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Введение 

На сегодняшний день интерметаллид Nb3Al рассматривается как пер-

спективная основа для создания высокотемпературных материалов, исполь-

зуемых в ракетно-космическом двигателестроении. 

Соединение Nb3Al обладает оптимальным сочетанием относительно 

низкой плотности (7,29 г/см
3
) и высокой температуры плавления (2060 °C). 

По данным зарубежных исследователей (D.L. Anton, D.M. Shah, N. 

Murahashi, Y. Murayama, S. Hanada и др.), интерметаллид Nb3Al со структу-

рой А15 отличается высоким сопротивлением ползучести и сохраняет повы-

шенную прочность при температурах вплоть до 0,8·Tпл. Значительный инте-

рес к соединению Nb3Al вызван тем, что он по температуре плавления, моду-

лю упругости и плотности превосходит или сопоставим с алюминидами на 

основе никеля (NiAl, Ni3Al) и титана (TiAl, Ti3Al), и рассматривается как 

перспективный материал для работы при температурах до 1600 °C. 

Сдерживающим фактором в применении интерметаллида Nb3Al и спла-

вов на его основе является технология получения. Хорошо известно, что 

свойства интерметаллидов сильно зависят от химической и фазовой одно-

родности. Появление в структуре неконтролируемых примесных фаз ведѐт к 

невозможности обеспечения воспроизводимости свойств во всѐм объѐме за-

готовки, что, в свою очередь, приводит к снижению выхода годного при 

промышленном производстве. 

Получение Nb3Al и сплавов на его основе традиционными металлурги-

ческими методами (дуговая и индукционная плавки) с последующей механи-

ческой обработкой осложнено рядом факторов. Объѐмная ликвация, проис-

ходящая при кристаллизации слитка, приводит к появлению неравновесных 

фаз. Кроме того, Nb3Al характеризуется высокой твѐрдостью, низкой пла-

стичностью (<1,5 % при 1200 °C в литом и отожжѐнном состоянии) и склон-

ностью к растрескиванию слитка при его охлаждении. 

В качестве альтернативного метода получения изделий из труднообра-

батываемых сплавов на основе Nb3Al рассматривается метод порошковой 



5 

 

металлургии, заключающийся в гидридно-кальциевом синтезе порошка тре-

буемого сплава с последующей его консолидацией и получением компакт-

ных заготовок. 

Гидридно-кальциевый синтез порошков сплавов с последующей их кон-

солидацией позволил получить высокий уровень служебных свойств, напри-

мер, жаропрочных для сплавов на основе соединения NiAl (Скачков О.А.), 

функциональных – для TiNi (Шуйцев А.В.) и т.д. В настоящее время гидрид-

но-кальциевый синтез порошкового интерметаллида Nb3Al и процессы его 

консолидации не изучены, поэтому данное исследование носит фундамен-

тальный характер и имеет прикладное значение. 

Актуальность работы подтверждается тем, что работа выполнялась в 

рамках следующих проектов: 

– проект РФФИ №13-03-12117 офи_м от 12 апреля 2013 г. «Разработка 

научных и технологических основ получения порошковых гидридно-

кальциевых сплавов на основе интерметаллида Nb3Al»; 

– проект РФФИ №16-33-50018 мол_нр от 21 июля 2015 г. «Исследование 

процесса консолидации порошка интерметаллида Nb3Al, полученного гид-

ридно-кальциевым методом»; 

– грант Фонда содействию малым формам предприятия в научно-

технической сфере по договорам №№5179ГУ1/2014 и 9953ГУ2/2015 от 17 

марта 2015 г. и 31 марта 2016 г., соответственно «Разработка гидридно-

кальциевой технологии получения порошка интерметаллида Nb3Al и сплавов 

на его основе». 

Цель настоящей работы заключается в разработке технологии получе-

ния компактного интерметаллида Nb3Al и сплавов на его основе с контроли-

руемым химическим и фазовым составом, используя процессы гидридно-

кальциевого синтеза и консолидации порошковых материалов. 

Научная новизна работы заключается в следующем: 

1) впервые установлена возможность синтеза порошка тугоплавкого ин-

терметаллида Nb3Al с температурой плавления 2060 °С в ходе восстановле-
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ния оксидов Nb2O5 и Al2O3 гидридом кальция при температурах 1100 – 

1200 °C; 

2) предложена и экспериментально подтверждена феноменологическая 

модель гидридно-кальциевого синтеза соединения Nb3Al, позволяющая кон-

тролировать технологические параметры и заключающаяся в последователь-

ном протекании следующих элементарных процессов: восстановление окси-

дов Nb2O5 и Al2O3 расплавом кальция, растворение восстановленных метал-

лов в расплаве кальция, структурообразование сплава в среде жидкого каль-

ция и гомогенизация состава сплава в ходе изотермической выдержки; 

3) впервые установлено, что в условиях гидридно-кальциевого синтеза 

происходит взаимодействие между Nb3Al и водородом с образованием двух 

водородсодержащих фаз – насыщенного твѐрдого раствора водорода в Nb3Al 

и гидрида Nb3AlHx; 

4) определено, что в ходе вакуумного спекания гидридно-кальциевых 

порошков Nb3Al формируется двухфазная структура (Nb3Al + твѐрдый рас-

твор алюминия в ниобии), обусловленная процессом испарения алюминия; 

5) впервые получены данные о высокотемпературных механических 

свойствах гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al, определены коэф-

фициенты в уравнении ползучести и механизмы, контролирующие деформа-

цию материала на установившейся стадии ползучести. 

Практическая значимость состоит в следующем: 

1) на основе гидридно-кальциевого метода реализована технология син-

теза порошка интерметаллида Nb3Al с контролируемым химическим и фазо-

вым составом; 

2) разработана опытная технология получения компактного материала 

на основе Nb3Al, включающая металлотермический (гидридно-кальциевый) 

синтез порошка, гидростатическое прессование и вакуумное спекание; 

3) определены механические свойства порошкового сплава на основе 

Nb3Al при повышенных температурах; 



7 

 

4) на созданную технологию получения заготовок на основе интерме-

таллида Nb3Al получен патент РФ №2624562 от 28.09.2016 на изобретение 

«Способ получения заготовок из сплавов на основе интерметаллидов систе-

мы Nb-Al». 

Основные положения, выносимые на защиту: 

– установленные закономерности структурообразования и механизм 

синтеза интерметаллида Nb3Al гидридно-кальциевым методом; 

– феноменологическая модель гидридно-кальциевого синтеза интерме-

таллида Nb3Al, происходящего в ходе термической обработки исходной сме-

си оксидов и гидрида кальция, предложенная на основании теоретического 

анализа и полученных экспериментальных данных; 

– результаты исследования влияния температуры спекания на процесс 

испарения алюминия; 

– способ получения компактного материала на основе интерметаллида 

Nb3Al с относительной плотностью 98 %; 

– результаты комплексных исследований химического и фазового соста-

вов, технологических и механических свойств полученных материалов. 
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Глава 1. Аналитический обзор литературы 

 

1.1 Жаропрочные материалы 

Жаропрочные материалы в самом общем смысле должны отличаться по-

вышенной прочностью (сопротивлению деформации) при высоких темпера-

турах. Жаропрочные сплавы нашли широкое применение в газовых турбинах 

самолѐтов, кораблей, промышленных стационарных установок. Также спла-

вы используются в ракетных двигателях, космических кораблях, эксперимен-

тальных самолѐтах, подводных лодках, паросиловых установках, ядерных 

реакторах и других объектах, работающих при высоких температурах. Наи-

большее распространение жаропрочные сплавы нашли в газотурбинной про-

мышленности [1 – 4]. 

Потенциал жаропрочности материала в первом приближении можно 

связать с температурой плавления металла основы или соединения [5, 6], чем 

она выше, тем большую прочность имеет материал при повышенных темпе-

ратурах. На рисунке 1 показана температура плавления и плотность некото-

рых тугоплавких металлов [7, 8]. Согласно работам [9 – 11], имеется тенден-

ция к сохранению удовлетворительных прочностных характеристик (предел 

прочности) чистых металлов с ростом их температуры плавления при одной 

и той же температуре испытания. 

Плотность жаропрочного материала также имеет существенное значе-

ние. Например, инженерами фирмы «Pratt and Whitney» показано, что 

уменьшение плотности материала лопаток турбин с 7,7 до 7,0 г/см
3
 приведѐт 

к увеличению срока службы диска турбины в три раза [3]. 
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Рисунок 1 – Температура плавления и плотность 

некоторых тугоплавких металлов [7, 8] 
 

В первую очередь, разработка жаропрочных сплавов вызвана необходи-

мостью повышения эффективности, производительности и экологичности 

авиационных турбореактивных двигателей. Установлено, что чем выше тем-

пература рабочего газа в двигателе Tраб, тем он мощнее и эффективнее, выше 

его тяга и больше экономичность [12]. На рисунке 2 показана зависимость 

удельной мощности реактивного двигателя от рабочей температуры, а также 

потеря мощности двигателя из-за использования жаропрочных сплавов на 

никелевой основе и системы Nb-Si (кружки). 

 



10 

 

 
Рисунок 2 – Зависимость удельной мощности от рабочей температуры двигателя [13] 

 

Таким образом, разработка новой номенклатуры сплавов, выражающая-

ся в поиске материалов, способных функционировать при температурах 

свыше 1500 °C, обеспечит повышение мощности тепловых установок и агре-

гатов, что выразится в поступательном развитии специального машинострое-

ния (авиа-космическое двигателестроение, атомная энергетика и т.д.). 

 

1.2 Современное развитие жаропрочных сплавов 

На сегодняшний день наиболее распространѐнными жаропрочными 

сплавами являются никелевые сплавы (суперсплавы) [14, 15]. Жаропрочные 

свойства данных сплавов представлены в работе [16]. 

По своей структуре современные Ni-сплавы представляют собой матри-

цу из γ-твѐрдого раствора на основе никеля (ГЦК) и высокодисперсных пре-

ципитатов γʹ-фазы состава Ni3Al (ГЦК) в количестве 60 ÷ 85 % об., легиро-

ванные до 12 элементами [17, 18]. На рисунке 3 обобщены данные по темпе-

ратурной способности (оценивается 1000-часовой ползучестью под напряже-

нием 137 МПа) никелевых жаропрочных сплавов. 
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Рисунок 3 – История развития температурной способности Ni-сплавов [18 – 21] 

 

Как видно из рисунка 3, сплавы на никелевой основе разрабатываются 

уже более 70 лет. За это время удалось поднять рабочую температуру с ~740 

до 1100 °C, благодаря разработке систем легирования и технологии произ-

водства сплавов. В таблице 1 представлены некоторые свойства данных 

сплавов. 

 

Таблица 1 – Свойства жаропрочных сплавов на никелевой основе [22 – 24] 

Материал ρ, г/см
3
 Tпл, °C

* Жаростойкость, 

г/м
2
∙ч 

σв, МПа при температуре, °C 

1000 1100 1200 

Ni-сплавы 8,2 – 9,2 1265 – 1380 0,6 – 1,2 60 – 600 40 – 100 20 – 50 

Примечание: 
*
 - температура солидус никелевых сплавов 

 

Предельными рабочими температурами жаропрочных сплавов на нике-

левой основе является диапазон 1000 ÷ 1150 °C (0,86∙Tпл) [22]. Также приме-

нение промышленных никелевых сплавов ограничено рядом их свойств: не-

стабильностью структуры и фазового состава, существенным падением со-

противлению газовой коррозии и разупрочнением при температурах выше 

1100 °C [23, 24]. Соответственно, налицо серьѐзная материаловедческая за-

дача – поиск и разработка новых материалов, способных выдерживать высо-
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кие нагрузки при температурах выше интервала рабочих температур 

Ni-сплавов. Сравнивая плотность и температуру плавления Ni-сплавов с дан-

ными рисунка 1 можно сказать, что наиболее оптимальной основой для соз-

дания новых жаропрочных сплавов, на замену никелевым, является ниобий 

[13, 25]. 

 

1.3 Новые жаропрочные материалы 

Для создания сплавов, способных сохранять высокие служебные харак-

теристики при более высоких температурах, то есть выше, чем 1100 –

1150 °C, в качестве основы рассматривается ниобий [26 – 29]. На рисунке 4 

показана удельная прочность сплавов на основе ниобия в сравнении с други-

ми высокотемпературными материалами [30]. Ниобиевые жаропрочные 

сплавы, в зависимости от способа упрочнения, делятся на несколько групп: 

 сплавы с твѐрдорастворным упрочнением; 

 сплавы, дисперсно-упрочнѐнные термодинамически стабильными фаза-

ми внедрения; 

 сплавы, дисперсно-упрочнѐнные интерметаллидными фазами; 

 сплавы на основе интерметаллидов. 

Важным достоинством жаропрочных сплавов на основе интерметалли-

дов является то, что их область применения лимитируется температурой 

плавления, тогда как сплавы с твѐрдорастворным упрочнением способны 

функционировать до температур 0,55 от Tпл вследствие увеличения скорости 

диффузионной подвижности атомов; сплавы с дисперсным упрочнением – до 

0,8∙Tпл из-за низкой растворимости и подвижности фаз внедрения [26, 31, 32]. 

Основным недостатком ниобия, ограничивающим его применение, явля-

ется низкая стойкость металла против газовой коррозии [33, 34]. При относи-

тельно низких температурах (300 – 450 °С) в процессе окисления металл об-

разует плотные металлоподобные субоксиды, типа NbO, NbO2 [34], защи-

щающие Nb от окисления. Окисление подчиняется параболическому закону: 
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Δm
2
 = kп∙τ, где Δm – увеличение массы [35]. Наличие параболического харак-

тера зависимости прироста массы от времени говорит в пользу того, что про-

цесс протекает по диффузионной кинетике (контролируется диффузией) [36]. 

 

 
Рисунок 4 – Удельная прочность сплавов на основе Nb в сравнении с другими высо-

котемпературными материалами [30] 

 

При температурах выше 500 – 550 °C окисление ниобия приобретает 

разрушающий характер, подчиняющийся линейному закону: Δm = kл∙τ [35]. 

Катастрофическое падение сопротивлению коррозии объясняется формиро-

ванием на поверхности металла пористого оксида Nb2O5, имеющего большой 

молярный объѐм (отношение молярного объѐма Nb2O5 к молярному объѐму 

Nb равно 2,68 [35]). Это обуславливает отслаивание оксидной плѐнки и пере-

ход от параболического закона к линейному. Также Nb2O5 имеет 3 поли-

морфные модификации [37], при превращении одной модификации в другую 

происходит изменение удельного молярного объѐма оксида (при температуре 

800 – 850 °С низкотемпературная γ-модификация Nb2O5 переходит в высоко-

температурную α-модификацию [34]). 

В работе [38] сравнивается относительное сопротивление окислению 

чистого ниобия и никелевых жаропрочных сплавов. Показано, что коррози-

онная стойкость чистого ниобия заметно ниже, чем у сплавов на основе ни-
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келя. Соответственно, важной целью создания сплавов является повышение 

сопротивления газовой коррозии ниобия за счѐт легирования и разработки 

специальных покрытий. Отмечено [38 – 40], что легирование ниобия такими 

элементами, как Ti, Al, Cr, Hf, Zr, Mn, Si, Be, W, Co, Fe повышает его сопро-

тивление коррозии.  

Исходя из вышеизложенного, можно наметить путь создания новых жа-

ропрочных сплавов, взамен никелевых сплавов: 1) основа сплава – ниобий, 

благодаря сочетанию высокой температуры плавления и относительно низ-

кой плотности; 2) новый сплав должен конструироваться на базе интерме-

таллида, так как данный класс материалов характеризуется максимальными 

рабочими температурами, при которых они сохраняют прочность; 3) опти-

мальный интерметаллид следует искать на основе систем Nb-Al, Nb-Si, Nb-Cr 

и др., поскольку Al, Si, Cr улучшают коррозионную стойкость ниобия при 

повышенных температурах. Действительно, в работе [41] отмечается, что в 

передовых странах (США, ЕС, Япония) наблюдается переход в турбострое-

нии от сплавов на основе никеля к интерметаллидам и композиционным ма-

териалам на их основе. Причѐм основным классом интерметаллидов, на ос-

нове которых создаются новые жаропрочные сплавы, являются алюминиды и 

силициды переходных металлов (Fe, Ti, Ni, Nb, Mo) [41 – 45]. Согласно дан-

ным [46], алюминиды и силициды переходных металлов отличаются наибо-

лее благоприятным сочетанием высокой температуры плавления и относи-

тельно низкой плотности. 

В работах [47 – 53] указывается, что интерметаллиды – это новый класс 

жаропрочных материалов, который должен прийти на смену никелевым 

сплавам. Например, на рисунке 5 демонстрируется значение предела прочно-

сти на растяжение некоторых интерметаллидов [50]. 
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Рисунок 5 – Предел прочности некоторых интерметаллидов [50] 

 

Из рисунка 5 видно, что алюминид Nb3Al при температуре 1200 °C име-

ет предел прочности около 260 МПа. Для сравнения в таблице 2 сведены зна-

чения предела прочности некоторых жаропрочных сплавов при этой же тем-

пературе. 

 

Таблица 2 – Предел прочности некоторых жаропрочных сплавов при 

температуре 1200 °C 
Сплав σв, МПа Источник 

Интерметаллид Nb3Al (+ 10 % об. Nb(Al)) ~260 [50] 

Т-222 (Ta-10%W-2,5%Hf-0,01%C) ~50 

[6] Молибденовый сплав ЦМ-5 ~41 

Молибденовый сплав TZC ~55 

ЦМВ50 (Mo-50W-0,1Zr-0,1Ti) ~70 [54] 

ВМ1 (≤0,4% Ti, 0,08 – 0,25% Zr, 0,15% C, Mo - остальное) 25,2 [11] 

Ni-сплавы 20 – 50 [22 – 24] 

NiAl 

Экструдированный пруток, полученный из гранул, 

распыление аргоном 

30 – 40 [55] 

 

Нелегированный Nb3Al (+10 % об. Nb [50]) по прочности превосходит 

некоторые сплавы молибдена, тантала и никеля с твѐрдорастворным, диспер-

сионным и интерметаллидным упрочнением, а также чистый интерметаллид 

NiAl, и по порядку величины совпадает с прочностью применяемых высоко-

прочных ниобиевых сплавов, например, F-48, F-50, VN-4, Series VAM, 
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WC3009 (отожжѐнное состояние), у которых σв при 1200 °C в диапазоне 180 

– 350 °C [29]. 

На данный момент системы Nb-Al и Nb-Si (рисунок 6 [56, 57]) привле-

кают внимание в качестве основы для создания новых жаропрочных сплавов 

[58]. Система Nb-Si интересна тем, что со стороны ниобиевого угла имеется 

эвтектическое равновесие при температуре 1920 °C между Nb(Si) и Nb5Si3, 

аналогично системе Ni-Al, где присутствует эвтектика Ni(Al) – Ni3Al. Это об-

стоятельство даѐт возможность получения естественных композиционных 

материалов Nb/Nb5Si3 [59, 60]. Работоспособность композита Nb/Nb5Si3 сле-

дует отсчитывать от температуры 1770 °C, т.к. выше это температуры проис-

ходит изменение фазового состава вследствие протекания реакции Nb(Si) + 

α-Nb5Si3 → Nb3Si. Стабильность структуры и фазового состава является не-

отъемлемым условием высокотемпературной работоспособности жаропроч-

ного материала [6, 61]. По данным [62 – 64] Nb-Si композиты имеют рабочую 

температуру около 1350 °C. Соответственно, указанный материал может ра-

ботать до температур 0,79 от температуры эвтектоидного превращения. 

 

 

 
Рисунок 6 – Двойная диаграмма состояния: а) Nb-Al; б) Nb-Si [56, 57] 

 

а) 
б) 
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Между Nb и Al в системе Nb-Al формируются три алюминида, следую-

щей стехиометрии: NbAl3, Nb2Al и Nb3Al. Интерметаллид Nb3Al имеет наи-

более оптимальное сочетание относительно низкой плотности (7,29 г/см
3
 

[65]) и высокой точки плавления. В области гомогенности Nb3Al отсутствуют 

какие-либо фазовые превращения, тогда, согласно [31], работоспособность 

данного химического соединения будет задаваться, в основном, его темпера-

турой плавления. Сравнивая температуру эксплуатации жаропрочных спла-

вов на основе никеля, Nb-Si композита, которая составляет ~0,8∙Tпл, можно 

заключить, что максимальная рабочая температура соединения Nb3Al должна 

составить около 1600 °C. В таблице 3 сведены некоторые свойства интерме-

таллида Nb3Al, в сравнении с естественным композитом Nb/Nb5Si3 [56, 57, 65, 

66]. 

 
Таблица 3 – Некоторые свойства интерметаллида Nb3Al и Nb-Si-композита 

[56, 57, 65, 66] 

Материал Tпл, °С ρ, г/см
3
 Тип решѐтки 

Nb3Al 2060 7,29 А15 

Nb/Nb5Si3 1920 – 1980 6,6 – 7,2 Nb – A2 / Nb5Si3 – D88 

 

Согласно диаграмме состояния Nb-Al (рисунок 6, а), тугоплавкий алю-

минид Nb3Al имеет довольно узкую область гомогенности при 600 °C, рав-

ную 3,8 % ат. Al. Также из рисунка 6, а заметно, что область существования 

алюминида Nb3Al сдвинута в сторону ниобия, что можно описать следующей 

формулой Nb3+xAl1-x. 

На рисунке 7 показана диаграмма рабочих температур и предельная 

температура существования соответствующего сплава (в °C), выше которой 

изменяется структура сплава или происходит разложение интерметаллида. 
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Рисунок 7 – Диаграмма рабочих температур и предельная температура фазовой 

стабильности соответствующего сплава [23, 61]. 

Рабочую температуру Nb3Al определяли как 0,8∙Tпл 

 

1.4 Методы получения интерметаллида Nb3Al 

Главной особенностью сплавов на основе интерметаллидов является за-

висимость их эксплуатационных свойств от химической и фазовой однород-

ности [67, 68]. Технология производства должна гарантировать получение 

сплава с содержанием алюминия, отвечающим области существования 

Nb3Al, которая довольно узка: 3,8 % ат. (1,5 % масс.) Al при температуре 

600 °C (рисунок 6, а). 

В общем виде способы производства интерметаллида Nb3Al и сплавов 

на его основе можно разделить на две основные группы: литейные техноло-

гии и методы порошковой металлургии. 

 

1.4.1 Традиционные технологии литья 

Согласно работе [69], основными методами плавки Nb3Al и его сплавов 

являются дуговая и индукционная плавка в водоохлаждаемом тигле. В науч-

но-технической литературе относительно мало сведений о микроструктуре 

сплавов Nb-Al, в частности Nb3Al, формирующейся в процессе кристаллиза-
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ции слитка. Отмечается, что данный метод производства Nb3Al и его сплавов 

имеет ряд существенных недостатков. 

Один из недостатков данного метода заключается в том, что кристалли-

зация слитков, в том числе и Nb-Al, происходит по дендритному механизму 

[70], который ведѐт к химической и фазовой неоднородности сплава. Авто-

рами работы [71] описана микроструктура сплава Nb-5% масс. Al, получен-

ного дуговой плавкой. В процессе кристаллизации из жидкого расплава пер-

вым выделяется твѐрдый раствор алюминия в ниобии (5 % масс. Al), который 

растѐт в виде дендритов. Химический состав осей дендрита определяется ло-

кальной температурой и линией солидус. После выделения дендритных кри-

сталлов Nb(Al), остающийся жидкий расплав обогащается Al, в результате 

чего появляется возможность выделения фазы Nb3Al, которая окружает оси 

дендрита Nb(Al). Незавершѐнность диффузионных процессов в Nb(Al) и/или 

Nb3Al (особенно при высоких скоростях охлаждения, реализуемых при за-

стывании расплава в медном водоохлаждаемом кристаллизаторе) мешает 

протеканию перитектической реакции. Дендритная кристаллизация без диф-

фузии в твѐрдой фазе может привести к формированию небольших количеств 

таких фаз, как Nb2Al и NbAl3 вокруг осей дендрита Nb(Al). Таким образом, 

при застывании расплава состава, номинально отвечающего интерметаллиду 

Nb3Al, в структуре слитка присутствуют фактически все фазы, представлен-

ные на диаграмме состояния Nb-Al: твѐрдый раствор Nb(Al) разного состава, 

интерметаллиды Nb3Al, Nb2Al и NbAl3. Для устранения последствий денд-

ритной кристаллизации и гомогенизации химического и фазового состава 

слитка требуется несколько переплавов и высокотемпературные длительные 

(более суток) диффузионные отжиги. 

В работе [72] изучали распределение алюминия в литом сплаве  

Nb-4,5 % ат. Al (рисунок 8, а), микроструктура литого сплава показана на ри-

сунке 8, б. Согласно рисунку 6, а, интервал кристаллизации этого сплава 

~140 °C. Показано, что в процессе кристаллизации происходит микросегре-



20 

 

гация алюминия: оси дендрита сильно обеднены алюминием, тогда как ме-

жосные пространства – обогащены. 

 

 
 

Рисунок 8 – Распределение алюминия в литом дендрите – а) и микроструктура литого 

сплава Nb-4,5% ат. Al – б) [72] 

 

Помимо химической ликвации сплавам системы Nb-Al присуща ликва-

ция по удельному весу, поскольку плотность ниобия и алюминия отличается 

более чем в 3 раза [73]. Дендритная кристаллизация в совокупности с боль-

шим интервалом кристаллизации, приводит к формированию усадочной мак-

ро- и микропористости, в том числе междендритной [74]. 

Жидкий расплав Nb обладает высокой реакционной способностью к ки-

слороду, углероду и азоту, приводящей к образованию термодинамически 

прочных и тугоплавких оксидов, нитридов и карбидов [75]. Плавка ниобия в 

оксидных огнеупорных материалах или графите приведѐт к сильному его за-

грязнению данными примесями [35]. Жидкий алюминий также активно всту-

пает в реакцию с кислородом с образованием тугоплавкого соединения Al2O3 

[76], что загрязняет материал включениями Al2O3 при последующей кристал-

лизации. Однако в работе [69] указывается, что наибольшей инертностью к 

жидкому расплаву Nb-Al обладают следующие оксиды Y2O3, HfO2 и CaO. В 

таблице 4 представлены температуры плавления данных оксидов [77, 78]. 

а) б) 



21 

 

Соответственно, авторами предлагается использовать эту керамику для изго-

товления форм для прецизионного литья сплавов Nb3Al [69]. 

 

Таблица 4 – Температуры плавления оксидов Y2O3, HfO2 и CaO [77, 78] 

Оксид Температура плавления, °C 

Y2O3 2439 ± 12 

HfO2 2810 

CaO 2590 

 

Следующей технологической трудностью при литье сплавов на основе 

Nb3Al является их высокая температура плавления и очень большая разница 

в упругости пара Nb и Al (рисунок 9). 

 

 
Рисунок 9 – Упругость пара ниобия и алюминия в зависимости от температуры [79] 

 

В работах [69, 80] сообщается, что в процессе дуговой или индукцион-

ной плавки происходит испарение алюминия, причѐм, чем меньше внешнее 

давление над жидким расплавом, тем процесс испарения идѐт активнее (наи-

большая скорость испарения наблюдается при вакуумной плавке). На рисун-

ке 10 показана зависимость потери алюминия от внешнего давления инерт-

ного газа (Ar) в печи для двух сплавов системы Nb-Al. 
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Рисунок 10 – Влияние внешнего давления на испарение алюминия в сплавах Nb-Al 

[69] 

 

Таким образом, методом плавление – кристаллизация очень сложно по-

лучить гомогенные по фазовому и химическому составу отливки, особенно 

больших размеров, на промышленном оборудовании. 

 

1.4.2 Методы порошковой металлургии 

Перечисленные недостатки классической металлургии в совокупности с 

высокой температурой плавления и, соответственно, температурой плавки, а 

также повышенной реакционной способностью жидкого расплава Nb-Al зна-

чительно осложняют получение качественных изделий методом литья. 

В работе [81] сообщается, что кристаллы типа А15, к которым относится 

Nb3Al, отличаются высокой хрупкостью при комнатной температуре и не 

поддаются обычным деформационным обработкам (прокатка, ковка, волоче-

ние). Соединения типа А15 приобретают пластичность при комнатной тем-

пературе только под высоким гидростатическим давлением (таблица 5) или 

при очень высокой гомологической температуре выше 0,68 от Tпл (для Nb3Al 

эта температура больше 1586 К или 1313 °C), но меньшем внешним давлени-

ем. Этот факт существенно ограничивает получение изделий из соединения 
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Nb3Al и сплавов на его основе методом литья в изложницы с последующей 

деформацией (прокатка, штамповка, ковка и т.д.). Соответственно, там, где 

применение методов классической металлургии затруднено, наиболее пер-

спективна порошковая металлургия.  

 

Таблица 5 – Относительное изменение размеров соединений типа А15 

при комнатной температуре [81] 

Соединение 
Относительное изменение 

размеров, % 

Внешнее 

давление, МПа 

V3Ga 

(гидростатическое прессование) 
28 1790 

V3Si 

(гидростатическое прессование) 
7 2280 

Nb3Sn 

(экструзия) 
от 19 до 65 

от 2000 до 

6000 

Nb3Sn 

(протяжка инкапсулированного порошка 

через фильеру) 

вплоть до 98 от 620 до 1450 

 

Методы порошковой металлургии, заключающиеся в получении порош-

ка требуемого сплава и его последующей консолидации (прессование + спе-

кание, искровое плазменное спекание, горячее изостатическое прессование, 

экструзия и т.п.), должны обеспечить производство изделий заданной формы. 

Использование однородных мелких порошков при операциях консолидации 

позволяет получить заготовки, характеризующиеся мелкокристаллическим 

строением, более гомогенным распределением химических элементов, по 

сравнению с литыми материалами, так как отсутствует расплавление порош-

ка. 

Анализ научно-технической информации показал, что интерметаллид 

Nb3Al наиболее часто получали такими методами порошковой металлургии, 

как самораспространяющийся высокотемпературный синтез [82 – 88], меха-

ническое легирование [89 – 101], реакционное спекание [102 – 108] и метал-

лотермия [109 – 117]. Наиболее интенсивное изучение методов приготовле-

ния и свойств соединения Nb3Al производилось в США и Японии. 
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1.4.2.1 Самораспространяющийся высокотемпературный синтез 

Nb3Al 

Методом СВ-синтеза получают различные материалы систем металл-

неметалл, металл-металл, в том числе интерметаллические [118 – 119]. Ис-

следование горения в системе Nb-Al в режиме СВС изучалось в работе [82]. 

Показано, что для реализации самораспространяющегося режима необходим 

предварительный подогрев смеси порошков Nb и Al до температуры 720 – 

950 °C, поскольку лишь одной теплоты химической реакции недостаточно 

для горения. 

Авторами работы [83] изучался механизм синтеза интерметаллидов сис-

темы Nb-Al методом СВС. В качестве исходных компонентов использовали 

порошки Nb и Al. Установлено, что в режиме СВ-синтеза соединения Nb3Al 

(порошковая смесь отвечала стехиометрии Nb:Al = 3:1) конечный продукт 

является полифазным. Доминантными составляющими, по данным рентге-

новского анализа, были ниобий, не вступивший в реакцию, и Nb2Al + не-

большие количества фаз NbAl3, Al и лишь следы требуемой фазы – Nb3Al. 

Аналогичные результаты получены в работах [84, 85], где исследовали мак-

рокинетические стадии и фазообразование в системе Nb-Al в режиме тепло-

вого взрыва. Как и в работе [83] в качестве реагентов использовали чистые 

порошки ниобия и алюминия. Синтез в порошковой смеси, отвечающий со-

ставу Nb3Al, не приводит к формированию искомого интерметаллида. Рент-

генофазовый анализ конечного продукта продемонстрировал присутствие 

следующих фаз: Nb2Al (8 %), NbAl3 (21 %) и Nb (71 %). Фазы Nb3Al обнару-

жено не было. Самораспространяющимся высокотемпературным синтезом не 

удалось получить фазу Nb3Al, когда в качестве исходных реагентов исполь-

зовались чистые порошки ниобия и алюминия. 

В работах [86, 87] отметили, что предварительная механоактивация по-

рошковой смеси Nb+Al повышает однородность синтезируемого продукта, 

особенно при получении интерметаллидов системы Nb-Al богатых ниобием: 

Nb3Al и Nb2Al. Действительно, авторами [87] удалось получить Nb3Al в ре-
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жиме СВ-синтеза механически активированной смеси порошков Nb и Al. 

При этом продукт содержал существенное количество фазы Nb2Al, а сам 

рентгеновский спектр имел довольно большое количество нерасшифрован-

ных пиков в широком диапазоне углов 2θ от 20 до 100°. 

Фактически чистое соединение Nb3Al получили в работе [86], где вместо 

Nb использовали более дешѐвый оксид Nb2O5 для повышения теплотворно-

сти смеси за счѐт экзотермического эффекта реакции восстановления Nb2O5 

алюминием в процессе горения. Перед синтезом Nb3Al смесь Nb2O5 и Al 

(алюминий брался в количестве, необходимом для восстановления Nb2O5 и 

его перехода в сплав) подвергли шаровому размолу для активации. Продук-

тами реакции являлись Al2O3 (стекловидная часть) и интерметаллическое со-

единение (металлическое ядро). Однако данный результат получен при син-

тезе небольшого количества порошка (несколько грамм). Недостатками дан-

ного метода является возможность загрязнения порошка Nb3Al глинозѐмом 

(Al2O3) в процессе отделения металлического ядра от стекловидной части, 

также возможная нестабильность фазового состава конечного вещества при 

попытке получения крупной партии порошка Nb3Al. Поскольку СВС проис-

ходит в волновом режиме [86], это приводит к неоднородному температур-

ному полю, и, соответственно, неодинаковым условиям синтеза в каждой 

точке объѐма. Этот факт играет неблагоприятную роль для синтеза продукта 

с однородной макро- и микроструктурой [84]. 

Таким образом, самораспространяющимся высокотемпературным синте-

зом фактически невозможно получать соединение Nb3Al с гомогенным хи-

мическим и фазовым составом, особенно для крупных партий порошка. 

 

1.4.2.2 Получение Nb3Al механическим легированием 

Механическая активация порошковых смесей представляет собой обра-

ботку в высокоскоростных планетарных шаровых мельницах, вибромельни-

цах и других устройствах, в которых частицы смеси подвергаются механиче-
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скому удару с силой, достаточной для раскалывания хрупких компонентов и 

пластической деформации вязких компонентов [120 – 122]. 

В работах [89 – 91] для синтеза Nb3Al использовали высокоэнергетиче-

ский размол в планетарных мельницах или аттриторах в течение времени, 

доходящего до нескольких десятков часов. Указывается [90], что в системе 

Nb-Al прямой механический синтез возможен только для интерметаллида 

NbAl3, тогда как образование интерметаллидов богатых ниобием (Nb3Al и 

Nb2Al) происходит только при последующем отжиге. На начальных этапах 

размола порошковой смеси состава Nb:Al = 3:1 протекает образование пере-

сыщенного твѐрдого раствора Nb(Al). Последующее увеличение времени по-

мола приводит к аморфизации пересыщенного твѐрдого раствора. Отжиг, 

температура которого не превышает 1200 °C [89 – 91], способствует появле-

нию наряду с требуемой фазой (Nb3Al) и интерметаллида Nb2Al [89, 90]. В 

некоторых случаях зафиксировано присутствие в структуре твѐрдого раство-

ра на основе Nb [91, 92]. Соответственно, синтезированный высокоэнергети-

ческим размолом порошок является неравновесным и многофазным (Nb3Al + 

Nb2Al + Nb). 

В работе [93] также отмечается фактически отсутствие возможности 

синтеза однофазного Nb3Al из чистых порошков Nb и Al высокоэнергетиче-

ским механическим легированием. Поэтому авторы использовали метод низ-

коэнергетического шарового размола в надежде получить гомогенный поро-

шок Nb3Al. Однако даже данный вид размола не обеспечивает синтез порош-

ка равновесного состава. В состоянии после размола в течение 500 часов ма-

териал содержит фазу Nb3Al, чего не наблюдалось при высокоэнергетиче-

ском размоле Nb и Al: 28,4 % об. Nb3Al + 39,5 % об. Nb2Al + 30,3 % об. Nb + 

1,8 % об. Al. При отжиге 933 К в течение 7 часов происходит увеличение до-

ли интерметаллидных фаз за счѐт сокращения количества ниобия: 36,3 % об. 

Nb3Al + 44,1 % об. Nb2Al + 19,5 % об. Nb. 

Механическое легирование является эффективным методом получения 

наноразмерного порошка сплавов системы Nb-Al [92, 94]. В работе [95] пока-
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зано, что уже после 2 часов помола размер кристаллитов становится меньше 

10 нм. 

Недостатками данного способа являются почти полное отсутствие воз-

можности получения однофазного интерметаллида Nb3Al и загрязнение син-

тезируемого порошка материалом мелющих тел [87, 96, 97]. В случае попа-

дания в мельницу из окружающей среды азота или кислорода происходит 

азотирование ниобия [89, 90, 94] или окисление алюминия и ниобия [98, 99]. 

Для предотвращения налипания порошка на шары и стенки мельницы в 

смесь добавляют органический агент [121]. Например, в работах [95, 100] в 

качестве органического агента использовали гексан (C6H14) или метанол 

(CH3OH) [101]. Зафиксировано, что в процессе размола порошков Nb+Al в 

присутствии агента происходит насыщение материала углеродом до образо-

вания карбидов Nb2C и NbC. Таким образом, данный метод не рационален 

для производства порошка Nb3Al, отличающегося высокой гомогенностью 

химического и фазового составов. 

 

1.4.2.3 Реакционное спекание 

Идея реакционного спекания заключается в получении требуемого спла-

ва Nb-Al за счѐт реакционной диффузии [123] с образованием различных фаз 

в процессе термической обработки чистых металлов (Nb и Al), находящихся 

в компактной или порошковой форме. 

В работе [102] представлены результаты крупного исследование процес-

са получения интерметаллида Nb3Al, используя метод прямого спекания по-

рошковой смеси 3Nb + Al, как в состоянии свободной насыпки, так и после 

прессования порошковой смеси до относительной плотности 85 – 95 %. Тем-

пература спекания составляла 1400 °C, 1 час. Порошок алюминия имел раз-

мер от 15 мкм до 60 мкм, а порошок ниобия – до 74 мкм. Показано, что дан-

ным способом, независимо от исходного состояния порошковой смеси, фор-

мировался следующий продукт: Nb3Al + Nb2Al + Nb(Al). О возможности по-
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лучения гомогенного Nb3Al авторы тривиально заключили, что необходима 

продолжительная выдержка при высокой температуре. 

В статье [103] для получения компактного материала состава Nb + 25 % 

ат. Al (Nb3Al), в отличие от [102], использовали композицию из ультра- и на-

норазмерных лент ниобия и алюминия. Слоистый материал получали после-

довательным осаждением алюминия (первый, промежуточные и последний 

слой) и ниобия (промежуточные слои) на субстрат из (1102) монокристалла 

сапфира до формирования лент определѐнной толщины. В процессе после-

дующей термической обработки происходило формирование фаз согласно 

двойной диаграмме состояния Nb-Al. Показано, что на конечное фазовое со-

стояние бывшего слоистого материала большое влияние оказывает толщина 

слоя Nb и Al. Чем слой металла толще, тем заметнее отклонение фазового со-

става конечного продукта от равновесного состояния. По данным [103] наи-

лучшие результаты по получению гомогенного Nb3Al достигаются при ис-

пользовании лент алюминия и ниобия менее 34 и 109 нм соответственно и 

общей толщиной пакета 1 мкм. При попытке перехода на более крупный 

масштаб, когда толщина лент алюминия и ниобия составляет соответственно 

105 и 320 мкм (общая толщина пакета 2,4 мкм) заметна существенная неод-

нородность фазового состава получаемого продукта: структура представлена 

тремя фазами Nb(Al) + Nb2Al + Nb3Al [31]. 

В работе [123] отмечается, что пластическая деформация значительно 

увеличивает коэффициент диффузии. Действительно, интенсивная пластиче-

ская деформация пакета из фольг ниобия и алюминия в результате прокатки, 

волочения и многократной экструзии [104] или многократной прокатки [105] 

с последующим реакционным спеканием (1400 – 1800 °C) способствует по-

лучению гомогенного компактного образца из интерметаллида Nb3Al. 

Таким образом, реакционное спекание порошковой смеси или фольг Nb 

и Al стехиометрического соотношения 3Nb:Al не позволяет изготавливать 

массивные и гомогенные образцы Nb3Al. Только интенсивная деформация 

(прокатка, экструзия) перед высокотемпературным спеканием гарантирует 
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получение однородного материала из Nb3Al, однако это требует применения 

специального и сложного оборудования. 

 

1.4.2.4 Металлотермическое получение Nb3Al 

Металлотермический метод получения металлов и сплавов основан на 

большем сродстве металла-восстановителя к кислороду, фтору, хлору или 

другому неметаллическому элементу соединения, чем восстанавливаемый 

металл [124, 125]. Металлотермическое восстановление в общем виде можно 

представить следующим уравнением: 

МеХ + Меʹ ↔ Ме + МеʹХ ± Q,                                 (1) 

где МеХ – восстанавливаемое соединение; Х – неметаллический элемент (O, 

Cl, F и др.); Меʹ – металл-восстановитель; Ме – восстанавливаемый металл; Q 

– тепловой эффект реакции. Добавление в левую часть уравнения (1) других 

металлов в чистом виде или в виде оксидов, галогенидов способствует обра-

зованию сплавов: Ме
I
Х + Me

II
X/Me

II
 + Меʹ ↔ сплав Ме

I
-Me

II
 + МеʹХ ± Q [76, 

126 – 129]. 

Алюмотермический метод получения. Сущность технологии заключает-

ся в приготовлении шихты, состоящей из пентаоксида ниобия и алюминия, и 

инициирования реакции термитного типа за счѐт нагрева [109, 110]. При этом 

в шихте протекают процессы, результат действия которых можно описать 

следующей реакцией: Nb2O5 + 10/3Al → 2Nb + 5/3Al2O3. Однако восстанов-

ленный ниобий имеет тенденцию к растворению алюминия и формированию 

промежуточных фаз (твѐрдый раствор алюминия в Nb, Nb3Al, Nb2Al и 

NbAl3). Алюмотермическое восстановление Nb2O5 в присутствии избытка 

алюминия можно представить в виде [110]: 

Nb2O5 + (10/3+2y/x)Al → 2/xNbХAlУ + 5/3Al2O3.                      (2) 

Содержание алюминия в сплаве контролируется его избытком в исход-

ной шихте [109]. В работах [111, 112] установлено, что взаимодействие алю-

миния с Nb2O5 имеет многостадийный характер и активно начинает проте-

кать при температуре выше 1100 °C. Данный метод осуществляется в реакто-
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рах из тугоплавких материалов и может быть как открытого типа (на возду-

хе), так и закрытого – реакция осуществляется в бомбе [110]. Сообщается 

[109, 110], что для синтеза Nb3Al использовался реактор, выполненный из 

графита или из среднеуглеродистой стали, покрытой оксидом MgO. 

Синтез сплавов богатых ниобием, (твѐрдый раствор алюминия в Nb, 

Nb3Al и Nb2Al) по реакции (2) сопровождается выделением большого коли-

чества тепла. Удельный тепловой эффект, приходящийся на один килограмм 

шихты, свыше 2500 кДж/кг [110], в результат чего происходит плавление 

синтезируемого сплава и шлака (Al2O3, Tпл = 2054±6 °C [77]). Возникающая 

металлическая фаза находится в виде дисперсных капель. Жидкие металли-

ческие капли под действием силы тяжести опускаются вниз в жидком шлаке, 

формируя слиток сплава [76]. Для уменьшения температуры плавления шла-

ка и, соответственно, облегчения сепарации металл/шлак, в шихту дополни-

тельно вводят флюсующиеся агенты, например, такие как CaO, CaF2 [110]. 

К недостаткам данного метода можно отнести следующие. Слитки спла-

вов, богатых ниобием, как правило, содержат большое количество включе-

ний Al2O3. На рисунке 15 показана типичная микроструктура сплава 

Nb-16% ат. Al, полученного алюмотермическим способом. В результате 

сплавы имеют большую концентрацию кислорода, находящегося в форме ок-

сида алюминия. Поскольку процесс осуществляется в графитовом тигле или 

оксидном огнеупоре, это приводит к дополнительному загрязнению полу-

чаемого материала углеродом или кислородом. Ещѐ одним недостатком яв-

ляется низкий выход конечного продукта. Например, при производстве ин-

терметаллида Nb3Al выход данного материала составляет около 58,7 % [110]. 

В случае проведения процесса под флюсом выход сплава может возрасти до 

89 %. 
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Рисунок 11 – Микроструктура сплава Nb-16% ат. Al, полученного алюмотермией 

[109] 

 

Наконец, в работе [76] отмечается, что алюмотермические слитки имеют 

некоторую неоднородность, причѐм наибольшая негомогенность наблюдает-

ся по высоте слитка, нежели в радиальном направлении. 

Таким образом, данный способ не найдѐт широкого практического при-

менения для изготовления гомогенного интерметаллида Nb3Al. В работах 

[109, 130] отмечается, что слитки Nb-Al, полученные алюмотермией, будут 

использоваться в качестве лигатуры для производства материалов, содержа-

щих ниобий и алюминий, литьѐм или методами порошковой металлургии, а 

также для получения высокочистого ниобия методом электроннолучевой 

плавки. Для этих целей на эстонском заводе Silmet JSC отработана техноло-

гия производства слитков ниобия, содержащих до 6 % масс. Al, массой до 

2000 кг алюмотермическим методом с дополнительным добавлением в ших-

ту металлического кальция [130]. 

Натриетермический метод получения. Как правило, в данном способе 

исходным сырьѐм для синтеза Nb3Al выступают безводные хлориды ниобия 

(NbCl5) и алюминия (AlCl3). Согласно [113], реакцию синтеза порошка Nb3Al 

указанным способом можно записать в виде: 

3NbCl5 + AlCl3 + 18Na → Nb3Al + 18NaCl.                      (3) 

Реакция (3) активно протекает при температуре 350 – 500 °C в расплаве 

солей LiCl, KCl, NaCl, CaCl2. Чаще всего для приготовления Nb3Al исполь-

зуются следующие расплавы: LiCl-36% мол. KCl-10% мол. NaCl и LiCl-

24% мол. KCl-5% мол. NaCl-18% мол. CaCl2, так как согласно компьютерной 
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программе термохимических расчѐтов и базы данных FactSage® [131], дан-

ные компоненты формируют систему с низкой температурой плавления 

[115], например, второй состав имеет эвтектическую температуру 323 °C 

[113]. Синтез Nb3Al по реакции (3) термодинамически возможен, так как на-

трий имеет большее сродство к хлору, чем ниобий и алюминий [124]. 

Технология натриетермического получения алюминида Nb3Al довольно 

трудоѐмка и многоступенчатая. В виду того, что хлориды NbCl5 и AlCl3 име-

ют относительно большую упругость пара [7, 73], это фактически исключает 

прямой синтез Nb3Al по реакции (3). Непосредственная загрузка указанных 

хлоридов в жидкий расплав солей сопровождается их активным и неконтро-

лируемым испарением, что приводит к существенным отклонениям химиче-

ского и фазового составов синтезированного продукта от требуемого. В ра-

ботах [113 – 115] для минимизации потерь NbCl5 и AlCl3 их предварительно 

переводили солевой раствор. Для этого соль определѐнного состава расплав-

ляли и после охлаждения измельчали, затем еѐ смешивали с NbCl5 и AlCl3. 

Полученную композицию загружали в кварцевую ампулу, которую гермети-

зировали и запаивали, и нагревали до температуры плавления соли. После 

изотермической выдержки при Tпл, ампулу охлаждали до комнатной темпе-

ратуры, извлекали смесь и еѐ мололи до получения небольших кусочков. 

Именно эти кусочки, содержащие хлориды Nb и Al, впоследствии засыпали 

вместе с восстановителем в жидкий расплав соли для синтеза Nb3Al. Необхо-

димо отметить, что все перечисленные технологические операции проводят-

ся строго в инертной атмосфере для предотвращения окисления хлоридов 

NbCl5 и AlCl3. Для отделения продукта (Nb3Al) от затвердевшей соли их 

смесь промывают чистой водой, фильтруют и сушат в вакууме.  

Согласно работам [113 – 115], после синтеза формируется ультра- или 

нанодисперсный порошок интерметаллида Nb3Al, отличающийся высокой 

однородностью фазового и химического составов. В статье [113] попытались 

описать механизм синтеза. На первом этапе протекает прямое восстановле-

ние указанных хлоридов натрием: 
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NbCl5 (ж) + 5Na (ж) → Nb (тв) + 5NaCl (тв); 

AlCl3 (ж) + 3Na → Al (тв) + 3NaCl (тв). 

Затем происходит растворение восстановленных металлов в жидком 

расплаве соли: 

Nb (тв) → [Nb]соль; 

Al (тв) → [Al]соль. 

После чего в жидкой фазе непосредственно осуществляется синтез туго-

плавкого интерметаллида: 

3[Nb]соль + [Al]соль → Nb3Al. 

Среди недостатков натриетермического совместного восстановления 

хлоридов Nb и Al можно выделить сложность технологии и, соответственно, 

нерентабельность производства порошка Nb3Al в опытно-промышленных и 

промышленных масштабах, необходимость работы с токсичным газообраз-

ным хлором в процессе получения хлоридов Nb и Al. 

Авторы [116] предприняли попытку упростить технологию, используя 

вместо хлоридов Nb и Al их оксиды (Nb2O5, Al2O3). Синтез протекает в рас-

плаве солей, как правило, NaCl-CaCl2 при температуре 600 – 800 °C. Автора-

ми [132] показано, что натрий при температуре синтеза неспособен восстано-

вить оксид Nb2O5 до чистого ниобия, тем более оксид Al2O3. Фактически, ос-

новным восстановителем является кальций, появляющийся в результате про-

текания реакции: CaCl2 + 2Na → Ca + 2NaCl. По данным [117, 133 – 135] 

кальций выступает как активный восстановитель оксидов ниобия и алюми-

ния, способный глубоко их восстанавливать. 

В виду того, что оксиды Nb2O5 и Al2O3 при температуре синтеза нахо-

дятся в твѐрдом состоянии, то для получения гомогенной смеси Nb2O5 + 

Al2O3 используют длительный (не менее 10 часов) шаровой размол. При не-

достаточном времени шарового размола продукт после синтеза загрязнѐн Nb, 

Nb2Al и NbAl3 [116]. 

Основным недостатком указанной вариации натриетермического вос-

становления является необходимость использования длительного шарового 
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размола на определѐнном этапе синтеза Nb3Al, который ведѐт к загрязнению 

оксидов материалом мелющих тел. 

Гидридно-кальциевый метод получения. Гидридно-кальциевый метод 

является одним из вариантов металлотермического способа получения по-

рошков металлов и сплавов, где в качестве восстановителя выступает гидрид 

кальция, а исходным сырьѐм служат относительно дешѐвые оксиды метал-

лов, в некоторых случаях – порошки чистых металлов. Сущность метода за-

ключается в термической обработке однородной порошковой смеси оксидов 

и гидрида кальция с последующей водной и кислотной обработкой продук-

тов реакции восстановления, сушке и классификации полученного порошка. 

В работе Меерсона и Колчина [136] установлено, что основную роль в каче-

стве восстановителя в рассматриваемом процессе играет кальций, а не ато-

марный водород, образующийся при термической диссоциации гидрида 

кальция, как считалось ранее. Особенностью способа является получение по-

рошков не чистых металлов или сплавов, а их гидридов, в случае, когда ме-

таллы или сплавы активно взаимодействуют с водородом. 

Гидридно-кальциевую реакцию получения интерметаллидов можно за-

писать в виде [137]: 

хМе
I
О + уМе

II
 + СаН2 → (Ме

I
ХМе

II
У) + СаО + Н2↑,                (4) 

где Ме
I
О – трудновосстановимые оксиды переходных и др. металлов (РЗМ, 

Al и т.д.), Ме
II
 – порошки металлов, как правило, группы железа, а также Mo, 

W. 

Количество веществ, участвующих в реакции (4), может быть любым, то 

есть x = 1…n; y = 1…m. Гидридно-кальциевый синтез по реакции (4) начина-

ет протекать при температуре свыше 900 °С, с наибольшей интенсивностью 

при температурах 1100 – 1200 °C. Максимальная температура синтеза со-

ставляет 1200 °C [138, 139]. 

В работе [140] отмечено, что основными процессами, приводящими к 

получению различных порошковых материалов гидридно-кальциевым мето-

дом, являются восстановление оксидов и сплавообразование за счѐт диффу-
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зионного взаимодействия компонентов. Реакция (4) будет протекать слева 

направо, если свободная энергия образования CaO больше свободной энер-

гии образования используемых оксидов Ме
I
О. Сопоставление температурной 

зависимости энергии образования CaO с другими оксидами (рисунок 12), 

указывает, что кальций – это активный восстановитель фактически для всех 

практически важных металлов, Al и Si. 

 

 
Рисунок 12 – Сродство элементов к кислороду [124, 141] 

 

Экспериментально установлено, что гидридно-кальциевый метод позво-

ляет получать однородные по химическому и фазовому составам порошки на 

основе твѐрдых растворов [139, 141], интерметаллидов [55, 140, 141], туго-

плавких соединений [141, 143, 144], а также композиционных материалов 

[141, 145, 146]. В работе [142] отмечается, что указанным способом удалось 

синтезировать промышленные партии порошков массой 100 – 150 кг таких 

практически важных алюминидов, как TiAl, Ni3Al, NiAl и Zr3Al2, отличаю-

щиеся высокой однородностью по химическому и фазовому составам. На-

пример, объѐмная доля фазы постоянного состава Zr3Al2, по данным рентге-

нофазового анализа, в изготовленном порошке составляет 96 %. Полученные 
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порошки также характеризуются относительно низким уровнем газообра-

зующих примесей, например, концентрация кислорода в порошках не пре-

вышает 0,4 % масс. и в среднем составляет около 0,24 % масс. 

Таким образом, можно ожидать, что методом совместного восстановле-

ния оксидов Nb2O5 и Al2O3 гидридом кальция, удастся получить порошок 

алюминида Nb3Al, имеющий высокую гомогенность химического и фазового 

составов, что другими, выше перечисленными методами фактически невоз-

можно или технологически сложно, особенно при изготовлении больших 

объѐмов интерметаллида. 

 

1.5 Свойства тугоплавкого алюминида Nb3Al типа А15 

В предыдущем разделе были описаны основные методы получения ин-

терметаллида Nb3Al. Здесь же будут представлены некоторые свойства дан-

ной фазы. 

Кристаллическое строение. Соединение Nb3Al относится к семейству 

тетраэдрически плотноупакованных фаз, называемых еще фазами Франка-

Каспера [147 – 149]. Эти вещества замечательны тем, что плотное заполнение 

пространства в них достигается укладкой слегка искаженных тетраэдров. На 

рисунке 13 изображена кристаллическая решѐтка указанного алюминида, ко-

торая имеет тип А15. 

Атомное строение решѐтки определяет очень большое количество 

свойств. Например, в работе [92] отмечается, что кристаллы типа А15 имеют 

высокое сопротивление ползучести, что хорошо согласуется с эксперимен-

тальными данными [43, 50, 52, 152]. Показано, что скорость установившейся 

ползучести при испытании Nb3Al на сжатие при температуре 1200 °C под на-

грузкой 100 МПа составила около 10
-6

 с
-1

. Для сравнения, алюминид NiAl (44 

– 54 % ат. Al) демонстрирует скорость установившейся ползучести при сжа-

тии с усилием всего 35 МПа и температуре 1027 °C на уровне  

10
-3

 – 10
-4

 с
-1

 [21]. 
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Рисунок 13 – Кристаллическая решѐтка интерметаллида Nb3Al [150, 151] 

 

Важной особенностью кристаллической решѐтки указанного типа явля-

ется отсутствие октаэдрических пустот, и наличие более маленьких тетраэд-

рических пустот [153]. Применительно к способности растворять примеси 

внедрения это может привести к снижению растворимости кислорода, азота 

и углерода при повышенных температурах, по сравнению с ОЦК структурой 

тугоплавких металлов [154]. 

Деформационное поведение Nb3Al. В работах [153, 155] указывается, что 

как монокристаллы, так и поликристаллиты соединений типа А15 имеют сис-

темы скольжения типа <010>{100} при повышенных температурах. Таких 

систем скольжения всего три. Экспериментальные исследования деформаци-

онного поведения Nb3Al и сплавов на его основе показали, что скольжение, 

как правило, происходит всего по одной активной системе скольжения: 

<001>{100} [156 – 160]. Согласно критерию фон Мизеса [161], поликристалл 

со случайно ориентированными зѐрнами будет обладать заметной пластич-

ностью только в том случае, если деформация в нѐм будет протекать по пяти 

и более независимым системам скольжения. Этим объясняется высокая 

хрупкость интерметаллида Nb3Al. На рисунке 14 демонстрируется пластич-

ность Nb3Al и других интерметаллидов в зависимости от температуры испы-

тания на изгиб [48]. Из рисунка видно, что температура перехода в пластич-
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ное состояние у Nb3Al около 1000 °C, однако, максимальный уровень дости-

гаемой пластичности не превышает 2 %. 

 

 
Рисунок 14 – Зависимость пластичности от температуры Nb3Al 

и других тугоплавких интерметаллидов (Tпл > 1600 °C) [48] 

 

Температуру хрупко-вязкого перехода соединений типа А15 можно су-

щественно снизить за счѐт применения гидростатического сжатия [155]. Дей-

ствительно, Nb3Al развивает значительную пластическую деформацию в ус-

ловиях сжатия. Температура хрупко-вязкого перехода, в случае сжатия, для 

стехиометрического интерметалллида Nb3Al находится между 1300 – 1400 К 

(1027 – 1127 °C), при этом достигаемая деформация (истинная) составляет 

более 0,3 [156, 157]. Механизм пластической деформации связан не с актива-

цией новых систем скольжения, а с протеканием в процессе нагружения ди-

намической рекристаллизации [158], когда вокруг начальных зѐрен Nb3Al по-

являются новые рекристаллизованные зѐрна (<1 мкм), по поверхности кото-

рых происходит скольжение. 

Создание двухфазной структуры типа Nb3Al + твѐрдый раствор алюми-

ния в ниобии Nb(Al) эффективно повышает пластичность сплава также при 

сжатии. Роль пластификатора в данном случае играет твѐрдый раствор 
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Nb(Al). Например, присутствие в структуре 31 % об. Nb(Al) ведѐт к сниже-

нию температуры хрупко-вязкого перехода до 1000 К (823 °C) [160]. Однако 

увеличение доли твѐрдого раствора Nb(Al) способствует заметному сниже-

нию прочности материала [101, 162]. Для двухфазных сплавов Nb-15,8% ат. 

Al (Nb3Al+47% об. Nb(Al)) [163] и Nb-12,86% ат. Al-0,84% ат. B (Nb3Al+60% 

об. Nb(Al)) [164] обнаружен эффект сверхпластичности. Максимальное уд-

линение достигало 750 % [164], скорость деформирования составляла 

10
-4

 – 10
-5

, с
-1

. 

Прочностные свойства Nb3Al. Наиболее интенсивно Nb3Al изучался с 

точки зрения высокотемпературного сверхпроводника [165, 166]. Данных, 

касающихся прочностных свойств, относительно мало. В основном все проч-

ностные характеристики определены по схеме одноосного сжатия. На рисун-

ке 15 показано влияние температуры испытаний на прочность Nb3Al, полу-

ченного различными методами, а также влияние температуры и количества 

твѐрдого раствора Nb(Al) на предел текучести Nb3Al при сжатии [160, 167]. 

Из 15 хорошо видно, что Nb3Al обладает экстремально высокой прочностью 

при сжатии. При температуре около 2100 К (1827 °C) предел прочности со-

ставляет приблизительно 50 МПа. Увеличение доли твѐрдого раствора 

Nb(Al) в структуре сплава уменьшает прочность, но увеличивает пластич-

ность. По данным [163] твѐрдый раствор Nb-4,04% ат. Al имеет предел теку-

чести на сжатие менее 20 МПа при температуре 1773 К (1500 °C) и скорости 

деформирования 1,6×10
-4

 с 
-1

. 
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Рисунок 15 – Влияние температуры испытания на: а) прочность Nb3Al [167]; 

б) предел текучести сплавов на основе Nb3Al, полученных инфильтрацией [160] 

 

По данным работ [50, 168], где был оценѐн предел прочности на растя-

жение интерметаллида Nb3Al, построили температурную зависимость преде-

ла прочности (рисунок 16). 

 

 
Рисунок 16 – Влияние гомологической температуры на предел прочности 

при растяжении Nb3Al [50, 168] 

 

Рисунок 16 демонстрирует, что нелегированный Nb3Al характеризуется 

довольно высокой прочностью при повышенных температурах. До темпера-

а) б) 
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туры ~0,8 от Tпл прочность падает незначительно, начиная с этой температу-

ры происходит интенсивное еѐ снижение, и при 0,89 от Tпл составляет всего 

0,1 МПа. 

Сводные данные о свойствах интерметаллида Nb3Al. В настоящей рабо-

те предпринята попытка обобщить некоторый экспериментальный и теорети-

ческий материал о свойствах Nb3Al. Результаты представлены в таблице 6. 

 

Таблица 6 – Сводные данные по свойствам интерметаллида Nb3Al 

Свойство Значение Ссылка 

Кристаллографические свойства 

Период решѐтка 0,5187 нм [169] 

Объѐм кристаллической решѐтки 0,1396 нм
3 

- 

Количество атомов в решѐтке 8 [153] 

Термодинамические свойства 

Теплота образования -19,0 кДж/моль 

[170] Температурная зависимость 

свободной энергии образования 
ΔG°298 = -19,0 + 2,5∙10

-3
∙T, кДж/моль 

Молярная теплоѐмкость (расчѐт) 
Cp = 22,64 + 3,64∙10

-3
∙T – 0,608∙10

5
∙T

-2
 

(298 – 2233 K) 
[171] 

Диффузионные свойства 

Коэффициент гетеродиффузии 
D = 2,5∙e

-87,5/RT
 

(энергия активации в ккал/моль) 
[72] 

Стойкость к окислению 

Окисление Nb3Al на воздухе 

900 °C – температура начала окисления; 

1400 °C – ускорение скорости окисления; 

к 1500 °C полное окисление Nb3Al, воз-

можно его оплавление 

[172] 

Физические свойства 

Температурный коэффициент 

линейного расширения 
9,15∙10

-6
 К

-1 

[30] 

Коэффициент теплопроводности 12,6 Вт/м∙К 

Упругие константы 

Модуль Юнга (расчѐт) 
193,54 ГПа 

164 ГПа 

[173] 

[174] 

Модуль сдвига (расчѐт) 
74,15 ГПа 
61,6 ГПа 

[173] 

[174] 

Коэффициент Пуассона (расчѐт) 
0,27 

0,331 

[173] 

[174] 

Механические свойства 

Коэффициент трещиностойкости K1с 1,1 МПа∙√м [175] 

Твѐрдость (HRC) 68 
[71] 

Микротвѐрдость (HV, 10 кг) 822 
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1.6 Постановка задач исследования 

Для достижения цели работы были поставлены следующие задачи: 

– изучить закономерности процесса восстановления и механизмы взаи-

модействия компонентов, происходящие в системе Nb2O5 + Al2O3 + CaH2 при 

термической обработке, для получения порошка интерметаллида Nb3Al; 

– разработать феноменологическую модель синтеза интерметаллида 

Nb3Al, учитывающую основные процессы, идущие в смеси Nb2O5 + Al2O3 + 

CaH2 в ходе еѐ термической обработки; 

– определить оптимальные условия консолидации порошка Nb3Al, мето-

дом искрового плазменного спекания или прессования с последующим спе-

канием, для получения компактного сплава заданного состава; 

– разработать способ получения компактного интерметаллида Nb3Al по 

технологии: гидридно-кальциевый синтез соединения + консолидация мето-

дами прессования и спекания; 

– изучить механические свойства порошкового интерметаллида Nb3Al, и 

определить возможности его использования в качестве основы жаропрочных 

сплавов. 

 

Выводы по главе 

Анализ научно-технической информации, относящейся к теме диссерта-

ционного исследования, позволил сделать следующие основные выводы: 

1. Начиная с 90-х годов XX века, наблюдается всѐ возрастающий инте-

рес к тугоплавкому алюминиду Nb3Al, как основе новых жаропрочных спла-

вов, имеющих рабочую температуру выше 1200 °C. 

2. Для изготовления соединения Nb3Al в основном использовались такие 

методы, как классическая металлургия (плавление компонентов + кристалли-

зация), самораспространяющийся высокотемпературный синтез, механиче-

ское легирование, реакционное спекание, алюмо- и натриетермическое вос-

становление. Однако все перечисленные способы имеют ряд существенных 

недостатков, главный из которых – формирование неоднородного конечного 
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продукта. Как правило, получаемый интерметаллид содержит посторонние 

фазы, ухудшающие его свойства. 

3. Для синтеза гомогенного по химическому и фазовому составу алюми-

нида Nb3Al в порошковом виде целесообразно использовать метод совмест-

ного восстановления исходного оксидного сырья (Nb2O5 и Al2O3) гидридом 

кальция (гидридно-кальциевый метод). В литературном обзоре отмечается, 

что указанным способом удалось получить гомогенные порошки практиче-

ски важных алюминидов: TiAl, Ni3Al, NiAl и Zr3Al2 на промышленном обо-

рудовании массой до 150 кг. 

4. Показано, что соединение Nb3Al отличается высокими прочностными 

свойствами и сопротивлением ползучести при повышенных температурах. 

Алюминид Nb3Al по своим характеристикам (прочность, твѐрдость, сопро-

тивление ползучести, температура плавления) превосходит нелегированные 

алюминиды никеля (Ni3Al, NiAl), на базе которых разработаны и эксплуати-

руются никелевые сплавы – основной жаропрочный материал на сегодняш-

ний день [176]. 
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Глава 2. Материалы и методики исследования 

 

Для установления особенностей фазообразования в процессе гидридно-

кальциевого синтеза порошка Nb3Al и влияния консолидации на структуру 

компактного Nb3Al использовали следующие методы исследований: световая 

(оптическая) и сканирующая микроскопии, рентгенофазовый, химический 

анализ, дилатометрия. Высокотемпературные механические свойства ком-

пактных образцов интерметаллида Nb3Al и сплавов на его основе определяли 

на многофункциональном комплексе «Gleeble System 3800» (Dynamic 

Systems, Inc., США). 

 

2.1 Гидридно-кальциевый синтез 

Гидридно-кальциевый метод относится к металлотермическому способу 

получения порошков металлов или сплавов, где в качестве восстановителя 

используется CaH2. 

Основным с сырьѐм для получения порошкового интерметаллида Nb3Al 

выступают оксиды: Nb2O5 и Al2O3. В качестве восстановителя применяли 

гидрид кальция, получаемый гидрированием металлического кальция. В таб-

лице 7 приведены марки и составы используемого сырья в соответствии с 

требованиями ГОСТов и технических условий. В качестве вспомогательного 

материала при гидридно-кальциевом синтезе выступал аргон газообразный, 

следующего качества: высший сорт, точка росы не выше -70 °C, содержание 

кислорода не более 0,0003 % об., азота не более 0,004 % об. 

Методика гидридно-кальциевого синтеза Nb3Al заключается в следую-

щем. Шихту, состоящую из порошков оксидов Nb2O5, Al2O3 и измельчѐнного 

гидрида кальция, перемешивали в барабанном смесителе до получения одно-

родного состояния Nb2O5+Al2O3+CaH2. Время смешивания составляло не ме-

нее 20 минут. Для синтеза порошка алюминида Nb3Al (7,6 % масс. Al) ис-

пользовали следующий состав шихты: 45,04 % масс. Nb2O5 + 4,89 % масс. 
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Al2O3 + 50,07 % масс. CaH2. Регулирование алюминия в сплаве осуществляли 

изменение количества Al2O3 в исходной шихте. 

Таблица 7 – Характеристика исходного сырья для синтеза Nb3Al и его сплавов 

Наименование материала 
Содержание основного компонента (не менее) 

и примесей (не более), % масс. 

Пентаоксид ниобия Nb2O5 

Марка ТС, 

ТУ 1763-017-00545484-97 

Nb2O5 Si Ti Σ др. металлов 

99,5 0,03 0,05 0,21 

Глинозѐм Al2O3 

Марка Г-1, ГОСТ 30558 

Al2O3 SiO2 Fe2O3 
Σ др. 

оксидов 
Na2O+K2O 

98,2 0,05 0,04 0,052 0,4 

Гидрид кальция CaH2 

ТУ 14-1-1737-76 

CaH2 SiO2 CaO хлориды 
Fe2O3+Al2O3

+MnO 

93,0 0,2 5,5 0,5 0,4 

 

Смешанную шихту загружали в контейнер Ø0,11 м из жаростойкой ста-

ли 20Х23Н18 и уплотняли. Затем контейнер закрывали крышкой и создавали 

вакуум до уровня остаточного давления газов 1,33 Па. После чего подавали 

аргон до избыточного давления 1,22·10
5
 Па. Операцию восстановления про-

водили в шахтной печи сопротивления с силитовыми (SiC) нагревателями. 

Удаление оксида кальция из продуктов реакции восстановления (Nb3Al 

+ CaO) осуществляли при помощи гидрометаллургической обработки. Для 

этого полученный спѐк измельчали и загружали в ѐмкость с водой. После за-

вершения гашения в раствор добавляли соляную кислоту. Кислотную обра-

ботку проводили до pH не более 2 – 3. Далее отмытый от оксида кальция 

продукт промывали водой до pH = 7 (нейтральная среда). Затем порошок 

центрифугировали и сушили в вакуумном шкафу при температуре 60 °C и 

остаточном давлении 0,01 МПа (по мановакууметру). Более детально техно-

логия гидридно-кальциевого синтеза описана в [126, 141]. 

На рисунке 17 показана технологическая схема гидридно-кальциевого 

синтеза тугоплавкого интерметаллида Nb3Al. 
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2.2 Технология консолидации 

В работе были использованы две технологические схемы консолидации: 

искровое плазменное спекание и прессование порошка + вакуумное спека-

ние. 

 

2.2.1 Искровое плазменное спекание 

Искровое плазменное спекание относится к такому методу консолида-

ции, при котором спекание происходит под внешним сжимающим давлени-

ем. Данная технология спекания стала наиболее активно использоваться с 

2000 года [177 – 181]. Теория искрового плазменного спекания (ИПС) осно-

вана на явлении электрического искрового разряда, когда импульс тока вы-

сокой энергии мгновенно порождает искровую плазму при высоких локаль-

ных температурах между частицами. Температура плазмы может достигать 

порядка 10000 К [182]. Энергия искры испаряет загрязняющие вещества и 

оксиды на поверхности частиц до образования перемычки. Джоулево тепло 

концентрируется на поверхности частиц, вызывая пластическую деформа-

цию, которая способствует достижения высокой плотности. 
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Рисунок 17 – Технологическая схема получения интерметаллида Nb3Al 

гидридно-кальциевым методом 

 

В настоящей работе компактные образцы получали на установке искро-

вого плазменного спекания Spark Plasma Sintering – Labox 650, SinterLand, 

Япония (рисунок 18).  
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Для проведения ИПС порошок засыпали в цилиндрическую графитовую 

пресс-форму (внутренний диаметр 21,8 мм, внешний диаметр 70 мм, высота 

80 мм), между образцом и пресс-формой помещали графитовую бумагу тол-

щиной 0,4 мм. Давление прессования составляло 50 МПа. Через образец и 

пресс-форму импульсами прямоугольного типа (40:7 (вкл:выкл)) пропускали 

постоянный ток (500 – 2500 А). Температуру контролировали пирометром, 

сфокусированным на отверстие в пресс-форме. Спекание проводили под ва-

куумом 20 – 40 Па. 

 

 
Рисунок 18 – Установка ИПС Labox 650 

 

2.2.2 Прессование и вакуумное спекание 

Данная технология осуществляется за счѐт сочетания двух основных 

операций: прессование порошка, как правило, при комнатной температуре в 

специальных прессах с последующей термической обработкой, то есть спе-

кания. 

Существует несколько технологических схем прессования порошков, 

например, одностороннее, двустороннее, гидростатическое прессование и др. 

[124]. Исходя из анализа научно-технической литературы [183 – 185], в каче-

стве основной схемы выбрано холодное гидростатическое прессование 

(ХГП). При формовании данным методом, достигается более высокая плот-

ность и прочность, а также повышенная равноплотность прессовки, по срав-
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нению с другими способами прессования металлических порошков, напри-

мер, односторонним прессованием. 

Прессование осуществляли на гидростатическом прессе холодного прес-

сования (гидростате) CIP 62330 фирмы Avure Technologies (США). Для этого 

навеска порошка определѐнной массы засыпалась в оснастку, представляю-

щую собой металлическую трубу с перфорированным дном и вставленной 

внутрь неѐ эластичной оболочкой, и утрамбовывалась. Сверху подготовлен-

ная оснастка закрывалась беретом и фиксировалась хомутом. Давление прес-

сование составляло 200 МПа, время прессования – 3 минуты. Рабочей жид-

костью, передающей давление, была вода. 

После прессования проводили операцию вакуумного спекания. Спека-

ние является одной из основных технологических этапов, в процессе которо-

го происходит превращение непрочного прессованного порошкового брикета 

в спечѐнное тело со свойствами, приближающимися к свойствам компактно-

го материала. В данном случае спекание осуществляли в вакуумной шахтной 

электропечи СШВЭ-1,25/25-И2 (рисунок 19). Температуру спекания варьи-

ровали от 1290 до 1900 °C. Скорость нагрева была 10 °С/мин. Вакуум состав-

лял 0,13 – 0,013 Па. 

2.3 Методы исследования 

На основании поставленных целей и задач применяли различные совре-

менные методики для определения химического состава, физических, техно-

логических и механических свойств порошковых и консолидированных ма-

териалов. 
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Рисунок 19 – Вакуумная печь СШВЭ-1,25/25-И2: а) общий вид; б) рабочая камера 

печи 

 

2.3.1 Химический анализ 

Для определения химического состава сплавов Nb-Al использовали 

спектральный атомно-эмиссионный метод с индуктивно-связанной плазмой с 

применением спектрометра «Optima 4200DV» по специально разработанным 

методикам. 

 

2.3.2 Газовый анализ 

Методом горячей экстракции в несущем газе (методом сжигания), опре-

деляли общие (интегральные) значения содержания газообразующих приме-

сей в порошках и компактных образцах. Измерения проводили на оборудо-

вании фирмы «Leco», США. 

Определение кислорода и азота осуществляли на приборе ТС-600 по ме-

тодике: восстановительное плавление в графитовом тигле в импульсной печи 

сопротивления в токе инертного газа (гелий). Детектирование кислорода по 

количеству выделившегося газообразного СО2 методом инфракрасной аб-

сорбции, детектирование азота по теплопроводности. Определение углерода 

проводили на приборе CS-400 по методике: окислительное плавление в кера-

а) б) 
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мическом тигле в индукционной печи с плавнем. Детектирование углерода 

по количеству выделившихся газообразного СО2 методом инфракрасной аб-

сорбции соответственно. Определение водорода осуществляли на приборе 

RHEN-602 по методике: восстановительное плавление в графитовом тигле в 

импульсной печи сопротивления в токе инертного газа (аргон). Детектирова-

ние водорода по теплопроводности. 

 

2.3.3 Фракционный газовый анализ 

Для анализа форм присутствия кислорода в порошковом гидридно-

кальциевом интерметаллиде Nb3Al проводили фракционный газовый анализ 

(ФГА), который представляет собой модификацию метода восстановительно-

го плавления в графитовом тигле в токе несущего газа при заданной линей-

ной скорости нагрева (2 – 5 °С/мин) образца [186]. Метод анализа основан на 

различии температурных зависимостей термодинамической прочности окси-

дов, в которых находится основная часть связанного в металле кислорода. 

Анализ выполняли на установке TC-600 фирмы «LECO» (США). 

 

2.3.4 Рентгенофазовый анализ 

Фазовый состав образцов исследовали на автоматизированном дифрак-

тометре ДРОН-3 с использованием монохроматического CuKα-излучения с 

длиной волны λ = 1,54178 Å. Для монохроматизации излучения использовали 

графитовый монохроматор. Съѐмку проводили по точкам (в режиме шагово-

го сканирования) в интервале углов 2θ = 10…100°, шаг съемки составлял 

0,1°, экспозиция (выдержка) на точку съемки – 3 с. Обработку результатов 

проводили в автоматическом режиме с использованием картотеки JCPDS 

специального пакета прикладных программ, разработанного на кафедре фи-

зического металловедения «МИСиС» [187]. Относительная погрешность оп-

ределения массовых долей фаз составляла 3 – 5 %. Периоды решеток измеря-

ли с относительной ошибкой Δа/а = 0,001, что в абсолютном выражении оз-

начает ошибку в 0,0003 – 0,0004 нм. 
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2.3.5 Микроскопия 

Микроскопические исследования проводили на шлифах порошкового и 

компактного материала. Приготовление шлифов включало в себя следующие 

основные операции: шлифование, полирование и химическое травление. 

Шлифование и полирование проводили на шлифовально-полировальном 

двухшпиндельном станке фирмы «Neris» (марка Нерис - 3882). Шлифование 

осуществляли в 8 проходов от наждачной шкурки с крупным зерном к шкур-

ке с мелким зерном (Р180 → Р400 → Р600 → Р800 → Р1000 → Р1200 → 

Р1500 → Р2000 → Р2500). Абразивом был корунд (Al2O3). Для предотвраще-

ния нагрева шлифуемого материала осуществляли его охлаждение водой. 

Полирование выполняли на ткани (фетр) с добавлением водной суспензии из 

оксида хрома (Cr2O3) для ускорения съѐма материала. Для выявления микро-

структуры использовали травитель следующего состава: 3 части HF + 2 части 

HNO3 + 4 части H2O (по объѐму). 

Оптическая микроскопия 

Исследование структуры проводили на оптическом микроскопе «Axio 

Observer. D1m» фирмы Ziess при увеличениях 500
×
 и 1000

×
 в светлом поле. 

Сканирующая электронная микроскопия 

Структуру сплавов изучали на электронном сканирующем микроскопе 

TESCAN VEGA LMH с катодом LaB6 (СЭМ). Использовались режимы отра-

женных электронов и вторичных электронов. В первом случае достигается 

максимальный фазовый контраст, зависящий от атомного номера зондируе-

мого вещества. Чем больше электронов содержат атомы, тем интенсивнее 

обратное рассеяние быстрых электронов и тем светлее будут выглядеть эти 

участки. Во втором случае можно добиться гораздо лучшего разрешения 

изображения, чем при использовании режима отраженных электронов (с уве-

личением до 100000 крат) 

Микрорентгеноспектральный анализ проводили на электронном скани-

рующем микроскопе TESCAN VEGA LMH с приставкой для проведения 

анализа Oxford Instruments Advanced AZtecEnergy (включая INCA Energy 
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350)/X-max 50 – система рентгеновского энергодисперсионного микроанали-

за с безазотным детектором X-max 50 Standard (кремний-дрейфовый детекти-

рующий элемент активной площадью 50 мм
2
; разрешение на линии Mn Kα – 

127 эВ). Метод микрорентгеноспектрального анализа использует возбужде-

ние характеристического рентгеновского излучения пучком электронов – 

«электронный зонд». Этот зонд может быть сфокусирован с помощью элек-

тронных линз, что позволяет анализировать состав микроучастков или эле-

ментов микроструктуры сплава. 

Качественный элементный состав микрообъемов определяется сравне-

нием наблюдаемых и заложенных в анализатор длин волн характеристиче-

ского излучения. Количественный анализ проводили на основе разностей ин-

тенсивности излучения наиболее сильной линии K- или L-серии характери-

стического излучения определяемого элемента. 

 

2.3.6. Определение физических и технологических свойств 

порошков 

В рамках настоящего исследования были определены следующие физи-

ческие и технологические свойства синтезированных порошков Nb3Al: раз-

мер частиц и их морфология, насыпная плотность, плотность после утряски, 

текучесть и уплотняемость. 

Определение размера частиц. Исследование выполнялось на основе 

микроскопического анализа на световом микроскопе «Неофот-21» при уве-

личении ×1000 по методике, представленной в ГОСТ 23402. Гранулометри-

ческий состав порошков исследовали на лазерном анализаторе частиц ANA-

LYSETTE 22 MicroTec фирмы Fritsch. 

Определение морфологии частиц. Строение частиц синтезированных 

порошков оценивали на электронном микроскопе «TESCAN VEGA LMH» 

посредством визуального наблюдения частиц порошка. 
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Определение насыпной плотности порошка. Данную характеристику 

полученных порошков определяли в соответствии с ГОСТ 19440. Объѐм ѐм-

кости составлял 35 см
3
, за результат принимали среднее из 3 измерений. 

Определение плотности порошка после утряски. Испытания прово-

дили согласно ГОСТ 25279. За результат принимали среднее из 3 измерений. 

Определение текучести порошка. Текучесть порошка, т.е. его способ-

ность перемещаться под действием силы тяжести, оценивали согласно ГОСТ 

20899 временем истечения порошка навески порошка массой 50 г через ка-

либрованное отверстие диаметром 2,5 мм. 

Определение уплотняемости порошка. Характеристику уплотняемо-

сти определяли по ГОСТ 25280 посредством построения диаграммы плот-

ность спрессованных брикетов – давление прессования.  

 

2.3.7 Дилатометрия 

Дилатометрические исследования проводили с целью определения ли-

нейной усадки спрессованного гидридно-кальциевого порошка Nb-Al в ходе 

его нагрева и температурного коэффициента линейного расширения (ТКЛР) 

компактных образцов в широком температурном интервале. 

Линейную усадку изучали на образцах 5×5×15 мм, получаемых одно-

сторонним прессованием порошка под давлением 200 МПа. Температурный 

интервал испытаний tком – 1850 °C. Опыт считался достоверным, если три об-

разца демонстрировали идентичное изменение длины в процессе нагрева. 

ТКЛР определяли на компактных цилиндрической формы Ø6 и l = 9 мм для 

диапазона температур tком – 1550 °C. За результат принимали среднее из двух 

измерений. 

Исследования выполняли на дилатометре DIL 402 C с вакуум-плотной 

печью (Netzsch, Германия). Изучаемый образец помещался в горизонтальный 

корундовый, в случае испытания до температуры 1550 °C, или графитовый, в 

случае испытания до температуры 1850 °C, держатель, оснащенный корундо-

вым/графитовым толкателем с высокоточным преобразователем смещения. 
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Чувствительность индукционного преобразователя смещения высокого раз-

решения дилатометра составляла 1,25 и 0,125 нм/град., диапазон измерений 

соответственно 5000/500 мкм. Термопара (платиновая Тип B) находилась в 

непосредственной близости от образца и точно регистрировала его темпера-

туру, вторая термопара (вольфрам-рениевый сплав) находится в камере с на-

гревателем. Эта камера имеет независимую от рабочей камеры аргоновую 

атмосферу. Поток аргона, вводимый в печь, составлял 75 мл/мин, скорость 

нагрева – 10 °С/мин. Предварительную калибровку прибора осуществляли с 

использованием сапфирового эталона. 

 

2.3.8 Механические испытания 

Для получения полной и достоверной информации об упругих, пласти-

ческих и вязкопластических свойствах компактных образцов материалов, ис-

пользуя многофункциональный испытательный комплекс Gleeble System 

3800, был проведѐн широкий ряд термомеханических воздействий вклю-

чающий в себя:  

1. определение температурной зависимости скоростей ползучести на уста-

новившейся стадии при различных уровнях внешней нагрузки; 

2. проведение контролируемой осадки в упругой + частично пластичной 

области с целью определения упругих констант (модуль Юнга, E), ус-

ловного предела текучести (σ0,2) в широком диапазоне температур; 

3. установление влияния температуры на прочностные характеристики ма-

териала при испытаниях на растяжение. 

На рисунке 20 демонстрируется внешний вид установки Gleeble System 

3800. 
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Рисунок 20 – Установка Gleeble System 3800: 

а) внешний вид; б) внутренний вид камеры комплекса 

 

Для прецизионной и одновременной регистрации изменений размеров 

использовались внешние навесные датчики (рисунок 20, б). Нагрев образцов 

осуществляли прямым пропусканием электрического тока. Для контроля 

температуры непосредственно к поверхности образца приваривались термо-

пары. Испытания проводили в вакууме глубиной порядка 0,009 Па. Ниже по-

казана геометрия исходных компактных образцов для испытаний (таблица 8). 

Образцы, описанные в таблице 8, получали из спечѐнных заготовок 

электроэрозионной резкой с последующим шлифованием поверхности. В ка-

честве абразива при шлифовании использовали корунд. 

Для оценки вязкопластического течения под внешним силовым воздей-

ствием, использовали испытания на высокотемпературную ползучесть, кото-

рые проводили при фиксированной нагрузке, записывая диаграмму ползуче-

сти при нескольких значениях температур, лежащих выше 0,5·Tпл Nb3Al. 

 

 

 

 

 

 

 

 

а) б) 
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Таблица 8 – Геометрия образцов для термомеханических испытаний 

Определяемая величина Схема напряженного состояния Размеры образца 

Скорость ползучести 
одноосное сжатие 

цилиндр 

Ø6, l = 9 мм Температурная зависимость σ0,2 и E 

Прочность на растяжение одноосное растяжение чертѐж 

образец на растяжение (размеры указаны в мм) 

 

 

 

Для получения температурной зависимости скорости ползучести на ус-

тановившейся стадии, наводимую деформацию ограничивали накоплением 

суммарной пластической деформации в пределах 0,5 % при каждой темпера-

туре испытания и фиксированной нагрузке. На рисунке 21 проиллюстриро-

ван пример экспериментальной диаграммы ползучести и соответствующая ей 

зависимость скорости ползучести от длительности испытания, полученная 

графическим дифференцированием первичной кривой ползучести. 

Для каждой температуры испытания определяли значение скорости пол-

зучести на установившейся стадии. Температурную зависимость скорости 

ползучести аппроксимировали следующим выражением [10]: 

ė = A·σ
n
·exp(-Q/R·T),                                         (5) 

где ė – скорость установившейся ползучести, с
-1

; A – постоянная; σ – внешнее 

напряжение, МПа; n – показатель степени при напряжении; Q – энергия ак-

тивации установившейся ползучести, кДж/моль; R – универсальная газовая 

постоянная, Дж/моль·К; T – температура, К. 
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Рисунок 21 – Ползучесть материала при заданных термо-силовых условиях: 

а) первичная кривая ползучести; б) скорость ползучести 

Схема 

 

Перестраивая уравнение (5) в координатах lnė – 1/T, должна получиться 

прямая линия для конкретного уровня внешнего напряжения. Тогда значение 

Q легко рассчитать, как тангенс угла наклона, по следующей формуле: 

𝑄 =  −R  
d(ln 𝑒) 

d(1 𝑇 )
 
𝜎

. Аналогично решается задача для отыскания значения пока-

зателя степени (n), стоящего при напряжении в уравнении, описывающем 

функциональную зависимость скорости ползучести (5). Только для этого 

уравнение (5) перестраивают в координатах lnė – lnσ. В результате, n можно 

оценить по формуле n =  
d(ln 𝑒) 

d(𝜎)
 
𝑇
 при постоянной температуре. 

Также были получены диаграммы деформации в координатах «истинная 

деформация – истинное напряжение» при одноосном сжатии, в широком 

диапазоне температур, а на их основе выявлены температурные зависимости 

условного предела текучести и модуля Юнга образцов сплава. При испыта-

ниях на растяжение оценивали предел упругости материала в зависимости от 

температуры. Эксперименты в условиях одноосного сжатия или растяжения 

проводили, задавая скорость деформирования 10
-3

 с
-1

. 

 

 

 

 

б) а) 
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2.3.9 Измерение твѐрдости 

Твѐрдость 

Твердость измеряли на приборе ТК-2 (алмазный наконечник) в соответ-

ствии с ГОСТ 9013-59 (СТ СЭВ 469-77). В качестве оценки HRC принимали 

среднее арифметическое из серии 3…5 измерений. 

Микротвѐрдость 

Измерение микротвердости производили на микротвердомере ПМТ-3 по 

ГОСТ 9450-76. В качестве образцов использовали металлографические шли-

фы. За результат измерения на каждом образце принимали среднее из 20 из-

мерений, распределенных случайным образом по поверхности шлифа. Уколы 

наносили на расстоянии не менее двух диагоналей отпечатка во избежание 

влияния наклепа на последующие измерения. 

Все экспериментальные данные, полученные в настоящем исследовании, 

были подвергнуты статистической и графической обработке с помощью па-

кета прикладных программ Statgraphics Centurion XVI, MS Excel 2007 и Ori-

gin v. 7.0. 

 

Выводы по главе 

В рамках поставленной цели и задач диссертационного исследования по 

главе 2 можно сделать следующие выводы: 

1. Представлена методика и материалы для получения интерметаллида 

Nb3Al в виде порошка гидридно-кальциевым методом. 

2. Выбраны и обоснованы методы исследования структурного и фазово-

го состояния, а также методы изучения физических и механических свойств 

материалов. Показана эффективность испытательного комплекса Gleeble 

System 3800, как средства определения механических свойств хрупких мате-

риалов. 
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Глава 3. Основные закономерности гидридно-кальциевого процесса 

получения и свойства порошкового интерметаллида Nb3Al 

 

Анализ научно-технической литературы показал, что получение гомо-

генного интерметаллида Nb3Al является сложной и комплексной задачей. 

Ниобий и алюминий имеют крайне различные физико-химические свойства, 

что накладывает ограничения на разрабатываемые технологии. В настоящей 

работе рассматривается новый способ получения интерметаллида Nb3Al и 

сплавов на его основе, включающий металлотермический (гидридно-

кальциевый) синтез порошкового интерметаллида и его консолидацию мето-

дами порошковой металлургии. 

В данной главе представлены результаты исследования металлотерми-

ческого (гидридно-кальциевого) процесса получения и свойств порошкового 

интерметаллида Nb3Al. В открытой литературе данный вопрос широко не ос-

вещѐн. В работе [117], опубликованной в 1992 году, предпринята попытка 

получения алюминидов системы Nb-Al кальциетермическим способом. Нио-

бий брался в форме Nb2O5. Источником алюминия для образования сплавов 

Nb-Al служил либо чистый алюминий, либо сплав Ca-Al. В качестве восста-

новителя использовали или пар кальция, или расплав Ca-Al. Синтез осущест-

вляли при температуре 1000 °C с выдержкой от 12,5 до 33,3 часов. Показано, 

что данным способом возможно получить интерметаллиды Nb3Al, Nb2Al и 

NbAl3. Однако авторы не определяли физико-химические и технологические 

свойства этих соединений, не исследовали кинетические параметры сплаво-

образования и влияние различных технологических факторов (в особенности 

температуры и времени) на химический и фазовый состав конечного продук-

та, что является крайне важной технической и научной задачей. 

В рассматриваемой работе представлены результаты изучения гидрид-

но-кальциевого синтеза интерметаллида Nb3Al, где в качестве исходных 

компонентов использовали оксиды Nb2O5 и Al2O3, а в качестве восстановите-

ля применяли гидрид кальция СаН2. 
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3.1 Механизм и кинетика синтеза интерметаллида Nb3Al из оксидов 

Nb2O5 и Al2O3 гидридно-кальциевым методом 

Гидридно-кальциевую реакцию синтеза интерметаллида Nb3Al в общем 

виде можно представить следующим образом: 

3Nb2O5 + Al2O3 + 18CaH2 → 2Nb3Al + 18CaO + 18H2↑.           (6) 

Практика применения гидридно-кальциевого метода предполагает про-

ведение восстановления оксидного сырья гидридом кальция при температу-

рах 1100 – 1200 °C [126, 141]. Соединение Nb3Al имеет температуру плавле-

ния 2060 °C. Таким образом, синтез осуществляется при температуре (0,59 ÷ 

0,63) от Tпл интерметаллида. Чтобы понять процессы, протекающие при от-

носительно низкой гомологической температуре и ведущие к формированию 

требуемого тугоплавкого соединения, необходимо более детально рассмот-

реть общую реакцию синтеза Nb3Al, вскрыть еѐ основные этапы, то есть опи-

сать механизм получения тугоплавкого вещества Nb3Al в условиях гидридно-

кальциевого метода. 

Анализируя результаты работ по получению интерметаллидов гидрид-

но-кальциевым методом [137, 138, 140 – 142], процесс синтеза, происходя-

щий при нагреве и изотермической выдержки шихты (оксиды + CaH2), мож-

но представить в виде протекания следующих основных стадий. Вначале 

происходит термическое разложение гидрида кальция на водород и кальций, 

с последующим его плавлением. Этот процесс начинается ориентировочно с 

температуры 345 °C и заканчивается при 850 – 900 °C [141, 189]. С появлени-

ем жидкого кальция резко активизируется следующая стадия – реакция вос-

становления исходного оксидного сырья до чистых металлов. Далее восста-

новленные металлы растворяются в жидком кальции и, взаимодействуя друг 

с другом, формируют требуемый сплав. Жидкий кальций играет особую роль 

в этом способе получения, поскольку именно он является как восстановите-

лем, так и средой, через которую осуществляется синтез требуемого соеди-

нения за счѐт реакционной диффузии [190]. 
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Руководствуясь вышеописанными положениями, был предложен сле-

дующий механизм синтеза Nb3Al в условиях гидридно-кальциевого процесса 

[191, 192]: 

1 этап – разложение гидрида кальция на жидкий кальций и газообразный 

водород: 

β-CaH2 (тв) → Ca (ж) + H2↑; 

2 этап – восстановление оксидов Nb2O5 и Al2O3 жидким кальцием: 

Nb2O5 (тв) + 5Ca (ж) → 2Nb (тв) + 5CaO (тв), 

Al2O3 (тв) + 3Ca (ж) → 2Al (ж) + 3CaO (тв); 

3 этап – растворение восстановленных металлов в жидком расплаве 

кальция (избыток восстановителя): 

Nb (тв) → [Nb]Ca (ж), 

Al (ж) → [Al]Ca (ж); 

4 этап – синтез интерметаллида в среде жидкого кальция за счѐт реакци-

онной диффузии: 

3[Nb]Ca (ж) + [Al]Ca (ж) → Nb3Al (тв). 

5 этап – установление равновесия между Ca (ж) – CaO (тв) – Nb3Al (тв) в 

ходе изотермической выдержки, и формирование продукта в соответствии с 

соотношением компонентов сплава в исходной шихте и диаграммой состоя-

ния Nb-Al.  

Похожий механизм синтеза Nb3Al, включающий в качестве основных 

стадий, стадии восстановления, растворения и синтеза, был предложен в ра-

боте [113], но для случая натриетермического получения интерметаллида из 

безводных хлоридов ниобия и алюминия. 

Предложенная феноменологическая модель позволяет выявить основные 

факторы, влияющие на гидридно-кальциевый процесс: реакция восстановле-

ния, растворимость компонентов сплава в жидком кальции, температура 

процесса и время изотермической выдержки. 

Проанализируем основные этапы механизма синтеза алюминида Nb3Al. 

Согласно данным [193 – 195], кальций обладает большим сродством к кисло-
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роду, нежели алюминий и тем более ниобий, что должно гарантировать глу-

бокое восстановление Nb и Al из их оксидов. 

Термодинамический анализ показал, что гидридно-кальциевый синтез 

Nb3Al по реакции (6) возможен, так как она сопровождается убылью свобод-

ной энергии Гиббса: ΔG°р = -1451 кДж. Расчѐт свободной энергии Гиббса и 

теплового эффекта реакции проводил по методике [196] с использованием 

данных [171, 194]. Реакция носит экзотермический характер  

(ΔH°р = -825 кДж), но протекает в спокойном, контролируемом режиме, так 

как еѐ термичность (q = 498 кДж/кг шихты) попадает в оптимальный диапа-

зон. Согласно [126], оптимальная величина удельного теплового эффекта 

(термичность) экзотермической реакции восстановления должна быть в пре-

делах 209,3 – 502,4 кДж на 1 кг шихты. При более высоком тепловом эффек-

те реакция становится неуправляемой и возможен взрыв; при меньшем теп-

ловом эффекте она протекает вяло, в результате чего полученный порошок 

содержит повышенное количество кислорода. В таком случае требуется ин-

тенсивный внешний обогрев контейнера с шихтой. 

Растворимость компонентов сплава в жидком кальции является одним 

из ключевых факторов, влияющих на скорость образования той или иной фа-

зы в гидридно-кальциевом методе [141]. Алюминий при температурах 900 – 

1200 °C отличается значительной растворимостью в жидком кальции (рису-

нок 22, а. При 900 °C в жидком кальции растворяется около 43 % масс. Al, с 

ростом температуры растворимость растѐт и после 1079 °C становится неог-

раниченной [197]. О растворимости ниобия в кальции фактически нет ника-

кой информации. Например, в работе [117] просто отмечается, что ниобий в 

кальции практически не растворим. Диаграмма состояния Nb-Ca не построе-

на [56]. Однако есть некоторые данные о взаимодействии ванадия с кальцием 

[198]. Поскольку ванадий является химическим аналогом ниобия, то раство-

римость ниобия в кальции в первом приближении можно принять такую же, 

как в системе Ca-V. На рисунке 22, б представлена диаграмма состояния Ca-

V, рассчитанная по модели регулярных растворов. Откуда видно, что раство-



64 

 

римость ванадия в жидком кальции при 900 – 1200 °C очень мала, и состав-

ляет не более 0,01 % ат. 

 

  
Рисунок 22 – Диаграмма состояния а) Al-Ca [56, 197] и б) Ca-V [198] 

 

На рисунке 23 представлен изотермический разрез тройной диаграммы 

состояния Nb-Al-Ca при 1000 °C. Знаком (?) отмечена концентрация Al в 

расплаве Ca, которая неточно установлена. Видно, что в процессе синтеза 

Nb3Al данный алюминид будет находиться в термодинамическом равновесии 

с расплавом Ca-Al, содержащим около 9 – 18 % ат. Al (6,2 – 12,9 % масс. Al). 

 

 
Рисунок 23 – Изотермический разрез тройной диаграммы состояния Nb-Al-Ca 

при 1000 °C [117] 

 

а) б) 
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С учѐтом полученных данных можно утверждать, что после синтеза во 

время изотермической выдержки при температуре восстановления будет ус-

танавливаться равновесие не просто между Ca (ж), CaO (тв) и Nb3Al (тв), а 

между жидким расплавом Ca-Al-Nb с определѐнной концентрацией алюми-

ния и ниобия и твѐрдыми фазами CaO и Nb3Al. 

Для установления влияния температуры восстановления и времени вы-

держки при этой температуре были проведены эксперименты по получению 

Nb3Al, где в широких пределах варьировали температуру процесса и время 

выдержки. В таблице 9 представлены опытные режимы получения интерме-

таллида Nb3Al гидридно-кальциевым методом. 

 

Таблица 9 – Режимы синтеза интерметаллида Nb3Al (контейнер Ø0,11 м) 

Tв, °C τв, ч 
Среда 

восстановления 
Состав шихты для восстановления 

800 
1 

Аргон 

 

 

Давление: 1,22·10
5
 Па 

Состав шихты рассчитывали на получение 

сплава Nb + 7,6 % масс. Al 

(фаза Nb3Al на верхнем пределе содержа-

ния алюминия в области гомогенности) 

900 

1000 

0,5 

1 

6 

8 

1100 

0,5 

1 

6 

8 

1200 

0,5 

1 

3 

8 

 

В гидридно-кальциевом способе основными технологическими парамет-

рами являются температура восстановления, Tв, и время выдержки при этой 

температуре, τв. Варьируя эти параметры, можно изменять фазовый состав 

конечного продукта. В таблице 10 показано влияние этих факторов на со-

держание алюминия в готовом порошке и его фазовый состав. 

При восстановлении при температуре 800 °C в течение 1 часа, по дан-

ным рентгенофазового анализа, нет никакого взаимодействия между ниобием 

и алюминием. Микрорентгеноспектральный анализ (рисунок 24) частиц дан-
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ного порошка показал, что он, в основном, состоит из фаз, химический состав 

которых отвечает оксидам Nb и Al: NbO, NbO2, Nb2O5 и Al2O3, что хорошо 

согласуется с результатами рентгенофазового анализа. Соответственно, при 

этой температуре развивается только процесс восстановления исходного ок-

сидного сырья без взаимодействия компонентов сплава. 

 

Таблица 10 – Влияние технологических параметров на содержание алюминия и  

фазовый состав получаемого порошкового продукта 

Tв, °C τв, ч 

% 

масс. 

Al 

Тип кристаллической решѐтки 

Примечание 

А2 

(Nb+NbHx) 

А15 

(Nb3Al) 

D8b 

(Nb2Al) 

DO22 

(NbAl3) 

Количество фазы данного типа решѐтки, 

% масс. 

800 1 -- 36 0 0 0 

+ 55 % масс. 

NbO 

+ 9 % масс. NbO2 

+ следы Al2O3 

900 1 5,22 95 0 0 5 следы NbO 

1000 

0,5 7,20 68 11 11 10 

одна фаза типа 

А15: 

Nb3Al(H) 

1 6,78 47 14 34 5 

6 7,30 20 50 30 0 

8 7,20 9 61 30 0 

1100 

0,5 7,10 14 68 18 0 

1 6,68 12 88 0 0 

две фазы типа 

А15: 

Nb3Al(H) + 

Nb3AlHx 

6 7,20 6 94 0 0 

8 7,10 3 97 0 0 

1200 

0,5 6,56 

следы ~100 0 0 
1 6,35 

3 6,22 

8 6,52 

 

Увеличение температуры восстановления до 900 °C способствует фак-

тически полному исчезновению оксидов (Nb2O5, NbO2, NbO и Al2O3), а также 

началу реагирования ниобия с алюминием, выражающееся в появлении ин-

терметаллидной фазы NbAl3 богатой алюминием. Это хорошо объясняется с 

точки зрения присутствия жидкой фазы. Кальций технической чистоты пла-

вится при температурах от 810 до 851 °C в зависимости от содержания при-

месей [199]. Таким образом, при данной температуре процесса происходит 

плавление расплава кальция. Это значительно интенсифицирует реакции 
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восстановления: Nb2O5 → NbO2 → NbO → Nb и Al2O3 → Al, и способствует 

диффузионному взаимодействию восстановленных Nb и Al. 

 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр 

№ 

% атомный 
Фаза 

O Al Ca Nb 

S 1 62,5 0,69 0,95 35,89 NbO2 

S 2 45,0 2,19 2,42 50,37 NbO 

S 3 71,5 0,5 -- 28,04 Nb2O5 

S 4 59,4 39,6 0,09 0,95 Al2O3 

S 5 51,4 47,6 0,31 0,62 Al2O3 
 

Рисунок 24 – Микрорентгеноспектральный анализ порошка, синтезированного при 800 °C 

 

В виду того, что наибольшей диффузионной подвижностью при темпе-

ратурах процесса отличается алюминий из-за его низкой температуры плав-

ления (661 °C), по сравнению с ниобием, то вполне можно ожидать, что 

сплавообразование будет начинаться именно с алюминиевой стороны диа-

граммы состояния Nb-Al. Более того, по данным [200] интерметаллиды сис-

темы Nb-Al по мере повышения энергии активации образования можно рас-

положить в следующий ряд NbAl3 → Nb2Al → Nb3Al. Это согласуется с ре-

зультатами рентгенофазового анализа готовых порошков (таблица 10): сна-

чала реакционное взаимодействие Nb с Al в расплаве кальция сопровождает-

ся более активным образованием интерметаллидов, богатых алюминием 

(NbAl3 и Nb2Al), что хорошо видно при температурах синтеза до 1100 °C.  

Обобщение результатов рентгенофазового анализа синтезированных по-

рошков (таблица 10) позволяет констатировать, что формирование интерме-

таллида Nb3Al в условиях гидридно-кальциевого синтеза происходит за счѐт 

образования и исчезновения промежуточных фаз (Nb, Nb2Al и NbAl3) и зави-

сит от температуры и времени процесса. Наглядно результаты экспериментов 
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представлены на рисунке 25, где показано влияние температуры и времени 

на прирост фазы типа A15 (Nb3Al). 

 

  
Рисунок 25 – Прирост фазы типа А15 (Nb3Al) в процессе гидридно-кальциевого синтеза: 

а) температурная зависимость и б) кинетическая зависимость 

 

Анализируя рисунок 25, можно заключить, что для синтеза порошка со 

100 % содержанием фазы типа А15 (Nb3Al) температура должна быть не ме-

нее 1100 °C и время выдержки при этой температуре не менее 6 часов. Такая 

относительно высокая скорость образования соединения Nb3Al не характерна 

для механизма реакционного взаимодействия в твердой фазе. Например, в 

работе [102] исследовали возможность синтеза Nb3Al посредством прямого 

спекания чистых порошков Nb и Al. Для этого порошки в требуемом соот-

ношении прессовали до достижения относительной плотности 85 – 95 %. По-

лученное компактное тело нагревали со скоростью 15 °C/мин до температу-

ры 1000 °C, после чего оценили фазовый состав полученного продукта. В 

структуре присутствовали: чистый Nb + некоторое количество NbAl3 и 

Nb2Al, следов Nb3Al обнаружено не было. В нашем случае, фазовый состав 

порошка, синтезированного при температуре 1000 °C с выдержкой 0,5 ч (таб-

лица 10), также неравновесный, но уже фиксируется появление интерметал-

лида Nb3Al в количестве ~11 % масс. Для дальнейшего повышения однород-

ности полученного компактного тела (Nb+NbAl3+Nb2Al) авторы [102] его 

ещѐ раз нагрели, но уже до температуры 1400 °C с выдержкой 1 час. В ре-

а) б) 
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зультате произошло формирование фазы Nb3Al, она стала в структуре основ-

ной, но также в значительных количествах присутствовали твѐрдый раствор 

Al в Nb и Nb2Al. Следов фазы NbAl3 не было. По нашим данным совместное 

восстановление Nb2O5 и Al2O3 гидридом кальция при температуре 1200 °C в 

течение 0,5 ч уже достаточно для полного формирования фазы типа А15 

Nb3Al. 

Согласно принятому механизму синтеза, столь быстрое образование 

алюминида Nb3Al, имеющего температуру плавления 2060 °C, при темпера-

туре восстановления свыше 1100 – 1200 °C объясняется наличием жидкой 

фазы – расплава кальция. Благодаря высокой растворимости и диффузионной 

подвижности алюминия и некоторой растворимости ниобия в указанном рас-

плаве, возникают благоприятные условия для реакционного взаимодействия 

ниобия и алюминия через жидкую фазу (кальций). 

Проанализируем влияние времени выдержки на количество алюминия 

(таблица 10) в готовых порошках Nb-Al, синтезированных при температурах 

1000 – 1200 °C (рисунок 26). Видно, что концентрация алюминия не зависит 

от времени восстановления. Уже после получасовой выдержки устанавлива-

ется стационарный уровень содержания Al в сплаве, зависящий только от 

температуры синтеза. Так, после совместного восстановления Nb2O5 и Al2O3 

гидридом кальция при температуре 1000 °C образуется порошок, содержа-

щий в среднем 7,12 % масс., при температуре 1100 °C – 7,02 % масс., при 

температуре 1200 °C – 6,41 % масс. алюминия. Стоит ещѐ раз отметить, что 

во всех случаях использовали шихту, рассчитанную на получение бинарного 

сплава Nb – 7,6 % масс. Al (таблица 9). 

Отсутствие зависимости концентрации Al в порошке Nb-Al от времени 

выдержки (рисунок 26) позволяет оценить влияние температуры восстанов-

ления на количество не вошедшего в сплав алюминия. На рисунке 27 показа-

но это влияние, где потеря алюминия выражена в процентах от его номи-

нального количества в сплаве (7,6 % масс.). 
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Рисунок 26 – Влияние времени выдержки на фактическую концентрацию Al в готовом 

порошке Nb-Al, синтезированном при температуре: а) 1000 °C; б) 1100 °C; в) 1200 °C 

 

Из рисунка 27 отчѐтливо видно, что с ростом температуры восстанов-

ления значительно увеличивается количество Al, не попадающего в сплав. 

 

 
Рисунок 27 – Влияние температуры восстановления на потери алюминия 

при синтезе Nb3Al гидридно-кальциевым методом 

а) б) 

в) 
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Таким образом, особенностью гидридно-кальциевого синтеза Nb3Al яв-

ляется некоторая потеря алюминия (рисунки 26, 27). Дальнейшая разработка 

гидридно-кальциевой технологии получения порошковых сплавов Nb-Al с 

регулируемым химическим составом требует оценки влияния шихтового со-

става сплава на концентрацию алюминия в конечном продукте. Для этого 

провели ряд экспериментов по получению сплавов с различным номиналь-

ным содержанием алюминия: 7,6 (Nb3Al); 8 (Nb3Al + Nb2Al); 13,3 (Nb2Al) и 

46,8 (NbAl3) % масс. Температура восстановления была 1200 °C. Результаты 

экспериментов представлены на рисунке 28. 

 

 
Рисунок 28 – Влияние номинального химического состава на фактическое содержа-

ние Al в сплавах Nb-Al, получаемых гидридно-кальциевым методом 

 

Из рисунка 28 следует, что в интервале номинального содержания алю-

миния 7,6 – 15 % масс. абсолютная величина потери Al при получении спла-

вов Nb-Al одинакова и составляет ~1,2 % масс. Далее наблюдается рост раз-

ницы между номинальной и фактической концентрацией алюминия в сплаве, 

например, при попытке синтеза сплава Nb с 46,8 % масс. Al, формируется 

материал, имеющий ~43 % масс. Al. 

Наиболее вероятно, указанные потери алюминия происходят по причине 

взаимодействия данного металла с жидким кальцием, и формированием рас-

плава Ca-Al, имеющего определѐнную равновесную концентрацию алюми-

ния (рисунок 23). Зависимость фактического количества алюминия в сплаве 



72 

 

Nb-Al от температуры (рисунок 26), должно быть, связано с различной рас-

творимостью указанного металла в жидком кальции. Подобная ситуация на-

блюдается при кальциетермическом синтезе сплавов системы Ti-Al [201, 

202]. 

Обобщая полученные экспериментальные результаты, можно дать сле-

дующую динамическую картину реализации на практике предложенной мо-

дели синтеза Nb3Al: при невысоких температурах и непродолжительных вре-

менах выдержки превалирует процесс восстановления исходных оксидов 

Nb2O5 и Al2O3, что подтверждается наличием оксидных фаз (Nb2O5, NbO2, 

NbO и Al2O3) и чистого Nb в структуре готовых порошков. С ростом темпе-

ратуры и увеличением выдержки преобладает процесс формирования фазы 

Nb3Al и повышения однородности частиц по химическому и фазовому соста-

вам. Изотермическая выдержка позволяет гомогенизировать состав сплава в 

соответствии с соотношением компонентов в исходной шихте и диаграммой 

состояния элементов сплава. 

Практика получения гидридно-кальциевых материалов показала [126, 

141], что в конечном продукте всегда присутствует остаточный водород из-за 

неполного его удаления в ходе процесса. Это имеет существенное влияние на 

качество получаемого продукта, так как известно, что ниобий активно рас-

творяет в себе этот газ [203, 204]. Анализ литературы показал, что в системе 

Nb-Al фазы на основе ниобия (твѐрдый раствор алюминия в ниобии Nb(Al) и 

интерметаллиды Nb3Al и Nb2Al) являются сорбентами водорода [205]. Отме-

чается [206 – 208], что соединения A3B с кристаллической решѐткой типа 

А15 (см. рисунок 13) активно взаимодействуют с водородом, образуя сначала 

твѐрдый раствор A3B(H), а затем, когда концентрация водорода доходит до 

насыщения, формируется гидрид с формулой типа A3BHx, в определѐнном 

концентрационном интервале сосуществуют две эти фазы. 

С учѐтом активного реагирования фаз Nb(Al), Nb3Al и Nb2Al с водоро-

дом и образования твѐрдых растворов и гидридов, для удобства анализа 

рентгенографических данных готовых порошков, приведѐнных в таблице 10, 
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фазы систематизировали по типу кристаллической решѐтки: А2 (ОЦК) у Nb 

восстановленного и гидрида NbHx; А15 у раствора Nb3Al(H) и гидрида 

Nb3AlHx; D8b у раствора водорода в интерметаллиде Nb2Al. В тех случаях, 

где указаны две фазы типа А15 – это означает, что в структуре фиксируются 

отражения от Nb3Al(H) и Nb3AlHx, если одна фаза – значит, зафиксировали 

отражение только от твѐрдого раствора водорода в Nb3Al. 

Газовым анализом установлено, что в порошках, синтезированных при 

1000 – 1200 °C, содержится от 0,15 до 0,89 % масс. водорода. Растворение 

данного металлоида в интерметаллиде Nb3Al существенно влияет на дифрак-

ционную картину рассеяния рентгеновских лучей и период решѐтки. На ри-

сунке 29, а показано влияние количества растворѐнного водорода на профиль 

линии (210) гомогенного с точки зрения типа решѐтки (А15) образца Nb3Al. 

Гистограмма (рисунок 29, б) демонстрирует результаты оценки периодов 

решѐтки двух фаз на основе Nb3Al (таблица 10) в готовых порошках, полу-

ченных при 1200 °C. Из рисунка 29, а отчѐтливо видно, что с увеличением 

концентрации водорода угол дифракции смещается в сторону малых значе-

ний 2θ и растѐт асимметрия линий, что хорошо согласуется с литературными 

данными [209 – 211]. 

 

  

Рисунок 29 – Влияние растворѐнного водорода на: 

а) профиль линии (210) фазы Nb3Al; б) период решѐтки фазы типа А15 

 

Порошки, синтезированные при 1200 °C, состояли из двух фаз типа А15, 

представляющие собой твѐрдый раствор водорода в интерметаллиде и его 

а) б) 
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гидрид. Параметры решѐтки данных веществ были закономерно больше, чем 

табличное значение для Nb3Al (рисунок 29, б). В среднем твѐрдый раствор 

Nb3Al(H) имел период решѐтки около 0,5284 нм, тогда как гидрид Nb3AlHx 

приблизительно 0,5385 нм. 

Формирование в условиях гидридно-кальциевого метода интерметалли-

да Nb3Al, содержащего водород, имеет некоторые технологические преиму-

щества, которые можно использовать при разработке технологии консолида-

ции порошка. Во-первых, в исследовании [212] и патенте РФ [213] сообщает-

ся, что в ходе спекания порошков гидридов металлов наблюдается уменьше-

ние концентрации кислорода в материале за счѐт восстановления поверхно-

стных оксидных плѐнок растворѐнным (внутренним) водородом. Во-вторых, 

по данным работ [214, 215] можно заключить, что при прочих равных усло-

виях порошки гидридов металлов спекаются до большей плотности (мень-

шей пористости), по сравнению с аналогичными порошками чистых метал-

лов. Как показано в [209, 210] в условиях вакуума при температуре выше 800 

°C можно полностью удалить водород из Nb3Al. 

Возможности метода были проверены на примере синтеза порошков 

Nb3Al, а также двухфазного сплава Nb3Al+Nb2Al в количестве около 10 кг 

каждый. Для этого использовали контейнер Ø0,325 м. Во всех случаях режим 

восстановления был следующий: Tв = 1200 °C, время изотермической вы-

держки при 1200 °C – 12 часов. Время выдержки увеличили до 12 часов для 

обеспечения равномерного прогрева шихты. В таблице 11 представлен хими-

ческий и фазовый составы синтезированных порошков. 

Согласно данным таблицы 11 и рисунка 6, а, для всех порошков концен-

трация алюминия попала в область гомогенности фазы Nb3Al при 600 °C. 

Однако для сплава Nb-7,4Al фиксируется фаза Nb2Al, наиболее вероятно, это 

связано с некоторым сужением области существования фазы при комнатной 

температуре. Ca, Fe, Ni, Cr являются основными технологическими примеся-

ми. Концентрация кальция, в основном, задаѐтся качеством гидрометаллур-

гической обработки и, как правило, не превышает 0,2 – 0,3 % масс. Fe, Ni и 
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Cr – это примеси, попадающие в порошковый сплав из материала контейнера 

(сталь 20Х23Н18).  

 

Таблица 11 – Химический и фазовый составы порошков Nb-Al 

Сплав 

Химический состав, % масс. 

основные элементы примеси 

Nb Al Ca Fe Ni Cr 

Nb-6,45Al 

основа 6,45 0,10 0,08 0,15 0,10 

Фазовый состав 

Фаза % масс. Периоды, нм 

Nb3Al(H) (тип А15) 40 a = 0,5238 

Nb3AlHx (тип А15) 60 a = 0,5312 

Сплав 

Химический состав, % масс. 

основные элементы примеси 

Nb Al Ca Fe Ni Cr 

Nb-7,4Al 

основа 7,40 0,20 0,09 0,22 0,12 

Фазовый состав 

Фаза % масс. Периоды, нм 

Nb3Al(H) (тип А15) 50 a = 0,5210 

Nb3AlHx (тип А15) 40 a = 0,5256 

Nb2Al(H) (тип D8b) 10 - 

 

Шихтовой состав при получении порошка Nb-6,45Al, рассчитывался на 

формирование сплава Nb + 7,6 % масс. Al, аналогично тому как это было в 

вышеописанных экспериментах (таблица 9). Соответственно, можно утвер-

ждать, что увеличение выдержки до 12 часов при температуре восстановле-

ния 1200 °C не приводит к изменению концентрации алюминия в готовом 

порошке: она также находится на уровне 6,41 % масс. Al (рисунок 26, в). При 

получении порошка Nb-7,4Al шихтовой состав сплава отвечал 

Nb + 8,5 % масс. Al. 

Особое внимание следует уделить содержанию газообразующих приме-

сей в синтезированных порошках. Анализ концентрации газообразующих 

примесей проводился в два этапа. Первый раз – сразу после синтеза (обозна-

чение Синтез), второй – после хранения порошка в течение нескольких меся-

цев в плотноупакованной таре, но которая не имела герметичности (обозна-

чение Хранение). Относительная влажность воздуха при хранении порошков 

была 40 – 60 %. Результаты приведены в таблице 12. Заметно, что концен-
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трации кислорода и водорода, определѐнные в разный период времени, имеет 

некоторые отличия. Наиболее вероятно, это связано с условиями хранения, 

так как порошки не были достаточно защищены от контакта с воздухом, в ре-

зультате чего они могли окислиться или на их поверхности могла адсорбиро-

ваться влага. Концентрации азота и углерода оказались фактически одинако-

выми. 

 

Таблица 12 – Результаты газового анализа порошковых сплавов 

Nb-6,45Al и Nb-7,4Al 

Сплав 

Содержание, % масс. 

кислород 
азот углерод 

водород 

Синтез Хранение Синтез Хранение 

Nb-6,45Al 0,26 0,45 0,028 0,067 0,38 0,42 

Nb-7,4Al 0,35 0,56 0,040 0,062 0,34 0,22 

 

Для сравнения качества полученных порошков, в первом приближении, 

можно использовать требования, предъявляемые к титану и деформируемым 

титановым сплавам, поскольку на данный момент не разработана норматив-

ная документация (ГОСТы, ТУ) на порошковые сплавы ниобия с алюминием. 

Согласно ГОСТ 19807, титан и деформируемые титановые сплавы могут со-

держать примеси (не более, % масс.): кислорода – 0,10 – 0,20, азота – 0,04 – 

0,05, углерода – 0,05 – 0,10, водорода, 0,006 – 0,015. Сравнивая требования 

ГОСТ 19807 с данными таблицы 12, заметно приближение концентрации га-

зообразующих примесей в синтезированных порошках к требованиям, 

предъявляемым к титану и деформируемым титановым сплавам, что является 

хорошим результатам для экспериментальных партий. 

 

3.2 Идентификация форм присутствия кислорода в порошковом 

интерметаллиде Nb3Al 

Важным показателем качества готового порошкового интерметаллида 

Nb3Al является содержание кислорода. Таблица 12 наглядно показывает, что 

синтезированные порошки имеют концентрацию кислорода, значительно 

превосходящую сумму содержаний азота и углерода, и соизмеримую с кон-
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центрацией водорода. Более того, с ростом времени вылѐживания порошков 

в негерметичных условиях доля кислорода увеличивается. Фракционный га-

зовый анализ позволит определить, в каких формах присутствует кислород в 

синтезированных порошках. 

Метод ФГА основан на различии температурной зависимости термоди-

намической прочности оксидов, в которых присутствует основная часть свя-

занного в металле кислорода [186]. В процессе анализа при неизотермиче-

ском восстановлении оксидов углеродом, реализуемом в ФГА, формируется 

монооксид углерода CO, который уносится несущим газом (гелий), и прохо-

дит через газоанализатор, оснащѐнный инфракрасными ячейками. Последо-

вательность восстановления различных оксидов углеродом задаѐтся величи-

ной свободной энергии образования оксида ΔG°f (MeO) = f(T) [186]. 

Порошковые материалы неизбежно содержат адсорбированную воду. В 

работе [216] показано, что в случае линейного нагрева до температуры 

1400 К (1127 °C) образующиеся пары воды не взаимодействуют с углеродом 

графитового тигля с формированием CO/CO2. Таким образом, при ФГА не 

детектируется кислород, входящий в состав H2O. Это даѐт возможность оце-

нить количество кислорода, находящегося в составе воды в исходном порош-

ке, как разницу между содержанием кислорода, измеренным в режиме обще-

го газового анализа, и общим содержанием кислорода, полученным в режиме 

ФГА. 

Карботермическое восстановление оксидов, которое реализуется в ре-

жиме ФГА, носит сложный характер. До температуры 1320 °C реакции вос-

становления углеродом не протекает, так как отсутствует межфазный контакт 

исследуемый порошок / углерод графитового тигля, поскольку образец по 

условиям эксперимента находится в никелевой капсуле. При температуре 

1320 °C в системе Ni-C [56, 217] наблюдается эвтектическая реакция. В ре-

зультате контактного плавления появляется насыщенный углеродом расплав 

никеля, и создаются условия для взаимодействия поверхности образца и уг-

лерода. После этого начинается процесс восстановления оксидов в расплаве с 
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образованием CO. Наконец, осуществляется массоперенос CO к поверхности 

расплава и его последующая экстракция и детектирование на инфракрасных 

ячейках. 

На рисунке 30 демонстрируются эвалограммы экстракции кислорода в 

составе CO из образцов порошков Nb-6,45Al и Nb-7,4Al. На данном рисунке 

условно можно выделить три области. Первый пик выделения CO наблюда-

ется при относительно низкой температуре равной 820 °C, который достигает 

максимума при 840 – 850 °C и уже к ~1000 °C полностью заканчивается. При 

этих температурах карботермическое восстановление оксидов невозможно, 

так как отсутствует контакт углерода тигля с соответствующим порошком. 

То есть, можно считать, что этот пик обусловлен удалением адсорбированно-

го кислорода, входящего в состав соединений, попавших на поверхность час-

тиц из-за загрязнения порошка. 

 

 
Рисунок 30 – Эвалограммы выделения кислорода из порошков на основе соединения 

Nb3Al 
 

Далее, как видно из рисунка 30, в температурном интервале 1000 – 

1320 °C экстракции кислорода в форме CO не наблюдается. Как было описа-

но выше, это связано с отсутствием контакта порошка с углеродом. При тем-
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пературе 1320 °C происходит плавление никелевой капсулы, и возникают ус-

ловия для восстановления оксидов в насыщенном углеродом расплаве. 

Кислород в исследуемых порошках может присутствовать в составе ок-

сидов, в первую очередь ниобия (NbO, NbO2 и Nb2O5) и алюминия (Al2O3). 

Диаграмма состояния Al2O3-Nb2O5 изучена в работе [218]. Между оксидом 

алюминия и пентаоксидом ниобия формируется ряд соединений: 

Al2O3·25Nb2O5, Al2O3·9Nb2O5 и AlNbO4. Однако для данных оксидов нет тер-

модинамических данных, поэтому примем, что окисленная поверхность со-

стоит или из Al2O3, или из оксидов ниобия (NbO, NbO2 и Nb2O5), или из сме-

си всех этих оксидов. Термодинамическими расчѐтами установлено, что тем-

пература начала восстановления оксида Al2O3 составляет около 1510 °C. 

Аналогично для NbO Tнач ≈ 855 °С, NbO2 – 1080 °С и Nb2O5 – 1055 °С [219]. 

Таким образом, до температуры 1510 °C восстановление оксида алюминия 

термодинамически невозможно. 

Вторая и третья область газовыделения (рисунок 30) относится к гете-

рофазному восстановлению оксидов ниобия и Al2O3, соответственно. Слож-

ный профиль пиков в области III и растянутость процесса во времени согла-

суется с результатами работы [220], где также изучали процесс восстановле-

ния Al2O3 углеродом по схожей методике на приборе LECO TC-436 в никеле-

вой капсуле. 

В таблице 13 представлены сводные данные о содержании кислорода в 

различных формах в исследованных порошковых образцах.  

 

Таблица 13 – Распределение кислорода по различным формам в порошках 

Nb-6,45Al и Nb-7,4Al 

Сплав 

Содержание кислорода, % масс. (% отн.) 

общее 
в режиме 

ФГА 

адсорбированный 

кислород 

в форме 

NbxOy 

в форме 

Al2O3 

в форме 

H2O 

Nb-6,45Al 0,45 0,36 0,009 (2) 
0,134 

(29,8) 

0,221 

(49,1) 

0,086 

(19,1) 

Nb-7,4Al 0,56 0,48 0,011 (2) 
0,042 

(7,5) 

0,429 

(76,6) 

0,078 

(13,9) 
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ФГА показал, что в основном кислород сосредоточен в форме оксидов 

ниобия и алюминия, что определяет содержание кислорода в порошке на 

уровне 0,35 – 0,45 % масс. Данные оксиды могут формироваться в процессе 

окисления частиц порошка на воздухе или же в результате неполного проте-

кания реакции восстановления Nb2O5 и Al2O3 в процессе синтеза соединения 

Nb3Al. Поэтому в настоящей работе предприняли попытку расчѐта равновес-

ной растворимости кислорода в интерметаллиде Nb3Al, полученном в усло-

виях гидридно-кальциевого синтеза. Для этого было рассмотрено равновесие, 

которое должно устанавливаться в ходе изотермической выдержки при тем-

пературе восстановления. Согласно принятой модели синтеза Nb3Al, равно-

весие наступает между твѐрдыми фазами Nb3Al и CaO в жидком расплаве Ca 

(в качестве допущения растворимость алюминия в нѐм не учитываем), при 

этом над этим расплавом формируется определѐнное парциальное давление 

кислорода, которое численно равно парциальному давлению кислорода над 

оксидом CaO. 

Используя закон Сивертса (константу Сивертса приняли равной 1) и не 

учитывая влияния растворенных атомов ниобия и алюминия в кальции на 

парциальное давление кислорода, можно определить давление кислорода над 

расплавом кальция и, соответственно, над Nb и Al, а затем растворимость 

кислорода отдельно в ниобии и алюминии. Тогда, с учѐтом мольных долей Nb 

и Al растворимость кислорода в соединении Nb3Al можно оценить по 

следующей формуле: 

[O]Nb3Al = 0,75[O]Nb + 0,25[O]Al                                  (7) 

где [O]Nb3Al – растворимость кислорода в Nb3Al; [O]Nb и [O]Al – растворимость 

кислорода в ниобии и алюминии, соответственно, при парциальном давлении 

кислорода, которое устанавливается над расплавом кальция; 0,75 и 0,25 – 

мольные доли ниобия и алюминия в соединении Nb3Al. 
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Такая методика носит приблизительный характер, но, вероятно, допус-

тима, так как отсутствуют какие-либо термодинамические данные по системе 

Nb-Al-Ca-O ввиду сложности их экспериментального определения. 

Для оценки парциального давления кислорода над Nb(O)тв.р. и Al(O)тв.р. 

рассмотрели равновесие между насыщенным раствором кислорода в металле 

и его низшим оксидом: Nb(O)нас – NbO и Al(O)нас – Al2O3, поскольку над этим 

насыщенным раствором парциальное давление кислорода будет равно тому, 

которое устанавливается над соответствующим оксидом. Далее, используя 

закон Сивертса, можно оценить растворимость кислорода в ниобии и алюми-

нии при парциальном давлении кислорода, которое устанавливается над 

сплавом Ca. 

Парциальное давление кислорода над NbO, Al2O3 и CaO можно рассчи-

тать, записав константу равновесия реакции разложения соответствующего 

оксида (таблица 14). Термодинамические данные для расчѐта взяты из [221]. 

 

Таблица 14 – Реакции разложения оксидов, соответствующая этому константа 

равновесия и изменение свободной энергии Гиббса этого процесса 

Реакция 
Kр ΔG°р, Дж/моль 

Температурная 

зависимость lgKр 

ΔG° = -RTln(Kр) 

CaO → Caж + 1/2O2 𝐾р =
𝑎Саж

∙ 𝑎О2

1 2 

𝑎СаО
 

644700-107,52·T 

(1124 – 1763 К) 
10,6-33715,1/T 

NbO → Nb + 1/2O2 𝐾р =
𝑎Nb ∙ 𝑎О2

1 2 

𝑎Nb О
 

420000-90,3·T 

(973 – 1973 K) 
9,7-21964,2/T 

1/3Al2O3 →2/3Alж + 

1/2O2 
𝐾р =

𝑎Alж

2 3 
∙ 𝑎О2

1 2 

𝑎Al 2О3

1 3 
 

565169-110,46·T 

(933 – 1773 К) 
10,8-29556/T 

 

За стандартное состояние приняли чистый газообразный кислород при 

давлении 1 атм, тогда его активность равна парциальному давлению. Если 

допустить, что активность металла равна его концентрации (мольной доли), 

то с учѐтом того, что при диссоциации оксида она стремится к 1, то актив-

ность металла также будет равна 1. Активности твѐрдых оксидов Ca, Nb и Al 
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равны 1. С учѐтом всех преобразований константу фазового равновесия при 

диссоциации данных оксидов можно записать как: 𝐾р = 𝑝О2

1 2 
. С учѐтом дан-

ных таблицы 14 и выражения 𝐾р = 𝑝О2

1 2 
, рассчитали парциальное давление 

кислорода над насыщенным твѐрдым раствором кислорода в ниобии и алю-

минии, а также давление кислорода, которое устанавливается над расплавом 

Ca (таблица 15). 

 

Таблица 15 – Парциальное давление кислорода 

над Nb(O)нас, Al(O)нас и расплавом Ca 

Равновесие T, К 𝑝О2

1 2 
, Па1 2  𝑝О2

, Па 

расплав Ca – CaO 

1173 10
-18 

10
-36 

1273 10
-16

 10
-32

 

1373 10
-14

 10
-28

 

1473 10
-12

 10
-24

 

Nb(O)нас – NbO 

1173 10
-9

 10
-18 

1273 10
-8

 10
-16

 

1373 10
-6

 10
-12

 

1473 10
-5

 10
-10

 

Al(O)нас – Al2O3 

1173 10
-14

 10
-28 

1273 10
-12

 10
-24

 

1373 10
-11

 10
-22 

1473 10
-9

 10
-18 

 

С учѐтом данных таблицы 15, растворимости кислорода в ниобии [222] и 

алюминии [223] и формулы (7), растворимость кислорода в Nb3Al будет не-

значительной (рисунок 31). Расчѐты показывают, что гидридно-кальциевый 

метод даѐт возможность получать конечный продукт (Nb3Al) с очень низким 

содержанием кислорода (10
-7

 – 10
-6

 % масс.), при условии достижения равно-

весия в системе. 

Результаты оценки равновесной растворимости кислорода в интерме-

таллиде Nb3Al, а также данные ФГА хорошо согласуются с литературными 

данными [224, 225], согласно которым легирование ниобия алюминием при-

водит к значительному уменьшению растворимости кислорода, при этом ки-

слород сверх предела растворимости связывается с алюминием и образует 

оксид Al2O3. Кроме того, в работах [153, 154] указывается, что плотноупако-
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ванная структура типа А15, которой обладает Nb3Al, из-за особого располо-

жения атомов ниобия (рисунок 13) не имеет октаэдрических пустот, присут-

ствуют только более мелкие тетраэдрические поры. Поскольку примеси вне-

дрения (O, N, C) как раз занимают места в междоузлиях, то отсутствие круп-

ных октаэдрических пор должно привести к уменьшению растворимости ки-

слорода в интерметаллиде Nb3Al. 

 

 
Рисунок 31 – Растворимость кислорода [O] в соединении Nb3Al в зависимости  

от температуры гидридно-кальциевого синтеза 

 

Сравнение расчѐтных данных растворимости кислорода в Nb3Al (рису-

нок 31) и фактического его содержания в синтезированных порошках (табли-

ца 12) показало, что концентрация кислорода в порошках интерметаллида 

Nb3Al определяется вторичным окислением на определѐнных стадиях гид-

ридно-кальциевого получения, например, гидрометаллургической обработки, 

сушки, хранения. Это имеет большое значение с практической точки зрения, 

так как позволяет разработать меры по снижению концентрации кислорода в 

готовом порошке. 
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3.3 Свойства гидридно-кальциевого порошка интерметаллида Nb3Al 

В настоящей работе были изучены следующие свойства порошков: мор-

фология, размер частиц и химический состав (физико-химические свойства); 

насыпная плотность и плотность после утряски, текучесть, уплотняемость 

(технологические свойства). 

Физико-химические свойства синтезированного порошка. Исследование 

физико-химических свойств представлено для порошков, синтезированных 

при температурах 1000, 1100 и 1200 °C. По данным рентгенофазового анали-

за при этих температурах восстановления исходного оксидного сырья гидри-

дом кальция наблюдается формирование требуемого соединения Nb3Al. На 

рисунке 32 показана морфология готовых порошков Nb-Al, полученных при 

1000 °C. 

 

  
Рисунок 32 – Морфология частиц порошков Nb-Al, синтезированных при 1000 °C в 

течение: а) 0,5 ч; б) 6 ч 

 

Из рисунка 32 видно, что время выдержки при 1000 °C оказывает суще-

ственное влияние на морфологию получаемого порошка. В случае восста-

новления в течение 0,5 часов частицы (рисунок 32, а), как правило, характе-

ризуются реечным (пластинчатым) строением, собранным в крупный пакет. 

После выдержки в течение 6 часов порошинки приобретают сложный губча-

тый вид. При выдержке 1 час наблюдается промежуточное состояние. На ри-

сунке 33 демонстрируются результаты спектрального анализа порошков Nb-

а) б) 
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Al, полученных при температуре 1000 °C. Данные микрорентгеноспектраль-

ного анализа (МРСА) полностью сходятся с фазовым составом порошков 

(таблица 10). 

 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb 

S 1 24,82 75,18 Nb3Al+Nb2Al 

S 2 29,62 70,38 Nb2Al 

S 3 50,82 49,18 Nb2Al+NbAl3 

S 4 69,45 30,55 NbAl3+Nb2Al 

S 5 32,54 67,46 Nb2Al 
 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb 

D 1 0,96 99,04 Nb(Al) 

D 2 1,09 98,91 Nb(Al) 

D 3 5,3 94,7 Nb(Al)+Nb3Al 

D 4 10,74 89,26 Nb(Al)+Nb3Al 

D 5 21,43 78,57 Nb3Al 
 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb 

S 1 19,37 80,63 Nb3Al 

S 2 30,83 69,17 Nb2Al 

S 3 14,01 85,99 Nb(Al)+Nb3Al 

S 4 8,89 91,11 Nb(Al)+Nb3Al 

S 5 20,82 79,18 Nb3Al 
 

Рисунок 33 – Электронно-микроскопическое исследование порошков Nb-Al, 

синтезированных при 1000 °C в течение: а) 0,5 ч; б) 6 ч 

 

Морфология частиц порошков Nb-Al, синтезированных при температуре 

1100 °C и различных временах выдержки, как правило, характеризуется губ-

а) 

б) 



86 

 

чатым строением с большой развитой поверхностью (рисунок 34). Только 

при восстановлении в течение 0,5 часа в структуре присутствуют довольно 

крупные (до 10 мкм) порошинки пластинчатой формы. 

 

  
Рисунок 34 – Морфология частиц порошков Nb-Al, синтезированных при 1100 °C в 

течение: а) 0,5 ч; б) 6 ч 

 

Микрорентгеноспектральный анализ готового порошка Nb-Al, получен-

ного при 1100 °C с выдержкой при этой температуре, равной 6 ч, показал, что 

абсолютное большинство частиц имеет химический состав, отвечающей фазе 

Nb3Al (рисунок 35). Состав основной фазы (Nb3Al), усреднѐнный по восьми 

частицам, составляет 21,62 ± 0,88 % ат. Al, Nb – остальное. В незначительных 

количествах встречаются двухфазные порошинки: Nb3Al + твѐрдый раствор 

Nb(Al), что находится в полном согласии с результатами рентгенофазового 

анализа данного порошка (таблица 10). 

 

а) б) 
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Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb 

D 1 22,24 77,76 

Nb3Al 

D 2 19,96 80,04 

D 3 21,99 78,01 

D 4 20,1 79,9 

D 5 21,38 78,62 

D 6 22,36 77,64 

D 7 22,17 77,83 

D 8 16,54 83,46 Nb3Al+Nb(Al) 

D 9 22,76 77,24 Nb3Al 
 

Рисунок 35 – Электронно-микроскопическое исследование порошка Nb-Al, 

синтезированного при 1100 °C в течение 6 часов 

 

Строение порошка Nb-Al, полученного совместным восстановлением 

Nb2O5 и Al2O3 гидридом кальция при 1200 °C, независимо от времени вы-

держки отличается губчатой морфологией (рисунок 36). 

 

 

  

а) б) 
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Рисунок 36 – Морфология частиц порошков Nb-Al, синтезированных при 1200 °C 

в течение: а) 0,5 ч; б) 1 ч; в) 3 ч; г) 8 ч 

 

С точки зрения химического состава (рисунок 26, в) все порошки, синте-

зированные при 1200 °C, однородны и соответствуют фазе Nb3Al. Однако 

микрорентгеноспектральным анализом установлено, что в малых количест-

вах присутствуют двухфазные частицы: Nb3Al + Nb(Al) (рисунок 37, а). При 

этом на дифрактограмме соответствующего порошка в области больших зна-

чений угла 2θ (> 90°) наблюдаются небольшие рефлексы от ниобия и его 

гидрида NbHx (рисунок 37, б). 

Таким образом, на основании трѐх различных анализов: химический, 

рентгенофазовый и микрорентгеноспектральный, надѐжно установлено, что 

гидридно-кальциевым методом возможно получать гомогенный порошковый 

интеметаллид Nb3Al. Для этого температура восстановления исходного ок-

сидного сырья (Nb2O5 и Al2O3) должна быть не менее 1100 °C, а время вы-

держки при этой температуре не менее 6 ч. При температуре 1200 °C сплаво-

образование идѐт ещѐ более активно. В незначительных количествах в струк-

туре синтезированного порошка может присутствовать твѐрдый раствор 

алюминия в ниобии Nb(Al). Гидридно-кальциевый порошок соединения 

Nb3Al характеризуется сложным разветвлѐнным строением частиц (губчатая 

форма). 

 

 

в) г) 
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Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb 

S 1 19,1 80,9 

Nb3Al 
S 2 22,08 77,92 

S 3 17,79 82,21 

S 4 18,89 81,11 

S 5 13,8 86,2 Nb(Al)+Nb3Al 

S 6 21,11 78,89 
Nb3Al 

S 7 18,86 81,14 

S 8 10,63 89,37 Nb(Al)+Nb3Al 

S 9 19,2 80,8 Nb3Al 

S 10 10,63 89,37 Nb(Al)+Nb3Al 
 

 
Рисунок 37 – Исследование порошка Nb-Al, синтезированного при 1200 °C в течение 

8 часов методом: а) микрорентгеноспектрального и б) рентгенофазового анализов 

Порошок содержал 0,65 % масс. водорода 

 

Далее представлены результаты исследования экспериментальных по-

рошковых сплавов Nb-6,45Al и Nb-7,4Al (таблиц 11). 

Качество порошкового сплава Nb-6,45Al оценили на более тонком уров-

не, в пределах отдельно взятой частицы. Для этого порошок запрессовали в 

токопроводящий клей, и приготовили микрошлиф. Затем провели электрон-

но-микроскопические исследования. На рисунке 38, а демонстрируется кара-

та распределения элементов (Nb, Al) в порошке Nb-6,45Al. На основании 

равной интенсивности цвета для Nb и Al можно заключить, что частицы от-

личаются довольно высокой однородностью химического состава. Кроме то-

б) 

а) 
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го, микрорентгеноспектральным анализом частиц порошка (рисунок 38, б) 

также показана его высокая гомогенность: средняя концентрация алюминия 

составляет 19,61 ± 0,55 % ат. В незначительных количествах в структуре 

присутствовали включения твѐрдого раствора на основе ниобия, содержаще-

го в разных долях Ta, Al, Cr, Ni. Путь попадания Cr и Ni в сплав был описан 

выше. Наиболее вероятно, тантал попадает в порошковый сплав Nb-Al из ис-

ходной ниобиевой руды (Nb2O5), в которой он может содержаться, как сопут-

ствующая примесь [226]. 

 

 
 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb Ta 

1 19,75 80,25 -- Nb3Al 

2 -- 72,12 27,88 Nb(Ta) 

3 19,81 80,19 -- 
Nb3Al 

4 19,50 80,50 -- 
 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр 

№ 

% атомный 
Фаза 

Al Nb Cr Ni 

5 19,80 80,20 -- -- 
Nb3Al 

6 19,72 80,28 -- -- 

7 4,68 93,92 0,62 0,78 Nb(Al,Ni,Cr) 
 

Рисунок 38 – Электронно-микроскопическое исследование порошка Nb-6,45Al: 

а) карта распределения элементов (Nb, Al); б) микрорентгеноспектральный анализ 

 

а) 

б) 
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На рисунке 39 показана морфология частиц. Видно, что порошки харак-

теризуются губчатым строением. Наряду с очень мелкими, почти равноос-

ными, частицами присутствуют довольно крупные агломераты, образован-

ные несколькими порошинками.  

 

  
 

  
Рисунок 39 – Строение частиц порошковых сплавов: а) Nb-6,45Al; б) Nb-7,4Al 

 

По данным ситового анализа (ГОСТ 18318), 100 % соответствующего 

порошка имеет размер менее 40 мкм. Тогда для количественной оценки раз-

мера частиц привлекли метод лазерной дифракции (рисунок 40). Рисунок 40 

отчѐтливо показывает, что порошок Nb-Al с большим содержанием алюми-

ния (7,4 % масс.) чуть крупнее порошка Nb-6,45Al: 100 % порошка Nb-7,4Al 

имеет размер менее 23 мкм (мода 9,35 мкм), тогда для Nb-6,45Al – менее 

18 мкм (мода 7,21 мкм). 

 

а) 

б) 
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Рисунок 40 – Кумулятивная (суммарная) кривая фракционного состава порошков 

Nb-Al 

 

На рисунке 41 изображена гистограмма распределения частиц, обра-

зующих агломерат (рисунок 39), по размерам. Для этого микрошлифы кон-

кретного порошка подвергли металлографическому анализу. Установлено, 

что независимо от химического состава порошка средний размер крупинок, 

формирующих агломерат, составляет около 2,5 мкм. 

 

  
Рисунок 41 – Распределение частиц, образующих агломерат, по размерам в порошке: 

а) Nb-6,45Al; б) Nb-7,4Al 

 

Технологические свойства порошков на основе интерметаллида Nb3Al. В 

таблице 16 представлены результаты определения некоторых технологиче-

а) б) 
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ских свойств гидридно-кальциевых порошков на основе интерметаллида 

Nb3Al. 

 

Таблица 16 – Технологические свойства гидридно-кальциевых порошков Nb-Al 

Сплав Фаза (% масс.) 
Плотность, г/см

3 
Текучесть  

(50 г, Ø2,5 мм), с насыпная после утряски 

Nb-6,45Al 100 % Nb3Al 2,04 2,57 
порошки не текут 

Nb-7,4Al Nb3Al + 10 % Nb2Al 1,59 2,11 

 

Порошковый сплав Nb-6,45Al имеет насыпную плотность около 

2,04 г/см
3
, что составляет 28 % от теоретической плотности. Двухфазный же 

порошок Nb3Al+Nb2Al характеризуется ещѐ меньшей насыпной плотностью 

– 22 % от теоретической. Если сравнивать порошки между собой, то насып-

ная плотность порошка Nb-6,45Al несколько больше, насыпной плотности 

порошка Nb-7,4Al. Все эти особенности хорошо объясняются морфологией и 

размером частиц (см. рисунки 39, 40). Частицы порошка интерметаллида 

Nb3Al (Nb-6,45Al) немного меньше, чем у двухфазного образца. Это способ-

ствует достижению большей насыпной плотности друг относительно друга. 

Сложная и разветвлѐнная поверхность агломератов (см. рисунок 39) умень-

шает общую величину насыпной плотности, относительно, например, по-

рошков с округлой формой частиц, из-за сложности подстройки частиц друг 

к другу. В результате уменьшается общая величина насыпной плотности, от-

носительно теоретической плотности сплава. При приложении механических 

колебаний плотность насыпки возрастает на 26 и 33 % для порошка Nb-

6,45Al и Nb-7,4Al, соответственно. Также из-за неправильной формы частиц 

порошки не обладают текучестью. 

На рисунке 42 демонстрируется зависимость относительной плотности 

порошков Nb-6,45Al и Nb-7,4Al от внешнего давления одностороннего прес-

сования. 
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Рисунок 42 – Кривая уплотняемости гидридно-кальциевых порошков Nb-Al 

 

Из рисунка 42 видно, что порошки характеризуются хорошей уплотняе-

мостью, уже при довольно низком давлении одностороннего прессования 

(200 МПа) формируются прессовки с относительной плотностью выше 50 %. 

Во всѐм диапазоне нагрузок плотность прессованного порошка, отвечающего 

интерметаллиду Nb3Al (Nb-6,45Al), была несколько выше, чем для двухфаз-

ного порошкового материала, содержащего Nb2Al (Nb-7,4Al). 

При всех использованных нагрузках получались прочные образцы, ко-

торые держали форму, осыпания кромок не происходило. Прессование в ин-

тервале 200 – 400 МПа позволяло получить прессовки с матовым цветом по-

верхности, в диапазоне 500 – 800 МПа образцы уже имели металлический 

блеск, однако они покрывались поперечными трещинами (относительно на-

правления прессования), вероятно, из-за упругого последействия при их из-

влечении из матрицы. Таким образом, гидридно-кальциевые порошки Nb-Al 

имеют достаточную технологическую прочность после прессования для про-

ведения последующих технологических операций, например, спекания. 

По результатам исследования опубликованы следующие работы [191, 

192, 219, 227, 228]. 
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Выводы по главе 

1. Установлена принципиальная возможность синтеза тугоплавкого ин-

терметаллида Nb3Al в условиях гидридно-кальциевого процесса с контроли-

руемым химическим и фазовым составом.  

2. Предложена феноменологическая модель гидридно-кальциевого син-

теза интерметаллида Nb3Al, состоящая из следующих основных этапов: ста-

дия восстановления кальцием исходного оксидного сырья (Nb2O5 и Al2O3) до 

металлов, стадия растворения восстановленных металлов (Nb и Al) в жидком 

расплаве кальция, заключительной стадией является непосредственно синтез 

соединения Nb3Al в среде жидкого кальция. Модель синтеза адекватна экс-

периментальным данным и позволяет оценить влияние технологических фак-

торов на качество готового продукта. 

3. Показано, что с ростом температуры восстановления значительно ин-

тенсифицируется процесс формирования тугоплавкого интерметаллида 

Nb3Al. Проведѐнные экспериментальные исследования позволили разрабо-

тать оптимальный технологический режим получения порошкового интерме-

таллида Nb3Al со 100 % содержанием фазы типа А15: температура восста-

новления должна быть не менее 1100 °C, изотермическая выдержка при тем-

пературе восстановления не менее 6 часов. 

4. Показано, что в условиях гидридно-кальциевого синтеза происходит 

некоторая потеря алюминия по причине его взаимодействия с жидким каль-

цием. В ходе экспериментальных исследований было установлено влияние 

номинального (шихтового) состава сплава Nb-Al (до ~50 % масс. Al) на ко-

нечное содержание алюминия в материале. Например, для случая синтеза 

сплава номинально отвечающего составу Nb + 7,6 % масс. Al (Nb3Al) абсо-

лютная величина потери алюминия составляет около 1,2 % масс. 

5. Установлено, что водород является сопутствующей технологической 

примесью. В условиях гидридно-кальциевого синтеза, как правило, форми-

руются две изоморфные фазы типа А15: твѐрдый раствор водорода в Nb3Al и 

гидрид Nb3Al. 
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6. Изучен комплекс физико-химических и технологических свойств гид-

ридно-кальциевых порошков на основе интерметаллида Nb3Al. Установлено, 

что полученные порошки имеют относительно низкий уровень газообразую-

щих примесей (O, N, C) и характеризуются губчатым строением частиц с 

размером не более 23 мкм. 
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Глава 4. Консолидация гидридно-кальциевого порошка на основе  

интерметаллида Nb3Al 
 

В третьей главе было показано, что гидридно-кальциевым методом воз-

можно получить гомогенный порошок Nb3Al с содержанием фазы типа А15 

около 100 %. Следующим закономерным шагом является консолидация по-

рошкового материала и получение плотного беспористого тела. В порошко-

вой технологии получения интерметаллидов в компактном состоянии опера-

ция спекания осуществляется, как правило, в твѐрдой фазе [229]. На практике 

атмосфера при спекании может быть, как инертная (Ar) или восстановитель-

ная (H2, CO), так и вакуумная. Хорошо известно [124, 188], что среда спека-

ния оказывает влияние на конечную пористость. При спекании в восстанови-

тельной атмосфере достигаемая плотность компактного образца больше, чем 

при использовании инертной среды. Однако газ, оставшийся в порах, препят-

ствует их залечиванию на заключительных стадиях спекания [230 – 232]. В 

результате в материале формируется газовая пористость. Довольно быстро и 

полно спекание происходит в вакууме, которое, как правило, начинается при 

более низкой температуре и даѐт повышенную плотность получаемого изде-

лия по сравнению со спеканием в нейтральной среде. Это особенно актуаль-

но для соединения Nb3Al, имеющего температуру плавления 2060 °C. 

Установлено, что гидридно-кальциевые порошки интерметаллида Nb3Al 

содержат довольно большое количество водорода (до 0,9 % масс.). Очевидно, 

что для его наиболее полного удаления необходимо применять вакуумное 

спекание. В виду того, что в вакууме снижется сродство металла к кислороду 

[233], создаются предпосылки для восстановления поверхностных оксидных 

плѐнок (таблица 13) внутренним водородом, выделяющимся из порошкового 

материала. 

Для получения компактных заготовок интерметаллида Nb3Al использо-

вали две технологические схемы: искровое плазменное спекание (ИПС) и 

прессование порошка с последующим его спеканием (П+С). В каждом из 

представленных процессов спекание осуществлялось под вакуумом. 
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Таким образом, в данной главе изложены результаты исследования про-

цесса консолидации гидридно-кальциевых порошков на основе интерметал-

лида Nb3Al. 

 

4.1 Консолидация гидридно-кальциевого порошка Nb3Al методом 

искрового плазменного спекания 

Для получения компактных образцов методом искрового плазменного 

спекания (ИПС) был использован порошок Nb-6,45Al (таблица 11). На ри-

сунке 43 показана фотография указанного порошка в состоянии свободной 

насыпки. Порошок Nb-7,4Al выглядит аналогичным образом. 

 

 
Рисунок 43 – Свободно насыпанный порошок Nb-6,45Al, полученный 

гидридно-кальциевым методом 

 

В таблице 17 представлены использованные режимы консолидации. В 

первом эксперименте температура спекания составляла величину ~0,89 от Tпл 

интерметаллида Nb3Al, поскольку известно, что уплотнение при твѐрдофаз-

ном спекании наиболее полно протекает при температуре, близкой к линии 

солидус [124, 188]. 

 

Таблица 17 – Режимы искрового плазменного спекания порошка Nb-6,45Al 

№ 

опыта/образца 
Tс, °С Tс/Tпл τс, мин. 

Внешнее 

давление, МПа 

Vнаг, 

°C/мин 

Вакуум в камере, 

Па 

1 1800 0,89 30 

50 

200 

20 – 40 2 1550 
0,78 

10 50 

3 1550 10 10 
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На рисунке 44 представлен типичный внешний вид заготовок Nb3Al сра-

зу после спекания, ручной зачистки поверхности алмазным инструментом и 

электроэрозионной резки на опытные образцы. В среднем заготовки имели 

массу 30 – 33 грамма, Ø20 – 21 и высоту 13 – 14 мм.  

 

 
Рисунок 44 – Внешний вид компактных образцов из порошка Nb-6,45Al после: 

а) ИПС; б) зачистки поверхности; б) электроискровой резки 
 

Технологической особенностью искрового плазменного спекания явля-

ется то, что пресс-форма и пуансоны выполнены из графита. Это может ока-

зать влияние на фазовый состав получаемого продукта, так как ниобий явля-

ется сильным карбидообразующим элементом [34, 234]. Взаимодействуя с 

углеродом, ниобий формирует два тугоплавких карбида: Nb2C (Tпл = 2538 °C) 

и NbC (Tпл = 3614 °C) [56, 235]. В работах [236, 237] сообщается, что ком-

пактный ниобий начинает непосредственно взаимодействовать с углеродом 

при температуре выше 1200 °C, активное формирование монокарбида NbC 

происходит при очень высоких температурах 1800 – 2400 °C. Соответствен-

но, можно ожидать, что ниобий, входящий в состав Nb3Al (сплав Nb-6,45Al), 

начнѐт реагировать с углеродом матрицы. 

Для установления факта карбидизации поверхности сплава Nb-6,45Al в 

ходе ИПС и изучения микроструктуры, исходную заготовку №1 разрезали на 

а) б) в) 



100 

 

две части по диаметру. На одной из поверхностей реза приготовили микро-

шлиф для электронно-микроскопических исследований (рисунок 45). 

 

 

Микрорентгеноспектральный анализ кромки 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb C 

1 -- 48,9 51,1 NbC 

2 18,6 81,4 -- Nb3Al 
 

Рисунок 45 – Электронно-микроскопические исследования кромки компактной заготовки 

№1 

 

Рисунок 45 даѐт ясно понять, что поверхностный слой на глубину 50 – 

100 мкм насыщается углеродом с образованием карбида NbC. В остальном 

объѐме следов карбидной фазы обнаружено не было. 

Для уменьшения процесса карбидизации поверхности заготовок приня-

ли решение понизить температуру спекания с 1800 до 1550 °С и время вы-

держки с 30 до 10 минут. 

В таблице 18 представлены результаты рентгенофазового анализа зачи-

щенной поверхности заготовки №2. Как видно из таблицы 18, уменьшение 

температуры и времени спекания не привело к подавлению процесса насы-

щения поверхности углеродом. Отчѐтливо идентифицируется присутствие 

карбидов Nb2C и NbC. 

 

Таблица 18 – Рентгенофазовый анализ зачищенной поверхности образца №2 

№ заготовки Фаза Тип решѐтки % масс. Периоды, нм 

2 

Nb3Al A15 80 a = 0,5213 

Nb A2 10 a = 0,3292 

Nb2C L′3 5 
a = 0,3128; 

c = 0,4979 

NbC B1 5 a = 0,4464 
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Для компактной заготовки №3 провели измерение микротвѐрдости от 

поверхности вглубь образца (заготовку также разрезали на две части и при-

готовили микрошлиф). Результаты представлены на рисунке 46. Поскольку 

карбиды ниобия характеризуются высокой микротвѐрдостью [75, 238], то их 

появление в структуре отразится в повышении общей твѐрдости сплава, что и 

наблюдается на рисунке 46. Микротвѐрдость поверхностного слоя составляет 

величину порядка 1500 – 1550 МПа и довольно интенсивно падает с удалени-

ем от поверхности. На расстоянии более 150 – 200 мкм от кромки заготовки 

№3 микротвѐрдость выходит на установившийся уровень 818 ± 34 МПа. 

 

 
Рисунок 46 – Изменение микротвѐрдости заготовки №3 по длине 

 

Таким образом, независимо от режима консолидации (таблица 17) в ус-

ловиях искрового плазменного спекания порошка сплава Nb-6,45Al происхо-

дит карбидизация поверхности компактной заготовки на глубину до 200 мкм 

с формированием карбидов Nb2C и NbC. Отсутствие эффекта сокращения 

науглероживания от уменьшения температуры и времени спекания, наиболее 

вероятно, связано с тем, что в опытах №№2 и 3 (таблица 17) была снижена 

скорость нагрева, относительно режима №1, а также с высокой реакционной 

способностью ниобия. 
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Для изучения физико-химических и механических свойств компактных 

заготовок были вырезаны соответствующие образцы с отступом от поверх-

ности около 1000 мкм (1 мм).  

На рисунке 47 изображены рентгенограммы компактных образцов №№2 

и 3 в сравнении с порошковым состоянием. Исходный порошок состоял 

только из двух изоморфных фаз типа А15: Nb3Al(H) и Nb3AlHx с периодами 

решѐтки a = 0,5238 и a = 0,5312 нм, соответственно (таблица 11). Видно, что 

после спекания существенно уменьшается размытость линий, дифракцион-

ный максимум смещается в сторону большего угла 2θ. Всѐ это описывает со-

стояние, при котором исчезают водородсодержащие фазы на основе Nb3Al, 

увеличивающие параметр решѐтки. Однако заметно появление отражений от 

ОЦК фазы ниобия. 

В таблице 19 демонстрируются результаты расшифровки рентгенограмм 

заготовок №№1 – 3. Там же представлены данные газового анализа. Как вид-

но из таблицы 19, после спекания образцы становятся двухфазными. Доми-

нантной фазой в структуре является интерметаллид Nb3Al с параметром ре-

шѐтки фактически равным табличному значению [169]. Вторая фаза пред-

ставлена ниобием. Ниобий имеет период решѐтки значительно меньший, чем 

его табличное значение (a = 0,33063 нм [239]). Согласно литературными дан-

ными [205], это обусловлено формированием твѐрдого раствора Al в Nb, так 

как растворение алюминия в ниобии ведѐт к уменьшению периода решѐтки 

последнего. Очевидно, что появление твѐрдого раствора Nb(Al) связано с ис-

парением алюминия в ходе ИПС. 
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Рисунок 47 – Рентгенограммы: 

1 – исходный порошок Nb-6,45Al; 2 – компактный образец №2; 

3 – компактный образец №3 

 

Таблица 19 – Фазовый и газовый составы компактных образцов, полученных 

ИПС 

№ образца 
Фазовый состав 

Фаза % масс. Периоды, нм 

1 
Nb3Al (тип А15) 95 a = 0,5190 

Nb (тип А2) 5 a = 0,3288 

2 
Nb3Al (тип А15) 90 a = 0,5190 

Nb (тип А2) 10 a = 0,3286 

3 
Nb3Al (тип А15) 85 a = 0,5191 

Nb (тип А2) 15 a = 0,3286 

№ образца 

Газовый состав, % масс. 

кислород азот углерод водород 

до ИПС после до ИПС после до ИПС после до ИПС после 

1 

0,260 

0,412 

0,028 

0,092 

0,067 

0,092 

0,38 

0,0008 

2 0,395 0,016 0,069 0,0005 

3 0,317 0,015 0,049 0,0017 

 

После спекания концентрация водорода снизилась на несколько поряд-

ков, относительно порошкового состояния. Содержание азота и углерода 

практически не изменилось. Однако происходит небольшое окисление, что 

связано с относительно низким вакуумом в камере (таблица 17). 
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На рисунке 48 представлены результаты электронно-микроскопического 

исследования компактных образцов №№1 – 3. 

Изучение микроструктуры образцов №№1 и 3 в режиме отраженных 

электронов, то есть когда реализуется максимальный фазовый контраст, вы-

явило, что она состоит трѐх основных составляющих: светло-серого (твѐрдый 

раствор Al в Nb), тѐмно-серого (интерметаллид Nb3Al) и чѐрного (оксид 

Al2O3) цвета. Пластинчатые выделения твѐрдого раствора Nb(Al) и глобуляр-

ные включения Al2O3 равномерно распределены в матрице из Nb3Al. В неко-

торых случаях чѐрные включения – это поры. Для образца №2 (рисунок 48, б) 

построили карту распределения элементов (Nb, Al, O), которая наглядно по-

казала, что наблюдается полное совпадение зон локального обогащения по 

алюминию и кислороду. Состав данных включений также отвечал оксиду 

Al2O3. 

В работах [69, 104, 240, 241] сообщается, что при получении компактно-

го Nb3Al различными методами порошковой металлургии очень сложно из-

бавиться от присутствия включений оксида Al2O3. Это происходит по причи-

не низкой растворимости кислорода в соединении Nb3Al [224] и высокой 

термодинамической стабильности фазы Al2O3 [240]. Подобная картина на-

блюдается и в нашем случае, и согласуется с результатами фракционного га-

зового анализа исходного порошка, показавшими, что основная часть от об-

щего содержания кислорода находится в форме оксида Al2O3. 
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Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр № 
% атомный 

Фаза 
Al Nb O 

1 2,4 97,6 -- Nb(Al) 

2 20,7 79,3 -- Nb3Al 

3 39,0 0,4 60,6 Al2O3 
 

Карта распределения элементов (Nb, Al, O) 

 

 

 

Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр 

№ 

% атомный 
Фаза 

Al Nb O 

1 19,52 80,48 -- Nb3Al 

2 15,39 84,61 -- Nb3Al+Nb(Al) 

3 37,3 0,7 61,8 Al2O3 
 

Рисунок 48 – Электронно-микроскопические исследования образцов: а) №1; б) №2; в) №3 

а) 

б) 

в) 
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Рисунок 49 иллюстрирует микроструктуру образцов, которая формиру-

ется в ходе искрового плазменного спекания порошка Nb-6,45Al, на примере 

образца №3. Видно, что материал характеризуется высокодисперсной пла-

стинчатой микроструктурой. 

 

  
Рисунок 49 – Травлѐная микроструктура образца №3, полученного ИПС 

 

Фактическую плотность полученных образцов определяли гидростати-

ческим методом по ГОСТ 18898. Для расчѐта пористости сплава необходимо 

знать его теоретическую плотность. Согласно таблице 19, изготовленные об-

разцы являются двухфазными: Nb3Al + Nb(Al). Анализ научно-технической 

литературы показал, что отсутствуют данные о плотности сплавов Nb3Al + 

Nb(Al). Считая плотность двухфазного сплава аддитивной величиной, можно 

легко оценить его плотность, зная удельный вес каждой из составляющих. 

Плотность Nb3Al известна и составляет 7,29 г/см
3
 [65]. Плотность твѐрдого 

раствора Nb(Al) можно рассчитать через его химический состав [242]. Со-

гласно новым данным [243 – 245], максимальная растворимость алюминия в 

твѐрдом растворе на основе ниобия составляет около 3 % ат. Тогда плотность 

твѐрдого раствора Nb, содержащего 3 % ат. Al составит 8,39 г/см
3
.Таким об-

разом, есть все слагаемые для оценки пористости соответствующего двух-

фазного сплава Nb3Al + Nb(Al) (таблица 19). 

В таблице 20 сведены данные об измеренной плотности образцов, рас-

считанной теоретической плотности (с учѐтом погрешности определения фа-
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зового состава) сплава и пористости. Долю открытой пористости определяли 

по ГОСТ 26450.1. Видно, что независимо от режима спекания образцы полу-

чились фактически беспористыми. Наиболее вероятно, такой результат обу-

словлен наличием внешнего давления (50 МПа) при спекании, которое по-

вышает скорость уплотнения [246]. В работах [180, 181] также отмечается, 

что в условиях искрового плазменного спекания, когда температура спекания 

выше 1500 °C, возможно получить практически беспористый Nb3Al. В пер-

вом случае исходный порошок Nb3Al получали механическим легированием 

[180], во втором – методом гидрирования-дегидрирования литой заготовки 

[181]. 

 

Таблица 20 – Оценка пористости компактных образцов, полученных ИПС 

№ образца 
Измеренная 

плотность, г/см
3 

Рассчитанная 

плотность, г/см
3 

Общая 

пористость, % 

Открытая 

пористость, % 

1 7,38 ± 0,03 7,34 ± 0,14 

<2 0 2 7,47 ± 0,03 7,43 ± 0,14 

3 7,52 ± 0,03 7,46 ± 0,14 

 

Обобщая накопленный материал, можно заключить, что гидридно-

кальциевый порошок Nb-6,45Al поддаѐтся консолидации в условиях искро-

вого плазменного спекания (ИПС). Достигается уровень плотности не менее 

98 %. В ходе спекания полностью разлагаются гидридные фазы на основе 

Nb3Al, концентрация водорода падает на несколько порядков, относительно 

исходного порошкового состояния. 

Установлено, что в процессе спекания порошка Nb-6,45Al в графитовой 

матрице происходит науглероживание поверхности компактной заготовки на 

глубину, не превышающую 200 мкм, что необходимо учитывать при подго-

товке образцов для испытаний. 

Главной особенностью вакуумного спекания порошка Nb-6,45Al являет-

ся процесс испарения алюминия, сопровождающийся появлением твѐрдого 

раствора на основе Nb. Электронно-микроскопическим исследованием ком-

пактных образцов установлено, что твѐрдый раствор Nb(Al) имеет пластин-
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чатую морфологию и распределѐн однородно в матрице из Nb3Al. Литера-

турный поиск по данной проблеме показал, что действительно в сплавах Nb-

Al в процессе вакуумного спекания получает развитие процесс испарения Al 

[247, 248].  

Показано, что в ходе спекания формируется оксид Al2O3, что является 

распространѐнным явлением при получении компактного Nb3Al методами 

порошковой металлургии. Электронно-микроскопическим исследованием 

определено, что включения Al2O3 имеют, как правило, глобулярную форму 

со средним размером до 5 мкм и равномерно распределены в металлической 

матрице. 

 

4.2 Консолидация гидридно-кальциевого порошка на основе 

интерметаллида Nb3Al методом прессования и спекания 

В данном разделе представлены результаты исследования физико-

химических свойств компактных образцов, полученных посредством прессо-

вания гидридно-кальциевого порошка сплава Nb-Al с последующим вакуум-

ным спеканием (П+С). 

Для исследования процесса спекания микронного порошка Nb-6,45Al in 

situ (рисунок 39, а) провели нагрев прессовки (5×5×15 мм) с начальной плот-

ностью 0,54 отн. ед. в дилатометре в токе аргона. Прессовку получали при 

помощи одностороннего прессования под нагрузкой 200 МПа. Данный экс-

перимент был необходим для того, чтобы оценить температуру, при которой 

тугоплавкие частицы Nb3Al начнут спекаться. На рисунке 50 проиллюстри-

рованы полученные данные. 

Установлено, что в процессе нагрева со скоростью 10 °C/мин до темпе-

ратуры 1235 °C происходит физическое расширение прессованной заготовки 

(рисунок 50, а). Однако в интервале 450 – 650 °C наблюдается некоторое 

уменьшение длины прессовки, после чего опять возобновляется еѐ рост. 
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Рисунок 50 – Дилатометрическое исследование спекания порошка 

Nb-6,45Al in situ: а) линейная усадка; б) скорость линейной усадки 

 

При этом максимальная скорость сокращения длины соответствует темпера-

туре 565 °C (рисунок 50, б). Наиболее вероятно, этот эффект обусловлен раз-

ложением фаз, содержащих водород: Nb3Al(H) и Nb3AlHx (таблица 11), так 

как в работах [209, 210] показано, что разложение гидрида на основе Nb3Al 

происходит в диапазоне 510 – 700 °C с максимальной скоростью десорбции 

а) 

б) 
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водорода около 555 °C (по данным дифференциальной сканирующей кало-

риметрии). Начиная с 1235 до 1850 °C, фиксируется существенное сокраще-

ние длины образца, то есть обнаруживается усадка прессованного порошка 

Nb-6,45Al. Наибольшая скорость линейной усадки происходит при темпера-

туре 1575 °C (рисунок 50, б). 

Таким образом, прессованный при 200 МПа порошок Nb-6,45Al с на-

чальной плотностью 0,54 отн. ед. даѐт усадку при гомологической темпера-

туре 0,65·Tпл, максимальная скорость усадки наблюдается при 0,79 от Tпл 

Nb3Al. Общая величина достигнутой линейной усадки составляет 12,6 %. 

Опыт по искровому плазменному спеканию в вакууме порошка  

Nb-6,45Al, который отвечает 100 % фазы типа А15 Nb3Al, показал, что про-

исходит испарение алюминия. В результате в структуре формируется твѐр-

дый раствор Nb(Al). Очевидно, что для получения гомогенных компактных 

образцов Nb3Al необходимо использовать порошок с бóльшим содержанием 

алюминия. Этому требованию отвечает синтезированный порошковый сплав 

Nb-7,4Al (таблица 11). 

Для определения оптимальных условий консолидации повели вакуумное 

спекание гидридно-кальциевых порошков (таблица 11) при различных тем-

пературах (время спекания – 3 ч, вакуум 0,13 – 0,013 Па). Навеска порошка для 

холодного гидростатического прессования составляла ~ 900 г. После спекания по-

лучали заготовки Ø ≈ 33 и l ≈ 150 мм. Химический и фазовый составы в верхней, 

нижней и серединной частях соответствующего компактного материала статисти-

чески не отличался. 

В таблице 21 и на рисунке 51 представлены результаты определения хи-

мического и фазового составов компактных образцов. 

Как видно из таблицы 21, с ростом температуры спекания фактическое 

содержание алюминия падает, в результате в структуре образцов начинает 

появляться твѐрдый раствор Nb(Al) (рисунок 51). 
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Таблица 21 – Химический состав компактных образцов Nb-Al, 

полученных по технологии прессования и вакуумного спекания 

% масс. Al в исходном порошке Tс, °C % масс. Al в компактном образце 

6,45 

1290 5,88 ± 0,33 

1420 5,62 ± 0,33 

1850 4,96 ± 0,33 

1900 4,74 ± 0,33 

7,40 

1290 6,56 ± 0,33 

1420 6,40 ± 0,33 

1600 5,86 ± 0,33 

1700 5,77 ± 0,33 

 

 

 

 

 

 

Рисунок 51 – Влияние температуры спекания на фазовый состав компактных образцов: 

а), в) – рентгенограммы; б), г) – фазовый состав 

а), б) – исходный порошок Nb-6,45Al; в), г) – исходный порошок Nb-7,4Al 

а) б) 

в) г) 
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При вакуумном спекании порошка Nb-6,45Al фиксируется появление 

твѐрдого раствора Nb(Al) при любой из выбранных температур спекания. Это 

ясно видно из рентгенограмм компактных образцов (рисунок 51, а) – по мере 

повышения температуры спекания интенсивность отражений от ОЦК ниобия 

растѐт и, соответственно, растѐт и его количество в структуре. Во всех случа-

ях, фазы Nb3Al и Nb(Al) имели период решѐтки 0,5192 и 0,3294 нм, соответ-

ственно. 

Вакуумное спекание порошкового сплава Nb-7,4Al, находящегося в 

двухфазной области Nb3Al + Nb2Al, имеет полезное с технологической точки 

зрения свойство. В результате испарения алюминия происходит его перерас-

пределение в материале, приводящее к исчезновению фазы Nb2Al, и форми-

рование структуры, представленной интерметаллидом Nb3Al (рисунок 51, в и 

г). При температурах спекания 1290 – 1420 °C наличествует только одна фаза 

– Nb3Al типа А15. С повышением температуры до 1600 – 1700 °C в структуре 

обнаруживается твѐрдый раствор Nb(Al). Однако его количество находится 

на пределе чувствительности метода, и детектирование обусловлено лишь 

очевидным присутствием слабых отражений от ОЦК фазы ниобия на рентге-

нограммах компактных образцов (рисунок 51, в). Интерметаллид Nb3Al имел 

параметр решѐтки 0,5192 нм (для всех режимов консолидации). Очевидно, 

что при вакуумном спекании порошка Nb-7,4Al формируется продукт с со-

держанием основной фазы Nb3Al не менее 95 % масс. 

Для оценки спекаемости порошка Nb-7,4Al построили кривую изотер-

мической усадки при спекании. Результаты проиллюстрированы на рисунке 

52. Как видно из рисунка, при относительно низких температурах спекания 

(до 1290 °C) образцы обнаруживают незначительную усадку около 4 % как в 

радиальном (поперѐк оси цилиндра), так и линейном направлениях (вдоль 

оси цилиндра). С ростом температуры до 1600 – 1800 °C усадка увеличивает-

ся приблизительно в 5 раз до 18 – 23 %. Таким образом, оптимальным темпе-

ратурным интервалом спекания прессованного гидридно-кальциевого по-

рошка Nb-7,4Al является диапазон от 1600 °C и выше. 
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Рисунок 52 – Изотермическая усадка при спекании прессованных образцов из по-

рошка Nb-7,4Al (в скобочках указана начальная плотность прессовки в отн. ед.). 

 

Для компактных образцов также произвели измерение плотности гидро-

статическим взвешиванием (ГОСТ 18898). На рисунке 53 показано влияние 

температуры спекания на плотность образцов. 

 

 
Рисунок 53 – Кривая спекания прессованных гидридно-кальциевых порошков Nb-Al 

(стрелкой отмечен исходный порошок) 

 

Кривая спекания прессованных брикетов из порошков Nb-Al имеет сиг-

моидальный вид. Активное уплотнение начинается с температуры ~ 1300 °C, 

плотность компактных образцов из порошков Nb-6,45Al и Nb-7,4Al, спечѐн-

ных при максимальной температуре, составляет 7,52 и 7,28 г/см
3
, соответст-

венно. Очевидно, что вклад в значение конечной плотности материала, по-
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мимо собственно процесса спекания (исчезновение пористости, сближение 

центров частиц), вносит также появление в структуре более тяжѐлой фазы – 

твѐрдый раствор Nb(Al) из-за испарения алюминия в вакууме. Кривая спека-

ния порошков Nb-Al не выходит на постоянный уровень плотности, что обу-

словлено явлением угара алюминия. С дальнейшим повышением температу-

ры при прочих равных условиях (время выдержки, степень вакуума) доля ис-

парившегося алюминия будет только увеличиться [247, 248]. 

В таблице 22 представлены результаты оценки пористости компактных 

заготовок из порошков Nb-6,45Al и Nb-7,4Al. Расчѐт проводили, исходя из 

результатов рентгенофазового анализа и гидростатического взвешивания 

(рисунки 51 и 55). Подобно тому, как это было выполнено при расчѐте по-

ристости компактных образцов, полученных искровым плазменным спекани-

ем (таблица 20). 

 

Таблица 22 – Оценка плотности компактных заготовок из порошков Nb-Al 

Tс, °C Общая пористость, % Закрытая пористость, % Открытая пористость, % 

Исходный порошок: Nb-6,45Al 

1290 29 20 9 

1420 24 19 5 

1850 3 3 0 

1900 2 2 0 

Исходный порошок: Nb-7,4Al 

1290 40 24 16 

1420 36 24 12 

1600 4 4 0 

1700 2 2 0 

 

Как видно из таблицы 22, до температур спекания 1420 °C, когда струк-

тура образцов представлена в основном только интерметаллидом Nb3Al типа 

А15, образцы имеют довольно высокую пористость. С дальнейшим ростом 

температуры спекания пористость значительно падает и где-то с 1600 °C ста-

новится меньше 5 %, при этом полностью исчезает открытая пористость. Та-

ким образом, по технологии прессование + спекание (П+С) возможно полу-

чать компактные заготовки с относительной плотностью не менее 95 %. 
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В таблице 23 демонстрируется газовый анализ изготовленных компакт-

ных материалов из порошков Nb-6,45Al и Nb-7,4Al. Относительно исходного 

порошкового состояния (таблица 12) концентрация азота и углерода в ком-

пактном теле осталась на том же уровне. Произошло сильное рафинирование 

материала по водороду, доля которого упала на два порядка. Содержание ки-

слорода несколько увеличилось. 

 

Таблица 23 – Концентрация газообразующих примесей в компактных образцах 

из порошков Nb-6,45Al и Nb-7,4Al, полученных по технологии П+С 

% массовый, не более 

кислород азот углерод водород 

0,45 0,04 0,08 0,005 

 

На рисунке 54 представлены микроструктуры материала, полученного 

из порошка Nb-6,45Al после спекания 1850 °C и порошка Nb-7,4Al после 

спекания 1700 °C. Рисунок даѐт понять, что после спекания формируется 

мелкодисперсное состояние. Микроструктура имеет явно двухфазное строе-

ние с равномерным распределением второй фазы в матрице. Как правило, по 

границам одной составляющей располагаются выделения второй. Микро-

рентгеноспектральным анализом установлено, что пограничные выделения 

второй фазы представляют собой твѐрдый раствор на основе ниобия (рису-

нок 55). В некоторых случаях в твѐрдом растворе Nb(Al) присутствуют следы 

никеля, являющегося технологической примесью. Также в структуре присут-

ствуют микронные включения оксида Al2O3 размером 1 – 2 мкм, равномерно 

распределѐнные по всей поверхности шлифа, в количестве 2 % об. 
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Исходный порошок: Nb-6,45Al 

Tс = 1850 °C, τс = 3 ч 

Исходный порошок: Nb-7,4Al 

Tс = 1700 °C, τс = 3 ч 

  
 

  
Рисунок 54 – Микроструктура компактных образцов сплавов Nb-Al после травления: 

а), в) – исходный порошок Nb-6,45Al; б), г) – исходный порошок Nb-7,4Al 

а), б) – увеличение ×100; в), г) – увеличение ×1000 

 

Методом количественной стереографии (метод случайных секущих) 

произвели оценку параметров микроструктуры компактных образцов, проил-

люстрированной на рисунке 54. Данные получали при анализе 205 секущих 

при увеличении ×1000. В таблице 24 сведены полученные результаты. Стати-

стическую обработку проводили с помощью пакета прикладных программ 

StatGraphics Centurion XV. 

 

а) б) 

в) г) 
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Микрорентгеноспектральный анализ 

Спектр 

№ 

% атомный 
Фаза 

Al Nb Ni O 

S 1 21,18 78,82 -- -- Nb3Al 

S 2 8,15 91,2 0,64 -- Nb(Al,Ni) 

S 3 33,09 2,24 -- 64,67 Al2O3 
 

Рисунок 55 – Микрорентгеноспектральный анализ образца, структура которого показана 

на рисунке 54, б и г 

 

Таблица 24 – Оценка параметров структуры компактных образцов Nb-Al, 

полученных прессованием и вакуумным спеканием 

порошка Nb-6,45Al и Nb-7,4Al 

Параметр Величина 

Исходный порошок: Nb-6,45Al 

Режим консолидации: гидростатическое прессование + спекание 1850 °C, 3 часа 

Средний размер зерна Nb3Al 15 ± 1 мкм 

Средний геометрический размер зѐрен Nb3Al 14 мкм 

Минимальный размер зерна Nb3Al 2 мкм 

Максимальный размер зерна Nb3Al 48 мкм 

Коэффициент вариации 46,52 % 

Средний размер выделений Nb(Al) 8 ± 1 мкм 

Средний геометрический размер выделений Nb(Al) 6 мкм 

Коэффициент вариации 85,92 % 

Доля фазы Nb(Al) по данным металлографического анализа 17 % об. или 19 % масс. 

Доля фазы Nb(Al) по данным рентгенофазового анализа 21 % масс. 

Исходный порошок: Nb-7,4Al 

Режим консолидации: гидростатическое прессование + спекание 1700 °C, 3 часа 

Средний размер зерна Nb3Al 27 ± 1 мкм 

Средний геометрический размер зѐрен Nb3Al 25 мкм 

Минимальный размер зерна Nb3Al 7 мкм 

Максимальный размер зерна Nb3Al 64 мкм 

Коэффициент вариации 35,23 % 

Средний размер выделений Nb(Al) 6 ± 1 

Средний геометрический размер выделений Nb(Al) 5 мкм 

Коэффициент вариации 80,43 % 

Доля фазы Nb(Al) по данным металлографического анализа 5 % об. или 6 % масс. 

Доля фазы Nb(Al) по данным рентгенофазового анализа 5 % масс. 
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Из таблицы 24 ясно следует, что компактный материал, полученный как 

из первого, так и из второго порошка Nb-Al, отличается малым размером 

зерна Nb3Al с коэффициентом вариации измерений около 40 %. Согласно ра-

боте [249], такой коэффициент вариации, для случая определения размеров 

зѐрен методом случайных секущих, говорит об однородности зѐренного 

строения. Фаза Nb(Al) довольно дисперсная, и отличается очень высоким ко-

эффициентом вариации, что указывает на существенную неравноосность. 

Это видно из фотографий (рисунок 54). Включения Nb(Al) имеют, как прави-

ло, вытянутое строение, когда в одном измерении размер заметно больше, 

чем в другом. Наблюдается хорошее соответствие между количеством фазы 

Nb(Al), определѐнным металлографическим методом и рентгенофазовым 

анализом. 

Применение порошка Nb-Al с завышенным содержанием алюминия, от-

носительно области существования Nb3Al, является верным технологическим 

решением при получении образцов из Nb3Al, поскольку это смещает темпе-

ратуру появления твѐрдого раствора алюминия в ниобии в сторону бóльших 

значений. Спекание порошка Nb-7,4Al при 1700 °C оптимально с точки зре-

ния сохранения фазового состава (количество основной фазы не менее 

95 % масс.) и получения продукта с остаточной пористостью на уровне 2 %. 

По данной технологии (холодное гидростатическое прессование порош-

ка Nb-7,4Al + вакуумное спекание 1700 °C) получили ряд заготовок следую-

щих размеров: диаметр от 30 до 43 мм, высота от 80 до 200 мм. Общая масса 

компактного материала достигала 6 кг и в отдельности для каждой заготовки 

– до 2 кг. На рисунке 56 показан внешний вид спечѐнных заготовок. Фазовый 

состав компактных образцов отвечает интерметаллиду Nb3Al, количество ко-

торого не менее 95 % масс. 
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Рисунок 56 – Внешний вид компактных заготовок Nb3Al, получаемых вакуумным 

спеканием 1700 °C прессовок из порошка Nb-7,4Al: 

а) Ø43, l = 204 мм, m = 2,2 кг; б) Ø37, l = 200 мм, m = 1,5 кг; в) Ø30, l = 87 мм, m = 0,45 кг 

 

Компактный материал подвергается электроэрозионной резке и шлифо-

ванию поверхности. На рисунке 57 изображены фотографии некоторых изде-

лий, вырезанных из исходных заготовок.  

 

а) 

б) 

г) 
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Рисунок 57 – Образцы, вырезанные из исходной заготовки Nb3Al: 

а) электроэрозионная резка + шлифование поверхности; б) и в) электроэрозионная резка 

 

Таким образом, по технологии прессования и вакуумного спекания воз-

можно получить заготовки интерметаллида Nb3Al, количество которого в 

структуре превышает 95 % масс. Показано, что для этого следует использо-

вать гидридно-кальциевый порошок Nb-Al, фазовый состав которого отвеча-

ет двухфазной области Nb3Al + Nb2Al. В результате контролируемого испа-

б) 

в) 

а) 
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рения алюминия структура компактного материала доводится до однофазно-

го состояния (Nb3Al) при спекании. 

Спекание гидридно-кальциевых порошков Nb-Al при температурах вы-

ше 1600 °C проводит к формированию компактного материала с пористостью 

не более 5 %. В структуре образцов также присутствуют включения оксида 

алюминия размером до 2 мкм и равномерно распределѐнные в объѐме мате-

риала. 

Выводы по главе 

1. Показано, что консолидация гидридно-кальциевых порошков на осно-

ве соединения Nb3Al как по технологии искрового плазменного спекания, так 

и по технологии прессования порошка с последующим его спеканием позво-

ляет получать компактные образцы с относительной плотностью не менее 95 

– 98 %. 

2. Показано, что при спекании под вакуумом порошков на основе ин-

терметаллида Nb3Al наблюдается процесс испарения алюминия, причѐм ко-

личество потерянного алюминия существенно зависит от температуры. Сде-

лан важный с практической точки зрения вывод, что для получения компакт-

ной заготовки с фазовым составом, отвечающим соединению Nb3Al, следует 

использовать порошок с увеличенной концентрацией алюминия относитель-

но фазы Nb3Al. Это позволяет контролировать химический и фазовый соста-

вы сплава на стадии консолидации. 

3. Установлено, что в процессе вакуумного спекания происходит полное 

разложение водородсодержащих фаз: Nb3Al(H) и Nb3AlHx, присутствующих 

в исходном порошке. Концентрация водорода в спечѐнном материале состав-

ляет величину не более 0,005 % масс. Также происходит некоторое рафини-

рование по азоту и углероду. 

4. В структуре компактных заготовок, как правило, содержатся включе-

ния оксида Al2O3 равномерно распределѐнные в металлической матрице. Для 

уменьшения количества оксидных включений необходимо использовать бо-



122 

 

лее чистый по кислороду исходный порошок и оптимизировать технологию 

спекания. 

5. Систематизируя результаты, представленные в главах 3 и 4, можно за-

ключить, что по разработанной опытной технологии, включающей гидридно-

кальциевый синтез сплава Nb-Al и консолидацию порошка (искровое плаз-

менное спекание, прессование + вакуумное спекание), удаѐтся изготовить 

компактные заготовки Nb3Al с контролируемым химическим и фазовым со-

ставом, и плотностью не менее 98 %. Стабильность фазового состава наблю-

дается и при получении довольно крупных образцов массой не менее 2 кг. 
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Глава 5. Свойства порошковых сплавов на основе Nb3Al 

 

В настоящей главе показаны результаты оценки некоторых механиче-

ских и физических свойств компактных образцов на основе интерметаллида 

Nb3Al. 

 

5.1 Высокотемпературные механические свойства 

В качестве объекта исследования высокотемпературных механических 

свойств использовали образец, полученный по технологии прессования и ва-

куумного спекания (Tс = 1700 °C, τс = 3 часа, вакуум 0,13 – 0,013 Па). По дан-

ным рентгенофазового анализа (рисунок 53, г) доминантной фазой в ком-

пактном материале является интерметаллид Nb3Al (> 95 % масс.). Далее этот 

сплав будет называть Nb3Al. Микроструктура Nb3Al после спекания пред-

ставлена на рисунке 56, г. В таблице 25 сведена краткая характеристика ком-

пактного образца в состоянии после спекания. 

 

Таблица 25 – Свойства компактного Nb3Al  

для высокотемпературных испытаний 

Пористость, % 
Фазовый состав, 

% масс. 
Микроструктура 

Размер зерна Nb3Al, 

мкм 

<2 
Nb3Al + < 5 % 

Nb(Al) 

равноосные зѐрна 

Nb3Al + выделения 

Nb(Al) + 2 % об. Al2O3 

27 ± 1  

 

Высокотемпературные механические свойства определяли на универ-

сальном испытательном комплексе Gleeble System 3800 [250]. Эксперименты 

проводили под руководством и методикам, разработанным с. н. с. НИТУ 

«МИСиС», канд. физ.-мат. наук Коротицким Андреем Викторовичем. 

На рисунке 58 демонстрируется внешний вид образцов до, после и в мо-

мент испытаний по схеме одноосного сжатия. 
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Рисунок 58 – Внешний вид компактных образцов Nb3Al: 

а) до; б) после; в) в момент испытаний 

 

Ползучесть сплавов, наблюдаемая при технической эксплуатации мате-

риалов, под действием определѐнных температурно-силовых воздействий, 

является одним из самых распространѐнных видов деформации. В настоящей 

работе определяли влияние температуры и внешнего усилия сжатия на ско-

рость ползучести (ė) Nb3Al на установившейся стадии. В таблице 26 пред-

ставлены полученные экспериментальные данные. 

 

 

 

 

 

а) б) 

в) 
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Таблица 26 – Влияние температуры и напряжения на скорость установившейся 

ползучести гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al 

T, К σ, МПа ė, с
-1 

Абсолютная ошибка, с
-1 

1427 

150 

6,00·10
-7

 2,35·10
-7

 

1477 2,62·10
-6

 1,57·10
-7

 

1528 7,93·10
-6

 3,20·10
-7

 

1579 3,16·10
-5

 2,64·10
-7

 

1630 1,11·10
-4

 3,22·10
-7

 

1407 

200 

6,45·10
-7

 3,18·10
-7

 

1458 2,57·10
-6

 4,11·10
-7

 

1508 7,99·10
-6

 2,13·10
-7

 

1559 3,02·10
-5

 2,69·10
-7

 

1611 9,59·10
-5

 4,58·10
-7

 

1377 

250 

6,25·10
-7

 2,29·10
-7

 

1429 2,39·10
-6

 3,97·10
-7

 

1482 9,10·10
-6

 3,16·10
-7

 

1535 2,81·10
-5

 5,33·10
-7

 

1589 9,13·10
-5

 3,87·10
-7

 

1352 

350 

1,04·10
-6

 4,58·10
-7

 

1397 3,32·10
-6

 3,32·10
-7

 

1442 9,41·10
-6

 4,83·10
-7

 

1486 2,38·10
-5

 3,33·10
-7

 

1533 6,77·10
-5

 4,58·10
-7

 

 

Для наглядности данные таблицы представили в виде рисунка 59. Вели-

чину ė откладывали в логарифмических координатах. Экспериментальные 

зависимости в координатах lgė – σ или lgė – T имеют характер, близкий к ли-

нейному. Как видно из рисунка 59, скорость ползучести довольно сильно 

чувствительна к температуре испытания нежели, чем к внешнему напряже-

нию, что согласуется с видом функциональной зависимости ė = f(T, σ) [251]. 
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Рисунок 59 – Зависимость скорости ползучести компактного интерметаллида Nb3Al от: 

а) температуры; б) напряжения 

 

Данные рисунка 59 сравнили с результатами испытаний на ползучесть (в 

условиях сжатия) аналогичного по фазовому составу сплава (Nb3Al + 

Nb(Al)), а также других материалов, имеющих кристаллическую структуру 

типа А15 [152, 154]. Авторы работ [152, 154] сообщают, что интерметаллид 

Nb3Al, содержащий несколько массовых процентов твѐрдого раствора 

Nb(Al), изготавливали дуговой плавкой (сплав Nb-18Al). Фаза Nb(Al) в 

структуре литого и отожжѐнного Nb3Al, как и в нашем случае, присутствует 

в виде тонких прослоек по границам зѐрен. Поры отсутствовали. На рисунке 

60, а показано влияние напряжения и температуры на скорость установив-

шейся ползучести широкого круга веществ с решѐткой типа А15, в том числе 

и сплава Nb-18Al. 

В работах [152, 154] отмечается, что Nb3Al имеет довольно высокое со-

противление ползучести при температурах 1000 – 1200 °C и напряжениях 130 

– 220 МПа (рисунок 60, а). По нашим данным (рисунок 59, а), гидридно-

кальциевый интерметаллид Nb3Al в похожих температурно-силовых услови-

ях характеризуется меньшей скоростью ползучести на установившейся ста-

дии. Однако для более точного сравнивания, экспериментальные данные, по-

лученные при температуре 1473 К, построили в одном масштабе с литера-

турными (рисунок 60, б). Наглядно видно, что по сопротивлению ползучести 

интерметаллид Nb3Al, изготовленный по опытной порошковой технологии 

б) а) 
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(гидридно-кальциевый синтез порошка Nb-Al + прессование и вакуумное 

спекание), не уступает литому соединению Nb3Al. 

 

 
 

 
Рисунок 60 – Ползучесть: 

а) сплавов с кристаллической решѐткой типа А15 по данным [152, 154]; 

б) интерметаллида Nb3Al, полученного по опытной порошковой технологии и литьѐм 

 

Важной характеристикой процесса ползучести на установившейся ста-

дии является энергия активации, Q. Считается [251, 252], что, для заданного 

уровня внешнего напряжения, между lnė и обратной температурой, 1/T, реа-

лизуется линейная зависимость. Тогда энергию активации можно рассчитать 

по углу наклона прямой, построенной в координатах lnė – 1/T, по формуле 

а) 

б) 
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Q = -R·tgα, где R – универсальная газовая постоянная. Рисунок 61 иллюстри-

рует зависимости lnė = f(1/T)σ, построенные по экспериментальным данным 

(таблица 26). 

Очевидно, что для каждого уровня внешнего напряжения получился 

свой угол наклона линии (рисунок 61). Расчѐт показал, что при увеличении 

напряжения со 150 до 350 МПа кажущаяся энергия активации падает с 

492 ± 28 до 395 ± 39 кДж/моль. Таким образом, на величину Q оказывает 

влияние, как температура, так и напряжение. 

 

 
Рисунок 61 – Зависимость логарифма скорости установившейся ползучести ė 

гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al от обратной температуры для разных 

напряжений σ 

 

Для составления модели ползучести, адекватно описывающей экспери-

ментальные данные, необходимо отыскать оптимальное значение кажущейся 

энергии активации. Решение уравнения ползучести искали в виде [10, 251]: 

ė = A·σ
n
·exp(-Q/R·T),                            (формула 5) 

где ė – скорость установившейся ползучести, с
-1

; A – постоянная; σ – внешнее 

напряжение, МПа; n – показатель степени при напряжении; Q – энергия ак-

тивации ползучести, Дж/моль; R – универсальная газовая постоянная, 

Дж/моль·К; T – температура, К. 
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Оптимизацию уравнения (5), заключающуюся в отыскании коэффициен-

тов A, n и Q, проводили методом покоординатного спуска, находя минимум 

функции: 

 
 𝑒 𝑖

эксп − 𝑒 𝑗
расч

 
2

𝑒 𝑖
эксп

m

𝑖,𝑗 =1

→ min, 

где ėi
эксп

 – экспериментальное значение скорости ползучести при данных T и 

σ (таблица 26); ėj
расч

 – расчѐтное значение скорости ползучести при тех же T и 

σ. 

Параметры n и Q варьировали в пределах 1 ÷ 3 и 300 ÷ 500 единиц, соот-

ветственно. В таблице 27 сведены рассчитанные значения параметров A, n и 

Q уравнения (5) для гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al. 

 

Таблица 27 – Значения коэффициентов A, n и Q в уравнении ползучести 
A, МПа

-1
·с

-1 
n Q, кДж/моль 

уравнение ползучести: ė = A·σ
n
·exp(-Q/R·T) 

9,6·10
5
 1,95 445 

 

Вычисленные значения скорости установившейся ползучести по модели 

(таблица 27) адекватны экспериментальным данным (таблица 26), как это 

видно из рисунка 62. Соответственно, в диапазоне температур 1373 – 1613 К 

и напряжений 150 – 350 МПа, формула корректно согласуется с эксперимен-

тальными результатами. 
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Рисунок 62 – Соотношение между теоретическими значениями 

скорости установившейся ползучести и экспериментально определѐнными 

 

В работах [253, 254] указывается, что довольно часто при высоких тем-

пературах наблюдается совпадение величин энергии активации ползучести 

на установившей стадии и самодиффузии – для металлов и гетеродиффузии – 

для сплавов. В работе [72] приводится оценка параметров гетеродиффузии в 

Nb3Al, выполненная Агафоновым В.Н. По его данным энергия активации ге-

теродиффузии Nb3Al составляет 366 кДж/моль. Полученное значение кажу-

щейся энергии активации ползучести (445 кДж/моль) превышает 

366 кДж/моль, следовательно, нельзя однозначно утверждать, что деформи-

рование образцов при ползучести определяется только диффузионной приро-

дой. Действует ещѐ какой-то процесс, замедляющий ползучесть. Наиболее 

вероятно, это связано с дисперсным упрочнением матрицы тугоплавким ок-

сидом алюминия, который равномерно распределен в структуре материала 

(рисунок 63). Доля оксида алюминия по данным металлографического иссле-

дования составляет 2 % об. 
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Рисунок 63 – Включения оксида Al2O3 в интерметаллиде Nb3Al, 

полученном прессованием порошка Nb-7,4Al с последующим вакуумным спеканием 

1700 °C в течение 3 часов. Концентрация кислорода 0,45 % масс. 

 

По значению показателя степени n можно сделать вывод о возможных 

механизмах ползучести. Разные механизмы обеспечивают свой показатель 

степени n. По данным [92, 253] при n = 1 протекает диффузионная ползу-

честь, когда n > 2 – это указывает на механизмы деформирования, связанные 

с дислокационным движением. Например, если n = 2, то ползучесть контро-

лируется скольжением винтовых дислокаций, если n = 5 – ползучесть связана 

с переползанием дислокаций. В нашем случае, показатель степени n близок к 

2, следовательно, деформация при ползучести в большей степени должна оп-

ределяться скольжением винтовых дислокаций. 

Величина силового воздействия при записи диаграммы ползучести фак-

тически задаѐт уровень внутреннего механического напряжения в сечении 

материала, под действием которого в образце осуществляется процесс нако-

пления пластической деформации. Если процесс носит стационарный харак-

тер (что соответствует второй стадии ползучести), то скорость накопления 

пластической деформации имеет линейный характер, и осуществляется при 

этом с некоторой вполне конкретной скоростью. Это позволяет взглянуть на 

данный процесс с иной стороны, а именно, расценивать скорость накопления 

пластической деформации в ходе записи диаграммы ползучести при задан-

ных температурно-силовых параметрах, как температурно-скоростные усло-

вия обычного пластического течения. Другими словами, заданное силовое 
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воздействие есть не что иное, как напряжение течения или установившееся 

сопротивление деформации материала в данных температурно-скоростных 

условиях деформирования. 

Поясним сказанное выше таблицей 28. Используя температурную зави-

симость скорости ползучести при заданном уровне напряжения (рисунок 59, 

а), и, зная, что ползучесть на установившейся стадии есть не что иное, как 

равновесие процессов деформационного упрочнения и возврата [10], можно 

утверждать, что при данной скорости деформирования, напряжение течения 

будет таким, как указано в таблице 28. 

 

Таблица 28 – Влияние скорости деформирования на величину сопротивления 

деформации гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al 

ė, с
-1

 σ, МПа 

T = 1473 К 

2,08·10
-6 

около 150 

3,45·10
-6

 около 200 

6,50·10
-6

 около 250 

1,79·10
-5

 около 350 

T = 1573 К 

2,65·10
-5

 около 150 

4,00·10
-5

 около 200 

6,78·10
-5

 около 250 

1,76·10
-4

 около 350 

 

Подобное рассмотрение процесса стационарной ползучести вполне уме-

стно, так как сходится с литературными данными (рисунок 64) [255]. Авторы 

указанной работы образцы для исследований получали дуговой плавкой с 

последующим размолом слитков. Далее порошок сплава фракцией менее 

74 мкм (200 меш) подвергали горячему изостатическому прессованию. 

Структура компактного материала состояла из 90,3 / 90,1 % Nb3Al + 7,7 / 8,8 

% Nb(Al) + 2 / 1,1 % Al2O3 (% об. / % масс.). Размер структурных составляю-

щих: Nb3Al, Nb(Al) и Al2O3 составлял 11, 2 и 1 мкм, соответственно. 

Как видно из рисунка 64, при температуре 1573 К текучесть материала, 

обусловленная равновесием между процессами деформационного упрочне-

ния и возврата, начинается при напряжении ~150 МПа, когда скорость де-
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формирования равна 3,34·10
-5

 с
-1

 и ~320 МПа, при 1,67·10
-4

 с
-1

. Это качест-

венно сходится с нашими расчѐтами: при близких скоростях деформирования 

2,65·10
-5

 и 1,76·10
-4

 с
-1

, сопротивление деформации должно составлять при-

близительно 150 и 350 МПа (таблица 28). 

 

 
Рисунок 64 – Диаграмма деформации при осадке образца на основе Nb3Al [255] 

 

Такого рода рассмотрение даѐт возможность рассчитать изотермические 

изменения логарифмов скорости ползучести при изменении уровня внешнего 

силового воздействия, и, соответственно, оценить значение коэффициента 

скоростной чувствительности. Коэффициент скоростной чувствительности, 

m, определяется как тангенс угла наклона прямой в координатах lnσ – lnė. На 

рисунке 65 демонстрируются результаты расчѐтов. 
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Рисунок 65 – Влияние изменения скорости деформации на напряжение течения 

гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al 

 

Рисунок 65 наглядно показывает, что интерметаллид Nb3Al отличается 

довольно высокой чувствительностью к скорости нагружения, при этом чув-

ствительность возрастает с ростом температуры (m = 0,004·T – 0,1463), что 

согласуется с литературными данными [255]. 

На рисунке 66 представлены первичные диаграммы деформации в ис-

тинных координатах образцов Nb3Al при осадке. Из представленных данных 

(рисунок 66) оценили температурные зависимости модуля Юнга и условного 

предела текучести сплава, где допуск на остаточную деформацию составляет 

0,2 %. Программно скорость деформирования задавалась на уровне 10
-3

 с
-1

, 

но как видно из рисунка 66, реальная скорость отличалась от заданного зна-

чения. Это произошло в виду того, что образцы имели малый размер (Ø6, l = 

9 мм), а также из-за конечной жѐсткости испытательной машины и приме-

няемых оснасток. 
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Рисунок 66 – Диаграммы деформации Nb3Al при осадке при различных температурах 

 

Влияние температуры на модуль Юнга и условный предел текучести 

гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al показано на рисунке 67. Вели-

чина σ0,2 приведена к единой истинной скорости деформирования 10
-3

 с
-1

. 

Как видно из рисунка 67, а, с ростом температуры довольно интенсивно 

уменьшается модуль Юнга, например, при температурах 1173 и 1673 К он 

составляет 133 и 36 ГПа, соответственно. Согласно расчѐтам из первых 
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принципов, выполненным в работе [174], при комнатной температуре модуль 

Юнга Nb3Al равен 164 ГПа. 

 

  
Рисунок 67 – Влияние температуры на а) модуль Юнга и б) условный предел текучести 

гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al 

 

Рисунок 67, б иллюстрирует, что до температуры около 1273 К материал 

довольно хорошо сопротивляется деформированию. Дальнейший рост тем-

пературы ведѐт к сильному разупрочнению. Используя зависимость σ0,2 = f(T) 

(рисунок 67, б) и коэффициент скоростной чувствительности сплава (рисунок 

65), рассчитали температурные зависимости условного предела текучести ис-

следуемого материала при разных скоростях деформирования (рисунок 68). 

Отчѐтливо видно, что величина измеряемых прочностных свойств сильно за-

висит от скорости деформирования. 

Также в работе попытались оценить поведение материала при одноос-

ном растяжении. На рисунке 69 показан внешний вид образцов до испыта-

ний, в момент установки в захваты машины и в ходе испытаний. Экспери-

мент осуществляли при скорости деформирования 10
-3

 с
-1

, и, по имеющимся 

данным о скоростной чувствительности (рисунок 65), пересчитывали проч-

ностные характеристики на скорости деформирования 10
-4

 и 3·10
-3

 с
-1

. 

 

а) б) 
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Рисунок 68 – Температурная зависимость предела условного текучести 

гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al  

при разных скоростях деформирования 

(сплошная линия – экспериментальные данные; штриховая линия – гипотетические 

значения, вычисленные из предположения о применимости скоростной чувствительности) 

 

Ввиду того, что исследуемый материал имеет катастрофически малый 

запас пластичности, проведение непосредственных испытаний на растяжение 

для определения условного предела текучести представляло собой весьма 

сложную и даже невыполнимую в полном объѐме задачу. Материал при рас-

тяжении разрушался в тот момент, когда точно оценить величину накоплен-

ной пластической деформации было затруднительно ввиду того, что она бы-

ла как минимум на порядок меньше даже той, что требуется для стандартно-

го определения предела упругости (σ0,05), где допуск на пластическую дефор-

мацию составляет 0,05 %. По всей видимости, образцы разрушались уже в 

самом начале развития микропластической деформации. 
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Рисунок 69 – Внешний вид образцов интерметаллида Nb3Al для растяжения: 

а) до испытаний; б) после установки в захваты машины; 

в) в момент проведения эксперимента 

 

Таким образом, практически реализуемый предел прочности при растя-

жении исследуемого материала лежит в диапазоне между пределом абсолют-

ной упругости и пределом пропорциональности, то есть не превышает теоре-

тически ожидаемых значений его предела упругости и тем более условного 

предела текучести. На рисунке 70 демонстрируются результаты эксперимен-

тов по определению температурной зависимости предела прочности (упруго-

сти) при растяжении. 

а) 

б) 

в) 
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Рисунок 70 – Влияние температуры испытания на предел прочности при растяжении 

гидридно-кальциевого интерметаллида Nb3Al 

(сплошная линия – экспериментальные данные; штриховая линия – гипотетические 

значения, вычисленные из предположения о применимости скоростной чувствительности) 

 

Из рисунка 70 видно, что интерметаллид Nb3Al, полученный по опытной 

порошковой технологии, и, находящий в спечѐнном состоянии без какой-

либо термической обработки (в работе [167] показано повышение высоко-

температурной прочности после термической обработки), демонстрирует до-

вольно большую прочность при высокотемпературном одноосном растяже-

нии. Значение каждой экспериментальной точки (рисунок 70) определяли как 

среднее арифметическое из результатов трѐх последовательных механиче-

ских испытаний. 

Известный ниобиевый сплав ВН-4 при температуре 1473 К (1200 °С) по-

казывает предел текучести, как критерий конструкционной прочности, на 

уровне 45 – 50 МПа [2], в то время как Nb3Al, изготовленный по предлагае-

мой технологии, при этой же температуре имеет предел прочности около 

330 МПа, что превышает предел текучести сплава ВН-4 более чем в 6 раз. 

Таким образом, установлено, что материал на основе интерметаллида 

Nb3Al, получаемый по опытной технологии прессования и вакуумного спе-

кания гидридно-кальциевого порошка сплава Nb-Al, по сопротивлению пол-

зучести не уступает (даже несколько превосходит) литому и гомогенизиро-

ванному соединению Nb3Al, а также отличается довольно высоким прочно-
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стными свойствами на сжатие и растяжение. Технология обеспечивает ста-

бильность свойств при получении крупных заготовок (в настоящей работе 

изготавливали образцы массой до 2 кг). 

Для оценки прочностных свойств консолидированных заготовок сплавов 

Nb-Al, полученных искровым плазменным спеканием (ИПС), определили 

температурную зависимость условного предела текучести при сжатии. Экс-

перименты проводили на образцах №№2 и 3, спечѐнных при температуре 

1550 °С в течение 10 мин., скорость нагрева была 50 и 10 °C/мин., соответст-

венно. На рисунке 71 показаны результаты. 

Образцы, изготовленные ИПС, также отличаются довольно высокими 

прочностными свойствами. Явно проявляется тенденция к уменьшению вы-

сокотемпературной прочности с ростом количества мягкой составляющей – 

твѐрдый раствор алюминия в ниобии Nb(Al). Сравнивать зависимости σ0,2 = 

f(T) для заготовок, полученных методами ИПС и прессования + вакуумного 

спекания (П+С), некорректно, так как они имеют совершенно различную 

микроструктуру. В первом случае она пластинчатая, во втором – равноосная. 

 

 
Рисунок 71 – Влияние температуры испытания на условный предел текучести при 

сжатии образцов №№2 и 3, полученных ИПС 

 

Далее сведены результаты определения других физико-механический 

свойств. В таблице 29 представлены данные измерения твѐрдости компакт-
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ных образцов сплавов на основе Nb3Al. Пористость материала во всех случа-

ях составляла не более 2 %. Основные физико-химические свойства пред-

ставленных заготовок описаны в 4 главе настоящей работы. 

 

Таблица 29 – Результаты измерения твѐрдости материалов на приборе ТК-2 

Фазовый состав, % масс. Технология получения
*
 HRC 

Nb3Al + 10 % Nb(Al) ИПС: образец №2  58 ± 1 

Nb3Al + 15 % Nb(Al) ИПС: образец №3 59 ± 1 

Nb3Al + 25 % Nb(Al) П+С: порошок Nb-6,45Al, Tс = 1900 °C, τс = 3 ч 52 ± 1 

Nb3Al 

(<5 % Nb(Al)) 
П+С: порошок Nb-7,4Al, Tс = 1700 °C, τс = 3 ч 56 ± 1 

Примечание: 
*
ИПС – искровое плазменное спекание; 

П+С – прессование и вакуумное спекание 

 

Следует отметить, при измерении твѐрдости образца Nb3Al от вершин 

отпечатков расходились трещины и, в некоторых случаях, происходили ско-

лы, в результате чего само значение твѐрдости несколько занижалось. Для 

образцов, в структуре которых присутствовало большее количество твѐрдого 

раствора на основе ниобия, явление растрескивания при измерении твѐрдо-

сти не наблюдалось. Микротвѐрдость материала Nb3Al, определѐнная на 

приборе ПМТ-3 под нагрузкой 2 Н (200 г) с выдержкой 30 секунд, составила 

954 ± 21 МПа. 

Для двух сплавов, изготовленных методами ИПС и П+С, определили 

температурный коэффициент линейного расширения (ТКЛР) в интервале 

температур 373 – 1823 К (100 – 1550 °С). В таблице 30 представлены резуль-

таты. 

 

Таблица 30 – ТКЛР компактных образцов сплавов на основе интерметаллида 

Nb3Al 

Фазовый состав, 

% масс. 
Технология получения α, 10

-6
, град

-1 

Nb3Al + 15 % Nb(Al) ИПС: образец №3 12,48 

Nb3Al 

(<5 % Nb(Al)) 
П+С: порошок Nb-7,4Al, Tс = 1700 °C, τс = 3 ч 13,57 
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Для сравнения чистый ниобий в интервале температур 293 – 1773 К (20 

– 1500 °C) имеет ТКЛР равный 10∙10
-6

 град
-1

, алюминий в интервале 373 – 

873 К (100 – 600 °C) – 26,04∙10
-6

 град
-1

 [7]. Очевидно, что полученные значе-

ния коэффициента α (таблица 30) занимают промежуточное положение меж-

ду ТКЛР чистых компонентов, образующих сплав, что является вполне зако-

номерно [242]. 

 

Выводы по главе 

1. В результате проделанных экспериментов были определѐны некото-

рые механические и физические свойства интерметаллида Nb3Al (+ <5 % 

масс. Nb(Al)). По схеме сжатия на универсальном испытательном комплексе 

Gleeble System 3800 измерена скорость установившейся ползучести для раз-

личных термо-силовых условий, высокотемпературные механические и уп-

ругие свойства. По схеме одноосного растяжения установлено влияние тем-

пературы испытания на предел прочности. 

2. Испытания на ползучесть показали, что Nb3Al, полученный по опыт-

ной порошковой технологии прессования порошка Nb-Al с последующим ва-

куумным спеканием, по свойствам не уступает (несколько превосходит) ли-

тому и отожжѐнному интерметаллиду Nb3Al. Показано, что при температуре 

1533 К и внешнем напряжении 350 МПа скорость установившейся ползуче-

сти составляет 6,77·10
-5

 с
-1

. 

3. Нелегированный Nb3Al с размером зерна 27 ± 1 мкм, находящийся в 

состоянии после спекания без каких-либо термических обработок, демонст-

рирует довольно высокие прочностные свойства. Установлено, что при тем-

пературе 1573 К (0,67·Tпл) и скорости деформирования 10
-3

 с
-1

 условный пре-

дел текучести на сжатие составляет ~430 МПа, а предел прочности на растя-

жение ~160 МПа. Для сравнения чистый интерметаллид NiAl, являющийся 

основой для создания никелевых жаропрочных сплавов, с размером зерна 

50 мкм при такой же гомологической температуре имеет условный предел 
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текучести на сжатие менее 50 МПа (скорость деформирования  

2,2·10
-3

 с
-1

) [21]. 

4. На примере сплавов Nb3Al с различным содержанием твѐрдого рас-

твора Nb(Al), изготовленных искровым плазменным спеканием, показано, 

что увеличение доли фазы Nb(Al) приводит к существенному уменьшению 

высокотемпературных прочностных свойств. 

5. Интерметаллид Nb3Al в спечѐнном состоянии характеризуется до-

вольно высокой твѐрдостью (более 56 HRC) и микротвѐрдостью (954 ± 

21 МПа). Определѐн температурный коэффициент линейного расширения, 

который в интервале 373 – 1823 К составил 13, 57·10
-6

 град
-1

. 

  



144 

 

Общие выводы 

В настоящей работе проведено комплексное исследование гидридно-

кальциевого процесса получения, структуры и свойств порошкового интер-

металлида Nb3Al. Составлена модель синтеза, которую можно использовать в 

подобных ситуациях для анализа механизма получения сложных сплавов. 

Изучены процессы, происходящие при консолидации гидридно-кальциевых 

порошков интерметаллида Nb3Al, и определены некоторые механические 

свойства компактных образцов при повышенных температурах. Выявленные 

в работе закономерности позволяют сделать следующие выводы. 

1. Экспериментально установлено, что при использовании гидридно-

кальциевого метода удаѐтся получать гомогенный по химическому и фазово-

му составам порошок интерметаллида Nb3Al. Процесс синтеза наиболее ак-

тивно развивается при температурах 1100 – 1200 °C. Возможность синтеза 

тугоплавкого соединения Nb3Al при столь невысоких температурах восста-

новления связана с присутствием жидкой фазы (расплав кальция), через ко-

торую происходит диффузионное взаимодействие компонентов с образова-

нием тугоплавкого интерметаллида. 

2. Разработана и экспериментально подтверждена феноменологическая 

модель синтеза интерметаллида Nb3Al, заключающаяся в протекании сле-

дующих элементарных стадий: восстановление исходных оксидов Nb2O5 и 

Al2O3 расплавом кальция → растворение восстановленных металлов Nb и Al 

в жидком расплаве кальция (избыток восстановителя) → диффузионное 

взаимодействие Nb и Al в жидком расплаве кальция, ведущее к синтезу со-

единения Nb3Al → установление равновесия в системе CaO – Ca – Nb3Al при 

изотермической выдержке и формирование продукта в соответствии с соот-

ношением компонентов сплава в исходной шихте и диаграммой состояния 

Nb-Al. 

3. Установлено, что технологической особенностью гидридно-

кальциевого метода является формирование порошка, состоящего из твѐрдо-

го раствора водорода в Nb3Al и гидрида на его основе, имеющих аналогич-
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ный фазе Nb3Al тип кристаллической решѐтки А15. Параметр решѐтки твѐр-

дого раствора водорода в Nb3Al равен 0,5238 нм, гидрида Nb3AlHx – 0,5312 

нм. 

4. Показано, что гидридно-кальциевые порошки на основе интерметал-

лида Nb3Al поддаются консолидации. По технологиям искрового плазменно-

го спекания и прессования порошка с последующим спеканием получены за-

готовки с относительной плотностью 98 %. 

5. Определено, что в процессе вакуумного спекания происходит дегра-

дация структуры Nb3Al, выражающаяся в формировании твѐрдого раствора 

алюминия в ниобии из-за испарения алюминия. Для получения заготовок, 

имеющих более 95 % масс. фазы Nb3Al, следует использовать гидридно-

кальциевый порошок, содержащий алюминия на 1,0 – 1,2 % масс. больше, 

чем стехиометрический состав интерметаллида Nb3Al. 

6. На основании изучения закономерностей структурообразования спла-

вов в условиях гидридно-кальциевого метода и процессов, происходящих 

при консолидации порошков на основе Nb3Al, разработана опытная порош-

ковая технология изготовления заготовок из интерметаллида Nb3Al с контро-

лируемым химическим и фазовым составом, включающая в себя холодное 

гидростатическое прессование порошка с последующим вакуумным спекани-

ем при температуре 1700 °C. 

7. Высокотемпературные механические испытания показали, что интер-

металлид Nb3Al (основной фазы более 95 % масс.) в спечѐнном состоянии 

отличается повышенным сопротивлением ползучести и относительно высо-

кими прочностными свойствами в интервале температур 1273 – 1673 К. Оп-

ределено, что при температуре 1533 К (1260 °C) и внешнем напряжении 350 

МПа скорость установившейся ползучести составляет 6,77·10
-5

 с
-1

. Установ-

лено, что при гомологической температуре 0,67·Tпл (~1300 °C) и скорости 

деформирования 10
-3

 с
-1

 предел текучести на сжатие составляет 430 МПа, 

предел прочности на растяжение – 160 МПа. 
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