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СПИСОК СОКРАЩЕНИЙ 

 

ПМ – постоянные магниты; 

ХК – хром-кобальтовый сплав; 

МТМ – магнитотвердые материалы; 

КИМ – коэффициент использования материала;  

ТО – термическая обработка; 

ТМО – термомагнитная обработка;  

ИТМО – изотермическая магнитная обработка;  

SLS – selective laser sintering (селективное лазерное сплавление);  

MIM – metal injection molding (литье металлов под давлением); 

ТТТ – время – температура превращения; 

ССТ – непрерывное охлаждение – превращение; 

ПАВ – поверхностно-активные вещества;  

ПЭНД – полиэтилен низкого давления; 

ПФЛ – полиформальдегид;  

СЭМ – сканирующей электронной микроскопии;  

ПЭМ – просвечивающая электронная микроскопия;  

EBSD, ДОЭ – дифракции обратно отраженных электронов;  

ЭДС – электродвижущая сила.  
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1  ВВЕДЕНИЕ 

 

Актуальность темы исследования и степень ее разработанности. Постоянные 

магниты (ПМ) являются ключевыми функциональными элементами множества 

электротехнических устройств. В настоящее время без ПМ не обходится ни одна отрасль 

промышленности, из которых наиболее зависимые: электроэнергетика, ракетно-

космическая промышленность, машиностроение, оборонное производство [1].  

В частности, литые легкодеформируемые постоянные магниты сплавов системы 

Fe-Cr-Co и магнитные системы на их основе сегодня играют немаловажную роль, так как 

применяются не только в военной и специальной технике, электротехнике, например, 

реактивных системах залпового огня (РСЗО), но и в изделиях гражданского назначения.  

Высококоэрцитивное состояние в сплавах Fe-Cr-Co достигается в результате 

спинодального распада твердого раствора на две изоморфные фазы (сильномагнитную и 

слабомагнитную) при термомагнитной обработке в уже практически готовом изделии. 

При этом в процессе термообработки сплавов Fe-Cr-Co вклад в общую энергию реакции 

вносят магнитные поля, границы зерен и поля напряжения-деформации. Физические 

процессы, лежащие в основе этих реакций, еще не до конца понятны. В частности 

изучаются упругие эффекты от дислокации в мигрирующех границах зерен и влияние 

сильного магнитного поля. Увеличение последнего приводит к образованию очень тонких 

модулированных структур, за счет увеличения скорости реакции и, как следствие, к 

ухудшению магнитных характеристик [2, 3]. В то время как термообработка в отсутствие 

магнитного поля при увеличении ее длительности способна лишь в определенной степени 

усилить коэрцитивную силу. 

Другими словами технология производства данных постоянных магнитов за счет 

различных условий протекания реакции спинодального распада определяет как 

магнитные, так и механические характеристики готового продукта.  

На данный момент постоянные магниты Fe-Cr-Co изготавливаются по технологии 

литья по выплавляемым моделям [4]. И так как для данных магнитов сегодня характерно 

мелкосерийное производство изделий сложной формы, на выходе мы имеем низкий 

коэффициент использования материала, высокую трудоемкость, энергозатратность и 

себестоимость продукции при использовании традиционной технологии. 

При этом стоит отметить, что в мире сейчас разработка постоянных магнитов идет 

по двум ключевым направлениям. Наряду с поиском энергоэффективных материалов, 

идет оптимизация процессов производства [5-8].  
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В качестве одного из вариантов решения предлагается переход от технологии литья 

к экологичным и более простым технологиям порошковой металлургии с использованием 

методов одностороннего прессования [9]. Технологии порошковой металлургии 

позволяют получать постоянные магниты, которые по своим свойствам не уступают 

магнитам, полученным по технологии литья. Тем не менее, все еще остается ряд проблем, 

в т.ч. касательно многообразия геометрических форм ввиду необходимости 

использования дорогостоящих твердосплавных пресс-форм. 

Среди перспективных технологий для создания эффективного и 

высокотехнологичного мелкосерийного производства ПМ сплавов системы Fe-Cr-Co 

рассматриваются современные технологические процессы, такие как технологии 

аддитивного формирования и технология инжекционного формования, уже имеющие 

определенные тенденции развития касательно литых ПМ [10-12].    

Оба метода обладают высоким коэффициентом использования материала, 

позволяют изготавливать детали сложной формы, автоматизировать процесс. Однако 

применимость их к изготовлению постоянных магнитов ограничена отсутствием в 

свободном доступе исходного сырья в виде порошка и гранулята и отработанных 

технологий синтеза [13, 14].  

Вместе с тем, на данный момент не изученным остается влияние условия 

протекания реакций спинодального распада при использовании предложенных методов на 

магнитные и механические свойства постоянных магнитов системы Fe-Cr-Co. 

Ввиду выше сказанного, целью исследования стало изучение механизмов 

формирования высококоэрцитивного состояния в постоянных магнитах на основе сплавов 

системы Fe-Cr-Co, изготовленных методами инжекционного формования и селективного 

лазерного плавления.  

Для достижения поставленной цели были сформулированы и решены следующие 

задачи: 

- выбор методов и отработка режимов получения порошка и гранулята заданного 

химического и гранулометрического составов из сплава марки 25Х15КА;  

- отработка режимов получения образцов ПМ сплава марки 25Х15КА методами 

инжекционного формования и селективного лазерного плавления; 

- исследование влияния ключевых параметров синтеза на макро и микроструктуру 

образцов и установление взаимосвязи с механическими и магнитными свойствами. 
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Теоретическая и практическая значимость работы.  

Все представленные результаты были достигнуты в процессе выполнения 

следующих научно-исследовательских работ: в рамках ФЦП «Исследования и разработки 

по приоритетным направлениям развития научно-технологического комплекса России на 

2014-2020 годы» ПНИ-ЭР «Разработка высокоэффективных технологий производства 

наноструктурированных постоянных магнитов на основе сплава системы Fe-Cr-Co со 

сниженным содержанием кобальта методами порошковой металлургии и MIM-

технологий» и ПНИ-ЭР «Разработка технологий производства постоянных магнитов на 

основе сплавов систем Fe-Cr-Co и Al-Ni-Cu-Co-Fe методами селективного лазерного 

сплавления». Результаты исследований могут быть востребованы в курсах лекций по 

магнитным материалам в МГУ им. В.М. Ломоносова, НИТУ МИСИС, УрФУ, ТвГУ и 

других университетах. 

 

Методология и методы исследования. В работе применяются методы 

моделирования при помощи пакета COMSOL Multiphysics, техники исследования 

микроструктуры, механических и магнитных свойств, а также методики цифровой 

обработки полученных данных и их сравнения с общепризнанными стандартами согласно 

ГОСТ 24897-81. Объектами исследований выступали околосферичные порошки сплава 

марки 25Х15КА с фракцией до 20 мкм, гранулят и образцы ПМ на их основе, полученные 

методами MIM и SLS технологий.  

 

Научная новизна диссертационного исследования заключается в следующем:  

1. Впервые проведены исследования магнитных свойств образцов ПМ сплава 

марки 25Х15КА, синтезированных с использованием технологий инжекционного 

формования и селективного лазерного плавления. Установлены зависимости между 

микроструктурой, которая обусловливает магнитные характеристики образцов, и 

остаточным углеродом из связки, временем и температурой спекания «коричневой 

детали» при отработке технологии инжекционного формования, а также зависимости от 

мощности лазера и скорости печати при применении технологии селективного лазерного 

плавления. 

2. Впервые исследованы механические свойства образцов ПМ сплава марки 

25Х15КА, синтезированных с использованием технологий инжекционного формования и 

селективного лазерного плавления. Сравнительный анализ значений прочности на 

растяжение и твердости показал, что из-за более крупного зерна и отсутствия текстуры в 

образцах, полученных по технологии инжекционного формования, значения 
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механических параметров для них незначительно уступают образцам, полученных по 

технологии селективного лазерного плавления. 

 

Основные положения, выносимые на защиту. 

1. Остаточная индукция Br и коэрцитивная сила по индукции HcB образцов 

постоянных магнитах на основе сплава марки 25Х15КА после термомагнитной обработки 

(ТМО), синтезированных с использованием технологии инжекционного формования, 

немонотонно изменяются при увеличении длительности спекания от 30 до 80 мин. Это 

определяется формированием необходимой кристаллической структуры со средним 

размером зерна 90-150 мкм при отжиге в течение 60 минут, при этом более 

продолжительное спекание приводит к росту зерна, уменьшению протяженности 

межзеренных границ, выступающих центрами задержки доменных стенок, и оказывает 

негативный эффект на магнитные характеристики. 

2. Остаточная индукция Br и коэрцитивная сила по индукции HcB образцов 

постоянных магнитах на основе сплава марки 25Х15КА после термомагнитной обработки 

(ТМО), синтезированных с использованием технологии селективного лазерного 

плавления, увеличиваются при повышении мощности излучения от 110 до 190 Вт при 

постоянной скорости сканирования 700 мм/с. Это обусловлено как наиболее эффективным 

(полным) сплавлением порошков, и, соответственно, более высокой плотностью 

магнитного материала в единице объема, так и уменьшением количества макро- и 

микродефектов структуры таких как поры и трещины, выступающих в роли 

концентраторов поля зарядов магнитной поляризации и источников собственного 

размагничивающего поля. 

3. Наличие теплового градиента между подложкой и поверхностью, 

контактирующей с лазером, обеспечивает преимущественный рост зерен вдоль 

кристаллографических направлений <110> и <100>, что, в свою очередь, обуславливает 

повышенные значений механических характеристик, а также изменение  магнитных 

свойств за счет дополнительного вклада наведенной анизотропии в постоянных магнитах 

системы Fe-Cr-Co, изготовленных с использованием технологии селективного лазерного 

плавления по сравнению с образцами, полученными по технологии инжекционного 

формования. 

 

Степень достоверности полученных результатов. Результаты, представленные в 

диссертации, получены на основе экспериментов, проведенных на современном научном 

оборудовании, с использованием статистических методов обработки экспериментальных 
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данных. Достоверность полученных результатов обеспечивалась набором 

взаимодополняющих экспериментальных методик, воспроизводимостью получаемых 

результатов и согласованием получаемых результатов с имеющимися в литературе 

данными других научных групп. Также, полученные результаты исследований 

опубликованы в индексируемых журналах и апробированы на тематических 

международных конференциях и воркшопах. 

 

Личный вклад автора.  

Все результаты теоретических и экспериментальных исследований возможности 

внедрения новых методов получения литых ПМ сплава Fe-Cr-Co, представленные в 

диссертационной работе, являются оригинальными, апробированными и получены 

автором лично или при его непосредственном содействии. Постановка целей и ключевых 

задач, методик экспериментов, обработка данных, их интерпретация и формулировка 

выводов выполнялись автором под руководством научного руководителя. Подготовка 

публикаций и научных докладов по результатам научных исследований в рамках 

диссертационной работы осуществлялась совместно с соавторами.  

 

Апробация результатов исследования.  

Результаты работы были неоднократно представлены автором в форме устных 

докладов на научных конференциях и семинарах: ХХII Международная конференция по 

постоянным магнитам «МКПМ-2019», г. Суздаль Владимирской области, сентябрь 2019 

года; V научно-техническая конференция «Технологии специального приборостроения. 

Молодежь в науке-2020», г. Заречный Пензенской области, февраль 2020 года; IX 

Международная конференция с элементами научной школы для молодежи 

«Функциональные наноматериалы и высокочистые вещества». ФНМ-2022, г. Суздаль 

Владимирской области, сентябрь 2022 года.  

По материалам диссертации опубликовано 8 печатных работ, из них 4 статьи в 

журналах, индексируемых в международных базах данных, приравниваемых к журналам 

перечня ВАК, и 4 статьи в других рецензируемых изданиях. 

 

Соответствие диссертации паспорту специальности. 

Диссертационная работа Гаврикова И.С. «Формирование высококоэрцитивного 

состояния в постоянных магнитах Fe-Cr-Co, полученных методами селективного 

лазерного плавления и инжекционного формования» соответствует паспорту научной 

специальности 1.3.12 «Физика магнитных явлений»: 
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- формуле паспорта специальности, т. к. в диссертации рассматриваются вопросы 

разработкой материалов с заданными магнитными свойствами; 

- областям исследования паспорта специальности, в частности: «3. 

Экспериментальные исследования магнитных свойств и состояний веществ различными 

методами, установление взаимосвязи этих свойств и состояний с химическим составом и 

структурным состоянием, выявление закономерностей их изменения под влиянием 

различных внешних воздействий. 

 

Структура и объем  диссертации 

Диссертационная работа состоит из введения, четырех глав, основных выводов и 

списка использованной литературы, состоящего из 105 источников. Материал изложен на 

124 страницах, включает 10 таблиц, 79 рисунков и схем. 
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2  Глава 1 Анализ научной литературы по магнитотвердым 

материалам  

 

2.1  Деформируемые магнитотвердые сплавы на основе системы Fe-Cr-Co 

К магнитотвердым материалам (МТМ) относятся ферро- или ферримагнитные 

сплавы, характерной особенностью которых являются высокие значения коэрцитивной 

силы (Hc) более 8 кА/м. Разделяют коэрцитивную силу по намагниченности (HcМ) и 

индукции (HcB). Величина Hc в общем случае демонстрирует сопротивляемость 

конкретного материала воздействию собственных и внешних размагничивающих полей и 

равна напряженности магнитного поля, необходимого для изменения намагниченности 

(индукции) от остаточной (Mr) или (Br) до нуля. Остаточной называется намагниченность 

(индукция), сохранившаяся в материале после намагничивания до момента 

намагничивания технического насыщения и снижения напряженности магнитного поля в 

нем до нуля. Магнитотвердые материалы в следствии высоких значений остаточной 

индукции и коэрцитивной силы характеризуются также высокими показателями энергии 

магнитного поля (BH)max (максимальным энергетическим произведением) – ключевым 

параметром постоянных магнитов (ПМ).  

Основные параметры МТМ можно получить из петли гистерезиса в статическом 

режиме измерения (см. рисунок 1) [15].  

 

 

Рисунок 1 – Частная петля гистерезиса 

 

Постоянные магниты – изделия из МТМ с заданной геометрической формой и 

размерами после намагничивания до насыщения устойчиво сохраняют свои магнитные 

свойства, как в процессе эксплуатации, так и хранения. Преимущественно выделяют 3 

класса ПМ: керамические (бариевые, стронциевые, кобальтовые ферриты), cпечённые 
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порошковые магниты из редкоземельных металлов (сплавы на основе Sm-Co и Nd-Fe-B) и 

литые и деформируемые магниты (сплавы на основе Fe-Cr-Co и Fe-Al-Ni-Co) [Ошибка! 

Источник ссылки не найден.,16,17]. Схема развития МТМ ПМ по годам представлена на 

рисунке 2. В таблице 1 приведены основные характеристики некоторых коммерческих 

магнитов [18]. 

 

 

Рисунок 2 – Карта развития магнитотвердых материалов постоянных магнитов 

 

Таблица 1 – Основные характеристики коммерческих магнитов 

Материал Мs, кА/м К1, МДж/м3
 Тс, К Тmax, K 

BaFe12O19 380 0,33 740 573 

AlNiCo 1120 0,68 1210 813 

SmCo5 860 17,2 1020 523 

Sm2Tm17 970 4,2 1083 623 

Sm2Fe17 1226 8,6 749 353 

Nd2Fe14B 1280 4,9 538 453 

 

Среди широко используемым высокопрочным МТМ для изготовления постоянных 

деформируемых магнитов выделяют сплавы системы Fe-Cr-Co. Магниты на их основе 

относятся к классу легкодеформируемых типа ХК (CKS) и обладают повышенной 

стойкостью к агрессивным средам до температуры 1300 °С, температурно-временной 

стабильностью и высокими показателями механических свойств с пределом прочности 

порядка 800-1000 МПа. При этом магнитные свойства сопоставимы со значениями для 

МТМ сплавов системы Fe-Ni-Al-Co-Cu. Отмеченные преимущества позволяют 

эксплуатировать данный тип магнитов в более жестких условиях (при сильных 

механические воздействиях, в агрессивных средах) благодаря чему они занимают 

отдельную широкую нишу применения [19-22]. 
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2.2  Формирование высококоэрцитивного состояния в сплавах на основе 

Fe-Cr-Co 

 

Высококоэрцитивное состояние (ВКС) в магнитотвердых сплавах системы Fe-Cr-

Co достигается согласно общепринятой теории в результате спинодального распада 

высокотемпературного объемно-центрированного α-твердого раствора на две изоморфные 

фазы α1 и α2, где α1 – обогащена железом и кобальтом, а α2 – хромом, что связано с 

образованием концентрационных волн [23-27]. Частицы фазы α2 слабомагнитные и 

располагаются в сильномагнитной матрице из наноразмерных (30-50 нм) и в тоже время 

однодоменных частиц α1 благодаря чему достигаются высокие значения коэрцитивной 

силы Hc [28,29]. Распада высокотемпературного α-твердого раствора происходит в 

процессе термической обработки. Микроструктура сплава Fe-25Cr-15Co после ТМО в 

высококоэрцитивном состоянии представлена на рисунке: 

 

 

Рисунок 3 – Микроструктура сплава Fe-25Cr-15Co 

 

Магнитные свойства и микроструктура Fe-Cr-Co сплавов очень чувствительны к 

температуре распада α-твердого раствора внутри области его расслоения (т.е. для сплава 

заданного состава температуру необходимо поддерживать с точностью ± 5 °С и с 

точностью ± 2 °С при нормальных колебаниях химического состава сплава, что 

предполагает возможность возникновения проблем с воспроизводимостью результатов в 

процессе промышленной термообработки. Однако, помимо свойств, полученных 

непосредственно после всех этапов технологического передела, необходимо 

контролировать режимы старения при промышленном производстве, чтобы обеспечить 

воспроизводимость магнитных свойств [30-32]. 

На рисунке 4 приведена метастабильная фазовая диаграмма (после 30-ти минутной 

выдержки при каждой температуре и закалке в воде) для сплава Fe-28Cr-10,5Co. Как 
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видно, сплав Fe-Cr-Co имеет две двухфазные области: α + γ и α1 + α2. В этом сплаве 

рентгеноструктурный анализ не обнаружил наличия ни гранецентрированной кубической 

(ГЦК) γ-фазы, ни σ-фазы во всех образцах, отожженных при температурах 550-1350 °С, в 

то время как твердость интервале 1000-1250 °С и ниже 645 °С увеличивается. Данный 

эффект в температурном интервале 1000-1350 °С объясняется распадом α-твердого 

раствора на высокотемпературный α-твердый раствор и γ-фазу, но γ-фаза превращается в 

мартенсит (α’-фазу) при закалке, что, тем самым, приводит к увеличению твердости. 

Когда содержание кобальта уменьшается до 9 вес. %, высокотемпературная область с 

увеличенной твердостью становится уже. Когда содержание кобальта возрастает до 13 

вес. %, то ГЦК γ-фаза (аустенит), образующаяся при распаде α → α + γ при высокой 

температуре, достаточно стабильна и регистрируется рентгеновскими методами при 

комнатной температуре [33]. 

 

 

Рисунок 4 – Метастабильная фазовая диаграмма для сплава Fe-28Cr-10,5Co (Числовые 
данные – твердость при комнатной температуре HRB 

 

Наличие двухфазной области α + γ при высоких температурах может 

способствовать резкому росту зерен при выдержках или при деформации слитка. После 

проведения холодной пластической деформации для получения мелкозернистой, 

однородной α-структуры требуется обработка на низкотемпературный α-твердый раствор 

(рекристаллизация) вблизи ~900 °С. 

Сплав Fe-28Cr-10,5Co, отожженный и закаленный, очень пластичный (деформация 

при растяжении 50-60 %), холодная прокатка или волочение со степенью обжатия 99 % 

могут быть проведены без промежуточных отжигов. 
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Было обнаружено, что атмосфера промышленных печей, используемых для 

обработки на α-твердый раствор, важна для обеспечения возможности проведения 

холодной вытяжки, т.к. нежелательный водород приводит к охрупчиванию сплава при 

термообработке в условиях повышенной влажности.  

При охлаждении сплава на воздухе после проведения обработки на α-твердый 

раствор твердость сплава несколько увеличивается (HRB = 92) по сравнению с 

закаленным состоянием (HRB = 86), что связано с высококоэрцитивным распадом α → α1 

+ α2. Влияние распада α → α1 + α2 на механические свойства Fe-Cr-Co сплавов подробно 

обсуждается в работе [34]. 

Как уже отмечалось ранее, микроструктура и магнитные свойства магнитотвердых 

Fe-Cr-Co сплавов очень чувствительны к условиям распада α → α1 + α2: начальной 

температуре отпуска и времени отпуска внутри области расслоения, что вынуждает 

обеспечивать неудобный жесткий контроль в условиях проведения промышленной 

термообработки [35-37]. 

Чувствительность магнитных свойств обусловлена микроструктурой, которая 

зависит от температуры и времени распада. Характерными особенностями 

микроструктуры высококоэрцитивного состояния являются оптимальный размер (и 

морфология) ферромагнитной фазы (длина волны) и максимальное фазовое различие двух 

фаз по химическому составу (амплитуда). Жесткость контроля связана с тем, что эти две 

переменные рассматриваются и регулируются раздельно. 

Длина волны 

Процесс синодального распада может быть легче понят в терминах ТТТ (время – 

температура превращения, т.е. time – temperature transformation) или ССТ (непрерывное 

охлаждение – превращение, т.е. continuous cooling – transformation) диаграмм, которые 

приведены схематически на рисунке 5. 

Длина волны λ, которая является характеристической величиной для каждой 

температуры распада, показана на правой оси ординат. Характеристическая длина волны 

быстро увеличивается по мере приближения температуры распада к температуре 

спинодали     . Предполагая, что механизм зарождения и роста частиц отсутствует, 

оптимальная длина волны λопт. может быть достигнута при изотермическом распаде Т2 

(см. рисунок 5а) или при непрерывном охлаждении от Ts с постоянной скоростью (см. 

рисунок 5б) . Однако любое незначительное отклонение от начальной (стартовой) 

температуры, например, Т1 или Т3 и Т4 и Т6 приведет к возникновению длины волны, 

отличной от оптимальной. Магнитные свойства будут, следовательно, зависеть от 

начальной температуры и будут иметь острую функцию от температуры, как 
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схематически показано на рисунке 6. Более того, когда время выдержки при Т2 

увеличивается, результирующая длина волны будет больше, чем оптимальная, из-за 

постепенного огрубления частиц.  

Аналогичный результат будет получен в ходе непрерывного охлаждения от 

температуры спинодали     , если время выдержки при Т5 увеличить. Эта кривая 

непрерывного охлаждения будет пересекать зону превращения при более высокой 

температуре (большая длина волны). Для того, чтобы получить туже самую длину волны 

при более длительных выдержках, начальная температура должна быть понижена, как 

следует из рисунка 5б. Эффект времени выдержки также иллюстрирует рисунок 6. По 

мере увеличения времени выдержки пик магнитных свойств будет сдвигаться к более 

низкой температуре. 

 

а – ТТТ диаграмма; б – ССТ диаграмма 

Рисунок 5 – Гипотетические диаграммы для спинодального распада (Т*
 – температура 

спинодали для сплава заданного состава). 

 

 

Следовательно, ни изотермическая обработка, ни обработка с непрерывным 

охлаждением от температуры спинодали не подходят для промышленного использования 

из-за узкого окна начальной температуры и времени выдержки. Температурная 

неоднородность в больших промышленных печах наибольшая в начальный период 

загрузки и при прогреве садки. Неконтролируемый распад будет происходить прежде, чем 

в печи будет достигнута заданная равновесная температура. 
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Рисунок 6 – Схематическая иллюстрация магнитных свойств в зависимости от 
температуры распада ниже спинодали 

 

Режим старения, который обеспечивал бы воспроизводимость магнитных свойств с 

одной и той же длиной волны, представлен на диаграмме ССТ (см. рисунке 7). Для 

получения оптимальной длины волны сплава необходимо только, чтобы охлаждение от     

было с определенной скоростью охлаждения. Так как распад не происходит выше 

температуры спинодали, то выше     могут быть любая скорость охлаждения и любое 

время выдержки. До тех пор, пока скорость охлаждения произвольная, кривые 1, 2,3 и 4 

просто сдвигаются к кривой 5 при     и будут генерировать одну и туже длину волны, 

которую обеспечивает кривая 5 в процессе непрерывного охлаждения. Следовательно, для 

данного сплава и постоянной скорости охлаждения такой тип термообработки всегда 

будет результативным с одной и той же длиной волны (и морфологией), не требуя 

начальной температуры и времени выдержки выше температуры спинодали. Как 

следствие, широкое окно начальных температур и времен выдержек при термообработке и 

возможность реализации воспроизводимости магнитных свойств в производственных 

условиях. Длина волны при спинодальном распаде относительно слабо зависит от 

скорости охлаждения [38]. Только значительные отклонения скорости охлаждения от 

оптимальной генерируют волны, которые приводят к низким магнитным свойствам. 

 

 

Рисунок 7 – ССТ диаграмма (гипотетическая) для случая охлаждения от температуры 
выше температуры спинодали 
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Результирующая длина волны при непрерывном охлаждении не такая же как при 

изотермической обработке. Она, скорее всего, будет представлять собой некий 

непрерывный набор (спектр) волн, близких к оптимальному значению. Следовательно, в 

принципе, изотермическая обработка должна обеспечивать лучшие магнитные свойства, 

если только точно выбраны температура и время выдержки ИТМО. Если область 

оптимальной длины волны достаточно широка, чтобы перекрыть полученный спектр при 

непрерывном охлаждении, то разница в магнитных свойствах между двумя способами 

термообработки может быть малой. 

Амплитуда 

После того, как оптимальная длина волны и морфология получены при 

непрерывном охлаждении в соответствии с рисунком 7, сплав надо охлаждать дальше с 

определенной скоростью, чтобы сформировать соответствующую амплитуду (получить 

соответствующую разницу в составах фаз) при низких температурах с целью увеличения 

коэрцитивной силы. 

Гипотетическая псевдо-бинарная фазовая диаграмма показана на рисунке 8. 

Предполагая, что оптимальная длина волны спинодального распада была сформирована 

при непрерывном охлаждении до температуры Тλ и что равновесные концентрации фаз Е 

и F достигнуты при непрерывном охлаждении до температуры Тλ, плюс дополнительная 

изотермическая выдержка при Тλ, можно определить следующий этап термообработки  

(до окончательной температуры Tf), который будет наиболее эффективен для роста 

амплитуды [38]. 

 

 

Рисунок 8 – Фазовое расслоение однородного α-твердого раствора на (α1 + α2) внутри 
области расслоения 

 

Так как диффузионная подвижность атомов уменьшается экспоненциально с 

уменьшением температуры, то любой распад не заканчивается при какой-то определенной 

температуре, просто будет требоваться значительно больше времени отпуска при низких 
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температурах, чтобы увеличить амплитуду. Следовательно, быстрейший путь увеличения 

амплитуды может состоять в медленном охлаждении, поддерживая равновесные составы 

по границам области расслоения. Предполагается, что когерентность между двумя фазами 

поддерживается в процессе распада. Когерентные напряжения и потеря когерентности 

между фазами могут ограничить рост амплитуды из-за достижения окончательного 

равновесия границ фаз за разумный период времени. Этот тип почти равновесного 

охлаждения также желателен, чтобы предотвратить появление прерывистых выделений по 

границам зерен или вызвать вторичный распад внутри распавшихся фаз из-за стремления 

понизить химическую движущую силу (переохлаждение). 

Для получения наиболее быстрого и наиболее эффективного охлаждения была 

теоретически рассчитана идеальная кривая охлаждения общий вид которой представлен 

на см. рисунке 9. В промышленных условиях наиболее подходящая кривая охлаждения 

для увеличения амплитуды (и коэрцитивной силы), как правило, подбирается 

экспериментально. Непрерывная кривая охлаждения для формирования амплитуды может 

быть заменена ступенчатыми отпусками с постепенно увеличивающимися временами 

отпуска на каждой ступени при понижении температуры, но каждая ступень должна быть 

достаточно малой, чтобы предотвратить вторичный распад в распавшихся фазах. 

Сочетание длины волны и амплитуды 

Существует две различные скорости охлаждения: одна для получения оптимальной 

длины волны в высоко температурной области, другая – для получения эффективного 

роста амплитуды при более низких температурах. 

Если две скорости резко отличаются друг от друга, как это имеет место в сплаве 

Fe-28Cr-10.5Co, то неизбежно имеем специфическую температуру Тλ, при которой 

скорость охлаждения должна изменяться более или менее резко. Кратковременная 

выдержка (например, 10-60 мин) при Тλ желательна, чтобы нивелировать локальные 

колебания температуры в большой промышленной печи или в отдельных частях образцов 

(деталей). 

Основываясь на этом, для сплава Fe-28Cr-10.5Co была подобрана кривая 

охлаждения (см. рисунок  9). Эта двухступенчатая кривая непрерывного охлаждения 

состоит из первоначального быстрого охлаждения от температуры выше спинодали со 

скоростями 100-150 °С/ч до температуры 615 °С с последующим намного более 

медленным охлаждением [38]. 
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Рисунок 9 – Процесс двухстадийного непрерывного охлаждения, оптимальный для сплава 
Fe-28Cr-10.5Co. Температура спинодали распада (α1 + α2) ~ 645 °С 

 

С ростом содержания кобальта в сплаве Fe-Cr-Co требуемая начальная скорость 

охлаждения возрастает. Так в сплаве Fe-28Cr-10.5Co она равна примерно 100 °С/ч, то в 

сплаве Fe-25Cr-15Co-Al-0.25Zr она чуть более 200 °С/ч. 

 

2.3  Используемые методы получения постоянных магнитов на основе Fe-Cr-

Co 

 

2.3.1  Классическая литейная технология 

Изготовление и подготовка литейных форм 

При изготовлении литейной формы первоначальным этапом является выбор 

подходящей пресс-формы с заданной геометрией будущих отливок (с учетом припусков 

на предварительную и окончательную механическую обработку) и литниковой системы. В 

качестве модели детали при запрессовке в специальные пресс-формы используется 

легкоплавкий воскообразный сплав, состоящий из двух компонентов: стеарина и 

парафина. При помощи шприц-машины модельный состав плавится и впрыскивается под 

давлением в пресс-форму, после чего она остужается в водяных ваннах и разбирается. 

Процесс повторяется в зависимости от количества отливок в литниковой системе. После 

набора необходимого количества восковые модели соединяются в блок под напайку их на 

литниковую систему в виде стояка при помощи электропаяльника. 

После сборки блоки отправляются на покрытие огнеупорной суспензией, 

состоящей из гидролизованного раствора этилсиликата и пылевидного кварца. Далее, 

нанесенные суспензией блоки подвергаются обсыпке слоем кварцевого песка и сушке в 

вакуумно-аммиачной сушильном шкафу (см. рисунок  10). Процесс повторяется 4-5 раз 
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для нанесения нескольких слоев огнеупорного покрытия, после чего просушенные блоки 

погружаются в ванну для выплавления модельного состава с горячей водой порядка 90 °С. 

 

Рисунок 10 – Внешний вид керамической формы 

 

После просушки на воздухе керамические формы формуют в опоки из 

нержавеющей стали, засыпая их шамотной крошкой, как показано на рисунке 11 Готовые 

опоки отправляют на прокалку в печь на температуру 500-550 °С для удаления 

остаточного модельного состава. 

 

 

Рисунок 11 – Керамическая форма внутри опоки из нержавеющей стали 

 

Подготовка шихтовых материалов, плавка и заливка сплава в литейные формы 

В качестве шихтовых материалов для производства постоянных магнитов Fe-Cr-Co 

используют промышленные чистые материалы и ферросплавы. Процесс подготовки 

шихты подразумевает очистку материалов от загрязнений и окислов методом 

дробеструйной очистки, измельчение в удобоваримый размер, расчет шихты и навеску 

шихтовых материалов.  

После навески шихта передается в литейный участок для последующей плавки 

сплава. Загрузка шихтовых материалов производится в соответствии с технологической 

инструкцией. Заформованные опоки загружаются в подогревную печь под заливку 



22 

расплавленного металла на 900 °C и выдерживаются при этой температуре не менее 1,5 

часов. За 15 минут до разливки достается 1 опока. 

 

 

Рисунок 12 – Подстужка опоки с керамической формой с 900 °C перед разливкой сплава 

 

Перед тем, как начать плавку, мелкие куски железа, кобальта и хрома загружаются 

на дно печи, сверху плотно укладываются крупные куски. Затем включается печь и 

достигается максимальная скорость плавления металла путем регулирования мощности. 

При достижении 1600-1650 °C вводят легирующие компоненты шихты: феррованадий, 

феррониобий и ферросилиций. Перед выпуском металла, по достижении 1690 °C, вводят 

алюминий в качестве раскислителя и основного компонента, затем сплав выдерживается 

20-30 с для полного перемешивания и сливается в разливочный ковш, с которого 

впоследствии разливается в ранее подготовленную опоку. Температура выпуска сплава 

марки 25Х15КА составляет 1720 °C. 

Процесс разливки представлен на рисунке 13. После полного остывания 

керамическая форма достается из опоки и разбирается. Путем спиливания или отбивки, 

отливки отделяются от литниковой системы и передаются на механическую очистку для 

удаления остатков керамики в дробеструйную камеру. Окончанием процесса литья 

служит контроль отливок внешнего вида на наличие дефектов 
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Рисунок 13 – Заливка металла с разливочного ковша в опоку с керамической формой 

 

Термомагнитная обработка 

Термомагнитная обработка сплавов Fe-Co-Cr проводится для достижения заданных 

магнитных свойств [39,40]. Первоначальным этапом является закалка, с целью фиксации 

метастабильного состояния α-твёрдого раствора и подавления формирования 

неферромагнитных фаз γ и σ.Закалка производится из однофазной α-области  

Заготовки (отливки) выдерживаются при температуре 1200 °C в течение 60 мин, 

достаются из печи и закаливаются в воде, тем самым достигая максимальной скорости 

охлаждения. Далее каленые заготовки при необходимости упаковываются в 

металлическую фольгу и помещаются на предварительный подогрев 650-700 °C и 

выдерживаются при этой температуре 90 мин. После чего заготовки переносятся с 

температуры 650-700 °С на комбинированный электромагнит с печью колпакового типа 

(см. рисунок 14), предварительно нагретого до 640 °С и выдержанного при температуре не 

меньше 30 мин. Магнитное поле, прикладываемое на начальных стадиях распада, 

способствует формированию структуры, состоящей из вытянутых ориентированных вдоль 

направления внешнего поля выделений сильномагнитной α1 фазы в слабомагнитной α2 

матрице.  

Основные стадии ТМО: 

- включение поля электромагнита и выдержка при 640 °С в течение 1 ч; 

- охлаждение с 640 °С до 620 °С в течение 10 минут в поле; 

- выдержка в магнитном поле при 620 °С в течение 1 ч; 

- перенос образцов с электромагнита в печь для отпуска, нагретую предварительно 

до 550 °С и выдержанной при данной температуре не меньше 40 мин; 
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Рисунок 14 – Комбинированный электромагнит с печью колпакового типа 

 

После термомагнитной обработки следует этапа многоступенчатого отпуска, на 

котором формируется высококоэрцитивное состояние структуры: выдержка при 

температурах от 550 °С до 600 °С в течении 30 мин и выдержка 2 ч., охлаждение с 600 °С 

до 580 °С в течение 20 мин и выдержка 3ч, охлаждение с 580 °С до 560 °С в течение 20 

мин и выдержка 4 ч., охлаждение с 560 °С до 540 °С в течение 20 мин и выдержка 6 ч. 

После окончания режима остывание до комнатной температуры проводится вместе с 

печью. 

Измельчение структуры происходит при разнице температур отпусков более чем на 

20 °С, при этом наблюдаются мелкодисперсные выделения размером порядка 50 нм. Они 

представляют собой вытянутые в направлении магнитного поля, приложенного при ТМО, 

цепочки, состоящие из отдельных частиц округлой формы диаметром 100 – 200 Ǻ. 

Механическая обработка 

После ТМО заготовки подвергаются окончательной механической обработке, 

направленной на предание экспериментальным образцам из МТМ заданной 

геометрической формы и шероховатости поверхностей. Это необходимо в дальнейшем 

для достижения наиболее высоких значений магнитных свойств в образцах после их 

намагничивания. Механическая обработка в традиционном производстве осуществляется 

шлифованием на плоскошлифовальных станках.  

2.3.2  Метод порошковой металлургии 

Получение исходной смеси порошков сплавов Fe-Cr-Co 
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Механическое смешение элементных порошков Fe, Cr, Co наиболее простой и 

часто используемый способ получения исходных смесей для последующих стадий 

прессования и спекания. При уплотнении порошкообразных материалов наибольшую 

плотность заготовки достигают за счет пользования порошков с различным средним 

размером частиц, в то время как каждая фракция должна иметь более узкое распределение 

частиц по размерам. В состав сплава в количестве нескольких процентов могу 

дополнительно вводиться ферросплавы на основе титана и ванадия, а также кремния для 

роста интенсивности процесса спекания и сегрегации примесей, ухудшающих магнитные 

характеристики материала. Количество необходимого ферросплава определяется 

исходной чистотой сырья, а его концентрация должна быть в допустимых пределах, так 

как избыток негативно влияет и на магнитные и на механические свойства МТМ, в 

частности, на ударную вязкость, из-за образующейся фазы Лавеса и σ-фазы [41]. 

Порошки хрома преимущественно синтезируют посредством восстановления из 

оксида хрома. По химическому составу выделяют две марки: ПХ1, ПХ2. По дисперсности 

делят на две группы: порошок хромовый марки ПХ1С и ПХ2С со средним размером 

частиц не более 150 мкм и марки ПХ1М и ПХ2М со средним размером частиц не более 

125 мкм.  

Порошок кобальта используется преимущественно изготовленный электрическим 

методом марки ПК (ГОСТ 9721-79), предназначенный для производства изделий 

методами порошковой металлургии и магнитов [42]. Использование порошка данной 

марки обусловливается тем, что она наиболее распространена на рынке и обладает низким 

содержанием примесей. 

Железные порошки изготавливают в основном двумя методами – распылением 

жидкой стали или восстановлением оксидов железа с последующим измельчением 

восстановленного продукта до необходимого гранулометрического состава. Их 

подразделяют по: 

- способу изготовления – на восстановленный (В) и распыленный (Р); 

- химическому составу – на марки ПЖВ1, ПЖВ2, ПЖВЗ, ПЖВ4, ПЖВ5, ПЖР1, 

ПЖРЗ и ПЖР5;  

- насыпной плотности – на 22; 24; 26; 28; 30. 

Железные порошки получаемые методами распыления и методами восстановления 

должны соответствовать по качеству требованиям ГОСТ 9849-86 [43]. 

Допустимый размер частиц порошка не должен превышать более 71 мкм, в 

противном случае плотность заготовок не будет обеспечена на достаточном уровне. При 

этом допускается, если размер частиц порошка будет свыше 71 мкм, однако объем такой 
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фракции не должен превышать 4% от общей массы. Наилучшие результаты достигаются в 

случае, если присутствует до 30 % порошка от общей массы с размером частиц менее 45 

мкм.  

Прессование порошков сплавов Fe-Cr-Co 

Формование порошков ПМ Fe-Cr-Co преимущественно проводят с использованием 

технологии одностороннего прессования в стальных пресс-формах [9,41]. Отличие 

деформации в пластичных материалах от хрупких материалов заключается в том, что в 

первом варианте она возникает под действием огромных напряжений у приграничных 

контактных участков ограниченной площади с последующим ее распространением вглубь 

частицы. Во втором варианте происходит разрушение выступов частиц.  

Плотность заготовки при прессовании зависит от множества факторов. В случае, 

когда порошок предварительно засыпают в пресс-форму, он имеет насыпную плотность. 

По мере сжатия порошка его объем уменьшается, а плотность увеличивается до состояния 

сырой прессовки. На первом этапе прессования порошка плотность увеличивается за счет 

перегруппировки отдельных частиц порошка и более компактной упаковки. На втором 

этапе при приложении внешнего усилия к пуансонам с последующей передачей нагрузки 

на рабочее тело, реализуется процесс смещения и деформации частиц с заполнением 

пустот между ними уже деформируемым материалом. Однако, в процессе прессования на 

боковые стенки пресс-формы также действует давление порядка 20-45% от давления на 

пуансон, при этом возникающее трение между частицами и стенками приводит к 

неравномерному распределению величины усилия, в результате чего отпрессованные 

заготовки могут иметь неравномерную плотность. Для решения данной проблемы 

применяют различные смазывающие вещества, не оказывающие влияния на химический 

состав основного материала. В качестве таких веществ обычно применяют стеариновую, 

олеиновую кислоты, парафин или поливиниловый спирт [44]. Смазку непосредственно 

смешивают с порошком перед этапом прессования, что в последствии обеспечивает 

наилучшие показатели плотности. 

Для передачи усилия на пуансон пресс-формы применяются многотоннажные 

универсальные гидравлические и механические прессы. Прессование изделий сложной 

формы выполняют с использованием специальных многоплунжерных прессовых 

установок. Поскольку детали (заготовки магнитов) могут сильно различаться по 

линейным размерам (от 1 мм до 100 и более мм вдоль одного направления). При этом 

усилие прессования должно быть нормированным и составлять 150-750 Н/мм2
. 

Следовательно, для того чтобы перекрыть всю номенклатуру типоразмеров при линейном 
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и перпендикулярном прессовании используется не менее, чем по три пресса с различием 

по интервалам усилий прессования. 

Спекание прессованных заготовок ПМ на основе Fe-Cr-Co 

Спекание – третья по порядку и заключительная металлургическая операция в 

порошковых методах производства ПМ на основе Fe-Cr-Co. В процессе спекания и 

особенно на стадии изотермической выдержки порошковая формовка значительно 

увеличивает свою прочность. На выходе получаются консолидированные 

поликристаллические образцы, и во многом от условий и способов проведения данного 

этапа зависят конечные свойства полученного материала.  

Спекание спрессованных заготовок Fe-Cr-Co представляет собой весьма сложный 

физико-химический процесс, осуществляющий последовательно целый комплекс 

разнообразных явлений, происходящих внутри формованного порошкового тела. Часть 

процессов, происходящих в порошковом теле в процессе спекания направлена на 

исправление дефектов кристаллического строения вещества – нарушения периодичности 

расположения структурных элементов кристаллической решетки. 

Сплавы на основе Fe-Cr-Co представляют собой чрезвычайно сложную 

мультигетероганную на разных уровнях металлургическую систему, имеющую в своем 

составе три основных компонента и четыре основных легирующих элемента в 

соответствии с ГОСТ 24897-81 [4]. Основные процессы, характерные для спекания 

порошков данных сплавов: 

- спекание начинается как жидкофазное, причем количество жидкой фазы зависит 

от температур спекания, различающихся буквально на 10 градусов; 

- основную часть времени спекание проходит, как классическое твердофазное, в 

связи с переходом фазовой структуры материала в модификации высокотемпературных 

твердых растворов. 

- при минимальной окисленности границ частиц все стадии и механизмы спекания 

довольно интенсивны в связи с родственностью решеток фазовых составляющих (вплоть 

до когерентности межфазных границ отдельных фаз) и расширением областей 

растворимости твердых растворов при температурах спекания. 

Спекание по заданному режиму проводят в высокотемпературных вакуумных 

печах, которые получили широкое распространение благодаря ужесточению требований к 

процессам, проводимым при производстве различных материалов и изделий в 

порошковой металлургии. На начальном этапе нагрева формованных образцов проводится 

дегазация садки, далее в камеру печи вводится инертный газ – азот или аргон, после чего 
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печь выходит на заданную температуру изотермической выдержки порядка 1380-1450°С. 

После спекания образцы охлаждаются с печью до комнатной температуры.  

2.3.3  Преимущества и недостатки литейной и порошковой технологии  

Классическая технология литья имеет ряд преимуществ при изготовлении 

крупнотоннажных партий ПМ Fe-Cr-Co узкой номенклатуры с примитивной геометрией. 

Усложнение формы деталей и их миниатюризация в технологии, относящейся к типу 

«сверху-вниз», приводит к выявлению ее недостатков, включая образование большого 

количества отходов в виде брака литья, обрезков и стружки в ходе механической 

обработки, а также дополнительным трудо- и энергозатратам. Большое количество брака 

до 10% от исходного объема генерируется на стадиях ТМО и механической обработки 

литых заготовок. Причиной образования брака зачастую служит возникновение хрупкой 

σ-фазы, а также ударные механические воздействия. В результате, преобладающее на 

сегодняшний день мелкосерийное производство для данного типа магнитов становится 

нерентабельным и требует выявления альтернативных вариантов использования 

технологий по типу «снизу-вверх». 

Методы порошковой металлургии, за счет уменьшения количества 

технологических переделов, в том числе практически полного исключения этапа 

механической обработки, присущего технологии литья по выплавляемым моделям, 

позволяют при производстве постоянных магнитов Fe-Cr-Co в значительной степени 

увеличить коэффициент использования материала. Заготовка по данной технологии 

получается практически в размер согласно требованиям технического задания. Припуски 

на фрезеровку и шлифовку при этом не превышают значений в десятки микрон, в то время 

как при литье, величина припуска может составлять несколько миллиметров. Сокращение 

времени на механическую обработку также позволяет повысить рентабельность 

производства за счет снижения дополнительных трудо- и энергозатрат. В результате 

использования порошков чистых, а не промышленной чистоты металлов с высоким 

процентным содержанием вредных примесей атомов углерода и азота, повышается 

воспроизводимость результатов.  

При технологии литья, сплав может загрязняться и на стадии разливки на воздухе. 

Образующиеся при этом включения влияют на итоговую структуру, магнитные и 

механические свойства будущих магнитов.  

Несмотря на то, что методами порошковой металлургии в лабораторных условиях 

удается получать ПМ с магнитными свойствами не хуже чем у магнитов, полученных по 

технологии литья, о чем свидетельствует ряд работ, включая патенты и научные 

публикации, данная технология все еще остается не освоенной в России на 



29 

производственном уровне. [9,Ошибка! Источник ссылки не найден.]. Кроме того, все 

еще остается ряд проблем, в т.ч. касательно многообразия геометрических форм ввиду 

необходимости использования дорогостоящих твердосплавных прессформ. 

 

2.4  Предлагаемые методы получения постоянных магнитов на основе Fe-Cr-

Co 

2.4.1  Обзор технологии инжекционного формования порошково-полимерных 

смесей   

MIM-технологии («Metal Ingection Molding»), объединяют в себе технологию литья 

под давлением и методы классической порошковой металлургии (см. рисунок 15) [44]. В 

отличие от традиционных методов литья по выплавляемым моделям и механической 

обработки монолитных заготовок, данная технология лишена недостатков, связанных с 

низким коэффициентом использования материала, высокой стоимостью готовых изделий, 

низкой производительностью. Она также решает проблему высокой остаточной 

пористости присущей методам порошковой металлургии.  

Перспективность и интенсивность развития MIM-технологи в первую очередь 

определяются результирующим качеством производимых деталей, которые обычно имеют 

плотность на уровне 95 – 98% и по своим свойствам близки к литым изделиям. В тоже 

время они достигают более высокой прочности, коррозионной стойкости по сравнению с 

изделиями классической порошковой металлургии. Технология литья под давлением 

предлагает гибкость дизайна, аналогичную литью пластмасс под давлением. В результате 

можно изготавливать весьма сложные с точки зрения геометрии детали, вплоть до 

объединения двух или более компонентов в единую сложную сборку, что невозможно 

повторить с использованием классических методов металлургии без дополнительной 

механической обработки, резьбовых соединений или сварочных работ. Как следствие, 

коэффициент использования материала варьируется на уровне 0,97-0,99. Внедрение MIM-

технологии в производство позволяет повысить производительность линии, в том числе за 

счет частичной автоматизации и роботизации [44]. 
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Рисунок 15 – Схема технологического процесса инжекции порошков металлов  

(MIM)-технология 

 

Попытки изготовления постоянных магнитов на основе редкоземельных элементов 

методами MIM-технологии уже проводились [45,46]. Однако использование данной 

технологии затруднительно во-первых из-за высокой чувствительности магнитных 

свойств к углероду и необходимости в создании текстурированной микроструктуры уже 

на этапе «зеленой заготовки». Результаты исследований показывают, что интенсивность 

магнитного поля во время литья под давлением играет важную роль в ориентировании 

частиц, но действует в сочетании с их подвижностью, которая, в свою очередь, 

определяется другими параметрами процесса. При увеличении вязкости сырья и загрузки 

порошка коэффициент ориентирования и, следовательно, остаточная намагниченность 

уменьшаются. В оптимизированных условиях можно получить коэффициент 

выравнивания не более 95% по сравнению с одноосно спрессованными и спеченными 

магнитами Nd-Fe-B [47,48]. Во-вторых из-за невозможности полного удаления 

полимерной матрицы на этапе дебайдинга, что приводит, в процессе спекания, к 

диффузии углерода из связки в металлическую основу. Это снижает коэрцитивной силу и 

остаточную индукцию продукта. Экспериментальные исследования для постоянных 

магнитов Nd-Fe-B, полученных методом MIM, показали, что концентрация углерода после 

спекания может достигать значений 560-730 ppm. 

Магнитные свойства Fe-Cr-Co менее чувствительны к углероду. Использование 

МИМ-технологии позволило бы в значительной степени удешевить производство данного 

класса магнитов. При получении сплавов серии ХК по MIM технологии становится 

возможным получение магнитов сложной геометрической формы сразу «в размер», с 

минимальными припусками: технологический процесс здесь предполагает получение 

изделий с допусками порядка 0,01-0,1 мм и не требующих окончательной механической 
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обработки. Устраняются: использование сложных дорогих пресс-форм из дорогих 

высокопрочных материалов, включая пресс-формы из твердых сплавов; трудоемкая 

механическая обработка, отходы металла в стружку и отходы шлифовки. Однако, 

основной проблемой является отсутствие на рынке отечественного гранулята для 

промышленного производства. Единственным поставщиков аналогового гранулята 

высокого качества под торговой маркой Catamold является фирма BAFS (Германия) [49].  

2.4.1.1  Порошки для инжекционного формования  

В процессе инжекционного формования необходимо использовать гораздо более 

дисперсные порошки, нежели которые используются в классической порошковой 

технологии, поскольку необходимо обеспечить хорошую текучесть и уплотнение, а при 

спекании более высокую скорость процессов поверхностной и объемной диффузии. В 

ходе исследований было установлено, что при увеличении объема порошковой 

составляющей по массе, при спекании происходит снижение усадки. По этой причине 

самые лучшие свойства были отмечены у порошков имеющих сферическую форму с 

широким дисперсионным разбросом. Таким образом для смешивания и формовки 

предпочтительнее использовать порошки с низкой поверхностной энергией, а для 

спекания – с высокой. Применение ультрадисперсионных порошков позволяет решить оба 

критерия.  

Металлические порошки для MIM преимущественно получают путем распыления 

металла. Данный метод позволяет синтезировать частицы с околосферической или 

сферической формой, а размер колеблется от 5 до 20 мкм. 

Компания Sumitomo из Японии приобретает мелкие сферические порошки у 

внешних поставщиков, для реализации процессов инжекционного формования. Однако 

для производства изделий из специальных сплавов на основе железа (нержавеющая сталь, 

низкокоэрцитивные сплавы и другие), используют порошки с размером частиц менее 20 

мкм, полученные путем распыления под давлением порядка 600-900 кгс/см2 

деминерализованной водой. Для просушки готового продукта используют защитную 

атмосферу аргона или азота. Компания Pacific Metals, являющаяся одним из крупнейших 

производителей нержавеющих сталей в Японии с месячным производством в размере 

10 000 тонн, использует тот же метод, для производства мелкодисперсных порошков 

дисперсностью частиц менее 10 мкм с минимальным количеством вредных примесей, 

однородным химическим составом и физическими свойствами [50].  

Компания GTE Products Corp. предложила свой метод получения порошков 

способом микродиспергирования, основанный на технологии расплавления материала под 

действием низкотемпературной плазмы с последующим быстрым охлаждением. В 
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качестве исходной шихты используют порошок грубого помола, полученный различными 

способами, который затем вводят инертным газом в высокоскоростную струю плазмы, 

после чего порошок расплавляется, ускоряется и сталкивается с экран-отражателем, 

превращаясь в более мелкие кристаллизованные частицы. Данным способом 

преимущественно получают порошки дисперсностью менее 20 мкм из металлов и сплавов 

на их основе, обладающих широким диапазоном температур перехода в расплав, 

например, алюминий и вольфрам. При использовании инжекционного формования 

порошки, полученные данным методом, превосходят порошки, изготовленные 

традиционным способом распыления и химического осаждения, в свойствах текучести и 

уплотнения. Кроме того, связующие вещества легко вводятся и удаляются. [51]. 

На немецкой фирме Krupp Pulermetall порошки никеля, кобальта и сплавов на их 

основе, а также нержавеющих и быстрорежущих сталей получают с использованием 

технологии распыления инертным газом. Для получения порошков с размером частиц 

менее 50 мкм подбираются соответствующие форсунки, давление на форсунке и 

температуру расплава.  

Фирма BASF AG (Германия) выпускает два вида порошков карбонильного железа: 

твердые и мягкие после дополнительного отжига в среде водорода. При производстве 

порошка использует процесс обработки губчатого железа при 200°C монооксидом 

углерода с последующим разложением Fe(CO)3. Дисперсность порошка при таком методе 

зависит от температуры и скорости потоков карбонила. Чем она выше, тем более 

тонкодисперсный порошок получается.  

Высокочистые порошки никеля с размером частиц не более 10 мкм и удельной 

поверхностью 0,20 м2/г для инжекционного формования производятся польской фирмой 

INCO [52]. 

Японская компания Fukuda Kinzoku при производстве мелкодисперсного порошка  

с округлой формой и диаметром порядка 10 мкм, удовлетворяющего требованиям 

инжекционного формования, использует метод измельчения электролитической меди, 

микроструктура которой состоит из дендритов. Подобна структура достигается в 

результате предварительно размола в струйной мельнице, благодаря чему на выходе 

генерируется тонкодисперсный порошок с минимальным оксидов и других вредных 

примесей [53]. 

2.4.1.2  Связующее для инжекционного формования 

Одним из важных аспектов технологического процесса является выбор 

связующего. Главная функция которого в производстве «фидстока», представляющего 

собой исходное сырье для изготовления «зеленых» заготовок методом MIM, заключается 
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в создании однородной композиции при смешивании с порошковой составляющей для 

формирования. Вес связующего обычно составляет от 10 до 20% от общего веса смеси. 

Повышение текучести смеси при формовании, как правило, обеспечивается за счет 

увеличения количества связующего. 

Связующее имеет также важную функцию обеспечения формоудерживания и 

"сырой" прочности формованного и не спеченного тела, достаточной для его 

последующего транспортирования. Вязкость является основным свойством связующего 

при инжекционном формовании. Полиэтиленгликоль является средне вязким связующим, 

в то время как карбонсилметилцеллюлоза и метилцеллюлоза представляют собой 

довольно высоковязкое связующее. К очень вязким относится вещество – полиакриломид. 

Реологические свойства связующего играют значительную роль в характеристиках 

упругости и пластичности будущих заготовок при их затвердении после процесса 

формования [54].  

При удалении связующего необходимо, чтобы оно разлагалось и испарялось без 

труда и остатков. Для соответствия материала связующего типу и свойствам исходного 

порошкового сырья, различные материалы подбирают в ходе экспериментов. 

Связующее вещество «фидстока» играет важную роль в процессе формования так 

как обеспечивает затекание металлических частиц в полость пресс-формы в результате 

увеличения подвижности состава благодаря снижению трения как между самим 

частицами, так и между частицами и стенками пресс-формы. Высокая смачиваемость 

связующего вещества достигается благодаря добавкам. В качестве основных и наиболее 

эффективных добавок могут быть использованы силаны, фосфаты, титанаты и стеараты, а 

также дополнительные поверхностно-активные вещества, обеспечивающие снижение 

вязкости.  

Для эффективного формования металлических частиц в полость пресс-формы, 

связующее вещество должно соответствовать ряду требований. В частности, для 

обеспечения удовлетворительного результата взаимодействия с металлическим 

порошком, связующее вещество должно обладать следующими свойствами: 

- обеспечивать небольшой угол контакта (хорошую смачиваемость); 

- обеспечивать плотное сцепление с порошком (хорошую адгезию к порошку); 

- при смешивании и формовании сохранять термическую стабильность. 

- при значительных сдвигах в ходе деформации частиц при смешении и высоких 

температурах обладать химической пассивностью; 

Одним из важных аспектов при формовании смеси металлического порошка 

является обеспечение ее реологических свойств, необходимых для успешного смешения и 
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формования без образования различных структурных дефектов. Достижение низкой 

вязкости при высоком содержании сухого компонента является одним из ключевых 

условий в этом процессе. Кроме того, связующее вещество должно эффективно 

предотвращать агломерацию или разделение металлического порошка. 

При формовании металлических изделий важно выбрать связующее вещество и 

метод его удаления, чтобы избежать дефектов и ускорить процесс. Первостепенно 

посредством вытяжки растворителя, сублимации, каталитической реакции, пиролиза или 

выпаривания обеспечивают открытие пор в формованной заготовке для полного удаления 

связующего. Открытию пор также способствует один из компонентов связующего 

вещества, который под воздействием высоких температур оплавляется или сублимирует, 

оставляя на своем месте пустоты. Через эти пустоты в последствии выходит остальной 

объем связующего вещества в газообразном виде. При этом изделие не теряет форму, так 

как небольшое количество связки все еще остается в виде тонкого слоя между 

металлическими частицами. Удаление связки необходимо проводить таким образом, 

чтобы величина внутреннего давления пара не вызывало сильного внутреннего 

напряжения в образце. Избыточное внутреннее давление и высокая скорость пара 

способны деформировать заготовку, привести к ее растрескиванию и разрыву пор.  

Многокомпонентное связующее состоящее как правило из трех компонентов за 

счет многостадийности процесса разложения, несмотря на длительность, обеспечивает, в 

сравнении с однокомпонентным связующим, более легкую обработку изделия с низким 

риском его случайной деформации. Каждый из компонентов связующего выполняет свою 

определенную функцию. Так, полимер, отвечает за прочность соединения. Легкоплавкий 

компонент обеспечивает открытие пор и легкое удаление остаточной части связующего. 

ПАВ увеличивает адгезионные свойства связующего к металлическим частицам. ПАВ 

также может способствовать более легкому извлечению изделий из сложных пресс-форм.  

В зависимости от вариации состава компонентов, выделяют не менее 5 различных 

видов связующего вещества, применяемых в технологии MIM: 

- на основе термопластичных соединений; 

- на основе реактопластов; 

- на основе гелиевых систем; 

- на основе неорганических соединений; 

- на водной основе.  

Весьма хорошо изученным материалом является связующее на базе термопластов 

куда входит множество промышленных полимеров по типу полипропилена, полиэтилен, 
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полистирол, а также различные воски. Ввиду чего, оно стало довольно распространено в 

промышленном производстве [55,56]. 

Связующее вещество, помимо основного термопластичного компонента, зачастую 

включает в себя различные добавки, целью которых может быть изменение характеристик 

связующего вещества. К таким добавкам могут относиться вещества, способные снизить 

или повысить вязкость смеси, увеличить эффект смачивания порошка, а также ускорить 

процесс удаления связующего вещества. Упомянутые добавки также могут обеспечивать 

дополнительную функцию, такую как смазка, что повышает эффективность процесса 

формования. 

В качестве первых материалов обладающих вязкими свойствами и которые стали 

использовать в технологии MIM для соединения (связывания) частиц порошков металлов 

были термопластичные полимеры, в частности, полипропилен, полиэтилен, воски и 

смолы), на что указывают данные из запатентованной работы [57]. В патенте в качестве 

связующего использовалась смесь материалов на базе полиэтиленового воска с добавками 

парафина. Позже в уже другой запатентованной работе специальный состав был изменен. 

В качестве основы был использован полиэтилен низкого давления с добавлением эфирной 

борной кислоты и парафина [58]. Металлополимерный состав на базе различных смол 

(полиэтиленовых, полипропиленовых, полистирольных, акриловые) или их комбинаций с 

добавлением натурального воска (пчелиного японского или микрокристаллического) был 

предложен в запатентованной работе [59]. 

Недостатками вышеперечисленных составов оказались высокая 

продолжительность процесса удаления связующего (до 70 часов) и высокая деформация 

заготовок при повышенных температурах, необходимых для сублимации связки. Поэтому 

несмотря на имеющиеся необходимые реологические характеристики в последствии от 

данных составов отказались в угоду использования связующего на основе 

термопластичного полиформальдегида (ПФЛ), который привнес существенный вклад в 

достижение стабильного технологического процесса инжекционного формования уже на 

уровне серийного производства.  

Полиформальдегид представляет собой термопластичный материал, который 

обладает высокой жесткостью и является одним из наиболее прочных конструкционных 

материалов. Он также отличается высокой стабильностью и низким коэффициентом 

объемного расширения ввиду того, что практически не впитывает воду. Материал 

обладает уникальным сочетанием механических свойств, в том числе: высокой 

прочностью, усталостной стойкостью, низкой ползучестью при высоких температурах. 

Для ПФЛ характерна высокая теплоёмкость и термическая стабильность [60]. 



36 

Концерн BASF (Германия) впервые в 1992 году использовал ПФЛ в качестве 

связующего для технологии инжекционного формования. В последствии на базе данной 

технологии были созданы первые серии фидстоков в виде гранул (гранулята). Гранулы 

получают путем введения подходящего связующего в порошок и последующего 

перемешивания с достижением полной гомогенизации смеси. Далее полученную смесь 

охлаждают, сушат и размалывают на частицы цилиндрической формы с высотой в 3-5 мм, 

которые удобно загружать в бункер машины для инжекционного формования. Сегодня 

данный продукт под наименованием Catamold нашел широкое применение в производстве 

различных металлических деталей с применением MIM-технологии. 

2.4.1.3  Инжекционное формование и удаление связующего  

При инжекционном формовании подготовленную шихту подают на термопласт-

автомат. Параметрами этого процесса являются температура, давление и время. 

Обработка сырья перед впрыскиванием проходит таким же способом, как при 

впрыскивании термопластов. В обогреваемом впрыскивающем устройстве пресса 

проходит пластификация сырья под действием трения и температуры 150-200 °С. 

Расплавленный материал впрыскивают через сопло в подогретую пресс-форму. 

Охлажденное изделие удаляют из пресс-формы. Хрупкое изделие в этой стадии процесса 

называется «green body». 

Значительные трудности на данном этапе возникают по причине неравномерной 

плотности образцов, и, как результат, формируются дефектные изделия с образованием 

полостей в массивных сегментах из-за малого давления в сердцевине после затвердевания 

шликера в проходном отверстии; вместе с тем, при формировании происходит явление 

Баруса, приводящее к расширению диаметра струи при её выходе по сравнению с 

диаметром отверстия; в свою очередь, разрушение струи обусловлено неустойчивостью 

потока при высоких значениях скоростей сдвиговых деформаций.  

Решение описанных проблем было предложено Японской компанией Toyota. С 

целью недопущения деформации заготовок с образованием трещин, заготовка отделялась 

от формы уже на этапе охлаждения перед этапом полного затвердевания. Момент когда 

необходимо отделить заготовку с помощью резцового лезвия определялся посредством 

датчика вязкости смолы в контактной зоне, который передавал сигналы на механический 

привод.  

Удаление связующего. 

Удаление связки является следующим этапом после инжекционного формования. В 

качестве ключевых технологических параметров рассматриваются: температура, давление, 

время выдержки, адсорбирующая среда. 
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Метод удаления связующего зависит от вида примененной связующей системы. 

Существуют четыре основных вида выжигания: термическое разложение связующего, 

каталитическое разложение связующего, растворение связующего и гелеобразование с 

последующим испарением связующего. В результате происходит удаление большей части 

связующего и изделие на этой стадии называют "brown body". 

Основная проблема связана с длительностью и высокими затратами процесса 

удаления связующего при инжекционном формовании, что замедляет промышленное 

применение данного метода [61]. В связи с этим, сейчас множество компаний работает 

над ускорением и снижением стоимости процесса удаления связующего. Например, 

американская компания Cabot Corp. разработала процесс с высокой скоростью удаления 

связующего, сократив срок удаления связующего до одного часа вместо нескольких 

дней [62].  

Альтернативной технологией удаления связующего, обладающей высокой 

эффективностью, является метод, предложенный японской компанией Ниппон [63]. В 

данном методе удаление связующего, такого как полиэтиленгликоль в метиловом, 

этиловом или других спиртах, из образцов, состоящих из металлических и/или 

керамических материалов, осуществляется в присутствии суперкритического СО2 под 

давлением в 400 атмосфер и при температуре 40°C. В результате весь процесс занимает 

всего около 1 часа. Для данного метода характерны несколько факторов. Во-первых не 

требуется высоких температур, но при этом удаление связующего происходит за довольно 

короткий промежуток времени. Во-вторых не происходит деформация заготовок с 

последующим их разрушением, даже для чувствительных к нагрузкам материалов.  

На данный момент существуют различные методы по удалению связующего 

компонента из «зеленой» заготовки. С этой целью могут примяться, например, вакуумная 

дистилляция, растворение без нагрева или с нагревом. При этом в случае, если 

используется органический полимер с пластификаторами и смазочными компонентами, то 

удаление связующего реализуют по двухстадийному процессу. Для этого заготовку после 

формования помещают в органический растворитель, который удаляет смазочные 

вещества и пластификаторы. Данные компоненты часто также удаляют при помощи 

разогретого пара. Органический полимер зачастую выжигают путем быстрого нагрева. 

Предварительное удаление смазочных веществ впоследствии позволяет исключить 

появления дефектов по типу трещин или пузырей при выжигании органического 

связующего.  
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2.4.1.4  Спекание  

Последним шагом процесса является спекание, что приводит к вторичному 

удалению связующего, к формированию шейки между частицами металла и к усадке 

внутренних пор, которые являются остатком после выжигания. Для формования 

материалов часто применяются два типа спекания: жидкофазное или твердофазное, в 

зависимости от того, используются ли смеси порошков, обеспечивающие их плотную 

упаковку. Особенностью процесса спекания является его высокая скорость выполнения, 

причем это достигается за счет использования мелкодисперсных порошков. Высокая 

плотность изделий достигается благодаря применению данного метода. 

Оно осуществляется в контролируемой атмосфере (азот, водород, аргон, ...) и 

температура спекания находится вблизи точки плавления металла. На этом этапе процесса 

необходимо обратить внимание на положение изделий в печи. Если изделия неправильно 

установлены, происходит их деформация и коробление. Спекание является наиболее 

важным шагом с точки зрения усадки, плотности и точности размеров изделия. 

В отличие от деталей классической порошковой металлургии при спекании 

«коричневых» MIM заготовок с более низкой плотностью, возникают проблемы связанны 

с расчетом коэффициента усадки. Она может составлять от 10% до 20% в среднем [64]. 

Большое влияние на данный процесс оказывают конечная температура и скорость нагрева. 

Необходимо крайне правильно подобрать технологические режимы для того чтобы 

обеспечить равномерную усадку по всему объему заготовки, в противном случае это 

может привести к ее деформации. Чем сложнее форма заготовки и толще стенки, тем 

тщательнее необходимо уделить внимание подбору режимов.  

При контроле качества полученных изделий следят за следующими параметрами: 

поверхностные и находящиеся под поверхностью дефекты, точность размеров, твердость 

и плотность. Полученный продукт MIM-технологии представляет собой изделия, 

плотность которых 95-99 % от теоретической плотности. Они обладают сопоставимыми 

механическими и физическими свойствами с изделиями, полученными обыкновенными 

методами металлообработки. Изделия могут далее термически обрабатываться, а их 

поверхности подвергаться специальной отделке. 

 

2.4.2  Обзор технологии селективного лазерного плавления 

 

Активное улучшение технологического оборудования и перспективы его 

применения в промышленности для управляемого использования энергетических потоков, 

таких как электронные, плазменные, лазерные и другие концентрированные пучки, 



39 

стимулировали разработку новых методов, позволяющих получать изделия с 

уникальными свойствами. Эти методы получили название аддитивных технологий [65-

68]. Аддитивные технологии (англ. Additive Manufacturing, AM) на сегодняшний день 

являются современным и перспективным способом производства изделий сложной 

конфигурации. Отличием аддитивных технологий от традиционных методов является то, 

что при производстве изделий c заготовки не удаляется лишний материал, а происходит 

послойное формирование изделия [69].  

В настоящий момент имеется целый ряд материалов, используемых в аддитивных 

технологиях. Среди которых наиболее распространенными являются различные виды 

пластика и полимеров, с применением которых создается как готовая продукция 

(предметы быта, сувениры и др.), так и модели изделий. Тем не менее, несмотря на 

быстрое развитие этих технологий, в области приборостроения формирование прототипов 

и моделей из пластика не является приоритетной задачей. В случае промышленности, в 

том числе и для приборостроения, наибольший интерес представляют аддитивные 

технологии, позволяющие осуществлять выращивание изделий из металлических 

порошков и нанокомпозиционных материалов [69-72]. При этом на данный момент 

основная часть имеющихся работ посвящена непосредственно способам получения 

готовых изделий с заданной геометрической формой, а основными свойствами, которым 

уделяется наибольшее внимание, остаются механические. Однако в России и за рубежом 

(Германия, США, Япония, Сингапур и т.д.) в последнее время стали появляться 

публикации по исследованию применения аддитивных технологий к получению сплавов с 

особыми физическими свойствами.  

Примером метода аддитивных технологией применимого к металлам является 

селективное лазерное плавление (англ. selective laser sintering или SLS). Селективное 

лазерное спекание (SLS) опирается на использование луча энергии, сфокусированного на 

малой области, перемещение и скорость которого, а также количество порошка в 

реакционном объеме, контролируются компьютером в соответствии с трехмерной 

моделью CAD (Computer-Aided Design), заданной пользователем (см. рисунок 16). 

Физический объект изготавливается послойно, превращая трехмерную задачу в 

двухмерную. Объекты строятся слой за слоем из файлов данных САПР, 

экспортированных в стандартном языке триангуляции (STL) формата обменных файлов. 

Формат STL представляет собой граничное представление, состоящее из простого списка 

треугольных фасетов [73-75]. 
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Рисунок 16 – Схема установки для SLS 

 

Лазерный луч трассируется по поверхности плотно распределенного порошка из 

материала будущей заготовки или конечной детали. Порошок материала распределяется 

валиком или специальным ножом (керамическим или металлическим) ровным слоем 

определенной толщины по поверхности рабочей камеры выполненной, по 

целесообразности, зачастую в форме цилиндра. Основание платформы (поршень) 

перемещается вниз на величину шага построения объекта, перед каждый проходом лазера 

и процесс повторяется. Избыток порошка в каждом слое помогает поддерживать деталь во 

время сборки. Тепло от лазера избирательно (селективно) плавит порошок в месте его 

контакта под контролем системы сканирования. Лазер обеспечивает концентрированный 

инфракрасный луч нагрева. Установка полостью герметизирована, что позволяет 

поддерживать инертную среду и исключить процессы окисления материала.  

Преимущественно для SLS используют сыпучие (рыхлые) или слегка уплотненные 

порошки с размером частиц от нескольких микрон до нескольких десятков микрон [76]. 

Хорошо известно, что морфология и гранулометрия порошка являются решающими 

параметрами при лазерном спекании. На самом деле эти свойства влияют на плотность 

порошкового слоя и на сыпучесть порошка. Текучесть порошка является критическим 

моментом, поскольку порошок должен быть равномерно распределен при высокой 

температуре и толщиной около 100 мкм. Таким образом, для повышения плотности и 

текучести порошки, предназначенные для SLS, должны иметь определенную 

гранулометрию и хорошую сферичность.  

К преимуществам данной технологии можно отнести сравнительно высокое 

качество поверхности получаемой детали, которое напрямую зависит от толщины 

выбранного слоя. К недостаткам можно отнести высокую стоимость исходных 

порошковых материалов, а также невозможность добиться 100% беспористых изделий в 

процессе построения. 



41 

Сегодня SLS широко используется в машиностроении для создания моделей и 

готовых функциональных изделий [77]. Однако, в связи с тем, что значительную долю 

рынка среди малогабаритных функциональных изделий сложной формы, в настоящий 

момент, занимают постоянные магниты – основные элементы современных генераторов, 

электродвигателей и систем навигации, – для них также намечается тенденция освоения 

метода SLS. Создание аддитивной технологии производства постоянных магнитов 

обеспечит создание новых приборов и устройств с повышенными характеристиками, а 

также конкурентное преимущество при выходе на международные рынки. Благодаря 

использованию этого варианта технологии достигается экономический эффект вследствие 

повышения коэффициента использования металла, а также становится экономически 

приемлемым изготовление небольших и средних по объему серий постоянных магнитов 

различных типоразмеров. Большое количество деталей сложной формы с дорогостоящей 

технологией производства, которые дорого или вообще невозможно изготовить 

традиционными технологиями литья с последующей механической обработкой, можно 

реализовать технологией СЛС.  

Научные исследования основных магнитотвердых материалов на данный момент 

сосредоточены на сплавах системы Nd-Fe-B как наиболее коммерчески реализуемые в 

нынешних реалиях. Первые исследования в основном были связаны с изготовлением 

магнитов различной формы, при этом магнитные свойства подробно не изучались [78]. 

Впоследствии были изучены и оптимизированы параметры изготовления постоянных 

магнитов. Достигнута коэрцитивная сила Hc порядка 8,7 кЭ [79]. Кроме того, для 

увеличения коэрцитивной силы была использована зернограничная инфильтрация [80]. В 

работе [81] удалось достичь рекордных для печати магнитных показателей без 

применения методов дополнительной финишной обработки, также не были использованы 

тяжелые РЗ металлы. В работе [82] представлены результаты исследований направленных 

на достижение анизотропных магнитных свойств в напечатанных на 3D принтере 

магнитах посредством применения температурного градиента. Работа [83] демонстрирует 

новый подход к подбору высококоэрцитивных составов для последующей 3D-печати, а 

также теоретические методы для прогнозирования итоговых магнитных свойств 

подобранной композиции. В работе [84] на примере однослойных магнитов Nd-Fe-B 

продемонстрирована общая возможность получения высококоэрцитивного состояния 

постоянных магнитов методом селективного лазерного плавления. Коэрцитивная сила Hc 

при этом составила порядка 19,5 кЭ для материала, не содержащего тяжелые 

редкоземельные металлы. Сегодня это значение является максимальным для образцов, 

полученных методом селективного лазерного плавления. 
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Исследования применения аддитивных технологий для остальных МТМ, включая 

сплавы систем Fe-Cr-Co, находятся сейчас на начальном уровне. Несмотря на большой 

ассортимент порошков, используемых при изготовлении конструкционных деталей 

данным методом, порошки сплава Fe-Cr-Co (используемые для синтеза на его основе 

постоянных магнитов), промышленно не производятся [85-90]. 

Были проведены попытки использования схожей технологии с использованием 

лазерного спекания распыляемого порошкового материала под высоким давлением для 

создания постоянных магнитов AlNiCo с использованием предварительно легированного 

металлического порошка. Данный процесс использовали с последующей термообработкой 

для создания столбчатой структуры. Было обнаружено, что полученные магниты 

превосходят по коэрцитивной силе литой аналог. Однако процесс нагревания во время 

печати приводит к потере Al и Cu что негативно влияет на желаемую микроструктуру и 

магнитные свойства [91,92]. Таким образом работы по исследованию возможности 

применения аддитивных технологий при производстве постоянных магнитов из 

различных МТМ продолжаются [93].  

 

2.5  Методы получения сферических порошков  

 

Центробежный метод.  

Одним из методов для изготовления порошков высокотемпературных сплавов, в 

том числе жаропрочных и жаростойких на основе титана, молибдена, кобальта, а также 

для изготовления беспримесных порошков редкоземельных металлов является 

центробежный метод.  

Центробежный метод обладает способностью производить порошки с высокой 

степенью очистки от примесей в случае жаропрочных никелевых сплавов, молибдена, 

кобальтовых сплавов, титановых сплавов и редкоземельных металлов. 

При производстве порошков титановых, никелевых и некоторых других сплавов 

часто применяют различные модификации способа центробежного распыления. Наиболее 

распространенные схемы центробежного распыления: 

- оплавление торца быстровращающейся заготовки или электрода; 

- заливка расплава на вращающийся распылитель; 

- плазменное распыление проволоки с вращающимся тиглем. 

На постсоветском пространстве наибольшую востребованность получил метод 

вращающейся заготовки с плазменным нагревом. Упрощенная схема данного метода 

представлена на рисунке 17.  
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1 – заготовка; 2 – плазмотрон; 3 – пленка жидкого металла; 4 – плазменная струя; 5 – 
камера распыления; n – частота вращения заготовки; v0 – начальная скорость слета 

частицы с венца; vk – скорость кристаллизации частицы 

Рисунок 17 – Схема центробежного распыления быстровращающейся заготовки 
плазменной струей 

 

Основной принцип данного метода заключен в обработке цилиндрической 

заготовки потоком разогретой плазмы, при этом сама заготовка вращается с определенной 

скоростью. В результате ее поверхность оплавляется с образованием тонкого жидкого 

слоя металла, который под действием центробежной силы устремляется на край торца с 

последующим отрывом от него. На данном этапе контакта металла с газовой средой 

практически не возникает. В результате диффузия газа в расплав не происходит при этом 

исключается образование различного рода включений, в том числе оксидных, 

способствующих нарушению формирования порошков правильной формы. При отрыве 

формируются капли расплава, которые под действием поверхностного натяжения 

обретают сферическую форму (см. рисунок 18). За время полета капель, они успевают 

кристаллизоваться, при этом скорость кристаллизации составляет порядка 10
3
-10

4
 °C/с в 

результате чего образуется будущий порошок [94]. Данная скорость кристаллизации 

способствует формированию мелкозернистой структуры. Чем выше частота вращения 

заготовки, тем выше скорость кристаллизации, тем меньше дисперсность синтезируемого 

порошка, ввиду изменения условий для зародышеобразования. Таким образом можно 

регулировать гранулометрический состав.   
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Рисунок 18 – Схема процесса охлаждения частиц порошка при центробежном распылении 
расплава 

 

На рисунке 19 представлен схожий метод, с главным отличием в его 

многостадийности. В отличие от первого метода, расплав жидкого металла здесь 

формируется предварительно в тигле с использованием индукционного метода. Далее 

металл переливается в промежуточный резервуар с направленным соплом, откуда уже 

тонкой струей попадает на поверхность быстро вращающегося диска. После чего, как и в 

первом методе, капли формируются под действием центробежной силы с последующим 

их отрывом от кромки диска. Сам диск может иметь более сложную форму, в том числе 

обладать специальными бортиками. Помимо диска также могут использоваться различные 

тигли или стаканы.  

 

1 – плавильный индукционный блок; 2 – жидкий металл; 3 – воронка; 4 – струя расплава; 
5 – вращающийся распылитель; 6 – частицы 

Рисунок 19 – Схема центробежного распыления металла на вращающийся распылитель 

 

Режимы диспергирования жидкого расплава вращающимся диском (см. рисунок 20) 

можно классифицировать на: капельный – при непосредственном образовании капель у 

кромки диска (механизм 1); струйный - с образованием монодисперсной системы капель 
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(механизм 2) и пленочный (механизм 3). 

Такая схема центробежного распыления имеет более высокую производительность 

по сравнению с первой, однако может быть реализована при условии смачиваемости 

поверхности диска расплавом. Жидкая капля отрывается от кромки распылителя в тот 

момент, когда центробежная сила превысит силу поверхностного натяжения. 

 

 

а – механизм 1; б – механизм 2; в – механизм 3 

Рисунок 20 – Диспергирование расплава при вращении диска 

 

Механизм 1 (Direct Drop Formation, DDF) возникает в том случае, когда 

центробежные силы и силы поверхностного натяжения находятся в равновесии. При 

увеличении угловой скорости диска расплав диспергируется в виде вытянутых 

фрагментов, которые распадаются на капли приблизительно равного размера, и 

реализуется механизм 2 (Ligament Disintegration, LD). Переход к механизму 3 имеет место 

при высоких скоростях вращения (Film Disintegration, FD). Размер образующихся капель 

уменьшается при увеличении скорости вращения диска. 

 

 

1 – плазмотрон; 2 – проволока; 3 – тигель; 4 – привод вращения; 5 – частицы; 6 – камера; 
7 – бункер 

Рисунок 21 – Схема центробежного распыления расплава вращающимся тиглем 

 

Применение центробежного распыления с использованием вращающегося тигля, как 

показано на рисунке 21, предоставляет возможность использовать окатыши и проволоку в 
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качестве исходного материала [95]. Это позволяет существенно сократить расходы и 

расширить технологические возможности процесса. 

В упрощенной схеме процесса, представленной на рисунке выше, осуществляется 

плазменное наплавление металла заготовки во вращающийся гарнисажный тигель, а затем 

под действием центробежных сил капли расплава разбрасываются из тигля. Данный метод 

хорошо применим к порошкам из высокореакционных металлов и сплавов на их основе 

включая цирконий, тантал или титан, а также интерметаллидов по типу никель-титан или 

цирконий-титан. Метод может быть использован и для получения порошков тугоплавких 

металлов по типу карбида вольфрама или ниобия [95]. 

Рассмотренные методы, базирующиеся на принципе распыления под действием 

центробежных сил, имеют ряд положительных сторон в сравнении с другими методами. 

Во-первых, синтез можно реализовать в защитной атмосфере с применением инертных 

газов или в вакууме, что позволяет исключить загрязнение материла различными 

примесями (примесями кислорода в большей степени, но также азота и водорода), а также 

повысить суммарный процент годного порошка по заданному гранулометрическом 

составу. Высокие скорости кристаллизации в данных методах обеспечивают 

мелкозернистую структуру. Чем выше скорость охлаждения, тем выше скорость 

кристаллизации, тем ниже скорость зародышеобразования и размер конечных зерен 

микроструктуры соответственно. На скорость кристаллизации влияет несколько 

параметров: размер капли, теплопроводность атмосферы, давление в камере. При 

изменении указанных параметров возможно синтезировать порошки заданной 

микроструктурой частиц и требуемыми свойствами. Скорость отвода тепла при которой 

происходит подавление значительного роста структурных составляющих должна 

составлять не менее 102
-10

4
 °C/с. При этом также возрастает плотность и однородность 

микроструктуры. Критическими считаются скорости до 106
 °C/с при которых размер 

зародышей для некоторых металлов не успевает достичь размера более чем 100-200 нм. 

При скоростях свыше 10
6
 °C/с возможно формирование аморфного состояния при 

определенных условиях. Влияние скоростей кристаллизации на итоговую микроструктуру 

различных металлов сегодня изучено весьма подробно. Некоторые из результатов таких 

исследований представлены в работах [96,97]. В них выделяют три типа микроструктуры 

с привязкой к скоростям кристаллизации:  

- обычная микроструктура, формирующаяся при скоростях не выше 102
 °C/с с 

образованием крупных дендритов; 

- тонкая микроструктура, получаемая при скоростях в интервале от 102
 °C/с до 

10
4
 C/с с образованием тонких дендритов; 
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- особая микроструктура, в том числе метастабильная или аморфная, 

формирующаяся при скоростях более 10
6
 °C/с. 

Метода центробежного распыления частиц также весьма похож на метод газового 

распыления металла, однако при схожей микроструктуре части, в первом случае 

практически не образуются полые частицы или частицы с сателлитами. Также 

вероятность загрязнения шлаковыми включениями намного ниже. В результате 

свободного падения форма частиц довольна близка к шаровидной, при этом отсутствуют 

усадочные раковины и пористость. Данными методами можно также получать порошки 

тугоплавких металлов с дисперсностью до 80 мкм, что является весьма актуальным в 

случае применения их в аддитивных технологиях. Однако метод подразумевает 

использование в качестве исходного материла литые цилиндры с высокими требованиями 

к шероховатости поверхности, на которой впоследствии образуется тонкий слой 

расплавленного металла, что в значительной степени ограничивает применение данного 

способа для НИР и ОКР ввиду его дороговизны. Также крайне сложно обстоят дела с 

получением заготовок из химически активных металлов и сплавов. Помимо прочего, 

частицы порошка могут быть потенциально загрязнены элементами эрозии 

вольфрамового электрода или медного анода плазмотрона.  

Суммируя вышеперечисленное, можно сделать вывод о том, что метод 

центробежного распыления порошков обладает целым рядом преимуществ. Порошки 

синтезированные таким способом имеют высокую химическую чистоту, частицы 

обладают сферической или околосферической формой без пор, газовых включений и 

сателлитов, характеризуются высокой насыпной плотностью и текучестью. Метод 

позволяет охватывать широкий размерный интервал, с возможностью регулирования 

гранулометрических параметров под определенные задачи, что крайне востребовано при 

реализации аддитивных технологий, в особенности при послойной печати, где важна 

высокая насыпанная плотность и фиксированный дисперсионный состав. В настоящий 

момент порошки полученные центробежным методом уже нашли применение в 

различных отраслях, включая авиацию, космонавтику и медицинскую промышленность.  

Метод газового распыления 

В качестве основного метода получения порошков в работе предлагается 

использовать метод распыления расплава в охлаждаемом газе. Схема технологического 

процесса приведена на рисунке 22. Данный метод является весьма универсальным с точки 

зрения синтеза порошков различных материалов. Метод хорошо подходит для 

промышленного производства, так как характеризуется высокой производительность, с 

возможностью крупнотоннажного производства порошков. Оборудование сегодня 
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позволяет практически полностью автоматизировать процесс газового распыления. Метод 

позволяет довольно точно контролировать гранулометрический состав синтезируемых 

порошков.  

В данном методе для расплавления металла используют индукционный способ, 

который реализуют в специальном автотигле с отверстием в донной части. Там же 

расположено и кольцевое форсуночное устройство. Готовый расплав первоначально в 

виде тонкой струи подается в форсуночное устройство, параллельно с ним через боковые 

сопла подается инертный газ (азот, аргон) под высоким давлением. Потоки газа 

направлены друг к другу под углом и встречаются в центре, где проходит жидких металл.  

 

 

1 – концентраторы магнитного поля; 2 – индуктор; 3 – плавильный блок; 4 – металл; 5 – 
струя расплава; 6 – форсуночное устройство; 7 – сопло; 8 – поток газа 

Рисунок 22 – Схема процесса получения порошка методом газового распыления 

 

В результате воздействия потока газа на струю расплав металла происходит 

разрушение ее целостности (дробление) с образованием частиц небольшой формы. Чем 

выше давление и соответственно скорость течения газа, тем сильнее происходит 

измельчение струи. Удерживающими разрыв силами, которые необходимо преодолеть 

газовому потоку являются силы поверхностного натяжения и вязкость расплава. 

Распыление металла является сложным физическим процессом до конца не изученным, 

где в основном рассматривается влияние аэродинамических сил и крайне важно 

учитывать скорость течения распыляемого материала и его плотность. Разрушение 

целостности струи реализуется по двум ключевым стадиям. На первой стадии 

формируются крупные капли. На второй стадии образуются уже более мелки капли. Для 

того чтобы получить порошок с заданным гранулометрическим составом необходимо 

варьировать и подбирать множество параметров, а также оценивать степень влияния 
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каждого из них на конечные характеристики, параллельно необходимо изучать 

физическую составляющую протекающих процессов при распылении конкретного 

материла.  

Конечные характеристики порошков по дисперсионному составу и по форме 

частиц определяются непосредственно процессами протекающими при распылении 

расплава, в момент взаимодействия газовой струи со струей расплава и в последствии с 

отдельными его каплями. Отличием газожидкостного факела от металлогазового является 

то, что во втором случае агрегатное состояние жидкости (расплава) изменяется по мере 

снижения температуры капель, в результате также изменяются все теплофизические 

свойства расплава. Более детальное изучение процессов газового распыления и 

металлогазового факела ограничено сложностью постановки экспериментов и описанием 

происходящих при этом процессов, поскольку происходит быстрая смена структуры и 

параметров как во времени, так в пространстве.  

Несмотря на это, на сегодняшний день данному процессу посвящено множество 

экспериментальных исследований, результаты которых описаны в литературе. Выявить 

четкую зависимость влияния параметров распыления на итоговый размер частиц порошка 

пытались неоднократно, проводя множество экспериментов, однако стабильных 

результатов получить так и не удалось. В литературе [98,99] можно встретить 

эмпирическую формулу (5) для определения в зависимости от параметров распыления 

дисперсность порошка: 

 

 

0,45
-0,5

3 M
ч 0,5

г
г

G585
  (1) 

где dч – характерный размер частиц; 

Wг – скорость газового потока; 

Gг – расход распыляющего газа; 

Gм – расход расплава; 

σ – поверхностная энергия расплава 

υ – вязкость расплава; 

ρ – плотность расплава. 

 

Ряд исследователей считают, что основными параметрами, определяющими 

средний размер и форму порошка при газовом распылении, являются мощность и 
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температура газового потока, диаметр струи, вязкость и поверхностное натяжение 

расплава согласно формуле (6): 

 

 ч cd =f(N,T,d ,
 (2) 

где dч – диаметр частицы порошка; 

N – мощность газового потока; 

Т – температура газового потока; 

dc – диаметр струи;  

Q – расход газа;  

v – скорость истечения газа из сопла. 

 

Исходя из представленной информации стоит выделить следующие преимущества 

метода газового распыления применительно к металлам. Во-первых это высокая 

химическая чистота получаемых таким образом порошков. Во-вторых порошки можно 

получать в широком дисперсионном интервале, при этом форма частиц зачастую является 

сферической или околосферической. Порошок характеризуется высокой насыпной 

плотностью и текучестью, что важно для аддитивных технологий при послойном 

заполнении объема. При этом гранулометрический состав весьма стабильный. К 

недостаткам можно отнести стоимость метода. Сложность в подборе режимов. Частичное 

образование полых частиц.  

 

2.6  Постановка задачи исследования 

 

Из проведенного анализа соответствующих литературных источников установлено, 

что исследования, направленные на получение постоянных магнитов на основе сплавов 

системы Fe-Cr-Co методами по типу «снизу-вверх», в том числе для промышленного 

производства, в настоящее время являются весьма актуальными. Поскольку предприятия 

специализирующиеся на литых деформируемых магнитах несут большие издержки при 

изготовлении преимущественно мелкосерийных партий по классической литейной 

технологии.  

Таким образом, было принято решение в рамках работы изучить механизмы 

изготовления ПМ примитивной формы на основе сплавов системы Fe-Cr-Co методами 

инжекционного формования и селективного лазерного плавления от этапа синтеза 

порошка и гранулята до конечного изделия со свойствами, удовлетворяющими 

требованиям ГОСТ. Провести исследования влияния режимов на структурные, магнитные 
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и механические свойства. На базе полученных данных разработать рекомендации по 

улучшению технологий на действующем производстве без потери качества конечных 

изделий, в соответствии с требованиями рекомендованными ГОСТ.  

В качестве материала выбрать магнитотвердый сплав марки 25Х15КА  

(ГОСТ 24897-81) ввиду того, что среди производимых марок, данные ПМ наиболее 

востребованы и имеют массовое производство, поскольку обладают наиболее высокими 

магнитными характеристиками, незначительно уступая лишь ПМ из сплава марки 

23Х15К5ФА с более высоким содержанием ванадия.  
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3  Глава 2 Исходные материалы и методика эксперимента 

 

3.1  Получение исходных материалов 

 

На основе анализа литературных данных и годовых отчетов по продажам литых 

деформируемых постоянных магнитов на основе сплавов системы Fe-Cr-Co предприятия 

АО «Спецмагнит», в качестве материала для исследований был выбран магнитотвердый 

анизотропный сплав Fe-25%Cr-15%Co (масс. %) марки 25Х15КА (ГОСТ 24897-81).  

3.1.1  Получение порошков  

Метод газового распыления. 

Ввиду того, что промышленное производство сферических порошков сплава 

системы Fe-Cr-Co отсутствует на отечественном рынке как таковое, а покупка сырья под 

заказ выливается в весьма крупную денежную сумму, было принято решение 

синтезировать порошки собственными силами с применением метода газового 

распыления с проведением исследований по подбору оптимальных режимов. Частицы 

готового порошка на выходе должны были иметь околосферическую форму с размером от 

10 до 80 мкм. Заданный гранулометрический состав контролировался изменением 

ключевых параметров, а именно, температурой перегрева расплава, временем выдержки 

при данной температуре, величной давления над расплавом, величиной давления в 

форсунке. Все перечисленные параметры в значительной степени влияют на итоговый 

выход годного порошка с заданной фракцией.   

Подбор режимов и синтез порошка заданного гранулометрического состава 

производился на установке газового распыления фирмы HERMIGA 75/3IV (см. рисунок 

 23). Установка HERMIGA 75/3IV представляет собой многоузловой комплекс и состоит 

из непосредственно вакуумной камеры, где происходит распыление струи жидкого 

металла при воздействии быстрых потоков инертных газов таких как азот, аргон. Также 

имеется узел электропитания и водяного охлаждения. Камеры распыления имеет 

кольцевую форму, переходящую в форсунку в виде кольцевого сопла Лаваля, 

направленного вниз (см. рисунок  24). По оси центрального тела сопла выполнен 

цилиндрический канал, по которому струя расплавленного металла подается в поток газа.  

Синтезированный порошок после кристаллизации собирается на дне камеры в 

специальный резервуар.  
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Рисунок 23 – Внешний вид установки HERMIGA 75/3IV для получения порошков 
методом газового распыления 

 

 

Рисунок 24 – Узел распыления расплава установки HERMIGA 75/3IV 

 

Установка также укомплектована: индукционно нагреваемым тиглем объемом 3 кг, 

моноблочной системой распыления металла, возможностью распыления инертным газом 

(в экспериментах в качестве газа-распылителя использовался азот). Принципиальная 

схема процесса получения приведена на рисунке  25.  

 

 

Рисунок 25 – Принципиальная схема процесса получения порошка 
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Целью данных экспериментов с распылением состава из сплава Fe-Cr-Co 

послужило изучение влияния параметров процесса синтеза на дисперсность итогового 

порошка. В процессе распыления учитывались 7 параметров, и в каждом эксперименте 

выполнялось изменение лишь одного, в то время как остальные оставались константами.  

В таблице 2 представлены результаты исследования влияния отдельных 

технологических параметров процесса распыления сплава Fe-Cr-Co на 

гранулометрический состав и форму частиц, где: Tнг – температура напуска газа в камеру 

с индукционной печью; O2 – содержание кислорода в распыляющем газе; Ркамера – 

давление в камере с индукционной печью;  Ррасп. – давление распыляющего газа на 

форсунке; Tрасп. – температура расплава, при которой проходил процесс распыления; tрасп. 

– время распыления расплава; tперегрев – время перегрева расплава. Масса распыляемого 

материала во всех случаях составляла 3 кг. 

 

Таблица 2 – Результаты исследования отдельных технологических параметров процесса 
распыления сплава Fe-Cr-Co [13, 14] 

№ 
п/п 

Сплав 
Tнг 
o
C 

O2 

ppm 

Ркамера, 

мбар 

Ррасп. 

бар 
Tрасп. 

o
C 

tрасп. 

с 
tперегрев 

мин 

Минимальная температура расплава 1510 °C (остальные параметры постоянные) 

1 Fe-Cr-Co 1000 340 0,25 50 1510 80 10 

Минимальная температура расплава 1600 °C (остальные параметры постоянные) 

2 Fe-Cr-Co 1000 340 0,25 50 1600 45  10 

Минимальное давление на форсунке 30 атм (остальные параметры – const) 

3 Fe-Cr-Co 1000 340 0,25 30 1600 68  10 

Время перегрева расплава 0 минут (остальные параметры постоянные) 

4 Fe-Cr-Co 1000 300 0,25 50 1600 170 0 

Минимальное давление в камере с индукционной печью – 0,15 бар (остальные параметры 
постоянные) 

5 Fe-Cr-Co 1000 100 0,15 50 1510 90 10 

 

Критерием оценки влияния технологических параметров являются размер и форма 

частиц, получаемых в процессе распыления, результаты исследования которых буду 

представлены далее в разделе анализа результатов. 

Метод центробежного распыления с использованием плазмы 

Получение порошков заданного состава методом центробежного распыления 

расплава из гарнисажного тигля, вращающегося с регулируемой скоростью, выполнялось 
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на установке фирмы «СФЕРАМЕТ» [13]. В качестве исходного материала использовали 

штангу сплава Fe-Cr-Co. Основным узлом установки является камера распыления с 

диаметром 1,5 метра, выполненная в форме цилиндра. Сверху камеру закрывает крышка с 

питателем куда подается исходный материал, внизу камеры имеется специальное дно с 

резервуарами для сбора и выгрузки синтезируемого порошка. Распыление реализовано 

посредством взаимодействия электродугового плазматрона в роли катода и 

генерирующего плазму из инертного газа и вращаемого приводным механизмом 

токопроводящего тигеля, закрепленного на шпинделе в роли анода. Вся система 

охлаждается проточной водой. Плазматрон крепится к крышке камеры над тиглем и имеет 

возможность изменения угла β относительно оси вращения тигля. В тигель помещается 

штанга сплава, которой предается вращение с угловой скоростью от 500 до 20000 об/мин. 

При расплавлении торцевой поверхности штанги потоком разогретой плазмы, расплав по 

действием центробежный силы отрывается от кромки в виде капель, которые затем под 

действием сил поверхностного натяжения сферодизируются и кристаллизуются в частицы 

будущего порошка. Охлаждение капель происходит за время их полета, поэтому диаметр 

камеры крайне важен.  

Наилучшие результаты гранулометрического состава были получены при 

напряжении плазменно-дугового разряда в диапазоне от 80 до 85 В и силе тока в 

диапазоне 700-2500 А. В качестве плазмообразующей среды был использован гелий. 

Выбранный диапазон напряжений и силы тока позволял стабильно поддерживать 

температуру расплава металла выше точки плавления на 20-100 °С. Уменьшение тока 

ниже уровня 700 А не позволяет стабильно держать ванну расплава, что приводит к 

ухудшению качества получаемого порошка, снижению его сферичности. Увеличение тока 

до 2500 А и выше приводит к увеличению температуры расплава более чем на 100 °С 

сверх температуры плавления. В результате создается сильная тепловая нагрузка на 

тигель, вплоть до его проплавления.  

Установленные параметры плазменного разряда обеспечивают достижение 

необходимой температуры расплава с оптимальной вязкостью, что способствует 

формированию сферических капель. При использовании водоохлаждаемого медного тигля 

удается предотвратить перегрев расплава, поскольку временное воздействие плазменно-

дугового разряда оказывается настолько коротким. Полученный порошок в виде 

стабильных гранул имеет заданный химический состав. 

Упрощенная схема экспериментальной установки для синтеза порошков заданного 

гранулометрического состава, рассмотренным выше методом, представлена на рисунке 

26. Под позицией 1 указана цилиндрическая камера диаметром 1.5 м, над камерой 
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расположена крышка со специальным устройством под позицией 19 и питателем 

обозначенные позициями 2 и 3. Питатель необходим для загрузки исходного материала. 

Устройство 19 предназначено для связи камеры с источником подачи инертного газа (не 

отображено на рисунке). Напуск инертных газов осуществляется через устройство 11 

(газовую магистраль) после предварительного вакуумирования всей системы. Позицией 4 

обозначено дно камеры с каналами для выгрузки порошка в сборочный отсек с позицией 

17. Токопроводящий водоохлаждаемый медный тигель (анод) диаметром 50 мм для 

загрузки штанги исходного материала, оснащенный приводом вращения (позиция 8), 

обозначен позицией 6. Тигель располагается на шпинделе (позиция 7). Охлаждение тигля 

осуществляется посредством циркуляции проточной воды по каналам расположенным в 

стенках тигля от источника обозначенного позицией 18. Сам тигель (его внутренняя 

часть) защищена слоем керамического покрытия.  

 

 

Рисунок 26 – Схема установки для получения порошков методом центробежного 
распыления 

 

Внутри камеры под позицией 1 располагается электродуговой плазматрон 

обозначенный позицией 9 с катодом под позицией 10 и устройство для подачи газа под 

позицией 11. Данный узел обеспечивает разогрев и последующее расплавление исходного 

образца. Подача газа реализуется посредством специального устройства обозначенного 

позицией 11, представляющего часть газовой системы и связанного с источником 

инертного газа. На крышке 2 камеры 1 над тиглем 6 закреплен катод плазматрона 10. 

Тигель, выполняющий роль анода 12, соединен с токопроводом 13. К токопроводу 14 

подходит катод 10, который установлен под углом β относительно оси вращения тигля 6. 

Угол β может быть изменен с помощью специального устройства 15, предназначенного 

для качания плазматрона. Азот в электродуговой плазматрон попадает через устройство 
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отмеченное позицией 11, которое направляет газ. Дуга зажигается, обеспечивая 

необходимое количество тепловой энергии для расплавления материала. Диаметр тигля и 

его скорость вращения соответствуют требованиям для достижения оптимальной 

тангенциальной скорости на кромке тигля. В случае диаметра тигля менее 40 мм 

охлаждение становится проблематичным, что приводит к его перегреванию и возможному 

плавлению, а иногда и прожигу, а также проникновению воды внутрь камеры. Тигель 

диаметром более 80 мм при высокой скорости имеет некоторое биение ввиду неидеальной 

симметрии, что негативно влияет как на сам процесс распыления, так и на итоговые 

гранулометрические свойства порошка.   

Устройство отмеченное позицией 15 позволяет перемещать плазматрон для 

возможности направления плазменного потока в заданную точку на штанге исходного 

материала в тигле. Поток плазмы формирует на поверхности образца анодное пятно 

являющееся проекций плазменного луча. Угол под которым направлен поток плазмы к 

поверхности образца обозначается β и регулируется в процессе синтеза для подбора 

оптимального количества энергии. Чем больше угол, тем меньше количества энергии 

сообщается образцу для его расплавления. Анодное пятно непрерывно движется от 

периферии тигля к его внутренней поверхности и обратно, для равномерного 

расплавления путем изменения угла покачивания β. 

3.1.2  Получение гранулята 

Гранулят был получен с использованием специального аппаратного комплекса: 

роторной дробилки HSS-230A, планетарной мельницы Fritsch Pulverisette 6, гранулятора 

Collin ZK25T, пластомера ИИРТ-5М [14]. 

В качестве связующей основы гранулята был выбран полиформальдегид 

(полиоксиметилен, полиацеталь) марки «Технасет А-110» с требованиями по свойствам 

согласно ТУ 2226-020-11517367-00 с изм. №1 – 4. Температура плавления 

полиформальдегида лежит в интервале от 170 до 180 °C, показатель текучести составляет 

от 7 до 11 г/10 мин. Основные свойства представлены в таблице 3. 

 

Таблица 3 – Требования по свойствам к полиформальдегиду 

Требования Значения 

Массовая доля основного вещества, %,  не менее 98,0 

Массовая доля стабилизирующих добавок не более 2,0 

Плотность при 20 ºС, кг/ м3
 1400 – 1420 

Температура плавления, ºС 170 – 180 

Показатель текучести расплава, г/10 мин 7 – 11 
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Повышение пластичности матрицы достигалось за счет использования технической 

стеариновой кислоты ГОСТ 6484-96 марки Т-32 производства ОАО «НЭФИС 

КОСМЕТИКС» представляющей собой смесь стеариновой, пальмитиновой, олеиновой и 

небольшого количества непредельных кислот. Основные свойства приведены в таблице 4 

 

Таблица 4 – Основные свойства стеариновой кислоты 

Наименование показателей Норма по ГОСТ 

Механические примеси отсутствие 

Прозрачность при температуре 70°С прозрачная 

Йодное число, г J 2 на 100 г продукта не более 32,0 

Массовая доля неомыляемых веществ, %  не более 0,7 

Температура застывания, °С не ниже 53 

Кислотное число, мг КОН/г 192 – 210 

Число омыления, мг КОН/г 194 – 213 

Массовая доля влаги, % не более 0,2 

Массовая доля золы, % не более 0,02 

 

В качестве дополнительного матричного компонента был использован полиэтилен 

высокого давления (ПЭВД) 15813-020 ГОСТ 16337-77. 

В рамках одной партии полиэтилен производится в форме гранул однородной 

геометрической структуры. Подлежат допуску гранулы полиэтилена, размеры которых 

варьируются от 5 до 8 мм с массовой долей не превышающей 0,25% для базовых марок и 

композиций. Также допускаются гранулы размером от 1 до 2 мм с массовой долей не 

превышающей 0,5%. 

С целью повышения адгезионных свойств наполнителя с матрицей, в качестве 

поверхностно активного вещества использовался пчелиный воск.  

При формовке гранулята, необходимо в правильном соотношении сбалансировать 

смесь порошка и связующего вещества. В случае нарушения пропорции можно 

столкнуться с определенными трудностями формовки. Так при избытке металлического 

порошка и малого количества связующего могут образовываться пустоты во время 

процесса удаления связующего вещества. При избытке связующего также возникают 

проблемы с формовкой гранулята и получением зеленой заготовки. Ввиду того, что 

расстояние между порошинками может быть значительно увеличено за счет большого 

количества связующего вещества, то при его удалении не будет межчастичного контакта, 

в результате возникнет сильная деформация детали. Лишь тесный контакт частиц друг с 
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другом позволяет коричневой детали держать геометрию, а при спекании способствует 

ускоренному залечиванию пор, поэтому требуется подбор оптимального соотношения 

связка/порошок для сохранения подвижности состава.  

Оптимальная загрузка твердых частиц требует меньше порошка для формовки, чем 

при критической загрузке твердых частиц. В этом случае гранулят имеет достаточно 

низкую вязкость для формовки, но показывает хороший контакт частицы с частицей, 

чтобы гарантировать сохранение формы во время обработки. Небольшой избыток 

связующего вещества при критической загрузке твердых частиц обеспечивает 

необходимую смазывающую способность для формовки. Между порошком и связующим 

веществом находится тонкий поверхностный переходный слой, сформированный связями 

химической адсорбции. 

Для обеспечения соединения связующего вещества и порошка используются 

поверхностно активные вещества. В нашем случае это был пчелиный воск. Подобные 

вещества применяются для смазывания частиц друг с другом во время смешивания и 

формовки. Смачивающие вещества способствуют улучшению критической загрузки для 

очень маленьких частиц.  

Для обеспечения качества получаемых при процессе литья заготовок под 

давлением, к грануляту предъявляются требования (носят рекомендательный характер) по 

показателям состава, текучести, коэффициенту усадки и другие требования: 

- гранулят должен быть гомогенный с отклонениями плотности в различных точках 

массы не более ±1 %; 

- показатель текучести расплава гранулята должен быть не менее 1 г/мин при 

нагрузке 5 кгс и не менее 9 г/мин при нагрузке 10 кгс при измерениях согласно ГОСТ 

11645-73; 

- коэффициент усадки отлитых из гранулята и спеченных образцов по ГОСТ 26528-

98 должен быть в пределах – 1,18 – 1,20. 

При приготовлении гранулятов фиксировались основные технологические 

параметры: 

- температура теплоносителя; 

- время перехода массы в пластическое состояние; 

- общее время смешивания; 

- давление выхода шнурового элемента. 

Температура теплоносителя поддерживалась на уровне 195 °С, что обеспечивало 

достижение температуры плавления формальдегида внутри камеры смешивания. Время 

перехода массы в пластическое состояние составляло 17 минут. Общее время смешивания 
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достигало 30 минут. Давление выхода шнурового элемента с равномерной 

цилиндрической формой из фильеры составляло 5 МПа. 

Всего было приготовлено 4 рецептуры гранулята (см. таблица 5). 

Экспериментально установлено оптимальное соотношение полимерной и металлической 

части (15 и 85 масс. %) при котором показатель текучести гранулята при 190 °С и нагрузке 

21,6 кг составляет 80 г/мин. 

 

Таблица 5 – Рецептуры экспериментальных партий гранулятов 

Номер 

рецептуры 
гранулята 

Содержание компонентов, % вес. 

Порошок 
25Х15КА 

Технасет ПЭВД Стеариновая 
кислота 

Пчелиный воск 

№1 75 22 1 1 1 

№2 80 17 1 1 1 

№3 85 12 1 1 1 

№4 90 7 1 1 1 

 

Исследования показателя текучести проводились на аттестационном пластомере 

ИИРТ-АМ № 41 (аттестат № А20.017-17 от 02.02.2017 года). Показатель текучести 

определялся при температуре 190 °C в соответствии с ГОСТ 11645-73. Нагрузка 

подаваемая на поршень пластомера в испытаниях составляла 21,6 кгс (см. рисунок 27) 

[100]. Внутренний диаметр капилляра для всех экспериментов составлял порядка 2,09-2,1 

мм. Измерительный узел пластомера включал экструзионную камеру, поршень, капилляр 

и дополнительный груз. по представленной ниже формуле рассчитывается показатель 

текучести расплава. 

 

 (Т,Р)
t mПТР  (3) 

где T – температура испытания, °С; 

P – нагрузка, Н (кгс); 

t – стандартное время в соответствии с ГОСТ 11645-73, с; 

m – средняя масса экструдируемых отрезков, г; 

τ – интервал времени между двумя последовательными отсечениями 

отрезков, с. 
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Рисунок 27 – Общий вид пластомера ИИРТ-АМ 

 

3.1.3  Удаление связки и спекание  

Компактирование гранулята с получением «зеленой» детали выполнено на 

термопласт-автомате LOG 130-S8 при температуре расплава 190 °С, давлении впрыска 

1000 атм и скорости впрыска 20 см3/с в предварительно подогретую до температуры 120 

°С пресс форму с последующим затвердеванием. 

 

 

Рисунок 28 – Общий вид термопласта-автомата LOG 130-S8 

 

Удаление связующего и получение «коричневых» заготовок проводилось химико-

термическим (термокаталитическим) способом с использованием установки для 

каталитического удаления термопластичных связующих из заготовок инжекционного 

формования TFE-60-20/e (см. рисунок ) в среде паров азотной кислоты H2NO3 интервале 

температур 95-115°С в течение 5 часов (время дебайдинга зависит от геометрических 

размеров детали), максимальный расход кислоты при этом составил 0,8 – 1 см3/мин. 

Время выхода печи на рабочую температуру составляет порядка 20 мин и программно не 

задается. Во время прогрева печи до рабочей температуры и следующие 20 минут (первые 
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40 мин) печь продувается азотом. После окончания цикла дебайдинга печь также 

продувается азотом в течение 1 часа. 

 

 

Рисунок 29 – Общий вид установки для каталитического удаления термопластичных 
связующих из заготовок инжекционного формования TFE 60-20/e и схема процесса 

 

Далее «коричневые» заготовки спекали в водородной камерной печи (см. рисунок 

 30) в интервале температур 1350-1390 °С в течение 30-80 минут, при абсолютном 

давлении 80 кПа. Рабочая камера печи имеет цилиндрическую форму и двойные стенки 

для жидкостного охлаждения. Внутренний объём рабочей камеры герметичен, доступ 

осуществляется сверху через откидной люк. В центре люка расположено смотровое окно 

диаметром 14 мм, позволяющее вести наблюдение за садкой или использовать оптический 

пирометр. 

 

 

Рисунок 30 – Общий вид водородной камерной печи для отработки технологических 
режимов спекания в атмосфере водорода 
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В качестве нагревательных элементов используется молибденовая проволока Ø 

3мм, закреплённая с помощью керамических изоляторов по периметру рабочей камеры. 

Зона нагрева экранирована многослойным молибденовым экраном. 

Для продувки камеры водородной камерной печи перед проведением спекания 

формованных образцов в среде водорода использовался технический азот первого сорта 

по ГОСТ 9293-74, объемная доля азота в котором составляет не менее 99,6 %. Объемная 

доля кислорода при этом должна составлять не более 0,4 %. Для спекания формованных 

образцов в среде водорода использовался водород марки А по ГОСТ 3022-80, объемная 

доля водорода в котором составляет не менее 99,99 %. Объемная доля кислорода и азота 

при этом должна составлять не более 0,01 %. 

Спекание проводилось по следующему режиму (см. рисунок  31). Первоначальным 

этапом являлась продувка рабочей камеры азотом (N2) с целью удаления воздушной 

атмосферы и исключения образования взрывоопасной смеси, после чего следовало 

наполнение водородом (H2) в течение 15 минут с последующим нагревом камеры до 600 

°С со скоростью 5 °С/мин и выдержкой в течение 1 часа.  

 

 

Рисунок 31 – Режим спекания заготовок MIM в атмосфере водорода 

 

Далее следовал нагрев образцов до температур порядка 1350-1390 °С, после чего 

шел этап выдержки в интервальном промежутке от 30 до 80 минут. Охлаждение 

реализовывалось самопроизвольно, простым отключением печи от источника сети. После 

того как была достигнута комнатная температура, образцы извлекались и отправлялись на 

дальнейшее исследование. 
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3.1.4  Селективное лазерное сплавление порошков 

Экспериментальные образцы ПМ основе сплава марки 25Х15КА были 

синтезированы методом послойного селективного лазерного плавления порошков на 

установке Russian SLM FACTORY мощностью 300 Вт (см. рисунок 32). Используемый 

порошок должен обладать преимущественно сферической формы с фракцией менее 60 

мкм для достижения наилучшего результата.  

Сплавление металлического порошка происходит в рабочей камере типа 

«цилиндр» в режиме обдувки аргоном высокой чистоты с содержанием кислорода не 

более 0,001%. Объем рабочей камеры составляет 170 на 140 мм. Рабочий слой порошка 

выравнивается с использованием силиконового лезвия, для обеспечения минимальных 

ударных нагрузок на изделие. Толщина слоя построения варьируется в диапазоне 25-75 

мкм. Точность позиционирования платформы порядка 2 мкм.  

 

 

Рисунок 32 – Общий вид установки RussianSLM FACTORY 

 

Мощность лазера при печати варьировалась от 110 Вт до 190 Вт. Скорость печати 

варьировалась от 500 мм/с до 800 мм/с. Высота слоя наносимого порошка составляла 40 

мкм. Настройка процессов печати выполнялась с использованием программы Triangulatica 

SLM Control.  

При анализе влияния скорости сканирования и мощности лазера на структуру и 

свойства использовалось понятие энерговложения W подразумевая удельное значение 

мощности, вычисляемое как отношение мощности лазера P к скорости сканирования v 

измеряемое в Дж/мм. Данный параметр напрямую влияет на плотность получаемого 

материала.  

3.1.5  Термомагнитная обработка  

Полный технологический процесс термомагнитной обработки проводился на 
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участке термомагнитной обработки цеха литых магнитов предприятия  

АО «Спецмагнит» на оборудовании, предназначенном для серийного выпуска 

магнитотвердых деформированных сплавов системы Fe-Cr-Co по ГОСТ 24897-81, 

соответственно. Для отработки режимов термомагнитной обработки 

экспериментальных образцов был выбран наиболее оптимальный режим, полученный 

методом многофакторного планирования эксперимента и имеющий значения 

остаточной индукции, коэрцитивной силы и максимального энергетического 

произведения, удовлетворяющие всем требованиям. 

На начальном этапе образцы выдерживались при температуре 1180 ± 10 °С в 

течение 40 минут в камерной печи ПК 60/12,5 с последующей закалкой в воде для 

уменьшения склонности выделения промежуточной хрупкой и немагнитной σ-фазы. 

Содержание данной фазы в структуре приводит к объемным изменениям, что в свою 

очередь оказывает сильное влияние на механические свойства материала. Образцы с 

σ-фазой демонстрируют повышенную твердость, низкие значения ударной вязкости и 

пластичности, также деградируют технологические и магнитные свойства.  

Далее образцы упаковывали в специальный металлический контейнер с 

крышкой (садка), имеющий в центре технологическое отверстие для равномерного 

распределения температуры по всему объему. Для удержания образцов в 

определенном положении, а также для снижения теплопотерь при переносе образцов 

между печами, подавляющих процессы структурных превращений, и варьирования 

скорости охлаждения, садку дозаполняли материалом из того же сплава (см. рисунок 

 33). Балласт подбирался опытным путем, основываясь на геометрии. После 

дозаполнения образцы загружались на подогрев до температуры 750 ± 10 °C, где 

выдерживались при данной температуре 1,5 ч (см. рисунок 34). 

 

Рисунок 33 – Садка с экспериментальными образцами 
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Установлено, что оптимальным режимом термомагнитной обработки для 

исследуемого сплава системы Fe-Cr-Co является выдержка в магнитном поле при 

температуре 640 ± 10 °C в течение 1 ч с последующим остыванием до температуры 

620 ± 10°C за 20 мин и дальнейшей выдержкой в магнитном поле в течение 1 часа.  

(см. рисунок 35). 

 

 

Рисунок 34 – Камера печи электросопротивления на подогрев с загруженной садкой 

 

Торцы садки накрываются асбестом толщиной 2 мм для исключения 

повреждения наконечников электромагнита от воздействия высоких температур, а 

также для контроля скорости охлаждения образцов и протекания внутри них полного 

процесса структурных и фазовых превращений. 

 

 

Рисунок 35 – Внешний вид катушек электромагнита ЭМП-033 с садкой  

 

Заключительном этапом обработки являлся отпуск при котором образцы 

помещались в печь на температуру 600 ± 10 °C и выдерживались 2 ч, далее следовало: 
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охлаждение с 600 ± 10 °C до 580 ± 10 °C за 20 мин и выдержка 3 ч, охлаждение с 

580 °C до 560 °C в течение 20 мин и выдержка 4 ч, охлаждение с 560 °C до 540 °C в 

течении 20 мин и выдержка 6 ч. Процесс отпуска магнитов проводился в отпускной 

печи без прикладывания магнитного поля. После окончания полного режима (см. 

рисунок 36), остывание заготовок до комнатной температуры осуществлялось вместе 

с печью. 

 

Рисунок 36 – Режимы термической обработки образцов сплава 25Х15КА 

 

К ключевым факторам, влияющим на гистерезисные магнитные свойства 

сплавов относятся температура под закалку и скорость охлаждения V1 с температуры 

под закалку до температурного интервала 640-620 °С. Остальные факторы, такие как: 

скорость нагрева до температуры начала ТМО, время выдержки на различных 

температурах при проведении отпуска и т.д. по возможности были стабилизированы 

для каждой группы образцов.  

 

3.2  Методы исследований 

 

3.2.1  Оптико-эмиссионная спектроскопия  

Качественное и количественное определение химического состава образцов с 

определением массовых долей, % элементов проводили с использованием спектрометра 

SM «Optic 1.3» (см. рисунок  37) и метода оптико-эмиссионной спектрометрии. Для этого 

была измерена сумма интенсивностей спектральных линий, возникающих при введении 

аэрозолей растворов анализируемых проб в плазму микроволнового емкостного ЕМП-
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разряда атмосферного давления. При этом сумма интенсивностей линий внутреннего 

стандарта использовалась для нормировки полученных результатов. 

 

 

Рисунок 37 – Атомно-эмиссионный спектрометр SM «Optic 1.3» 

 

Навеску порошка, мелкой стружки слитка или магнита сплава марки 25Х15КА в 

количестве 200 мг взвешивают на аналитических весах, вносят в колбу вместимостью 

100 см3, добавляют по 15,0 см3
 соляной кислоты (1:1) и нагревают на плитке до полного 

растворения. Полученный раствор охлаждают до температуры (20 ± 5) °С. После 

охлаждения раствор переносят в мерную колбу вместимостью 100 см3, добавляют 1 см3
 

раствора иттрия 10,0 г/дм3
 и доводят до метки дистиллированной водой. 

В качестве внутреннего стандарта при анализе элементов в сплавах типа ХК 

применяется иттрий. Для определения содержаний титана и ниобия применяются ионные 

линии иттрия – Y II 354,901 нм, Y II 358,452 нм, Y II 361,105 нм и Y II 363,313 нм. Для 

определения содержаний кобальта, никеля, алюминия, ванадия, меди, хрома и железа 

применяются атомные линии иттрия – Y I 407,736 нм, Y I 410,236 нм, Y I 412,831 нм и Y I 

414,285 нм. 

Контроль правильности измерений проводят с использованием СОП состава 

сплавов типа ХК (22Х15К, 25Х15К и 30Х23К), используемых при градуировке Комплекса, 

путем сравнения аттестованного значения Сx в образце СОП с результатом среднего 

среднеарифметического измерения. 

Определение массовых долей углерода проводилось с использованием 

инфракрасного спектрометра анализатора углерода и серы DW-CS-8820. Метод основан 

на сжигании навески материала в потоке кислорода в присутствии плавня при 

температуре 1200-1300 °С, измерении концентрации в газе-носителе образовавшихся при 

сжигании навески углекислого газа и двуокиси серы. 
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Измерению подлежали образцы материалов весом порядка 400-500 мг. Предельные 

размеры исследуемых образцов определялись размерами керамического тигля: 18 мм – 

высота, 17 мм – диаметр. 

 

3.2.2  Сканирующая электронная микроскопия  

При получении фотографий микроструктуры с высоким разрешением использован 

метод сканирующей электронной микроскопии (СЭМ), реализуемый на полевом 

эмиссионном растровом электронном микроскопе JSM-6700F с приставкой 

энергодисперсионного микроанализатора JED-2300F (см. рисунок 38). Микроскоп может 

работать в режиме высокого разрешения с увеличением, превышающим 300 тыс. крат., 

что позволяет изучать наноструктурные элементы в исследуемых материалах. Метод 

позволяет также получать изображение дифракции обратно отраженных электронов 

(EBSD, ДОЭ) для построения карт разориентировки зерен, прямых и обратных полюсных 

фигур, что дает чрезвычайно важную, дополняющую результаты РСА, информацию о 

наличие и типе текстуры в образцах. 

 

 

Рисунок 38 – Полевой эмиссионный растровый электронный микроскопе JSM-6700F 

 

При получении и изучении образцов, для определения их химического состава 

преимущественно на качественном уровне, в т.ч. химического состава микрообластей, 

применялся метод рентгеноспектрального микроанализа (от областей размером до 2 мкм), 

который реализовывался совместно с исследованиями структуры на сканирующем 

электронном микроскопе JEOL JSM-6700F, оснащённом приставкой для 

энергодисперсионного анализа.  

Перед проведением исследований, поверхность образцов должна быть должным 

образом подготовлена. Для этого ее шлифуют и полируют, после чего подвергают 

травлению, для выявления структурных составляющих будущего металлографического 
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шлифа. Тонкая полировка с последующим травлением проводились на электролитической 

установке Struers Lectropol-5. 

Установка снабжена двумя электролитическими ячейками, а в программном 

обеспечении предусмотрена возможность автоматического определения режимов 

травления и полировки. Установка имеет собственную систему поддержания 

необходимой температуры при помощи внешнего теплоносителя (для этого используется 

внешний циркуляционный криотермостат типа LOIP FT-316-40, заполненный 

изопропиловым спиртом). 

3.2.3  Просвечивающая электронная микроскопия  

Изучение особенностей микроструктуры магнитотвердых материалов в 

высококоэрцитивном состоянии с получением светлопольных изображений и 

дифракционных картин осуществлялось с использованием просвечивающего 

электронного микроскопа JEM-2000EX (см. рисунок  39) с диапазоном увеличений х50 – 

х1 500 000 (с максимальным разрешением порядка 0,1 нм).  

 

 

Рисунок 39 – Просвечивающий электронный микроскоп JEM-2000EX 

 

Подготовка образов к исследованиям проводилась посредством системы ионного 

утонения JEOL Ion Slicer предназначенной для растровых и просвечивающих 

электронных микроскопов. Прибор позволяет довольно просто изготавливать 

параллелепипеды с размерами 2,8 мм х 0,5 мм х 0,1 мм имеющие утонение с одной из 

сторон, которое в последствии будет просматриваться на микроскопе. Утонение 

материала осуществляется посредством применения направленного пучка ионов аргона. 

Для того, чтобы утонение происходило не по всей площади, часть материала закрывается 

специальной защитной лентой. Энергия потока ионов составляет до 8 кВ, а угол падения 

относительно обрабатываемой поверхности порядка 6˚, что сводит радиационные 
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повреждения к минимуму. Таким образом сохраняется как микроструктура, так и фазовый 

состав образца без изменений. Процесс пробоподготовки полностью автоматизирован и 

управляется программным обеспечением через персональный компьютер. Регистрация 

происходит посредством изображений, получаемых от CCD-камеры. 

Благодаря такому способу нет необходимости в сложном изготовлении 

специальных дисков с утонением в центральной части.  

 

3.2.4  Рентгеновская дифрактометрия  

Исследования фазового состава экспериментальных образцов выполнялись с 

использованием рентгеноструктурного анализа, в основе которого лежит явлении 

дифракции рентгеновских лучей. Съемка осуществляется по меду Дебая-Шерера, в 

качестве объекта исследования используется поликристалл и монохроматическое 

излучение. Монохроматический пучок падает на образец под углом θ. В случае, если в 

образце присутствуют плоскости hkl, которые соответствуют условию появления 

дифракционной картины, то детектор регистрирует увеличение интенсивности. 

 

 hkl2d sin
 (4) 

где d – межплоскостное расстояние;  

θ – угол падающей монохроматической волны (брэгговский угол);  

λ – длина волны;  

n – порядок дифракционного максимума.  

 

Таким образом, сканируя по углу θ, можно получить дифрактограмму, максимумы 

интенсивности которой будут соответствовать межплоскостным расстояниям, 

характеризующим кристаллическую структуру исследуемого образца.  

Исследования фазового состава в данной работе проводились на порошках, 

полученных в результате измельчения экспериментальных образцов в ступке и шлифах 

литых заготовок. В качестве установки была выбран рентгеновский дифрактометр Rigaku 

Ultima IV характеризующийся высокой функциональностью (см. рисунок 40). Установка 

оснащена целым комплексом вспомогательных программ осуществляющих управление и 

обработку полученных результатов по типу комплекса PDXL (X-ray Powder Diffraction 

Software) для расшифровки дифракционных спектров по имеющимся базам. Регистрация 

спектров образцов проводилась в медном (CuKα1) излучении в геометрии Брэгга-

Брентано с использованием детектора D/teX Ultra. Режим работы рентгеновской трубки 

составлял 40кВ / 40мA. Скорость изменения угла регистрации 2θ составляла 2°/мин. 
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Коллимация первичного рентгеновского пучка осуществлялась с помощью щелей 1/2° х 5 

мм. Также использовались щели Соллера расходимостью 5° на первичном и на 

дифрагированном пучках.  

 

 

Рисунок 40 – Внешний вид дифрактометра Rigaku Ultima IV 

 

В ходе анализа полученных дифрактограмм образцов была проведена обработка 

данных методом Ритвельда с применением операции минимизации отклонений между 

модельным (теоретическим) и экспериментальным спектрами, с использованием 

программного обеспечения PDXL. Для получения информации о кристаллической 

структуре фазы использовалась база данных ICDD (The International Centre for Diffraction 

Data). При наложении (подгонке) друг на друга спектров выполняется минимизация 

функции, представленной в виде суммы квадратов разностей экспериментального и 

модельного спектров в каждой точке измерения. 

 Э T
mz m m k i iЭ

i i

1
U(a ,  (5) 

где m – номер кристаллической фазы;  

amz – параметр решетки фазы   (  = 1 в случае фазы с кубической решеткой и 

1≤   ≤6 для фазы с триклинной решеткой);  

σm – геометрическое уширение линий, обусловленное конечной шириной 

приемной щели счетчика и шириной проекции фокуса трубки;  

Vm – объемная доля фазы m;  

Bk – коэффициент фона;  

g – геометрический фактор;  

Э
iN  – количество импульсов в i-той точке съемки для экспериментального 

спектра; 
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Т
iN  – количество импульсов в i-той точке съемки для теоретического 

(модельного) спектра.  

 

Условия минимума:  

U/yf  = 0,      (6) 

где yf – amz, σm, Vm, Bk, g. 

 

При вариации параметров модельного спектра: объемной доли (Vm), параметра 

решетки (аmz), уширения дифракционных линий (σm), аппаратурного уширения (ɡ) и т.д., 

находится минимум данной функции [101].  

 

3.2.5  Гидростатическое взвешивание  

Измерение плотности полученных экспериментальных образцов проводилось 

методом гидростатического взвешивания с использованием весов с высоким разрешением 

OHAUS позволяющие определять массу предмета в граммах до третьего знака после 

запятой (см. рисунок  41).  

 

 

Рисунок 41 – Общий вид весов для гидростатического взвешивания OHAUS 

 

Определение плотности сводится к определению массы тела исследуемого 

предмета в воздушной среде и в жидкости, с известным значением плотности, в данном 

случае дистиллированной воде. Взвешивание в воздухе определяет массу предмета. 

Второе взвешивание в воде по разности масс дает определить объем полученного 

предмета. Само значение плотности вычисляется как отношение массы на воздухе к 

объему тела  

 1
t ж

1 2

m

m m
, (6) 

где ρt – плотность испытуемого образца, г/см3
; 
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m1 – масса образца в воздухе, г; 

m2 – масса образца с подвеской в жидкости, г; 

 

Полученные результаты измерений плотности складываются и делятся на общее 

количество испытаний после чего итоговое значение округляется до третьего знака. 

Расхождение между значениями плотности не должно превышать величины в 0,0005 г/см, 

если нет других указаний в нормативно-технической документации на материал.  

 

3.2.6  Магнитные измерения  

Полевые зависимости намагниченности измеряли при комнатной температуре 293 

К в максимальном поле системы μ0H порядка 2,5 Tл на гистерезисграфе МН-50, 

предназначенном для измерения магнитных характеристик магнитотвердых материалов 

(см. рисунок  42). Параметры образцов были определены путем намагничивания в 

замкнутом магнитном потоке с индукцией до 2500 кА/м. При этом допустимая 

относительная погрешность измерений магнитной индукции, намагниченности и 

коэрцитивной силы составляла ±1%. 

 

 

Рисунок 42 – Внешний вид гистерезисграфа MH-50 

 

Система MH-50, предназначена для определения магнитных свойств образцов 

магнитотвердых материалов путем применения квазистатического магнитного поля в 

замкнутой магнитной цепи. На рисунке 43 изображена принципиальная схема 

гистерезисграфа.  

В основе принципа работы гистерезисграфа лежит перемагничивание образцов с 

помощью медленно изменяющегося (квазистатического) магнитного поля в замкнутой 

магнитной цепи. При изменении индукции в измерительной катушке, размещенной вокруг 

образца, в ней возникает электродвижущая сила (ЭДС), которая пропорциональна 
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изменению магнитного потока, таким образом индукционный метод позволяет проводить 

измерения магнитного потока (индукции) в образцах (см. уравнение 8). 

 

 
-dФ dBе=-W× =-W×S ,
dt dt

  (7) 

где е – ЭДС, наводимая в катушке, В;  

W – число витков измерительной катушки;  

dФ/dt – изменение магнитного потока, Вб/с;  

S – площадь поперечного сечения образца, м2
;  

dB/dt – изменение магнитной индукции, Тл/с. 

 

 
t

0

1В= ,
W×S edt

 (8) 

где В – магнитная индукция, Тл. 

  

 

1 – электромагнит; 2 – измерительная индукционная катушка; 3 – датчик Холла; 4 – 
измерительный блок; 5 – компьютер; 6 – принтер; 7 – управляющий модуль 
нагревательной системы; 8 – полюсный наконечник с интегрированными 

нагревательными элементами 

Рисунок 43 – Принципиальная схема гистерезисграфа 

 

При интегрировании ЭДС из обмотки образца можно установить определяемое 

значение магнитной индукции. В измерители магнитного потока также используется 

данный метод. Посредством использования эффекта Холла и датчик Холла определяют 

напряженность магнитного поля. Сам датчик холла необходимо разместить в 

непосредственной близости к поверхности образца. Величина напряженности магнитного 

поля может быть определена путем измерения выходного напряжения датчика Холла 

согласно формуле: 



76 

 

 x
x

vН= =k×v ,  (9) 

 

где H – напряженность магнитного поля, А/м;  

vx – выходное напряжение датчика Холла, В;  

I – ток питания датчика, А;  

γ – чувствительность датчика. 

 

С использованием сигналов с измерительной катушки и датчика Холла может быть 

построена петля гистерезиса, что позволяет рассчитать следующие характеристики 

образца: намагниченность НcM (в кА/м или Э), коэрцитивную силу по индукции НcB (в 

кА/м или Э), остаточную индукцию Вr (в мТл или Гс), а также энергетическое 

произведение (ВН)max (в кДж/м3
 или МГс·Э). 

 

3.2.7  Испытания на растяжение  

Испытания на растяжение проводились на универсальной испытательной машине 

Zwick/RoellZ100 (см. рисунок 44) c максимальной нагрузкой 100 кН в соответствии с  

ГОСТ 1497-84 при комнатной температуре 293 К  [102]. 

 

 

Рисунок 44 – Общий вид машины Zwick/Roell 

 

В состав испытательной машины дополнительно входят: электрогидравлический 

привод, служащий для создания усилия на испытуемый образец и маятниковый 
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силоизмеритель, предназначенный для регистрации усилия, производящего 

деформирование образца. 

В процессе испытания определялись следующие механические характеристики: 

- предел текучести – σ0,2; 

- временное сопротивление или предел прочности – σв; 

- относительное удлинение после разрыва – δ; 

- относительное сужение после разрыва – ψ. 

Для испытания на растяжение применялись пропорциональные пятикратные 

цилиндрические образцы диаметром в рабочей части 5 мм согласно типу № 7 в 

соответствии с ГОСТ 1497-84 (см. рисунок  45). 

 

 

Рисунок 45 – Схема образца на растяжение 

 

Геометрические параметры головок и переходных частей цилиндрических и 

плоских образцов были определены с учетом их крепления в механизме захвата 

испытательной машины. Основными требованиями при креплении было исключение 

возможности скольжения образцов, предотвращение деформации опорных поверхностей, 

сохранение целостности головок и избегание разрушения образца в областях переходов от 

рабочей части к головкам и внутри головок. 

Управление испытаниями, обработка результатов и формирование электронного 

отчета производится с помощью программного обеспечения TestExpert. 

3.2.8  Испытания на микротвердость 

Микротвердость по шкалам Виккерса в соответствии с ГОСТ 9450 определялась с 

использованием установки KBW-1 (см. рисунок 46) [103]. Испытания на микротвердость 

методом восстановления отпечатка представляют собой процесс нанесения отпечатка на 

поверхность образца с использованием статической нагрузки, приложенной к алмазному 

наконечнику в течение определенного времени. Измерения производятся на плоской, 

гладкой и чистой поверхности, свободной от примесей, загрязнений и включений. 
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Формирование поверхности образца после окончательной обработки является 

важным аспектом для обеспечения точности измерения длины диагоналей отпечатков. 

Согласно стандарту ГОСТ 2789-73 «Шероховатость поверхности» шероховатость 

поверхности образца для испытаний не должна превышать параметр Ra = 0.32 мкм [104]. 

Место отбора шлифов из образца выбирается на основании результатов визуального 

осмотра поверхности с использованием невооруженного глаза или лупы. 

В процессе резки образца необходимо учитывать, чтобы будущая плоскость шлифа 

была перпендикулярной исследуемой поверхности или образовала с ней угол 45°, а 

противоположная поверхность образца была параллельна поверхности шлифа. Габариты 

шлифа следует выбирать таким образом, чтобы во время испытаний образец не 

прогибался, при этом минимальная толщина образца должна составлять не менее 5 мм.  

Процесс формирования шлифов необходимо организовать таким образом, чтобы он 

не оказывал влияния на структуру материала и не повреждал поверхностный слой и 

кромки образца. В подготовке поверхности испытуемого образца следует соблюдать меры 

предосторожности, с учетом возможности изменения твердости испытуемой поверхности 

вследствие нагрева и деформации при механической обработке. Для достижения гладкой 

поверхности применяется полировка. C металлографического шлифа после резки 

необходимо удалить все следы от данной операции, такие как заусенцы, прижоги, 

неровности. 

 

Рисунок 46 – Общий вид микротвердомера KBW-1 

 

После удаления нагрузки и измерения параметров полученного углубления число 

микротвердости определяется по формуле:  
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2 2

d
0,102 2F sin

F F2НV=- = =0,189 ,
S d d

 (10) 

где F – нормальная нагрузка приложенная к алмазному наконечнику, Н; 

 S – условная площадь боковой поверхности полученного отпечатка, мм2
; 

 d – среднее арифметическое длин обеих диагоналей квадратного отпечатка, мм.  

Измерение размеров отпечатков производилось с использованием микроскопа в 

светлом поле и аппаратной камеры. Занесение данных в компьютер, а таже расчет 

микротвердости на основе среднего измерений длины диагоналей отпечатка выполнялся 

автоматически с помощью программного обеспечения HardWin XL.  

3.2.9  Испытания на ударную вязкость  

При оценки механических свойств материала недостаточно проведения лишь 

испытаний на статических нагрузки, необходимо также рассматривать и динамические.  

При повышенных скоростях нагрузки, например, при воздействии удара, 

увеличивается риск возникновения хрупкого разрушения. Особенно этот риск возрастает 

в случае наличия в детали различных надрезов, таких как отверстия, пропилы и канавки, 

которые приводят к концентрации напряжений и их неравномерному распределению. 

Надрезы позволяют сконцентрировать всю деформацию, испытываемую при ударе, в 

одном месте. Более того, наличие надреза создает более сложные условия работы для 

материала, поскольку надрез существенно ослабляет его поперечное сечение и вызывает 

повышение напряжений от изгиба. Вблизи окончания надреза эти напряжения резко 

возрастают из-за концентрации напряжений. 

Испытания на ударный изгиб проводились с помощью маятникового копра 

«Metrocom», 300 Дж. Маятниковый копер определяет механические свойства (ударную 

вязкость) высокопрочных материалов по методу Шарпи согласно ГОСТ 9454 [105]. 

Энергия разрушения образца материала определяется при помощи определения разницы 

между фиксированным углом положения маятника и углом возврата после удара об 

исследуемый образец. Общий вид маятникового копра «Metrocom» представлен на 

рисунке  
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Рисунок 47 – Общий вид маятникового копра «Metrocom» 

 

Для испытаний использовались образцы с U-образным надрезом в соответствии с 

ГОСТ 9454-78 тип 1 (рисунок 11.149). Испытания проводились на маятниковом копре при 

комнатной температуре +20 °С. 

 

 

Рисунок 48 – Схема образца на ударный изгиб с U-образным надрезом 

 

Образцы устанавливались на двух опорах и подвергались воздействию ударной 

нагрузки падающего маятника. Все разрушения происходили в плоскости надреза.  
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4  Глава 3 Особенности свойств постоянных магнитов на основе Fe-Cr-Co, 

полученных по технологии MIM 

 

4.1  Гранулометрический состав порошков  

Проведены исследования влияния метода газового распыления в инертной 

атмосфере и центробежного распыления с использованием плазмы, а также 

технологических режимов процессов на гранулометрический состав экспериментальных 

порошков сплава марки 25Х15КА.  

Изменяемыми параметрами режимов при синтезе порошков методом 

центробежного распыления с использованием плазмы являлись скорость вращения тигля в 

диапазоне от 5 000 до 10 000 об/мин и сила тока плазменно-дугового разряда в диапазоне 

от 1000 до 2000 А. Наилучшие результаты были достигнуты при скорости вращения тигля 

10 000 об/мин и силе тока 1500 А. После процесса синтеза, готовый порошок был 

разделен на 6 фракций со средним размером частиц: более 3 мм; 1-3 мм; 0,5-1 мм; 300-500 

мкм; 200-300 мкм и 100-200 мкм, с применением сит. Количество частиц самой крупной 

фракции (более 3 мм) составило 65 % от общей массы порошка. Количество частиц самой 

мелкой фракции (100-200 мкм) составило 5 % от общей массы порошка. На рисунке 49 а и 

б представлена фотография самой крупной фракции и снимок СЭМ порошка самой 

мелкой фракции (100-200 мкм), полученный в режиме вторичных электронов. На снимке 

хорошо видно, что порошок представляет собой смесь сферических частиц и тонких 

чешуек, протяженность которых в одном из направлений составляет более 2 мм. Таким 

образом данный метод имеет ряд недостатков, в первую очередь связанных с низким 

показателем КИМ, и является непригодным для методов MIM и SLS.  

 

а)  б) 

а – фотография частиц самой крупной фракции; б – снимок СЭМ порошка 
наиболее мелкой фракции 

Рисунок 49 – Порошок сплава марки 25Х15КА полученный методом центробежного 
распыления с использованием плазмы [14] 
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В методе газового распыления в инертной атмосфере в качестве изменяемых 

технологических параметров выступали: давление на форсунке, температура перегрева, 

время выдержки при температуре перегрева, давление над расплавом. Наилучшие 

значения среднего диаметра dср частиц с диапазоном 3-8 мкм и преимущественно 

околосферичной формой достигнуты в результате газового распыления при температуре 

расплава 1510 °С, давлении на форсунке 30 атмосфер и минимальном давлении в камере с 

индукционной печью 0,15 атмосфер. Эти технологические параметры обеспечивают 

получение мелкодисперсных порошков, создавая благоприятные факторы процесса 

распыления, такие как: низкая вязкость, повышенная температура, малое поверхностное 

натяжение расплава, максимальный расход распыляющего газа и его скорость за счет 

высокого давления в форсунке. 

Снимок СЭМ в режиме вторичных электронов и гистограмма распределения 

частиц по размерам для наилучшего состава представлена на рисунке  50, где по оси 

абсцисс отсчитываются средние диаметры частиц каждой фракции, а по оси ординат 

отложены значения численного содержания каждой фракции в процентах. Гистограмма 

отображает одномодальное распределение, характеризующееся преимущественно одной 

фракционной группой частиц. 

 

   

Рисунок 50 – Снимок СЭМ и график распределения частиц по размерам порошка сплава 
марки 25Х15КА полученного методе газового распыления в инертной атмосфере [14] 

 

Гранулометрический состав определяли методом лазерной дифракции с 

использованием приближения Фраунгофера. Фракции порошка с размером частиц более 

80 мкм были исключены т.к. не удовлетворяют требованиям к исходному сырью для 

метода СЛП. Таким образом после просеивания порошка через систему сит, доля годного 

составила порядка 91 % от общего объема. 
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Степень полидисперсности полученных порошков (П), равная отношению 

среднечисленного диаметра ( nd ) к среднемассовому диаметру ( wd ), согласно 

статистическому анализу, составила более 0,7. Для абсолютно монодисперсной системы 

это значение равно единице. Расчеты nd  и wd  были выполнены согласно формулам (11) 

и (12), соответственно. 

 

 i i
n ni i

i ii

i

n d
d = = f d ,

n
 (11) 

где nd – среднечисленный диаметр; 

ni – число частиц в i-ой фракции (диаметром di); 

i

i

n – суммарное число части в системе; 

fni – численная доля i-ой фракции. 

 

 
3

i i
w i wi i3

i ii i

i

n d
d = d = f d ,

n d
 (12) 

где wd – среднемассовый диаметр; 

fni – массовая (объемная) доля i-ой фракции. 

 

На рисунке 51 представлены интегральная и дифференциальная кривые численного 

распределения частиц. В таблице 7 приведены результаты расчетов для построения 

гистограммы, интегральной и дифференциальной кривых поверхностного распределения 

частиц по размерам. 

 

 

1 – дифференциальное распределение; 2 – интегральное распределение 

Рисунок 51 – Кривые численного распределения 
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Таблица 6 – Данные для построения интегральной и дифференциальной кривых 
поверхностного распределения частиц по размерам 

di, мкм 
Число частиц 
данной 
фракции ni 

nidi
2 

2

i i
n 2

i i

n d
Q 100 %

n d
 

Содержание 
частиц с d ≤ di, 

Qn, % 

nQ
,

d
%·мкм-1 

2,12 78 351,62 0,36 0,36 0,18 

4,53 243 4988,39 5,10 5,46 1,75 

7,39 204 11134,29 11,37 16,83 3,92 

10,41 108 11712,26 11,97 28,80 4,10 

13,40 88 15796,25 16,14 44,93 5,44 

16,38 55 14750,29 15,07 60,00 5,12 

19,49 36 13675,87 13,97 73,97 4,86 

22,54 21 10664,89 10,90 84,87 5,15 

25,72 15 9924,32 10,14 95,01 4,64 

28,54 6 4887,39 4,99 100,00 1,90 

  
2

i in d =  

97885,57 
   

 

Результаты химического состава порошка удовлетворяют требованиям 

рекомендованным ГОСТ 24897-81 (см. таблица 7). Количественное содержание вредных 

примесей C, N и S, приводящих к резкому снижению магнитных свойств, не превышает 

пределы допустимых значений.  

 

Таблица 7 – Химический состав порошка сплава марки 25Х15КА 
Концентрация элементов, весовые доли % 

Элемент Co Cr Fe C S O N 

25Х15КА 14,9 ±0,1 25,0 ± 0,2 58,7 ± 0,3 0,04 ± 0,01 0,08 ± 0,01 0,18 ± 0,01 0,22 ± 0,01 

ГОСТ 24897 14,0 -16,0 23,5 -26,5 53,1 - 59,8 0,02 -0,05 0,05 -0,15 0,1 - 0,5 0,2 - 1,0 

 

Методом рентгеноструктурного анализа была получена рентгенограмма, по 

которой определили, что в полученном порошке сплава 25Х15КА основной фазой 

является твердый раствор α-Fe с атомами внедрения Сo и Cr. Максимумы данных пиков 

не раздвоены, что свидетельствует о присутствии единой альфа-фазы и взаимном 

растворении атомов железа, хрома и кобальта; данные пики расширены и соответствуют 

углам 52° [100], 77° [200] и 99° [211] соответственно (см. рисунок 52). Атомы хрома и 

кобальта внедряются в кубическую решетку железа, что приводит к искажению 

параметров решетки и возникновению неоднородностей в ней, поэтому период решетки α-

твердого раствора составил 2,8773 Å, в то время как он считается равным 2,866 Å для 

чистого железа. Содержание данной фазы составило 98,4 % от всего объема образца. 
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Рисунок 52 – Дифрактограмма порошка сплава 25Х15КА 

 

Рассчитанное содержание фазы CoCrO4 составляет 0,6 % при погрешности ± 4 %. 

Данная фаза могла выделиться в исследуемом образце в результате окисления, находясь 

на воздухе в течение длительного периода времени. 

Для удержания порошковых материалов в кювете в процессе рентгеноструктурного 

анализа использовали связующий материал – литол. Он не оказывает влияния на больших 

углах, но на малых для него характерно наличие широкого пика. Поэтому использование 

данного материала определяет наличие характерного пика при 26,67°. Усиление данного 

пика на рентгенограмме предположительно было получено в результате отражения 

рентгеновских лучей от органической связки, из которой состоит гранулят. 

Качественный анализ данного образца также подтверждает, что образец 

практически полностью состоит из твердого раствора α-Fe с атомами замещения Сo и Cr. 

Кроме того, в небольшом количестве присутствует соединение FeSi, которое специально 

введено в качестве легирующей добавки (ферросилициум), содержание которой задается 

требованиями ГОСТ. Данное соединение не было обнаружено в ходе ранее описанного 

рентгеновского анализа в виду незначительного количества непрореагировавшего FeSi 

которое лежит за пределами чувствительности прибора. Данной фазе соответствуют пики 

при 32°, 40°, 47°, 52° и 58°. Наличие соединения FeSi на данном переделе не оказывает 

отрицательного воздействия на структуру получаемых образцов в виду его разложения 

при высокотемпературной обработке. 
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4.2  Микроструктура гранулята и образцов на его основе  

 

В ходе экспериментов был определен состав шихты и полимерного связующего в 

виде смеси полиформальдегида марки Технасет А-110, стеариновой технической кислоты 

ГОСТ 6484-96 марки Т-32, полиэтилена высокого давления (ПЭВД) 15813-020 по ГОСТ 

16337-77 и пчелиный воск в качестве поверхностно активного вещества. Найдено 

оптимальное соотношение полимерной и металлической части (15 и 85 масс. %) при 

котором показатель текучести гранулята при 190 °С и нагрузке 21,6 кг составляет 80 

г/мин. Сравнения проводились с гранулятом Catamold 42CrMo4 фирмы BAFS. При 

визуальном исследовании полученный поток расплава был ламинарным, поры и пустоты 

обнаружены не были. Мелкие и крупные неоднородные включения отсутствовали.  

Снимки (СЭМ) гранулята Fe-Cr-Co и Catamold 42CrMo4 представлены на рисунке 

 53а и  53б соответственно. Для каждой из систем наблюдается равномерное 

распределение элементов наполнителя в полимерной матрице. 

 

а) 

б) 

а – гранулят на базе порошка сплава марки 25Х15КА; гранулят Catamold 42CrMo4 

Рисунок 53 – Снимки СЭМ и графики распределения частиц по размерам [14] 
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На рисунке 54 представлены интегральная и дифференциальная кривые численного 

распределения частиц по размерам гранулята на базе порошка сплава марки 25Х15КА и 

гранулята Catamold 42CrMo4. В таблицах  8 и 9 приведены результаты расчетов для 

построения гистограмм.  

 

а) б) 

а – гранулят на базе порошка сплава марки 25Х15КА; б – гранулят Catamold 42CrMo4;  

1 – дифференциальное распределение; 2 – интегральное распределение 

Рисунок 54 – Кривые численного распределения частиц по размерам 

 

Из результатов статистического анализа установлено, что системы 

характеризуются близкими по значению среднечисленными диаметрами частиц 5,1 мкм и 

5,9 мкм соответственно. Однако сильное различие в среднемассовых диаметрах 

подтверждает высокую степень агломерации частиц Catamold 42CrMo4. Степень 

полидисперности для Catamold 42CrMo4 (П = 0,2) оказалась в 3 раза выше в сравнение с 

частицами гранулята Fe-Cr-Co (П = 0,6).  

 

Таблица 8 – Данные для построения интегральной и дифференциальной кривых 
численного распределения частиц по размерам для гранулята на базе порошка сплава 
марки 25Х15КА 

di, мкм 
Число частиц 
данной 
фракции ni 

i
n

i

n
Q 100%

n
 

Содержание 
частиц с d ≤ di, 

Qn, % 

nQ
,

d
%·мкм-1 

3,42 120 9,05 9,05 4,65 

5,06 426 32,13 41,18 16,18 

6,88 333 25,11 66,29 12,67 

8,87 195 14,71 81,00 7,48 

10,83 114 8,60 89,59 4,31 

12,73 71 5,35 94,95 2,91 

14,76 37 2,79 97,74 1,50 

16,87 17 1,28 99,02 0,72 

18,68 9 0,68 99,70 0,69 

20,37 4 0,30 100,00 0,48 
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Таблица 9 – Данные для построения интегральной и дифференциальной кривых 
численного распределения частиц по размерам для гранулята Catamold 42CrMo4 

di, мкм 
Число частиц 
данной 
фракции ni 

i
n

i

n
Q 100%

n
 
Содержание 
частиц с 

d ≤ di, Qn, % 

Qn ,
d
%·мкм-1 

0,78 404 22,02 22,02 18,36 

5,88 1079 58,80 80,82 12,36 

9,29 80 4,36 85,18 0,74 

14,98 113 6,16 91,34 1,05 

20,93 78 4,25 95,59 0,73 

26,50 39 2,13 97,71 0,38 

32,24 23 1,25 98,96 0,24 

39,17 15 0,82 99,78 0,14 

46,32 2 0,11 99,89 0,65 

61,43 2 0,11 100,00 0,02 

 

На снимках (см. рисунок  55) представлены микроструктуры «зеленых» заготовок, 

полученных методом заливки гранулята оптимального состава в бункер термопласт-

автомата по 4 режимам литья. Температура расплава считается равной температуре на 

входе шнека. 

 

а)  б) 

в)  г) 

а – режим I (Тпл = 190 °С; Vвпр = 10 см3/с; tвпр = 0,5 с); б – режим II (Тпл = 190 °С; Vвпр = 10 

см3/с; tвпр = 0,7 с); в – режим III (Тпл = 195 °С; Vвпр = 10 см3/с; tвпр = 0,7 с); г – режим IV (Тпл 
= 195 °С; Vвпр = 5 см3/с; tвпр = 0,7 с) 

Рисунок 55 – снимки СЭМ «зеленых» заготовок полученных при различных режимах [14] 
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Снимки наглядно демонстрируют, что образцы «зеленых» заготовок, 

изготовленных по различным режимам, обладают схожей структурой, которая показывает 

распределение частиц металлического порошка в органической связке. Распределение 

порошка подчиняется определенному закону, связанному с процессом заливки гранулята 

в бункер термопласт-автомата: возникающее ламинарное течение образует потоки 

органической связки с низким содержанием частиц порошка и потоки частиц 

металлического порошка, которые преимущественно состоят из частиц большего размера, 

находящихся в центре данной структурной составляющей, и более мелких частиц 

порошка, которые внедряются в промежутки, образованные большими частицами, а также 

находятся по «границам» потока. Данная микроструктура характерна для всех 

представленных образцов, однако при режимах I (Тпл = 190 °С; Vвпр = 10 см3/с; tвпр = 0,5 с) 

и II (Тпл = 190 °С; Vвпр = 10 см3/с; tвпр = 0,7 с) наблюдается более равномерное 

распределение наполнителя в виде металлического порошка сплава 25Х15КА в 

органической матрице (см. рисунок 55 а, б). Увеличение температуры до 195 °С приводит 

к тому что частицы в менее вязкой матрице успевают осесть под действием силы тяжести, 

в результате возникают неоднородные участки с высокой долей металлических частиц и 

участки, состоящие преимущественно из органической связки (см. рисунок 55 в, г) .  

Графики зависимости концентрации углерода в «коричневых деталях» от времени 

удаление связки в парах азотной кислоты приведены рисунке 1а. Оптимальная 

температура, при которой содержание углерода в течение 240 минут падает до 

регламентированных значений 2-3 вес. доли % и при этом образец не деформируется, 

составляет  110 °С (см. рисунок 56). Дальнейшее увеличение температуры ускоряет 

процессы разложения. Вместе тем возникает риск деформации (оплавление) и 

растрескивания структуры «коричневых» заготовок из-за интенсивного выхода газов и 

разрыва пор.  

 

Рисунок 56 – Кривые зависимости концентрации углерода от времени удаления связки 
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Спекание «коричневых деталей» было предложено проводить в среде водорода, что 

обеспечивает рафинирование поверхности частиц от соединений с кислородом и 

снижение температур спекания. Уплотнение мультигетерогенной на разных уровнях 

металлургической системы наиболее активно протекает в диапазоне 1380 °С – 1390 °С в 

течение 60-80 мин (см. рисунок 57).  

 

 

Рисунок 57 – Кривые зависимости плотности от времени спекания 

 

Полученные заготовки характеризуются плотностью 7,67 – 7,69 г/см3
, 

удовлетворяющей требованиям ГОСТ 24897-81. 

 

4.3  Магнитные свойства постоянных магнитов Fe-Cr-Co, полученных по 

технологии MIM   

 

Снимки СЭМ подтверждают, что 30 минут при постоянной температуре 1380 °С 

недостаточно для прохождения всех основных стадий спекания рассматриваемого 

порошкового тела (см. рисунок 58). Сохраняется часть изолированных частиц без 

образования «шеек» межчастичных контактов и множество пор. Необходимая 

кристаллическая структура со средним размером зерна 180-200 мкм и 

высокоэрцитивными свойствами формируется спустя 60 минут. Остаточная индукция Br и 

коэрцитивная сила по индукции HcB после термомагнитной обработки) при этом 

соответствуют 95 % и 98 % от рекомендованной ГОСТ 24897-81. Более продолжительное 

спекание приводит к росту зерна, уменьшению протяженности межзеренных границ, 

выступающих центрами задержки доменных стенок, и оказывает негативный эффект на 

магнитные характеристики. 
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Рисунок 58 – Влияние продолжительности спекания на микроструктуру и магнитные 
свойства образцов 25Х15КА [11] 

 

Исследования микроструктуры после ТМО с применением ПЭМ демонстрируют 

завершенность процесса спинодального распада высокотемпературного α – твёрдого 

раствора на две изоморфные α1 и α2 ОЦК фазы (см. рисунок 3).  

 

 а)  б) 

а – светлопольное изображение; б – дифракционная картина 

Рисунок 59 – Снимки ПЭМ образца сплава 25Х15КА 

 

На это указывают четко разграниченные светлые и темные участки α1-фазы и α2-

фазы. Выделения α1-фазы характеризуются сферической формой со средним размером 30-

50 нм аналогично образцам классической литейной технологии. Индексы отражения 

плоскостей HKL (110), (211), (420), (310) соответствуют ОЦК-решётке. 
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4.4  Механические свойства постоянных магнитов Fe-Cr-Co, полученных по 

технологии MIM 

 

В высококоэрцитивном состоянии сплавы на основе системы Fe-Cr-Co имеют 

чрезвычайно высокодисперсную двухфазную структуру α1 и α2, что сводит их 

пластичность к околонулевым показателям. Отсутствие микроструктурных отличий в 

образцах, синтезированных по технологии MIM и классического литья подтверждается 

испытаниями на растяжение и твердость в соответствии с ГОСТ 1497-84 и ГОСТ 2999-75. 

На рисунке 60 представлены результаты испытаний в виде кривых. Из диаграммы видно, 

что отклонение от закона Гука начинается очень рано. Разрыв происходит при очень 

малых деформациях и без образования шейки. Перечисленное подтверждает хрупкость 

материла. При испытании на растяжение таких материалов определяют, как правило, 

только предел прочности. Среднее значение предела прочности при растяжении в 

конкретном случае составляет более 800 МПа;  

  

 

Рисунок 60 – Результаты механический испытаний образцов сплава марки 25Х15КА 

 

На рисунке 61 представлены результаты измерения микротвердости по Виккерсу 

поверхности образцов сплава 25Х15КА, синтезированных по технологии MIM. 

Полученные средние значения составили 385 HV или 98 % от рекомендованной ГОСТ 

24897-81. Данное значение находится в пределах погрешности используемого метода 

определения 

 



93 

 

Рисунок 61 – Результаты измерения микротвердости образцов сплава марки 25Х15КА 

 

Таким образом можно заключить, что при использовании технологии MIM 

представляется возможным получить удовлетворительные механические свойства 

сопоставимые со свойствами характерными для литых ПМ сплава марки 25Х15КА.  

 

 Выводы по главе: 

В данной главе представлены результаты анализа свойств постоянных магнитов на 

основе сплава Fe-Cr-Co, полученных по технологии инжекционного формирования. 

Изучено влияние гранулометрического состава гранулята и микроструктуры спечённого 

образца на магнитные и механические характеристики готовых магнитов: 

- Рассмотрено влияние режимов синтеза порошка на гранулометрический состав 

сплава марки 25Х15КА при газовом распылении в инертной атмосфере и центробежном 

распылении с использованием плазмы. Установлено, что наилучшие значения среднего 

диаметра dср частиц с диапазоном 3-8 мкм и преимущественно околосферичной формой 

достигнуты в результате газового распыления при температуре расплава 1510 °С, 

давлении на форсунке 30 атмосфер и минимальном давлении в камере с индукционной 

печью 0,15 атмосфер.  

- Установлено, что необходимая кристаллическая структура со средним размером 

зерна 90-150 мкм формируется спустя 60 минут при температуре спекания 1380 0С. 

Остаточная индукция Br и коэрцитивная сила по индукции HcB после термомагнитной 

обработки (ТМО) при этом соответствуют 95 % и 98 % от рекомендованной ГОСТ 24897-

81. Более продолжительное спекание приводит к росту зерна, уменьшению 

протяженности межзеренных границ, выступающих центрами задержки доменных стенок, 

и оказывает негативный эффект на магнитные характеристики.  
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- Показано, что в высококоэрцитивном состоянии сплавы на основе системы Fe-Cr-

Co имеют чрезвычайно высокодисперсную двухфазную структуру α1 и α2, что сводит их 

пластичность к околонулевым показателям.  
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5  Глава 4 Особенности свойств постоянных магнитов на основе Fe-Cr-Co, 

полученных по технологии SLS 

 

Рассматриваемый метод позволяет управлять микроструктурой металлов путем 

изменения условий теплообмена в очень ограниченных масштабах, что не доступно при 

традиционных подходах. В качестве основных параметров, влияющих на структуру, 

рассмотрены: мощность лазера Р, скорость сканирования v, количество повторных 

проходов N [86]. 

 

5.1  Модель в программном пакете Comsol Multiphysics 

 

Первоначальным этапом стало рассмотрение возможности моделирования 

процесса печати в программном пакете Comsol Multiphysics с использованием модуля 

«Теплопередача» для более детального понимая физики процессов и сужения круга 

поиска подходящих режимов синтеза. Метод конечных элементов является наиболее 

часто применяемым численным подходом для исследования профиля температуры и 

размера ванны расплава в процессе плавления и затвердевания материалов. Теплообмен в 

общем случае описывается уравнением теплопроводности (13): 

 

 ,  (13) 

где ρ – плотность материала; 

Ср – теплоемкость материала как функция зависимости от температуры;  

Т – температура;  

u  – вектор скорости движения жидкости; 

k – теплопроводность.  

ΔТ – интервал сглаживания, равный 50 К;  

Tm – температура плавления; 

Lm – удельная теплота испарения.  

 

Все входные и выходные тепловые потоки на поверхности можно представить в виде 

уравнения (14):  
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2 2
4 4

w 0 w 02 2

T 2PA 2(x-vt) +y
-k = exp - -  (14) 

где P – мощность лазера;  

 А – коэффициент поглощения энергии лазера;  

 r – радиус лазерного луча;  

 v – скорость движения лазерного луча;  

 α – коэффициент теплоотдачи;  

 Тw – температура поверхности;  

 Т0 – температура окружающей среды;  

 σ – константа Стефана-Больцмана; 

 ε – коэффициент поглощения поверхности;  

 

Таблица 10 – Физические свойства сплава марки 25Х15КА 

Параметры (обозначение) Значение [Размерность] 

Температура плавления (Tm) 1770 [K] 

Температура испарения (Tv) 3200 [K] 

Коэффициент поглощения энергии лазера (А) 0,8 

Теплопроводность (k) 29,4 [Вт/мК] 

Плотность (ρ) 7700 [кг/м3
] 

Коэффициент поглощения поверхности (ε) 0,8 

Удельная теплота плавления (Lm) 205 [кДж/кг] 

 

На данном этапе разработки модели динамические процессы при плавлении и 

испарении не учитывались. Трехмерная модель выполнена в виде призмы с размерами 

6х2,6х0,8 мм. Конечные элементы модели (сетки) имеют треугольную форму. 

Максимальная длина элемента (расстояние между самыми дальними узлами) 0,2 мм, что 

обеспечивает при наименьшей скорости расчета максимальную точность. На верхней 

поверхности образца максимальная длина элемента 0,025 мм. Переход от высокой 

дискретизации сетки (верхняя поверхность модели) к низкой осуществляется плавно, 

чтобы задача сходилась. Скорость сканирования v варьировалась от 500 до 800 мм/с, при 

мощности лазера Р от 75 Вт до 190 Вт. Диапазоны подобраны исходя из характеристик 

применяемого для печати оборудования. Количество проходов n составляло от 1 до 10. 

Радиус луча r –75 мкм.  

По результатам моделирования были определены размеры ванны расплава в трех 

направлениях х, y, z (длина, ширина и глубина) в зависимости от мощности лазера, 

скорости сканирования и количества проходов. Измерения выполнялись в середине 

каждой дорожки, по результатам распределения температуры от точки плавления до 
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пиковой температуры вдоль направления сканирования. Область начала печати 

нагревается до температуры плавления материала (Тпл) быстрее, поэтому ванна расплава 

ассиметрична (см. рисунок  62б). С ростом мощности лазера и замедлением скорости 

сканирования, объем ванны увеличивается, ввиду увеличения количества сообщаемой 

энергии материалу в единицу времени (см. рисунок  62а и  62в). Ключевым параметром 

служит глубина, поскольку связана с минимальной высотой порошкового слоя 

наносимого ракелем и требуемого к проплавлению. В свою очередь высота слоя 

регламентируется техническими особенностями SLS-принтера, а также размером частиц 

порошка. Таким образом, значение по оси z должно составлять не менее 30 мкм.   

На рисунке  62г представлена зависимость геометрических параметров ванны 

расплава от числа проходов лазера и длины дорожки.  

 

a) б) 

 в) г) 

а – зависимость геометрических параметров ванны расплава от мощности печати; б – 
геометрия ванны расплава (вид сверху, сбоку); в – зависимость геометрических 
параметров ванны расплава от мощности печати; г – зависимость геометрических 

параметров ванны расплава от количества проходов 

Рисунок 62 – Влияние режимов печати на размер ванны расплава  
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С ростом числа проходов объем ванны увеличивается, ввиду постепенного 

разогрева образца и подложки. Увеличение дистанции пробега несет обратный эффект, 

поскольку остальные параметры процесса остаются неизменными. Время одного прохода 

лазера увеличивается, но скорость охлаждения не меняется. В результате следующий 

проход начинается через более длительный период, и нагрев происходит при более низкой 

температуре.  

 

5.2  Влияние режимов печати на макро и микроструктуру постоянных 

магнитов Fe-Cr-Co 

 

Предложенные из расчетов модели оптимальные режимы печати являются: 

мощность 110-190 Вт и скорость 500-800 мм/с, обеспечивающие полное проплавление 

наносимого порошкового слоя в диапазоне 25-100 мкм. Апробация проводилась путем 

печати изолированных дорожек с толщиной слоя 40 мкм. Экспериментально установлено, 

что даже при 160 Вт в интервале 600 мм/с – 800 мм/с присутствует большая доля 

нерасплавленных частиц порошка, указывающая на недостаточность энерговложения – 

отношение мощности лазерного источника к скорости перемещения лазерного пятна по 

облучаемой поверхности. Наилучшие результаты демонстрируют образцы при режимах 

печати: 190 Вт и 600-700 мм/с (см. рисунок 63).  

 

 

Рисунок 63 – Морфология единичных дорожек печати сплава 25Х15КА 
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Аналогичном образом были построены полноразмерные образцы заготовок 

постоянных магнитов сплава 25Х15КА в виде призм с размерами (ШхГхВ) 10х10х20 мм. 

Влияние режимов на качество печати, дефекты микро- и макроструктуры образцов 

оценивалось путем металлографических исследований и определения плотности методом 

гидростатического взвешивания. Из графиков зависимости ρ(Р) и ρ(v), представленных на 

рисунке 64, установлено, что при режимах печати 190 Вт и 700 мм/с образцы по 

плотности близки к рекомендованной ГОСТ 24897-81 (ρ ≈ 7,65 г/см3
) [13]. Наличие 

большого числа закрытых пор и поверхностных трещин при более низком 

энерговложении отображены на снимках СЭМ металлографических шлифов (см. 

рисунок 65).  

 

а) б) 

а – зависимость от скорости печати; б – зависимость от мощности печати 

Рисунок 64 – Плотность образцов сплава марки 25Х15КА, измеренная методом 
гидростатического взвешивания 

 

 а)  б) 

а – 500 мм/с и 110 Вт; б – 700 мм/с и 190 Вт 

Рисунок 65 – Снимки СЭМ шлифов разрезанных образцов сплава марки 25Х15КА в виде 
призм 
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На рисунке  66 приведены дифракционные спектры экспериментальных образцов 

магнитных материалов 25Х15КА, после термомагнитной обработки. Сканирование 

проводилось на металлографических шлифах, выполненных вдоль и поперек 

направлению печати для выявления возможной текстуры.  

 

 

Рисунок 66 – Дифракционные спектры образцов 25Х15КА после ТМО 

 

Каждая кристаллическая фаза дает индивидуальную дифракционную картину, 

которая определяется положением максимумов и их интенсивностью. Рентгенограмма 

смеси нескольких фаз является результатом наложения рентгенограмм каждой из них. 

Определение одной или смеси нескольких фаз проводилось путем сопоставления данных 

эксперимента (положения пика – межплоскостного расстояния d и его интенсивности I) c 

данными картотеки стандартов. 

Анализ и расчеты дифракционных спектров образцов 25Х15КА показали, наличие 

преимущественно одной фазы, период элементарной ячейки фазы α-твердого раствора на 

основе Fe равен 2,874 Å. Наличие явно выраженной текстуры выявлено не было. Пик на 

угле дифракции 40° соответствует наличию небольшого количества оксида железа с 

концентрацией до 3 % объема. 

5.2.1  Влияние дисперсности порошка на микроструктуру  

В ходе работы было экспериментально изучено влияние дисперсности 

порошкового материала на качество создаваемого образца, описано 

структурообразование. Порошок, используемый в технологии SLS, должен отвечать 

определенным требованиям по гранулометрическому составу и форме частиц. Считается, 

что наиболее приемлемый для большинства установок диапазон по гранулометрическому 

составу 20-40 мкм, а форма частиц должна быть близка к сферической. Однако также есть 
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предположения, что смешивание частиц различных размеров и форм может быть 

использовано для существенного увеличения плотности упаковки, но также может 

привести к разделению или сегрегации порошкового слоя.  

Таким образом, вопросы влияния гранулометрического состава порошка на 

структуру и свойства изготовленных из них монолитных СЛС-образцов остаются не до 

конца раскрытыми. Исходя из вышесказанного, был произведен рассев исходного 

порошка дисперсностью менее 40 мкм через систему сит на три фракции с дисперсным 

составом: 0-20 мкм, 0-40 мкм и 20-40 мкм. Далее из каждой полученной фракции на 

специальной установке лазерного сплавления металлических порошков магнитотвердых 

сплавов были изготовлены образцы, которые сплавляли в среде защитного газа – аргона. 

Параметры SLS были следующими: мощность лазерного излучения 190 Вт, диаметр 

лазерного пятна 75 мкм, расстояние между дорожками 100 мкм, скорость сканирования 

800 мм/с и толщина слоя 40 мкм. 

На рисунке 67 представлена микроструктура образцов СЛС до и после травления в 

двух плоскостях относительно направления построения – горизонтальная плоскость и 

вертикальная плоскость, для образцов, полученных из порошков с тремя различными 

распределениями частиц по размерам (0-20 мкм, 0-40 мкм и 20-40 мкм). Микроструктура 

всех трех СЛС-образцов после травления состоит из дендритной и ячеистой структуры с 

размерами субзерен менее 0,5 мкм. Выявленные травлением валики выглядят практически 

одинаково. Их ширина и глубина составляет около 100 мкм. Это говорит о том, что 

времени воздействия лазерного излучения было достаточно для расплавления как слоя 

порошка, так и предыдущего уже сплавленного слоя. Следует отметить, что в образце 20-

40 мкм дефекты присутствуют в большей степени, в образце 0-40 мкм в средней степени, 

и наименьший объем дефектов в образце 0-20 мкм. Т.е. наибольшая сплошность 

достигнута с применением относительно тонкодисперсного порошка. 
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а) б) в) 

а) б)  в) 

г) д) е) 

г) д) е 
а – 0-20 мкм) (горизонтальная плоскость); б – 0-40 мкм (горизонтальная плоскость); в – 
20-40 мкм (горизонтальная плоскость); г – 0-20 мкм) (вертикальная плоскость); д – 0-40 

мкм (вертикальная плоскость); е – 20-40 мкм (вертикальная плоскость) 

Рисунок 67 – Влияние дисперсности порошка на микроструктуру образцов [10, 89] 

 

Можно сделать вывод, что дисперсный состав исходного порошка вносит 

существенный вклад в итоговые значения плотности. Чем более разнообразен дисперсный 

состав порошка в пределах диапазона, установленного требованиями к процессу СЛС 

(мультифракционный порошок), тем лучше он сплавляется. 

На рисунке 68 представлены EBSD карты ориентировок кристаллитов 

относительно нормали к плоскости образца.  

 

Структура образцов представлена вытянутыми в направлении роста образца 

зернами. Толщина слоя по построению равна 40 мкм, а длина зерен в направлении 

построения в отдельных случаях превышает 150 мкм. Таким образом, зерна вырастают 

через несколько слоев при добавлении металла на каждом слое, что соответствует 

общепринятому положению об эпитаксиальном росте кристаллитов. С целью 
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количественного анализа выявляемой EBSD структуры были построены полюсные 

фигуры плотностей ориентировок (см. рисунок 69) и обратные полюсные фигуры (см. 

рисунок  70 ) кристаллографических плоскостей. На рисунке 69 представлены полюсные 

фигуры плотностей ориентировок кристаллографических плоскостей {100}, {110} и {111} 

для горизонтальной плоскости образца. Такой вид полюсных фигур не зависит от 

дисперсности порошка. 

 

а)   б) 
а – горизонтальная плоскость образца; б – вертикальная плоскость образца 

Рисунок 68 – Ориентационные карты EBSD  

 

Из рисунка 66 видно, что в процессе СЛС создается направленная зеренная 

структура. Для кристаллической решетки отдельных зерен характерна преимущественная 

ориентация. Так как полюсные фигуры показывают совокупность плотностей 

ориентировок всех кристалографических плоскостей в исследуемой площади, то 

наблюдаемый кольцеобразный вид этих областей связан с совокупностью кристаллитов, 

повернутых под разным углом вокруг оси <110>, совпадающей с направлением 

построения. Таким образом, структура в плоскости XY обладает изотропией. 

Наибольшие плотности примерно соответствуют преимущественному 

расположению плоскостей на угол от нормали к плоскости образца: {100}- 75° и 30°, 

{110}- 0° и 60°, {111}- 35°. Такие углы расположения кристаллографических плоскостей 

соответствуют углам между плоскостями {100}, {110} и {111} в кубической решетке. 

Кристаллиты ориентируются преимущественно в направлении <110>, которое совпадает с 

направлением построения. При этом наблюдается прецессия кристаллографических 

плоскостей относительно направления построения.  

 



104 

 

Рисунок 69 – Типичные полюсные фигуры плотностей ориентировок 
кристаллографических плоскостей 

 

На рисунке 70 изображены обратные полюсные фигуры плотностей ориентировок 

по направлению Z относительно исследуемой плоскости шлифа – горизонтальная 

плоскость перпендикулярная направлению роста образца.  

 

 

Рисунок 70 – Обратные полюсные фигуры ориентировок кристаллографических 
плоскостей по оси z 

 

Из рисунка 70 видно, что по нормали к горизонтальной плоскости образца 

преимущественно ориентированы кристаллографические плоскости {101}, что также 

подтверждает преимущественную ориентировку кристаллографической решетки. Можно 

отметить, что обратные полюсные фигуры для образцов отличаются видом распределения 

плотности. Это свидетельствует о наклоне относительно направления построения 

преимущественных ориентировок кристаллографических плоскостей. Исходя из этого, 

можно предположить, что, не смотря на общую преимущественную ориентировку 

плоскостей {101}, наблюдается слабое влияние дисперсного состава порошка на 

ориентацию кристаллитов. Это, предположительно, связано с термокинетическими 

условиями и условиями кристаллизации металла, которые могут оказаться различными в 

процессе СЛС для порошков различных дисперсных составов. Из-за различной насыпной 
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плотности порошкового материала лазерное излучение по-разному поглощается 

порошковым слоем, следовательно, изменяется геометрия ванны расплава, что приводит к 

наклону вектора преимущественного теплоотвода. 

 

5.2.2  Мультифрактальный анализ 

По данным рентгеноструктурного анализа, выбранный химический состав 

обеспечил в процессе SLS получение материала в виде объемно-центрированной матрицы 

Fe-Co-Cr с наличием ~3% FeO Эксперименты показали, что при увеличении мощности 

лазера до 195 Вт металлургическое качество аддитивного металла повышается, 

наблюдается лишь небольшое количество несплошностей (см. рисунок 71). На 

изображении различимы следы перекристаллизации в виде чередующихся ячеистых и 

столбчатых структур. В чередовании закристаллизовавшихся валиков расплава замечена 

двух- и трехслойная однотипная ориентированная структура, образованная дендритами 

длиной. от 12 до 24 мкм с волнистыми границами и нано- и микрозернами размером до  

4 мкм, образованными в процессах перекристаллизации. В границах валиков 

зафиксирована квазипериодичность с шагом 26±1 и 2 мкм, обусловленная модуляцией 

диффузии химических элементов в пятне лазерного воздействия. 

 

 

Рисунок 71 – Структура шлифа образца, полученного при максимальном  

энерговложении [89] 

 

Можно провести параллель между методами представления непрерывных функций 

в виде сходящихся рядов и мультифрактальным анализом изображений. Если на конечном 

интервале существования непрерывную дифференцируемую функцию можно представить 

сходящимся рядом или интегралом Фурье, то результаты полученных разложений можно 

использовать при решении физических задач. При анализе оцифрованного изображения в 

поле конечного размера массивы точек (пиксели 0 и 1) рассматриваются в виде 

статистического множества. По аналогии с разложением непрерывных функций в ряд 

исходное множество представляется как сумма статистических подмножеств, входящих в 



106 

исходную сумму со своим статистическим весом. Особенностью процедуры является то, 

что каждое подмножество генерируется автомодельным алгоритмом со своей дробной 

(фрактальной) размерностью q. 

Результаты такого преобразования в виде распределения Реньи имеют 

вероятностно-статистический смысл. С учетом масштабов и взаимосвязи структурных 

трансформаций во время кратковременного плавления и быстрой кристаллизации, в 

данном исследовании был применен системный подход с использованием 

мультифрактального анализа при цифровой обработке изображений структур. 

Мультифрактальный анализ полутоновых изображений структур выполнен на основе их 

бинарных (черно-белых) карт, которые математически интерпретируются как 

статистические наборы с различной размерностью. Пространственная размерность D0, а 

также мера упорядоченности и мера периодичности K были вычислены из спектра 

размерностей Ренье Dq, с использованием соответствующих формул. 

 

 
0 qD D , (15) 

 q qK D D
, (16) 

 

Уравнения (15) и (16) определяют размерности q статистических бинарных 

подмножеств, которые находятся в диапазоне от -40 до +40 и составляют бинарное 

отображение исходного полутонового изображения. Пространственная размерность D0 

является численной характеристикой заполнения поля изображения. Величина δ является 

чувствительным показателем нарушений симметрии в общей структуре: чем больше 

модуль δ, тем более упорядочена структура. На разупорядоченность и хаос перед 

структурно-фазовым превращением указывает стремление величины δ к нулю. На рост 

периодической составляющей в отображении структур указывает рост значения K  

Изображения зерен обрабатывали по одному и тому же алгоритму. Относительные 

ошибки в определении параметров D0 и K составили не более 2 %, в расчетах δ – менее 14 

%. Результаты мультифрактальной аттестации имеют вероятностно-статический смысл. В 

качестве примера мультифрактальной параметризации структур выбрали изображения 

близких по размеру зерен, выявленных электрохимическим травлением на шлифах 

полученного аддитивного сплава (см. рисунок  72) 

Установлено, что чувствительные к хаосу значения параметра δ уменьшаются по 

мере удаления от края образца и повышения мощности лазерного луча (см. рисунок  73).  

Данный факт свидетельствует о большем нагреве центральных областей образца с 

возрастанием склонности к структурным изменениям. Величины D0 и К указывают на 
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удовлетворительное заполнение поля изображения (D0 = 1,9739 ± 0,001) и наличие в 

структурах квазипериодичности (K = 0,5542 ± 0,001). 

В результате применения мультифрактальной параметризации для анализа 

изображений структур образцов, полученных с помощью селективного лазерного 

плавления, было обнаружено, что даже при кратковременном воздействии лазерного луча 

в объемах твердожидкого состояния материала преобладает упорядоченная 

периодическая структура, характерная для процессов кристаллизации. 

Различные значения D0, δ и K указывают на различные условия формирования 

зерен и кристаллов с разной морфологией. В зернах наблюдаются признаки 

разупорядоченного или аморфного состояния, что отражается в наличии пор (с малыми 

значениями D0 и δ). При увеличении значения δ происходит упорядочение структуры, 

сопровождающееся уменьшением разброса K и снижением пористости (что проявляется 

увеличением значения D0). 

 

 

 

Рисунок 72 – Мультифрактальный анализ изображения с построение функции Реньи [87] 
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Рисунок 73 – Результаты мультифрактальной параметризации 

Результаты мультифрактальной аттестации изображений структур можно 

интерпретировать следующим образом. Уменьшение величины δ допустимо 

рассматривать как признак локализации объема реакции с частичной или полной 

аморфизацией структуры с одновременным уменьшением D0. При этом одновременное 

увеличение разброса значений K может свидетельствовать об осциллирующем 

преобразовании в зонах расплава с разной степенью кристалличности. Увеличение δ в 

процессе СЛП косвенное свидетельствует о стремлении металла к массовому 

превращению с предпочтительной периодичностью. 

 

5.3  Влияние микроструктуры на магнитные свойства постоянных магнитов 

Fe-Cr-Co, полученных по технологии SLS 

 

В данном разделе представлены результаты магнитных измерений в виде графиков 

зависимости остаточной индукция Br и коэрцитивной силы по индукции Н(СВ) от 

мощности лазера (см. рисунок 74). По полученным данным установлено, что увеличение 

мощности излучения от 110 Вт до 190 Вт при постоянной скорости построения 700 мм/с 

способствует росту магнитных свойств.  
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а) б) 
а – остаточная индукция от мощности печати; б – коэрцитивная сила по индукции от 

мощности печати 

Рисунок 74 – Зависимости магнитных свойств образцов 25Х15КА от режимов печати. 

 

Причина роста обусловлена, в первую очередь, наиболее эффективным (полным) 

сплавлением порошков, и, соответственно, более высокой плотностью магнитного 

материала в единице объема. Во-вторых, уменьшением количества макро- и 

микродефектов структуры таких как поры и трещины, выступающих в роли 

концентраторов поля зарядов магнитной поляризации и источников собственного 

размагничивающего поля. В-третьих, за счет дополнительного вклада наведенной 

анизотропии, обусловленной анизотропией формы зерен (см. рисунок 10). 

Преимущественный рост зерен вдоль одного направления обеспечивается тепловым 

градиентом между подложкой и поверхностью контактирующей с лазером. Таким 

образом, при наиболее эффективном режиме коэрцитивная сила по индукции, 

синтезированных постоянных магнитов методом SLS, равна 46 кА/м (115 % от значения 

ГОСТ 24897-81), остаточная индукция равна 1,14 Тл (95 % от значения ГОСТ 24897-81), 

максимальная магнитная энергия равна 32 кДж/м3
. 

 

5.4  Механические свойства постоянных магнитов Fe-Cr-Co, полученных по 

технологии SLS 

 

На рисунках 75 и 76 приведены результаты механических испытаний образцов 

SLS. Отличием от образцов синтезированных по технологии MIM и классического литья 

является анизотропная кристаллическая структура со средним размером зерна 70-100 мкм 

ортогонально плоскости печати и 250-300 мкм параллельно главному направлению по 

оси z.  
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Рисунок 75 – Диаграмма растяжения образцов сплава 25Х15КА 

 

Более мелкое зерно и развитая система границ зерен повышает прочностные 

характеристики материала, что подтверждается испытаниями на растяжение и твердость в 

соответствии с ГОСТ 1497-84 и ГОСТ 2999-75. Среднее значение предела прочности при 

растяжении составляет 218 МПа (110 %); твердость по Виккерсу порядка 398 HV или 

101 % от рекомендованной ГОСТ 24897-81. 

 

Рисунок 76 – Значения твердости по Виккерсу 

 

Образцы построенные методом SLS без предварительной термомагнитной 

обработки, имеют ярко выраженное вязкое разрушение (см. рисунок 11.165). Вязкое 

разрушение характеризуется интенсивным деформированием, т.е. разрушением формы. 

Энегроемкость вязкого разрушения очень велика. Трещина обычно образуется на границе 

с неметаллическими включениями и имеет вид округлых плоскостей. Образование и 

распространение трещин при вязком разрушении происходит медленно, так как 
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лимитируется пластической деформацией. Микрогеометрия и ориентация излома 

согласно фотографиям плоская со скосами (чашечная), по характеру рельефа и степени 

шероховатости волокнистая. Цвет матовый. Ударная вязкость составила порядка 65 

Дж/см2. Работа удара составила 52,5 Дж.  

Рисунок 77 – Образцы без ТМО после испытаний на ударную вязкость 

 

Хрупкое разрушение происходит внезапно при однократном приложении силы или 

под действием повторных ударных сил при малой степени местной деформации, в 

большинстве случаев начинают развиваться в зонах концентрации напряжений. Изломы 

образцов имеют ярко выраженное кристаллическое строение у материала. Кромки 

изломов со сколами с небольшими скосами. Скос на хрупком изломе указывает место 

долома, то есть окончание разрушения. На рисунке 78 представлены образцы, 

построенные методом SLS после ТМО, для которых характерен уже хрупкий излом, 

кристаллический, мелкозернистый, блестящего цвета. Кромки изломов без сколов и 

скосов. Излом произошел под прямым углом. Цвет блестящий. 

 

 

 

Рисунок 78 – Образцы после ТМО и после испытаний на ударную вязкость [85] 
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Результаты значений ударной вязкости в виде диаграммы для образцов сплава 

25Х15КА, полученных методом классического литья после ТМО, а также методом SLS до 

ТМО и после термомагнитной обработки, представлены на рисунке  79.  

 

Рисунок 79 – Диаграмма сравнения значений ударной вязкости для образцов сплава 
25Х15КА полученных методом SLS и классического литья 

 

Образцы до ТМО гораздо пластичнее и имеют высокую прочность, чем образцы 

после ТМО. Совмещенный режим с последующей термообработкой не позволил получить 

более высокие значения ударной вязкости. Значения ударной вязкости составляют 2 

Дж/см2
. 

Выводы по главе: 

В данной главе представлены результаты исследования свойств постоянных 

магнитов на основе сплава Fe-Cr-Co, полученных по технологии селективного лазерного 

плавления. В качестве основных параметров, влияющих на микроструктуру, рассмотрены: 

мощность лазера Р, скорость сканирования v, количество повторных проходов N. Изучено 

влияние гранулометрического состава прокурора и микроструктуры спечённого образца 

на магнитные и механические характеристики готовых магнитов: 

- Проведено моделирование процесса 3D печати в программном пакете Comsol 

Multiphysics с использованием модуля «Теплопередача». Данное моделирование 

позволило обеспечить эффективную обратную связь при экспериментальной отработке 

оптимальных режимов синтеза. 

- Установлено, что мощность лазера 110-190 Вт и скорость сканирования 500-800 

мм/с, для наносимого порошкового слоя в диапазоне толщины 25-100 мкм, обеспечивают 

полное проплавление. Наилучшие результаты демонстрируют образцы при режимах 

печати: мощность лазера 190 Вт и скорость сканирования 600-700 мм/с. Показано, что при 
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низком энерговложении в образцах присутствует большое число закрытых пор и 

поверхностных трещин.  

- Результаты мультифрактальной параметризации изображений структур образцов, 

полученных методом селективного лазерного плавления, свидетельствуют о большем 

нагреве центральных областей образца с возрастанием склонности к структурным 

изменениям, в то же время, несмотря на непродолжительное воздействие лазерного луча в 

объемах твердожидкого состояния металла доминирует упорядоченное периодическое 

строение, свойственное кристаллизации и приводящее к улучшению магнитных свойств. 

- Установлено, что увеличение мощности излучения от 110 Вт до 190 Вт при 

постоянной скорости сканирования 700 мм/с способствует росту магнитных свойств, что 

обусловлено наиболее эффективным (полным) сплавлением порошков, и, соответственно, 

более высокой плотностью магнитного материала в единице объема, а также 

уменьшением количества макро- и микродефектов структуры таких как поры и трещины, 

выступающих в роли концентраторов поля зарядов магнитной поляризации и источников 

собственного размагничивающего поля. 

- Установлено, что в отличие от образцов, синтезированных по технологии MIM и 

классического литья, в магнитах, произведённых методом селективного лазерного 

плавления, присутствует анизотропная кристаллическая структура со средним размером 

зерна 70-100 мкм перпендикулярно плоскости печати и 250-300 мкм параллельно 

направлению по оси z. Последнее обусловлено присутствием теплового градиента между 

подложкой и поверхностью, контактирующей с лазером. Более мелкое зерно и развитая 

система границ зерен повышает прочностные характеристики материала. 
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6  ОСНОВНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ 

 

1. Наиболее эффективным методом получения околосферичного порошка сплава 

марки 25Х15КА, заданного диапазона дисперсности, удовлетворяющего требованиям для 

технологий инжекционного формования и селективного лазерного плавления, является 

газовое распыление в инертной атмосфере. Определен оптимальный режим получения 

порошка сплава марки 25Х15КА данным методом. 

2. Распределение порошка в «зеленых деталях» определяется возникающим 

ламинарным течением гранулята в бункер термопласт–автомата, при этом наиболее 

равномерное распределение наполнителя наблюдается при температуре инжектирования 

190 °С, в то время как увеличение температуры до 195 °С приводит к оседанию под 

действием силы тяжести металлических частиц в менее вязкой матрице, в результате 

возникают неоднородные участки с высокой долей металлических частиц и участки, 

состоящие преимущественно из органической связки. 

3. В программе Comsol Multiphysics методом конечных элементов построена 

упрощенная модель процесса селективного лазерного плавления сплава марки 25Х15КА 

для получения постоянных магнитов сложной формы. С использованием основных 

физических характеристик исследуемого материала были получены численные 

результаты, обладающие предсказательной силой для связи размеров ванны расплава, 

мощности лазера, скорости сканирования и количества проходов. 

4. Установлено, что плотность и магнитные свойства образцов постоянных 

магнитов, изготовленных методом селективного лазерного плавления, зависят от 

гранулометрического состава (d = 0 - 20 мкм) исходного порошка за счет увеличения 

сплошности изделия и устранения наличия изолированных частиц и пор. 

5. Результаты мультифрактальной параметризации изображений структур 

образцов, полученных методом селективного лазерного плавления, свидетельствуют о 

большем нагреве центральных областей образца с возрастанием склонности к 

структурным изменениям, в то же время, несмотря на непродолжительное воздействие 

лазерного луча в объемах твердожидкого состояния металла доминирует упорядоченное 

периодическое строение, свойственное кристаллизации и приводящее к улучшению 

магнитных свойств. 

6. Установлены зависимости между магнитными характеристиками образцов и 

остаточным углеродом из связки, временем и температурой спекания «коричневой 

детали» при отработке технологии инжекционного формования, а также зависимости от 
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мощности лазера, скорость печати и наведенной анизотропии при применении технологии 

селективного лазерного плавления. 

7. Исследованы механические свойства образцов ПМ сплава марки 25Х15КА, 

синтезированных с использованием технологий инжекционного формования и 

селективного лазерного плавления. Сравнительный анализ значений прочности на 

растяжение и твердости показал, что из-за более крупного зерна и отсутствия текстуры в 

образцах, полученных по технологии инжекционного формования и классического литья, 

значения механических параметров для них незначительно уступают образцам, 

полученных по технологии селективного лазерного плавления. 
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