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Предложена гетерогенная модель безгазового горения бинарных дисперсных систем, объединя-
ющая описание микромасштабных процессов межфазного взаимодействия в ячейке смеси с мак-
ромасштабным описанием, что позволяет с позиций континуального подхода механики сплош-
ных сред описывать физико-химические превращения, рассчитывать фазовый состав конечных
продуктов. На основе анализа диаграммы состояния системы Ni—Al предложены схемы метал-
лохимических реакций образования и разложения интерметаллических фаз. Численно решена
задача о распространении волны СВС и эволюции пространственного распределения концен-
траций интерметаллических фаз при горении смеси порошков Ni и Al. Получена двухволновая
структура волны горения, приведено сопоставление с данными экспериментов.
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ВВЕДЕНИЕ

Технологии лазерной обработки, такие как
наплавка, модифицирование и легирование по-
верхностей деталей, а также селективное плав-
ление, спекание и прототипирование изделий
[1, 2], основаны на локальном воздействии излу-
чения на порошкообразные среды. Локальное
действие лазерного излучения инициирует ме-
таллохимические реакции в порошковой смеси,
которые протекают с выделением тепла и обра-
зованием интерметаллических (металл — ме-
талл) или неметаллических (металл — неме-
талл) соединений. Фазовый и химический со-
став получаемого покрытия или изделия зави-
сит от многих параметров, главными из ко-
торых являются скорости локального нагре-
ва и охлаждения. Математическое моделиро-
вание теплового состояния объекта и расчет
фазового состава (соединений химических эле-
ментов) продуктов синтеза являются актуаль-
ной задачей для прогнозирования условий по-
лучения качественных изделий. Наиболее близ-
ки к решению данной задачи подходы, разви-
тые в теории самораспространяющегося вы-
сокотемпературного синтеза (СВС), который
обычно осуществляется в порошковой смеси
в режимах фронтального горения или теплово-
го взрыва [3–6].
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Анализ результатов [4] и других показы-
вает, что механизм взаимодействия реагирую-
щих компонентов порошковой смеси зависит от
начальной температуры, пористости, степени
разбавления инертным компонентом, тепловых
потерь, дисперсности реагентов, масштабного
и других факторов.

Модели теплового взрыва [7–10] предпо-
лагают, что реакции СВС во всем конечном
объеме смеси протекают так, что отсутству-
ет запаздывание по времени между процессами
в элементарных ячейках. Расчет концентраци-
онного состава фаз обычно не проводится, так
как считается, что из диаграммы состояния по
составу химических элементов исходной сме-
си заранее можно определить, какой ожидается
фазовый состав продукта.Хотя также известно
[9, 10], что фазовый состав продукта зависит от
дисперсности исходных компонентов и условий
охлаждения смеси. В смесевой системе Ni—Al,
например, однофазные продукты удается син-
тезировать только в смеси, отвечающей соста-
ву NiAl [4].

В [8] при исследовании закономерностей
тепловыделения в системе Ni—Al предложена
следующая последовательность реакций: Ni +
Al → NiAl3, Ni + NiAl3 → Ni2Al3, Ni +
Ni2Al3 → NiAl. Однако скорости этих реакций
авторами не указаны.
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В настоящее время отсутствует система-
тизированное общепринятое описание последо-
вательности реакций образования или разложе-
ния фаз и представление об их полной химиче-
ской кинетике. Формально-кинетические под-
ходы, в которые не заложены элементарные
акты взаимодействия между веществами, для
этой цели не пригодны. В твердых зернистых
средах исходные компоненты смеси разделены
в пространстве на уровне отдельных частиц
и могут реагировать только через поверхно-
сти контактов, что сильно ограничивает ско-
рости реакций, поскольку они зависят от сте-
пени развития поверхности контакта, через ко-
торую осуществляется доставка реагентов за
счет диффузионных процессов. Многие процес-
сы синтеза материалов протекают с участием
жидкой фазы, она появляется в случае плавле-
ния одного из компонентов и увеличивает по-
верхность контакта между реагентами [3–6].

Структуру волны горения с учетом про-
цессов на уровне ячейки смеси обычно иссле-
довали в стационарной одномерной постановке
[11–15], где не возникали вопросы о простран-
ственном распределении фазового состава ко-
нечного продукта.

Известны попытки объединения микро-
масштабного описания процессов (на уровне
элементарной ячейки смеси) с макромасштаб-
ным (континуальным) описанием среды.К чис-
лу таких работ следует отнести [7–10], где рас-
сматривался тепловой взрыв, или [11–16], где
исследовалась структура волны горения в по-
рошковой смеси химически чистых компонен-
тов, или работы по синтезу в тонких пленках
[17–20] и в диффузионных парах [21, 22].

Диффузионная задача в элементарной
ячейке системы Ni—Al рассматривалась в [9].
Заметим, что диффузионная кинетика интер-
металлических фаз (энергии активации Ei и
предэкспоненциального множителя ki) приве-
дена в [9] произвольно, без предварительного
обсуждения и согласования с известными экс-
периментальными данными. По этой причине
результаты расчета фазового состава конечно-
го продукта нельзя считать в достаточной сте-
пени достоверными, утверждение [9] о получе-
нии именно фазы Ni3Al экспериментально не
подтверждено.

В [13] исследовались процессы в ячейке
смеси, в которой частица никеля окружена рас-
плавом алюминия. Для описания реакционного
взаимодействия на границе контакта рассмат-

ривались лишь однослойная и двухслойная мо-
дели. Методика расчета траекторий межфаз-
ных границ в [13] аналогична ранее предложен-
ной в [23]. Вместо прямого расчета структу-
ры тепловой волны СВС в [13] использовалась
задаваемая из эксперимента типичная анали-
тическая зависимость температуры от време-
ни. Фактически анализировалась возможность
получения лишь фазы Ni2Al3, при этом сопо-
ставление с данными экспериментов не прово-
дилось.

В [19] использовали многослойные тонкие
пленки из Ni и Al для синтеза фазы Ni3Al теп-
ловым взрывом. Показано, что реакция начина-
ется после плавления Al. Промежуточные фа-
зы, такие как NiAl3, Ni2Al3 и NiAl, были за-
регистрированы прежде, чем был синтезиро-
ван конечный продукт Ni3Al. Последователь-
ное растворение твердого никеля в жидком рас-
плаве алюминия происходит с образованием
промежуточных фаз NiAl3 и Ni2Al3. В стадии
интенсивного горения образуется фаза NiAl.
Затем оставшийся никель реагирует с NiAl и
получается конечный продукт Ni3Al. Рассмот-
ренные примеры указывают на сложность про-
цессов, протекающих на границе раздела ком-
понентов, что повышает требования к модели-
рованию.

При нестационарных режимах распро-
странения СВС, особенно в случае спинового
горения [24], механизмы которого в работах
[25, 26] описаны формальной кинетикой, неиз-
бежно возникает вопрос о пространственном
структурно-фазовом состоянии конечных про-
дуктов синтеза, ответ на который также пока
не может дать ни одна теория.

В данной работе на основе гетерогенного
подхода [23, 27] и диаграмм состояния бинар-
ных систем предлагается физико-химическая
модель безгазового горения в порошковой сме-
си, где с позиций континуальной механики
сплошных сред, объединяющей макро- и мик-
ропроцессы, предпринята попытка описания
СВС с учетом химической кинетики образова-
ния и разложения интерметаллических соеди-
нений в волне горения.

1. ГЕТЕРОГЕННАЯ МОДЕЛЬ
НЕИЗОТЕРМИЧЕСКОГО РЕАКЦИОННОГО

ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ
В СМЕСИ ПОРОШКОВ Ni и Al

В основу модели положены принципы,
предложенные в [7], согласно которым взаи-
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Табли ц а 1

Механизм металлохимических реакций в смеси Ni—Al

Металлохимическая реакция Температурный
диапазон реакции, K

Образование фаз

Al + 3Ni
Jε−→ Ni3Al +37.6 ккал TAl � T < Tε (1 653)

2Al + Ni3Al
Jδ−→ 3NiAl +46.7 ккал TAl � T < Tδ (1 911)

Al + 2NiAl
Jγ−→ Ni2Al3 −15.4 ккал TAl � T < Tγ (1 405)

3Al + Ni2Al3
Jβ−→ 2NiAl3 +13.8 ккал TAl � T < Tβ (1 127)

Разложение фаз

Ni3Al
Jε−→ NiAl + 2Ni −9.5 ккал T � Tε (1 653)

NiAl
Jδ−→ Ni + Al −28.1 ккал T � Tδ (1 911)

Ni2Al3
Jγ−→ 2NiAl + Al +15.4 ккал T � Tγ (1 405)

2NiAl3
Jβ−→ Ni2Al3 + 3Al −13.8 ккал T � Tβ (1 127)

Прим е ч а ни е. Вычисление теплового эффекта основано на данных из [28, 29]. В скобках указаны темпе-
ратуры плавления фаз.

модействие в бинарных системах металл —
металл или металл — неметалл может быть
описано на основе представлений реакционной
диффузии и определено диаграммой состояния
этих систем. Анализ различных неизотерми-
ческих процессов в таких системах (в предпо-
ложении локального термодинамического рав-
новесия) заключается в совместном решении
уравнения теплопроводности и соответствую-
щей диффузионной задачи, вид которой дикту-
ется фазовой диаграммой.

В данной работе будем опираться на пред-
ставления о межфазном взаимодействии между
твердым и жидким компонентами смесевой си-
стемы, изложенные в работе [5], где говорится,
что растворение твердой частицы, окруженной
жидким компонентом, протекает за счет диф-
фузии жидкой фазы в твердую. Эта концеп-
ция подтверждена многочисленными экспери-
ментальными данными. В предположении ста-
дийности химических превращений (образова-
ния и разложения промежуточных фаз) нами
предложены схемы металлохимических реак-
ций (табл. 1), составленные в соответствии с
диаграммой состояния системыNi—Al (рис. 1).
Для каждой реакции существует температур-
ный интервал ее протекания. Предполагается,
что химическое взаимодействие начинается по-
сле плавления алюминия, когда резко увеличи-
вается поверхность контакта (твердые части-
цы никеля оказываются погруженными в рас-

Рис. 1. Диаграмма состояния бинарной систе-
мы Ni—Al:

α — твердый раствор на основе Al, β — NiAl3,
γ — Ni2Al3, δ — NiAl, ε — Ni3Al, ζ — твердый
раствор на основе Ni (по данным [28, 29])

плав алюминия). Твердофазные реакции, ско-
рости которых малы и тепловые вклады незна-
чительны, исключаются из рассмотрения.
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1.1. Моделирование макропроцессов

В пределах выделенного макрообъема сме-
си, согласно [7], предполагается справедли-
вым состояние локального термодинамическо-
го равновесия по температуре, так что можно
ввести среднюю температуру T и записать для
полной энергии E обобщенный закон сохране-
ния:

∂E

∂t
= div(λeff ∇T ), E =

∑
j

ρ0jmjej(T ),

(1)

j = Ni, ε, δ, γ, β, Al,

где λeff — эффективный коэффициент тепло-
проводности смеси, ej(T ) — удельная внутрен-
няя энергия j-й фазы, mj — объемная концен-
трация j-й фазы, при этом объемные концен-
трации исходных компонентов представлены
в виде суммы твердой и жидкой составляющих:
m0

i = m0
i1+m0

i2, i = Ni, Al. Поскольку в системе
Ni—Al фазы образуются по перитектическим
реакциям, а плавятся (или разлагаются) кон-
груэнтно, будем предполагать, что в твердом
состоянии при температуре ниже точки плав-
ления, T < Tj , имеем ej(T ) = c0j (T − T0) + e0j ,

j = Ni, ε, δ, γ, β, Al, а при T � Tj фазы пла-
вятся или разлагаются на другие фазы, энерге-
тический уровень существования которых ни-
же. При этом для жидких никеля и алюминия
ej(T ) = c0j (T − T0) + e0j + L0

j , j = Ni, Al. Здесь

ρ0j , c
0
j , e

0
j — плотность, удельная теплоемкость

и стандартная теплота образования j-й фазы,
L0
Ni, L

0
Al — теплота плавления никеля и алю-

миния.
Закон сохранения массы в каждой из фаз

запишем в виде

d

dt
ρ0jmj = Φj −Ψj , j = Ni, ε, δ, γ, β, Al, (2)

где Φj , Ψj — скорости образования и разложе-
ния j-й фазы в реакциях синтеза (табл. 2). Из
(1), (2) нетрудно получить

ρmcm
∂T

∂t
=

3∑
k=1

∂

∂xk
λeff

∂T

∂xk
− INiL

0
Ni −

− IAlL
0
Al −

∑
j

(Φj −Ψj)(c
0
j (T − T0) + e0j ), (3)

где

ρmcm =
∑
j

mjρ
0
jc

0
j , ρm = ρ0NimNi + ρ0εmε +

+ ρ0δmδ + ρ0γmγ + ρ0βmβ + ρ0AlmAl.

Если добавить еще одно соотношение для кон-
центраций фаз (ε, δ, γ, β) и исходных химиче-
ски чистых компонентов (Ni и Al) с учетом по-
ристости mpor, которая предполагается посто-
янной и равной исходной пористости смеси:

mNi +mε +mδ +mγ +mβ +mAl =

= 1−mpor, (4)

то получим систему уравнений (1)–(4) для рас-
чета распределения температур и концентра-
ций исходных компонентов и интерметалли-
ческих фаз в порошковой смеси при химиче-
ском взаимодействии. Для замыкания уравне-
ний необходимо определить скорости образова-
ния и разложения фаз, указанные в табл. 2. С
этой целью рассмотрим процессы, протекаю-
щие на микроуровне.

1.2. Моделирование микропроцессов

Массовые скорости плавления частиц исход-
ных компонентов смеси. Температура смеси T по-
стоянна в пределах выделенного макрообъема
и изменяется согласно уравнению сохранения
энергии (3). Плавление исходных частиц начи-
нается, когда температура T достигает значе-
ния температуры плавления металла. Кинети-
ка плавления частиц сферической формы в ав-
томодельных переменных описывается уравне-
нием [27]

η =
1

6
− z2

2
+

z3

6
, z =

Ri

R0
i

, η =
t− t0i
t0

,

(5)

t0 =

[
L0
i

c0i (T − T 0
i )

ρ0i c
0
i (R

0
i )

2

λ0i

]−1

.

Здесь Ri, R
0
i — текущий и начальный радиу-

сы частиц, t, t0i — текущее и начальное вре-
мя плавления. Тогда массовые скорости плав-
ления частиц определяются по формуле

Ii = m0
i ρ

0
i
∂

∂t
(1− z3i ), (6)

где m0
i — объемные концентрации частиц ни-

келя (i = Ni) и алюминия (i = Al) в начальный
момент времени.
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Табл иц а 2

Скорости образования и разложения фаз

Индекс j

Образование фаз Разложение фаз

Φj , кг/(м3 · с) Закон
сохранения

Ψj , кг/(м3 · с) Закон
сохранения

Ni ΦNi = −3μNi

με
Jε — ΨNi = −INi − 2μNi

με
Iε − μNi

μδ
Iδ —

ε Φε = Jε − με

3μδ
Jδ μAl + 3μNi = με Ψε = Iε με = μδ + 2μNi

δ Φδ = Jδ − 2μδ

μγ
Jγ 2μAl + με = 3μδ Ψδ = Iδ − μδ

με
Iε − 2μδ

μγ
Iγ μδ = μNi + μAl

γ Φγ = Jγ − μγ

2μβ
Jβ μAl + 2μδ = μγ Ψγ = Iγ − μγ

2μβ
Iβ μγ = 2μδ + μAl

β Φβ = Jβ 3μAl + μγ = 2μβ Ψβ = Iβ 2μβ = μγ + 3μAl

Al
ΦAl = −μAl

με
Jε − 2μAl

3μδ
Jδ −

− μAl

μγ
Jγ − 3μAl

2μβ
Jβ

—
ΨAl = −3μAl

2μβ
Iβ −

− μAl

μγ
Iγ − μAl

μδ
Iδ − IAl

—

Элементарная реакционная ячейка порошковой
смеси. Предположим, что внутренняя структу-
ра смеси мелкодисперсных порошков состоит
из ячеек, каждая из которых включает одну
частицу никеля (TNi = 1728 К), окруженную
слоем легкоплавких частиц алюминия (TAl =
933 К). Если известны начальные пористость
смеси m0

por, массовое содержание α0Ni, α0Al и

радиусы частиц R0
Ni, R

0
Al, то условный ради-

ус ячейки смеси легко определить [23]: Rs =

R0
Ni/(m

0
Ni)

1/3
. Частицы никеля в этом случае

являются центрами ячеек и локальными источ-
никами промежуточных интерметаллических
фаз, образующихся послойно вокруг частиц ни-
келя. Число частиц каждого сорта в единице
объема составляет

NNi = 3m0
Ni/(4πR

3
Ni), NAl = 3m0

Al/(4πR
3
Al). (7)

Если NNi/NAl = m0
NiR

3
Al/(m

0
AlR

3
Ni) � 1, то

считается, что ячейка смеси состоит из одной
частицы Ni, окруженной слоем частиц Al, а ес-
ли NNi/NAl � 1 — из одной частицы Al, окру-
женной слоем частиц Ni. В результате радиус
ячейки определяется как

Rs =

⎧⎨
⎩

RB/m
1/3
B , NA/NB � 1,

RA/m
1/3
A , NA/NB � 1.

(8)

Случай NAl/NNi ≈ 1 требует специального ис-
следования и в данной работе не рассматрива-
ется.

Рассмотрим смесь порошков никеля и алю-
миния, по составу соответствующую химиче-
ской формуле NiAl: αAl = 0.315, αNi = 0.685,
m0

p = 0.1, ρAl = 2.7 г/см3, ρNi = 8.4 г/см3.
Для порошков алюминия (АСД-1, RAl = 8 ÷
15 мкм) и никеля (ПНК, RNi = 30 ÷ 40 мкм)
NAl/NNi � 1. Схематически изображенная на
рис. 2,а ячейка смеси состоит из одной части-
цы никеля, окруженной слоем частиц алюми-

ния, при этом Rs = RNi/m
1/3
Ni . Если, например,

в параметрах смеси изменить всего лишь раз-
меры частиц (выбрать так, что RAl � RNi),
то нетрудно показать, что ячейка будет со-
стоять из одной частицы легкоплавкого алю-
миния, окруженной слоем тугоплавких частиц
никеля. В этом случае реакционное взаимодей-
ствие сопровождается процессами растекания
жидкого алюминия в зернистом слое твердо-
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Рис. 2. Схема элементарной ячейки (а, б) и распределение концентрации никеля в диффузионной
зоне (в):

T < 933 K (а), T > 933 K (б); ε — Ni3Al, δ — NiAl, γ — Ni2Al3, β — NiAl3

го никеля. Очевидно, что межфазное взаимо-
действие порошков с такой структурой ячейки
должно рассчитываться по другой модели, учи-
тывающей эффект этого растекания, что выхо-
дит за рамки данной работы.

Согласно диаграмме состояния (см. рис. 1)
при достижении промежуточной фазой темпе-
ратуры плавления (разложения) концентраци-
онные пределы ее существования в кристалли-
ческом состоянии сокращаются. Фаза либо пла-
вится конгруэнтно, либо разлагается по пери-
тектической реакции. С позиций математиче-
ского описания появление каждой из фаз рав-
новероятно. Поэтому предполагается, что в на-
чальный момент на этапе образования про-
дукта существует бесконечно тонкий диффу-
зионный слой, состоящий из прослоек всех воз-
можных промежуточных фаз одновременно. На
рис. 2,б показана ячейка в момент, когда все
фазы присутствуют одновременно, хотя в ре-
альности и в расчетах некоторые из них мо-
гут отсутствовать. Учитывая только области
однофазных промежуточных продуктов в твер-
дом состоянии, исключив переходные двухфаз-
ные области, представим распределение кон-
центрации никеля в диффузионном слое функ-
цией с разрывами в точках на межфазных гра-
ницах (рис. 2,в). Допустимость исключения
двухфазных областей подтверждается рядом
экспериментальных данных. Например, ана-
логичная картина послойного формирования
кристаллических фаз наблюдалась в экспери-
ментах [30] при исследовании взаимодействия
пленки кристаллического или аморфного крем-
ния с частицей никеля. При этом возникающие
слои промежуточных фаз оказались разделен-

ными незначительными по толщине двухфаз-
ными прослойками.

Модель диффузионного взаимодействия в
ячейке смеси. Для описания кинетики роста
интерметаллических фаз при контакте сло-
ев металлов приняты следующие упрощающие
предположения [31]:

— образование фаз лимитируется диффу-
зией одного компонента, перемещающегося
медленнее;

— на межфазных границах быстро уста-
навливается локальное термодинамическое
равновесие, при этом кинетика процесса яв-
ляется чисто диффузионной;

— зависимостью коэффициентов диффу-
зии от концентрации пренебрегается;

— влияние межфазного поверхностного на-
тяжения считается несущественным;

— эффекты термоупругости не учитыва-
ются.

Математическая формулировка задачи,
согласно [31], состоит из уравнений диффузии
и балансных соотношений на подвижных меж-
фазных границах:

1

Di

∂ci
∂t

=
∂2ci
∂r2

+
2

r

∂ci
∂r

,

(9)
ri(t) � r � ri+1(t), i = 1, 2, . . . ,

r = ri(t): (c+i−1(T )− c−i (T ))
∂ri
∂t

=

= −Di−1(T )
∂ci−1

∂r

∣∣∣∣r=ri−0 +

+Di(T )
∂ci
∂r

∣∣∣∣r=ri+0. (10)
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Здесь ci — массовая концентрация никеля в i-м
слое (или фазе), Di(T ) = ki exp(−Ei/RT ) —
коэффициент взаимной диффузии в i-м слое,
c+i−1(T ), c−i (T ) — зависимости равновесных
концентраций от температуры, задаваемые из
диаграммы состояния. Количество слоев (про-
межуточных фаз) зависит от типа рассматри-
ваемой системы, поэтому индекс i в уравнениях
может принимать значения i = 1, 2, 3, 4, что
соответствует фазам ε, δ, γ, β.

Приближенное решение диффузионной зада-
чи в ячейке смеси. При решении уравнений
(9), (10), так же как в [23], предполагаем,
что распределение концентраций в пределах
каждого образующегося интерметаллического
слоя мало отличается от стационарного: ci =
ai/r + bi. Постоянные ai, bi определяются из
условий равенства функций ci значениям рав-
новесных концентраций на межфазных грани-
цах: ai = ri+1ri(c

−
i − c+i )/(ri+1 − ri), bi =

(c+i ri+1 − c−i ri)/(ri+1 − ri). Подставляя стаци-
онарные решения в соотношения (9), (10), по-
лучаем систему обыкновенных дифференци-
альных уравнений:

di
dri
dt

= −θi−1
ri−1

ri(ri − ri−1)
+ θi

ri+1

ri(ri+1 − ri)
,

(11)di = c+i−1(T )− c−i (T ),

θi = Di(T )(c
+
i (T )− c−i (T )), i = 1, 2, . . . . (12)

Начальные условия:

t = 0: r1(0) = RB, ri+1(0) = ri(0) + εRB,

где ε = 0.0001 — малая величина, которая
определяет начальные значения слоев всех воз-
можных фаз в системе Ni—Al, согласно диа-
грамме состояния. Таким образом, из реше-
ния обыкновенных дифференциальных уравне-
ний (11), (12) определяются траектории меж-
фазных границ.

Массовые скорости образования и разложения
промежуточных фаз. Поскольку структура ячей-
ки смеси такова, что частицы никеля являют-
ся локальными центрами, на которых проис-
ходит послойное образование фаз, то для мас-
совых скоростей образования и разложения i-й
фазы можно записать

Ji = m0
Niρ

0
i
∂

∂t
(y3i − y3i−1), i = ε, δ, γ, β, (13)

где yi = ri/Rs. Отметим, что при температуре
между точками плавления фаз TAl � T < Ti

скорость реакций положительна (Ji > 0), т. е.
толщина слоя увеличивается, а при T � Ti —
отрицательна (Ji < 0), т. е. слой уменьшается.

1.3. Кинетика реакционного межфазного
взаимодействия в системе Ni—Al

Несмотря на обширную литературу, ки-
нетика реакционного межфазного взаимодей-
ствия между металлическими элементами би-
нарных систем исследована недостаточно. Дан-
ные по кинетике реакций ограничены и сводят-
ся к рассмотрению одностадийных механизмов
получения конечного продукта, при этом эво-
люционные стадии короткоживущих фаз, как
правило, не рассматриваются. Опубликован-
ные данные [15–18, 20–22, 29] по кинетике диф-
фузионного взаимодействия в системе Ni—Al
представлены в табл. 3. По мнению авторов
[20], энергия активации образования алюмини-
дов никеля является функцией молярной доли
никеля и увеличивается с ростом его содержа-
ния в фазах NimAln.

1.4. Численный метод решения при объединении
макро- и микроописаний

Решение уравнений, описывающих мак-
росостояние среды: расчет объемных концен-
траций фаз (2) и средней температуры (3),
осуществляется численно с использованием
конечно-разностного метода. В области конеч-
ных размеров строится равномерная сетка, при
условии, что ее масштаб на 2–3 порядка пре-
восходит размер ячейки смеси. Этого требу-
ют принципы осреднения в механике сплош-
ных сред и условия термодинамического равно-
весия макросистемы. Характерно, что в (2) нет
членов с переносом. Это означает, что объем-
ная концентрация каждого компонента в ячей-
ке сетки изменяется за счет членов источников
в правой части уравнений (2). Для (3) исполь-
зовали хорошо себя зарекомендовавшую в [27]
явную конечно-разностную схему второго по-
рядка аппроксимации по пространству с пере-
менными коэффициентами.

Система обыкновенных дифференциаль-
ных уравнений (11), (12) решалась методом
Рунге — Кутты четвертого порядка точности.
Задаваемые из диаграммы состояния зависи-
мости равновесных концентраций от темпера-
туры c±i (T ) аппроксимировались с помощью
эрмитовых кубических сплайнов [32].
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Табли ц а 3

Константы диффузионной кинетики промежуточных фаз
в смеси порошков никеля и алюминия

Химическая
формула

Ei, эВ D0
i , см

2/с ΔT , К Q, кДж/моль Источник

NiAl3 (β)

1.49
1.64
1.72
1.76
—

0.66
6.5
20.0
50.0
—

400÷ 700
600÷ 800
600÷ 760

—
—

—
—
—
—

114.387

[18]
[21]
[15]
[15]
[29]

Ni2Al3 (γ)
1.6÷ 2.04

1.8
—

—
2.4
—

—
—
—

—
—

170.951

[20]
[17]
[29]

NiAl (δ)

1.70
1.77
1.84
2.17
2.20
—

—
0.048
—
—
—
—

—
933÷ 1 911

—
—
—
—

—
—
—
—
—

117.739

[20]
[15]
[15]
[15]
[15]
[29]

Ni3Al (ε)
1.56÷ 3.17

3.05
—

0.000359
0.1
—

573÷ 1 523
1 223÷ 1 473

—

—
—

157.544

[16]
[22]
[29]

2. РЕЗУЛЬТАТЫ ВЫЧИСЛЕНИЙ

Рассматривалась смесь порошков никеля
с алюминием. Размеры частиц и состав ва-
рьировались так, что выполнялось условие
NAl/NNi � 1. Ниже представлен анализ рас-
четов процессов в смеси на микро- и макро-
уровнях. Вначале исследовалось влияние тем-
пературы на процессы в ячейке смеси, затем
решалась задача об эволюции фазового соста-
ва в волне горения.

2.1. Влияние температуры на процессы
в ячейке смеси

Реакционное взаимодействие никеля с
алюминием начинается при температуре плав-
ления алюминия TAl = 933 K. Поэтому уравне-
ния (11), (12) решаются при постоянной темпе-
ратуре T0 > TAl. Состав исходной смеси зада-
вался стехиометрическим или близким к нему.
Установлено, что фазовый состав конечного
продукта зависит от температуры отжига [4].
При отжиге в течение длительного времени
(≈3 ч) при температуре T0 = 950 K, близкой
к температуре плавления алюминия, устойчи-
во формируются две фазы: γ-Ni2Al3, β-NiAl3.
Потребление никеля и алюминия, а также рост
слоев указанных фаз протекают примерно с
одинаковыми скоростями. После исчезновения

никеля в ячейке происходит быстрое расходо-
вание фазы β-NiAl3 с образованием в конечном
продукте лишь одного соединения γ-Ni2Al3.
Повышение температуры отжига до T0 = 1500
и 1 800 K приводит к образованию лишь од-
ной тугоплавкой фазы NiAl. Причем при T0 =
1500 K алюминий в ячейке полностью расхо-
дуется, а никеля немного остается. При T0 =
1800 K, наоборот, никель расходуется, а алю-
миний остается. Это обстоятельство вызывает
интерес, так как качественно согласуется с экс-
периментальными данными.

На рис. 3 представлены траектории меж-
фазных границ в результате отжига смеси Ni—
Al при температуре, медленно возрастающей
со временем по линейному закону T = T0 +At,
где A > 0 характеризует скорость роста тем-
пературы со временем, T0 = 900 К. Стрелками
указаны моменты времени, в которые достига-
ются характерные для данной смеси темпера-
туры. Например, Tβ = 1127 K, Tγ = 1 405 K,
Tδ = 1911 K — температуры образования со-
ответствующих фаз (см. табл. 1). Так, при
A = 1.0 K/с (рис. 3,а) конечный продукт со-
стоит из одной фазы Ni2Al3, при этом вначале
образуется более тонкий слой NiAl3, который
затем исчезает. При A = 10.0 K/с (рис. 3,б)
конечный продукт состоит из двух примерно
одинаковых по величине слоев NiAl и Ni2Al3.
Из рис. 3 видно, что траектории межфазных
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Рис. 3. Траектории межфазных границ в ячейке смеси при температуре, возрастающей со вре-
менем по линейному закону T = T0 + At, T0 = 900 К:

а — A = 1.0 К/с, б — A = 10.0 К/с

Рис. 4. Изменение температуры во време-
ни в различных точках (yi, i = 1, 2, . . . , 5)
по длине стержня:
а, б — расчет, в — эксперимент [33]

границ ri/Rs могут содержать изломы, соот-
ветствующие моментам времени, когда темпе-
ратура достигает температуры плавления той
или иной фазы, после чего фазовый слой ли-

бо уменьшается, начинает растворяться, либо
остается постоянным, когда в ячейке заканчи-
вается какой-либо компонент исходной смеси.

Механизмы образования или растворения
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Рис. 5. Структура волны СВС:
а— двухволновый температурный профиль в моменты времени t= 45, 60, 65, 70, 75 с; б— распределение
объемных концентраций mi начальных компонентов смеси и интерметаллических фаз в волне горения
и конечном продукте синтеза

фаз (нарастания или исчезновения слоя) полно-
стью определяются диаграммой состояния си-
стемы. Величины θi = C+

i − C−
i на диаграм-

ме (см. рис. 1) отвечают перепаду равновесных
концентраций на границе фазового слоя и ха-
рактеризуют диффузионный поток атомов ни-
келя в фазе. При температуре плавления линии
равновесных концентраций C+

i , C−
i сходятся

в точке. Это происходит, когда θi = C+
i −C−

i →
0. При T � Ti (i = ε, δ, γ, β) толщина фазового
слоя начинает со временем уменьшаться, фаза
растворяется и ее слой исчезает.

2.2. Задача об изменении фазового состава
интерметаллических соединений в волне СВС

В [33] представлены результаты экспери-
ментального исследования лазерного зажига-
ния смеси порошков никеля с алюминием. На
торцевую поверхность цилиндрического образ-
ца радиусом (4÷5)·10−3 м, длиной 50·10−3 м и
плотностью 3 500 кг/м3 с помощью газового ла-
зера непрерывного излучения (диаметр пучка
10−2 м) подавался тепловой поток интенсивно-
стью q = 250÷500 кВт/м2. Характеристики за-
жигания (время и температура) определялись
в [33] по зависимости температуры поверхно-
сти образца от времени.

Уравнения (2)–(4) в одномерном случае
численно интегрировались методом, подробно
изложенным в [27], при следующих начальных
и граничных условиях:

t = 0 : T = T0; x = 0 : −λeff
∂T

∂y
= q;

y = h :
∂T

∂y
= 0.

При этом согласно оценке [33] λeff =
10.46 Вт/(м ·К), T0 = 300 К.

На рис. 4,а,б приведены рассчитанные за-
висимости температуры от времени в пяти
точках по длине стержня h = 5 · 10−2 м при
заданном на левом конце значении потока теп-
ла q = 364.25 кВт/м2. Действие потока тепла
обеспечивает сравнительно медленный прогрев
до температуры T ≈ 700 K на противополож-
ном правом конце стержня. Это сопровождает-
ся характерным запаздыванием по температу-
ре в указанных точках до момента t ≈ 60 с.
Далее температура очень быстро возрастает,
что соответствует моменту зажигания, кото-
рое происходит практически одновременно в
трех точках.

На рис. 4,в, заимствованном из [33], приве-
дены результаты экспериментов, которые де-
монстрируют изменение температуры во вре-
мени в пяти точках, расположенных по длине
образца, как указано на рисунке, и позво-
ляют оценить время зажигания в пределах
60.5÷ 62.0 с. Экспериментальные зависимости
температуры от времени на рис. 4,в имеют
два характерных участка (плато) с постоянной
температурой. Первый участок продолжитель-
ностью менее 1 с примерно одинаков на всех пя-
ти кривых и соответствует температуре поряд-
ка 1 700÷ 1 750 К. Второй участок не ограничен
по времени и отвечает максимальной темпера-
туре горения смеси порошков никеля с алюми-
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нием 1 911 К. Такое поведение температуры во
времени в различных точках свидетельствует
о том, что профиль температуры по длине об-
разца тоже имеет два плато. Это означает, что
структура волны СВС состоит из двух волн,
распространяющихся друг за другом с интер-
валом меньше 1 с.

Расчетное время задержки зажигания
60÷ 60.5 с совпадает с экспериментально изме-
ренным в [33]. Те же зависимости T (t) с раз-
верткой по времени в окрестности задержки
зажигания показаны на рис. 4,б. На графиках
имеются характерные плато, которые соответ-
ствуют температурам плавления Al (933 K), Ni
(1 728 K), NiAl (1 911 K). Задержка зажигания
зависит не только от величины теплового по-
тока, но и от площади пятна облучения.

Условия инициирования синтеза таковы,
что температура нагревателя должна быть
много больше начальной температуры образ-
ца. Поэтому на границе y = 0 вначале суще-
ствует разрыв температуры, а затем из него
формируется тепловая волна. Изменение про-
филя температуры во времени и пространстве
показано на рис. 5,а. Графики содержат изломы
и изотермические участки, отвечающие темпе-
ратурам плавления, образования или разложе-
ния компонентов исходной смеси и промежу-
точных интерметаллических фаз. Это обсто-
ятельство является следствием уравнения со-
хранения энергии (3). При плавлении компо-
нента смеси все подводимое тепло расходует-
ся на разрушение кристаллической решетки и
температура смеси остается постоянной и рав-
ной температуре плавления соответствующего
компонента. На рис. 5,а наблюдается характер-
но выраженная двухволновая структура СВС.

Температура горения на переднем фронте
(1 728 K) близка к температуре плавления ни-
келя. В первой тепловой волне с температурой
в интервале 300÷ 1 728 K протекают низкотем-
пературные реакции, связанные с растворени-
ем никеля в расплаве алюминия. Затем с неко-
торым запаздыванием распространяется вто-
рой фронт с температурой горения 1 911 K, что
соответствует температуре разложения самой
тугоплавкой фазы NiAl.

В экспериментах [33] волна СВС имеет
аналогичную двухволновую структуру с тем-
пературами горения, близкими к полученным
в расчетах (1 728 и 1 911 К). Авторы [33], к со-
жалению, не привели графика изменения тем-
пературы по длине образца. Однако на рис. 4,в

из [33] приведены экспериментальные зависи-
мости температуры от времени в пяти точках,
отстоящих на равное расстояние друг от дру-
га, из которых хорошо видно, что распреде-
ление температуры по длине цилиндрического
образца аналогично профилю на рис. 5,а, рас-
считанному по предложенному в данной работе
методу.

На рис. 5,б представлены распределения
объемных концентраций исходных компонен-
тов и промежуточных фаз в волне горения.
Состав исходной смеси задан в соответствии
со стехиометрией фазы NiAl. Можно просле-
дить эволюцию состава интерметаллических
фаз в волне СВС. Первыми появляются фазы
Ni3Al, Ni2Al3 и NiAl3, при этом фаза NiAl3, со-
ставляющая в максимуме сотые доли процен-
та, быстро разлагается и больше не появляет-
ся, а концентрации фаз Ni3Al и Ni2Al3 устойчи-
во нарастают и, достигнув соответственно зна-
чений 0.32 и 0.195, почти одновременно начина-
ют убывать до нуля. При этом в продуктах за
волной горения кроме фазыNiAl в незначитель-
ном количестве (менее 0.05) присутствует фаза
Ni2Al3. В продуктах также содержатся непро-
реагировавшие никель и алюминий. Отклоне-
ния фазового состава продукта от стехиомет-
рии исходной смеси обусловлены разными при-
чинами. Одна из них, по-видимому, связана с
приближенным расчетом структуры исходной
ячейки смеси, которая зависит от формы и раз-
меров частиц, характера их упаковки и пори-
стости. По этой причине стехиометрия соста-
ва в ячейке может нарушаться, несмотря на то
что в целом по смеси соотношение компонен-
тов удовлетворяет стехиометрическому соста-
ву NiAl. Активный рост фазы NiAl наблюдает-
ся сразу после разложения фаз Ni2Al3 и Ni3Al
(рис. 5,б). Повышенное содержание никеля и,
соответственно, пониженное содержание фазы
NiAl на левом конце стержня связано с влия-
нием кратковременного лазерного нагрева при
зажигании смеси в начальный момент.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В данной работе на основе гетероген-
ного подхода [23, 27] разработана физико-
математическая модель расчета фазового со-
става соединений при безгазовом горении
в смеси реагирующих порошков.

На основе анализа диаграммы состояния
бинарной системы Ni—Al предложена полная
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схема металлохимических реакций образова-
ния и разложения промежуточных фаз на кон-
тактной границе исходных компонентов (см.
табл. 1). Проведен сравнительный анализ ли-
тературных данных по кинетике диффузионно-
го взаимодействия в системе Ni—Al. Предложе-
на физико-химическая математическая модель
реакционной диффузии в ячейке смеси порош-
ков никеля с алюминием, и разработан прибли-
женный метод ее численной реализации. Реше-
ны задачи диффузионного отжига смеси при
различных законах изменения температуры во
времени.

На основе предложенной многостадийной
схемы химических реакций в порошковой сме-
си Ni—Al решена задача о структуре волны
СВС, распространяющейся по стержню конеч-
ной длины, получены распределения концен-
траций фаз и температуры. Численно обнару-
жена двухволновая конфигурация в структу-
ре тепловой волны. Результаты расчетов ка-
чественно согласуются с экспериментальными
данными других авторов.

Модель может быть использована для объ-
единения микро- и макромасштабов при кон-
тинуальном описании и численном моделиро-
вании теплового состояния и фазового состава
реагирующей дисперсной макросистемы.
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