещением 40 % атомов Mg на атомы 
Al, т. е. кристаллохимическую формулу такой 
шпинели можно записать как (Mg0,6Al0,4)Al2O4. 
Параметр a = 8,067 Å соответствует шпинели 
состава (Mg0,8Al0,2)Al2O4, в которой 20 % атомов 
Mg замещено на атомы Al.

Таким образом, можно довольно точно оце-
нить содержание Al в шпинели по определенно-
му значению ПЭЯ ее кубической решетки, что 
важно для производства этого вида огнеупоров. 

Пример 6. Карбид кремния [1]. Находит ши-
рокое применение в огнеупорной промышлен-
ности. Карбидкремниевые изделия характери-
зуются высокой удельной теплопроводностью, 
устойчивостью к растрескиванию при хоро-
шей износостойкости. Благодаря своим осо-
бым свойствам карбидкремниевые огнеупоры 
используют в черной и цветной металлургии, 
химической и керамической промышленности. 
Высокая сопротивляемость механическим воз-
действиям предопределяет их применение для 
футеровки загрузочной зоны доменной печи, 
глиссажных направляющих в нагревательной 
печи. Стойкость изделий к расплавам цветных 
металлов (несмачиваемость) обусловила их 

применение в цветной металлургии для футе-
ровки свода, подины и стенок печей. Наряду с 
огнеупорами, содержащими преимущественно 
карбид кремния, известны также материалы, 
в которые SiC вводят как один из компонентов 
шихты. Карбид кремния добавляют (оптималь-
но до 30 %) в шихты шамотных, динасовых, гли-
ноземистых, графитовых и других материалов, 
с которыми карбид кремния не взаимодейству-
ет при высоких температурах. Считается, что 
срок службы футеровки ковша из карбидкрем-
нийсодержащих изделий в 6‒8 раз больше, чем 
из шамотных, которые более склонны к образо-
ванию трещин и более газопроницаемы.

Отличительной особенностью карбида 
кремния является существование большого 
числа полиморфных модификаций (полити-
пия). К настоящему времени открыты более 
200 кристаллических форм SiC. Политипный 
состав карбида кремния определяется в пер-
вую очередь условиями его получения. Чаще 
всего промышленный карбид кремния состоит 
из политипов 6Н, 4Н и редко 15R (рис. 9). Прак-
тический интерес представляет установление 
взаимосвязи структуры исходного материала с 
технологическими параметрами производства 
и свойствами готового продукта.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Таким образом, рентгенодифракционный ме-
тод весьма информативен для технологическо-
го контроля сырья и готовой продукции при 
производстве огнеупорных материалов. Он по-
зволяет полноценно анализировать не только 
минеральный состав и степень кристаллично-
сти, но и выявить те структурные особенности 
материалов, которые существенно влияют на 
их физико-механические свойства.

Рис. 9. Огнеупор, содержащий различные политипы SiC и микропримесь кварца. Обнаружена текстура у политипа 
6Н по направлению [001]; уточнен ее коэффициент до значения 0,65. Значения ПЭЯ для всех политипов SiC при-
ведены в таблице

2θ, град

Rwp = 6,80 %

Qtz ≈ 0,1 мас. %
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Рассмотренные примеры рентгенофазово-
го анализа разных огнеупорных материалов 
демонстрируют аналитические возможно-
сти многофункционального дифрактометра 
ДРОН-8 производства ИЦ «Буревестник», осна-
щенного зеркалом Гебеля, позиционно-
чувствительным детектором и аналитическим 
программным обеспечением. С помощью этих 
устройств можно получать надежные дифрак-
ционные картины, в том числе в области ближ-
них углов, за реальное время, что позволяет 
быстро решать текущие производственные и 
научно-исследовательские задачи.
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КОМБИНИРОВАННЫЙ АНАЛИЗ НАПРЯЖЕННО-
ДЕФОРМИРОВАННОГО СОСТОЯНИЯ ПОВЕРХНОСТНОГО 
СЛОЯ ШЛИФОВАННОЙ Si3N4‒TiC-КЕРАМИКИ

Установлены основные закономерности напряженного состояния поверхностного слоя шлифованной 
Si3N4‒TiC-керамики под действием комбинированной нагрузки. Выявлена специфика формирования 
структурной неоднородности напряжений и микроструктурных концентраторов напряжений, приво-
дящих к изменению структуры керамики за счет образования несплошностей.
Ключевые слова: Si3N4‒TiC-керамика, поверхностный слой (ПС), напряженное состояние, 
комбинированная нагрузка, интенсивность напряжений, структурная неоднородность на-
пряжений, микроструктурный концентратор напряжений, несплошности, компьютерная 
инженерия.

ВВЕДЕНИЕ

Керамические материалы на основе нитрида 
кремния занимают одну из верхних пози-

ций в рейтинге материалов, способных создать 
условия для скачкообразного развития совре-
менной высокотемпературной техники [1‒4]. 
Этот многофункциональный материал с потен-
циально широкой областью применения выгод-
но отличается от оксидных аналогов совокупно-
стью свойств и их стабильностью под действием 
разных внешних воздействий [5‒9]. Однако этой 
группе материалов присущ общий недостаток: 
под действием технологических и эксплуатаци-
онных нагрузок формируется новая структура 
поверхностного слоя (ПС) шлифованной Si3N4‒
TiC-керамики, что приводит к ухудшению ее 
структурно-чувствительных свойств [10‒14].

Структура Si3N4-керамики, сформирован-
ная в процессе спекания заготовки, определяет 
комплекс ее начальных свойств, являющийся 
решающим при определении области примене-
ния этого материала [15]. Однако многослойная 
структура ПС изделия, образовавшаяся при 
его изготовлении и характеризующаяся повы-
шенной дефектностью, при действии эксплуа-
тационных нагрузок приводит к формированию 
высокой неоднородности напряжений и обра-

зованию в ПС структурных концентраторов на-
пряжений [16‒20]. Это напряженное состояние 
является одной из основных причин отказов ке-
рамических изделий и сокращения их ресурса, 
который невозможно спрогнозировать без зна-
ния основных закономерностей трансформации 
структуры ПС изделия [21]. Поэтому выявление 
взаимосвязи структуры ПС шлифованной Si3N4‒
TiC-керамики с его напряженным состоянием 
позволит повысить точность прогнозирования 
ресурса изделия и границ его эффективного ис-
пользования. В этой связи комбинированный 
анализ напряженно-деформированного состоя-
ния ПС, сформировавшегося при изготовлении 
изделий из нитридной керамики и имеющего 
специфическую структуру, является весьма ак-
туальным для решения практических задач.

Цель работы ― с использованием базовых 
положений компьютерной инженерии [22, 23] 
изучить характер распределения напряжений в 
ПС шлифованной Si3N4‒TiC-керамики в услови-
ях совместного действия теплового потока, со-
средоточенной и распределенной силы.

Настоящая статья является продолжением 
статей [24, 25], в которых изложены результаты 
силового и теплового анализов напряженного 
состояния ПС Si3N4‒TiC-керамики.

МЕТОДИКА ЧИСЛЕННЫХ ЭКСПЕРИМЕНТОВ
Эксперименты выполнены в автоматизирован-
ной системе термопрочностных расчетов KS-SL 
v.1.0 с использованием расчетной схемы № 1 и 
метода контрольных точек (КТ) [23, 25]. Иссле-
довали характер изменения интенсивности на-
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пряжений σi в шести поверхностях С1‒С6 (табл. 1) 
шлифованной Si3N4‒TiC-керамики четырех си-
стем (№ 1‒4, табл. 2) под действием сосредото-
ченной силы F = 0,02 Н, приложенной под углом 
β = 45о, распределенной силовой нагрузки 
Р = 5·108 Па и теплового потока Q = 9·108 Вт/м2; 
коэффициент теплоотдачи в окружающую среду 
h = 1·105 Вт/(м2·град). Значения статистических 
характеристик (наименьшие σмин, наибольшие 
σмакс, средние σср; ∆σi  ― диапазон изменения 

Таблица 1
Обозначение 
поверхности

Структурные особенности по-
верхности Номер КТ

С1

С2

С3

С4

С5

С6

Поверхность зерна, контакти-
рующая с межзеренной фазой

Поверхность межзеренной 
фазы, контактирующая с зерном

Поверхность межзеренной 
фазы, контактирующая с 

матрицей
Поверхность матрицы, контакти-
рующая с межзеренной фазой

Фрагменты поверхностей зерна, 
межзеренной фазы и матрицы, 

контактирующих со слоем
Поверхность слоя, контакти-

рующая с фрагментами зерна, 
межзеренной фазы и матрицы

КТ1‒КТ18

КТ19‒КТ34

КТ35‒КТ50

КТ51‒КТ66

КТ67‒КТ82

КТ83‒КТ98

Таблица 2

Система Зерно Межзерен-
ная фаза Матрица Слой

№ 1
№ 2
№ 3
№ 4

Si3N4

Si3N4

TiC
TiC

Y2O3

Y2O3

Y2O3

Y2O3

Si3N4

Si3N4

Si3N4

Si3N4

Si3N4

TiC
Si3N4

TiC

Рис. 1. Схема деформации ПС шлифованной Si3N4‒TiC-
керамики системы № 3 под действием комбинированной 
нагрузки

Рис. 2. Поля σi в ПС шлифованной Si3N4‒TiC-керамики систем № 1 и 2 (а), № 3 (б) и 4 (в) под действием комбиниро-
ванной нагрузки

σi; медиана Ме для σi; стандартное отклонение 
s для σi) в КТ определяли с использованием про-
граммного комплекса Statistica.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Схема деформации ПС керамики всех систем 
под действием комбинированной нагрузки пока-
зана на рис. 1. Эту однотипную схему вдавлива-
ния характеризует высокая локальность упру-

гих деформаций, причем наибольшие значения 
горизонтальных u и вертикальных v перемеще-
ний имеет точка 0, упруго перемещающаяся из 
исходного положения в точку 01. Для выделен-
ных КТ u и v уменьшаются при увеличении рас-
стояния от них до точки 0. Результаты расчетов 
u и v для одинаковых КТ в ПС керамики разных 
систем существенно различаются.

Установлено, что под действием комбини-
рованной нагрузки в ПС керамики всех систем 
формируются поля σi трех видов, причем вид 
этих полей в ПС керамики систем № 1 и 2 одина-
ков (рис. 2). В качестве примера на рис. 2, а по-
казано поле σi в ПС керамики систем № 1 и 2, на 
рис. 2, б ― системы № 3, на рис. 2, в ― системы 
№ 4. Видно, что эти поля различаются распре-
делением σi в зерне, межзеренной фазе и слое 
матрицы, примыкающей к межзеренной фазе.

Характер изменения σi в разных поверхно-
стях ПС шлифованной керамики под действием 
комбинированной нагрузки показан на рис. 3. 
Первая группа ― графики для поверхностей С1‒
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С4 (см. рис. 3, а‒г) с кривыми одинаковой формы 
для систем № 1, 2 и № 3, 4. Особенность второй 
группы графиков для поверхностей С5 и С6 (см. 
рис. 3, д, е) ― близкие по форме кривые в цен-
тральной части для всех систем.

Кривые изменения σi в КТ поверхности С1 ПС 
керамики систем № 1‒4 показаны на рис. 3, а. 
Видно, что кривые для систем № 1, 2 имеют одно-
типную сглаженную форму с наименьшими зна-
чениями σi в КТ11, наибольшими ― в КТ1 (для си-
стемы № 1) и КТ2 (для системы № 2). Кривые для 
систем № 3, 4 имеют более сглаженную форму с 
наименьшими значениями σi в КТ13, наибольши-
ми ― в КТ1. Установлено, что в поверхности С1 
ПС керамики системы № 1 σi изменяется от 333 
(σмин) до 765 МПа (σмакс) при ∆σi = 432 МПа и Ме = 
= 466 МПа, системы № 2 ― от 221 до 610 МПа при 
∆σi = 389 МПа и Ме = 331 МПа, системы № 3 ― от 
623 до 824 МПа при ∆σi = 201 МПа и Ме = 675 
МПа, системы № 4 ― от 488 до 646 МПа при 

∆σi = 158 МПа и Ме = 534 МПа. Наибольшими 
значениями ∆σi и Ме характеризуются системы № 
1 и 3, наименьшими ― системы № 4 и 2 соответ-
ственно; системы № 3 и 4 имеют промежуточные 
значения ∆σi и Ме. Наибольшие значения ∆σi и Ме 
выше, чем наименьшие, соответственно в 2,7 и 2 
раза. Наибольшим коэффициентом корреляции 
для σi (0,98), значимым на уровне 0,05, характе-
ризуется связь систем № 1, 2, наименьшим (0,83) 
― связь систем № 1, 4.

Характер изменения σi в КТ поверхности 
С2 ПС керамики систем № 1‒4 показан на рис. 3, б. 
Видно, что форма кривых для систем № 1 и 2 
принципиально отличается от форма кривых 
для систем № 3 и 4. Кривые для систем № 1, 2 
имеют однотипную сглаженную форму, особен-
ностью которой является  наибольшая σi в КТ22 
(для системы № 1) и КТ19 (для системы № 2) с 
наименьшей σi в КТ26 (для системы № 1) и КТ27 
(для системы № 2). Кривые для систем № 3, 4 

Рис. 3. Характер изменения σi в поверхностях С1 (а), С2 (б), С3 (в), С4 (г), С5 (д) и С6 (е) Si3N4‒TiC-керамики систем 
№ 1‒4 (1‒4) под действием комбинированной нагрузки
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также имеют однотипную сглаженную форму, 
особенностью которой является наибольшая 
σi в КТ23 и наименьшая в КТ33. В поверхности 
С2 ПС керамики системы № 1 σi изменяется от 
453 до 652 МПа при ∆σi = 199 МПа и Ме = 567,5 
МПа, системы № 2 ― от 389 до 651 МПа при 
∆σi = 262 МПа и Ме = 490 МПа, системы № 3 ― 
от 404 до 679 МПа при ∆σi = 275 МПа и Ме = 
= 552,5 МПа, системы № 4 ― от 309 до 540 МПа 
при ∆σi = 231 МПа и Ме = 420,5 МПа. Наиболь-
шими значениями ∆σi и Ме характеризуются си-
стемы № 3 и 1, наименьшими ― системы № 1 и 4 
соответственно. Наибольшие значения ∆σi и Ме 
выше, чем наименьшие, соответственно в 1,4 и 
1,3 раза. Наибольшим коэффициентом корреля-
ции (0,98) для σi характеризуется связь систем 
№ 3 и 4; связь систем № 1 и 2 имеет коэффициент 
корреляции 0,88.

Характер изменения σi в КТ поверхности С3 
ПС керамики систем № 1‒4 показан на рис. 3, в. 
Видно, что форма кривых для систем № 1 и 2 от-
личается от формы кривых для систем № 3 и 4. 
Кривые для систем № 1, 2 имеют сглаженную 
форму с наибольшей σi в КТ36 (для системы № 1) и 
КТ35 (для системы № 2), с наименьшей σi в КТ44. 
Кривые для систем № 3, 4 характеризуются наи-
большей σi в КТ38 и наименьшей в КТ50. В по-
верхности С3 ПС керамики системы № 1 σi изме-
няется  от 379 до 690 МПа при ∆σi = 311 МПа и 
Ме = 474 МПа, системы № 2 ― от 308 до 705 МПа 
при ∆σi = 397 МПа и Ме = 393,5 МПа, системы 
№ 3 ― от 423 до 673 МПа при ∆σi = 250 МПа и 
Ме = 535,5 МПа, системы № 4 ― от 321 до 534 
МПа при ∆σi = 213 МПа и Ме = 398,5 МПа. Наи-
большими значениями ∆σi и Ме характеризуются 
системы № 2 и 3, наименьшими ― системы № 4 и 
2 соответственно. Наибольшие значения ∆σi и Ме 
выше, чем наименьшие, соответственно в 1,9 и 
1,4 раза. Связь систем № 1 и 2 (для σi) характери-
зуется коэффициентом корреляции 0,99, систем 
№ 3 и 4 ― коэффициентом корреляции 0,94.

Характер изменения σi в КТ поверхности С4 
ПС керамики систем № 1‒4 показан на рис. 3, г. 
Видно, что форма кривых для систем № 1 и 2 от-
личается от формы кривых для систем № 3 и 4. 
Кривые для систем № 1, 2 характеризуются наи-
большей σi в КТ51 и наименьшей в КТ64. Кривые 
для систем № 3, 4 имеют наибольшую σi в КТ55 
и наименьшую в КТ51. В поверхности С4 ПС ке-
рамики системы № 1 σi изменяется от 300 до 891 
МПа при ∆σi = 591 МПа и Ме = 447,5 МПа, систе-
мы № 2 ― от 185 до 669 МПа при ∆σi = 484 МПа 
и Ме = 331,5 МПа, системы № 3 ― от 175 до 908 
МПа при ∆σi =733 МПа и Ме = 696 МПа, системы 
№ 4 ― от 174 до 776 МПа при ∆σi = 602 МПа и 
Ме = 564,5 МПа. Наибольшими значениями ∆σi 
и Ме характеризуется система № 3, наименьши-
ми ― система № 2. Наибольшие значения ∆σi и 
Ме выше, чем наименьшие, соответственно в 1,2 
и 2,1 раза. Связь систем № 1 и 2 (для σi) характе-

ризуется коэффициентом корреляции 0,99, си-
стем № 3 и 4 ― коэффициентом корреляции 0,98.

Характер изменения σi в КТ поверхности С5 
ПС керамики систем № 1‒4 показан на рис. 3, д. 
Видно, что на всех кривых присутствует пик в 
КТ74‒КТ75, а их периферийные пики стохастич-
но изменяются. В поверхности С5 системы № 1 
σi изменяется от 509 до 1274 МПа при ∆σi = 765 
МПа и Ме = 732,5 МПа, в системе № 2 ― от 788 
до 1502 МПа при ∆σi = 714 МПа и Ме = 1099,5 
МПа, в системе № 3 ― от 189 до 2083 МПа при 
∆σi = 1894 МПа и Ме = 703,5 МПа, в системе № 4
― от 592 до 1422 МПа при ∆σi = 830 МПа и Ме = 
= 713,5 МПа. Наибольшими значениями ∆σi и Ме 
характеризуются системы № 3 и 2 соответствен-
но, наименьшим ∆σi ― система № 2, наименьшей 
Ме ― система № 3. Наибольшие значения ∆σi и 
Ме выше, чем наименьшие, в 2,7 и 1,6 раза соот-
ветственно. Наибольшим коэффициентом кор-
реляции (0,59) для σi имеет связь систем № 1 и 3.

Характер изменения σi в КТ поверхности С6 
ПС керамики систем № 1‒4 показан на рис. 3, е. 
Видно, что кривые для всех систем имеют прак-
тически одинаковую форму с пиком в КТ90‒
КТ91. В поверхности С6 керамики системы № 1 
σi изменяется  от 417 до 1160 МПа при ∆σi = 743 
МПа и Ме = 714 МПа, системы № 2 ― от 265 до 
1215 МПа при ∆σi = 950 МПа и Ме = 631 МПа, 
системы № 3 ― от 247 до 1110 МПа при ∆σi = 863 
МПа и Ме = 568 МПа, системы № 4 ― от 258 до 
1139 МПа при ∆σi = 881 МПа и Ме = 513 МПа. 
Наибольшими значениями ∆σi и Ме характери-
зуются системы № 2 и 1, наименьшими ∆σi и Ме 
― системы № 1 и 4 соответственно. Наибольшие 
значения ∆σi и Ме выше, чем наименьшие, соот-
ветственно в 1,3 и 1,4 раза. Наибольшим коэф-
фициентом корреляции (0,96) для σi характери-
зуется связь систем № 3 и 4, наименьшим (0,63) 
― связь систем № 1 и 3.

Гистограммы распределения σi в КТ поверх-
ностей С1‒С6 ПС керамики систем № 1‒4 под 
действием комбинированной нагрузки показаны 
на рис. 4. Видно, что значения σi во всех поверх-
ностях являются нормально распределенными, 
однако форма кривых распределения σi в КТ сви-
детельствует о существенных различиях в стати-
стических характеристиках для разных систем.

Распределение σi в КТ поверхностей С1‒С6 
ПС керамики системы № 1 показано на рис. 4, а. 
Установлено, что в поверхности С1 σср = 495,3 МПа 
при s = 146,2, в поверхности С2 σср = 557,9 МПа 
при s = 61,4, в поверхности С3 σср = 509,4 МПа 
при s = 115,5, в поверхности С4 σср = 462,7 МПа 
при s = 152,9, в поверхности С5 σср = 806,9 МПа 
при s = 221,8, в поверхности С6 σср = 742 МПа 
при s = 219,7. Наибольшими значениями σср и s 
в системе № 1 характеризуется поверхность С5, 
наименьшими ― поверхности С4 и С2 соответ-
ственно. Наибольшие значения σср и s выше, чем 
наименьшие, соответственно в 1,7 и 3,6 раза.
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Распределение σi в КТ поверхностей С1‒
С6 ПС керамики системы № 2 показано на 
рис. 4, б. Установлено, что в поверхности С1 
σср = 359,7 МПа при s = 127,2, в поверхности С2 ― 
σср = 501,4 МПа при s = 91,7, в поверхности С3 ― 
σср = 444,9 МПа при s = 137,5, в поверхности 
С4 ― σср = 337,2 МПа при s = 125,8, в поверх-
ности С5― σср = 1103,3 МПа при s = 192,5, в по-
верхности С6 ― σср = 645,3 МПа при s = 268,1. 
Наибольшими значениями σср и s в системе № 
2 характеризуются поверхности С5 и С6, наи-
меньшими ― поверхности С4 и С2 соответствен-
но. Наибольшие значения σср и s выше, чем наи-
меньшие, соответственно в 3,3 и 2,9 раза.

Распределение σi в КТ поверхностей С1‒С6 
ПС керамики системы № 3 показано на рис. 4, в. 
Установлено, что в поверхности С1 σср = 694,4 
МПа при s = 61,2, в поверхности С2 ― σср = 541,6 
МПа при s = 96,8, в поверхности С3 ― σср = 542,9 
МПа при s = 76,8, в поверхности С4 ― σср = 624,6 
МПа при s = 226,2, в поверхности С5 ― σср = 
= 815,3 МПа и s = 570,7, в поверхности С6 ― σср = 
= 651 МПа при s = 299,7. Наибольшими значе-
ниями σср и s в системе № 3 характеризуется по-
верхность С5, наименьшими ― поверхности С2 
и С1 соответственно. Наибольшие значения σср 
и s выше, чем наименьшие, соответственно в 1,5 
и 9,3 раза.

Распределение σi в КТ поверхностей С1‒С6 
ПС керамики системы № 4 показано на рис. 4, г. 
Установлено, что в поверхности С1 σср = 546,3 

МПа при s = 49,7, в поверхности С2 ― σср = 419,3 
МПа при s = 76,5, в поверхности С3 ― σср = 
= 415,1 МПа при s = 66,8, в поверхности С4 ― 
σср = 525,9 МПа при s = 179,2, в поверхности С5 
― σср = 853,6 МПа при s = 263,1, в поверхности 
С6 ― σср = 598,7 МПа при s = 277. Наибольшими 
значениями σср и s в системе № 4 характеризу-
ются поверхности С5 и С6, наименьшими ― по-
верхности С3 и С1 соответственно. Наибольшие 
значения σср и s выше, чем наименьшие, соот-
ветственно в 2,1 и 5,6 раза.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Установлены основные закономерности рас-
пределения напряжений в ПС шлифованной 
Si3N4‒TiC-керамики в условиях совместного 
действия теплового потока, сосредоточенной и 
распределенной силы. Проанализированы осо-
бенности напряженного состояния в разных 
поверхностях четырех систем керамики. Пики 
в центральной части кривых σi в поверхностях 
С5‒С6 указывают на присутствие в них микро-
структурных концентраторов напряжений и, 
соответственно, на высокую вероятность обра-
зования эксплуатационных дефектов в виде не-
сплошностей в этих локальных областях. Обоб-
щенный статистический анализ по системам 
№ 1‒4 ПС шлифованной Si3N4‒TiC-керамики по-
казал, что значения σi во всех поверхностях мож-
но считать нормально распределенными. При 
этом системы в разной степени реагируют на 

Рис. 4. Гистограммы распределения σi в КТ поверхностей С1‒С6 керамики систем № 1‒4 (а‒г) под действием ком-
бинированной нагрузки
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действие комбинированной нагрузки: наиболь-
шей неоднородностью напряжений характери-
зуется система № 3, наименьшей ― система № 4.

* * *
Настоящая работа финансируется в рамках го-
сударственного задания Министерства науки 
и высшего образования Российской Федерации, 
проект № 0707-2020-0025.
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СНИЖЕНИЕ ПЫЛЕОБРАЗОВАНИЯ ПРИ ЗАГРУЗКЕ 
БУНКЕРОВ ПОРОШКООБРАЗНЫМ МАТЕРИАЛОМ. 
Часть 1. Методы исследования

Расчетным путем показана целесообразность веерной загрузки бункеров порошкообразным сыпу-
чим материалом. Предложена конструкция кольцевого загрузочного устройства, использующего 
эффект Коанда, для снижения пылеобразования. Численно и экспериментально определены рацио-
нальные конструктивно-технологические параметры разработанного устройства.
Ключевые слова: обеспыливание, сыпучие материалы, эффект Коанда, загрузочное устрой-
ство.

ВВЕДЕНИЕ

Процессы загрузки сыпучих материалов 
сопровождаются значительным пыле-

выделением, что негативно сказывается на 
окружающей среде, здоровье человека [1, 2], 
долговечности оборудования и может привести 
к взрывам и пожарам [3]. Причинами образова-
ния и распространения пыли являются как про-
цесс эжекции воздуха сыпучим материалом [4, 
5], так и вторичное пылеобразование при взаи-
модействии потока с поверхностью [6, 7].Одним 
из способов снижения пылеобразования явля-
ется снижение расхода эжектируемого воздуха 
[8, 9]. Методам расчета расхода эжектируемого 
воздуха [10‒12], а также изучению процессов 
увлечения воздуха сыпучим материалом посвя-
щено много научных работ [13‒15]. Конструкция 
загрузочного устройства может существенно 
влиять на расход эжектируемого воздуха. Ор-
ганизация естественной рециркуляции за счет 
использования эффекта байпасирования [16, 
17] или принудительной рециркуляции [18] по-
зволяет снизить расход эжектируемого воздуха 
на 40‒70 %. Но это усложняет технологию за-
грузки и мало применимо для загрузки мелко-
дисперсных сыпучих материалов в бункера. 

Значительное влияние на интенсивность 
пылеобразования оказывают технологические 
параметры перегрузки: начальная степень исте-
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чения, расход материала и транспортирующего 
воздуха, эжекционное давление, степень запол-
нения бункера. Конструктивные характеристи-
ки бункерных хранилищ (геометрические ха-
рактеристики бункеров, загрузочных устройств 
и т. п.) также влияют на пылеобразование. По-
этому с целью снижения количества образую-
щейся пыли целесообразно снижать не только 
высоту падения, начальный диаметр струи пу-
тем загрузки сыпучего материала несколькими 
струями меньших диаметров, но и предусматри-
вать возможность организации воздухораспре-
деления [19, 20] в полости бункера.

Цель настоящей работы ― разработка и 
расчетно-экспериментальное обоснование кон-
струкции устройства для загрузки бункеров по-
рошкообразным материалом, способствующей 
меньшему пылеобразованию.  

РАСЧЕТ ПО АНАЛИТИЧЕСКИМ ЗАВИСИМОСТЯМ
Для анализа предлагаются три способа загрузки: 
осесимметричной, плоской и веерной струями. 
Из классических уравнений пограничного слоя 
Навье ‒ Стокса [21] для слабозакрученных воз-
душных изотермических струй для определения 
поля скоростей при истечении из круглого отвер-
стия (рис. 1, а) получены следующие выражения 
для относительных продольной u̅x (u̅x = ux/ux0, 
где ux0 ― скорость воздуха на выходе из патруб-
ка, м/с), поперечной u̅y (u̅y = uy/ux0) и окружной u̅ φ 
(u̅ φ = uφ/ux0) скоростей:

    
(1)
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где d0 ― диаметр патрубка (начального сечения 
струи), м; а ― экспериментальный коэффициент, 
учитывающий «турбулентную» структуру струи; 
х ̅, у  ̅― безразмерные координаты, х ̅= х/d0, y  ̅= y/d0; 
η ― независимая переменная аффинных преоб-
разований, η = y /̅(aх ̅); z = 1 + 0,125η2.

При истечении струи из щелевидного отвер-
стия (плоская струя) (рис. 1, б) расчетные форму-
лы примут вид:

 (2)

где х ,̅ у  ̅ ― безразмерные координаты для пло-
ской струи, х  ̅= х/b0, y  ̅= y/b0.

Для веерной струи (рис. 1, в) выражения для 
расчета поля скоростей:

                       
(3)

где r 0̅ ― радиус кольцевой щели (расстояние от 
оси 0y до начального сечения струи), м; γ ― угол 
наклона вектора скорости выхода.

УСТАНОВКА ДЛЯ НАТУРНОГО ЭКСПЕРИМЕНТА
Исследуемое устройство содержит трубопровод 1, 
сопло 2, образуемое тором 3 и конусом 4 с верши-
ной вверх (рис. 2). Предварительно осуществляли 
настройку устройства путем вертикального пере-

мещения стержня 5 и конуса 4: исходя из расхода 
воздуха, а также вида, плотности и крупности 
сыпучего материала выбирали рациональную ве-
личину зазора между тором 3 и конусом 4, обеспе-
чивающую наибольший угол отклонения потока 
при исключении возможности забивания сыпу-
чим материалом сопла 2. После проведения на-
стройки положение стержня и конуса закрепляли 
контргайкой 6. Поверхность тора, согласно эф-
фекту Коанда, способствует «прилипанию» к ней 
потока воздуха, что соответствует формированию 
веерной струи. Обеспечиваются снижение уноса 
частиц системой аспирации и уменьшение вторич-
ного пылеобразования загруженного материала.

Рис. 1. Схема подачи струи в бункер: а ― осесимметричная; б ― щелевидная (плоская); в ― веерная

Рис. 2. Загрузочное устройство

Рис. 3. Экспериментальная установка: а ― общий вид; 
б ― измерительный прибор; в ― элементы устройства 
снижения пылеобразования (1 ― подающий патрубок с 
тороидальной поверхностью; 2 ― конусный разделитель 
потока высотой 60 (2а) и  40 мм (2б); 3 ― воздуховод вен-
тиляционной сети; 4 ― воздушный регулирующий кла-
пан; 5 ― измерительный зонд; 6 ― термоанемометр; 7 ― 
штатив; 8 ― координатная сетка)
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Для исследования динамики воздушных по-
токов, создаваемых устройством, разработана экс-
периментальная установка (рис. 3). Она представ-
ляет собой воздухораспределитель, состоящий из 
патрубка с тороидальной поверхностью и конусного 
разделителя потока, подключенного к вентиляци-
онной сети гибким (гофрированным) воздуховодом.

В качестве побудителя принят вентилятор ВР-
80-75-3,15. Регулировка расхода воздуха произво-
дится регулирующими клапанами. Для измерения 
скорости приточного воздуха в точках измерения 
использовали термоанемометр Testo 425. Измере-
ния производили с помощью зонда с обогреваемой 
струной. Для исключения возмущения потока зонт 
установлен в штатив. Для визуализации направле-
ния движения воздуха использовали задымление 
потока. Для упрощения фиксации геометрических 
характеристик потока на плоскость нанесена коор-
динатная сетка с шагом в 1 мм.

Подключение экспериментальной установки 
к действующей лабораторной вентиляционной 
сети (рис. 4) позволило количественно регулиро-
вать воздушный поток, что обеспечило возмож-
ность выполнения замеров при разных эксплуа-
тационных характеристиках.

МЕТОДЫ ЧИСЛЕННОГО МОДЕЛИРОВАНИЯ 
Выделены факторы, позволяющие учесть макси-
мальное количество геометрических размеров 
предлагаемого устройства и при этом обеспечить 
вписывание конуса в тор (рис. 5): R1 = R2·sinα, 
H = R2·sinγ, sinγ = H/R2, γ = 180 ‒ α ‒ β, sinα = R1/R2.

В качестве отклика принята максимальная 
vmax и средняя vmed составляющие проекции ско-
рости на ось X. Измерение скорости осуществля-
ли на расстоянии 2dвх от оси тора (рис. 6). Высота 

Рис. 4. Нагнетательная ветвь лабораторной вентиляционной сети: 1 ― вентилятор ВР-80-75-3,15; 2 ― гибкая вставка; 
3, 6, 9, 11, 22 ― воздуховод; 4, 5, 21 ― отвод; 7, 10 ― тройник; 8, 12, 14, 19 ― переход; 13, 15, 20 ― клапан регулирую-
щий; 16 ― гофрированный воздуховод

Рис. 5. Основные геометрические характеристики 
устройства

Рис. 6. Граничные условия вычислительного экспери-
мента: 1 ― плоскость входа воздуха; 2 ― непроницаемые 
стенки; 3 ― плоскость свободного давления
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линии измерения скорости соответствует диаме-
тру подающего патрубка d. Для снижения коли-
чества факторов эксперимента зависимость для 
скорости сгруппирована следующим образом

В качестве плана эксперимента принят цен-
тральный композиционный ортогональный план 
(ЦКОП). В табл. 1 представлена область факторно-
го пространства выбранного плана эксперимента. 
Для учета условий работы устройства при разных 
эксплуатационных характеристиках системы 
пневмотранспорта замеры повторяли при разных 
начальных скоростях потока: 5, 15, 25 м/с.

Рис. 7. Схема силосного склада цементного завода Та
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‒ ‒ ‒ Таблица 1. Область факторного пространства ЦКОП
Факто-

ры
Уровни варьирования

Шаг
‒1,287 ‒1 0 +1 +1,287

R1/R2

β’/β
γ

0,610
0,049
1,240

0,65
0,15
11,00

0,8
0,5
45,0

0,95
0,85
79,00

0,99
0,95
88,76

0,15
0,35
34,00

ПРОМЫШЛЕННЫЙ ЭКСПЕРИМЕНТ
Согласно схеме (рис. 7), принятой на предпри-
ятии, один рукавный фильтр обслуживает блок 
силосов. На верхней отметке каждого блока же-
лезобетонных силосов установлены рукавные 
фильтры ФРКН-180 с вентиляторами ВДН-9у. 
Суммарная производительность двух аспираци-
онных установок составляет Q = 24000 м3/ч, что 
обеспечивает работу фильтров с удельной газо-
вой нагрузкой 1,0 м3/(м2·мин) (допустимая на-
грузка составляет 1,7 м3/(м2·мин)), при загрузке 
силосов от трех цементных мельниц и одновре-
менной выгрузке из всех восьми силосов. Сброс 
уловленной пыли осуществляется непосред-
ственно в силос. Характеристика склада хране-
ния цемента приведена в табл. 2.

Разработанное устройство (рис. 8) состоит из 
короба, образованного верхней 1 и нижней 2 ча-
стями, например трубами различного диаметра, 
соединенными между собой подвижным соеди-
нением (например, телескопическим) для обе-

спечения возможности перемещения верхней 
части и фиксации в промежуточных положени-
ях, и крышки 3, которая неподвижно (например, 
фланцевым соединением) прикреплена к верхней 
части короба. К крышке жестко (например, свар-
кой) прикреплен патрубок 4 для подачи пылевоз-
душной смеси, а также прикреплен стержень 5, 
ко второму концу которого жестко прикреплен 
разделитель потока 6. К нижней кромке нижней 
2 части короба жестко прикреплен обтекатель 7, 
выполненный в виде тела вращения.

Предварительно устройство монтируется в 
загрузочный проем бункера. При этом крышка 
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Рис. 8. Модернизированное устройство для снижения 
пылеобразования при загрузке порошкообразных мате-
риалов

3 посредством патрубка 4 для подачи пылевоз-
душной смеси соединяется с трубопроводом си-
стемы пневмотранспорта. Затем осуществляется 
настройка устройства путем вертикального пе-
ремещения нижней 2 части короба вместе с за-
крепленным на ней обтекателем 7 относительно 
неподвижных крышки 3, верхней 1 части, стерж-
ня 5 и разделителя потока 6. Исходя из расхода 
воздуха, а также вида, плотности и крупности 
сыпучего материала выбирается оптимальная 
величина зазора между обтекателем 7 и раз-
делителем потока 6, обеспечивающая наиболь-
ший угол отклонения потока при исключении 
возможности забивания сыпучим материалом 
данного зазора. При движении в полости коро-
ба пылегазововая смесь, например цементно-
воздушная, попадает в зазор между обтекателем 
7 и разделителем потока 6. Сыпучий материал 
под действием сил инерции перемещается к раз-
делителю потока 6, что обеспечивает его сме-
щение в периферийную зону потока, облегчая 
выход частиц из струи. Струя воздуха, вытекая 
из зазора между обтекателем 7 и разделителем 
потока 6 с высокой скоростью, увлекает окру-
жающий воздух, но поверхность обтекателя 7 
препятствует свободному поступлению воздуха 
с одной стороны струи, способствуя понижению 
давления у поверхности обтекателя 7 и прилипа-
нию к ней струи воздуха. Поток сыпучего мате-

риала движется в место складирования, а поток 
газа разворачивается согласно эффекту Коанда 
и отводится с помощью устройства для отвода 
газа любой существующей системой аспирации.

*   *   *
Исследование выполнено за счет гранта Россий-
ского научного фонда (постановка задачи и вывод 
аналитических зависимостей для струйных те-
чений осуществлено в рамках проекта № 18-79-
10025, исследование функционирования разрабо-
танных конструкций загрузочных устройств в 
рамках проекта № 21-19-00010).
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UDC 621.928.6:519.28
Modes of motion of the medium and universal 
curves for gravity separation processes
Barskiy E. M. // New Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 3‒6.
The separation curves for gravitational separation processes 
have the property of affinity. This means that with a certain 
transformation of the coordinate axes, all the experimental 
values   of fractional extraction form a single curve in these 
coordinates. The values   of the ordinates when obtaining such 
universal curves are called similarity criteria for separation 
processes. Similarity criteria have been determined for 
obtaining universal separation curves during separation for 
particles of different sizes in flows of a mobile medium for 
different modes: laminar, transient, and turbulent. However, 
it remains unclear in what boundaries one or another 
criterion should be applied in specific separation conditions. 
The article provides an analysis of the physical foundations of 
the interaction of a solid phase and a mobile flow in different 
modes of its movement. It is proved that the entire range from 
laminar to developed turbulent is covered by two similarity 
criteria. Ill. 3. Ref. 5. Tab. 2.
Key words: separation, affinity, separation curves, modes of 
motion of the medium, particle size, skope of the criterion.

UDC 621.762.4:669-492].004.052.42
Experimental verification of new compaction 
equations for fine materials of  the mining & 
metallurgical complex. Part 2. Stage compaction 
equatin
Khudyakov A. Yu., Vaschenko S. V., Bayul K. V., Semenov Yu. S. 
// New Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 7‒13.
The effectiveness of the new stage compaction equation in 
identifying and analyzing individual stages of compaction has 
been assessed. It was found that the newly developed equation 
correctly and with high accuracy describes the experimental 
compaction curves, taking into account the periodic nature of 
the process and allowing us to distinguish the characteristic 
transition points between stages, while the determination 
coefficient is close to unity. Based on the use of the basic and 
stage compaction equations, methods have been developed 
for determining the stabilizing pressure, briquetting and 
stiffness of the batch. A new feature is proposed for the energy 
classification of briquetted materials. Ill. 7. Ref. 18. Tab. 1.
Key words: fine materials, briquetting, modeling, stages of the 
compaction process, stage compaction equation, stabilizing 
pressure, briquetting, batch stiffness, energy classification.

UDC 666.762.14+666.762.52]:66.046.44
Stimulation of plasma-spark sintering of mixtures 
of oxide-non-oxide components by adding a solid 
solution TaB2‒NbC and through a nickel melt in 
mixtures of metal powders
Hmelov A. V. // New Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 14‒29.
The article shows the effect of powders mixtures of Ni and Ta, Ni 
and Zr in relation with sintered solid solution TaB2‒NbC during 
spark plasma sintering of compositions at pressing loading of 
60 MPa in the range 1200‒1600 оС on the phase composition, 
percentage content of Ti, Ta, Zr in the sialon, microstructure, 
grain sizes of crystalline phases, relative density, linear 
shrinkage, physical-mechanical properties, linear correlation 
of modulus of Elasticity and fracture toughness of mullite‒β-

SiAlON‒TiC, mullite‒β-SiAlON‒c-ZrO2 samples in this work. 
Synthesised powders of β-SiAlON and TiC are characterisized 
by intensive crystallization of β-SiAlON and TiC. Sintered by 
spark plasma method c-ZrO2 at 1400 oC and solid solution 
TaB2‒NbC at 1800 oC show intensive crystallization of c-ZrO2 
and (Nb, Ta)C,B phases. Microstructure of solid solution 
TaB2‒NbC is crystalline, partially nonuniform and almost 
completely sintered. Sintered samples with additive of Ta 
and Zr show intensive mullitization, active crystallization of 
β-SiAlON, (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), different crystallization of 
NiTi, NiTa, NiZr and NiZr2 phases in the range 1200‒1600 oC. 
Microstructures of ceramic phases of samples with additive 
of Ta more uniformly and densely sintered, particles of NiTi 
and NiTa are uniformly and densely packed of samples with 
additive of Ta unlike the variously packed particles of NiTi and 
NiZr, NiZr and NiZr2 of samples with additive of Zr. Sintering 
of compositions with additive of Ta form polidisper-se grains 
compositions of crystalline phases, processed uniformly and 
intensively. Samples with additive of Ta show active growing 
and larger values of physical-mechanical properties, higher 
resistance to the cracking, larger linear correlation of modulus 
of Elasticity and fracture toughness in the range 1200‒1600 
оС. Ill. 14. Ref. 18. Tab. 3.
Key words: mullite‒β-SiAlON‒TiC, mullite‒β-SiAlON‒c-ZrO2, 
solid solution TaB2‒NbC, powders mixtures of Ni and Ta, Ni 
and Zr, spark plasma sintering, properties.

UDC 666.3:546.822'261
Influence of synthesis parameters on density and 
phase composition of materials based on Ti3SiC2

Bykova A. D., Semenova V. V., Perevislov S. N., Markov M. A. // 
New Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 30‒34.
Various mixtures of the initial Ti/Si/C, Ti/Si/TiC, Ti/SiC/C, 
Ti/SiC/TiC, Ti/TiSi2/TiC and TiH2/SiC/C powders were used 
to synthesize Ti3SiC2 by sintering at temperatures of 1300 
and 1400 °С for 1‒5 h. Ti/Si/TiC and Ti/TiSi2/TiC powders 
are the best among all powder mixtures for Ti3SiC2 
synthesis. The amount of the synthesized Ti3SiC2 phase for 
the compositions of these components reaches 98,3 and 
90,3 vol. %, at a sintering temperature of 1400 °C for 1 h. 
Ti3SiC2 is synthesized and grows in the form of elongated 
grains. The influence of the time and temperature of 
sintering on the formation of the MAX-phase Ti3SiC2 

from the initial Ti/Si/C powders has been determined. 
Titanium carbide and a small amount of silicon carbide 
as intermediate phases are always present in the final 
products. An excess of silicon contributes to the highest 
formation of the Ti3SiC2 phase. Ill. 3. Ref. 32. Tab. 1.
Key words: MAX-phases, synthesis of Ti3SiC2, phase 
composition.

UDC 544.45,53.091,53.092
Production of ceramic plates based on Al2O3‒TiB2 
by free SHS compression
Chizhikov A. P., Konstantinov A. S. // New Refractories. ― 2020. 
― No 2. ― P. 35‒39.
Ceramic plates with dimensions of 90×40×7 mm and a 
density of 3,41 g/cm3 were obtained by the method of free 
SHS-compression. The resulting plates consist of three 
phases: aluminum oxide, titanium diboride, and mullite. The 
plates have a composite structure: a matrix based on Al2O3 
with titanium diboride particles distributed in it. Also, in 
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the structure of the obtained plates, whiskers of titanium 
monoboride with a thickness of about 100 nm were observed. 
The results of high-temperature tests of plates in the range of 
900‒1200 °C for 10 h are presented, the dependences of the 
true rate of weight gain and specific weight gain of samples 
during the tests are obtained. Ill. 5. Ref. 27. Tab. 2.
Key words: self-propagating high-temperature synthesis, 
free SHS-compression, composite material.

UDC 669.713.7:621.3.036.5]:658.583
Selection and development of a masonry 
composition for the installation and repair of the 
lining of a magnesium diaphragm electrolyzer 
made of potassium fluoroflogopite
Ignatova A. M., Yudin M. V. // New Refractories. ― 2020. ― 
No 2. ― P. 40‒44.
The effectiveness of refractory products made of new 
improved refractory materials is achieved if, during their 
installation and repair, a masonry composition is used, 
the properties of which provide a similar level of heat 
resistance in the aggressive environment of the electrolyzer 
as the material of the products. The article establishes 
the optimal component composition of the masonry 
mixture for the installation of the lining of a magnesium 
diaphragm electrolyzer made of potassium fluoroflogopite. 
It has been proved that the ratio of the mass fraction of 
fluorine-containing components to the rest of the mass is 
an indicator that allows characterizing the suitability of 
masonry mixtures for the installation and repair of products 
made of potassium fluoroflogopite. Ill. 4. Ref. 8. Tab. 4.
Key words: refractory silicate, electrolysis, fluoroflogopite, 
masonry composition.

UDC 691.54:66.063.8.086.4 
Investigation of mineral hydraulic binders based 
on the slag-cement system obtained with the use 
of vortex electromagnetic homogenization
Khaidarov B. B., Suvorov D. S., Lysov D. V., Luchnikova G. G., 
Druzhinina M. E., Kuznetsov D. V., Bychkov A. V., Burmistrov I. N., 
Mamulat S. L. // New Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 45‒50.
Samples of mineral hydraulic binder and artificial stone 
based on it were obtained from granulated blast furnace slag 
and Portland cement M500 using vortex electromagnetic 
homogenization. The physicochemical characteristics 
of mineral powders have been investigated: phase and 
chemical composition, specific surface area, particle size 
distribution, mechanical properties of artificial stone based 
on binders of the slag-cement system. It is shown that 
when introducing into the composition of the developed 
materials from 10 to 50 wt. % Portland cement, the ultimate 
compressive strength of the samples varies from 50 to 90 
MPa, the density is from 2,1 to 2,5 g/cm3. At the same time, 
these materials have a low cost due to the use of blast-
furnace slag as a raw material, as well as due to the use of 
an energy-efficient grinding technique. Ill. 5. Ref. 14. Tab. 3.

Key words: granulated blast furnace slag, cement, 
hydraulic binders, vortex electromagnetic homogenization.

UDC 658.565:666.76]:548.734
Application of X-ray diffraction techniques to 
quality control of refractories and raw materials
Ivanova T. I., Maslov V. N., Gershkovich S. I., Iksanov F. R., 
Kovalenko A. A., Tsunaeva A. V., Markelov S. A. // New 
Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 51‒59.
The majority of refractory materials and raw minerals 
used for their production are crystalline substances. X-ray 
diffraction techniques can be successfully applied for 
qualitative and quantitative determination of their mineral 
composition and for analysis of those structural features, 
which are most important in technological process. 
The paper considers most common types of refractories 
studied with full-profile Rietveld refinement to reveal 
the parameters to be controlled during their production. 
It was concluded that structural properties of mineral 
phases should be taken into account to affect mechanical 
properties of the refractory materials. Ill. 9. Ref. 5. Tab. 1.
Key words: crystalline refractories, raw minerals, X-ray 
diffraction, qualitative and quantitative phase analysis, 
Rietveld structural refinement.

UDC 666.3:546.28'171].017:543.57+539.375
Combined analysis of stress-strain state of surface 
layer of ground Si3N4‒TiC ceramics
Kuzin V. V., Grigor’ev S. N., Volosova M. A. // New Refractories. 
― 2020. ― No 2. ― P. 60‒66.
The main regularities of the stress state of the surface layer 
of ground Si3N4‒TiC ceramic under the combined load are 
established. The specificity of formation of structural heterogeneity 
of stresse and microstructural stress concentrators, which lead 
to changes in the structure of ceramics due to the formation of 
discontinuities, is revealed. Ill. 4. Ref. 26. Tab. 2.
Key words: Si3N4‒TiC ceramics, surface layer (SL), stress 
state, combined load, stress intensity, microstructural stress 
concentrator, discontinuity, computer engineering.

UDC 533.6:628.511.2
Reduced dust generation when loading hoppers 
with powdered material. Part 1. Research 
methods 
Seminenko A. S., Logachev K. I., Goltsov A. B., Averkova O. A. // 
New Refractories. ― 2020. ― No 2. ― P. 67‒72.
The expediency of fan loading of bunkers with powdery bulk 
material by calculation is shown. The design of an annular 
charging device using the Coanda effect to reduce dust 
formation is proposed. The rational design and technological 
parameters of the developed device are numerically and 
experimentally determined. Ill. 8. Ref. 21. Tab. 2.
Key words: dedusting, bulk materials, Coanda effect, 
loading device.

ПОПРАВКА
В журнале «Новые огнеупоры» № 10 за 2020 г. на с. 66 в левой колонке последнее предло-
жение перед разделом «Результаты исследования» следует читать так: «Например, коэф-
фициент К212 определяет значение отношения σмин при КА к σмин при СА в поверхности С2».


