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Кинетика и механизм окисления никелевых сплавов

© 2022 г.  М.И. Агеев, В.В. Санин, Н.В. Швындина, Ю.Ю. Капланский, Е.А. Левашов
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Статья поступила в редакцию 16.03.2022 г., доработана 21.03.2022 г., подписана в печать 01.04.2022 г.

Аннотация: Исследовано влияние легирующих элементов на кинетику и механизм окисления при температуре 1150 °С 
в течение 30 ч жаропрочных никелевых сплавов, полученных по технологиям центробежной СВС-металлургии (СВС-М), 
вакуумного индукционного переплава (ВИП), элементного синтеза (ЭС) и горячего изостатического прессования (ГИП). 
Проведен сравнительный анализ сплавов на основе моноалюминида никеля и стандартных сплавов марок АЖК и ЭП741НП. 
Выявлено, что кинетические зависимости описываются преимущественно параболической аппроксимацией. Логарифми-
ческий закон окисления с быстрым (в течение 3–4 ч) формированием первичного защитного слоя характерен для сплавов, 
легированных молибденом и гафнием. В случае АЖК и ЭП741НП на начальной стадии (2–3 ч) окисление происходит по 
параболическому закону, а в дальнейшем – по линейному механизму с объемным окислением и полным разрушением 
образцов. Диффузия кислорода и азота протекает преимущественно по границам зерен алюминида никеля и лимитиру-
ется образованием защитной пленки состава Al2O3 + Cr2O3 + XnOm. Для сплавов, полученных методом СВС-М, характер-
ным является положительное влияние на жаростойкость легирующих добавок циркония и тантала. В межзеренном про-
странстве образуется фаза Ta2O5, которая снижает скорость и глубину окисления. Цирконийсодержащий верхний слой 
Al2O3 + Zr5Al3O0,5 блокирует внешнюю диффузию кислорода и азота, тем самым повышая жаростойкость. Легирование 
гафнием также положительно сказывается на окислительной стойкости сплавов и приводит к образованию субмикронных 
и наноразмерных включений HfO2, которые подавляют зернограничную диффузию кислорода. В образцах с повышенным 
содержанием молибдена формируются летучие оксиды MoO3, Mo3O4, CoMoO4, которые разрушают целостность защитно-
го слоя. Сравнительный анализ кинетики и механизма окисления образцов из базового β-сплава с добавками Cr + Co + Hf 
показал существенное влияние на жаростойкость способа получения образцов. При снижении доли примесного азота и 
образования подслоя Cr2O3 меняется и механизм окисления.

Ключевые слова: никелевые сплавы, жаростойкость, окисленный слой, центробежная СВС-металлургия, элементный син-
тез.
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Abstract: The study covers the effect of alloying elements on the kinetics and mechanism of oxidation at 1150 °С for 30 hours of 
heat-resistant nickel alloys obtained using such technologies as centrifugal SHS metallurgy (SHS(M)), vacuum induction melting 
(VIM), elemental synthesis (ES), hot isostatic pressing (HIP). A comparative analysis was carried out for alloys based on nickel 
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Введение

Сплавы на основе моноалюминида никеля яв-

ляются перспективными для использования в 

компонентах газотурбинных двигателей. Вместе с 

тем они имеют низкие прочностные свойства при 

комнатной температуре, обуславливающие высо-

кий риск разрушения и недостаточную техноло-

гичность из-за трудности механической обработки 

[1—5]. Для повышения вязкости разрушения в та-

кие материалы вводят пластифицирующие добав-

ки хрома, молибдена, редкоземельных элементов 

[3—7]. Для сплавов горячего тракта значимым па-

раметром является окислительная стойкость при 

повышенных температурах, усталостных и термо-

циклических воздействиях, а уровень легирования 

и состояние поверхности определяют их жаростой-

кость [8]. Высокотемпературное окисление как 

разновидность химической коррозии приводит к 

возникновению дополнительных концентраторов 

напряжений и снижению механических свойств 

из-за разупрочнения границ зерен [8—14].

Сопоставление термодинамических расчетов и 

monoaluminide and standard AZhK and EP741NP alloys. It was found that kinetic dependences are described mainly by parabolic 
approximation. The logarithmic law of oxidation with the rapid (within 3–4 hours) formation of the primary protective layer is typical 
for alloys doped with molybdenum and hafnium. In the case of AZhK and EP741NP, oxidation proceeds according to a parabolic 
law at the initial stage (2–3 hours), and then according to a linear mechanism with the voloxidation and complete destruction of 
samples. Oxygen and nitrogen diffusion proceeds predominantly along the nickel aluminide grain boundaries and it is limited by 
the Al2O3 + Cr2O3 + XnOm protective film formation. SHS(M) alloys feature by a positive effect of zirconium and tantalum added as 
dopants on heat resistance. The Ta2O5 phase is formed in the intergranular space, which reduces the rate and depth of oxidation. 
The zirconium-containing top layer Al2O3 + Zr5Al3O0.5 blocks the external diffusion of oxygen and nitrogen, thereby improving heat 
resistance. Doping with hafnium also has a positive effect on oxidation resistance and leads to the formation of submicron and 
nanosized HfO2 inclusions that suppress the grain boundary diffusion of oxygen. MoO3, Mo3O4, CoMoO4 volatile oxides are formed 
in alloys with a high content of molybdenum and compromise the protective layer integrity. A comparative analysis of the oxidation 
kinetics and mechanism for samples consisting of the base β-alloy with Cr + Co + Hf additives showed a significant effect on the heat 
resistance of the sample preparation method. As the proportion of impurity nitrogen decreases and the Cr2O3 sublayer is formed, 
the oxidation mechanism also changes.

Keywords: nickel alloys, heat resistance, oxidized layer, centrifugal SHS metallurgy, elemental synthesis.
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экспериментальных данных процесса окисления 

крупнозернистого моноалюминида никеля, леги-

рованного хромом и молибденом, показали, что 

оксиды Сr2O3 и Al2O3 образуют на границах раздела 

фаз защитный слой, препятствующий диффузии 

кислорода, а молибден способствует форированию 

летучих субоксидов, которые, испаряясь, оставля-

ют поры в образце [15]. Образование окисленных 

слоев вблизи поверхности носит избирательный 

характер, зависит от состава элементов внедрения 

в β-фазе, температуры и среды окисления [16].

Известны иерархически структурированные 

β-сплавы, легированные хромом, кобальтом и 

другими элементами, с высокой жаропрочностью 

и сопротивлением ползучести. В работах [17—25] 

показана возможность получения сферических 

порошков для селективного лазерного сплавле-

ния (СЛС) по двум технологическим схемам: (1) 

центробежное СВС-литье (СВС-М), вакуумный 

индукционный переплав (ВИП), плазменное цен-

тробежное распыление электродов; (2) элемен-
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тарный синтез порошков (ЭС) и их плазменная 

сфероидизация. Авторами [26] исследовано влия-

ние легирующего элемента (Х) на сопротивление 

упругой пластической деформации и энергию ак-

тивации ползучести (Q). Легирование позволило 

модифицировать структуру вблизи границ зерен, 

связать элементы внедрения в дополнительные 

соединения. Например: молибден обеспечил рост 

прочности, термической стабильности, сопротив-

ления ползучести и стойкости к сульфидной кор-

розии; цирконий уменьшил размер структурных 

составляющих и увеличил жаропрочность; при 

введении тантала отмечен прирост сопротивления 

ползучести и усталостной прочности сплава; мик-

родобавки рения при комбинированном легиро-

вании с молибденом в сочетании с термообработ-

кой заметно повысили условный предел текучести 

(σ0,2), прочности (σв) и степень пластической де-

формации (ε) [26]. При этом введение до 15 % Mo и 

1,5 % Re по совокупности свойств обеспечило наи-

больший прирост механических характеристик 

литых сплавов [26]. 

При наследовании 3-уровневой структуры 

β-сплава, легированного хромом, кобальтом и гаф-

нием, отмечена эволюция его структуры на всех 

этапах получения: ЭС, горячее изостатическое 

прессование (ГИП), СЛС, СЛС + ГИП + термо-

обработка (ТО) [27]. Испытания сплавов на осадку 

в интервале температур 600—1100 °С подтвердили 

необходимость проведения постобработки (ГИП 

и ТО) [27]. Одновременное выделение упрочняю-

щих наночастиц фаз Лавеса (Cr2Nb, Co2Nb), Гей-

слера (Ni2AlHf) и карбидов (HfxNby)C заметно по-

высило механические свойства сплава с ниобием и 

гафнием. Легирование хромом, кобальтом и гаф-

нием в состоянии СЛС + ГИП + ТО при комнат-

ной температуре позволило получить следующий 

уровень свойств: σв = 2850 МПа, σ0,2 = 1170 МПа, 

ε = 16 %, а при t = 900 °C — σв = 378 МПа, σ0,2 =

= 300 МПа, Q = 380 кДж/моль. Сплав с 0,9 % Hf 

превзошел сплав, легированный Cr, Co и 0,25 % Hf, 

по высокотемпературной прочности и сопротив-

лению ползучести при t = 900 °C: σв = 640 МПа, 

σ0,2 = 495 МПа, Q = 775 кДж/моль, имея при ком-

натной температуре близкие значения σв = 2720 

МПа, σ0,2 = 1220 МПа, ε = 12 % [27]. 

В то же время остается открытым вопрос о 

влиянии состава и способа получения никелевых 

сплавов на окислительную стойкость при высо-

ких температурах. Поэтому целью работы являл-

ся сравнительный анализ кинетики и механизма 

окисления при t = 1150 °C в течение 30 ч никелевых 

β-сплавов, АЖК и ЭП741НП в состояниях СВС-М, 

ВИП, ЭС, ГИП и ТО.

Материалы и методы исследований

Для исследований на жаростойкость изготов-

лены образцы по двум технологическим схемам 

(см. таблицу): (1) центробежное СВС-литье по ме-

тодике [18—20, 26], вакуумно-индукционный пе-

реплав; (2) элементный синтез порошка + горячее 

изостатическое прессование [28].

В качестве основы выбран известный сплав [18, 

25] с добавками хрома, кобальта и элемента (Х) со-

гласно таблице. Для базового сплава, представлен-

ного образцами 8, 9 и 12, строились зависимости 

жаростойкости от способа их получения. Сплавы 

СВС-М, изготовленные методом центробежно-

го СВС-литья, представляли собой слитки диа-

метром 80 мм и высотой 25—30 мм. Их получали 

при оптимальном центробежном ускорении a =

= 150±5 м/с2 [26]. Особенности синтеза подробно 

описаны в работах [17, 18]. 

Методом ЭС в режиме послойного горения бы-

ли получены спеки 5 составов (см. таблицу). Их 

измельчали до фракции не менее 100 мкм, после 

чего порошок консолидировали методом ГИП на 

газостате HIRP10/26-200 («ABRA AG», Швейца-

рия) согласно [27]. Методика ЭС + ГИП описана в 

работах [22—25].

Образцы диаметром 8 мм и высотой 4 мм вы-

резали на электроэрозионном станке GX-320L 

(«CHMER EDM», Китай) и шлифовали до шерохо-

ватости Rz = 5. Окислительные отжиги проводили 

на воздухе при температуре 1150 °C в течение 30 ч 

с периодическим взвешиванием образцов. Оцени-

вали изменение их массы, приведенное к единице 

площади поверхности, за определенный промежу-

ток времени. На основании экспериментальных 

данных строили кривые окисления и выводили 

уравнения аппроксимации. 

Фазовый состав продуктов окисления опре-

деляли методом рентгеноструктурного фазово-

го анализа (РФА) на дифрактометре D2 PHASER 

(«Bruker AXS GmbH», Германия) при использо-

вании CuKα-излучения в интервале углов 2θ =

= 10°÷140°.

Морфологию поверхности и границы разде-

ла окисленных образцов изучали на сканирую-

щем электронном микроскопе (СЭМ) S-3400N 

(«Hitachi», Япония) с энергодисперсионным спек-
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трометром NORAN System 7 X-ray Microanalysis 

System («ThermoScientific», США), а также на про-

свечивающем электронном микроскопе (ПЭМ) 

JEM-2100 («Jeol», Япония) с использованием 

держателя фольг Gatan 650 Single Tilt Rotation 

Analytical Specimen Holder («Gatan, Inc.», США). 

Образцы (ламели) изготавливали из предвари-

тельно подготовленной фольги с помощью метода 

сфокусированного ионного луга (FIB) на приборе 

Quanta 200 3D FIB («FEI Company», США). Фольги 

для ПЭМ получали методом ионного травления на 

установке PIPS II System («Gatan Inc.», США). 

Результаты и их обсуждение

Анализ кинетических кривых и состав про-

дуктов окисления характеризуют влияние ле-

гирующих добавок на растворимость кислоро-

да, протекание полиморфных превращений и 

образование летучих субоксидов. В отличие от 

простых металлов границы раздела окисленных 

многокомпонентных интерметаллидных сплавов 

являются более сложными. Это обусловлено раз-

личным химическим сродством к кислороду ле-

гирующих элементов, образованием множества 

Содержание легирующих элементов (X) и уравнения аппроксимации функции окисления 

исследуемых β-сплавов

Content of alloying elements (X) and approximation equations for the oxidation function of the investigated β alloys

№ 

обр.
Способ получения

Легирующий 

элемент (Х)

Х, %, 

мас./ат.
Уравнение окисления

1

СВС-М

La La 0,0831 / 0,03 y = –0,0502x2 + 3,1978x + 2,6451

2 Mo Mo 2,44 / 1,18 y = –0,0538x2 + 3,2244x + 4,2907

3 Zr Zr 0,48 / 0,24 y = –0,0204x2 + 1,2605x + 1,7022

4 Ta Ta 2,11 / 1,07 y = –0,028x2 + 1,8015x + 2,9724

5 Re Re 1,48 / 0,75 y = –0,0469x2 + 2,7109x + 4,0148

6 Mo Mo 15,20 / 7,84 y = 21,4ln(x) + 31,7

7 Mo, Re
Mo 15,40 / 8,0

y = 11,5ln(x) + 41,7
Re 1,40 / 0,40

8 Hf Hf 0,98 / 0,25 y = –0,048x2 + 3,0074x + 4,213

9 СВС-М + ВИП Hf Hf 0,97 / 0,25 y = 4,87ln(x) + 3,78

10

ЭС + ГИП

Nb, Hf
Nb 2,01 / 1,00

y = 8,89ln(x) + 9,24
Hf 3,47 / 0,90

11 Mo, Nb, Hf

Mo 4,06 / 2,00

y = 8,27ln(x) + 11,11Nb 1,96 / 1,00

Hf 3,39 / 0,90

12 Hf Hf 0,96 / 0,22 y = 5,33ln(x) + 4,75

13 Mo, Nb, Hf

Mo 7,93 / 4,00

y = –0,2621x2 + 16,896x + 29,971Nb 1,92 /1,00

Hf 3,32 / 0,90

14 Mo, Nb, Hf

Mo 11,64 / 6,00

y = –0,6548x2 + 44,62x + 17,681Nb 1,88 / 1,00

Hf 3,25 / 0,90

15

ГИП + ТО

ЭП741НП
y = –2,7111x2 + 92,107x – 30,405

y = 29,95x + 234,17

16 АЖК
y = 8,2829x2 – 12,77x + 13,403

y = 34,27x + 31,89
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оксидных фаз и твердых растворов, а также раз-

личной подвижностью атомов в оксидной фазе и 

сплаве. 

На рис. 1 приведены кривые окисления иссле-

дованных образцов, а в вышеприведенной табли-

це — соответствующие им уравнения аппрокси-

мации. Характер кривых соответствует параболи-

ческому закону окисления для обр. 1—5, 8, 13—14, 

логарифмическому — для обр. 6, 7, 9—12 и сме-

шанному — для обр. 15, 16. В последнем случае на 

начальной стадии (3—4 ч) отмечается параболиче-

ская зависимость, а после нарушения целостности 

образца (рис. 2) характер окисления подчиняется 

линейному закону и контролируется скоростью 

химической реакции. 

Для обр. 1—5, 8, 13 и 14 наибольшая скорость 

окисления отмечается в первые 7—10 ч. После 

формирования защитного оксидного слоя ее зна-

чения уменьшаются и приближаются к нулю. 

Таким образом, контролирующим процессом 

окисления в данном случае является диффузия в 

твердой фазе. 

Процесс окисления обр. 6 и 7 заметно отлича-

ется от остальных и характеризуется действием до-

полнительных факторов, предположительно свя-

занных с разрушением внешнего оксидного слоя 

из-за внутренних напряжений. Это подтвержда-

ется изменением их цвета и рыхлой поверхно-

стью, что видно на рис. 2. Кинетика окисления 

обр. 9—12 зависит от содержания молибдена, ни-

Рис. 1. Кинетика окисления 

никелевых сплавов при температуре 1150 °C

а – обр. 1–5; б – 6 и 7; в – 10 и 11; г – 8, 9 и 12; 

д – 13–16 

Fig. 1. Oxidation kinetics of nickel alloys at 1150 °C

а – Sample 1–5; б – 6 and 7; в – 10 and 11; 

г – 8, 9 and 12; д – 13–16
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обия, гафния и размера зерен β-фазы. Частицы 

HfO2, расположенные на границах раздела зерен, 

блокируют поверхностную диффузию алюминия 

и кислорода.

На поверхности окисленных образцов можно 

наблюдать слой с определенными рельефом и от-

тенком (см. рис. 2). Визуальный анализ обр. 1—12 

свидетельствует об отсутствии физического разру-

шения. Образцы 13 и 14 полностью разрушились 

в результате выделения летучих субоксидов мо-

либдена. При меньшем содержании Mo в сплаве 

(обр. 11) разрушения образцов не происходит. 

Образцы 15 и 16 из сплавов ЭП741НП и АЖК 

также полностью разрушились, поскольку в ре-

зультате диффузии под оксидным слоем возни-

кает высокая концентрация избыточных вакан-

Рис. 2. Внешний вид образцов из β-сплавов, ЭП741НП, АЖК после испытаний на жаростойкость 

при t = 1150 °C в течение 30 ч

Fig. 2. Appearance of β alloys, EP741NP, AZhK samples after heat resistance tests at t = 1150 °C for 30 hours
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Рис. 3. Дифракционные спектры окисленной поверхности образцов

Fig. 3. XRD spectra of the oxidized surface of samples
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сий, и при достижении критической толщины 

происходит постепенное растрескивание пленки 

с превращением ее в рыхлый окисел. Рабочие 

температуры деталей из этих сплавов ограничи-

ваются интервалом 750—800 °С [28], что заметно 

ниже температуры испытаний 1150 °C, но в нашей 

работе ставилась задача сравнительного анализа 

кинетики окисления группы сплавов в одинако-

вых условиях.

Дифракционные спектры окисленной при тем-

пературе 1150 °C в течение 30 ч поверхности 

β-сплавов представлены на рис. 3. Основные пи-

ки соответствуют фазе моноалюминида никеля 

(NiAl), поскольку легирующие добавки переходят 

в твердый раствор. Основным продуктом окисле-

ния является γ-Al2O3, и присутствуют некоторые 

сопутствующие оксиды. 

На рис. 4 представлены микроструктуры окис-

ленных и переходных слоев исследуемых образцов 

с указанием характерных толщин. Особенностью 

Рис. 4. Микроструктуры сплавов с указанием толщины окисленного слоя

Fig. 4. Microstructures of alloys indicating the oxidized layer thickness
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изучаемых сплавов с различной системой легиро-

вания является образование на начальной стадии 

окисления сплошной, плотно прилегающей ок-

сидной пленки, которая тормозит диффузионное 

проникновение кислорода и азота к металлу. Ана-

лиз переходного слоя MeO—Me свидетельствует о 

диффузии кислорода и азота. Представленные на 

рис. 4 данные свидетельствуют о влиянии леги-

рующих элементов, содержания молибдена (2,5—

15,0 ат.%) и гафния (0,25—0,9 ат.%), а также спосо-

ба получения сплавов (СВС-М, ВИП, ЭС, ГИП) на 

глубину окисления и толщину переходного слоя 

Me—MeO. Более подробный анализ по каждому 

составу представлен на рис. 5—17.

Образец 1 имеет заметно меньшее (по сравне-

нию с расчетом) содержание лантана, что связано 

с его высоким сродством к кислороду, участием в 

восстановительной металлотермической реакции 

в процессе синтеза и частичным переходом в шла-

ковую фазу [26]. Поэтому сплав с малым содержа-

нием лантана был исключен из дальнейших иссле-

дований. 

На рис. 5 показаны микроструктуры окислен-

ного слоя обр. 2 с молибденом. Диффузия кис-

Рис. 5. Микроструктура (а), выделенные области анализа (б–г) и карта распределения элементов 

окисленного слоя в обр. 2 (см. таблицу)

Fig. 5. Microstructure (а), marked analysis areas (б–г) and map of oxidized layer element distribution in Sample 2 

(see table)
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лорода и азота происходит преимущественно по 

границам зерен и межзеренным прослойкам фаз, 

содержащих Cr—Mo. На межфазных границах 

NiAl—MeO можно наблюдать фазу Ni3Al как ре-

зультат образования Al2O3 и обеднения по алюми-

нию фазы NiAl.

Из анализа образцов после 30 ч испытаний 

можно наблюдать переходный слой Me—MeO. На 

начальном этапе происходит реакционная диф-

фузия кислорода по границам зерен твердого рас-

твора β-фазы с образованием сплошной пленки из 

Al2O3 и Сr2O3. При этом азот также диффундирует 

вглубь образца, вступая в реакцию с алюмини-

ем до формирования AlN, обедняя NiAl до Ni3Al 

(светло-серые области). В сплаве, легированном 

молибденом, наблюдается максимальная толщина 

переходного слоя (см. рис. 4). Молибден при окис-

лении образует оксиды MoO3, Mo3O4 и CoMoO4, 

которые возгоняются, приводя к периодическо-

му разрушению целостности защитного слоя, что 

способствует диффузии новых порций активных 

ионов азота и кислорода. 

Таким образом, по данному цикличному ме-

ханизму происходит движение фронта окисления 

Рис. 6. Микроструктура (а), выделенные области анализа (б–г) и карта распределения элементов 

окисленного слоя в обр. 6

Fig. 6. Microstructure (а), marked analysis areas (б–г) and map of oxidized layer element distribution in Sample 6
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вглубь образца, что подтверждается исследовани-

ями обр. 6 с повышенным содержанием молибде-

на, результаты которых приведены на рис. 4 и 6.

Характерным отличием обр. 6 является про-

никновение кислорода и азота на глубину до 340±

±10 мкм (см. рис. 4). На рис. 6 можно идентифици-

ровать появление большего количества областей 

оксидных и нитридных составляющих. Кроме то-

го, выгорание молибдена в виде субоксидов вли-

яет на толщину поверхностного оксидного слоя, 

который составляет 20±5 мкм для обр. 2 и 130±

±5 мкм для обр. 6. Отличительной особенностью 

кинетики окисления последнего является более 

интенсивное торможение роста пленки с течением 

времени по логарифмическом закону. Окисление 

начинается с высокой скоростью, но ее величи-

на быстро уменьшается и далее контролируется 

процессом переноса электронов через оксидную 

пленку.

На рис. 7 приведены характерные микрострук-

туры переходного слоя MeO—Me обр. 4 с танта-

лом. В ходе анализа кинетических кривых высо-

котемпературного окисления установлено, что 

модифицирование танталом вносит положитель-

ный результат, замедляя скорость окисления (см. 

рис. 1, а).

Распределение кислорода и азота в окислен-

ном слое можно условно разделить на три подслоя: 

I — сплошная оксидная пленка из Al2O3 с включе-

ниями Ta2O5, Сr2O3 и незначительного количества 

AlN; II — оксиды с преимущественным содержа-

нием AlN; III — металлический слой с включения-

ми нитрида и без оксидов.

Тантал, находящийся в межзеренном про-

странстве, окисляется до Ta2O5. По сравнению с 

Mo-содержащей системой обеднения β-фазы до 

Ni3Al не происходит. При детальном исследовании 

структуры Ta-содержащего сплава [26] было уста-

новлено концентрационное смещение хрома, рас-

творенного в твердом растворе β-фазы, к границам 

зерен. Таким образом, в первую очередь хром взаи-

модействует с кислородом, образуя летучий оксид. 

Именно за счет этих двух отличительных особен-

ностей происходит снижение скорости окисления. 

При сравнительном анализе обр. 3 с базовым 

составом наблюдается незначительное замедление 

окислительных процесов (см. рис. 1, а, г). Причину 

снижения скорости окисления можно проследить 

Рис. 7. Микроструктура (а), выделенная область анализа (б) и карта распределения элементов окисленного 

слоя в обр. 4

Fig. 7. Microstructure (а), marked analysis area (б) and map of oxidized layer element distribution in Sample 4
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по представленным на рис. 7 микроструктуре и 

карте распределения элементов переходного слоя 

MeO—Me. Как показано выше, при параболиче-

ской зависимости контролирующим процессом 

является диффузия по межфазным границам. 

При уменьшении размеров структурных со-

ставляющих, разветвлении границ зерен и увели-

чении пути диффузии общая глубина окислено-

го слоя снижается. Это подтверждается в случае 

сплава, модифицированного рением (см. рис. 1, а). 

На рис. 1, б представлено сравнение кинетических 

кривых окисления обр. 6 и 7, что также подтвержда-

ет снижение динамики окислительных процессов 

при дополнительном легировании сплава рением. 

При окислении сплавов с рением на поверхности 

не образуется плотный слой Al2O3, что оказывает 

негативное влияние на жаростойкость (рис. 8). Ос-

новной рекомендацией в данном случае является 

использование комбинированного легирования — 

наряду с рением вводить элемент, тормозящий 

окислительные процессы, например цирконий. 

На рис. 9 представлена микроструктура окис-

ленного слоя для обр. 3 с цирконием. Данная си-

стема легирования показала наилучший результат 

в серии экспериментов (см. рис. 1, а). СЭМ-изобра-

жения поперечного сечения окисленного обр. 3 

представлены на рис. 9 и 10. Толщина окисленно-

го слоя составила 10±5 мкм, что на порядок мень-

ше, чем в остальных образцах. На рис. 9, а можно 

идентифицировать характерный для всех образ-

цов слой Al2O3 c включениями хромокобальтовых 

оксидных фаз. Белые светлые точки, распределен-

ные по всему окисленному слою, соответствуют 

фазе ZrO2. В основном слое на основе Al2O3 при-

сутствуют наноразмерные образования ZrO2 (см. 

рис. 9, в и 10).

Из анализа рис. 10 видно, что под слоем Al2O3 +

+ ZrO2 находится тонкая сплошная пленка Cr2O3, 

характерная для данной системы легирования. 

Предположительно верхний оксидный слой Al2O3 +

+ ZrO2 тормозит процесс внешней диффузии 

кислорода и азота, а также блокирует возгонку 

летучего оксида хрома Cr2O3. Таким образом он 

постепенно формирует плотный слой по всей пе-

реходной поверхности Me—MeO, образуя второй 

сплошной барьерный оксидный слой. 

Оксидный слой обр. 3 с цирконием после испы-

таний на жаростойкость выбрали для анализа ме-

тодами ПЭМ ВР и дифракции электронного луча 

на микроскопе JEM-2100 («Jeol», Япония). На рис. 11 

представлено изображение структуры сплава и 

образовавшегося оксидного слоя, а также карта 

распределения в нем основных элементов. Меж-

ду матричным слоем NiAl и внешним оксидным 

слоем расположена прослойка фазы Ni3Al с рав-

номерно распределенными включениями Co, Cr 

и Cr2O3. Верхний оксидный слой состоит из Al2O3 

с включениями ZrO2 (темно-серые области), что 

Рис. 8. Микроструктура и карта распределения элементов окисленного слоя в обр. 5

Fig. 8. Microstructure and map of oxidized layer element distribution in Sample 5
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подтверждает результаты ЭДС-анализа (рис. 12, 

спектры 1, 3, 4). Исходя из количественного соот-

ношения основных компонентов в области спект-

ра 2 (рис. 12) были проведены исследования фазы 

методом ПЭМ ВР и дифракции электронного луча, 

в результате которых установлена фаза сложного 

оксида Zr5Al3O0,5 (рис. 13).

Фаза Zr5Al3O0,5 имеет гексагональную кри-

сталлическую решетку (пространственная груп-

па P63mc). Рассчитанные по электронограмме с 

учетом индексов Миллера периоды решетки фазы 

Zr5Al3O0,5 составляют a = 14,153 Å, c = 5,671 Å. 

Таким образом, при высокотемпературном 

окислении образуется комплексный оксид в виде 

наноразмерных кристаллитов Zr5Al3O0,5, импрег-

нированных в слой Al2O3. Такое сочетание сни-

жает каталитическую активность и положительно 

влияет на окислительную стойкость сплава при 

t = 1150 °С.

Сравнительный анализ кривых окисления (см. 

рис. 1, г), а также состава и микроструктуры окис-

ленных образцов (рис. 14, 15) из базового β-сплава, 

полученных по различным технологическим схе-

мам: СВС-М [18] (обр. 8), СВС-М + ВИП [18, 19] 

Рис. 9. Микроструктура (а), выделенные области анализа (б, в) и карта распределения элементов 

окисленного слоя в обр. 3

Fig. 9. Microstructure (а), marked analysis areas (б, в) and map of oxidized layer element distribution in Sample 3
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Рис. 11. ПЭМ-изображение структуры обр. 3 и образовавшегося оксидного слоя, 

а также карта распределения основных элементов

Fig. 11. TEM image of Sample 3 structure, oxide layer formed and map of main element distribution

Рис. 10. Микроструктура 

и карта распределения элементов 

слоя MeO–Me в обр. 3

Fig. 10. Microstructure and map 

of MeO–Me layer element distribution 

in Sample 3
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(обр. 9), ЭС с последующей сфероидизацией по-

рошка и ГИП [20] (обр. 12), показал, что исполь-

зованная технология оказывает влияние на их 

жаростойкость. На рис. 1, г отмечается различие в 

кинетике окисления обр. 8 (СВС-М) от обр. 9 и 12, 

подвергнутых дополнительной постобработке.

Анализ микроструктуры (см. рис. 4, 14) пере-

ходного слоя обр. 8 (СВС-М) и 9 (СВС-М + ВИП) 

демонстрирует разницу в толщине оксидного и 

переходного слоев в 2 раза: 100±10 и 50±10 мкм со-

ответственно. В обр. 9 (СВС-М + ВИП) фаза AlN 

в переходном слое MeO—Me не образуется, что 

свидетельствует о рафинировании металла при 

ВИП [19]. Содержание примесного азота в обр. 8 

и 9 составляет [N] = 0,0044 и 0,00083 мас.% соот-

ветственно. Его снижение приводит к иному ме-

ханизму окисления, схожему с окислением обр. 3, 

в котором формируется плотный защитный под-

слой Cr2O3 под рыхлым слоем Al2O3 + Сr2O3. При 

таком механизме окисления диффузия протека-

ет только по границам раздела фаз и проникает 

вглубь образца в виде «клиньев» (см. рис. 14, б). 

Процесс ВИП является полезным способом ра-

финирования сплавов от вредных примесей, но не 

лишен недостатков, описанных в работах [18—20]. 

Более эффективным и менее энергозатратным 

методом рафинирования литых СВС-сплавов яв-

ляется вакуумный отжиг при t = 0,7tпл, который 

позволяет удалять до 70 % примесных азота и во-

Спектр O Al Cr Co Ni Zr

1 54,65 3,93 – – – 41,42

2 45,28 23,69 – – – 31,04

3 56,35 37,55 3,91 0,46 0,78 0,95

4 58,27 3,22 – – – 38,51

Рис. 12. Химический состав (ат.%) 

областей пограничного оксидного слоя

Fig. 12. Chemical composition (at.%) of boundary oxide 

layer regions

Рис. 13. ПЭМ-изображение фазы Zr5Al3O0,5 с электронограммой вдоль оси зоны [011]

Fig. 13. TEM image of the Zr5Al3O0.5 phase with an electron diffraction pattern along the zone [011] axis
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дорода. Однако снижение остаточного содержа-

ния кислорода возможно только при полном ме-

таллургическом переделе (ВИП). Образец 12 (ЭС +

+ ГИП) имеет схожую с обр. 9 кинетику окисления 

(см. рис. 1, г), но механизмы противодействия диф-

фузионному проникновению кислорода и азота у 

них различаются. 

Содержание примесного кислорода в данных 

системах составляет [O]  0,12 мас.% [20]. Про-

цесс окисления в сплаве начинается на границах 

раздела консолидированных порошков. Карта 

распределения элементов демонстрирует обла-

сти распределения оксидов Al2O3 и Сr2O3, кото-

рые способствуют разрушению образцов, наряду 

с действием летучих оксидов молибдена (обр. 13 

и 14).

Механизмы защиты от внешней диффузии кис-

лорода и азота в обр. 12 (ЭС + ГИП) и 9 (СВС-М +

Рис. 14. Микроструктура окисленного слоя образцов 8 (СВС-М) (а) и 9 (СВС-М + ВИП) (б)

Fig. 14. Microstructure of the oxidized layer of Sample 8 (SHS-M) (а) and Sample 9 (SHS-M + VIR) (б)

Рис. 15. Микроструктура (а, б) и карта распределения элементов в окисленном слое обр. 12 (ЭС + ГИП)

Fig. 15. Microstructure (а, б) and map of oxidized layer element distribution in Sample 12 (ES + HIP)

a

a

б

б

OAlCr

O NiAlCr
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Рис. 16. Микроструктура (а, б) и карта распределения элементов окисленного слоя в обр. 10 (ЭС)

Fig. 16. Microstructure (а, б) and map of oxidized layer element distribution in Sample 10 (ES)

Рис. 17. Микроструктура (а, б) и карта распределения элементов окисленного слоя в обр. 11 (ЭС)

Fig. 17. Microstructure (а, б) and map of oxidized layer element distribution in Sample 11 (ES)
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+ ВИП) схожи и зависят от образования тонкой 

защитной пленки Сr2O3. При содержании азота 

в образце менее 0,0017 мас.% при окислении фаза 

AlN не образуется [25]. В мелкозернистых образцах 

(ЭС + ГИП) [25] лимитирующим фактором про-

никновения кислорода вглубь образца является 

разветвленная система границ раздела зерен.

На рис. 16 и 17 приведены микроструктуры 

окисленного слоя обр. 10 и 11, полученных мето-

дом ЭС [27]. Сравнивая кинетические функции их 

окисления с образцами СВС-М, можно отметить 

схожие закономерности, однако анализ микро-

структур показал, что механизмы их окисления 

несколько отличаются. Основной слой состоит 

из Al2O3 с включениями HfO2, CoNb2O6, но в ок-

сидном слое присутствуют поры, отмеченные на 

рис. 16 и 17, образованные в результате испарения 

летучих субоксидов ниобия и молибдена. Послед-

ние разрушают первичный слой Al2O3, приводя к 

интенсивному окислению на начальном этапе (см. 

рис. 1, в). Более крупные включения ниобия в ок-

сидном слое сплава образуют фазу CoNb2O6. Ок-

сид гафния HfO2 равномерно распределен в виде 

субмикронных и наноразмерных включений по 

границам зерен, подавляя тем самым диффузию 

кислорода внутрь алюминида никеля [29]. В обр. 10 

под слоем Al2O3 отмечается тонкий защитный 

слой Cr2O3. 

В сплаве 11 на границах зерен наряду с вклю-

чениями HfO2 также располагается фаза твердого 

раствора Cr(Mo). Начальный период окисления 

аналогичен с обр. 10. Однако из-за молибдена 

происходит более активная диффузия кислорода 

вглубь образца по границам зерен с образованием 

Al2O3 и летучего MoO3, которые возгоняются и не 

препятствуют дальнейшему проникновению кис-

лорода.

Выводы

1. Построены кинетические кривые и выведе-

ны соответствующие им уравнения аппроксима-

ции процесса окисления при t = 1150 °С в течение 

30 ч различных жаропрочных никелевых сплавов 

на основе моноалюминида никеля, полученных 

по технологиям центробежной СВС-металлургии 

(СВС-М), вакуумного индукционного переплава 

(ВИП), элементного синтеза (ЭС) и горячего изо-

статического прессования (ГИП). В зависимости 

от состава сплава и способа его получения харак-

тер кривых соответствует параболическому, ло-

гарифмическому или смешанному законам окис-

ления. 

Для сплавов АЖК и ЭП741НП на начальной 

стадии (3—4 ч) отмечается параболическая зави-

симость, а после нарушения целостности образца 

характер окисления подчиняется линейному за-

кону и контролируется скоростью химической 

реакции. 

2. Легирующие элементы внедрения способ-

ствуют росту окислительной стойкости β-сплавов 

за счет образования дополнительных фаз. В образ-

це (СВС-М), легированном танталом, в межзерен-

ном пространстве образуется фаза Ta2O5, которая 

снижает скорость и глубину окисления. 

Образец (СВС-М), легированный цирконием, 

показал наилучший результат: степень окисления 

за 30 ч составила 21 г/м2. Цирконийсодержащий 

верхний слой Al2O3 + Zr5Al3O0,5 блокирует внеш-

нюю диффузию кислорода и азота, тем самым по-

вышая жаростойкость. 

Легирование гафнием приводит к образова-

нию на границах зерен субмикронных и нано-

размерных включений HfO2, которые подавля-

ют зернограничную диффузию кислорода, а под 

слоем Al2O3 формируется тонкий защитный слой 

из Cr2O3. 

В сплавах с молибденом образуются летучие ок-

сиды MoO3, Mo3O4, CoMoO4, которые разрушают 

целостность защитного слоя. С ростом концентра-

ции молибдена увеличивается глубина проникно-

вение кислорода и азота.

3. Сравнительный анализ кинетики и меха-

низма окисления образцов из базового β-сплава с 

добавками хрома, кобальта и гафния показал су-

щественное влияние на жаростойкость способа 

получения образцов. При снижении доли примес-

ного азота и образования подслоя Cr2O3 меняется и 

механизм окисления.
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MAX-кермета Ti3AlC2–Al методом СВС 
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Аннотация: Рассмотрены особенности совмещения процесса самораспространяющегося высокотемпературного синте-
за (СВС) пористого каркаса МАХ-фазы Ti3AlC2 с инфильтрацией расплавом алюминия в самопроизвольном режиме с целью 
получения образцов керамико-металлического композита (МАХ-кермета) Ti3AlC2–Al увеличенных размеров в воздушной 
атмосфере. Разработана новая схема изготовления длинномерных образцов СВС-керметов из шихты насыпной плотности 
с самопроизвольной инфильтрацией расплавом в спутном направлении с движением волны горения, при которой можно 
регулировать временнýю паузу между моментом окончания синтеза Ti3AlC2 и началом процесса самопроизвольного за-
полнения пор расплавом алюминия. По данной технологии был синтезирован СВС-каркас Ti3AlC2 общей длиной 250 мм 
и диаметром 22–24 мм, в котором глубина инфильтрации чистым алюминием составила около 110 мм, а пропитка спла-
вом Al–12%Si – 130 мм. Приведены сравнительные данные по плотности, микроструктуре и фазовому составу на разных 
участках по длине образцов полученных СВС-керметов. Установлено, что инфильтрация чистым алюминием разрушает 
МАХ-фазу Ti3AlC2, превращая ее в смесь фаз TiC + TiAl3 в СВС-кермете, а добавка 12 % Si к Al-расплаву способствует неко-
торому сохранению Ti3AlC2 в кермете. Вместо образцов МАХ-керметов с целевым составом Ti3AlC2–Al и Ti3AlC2–(Al–12%Si) 
получены длинномерные образцы СВС-керметов с другим реальным фазовым составом: TiC–TiAl3–Al и TiC–Ti3AlC2–
TiAl3–(Al–12%Si) соответственно, в которых МАХ-фаза Ti3AlC2 или практически отсутствует, или имеется в небольших ко-
личествах. Средние значения твердости СВС-керметов TiC–TiAl3–Al и TiC–Ti3AlC2–TiAl3–(Al–12%Si) составили HB = 640 и 
740 МПа, плотность ρ = 2,88÷3,16 и 3,03÷3,13 г/см3, а остаточная пористость П = 17,0÷24,6 и 17,6÷20,3 % соответст-
венно.

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), МАХ-фаза, Ti3AlC2, самопроизвольная 
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Abstract: The article discusses the features of combining the self-propagating high-temperature synthesis (SHS) of the Ti3AlC2 
MAX phase porous skeleton with infiltration by aluminum melt in a spontaneous mode in order to obtain enlarged samples of 
Ti3AlC2–Al ceramic-metal composite (MAX cermet) in an air atmosphere. A new scheme was developed for obtaining long-length 
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Введение

МАХ-фазы, в том числе карбоалюминид ти-

тана (Ti3AlC2), привлекают большое внимание 

исследователей в последние 25 лет, с тех пор как 

была показана уникальность их свойств, соче-

тающих достоинства керамических и металли-

ческих материалов [1, 2]. К настоящему времени 

синтезировано и исследовано более 150 различных 

МАХ-фаз. Однако, несмотря на их большое число 

и привлекательность свойств, обусловленных уни-

кальной слоистой кристаллической структурой: 

малый вес, превосходная стойкость к окислению 

до 1400 °C в агрессивной среде, высокая устойчи-

вость к механическим повреждениям, тепловому 

удару и радиации, самозаживление трещин, хоро-

шая обрабатываемость как резанием, так электри-

ческой эрозией, МАХ-фазы до сих пор не нашли 

промышленного применения [2]. Одним из замет-

ных исключений является карбоалюминид хрома 

(Cr2AlC), который используется в скользящих то-

косъемниках высокоскоростных поездов в Китае 

вместо углеродных токосъемников.

Главным сдерживающим фактором трансфера 

МАХ-фаз на рынок является отсутствие подхо-

дящих методов производства МАХ-фаз высокой 

чистоты в больших количествах с приемлемой 

стоимостью [2]. В этом отношении одним из наи-

SHS cermet samples from a bulk density charge with spontaneous infiltration by melt in the same direction with the combustion 
wave movement, which makes it possible to regulate the time gap between the end of the Ti3AlC2 synthesis and the beginning of 
the spontaneous pore filling with aluminum melt. This technology was used to obtain a Ti3AlC2 SHS skeleton with a total length of 
250 mm and a diameter of 22–24 mm where the depth of infiltration with pure aluminum was about 110 mm, and impregnation 
with the Al–12%Si alloy was 130 mm. The paper provides comparative data on density, microstructure, and phase composition at 
different areas along the length of MAX cermet samples obtained. It was found that infiltration with pure aluminum destroys the 
Ti3AlC2 MAX phase to transform it into a mixture of TiC + TiAl3 phases in the SHS cermet, and 12 % Si added to the Al melt promote 
Ti3AlC2 preservation in the cermet to a some extent. Instead of MAX cermet samples with the target composition of Ti3AlC2–Al 
and Ti3AlC2–(Al–12%Si), long-length samples of SHS cermets with a different actual phase composition were obtained: TiC–
TiAl3–Al and TiC–Ti3AlC2–TiAl3–(Al–12%Si), respectively, where the Ti3AlC2 MAX phase either practically absent or present in 
small quantities. The average hardness values of TiC–TiAl3–Al and TiC–Ti3AlC2–TiAl3–(Al–12%Si) SHS cermets were HB = 640 and 
740 MPa, density ρ = 2.88÷3.16 g/cm3 and 3.03÷3.13 g/cm3, and residual porosity П = 17.0÷24.6 % and 17.6÷20.3 %, respectively.
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более перспективных может быть метод саморас-

пространяющегося высокотемпературного син-

теза (СВС), который характеризуется простотой, 

коротким временем синтеза, малыми затратами 

энергии, гибкостью и возможностью увеличения 

масштаба производства, а также приемлемой стои-

мостью продуктов синтеза [2—4]. Основной не-

достаток этой технологии заключается в высоком 

содержании в синтезированных МАХ-фазах по-

бочных фаз и примесей (карбидов, интерметал-

лидов, остатков непрореагировавших реагентов). 

С учетом этого несомненный интерес представ-

ляет дальнейшее развитие и усовершенствование 

метода СВС как технологического фундамента 

для создания экономически оправданных произ-

водств, т.е. коммерциализации МАХ-фаз и новых 

керамических и композиционных материалов и 

изделий на их основе.

В настоящей работе рассматривается приме-

нение метода СВС для синтеза пористого каркаса 

МАХ-фазы Ti3AlC2 с последующей самопроиз-

вольной инфильтрацией расплавом алюминия с 

целью получения керамико-металлического ком-

позита (МАХ-кермета) Ti3AlC2—Al увеличенных 

размеров в воздушной атмосфере. (Композиты 

МАХ-фазы с металлами в англоязычной литера-
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туре обозначаются как «MAXMETs» или «MAX-

MMCs» [5—7], но в русскоязычных источниках мы 

предлагаем использовать название «МАХ-кермет», 

учитывая, что МАХ-фазы относят к новой кера-

мике [8, 9].) Соединение Ti3AlC2 является одной 

из наиболее популярных МАХ-фаз и отличает-

ся малым весом, хорошими трещиностойкостью, 

пластичностью и окислительной стойкостью при 

высоких температурах, в связи с чем ее использо-

вание весьма привлекательно в композиционных 

материалах с металлами, т.е. в МАХ-керметах, в 

аэрокосмической технике [6, 9, 10]. Керметы на 

основе карбоалюминидов титана Ti2AlC и Ti3AlC2 

с металлической Al-связкой обладают высокими 

значениями предела текучести, ударной прочно-

сти и диссипации механической энергии [11, 12]. 

Они рассматриваются для применения в качестве 

защиты космических аппаратов от высокоско-

ростных ударов микрометеоритов и орбитального 

мусора, как намного более эффективные, чем алю-

миний и другие металлы.

Для изготовления каркасных МАХ-керметов 

можно использовать как твердофазные методы 

порошковой металлургии, так и жидкофазные 

методы инфильтрации [13]. Например, керметы 

Ti3AlC2—Al были изготовлены из порошков чи-

стого Al и 40 об.% Ti3AlC2 методом горячего изо-

статического прессования [12]. Установлено, что 

нанокристаллические агломераты Ti3AlC2, рав-

номерно распределенные в Al-матрице, образуют 

твердый непрерывный каркас. Оценка механи-

ческих свойств керметов в диапазоне температур 

20—500 °C путем проведения испытаний на сжатие 

при постоянной скорости деформации показала, 

что предел текучести кермета примерно в 2 раза 

больше, чем у алюминиевой матрицы в исследу-

емом диапазоне температур. Методом горячего 

прессования порошков Ti3AlC2 и чистого Al был 

изготовлен новый кермет Ti3AlC2—Al3Ti—Al [14]. 

Сильная межфазная связь возникла из-за образо-

вания фазы Al3Ti между Ti3AlC2 и Al. Были изме-

рены прочность на изгиб, прочность при сжатии, 

предел текучести при сжатии и твердость по Вик-

керсу кермета, армированного 30 об.% Ti3AlC2, 

которые составили 398 МПа, 404 МПа, 359 МПа и 

1,91 ГПа соответственно. 

Методы инфильтрации (пропитки) пористого 

керамического каркаса металлическим расплавом 

являются одними из наиболее распространенных 

технологий в производстве изделий из керметов и 

позволяют получать изделия сложной формы с ма-

лой остаточной пористостью и низкой стоимостью 

по сравнению с методами порошковой металлургии 

из-за возможности использования сравнительно не-

дорогого оборудования литейного производства [13]. 

Наиболее простыми и потому привлекательны-

ми являются способы с использованием самопро-

извольной инфильтрации без приложения внеш-

него давления. Но самопроизвольная пропитка 

керамического каркаса возможна только тогда, 

когда расплав металла смачивает керамику, т.е. 

когда краевой угол смачивания θ < 90°. Чем меньше 

величина θ, тем легче проходит инфильтрация. 

Угол смачивания зависит от природы кера-

мической и металлической фаз, температуры и 

длительности их контакта, а также газовой сре-

ды. МАХ-фазы Ti3SiC2, Ti3AlC2 и Ti2AlC подобно 

карбиду титана (TiC) не смачиваются жидким чи-

стым алюминием (θ > 90°) при температурах менее 

900 °С из-за наличия оксидной пленки и загряз-

нений на поверхности МАХ-фаз. Но при более 

высоких температурах и с течением времени кра-

евой угол смачивания уменьшается до значений 

θ < 90°, т.е. начинается смачивание. Это объясня-

ется тем, что смачивание определяется химиче-

скими реакциями на поверхности раздела фаз и 

их влиянием на разрушение оксидной пленки на 

поверхности. 

Как отмечается в работе [15], на сегодняшний 

день имеется немного информации о применении 

метода инфильтрации для получения каркасных 

МАХ-керметов с металлической алюминиевой фа-

зой. В этой же работе показано, что МАХ-кермет 

системы карбоалюминид титана — алюминий, а 

именно Ti3AlC2—2024Al с каркасной структурой, 

может быть успешно изготовлен из пористых за-

готовок Ti3AlC2 путем инфильтрации без давле-

ния расплавом алюминиевого сплава 2024Al при 

t = 930 °C [15]. Заготовки Ti3AlC2 с пористостью 48, 

41 и 35 % были предварительно получены спекани-

ем в вакууме при t = 1450 °C из порошков Ti, Al и 

TiC. При инфильтрации длительностью 180 мин 

в результате реакции между атомами Ti, деинтер-

калированными из пористого Ti3AlC2, и атомами 

Al из жидкого 2024Al в порах образовался интер-

металлид Al3Ti в количестве от 15 до 28 об.% при 

пористости каркаса Ti3AlC2 от 35 до 48 % соот-

ветственно. При комнатной температуре кермет, 

образованный из каркаса Ti3AlC2 с пористостью 

41 % и имеющий состав, об.%: 52Ti3AlC2—19Al3Ti—

29Al, и относительную плотность 95,41 %, пока-

зал наилучший комплекс механических свойств: 
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прочность на изгиб — 510 МПа, прочность на сжа-

тие — 729 МПа и деформация при сжатии — 5,49 %. 

Авторами [10] пористые каркасы МАХ-фазы 

Ti3AlC2 были получены методом СВС с нагревом в 

микроволновой печи, а затем после остывания они 

были перенесены в металлическую пресс-форму, 

подогреты до 750 °С и пропитаны в течение 1—

2 мин расплавом алюминиевого литейного сплава 

Al—13%Si с температурой 720—740 °С по техноло-

гии литья под давлением 90 МПа. Количественный 

рентгенофазовый анализ показал, что в результа-

те СВС получается керамический каркас из двух 

основных фаз Ti2AlC и Ti3AlC2, а также незначи-

тельного количества TiC, мас.%: Ti2AlC — 66,54, 

Ti3AlC2 — 30,32, TiC — 3,14. После инфильтрации 

под давлением расплавом Al—13%Si образуется 

МАХ-кермет с объемным соотношением керами-

ческой и металлической фаз примерно на уровне 

50 : 50 и относительной плотностью не менее 95 %. 

Из-за малой длительности и низкой температуры 

процесса инфильтрации побочная интерметал-

лическая фаза Al3Ti не формируется. Твердость 

кермета увеличилась в 4 раза относительно мяг-

кой матрицы (Al—13%Si): 588 HV против 160 HV, 

а скорость износа составила менее половины от 

скорости износа сплава Al—13%Si.

В приведенных примерах с использованием 

инфильтрации получение МАХ-керметов систе-

мы Ti3AlC2—Al осуществлялось по 2-стадийным 

технологиям с применением длительного внеш-

него нагрева при высоких температурах, т.е. на 

сложном оборудовании и при большом энергопо-

треблении. Одностадийный энергосберегающий 

процесс силового СВС-компактирования позво-

ляет использовать тепловой эффект СВС как для 

синтеза каркаса МАХ-фазы Ti3AlC2, так и для од-

новременного расплавления алюминия и его бы-

строй вынужденной инфильтрации под действи-

ем давления прессования в синтезированный 

каркас при получении компактного МАХ-керме-

та Ti2AlC—Al [16]. 

Однако упрощение такого подхода за счет от-

каза от использования сложного прессового обо-

рудования и применение процесса СВС как для 

синтеза каркаса МАХ-фазы, так и для одновре-

менного расплавления металла и его самопроиз-

вольной инфильтрации в каркас без приложения 

избыточного давления приводит к получению не-

однородного состава МАХ-кермета с частично за-

полненными порами каркаса [17]. Такой результат 

объясняется тем, что за счет тепла реакции СВС 

может быть расплавлено лишь небольшое количе-

ство металла, недостаточное для полного запол-

нения пор каркаса МАХ-фазы самопроизвольной 

инфильтрацией, а затраты тепла СВС на нагрев и 

расплавление алюминия приводят к быстрому ох-

лаждению СВС-каркаса, затрудняя его смачива-

ние расплавом металла и протекание самопроиз-

вольной инфильтрации. 

В связи с этим авторами настоящей статьи был 

предложен новый простой способ получения кер-

метов на основе применения процесса СВС по-

ристого керамического каркаса с последующей 

самопроизвольной инфильтрацией расплавом ме-

талла, приготовленным предварительно за счет 

нагрева от внешнего источника. Это позволяет ис-

пользовать его в необходимом количестве для пол-

ной пропитки керамического каркаса достаточно 

больших размеров без приложения избыточного 

давления, что было успешно показано на приме-

ре получения кермета TiС—Al [13, 17]. Эта техно-

логия была применена для получения МАХ-кер-

метов Ti2AlC—Al и Ti3AlC2—Al в виде небольших 

образцов путем сжигания на воздухе прессован-

ных под давлением 25 МПа брикетов (диаметром 

23 мм и высотой 10 мм) соответствующих смесей 

порошков титана, алюминия и графита с выдерж-

кой в среднем 8 с после окончания горения и по-

следующим погружением синтезированного горя-

чего каркаса МАХ-фазы в расплав алюминия или 

его заливкой Al-расплавом для самопроизвольной 

инфильтрации СВС-каркаса [18, 19]. 

Несомненный интерес представляет исследо-

вание возможности изготовления новым спосо-

бом образцов МАХ-керметов увеличенных раз-

меров по сравнению с полученными ранее, в том 

числе длинномерных образцов, длина которых в 

несколько раз больше диаметра их поперечного се-

чения. Длинномерные образцы кермета TiC—Al в 

виде цилиндрических стержней длиной до 130 мм 

были получены из составной шихтовой заготовки 

из 13 отдельно спрессованных шихтовых брике-

тов (высотой 10 мм и диаметром 23 мм), которые 

были плотно прижаты друг к другу, соприкасаясь 

торцами, так как технологически сложно изгото-

вить цельную спрессованную шихтовую заготовку 

большой длины с равномерным распределением 

плотности шихты [13].

Целью настоящей работы было исследование 

возможности применения новой, более простой 

схемы применения процесса СВС с самопроиз-

вольной инфильтрацией расплавом алюминия для 
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получения длинномерных образцов МАХ-кермета 

Ti3AlC2—Al из шихты насыпной плотности в воз-

душной атмосфере с учетом особенностей образо-

вания МАХ-фазы Ti3AlC2.

Материалы и методы исследования

Ранее проведенные исследования показали, 

что структура и фракционный состав исходных 

порошковых реагентов существенно влияют на 

содержание Ti3AlC2 в СВС-каркасе, а также на его 

структуру после синтеза в воздушной атмосфере 

[20]. Поэтому в настоящей работе в качестве основ-

ных порошковых реагентов были выбраны марки 

титана ТПП-7 (d ~ 300 мкм, чистота 97,9 %), алюми-

ния ПА-4 (~50 мкм, 99 %) и графита С-2 (~15 мкм, 

98,5 %), позволяющие синтезировать СВС-каркас 

на воздухе с наибольшим содержанием Ti3AlC2 

без существенных макроструктурных дефектов, 

трещин, крупных пор и т.п. Расплав алюминия с 

температурой 900 °C для инфильтрации СВС-кар-

каса готовили из алюминия марки А85 (чистота не 

менее 99,7 %) в электропечи («Graficarbo», Италия). 

Сплав Al—12%Si получали растворением кремния 

в расплаве алюминия. 

Предварительно просушенные исходные по-

рошки смешивали в шаровой мельнице в течение 

20 мин. Шихтовую смесь порошков 3Ti + Al + 2C 

засыпали в однослойный бумажный цилиндриче-

ский стакан диаметром 22 мм и длиной 250 мм без 

дополнительного ее уплотнения. Реакцию СВС 

проводили сжиганием шихты в насыпном виде 

внутри бумажного стакана, размещенного гори-

зонтально на песчаном основании. Горение шихты 

инициировали с помощью нихромовой электри-

ческой спирали накаливания посредством запаль-

ной смеси порошков титана марки ТПП-7 и сажи 

П701 в массовом соотношении 4 : 1. 

Запальная смесь подводила тепловой импульс 

к шихте на удалении в 40 мм от места контакта 

шихтовой заготовки с ванной Al-расплава. Ини-

циирование запальной смеси и заливку расплава в 

приготовленное углубление в песке осуществляли 

одновременно, при этом запуск СВС-реакции от 

контакта шихты с горячим расплавом не проис-

ходил. С учетом экспериментально определенной 

скорости движения волны горения (~6 мм/с) такое 

расстояние (40 мм) позволяло обеспечить паузу в 

5—6 с, достаточную для завершения вторичного 

структурообразования в прогоревшем СВС-кар-

касе и синтеза Ti3AlC2.

Скорость горения определяли методом видео-

съемки (с частотой 60 кадр/с) процесса горения 

шихтовой заготовки длиной 200 мм — по анализу 

Рис. 1. Схема получения СВС-кермета Ti3AlC2–Al (вид сверху)

1 – спираль накаливания, 2 – запал, 3 – Al-расплав с t = 900 °C, 4 – фронт инфильтрации расплавом, 

5 – условный фронт вторичного структурообразования Ti3AlC2, 6 – фронт горения, 7 – шихта СВС, 8 – песок

A – область исходных реагентов 3Ti–1Al–2C; B – область первичного структурообразования TiCx + TiAlx; 

C – область вторичного структурообразования Ti3AlC2; D – область инфильтрации Al; 

(C + D) – область Ti3AlC2, содержащая инфильтрированный алюминий в порах

Fig. 1. Ti3AlC2–Al SHS cermet production diagram (top view)

1 – filament, 2 – igniter, 3 – Al melt at t = 900 °C, 4 – melt infiltration front, 5 – conditional front of Ti3AlC2 secondary structure 

formation, 6 – burning front, 7 – SHS charge, 8 – sand

A – area of 3Ti–1Al–2C initial reagents; B – area of TiCx + TiAlx primary structure formation; C – area of Ti3AlC2 secondary structure 

formation; D – area of Al infiltration; (C + D) – Ti3AlC2 area containing infiltrated aluminum in pores
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видеоизображения путем определения отношения 

длины прогоревшего СВС-каркаса ко времени его 

прогорания. Общая схема эксперимента показана 

на рис. 1. Из его данных видно, что место иници-

ирования СВС можно смещать вдоль шихтовой 

заготовки, регулируя паузу между прохождением 

волны горения и фронтом инфильтрации. Воз-

можность регулирования паузы необходима для 

обеспечения определенной временнóй задержки 

для шихтовых смесей различного состава и плот-

ности прессования, которые могут иметь значи-

тельно отличающиеся скорости горения.

Полученный СВС-кермет был разделен на рав-

ные цилиндры длиной 20 мм для исследования ми-

кроструктуры и фазового состава на определенном 

расстоянии от начала образца, контактировавшего 

с расплавом металла. Исследование микрострук-

туры образцов проводили с помощью сканирую-

щего электронного микроскопа (СЭМ) JSM-6390A 

(JEOL Ltd., Япония). Фазовый состав определяли 

рентгенофазовым методом с помощью дифракто-

метра ARL X’trA-138 («Thermo Scientific», Швейца-

рия) с использованием CuKα-излучения при не-

прерывном сканировании в интервале углов 2θ =

= 5°÷80° со скоростью 2 град/мин. Плотность об-

разцов оценивали путем гидростатического взве-

шивания в воде. Твердость (HB) измеряли по Бри-

неллю методом индентирования стального шарика 

(d = 5 мм) с нагрузкой 2,5 кН, так как сравнительно 

крупный шарик позволяет усреднить структурные 

неоднородности (мелкие поры).

Результаты и их обсуждение

Предварительные эксперименты по примене-

нию СВС для получения MAX-керметов путем 

инициирования горения в месте контакта шихты 

с расплавом показали невозможность сохране-

ния МАХ-фазы в конечном композите. Попада-

ние более холодного расплава металла в горячий 

СВС-каркас приводило к его быстрому захолажи-

ванию и торможению высокотемпературных реак-

ций образования MAX-фаз карбоалюминида ти-

тана, протекающих в зоне догорания в течение как 

минимум 4—6 с после прохождения волны горе-

ния [21]. Поэтому путем регулирования временнóй 

паузы между прохождениями фронта горения и 

фронта инфильтрации можно обеспечить условия 

для формирования МАХ-фазы в зоне догорания. 

С другой стороны, слишком длительная пауза мо-

жет привести к значительному охлаждению карка-

са, что в конечном счете сделает невозможным его 

смачивание и самопроизвольную инфильтрацию 

расплавом алюминия либо существенно ограни-

чит глубину инфильтрации. 

При инициировании СВС на расстоянии 40 мм 

от ванны расплава возникают одновременно 

2 фронта горения, двигающихся в противополож-

ные стороны шихтовой заготовки. Первый фронт 

горения, двигающийся в сторону ванны распла-

ва, пройдя путь в 40 мм, достигал начала шихто-

вой заготовки в месте контакта с расплавом, и уже 

раскаленный СВС-каркас расплавлял оксидную 

пленку на поверхности ванны расплава. Для пре-

одоления данного расстояния (40 мм) при скоро-

сти движения волны горения 6 мм/с требовалось 

около 6—7 с. С этого момента начиналась инфиль-

трация расплава алюминия в СВС-каркас, в кото-

ром продолжал двигаться второй фронт горения 

в противоположном от ванны расплава направ-

лении. Таким образом обеспечивалась временнáя 

пауза (6—8 с) между вторым (основным) фронтом 

горения и фронтом инфильтрации. 

Внешний вид полученного СВС-кермета на 

основе Ti3AlC2 представлен на рис. 2. Видно, что 

слева в верхней части образца осталась часть сго-

ревшего запала, который на удалении ~40 мм от 

начала образца инициировал реакцию СВС, за-

пустив 2 волны горения в разные стороны. Зона 1 

длиной около 40 мм на образце сформирована пер-

вой из них и выполняла технологическую функ-

цию в данной схеме. Учитывая, что пауза между 

окончанием горения в данной зоне 1 и началом 

инфильтрации составляла менее 6 с, то функция 

данного участка СВС-каркаса свелась к обеспе-

чению паузы между второй волной горения (дви-

гавшейся в правую сторону образца) и фронтом 

инфильтрации. Первый участок образца длиной 

100 мм имеет больший диаметр (24 мм), серебри-

стый цвет и незначительно деформированную 

поверхность, указывающую на нахождение алю-

миния в порах каркаса.. Увеличение диаметра 

пропитанной части каркаса может быть связано с 

эффектом Ребиндера, а также особенностями вы-

сокотемпературного химического взаимодействия 

Al-расплава/силумина с СВС-системой 3Ti—Al—

2C. Правый участок размером 60—70 мм отличает-

ся белым налетом и меньшим диаметром (~20 мм). 

Для изучения полноты и глубины инфильтра-

ции расплава алюминия в СВС-каркас получен-

ные образцы МАХ-керметов были разрезаны на 

10 приблизительно равных цилиндрических дис-
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ков со средней толщиной h ~14 мм для образца 

целевого состава Ti3AlC2—Al с начальной длиной 

160 мм и h ~15 мм для образца Ti3AlC2—(Al—12Si) с 

l = 170 мм. Потеря 20 мм общей длины связана с рас-

ходом материала при отрезании образцов-дисков 

отрезным кругом, толщина которого составляла 

около 2 мм. Таким образом были последовательно 

получены 9 поперечных сечений по длине образ-

цов МАХ-керметов, по внешнему виду которых 

можно визуально оценить качество пропитки.

Из рис. 3, а следует, то первые 4 сечения прак-

тически не имеют пор и пустот, при этом обладают 

однородным металлическим блеском, указываю-

щим на хорошее смачивание керамики металлом 

на данном участке длиной до ~60 мм. На сечени-

ях 5—8 можно отметить нарастающее количество 

темных пор: от нескольких единичных пор на се-

чении 5 до преобладания темного цвета пор над 

серебристым на сечении 8. Изображения сечений 

8 и 9 характерны для непропитанного СВС-карка-

са Ti3AlC2, поэтому условно за глубину пропитки 

можно принять расстояние, на котором получе-

но сечение 7 с явными признаками пропитки, т.е. 

около 110±10 мм. 

Из рис. 3, б следует, что начиная с первого се-

чения наблюдаются мелкие поры от одной до 

нескольких штук, отчетливо различимые на од-

нородной серебристой поверхности среза. На сече-

ниях 4—7 заметны скопления пор в определенных 

областях сечения. Сечения 8 и 9 имеют внешний 

вид, как у непропитанного каркаса, без явных сле-

дов присутствия значительного количества метал-

ла. С учетом средней длины каждого отдельного 

образца-диска (15 мм) и потерь на каждый срез 

Рис. 2. Образец кермета после СВС

1 – зона от 0 до 40 мм, в которой пауза между процессом СВС и инфильтрацией расплава была менее 6 с

Fig. 2. Cermet sample after SHS

1 – zone from 0 to 40 mm, in which the pause between the SHS process and melt infiltration was less than 6 s

Рис. 3. Последовательные поперечные сечения длинномерных СВС-керметов целевых составов Ti3AlC2–Al (а) 

и Ti3AlC2–(Al–12Si) (б)

Fig. 3. Successive cross sections of long-length SHS cermets with target compositions Ti3AlC2–Al (а) 

and Ti3AlC2–(Al–12Si) (б)

a

           1                       2                        3                      4                      5                      6                       7                      8                       9

б
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(2 мм) в данном случае пропитка завершилась на 

8-м образце-диске, и ее глубина составила порядка 

130±10 мм. Увеличение глубины инфильтрации до 

значения ~130 мм можно объяснить повышением 

жидкотекучести расплава и смачивания им карка-

са при наличии кремния в расплаве.

Из рис. 4 видно, что кривые распределе-

ния плотности СВС-керметов целевых составов 

Ti3AlC2—Al и Ti3AlC2—(Al—12Si) имеют схожий 

характер и плавно снижаются по длине образцов 

с 3,0—3,2 до 2,0 г/см3. При этом плотность кермета 

на основе Al—12Si несколько выше, что может ука-

зывать на более полную пропитку расплавом си-

лумина по сравнению с чистым алюминием.

При исследовании микроструктуры изломов 

пластинчатая фаза Ti3AlC2 наблюдается преиму-

щественно в конечной части образца. На сечении, 

полученном в начальной части образца на рассто-

янии 40 мм, ее следов не обнаружено. Фотосним-

ки микроструктуры изломов на расстоянии 100 и 

160 мм от начала образца в месте контакта с ванной 

расплава представлены на рис. 5. 

На рис. 5, а видны равноосные частицы карби-

да титана и небольшое количество разнонаправ-

ленных пластин, внешне схожих с пластинами 

Ti3AlC2. Последние преимущественно наблюда-

ются на рис. 5, б при малом количестве округлых 

частиц TiC. Важно отметить, что на расстоянии 

160 мм следы пропитки практически отсутствуют, 

поры каркаса остались не заполнены металлом, 

что и могло привести к большому количеству на-

Рис. 4. Распределение плотности 

по образцам-дискам МАХ-керметов

Fig. 4. Density distribution over МАХ cermet 

disk samples

Рис. 5. Микроструктура изломов образца целевого состава Ti3AlC2–Al на расстоянии 100 мм (а) и 160 мм (б) 

от начала образца

Fig. 5. Fracture microstructure of the sample with target composition Ti3AlC2–Al at a distance of 100 mm (а) 

and 160 mm (б) from the sample origin

a

б
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блюдаемой фазы Ti3AlC2. Рентгеновские дифрак-

тограммы изломов образцов, показанных на рис. 5, 

представлены на рис. 6.

По высоте пиков рис. 6, а можно заключить, 

что основными фазами в кермете на расстоянии 

100 мм являются Al, TiC и в значительно меньшем 

количестве присутствуют Ti3AlC2 и TiAl3. Согласно 

рис. 6, б в изломе на расстоянии 160 мм отсут-

ствуют следы алюминия и наблюдаются только 

тугоплавкие фазы каркаса TiC и Ti3AlC2. По пред-

ставленным результатам можно заключить, что 

расплав алюминия, пропитавший СВС-каркас, в 

целом разрушает МАХ-фазу Ti3AlC2, что согласу-

ется с ранее полученными данными [19]. Поэто-

му недостаточно только обеспечения завершения 

структурообразования Ti3AlC2, требуется так-

же учитывать вопрос химической устойчивости 

Ti3AlC2 к поступающему расплаву алюминия, пе-

регретому в процессе инфильтрации в результате 

теплообмена с горячим СВС-каркасом. 

Исследование микроструктуры образца МАХ-

кермета, полученного инфильтрацией расплавом 

силумина Al—12%Si, проводилось на поперечных 

изломах образца на расстояниях 40, 80 и 120 мм от 

ванны расплава (рис. 7). На всех участках наблю-

дается значительное количество пластин Ti3AlC2. 

Важно отметить, что значительная их часть нахо-

дится в металической матрице или плотно сопри-

касается с ней, а расплав силумина пропитался 

глубже, чем чистый алюминий.

Дифрактограммы изломов данных участков, 

представленные на рис. 8, выявили следующий 

фазовый состав: Al, TiC, Ti3AlC2, TiAl2 и TiAl3, 

для участков образцов на расстоянии как 40 мм, 

так и 80 мм от ванны расплава. Следовательно, 

добавление 12 % Si к Al способствует повышению 

содержания Ti3AlC2 в пропитанной части каркаса. 

Кроме того, были обнаружены систематические 

пики соединений TiAl3 и TiAl2, а также отмечено 

смещение пиков Al (см. рис. 8, б), что обусловлено 

присутствием кремния в расплаве Al—12%Si.

Таким образом, СВС-кермет целевого соста-

ва Ti3AlC2—Al, полученный инфильтрацией рас-

плавом чистого алюминия, имеет другой фазовый 

состав: TiC—TiAl3—Al. При этом СВС-кермет на 

основе силумина Ti3AlC2—(Al—12Si) на участке 

0—40 мм также представляет собой другую реаль-

ную композицию TiC—TiAl3—(Al—12Si), а далее на 

Рис. 6. Дифрактограммы изломов образца целевого состава Ti3AlC2–Al на расстоянии 100 мм (а) и 160 мм (б) 

от начала образца

Fig. 6. Fracture XRD patterns of the sample with target composition Ti3AlC2–Al at a distance of 100 mm (а) 

and 160 mm (б) from the sample origin
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участке 40—120 мм — TiC—Ti3AlC2—TiAl3—(Al—12Si). 

В целом алюминий активно разрушает Ti3AlC2, а 

добавка к нему 12 % Si способствует сохранению 

Ti3AlC2 при получении длинномерного СВС-кер-

мета методом самопроизвольной инфильтрации 

расплава металла, вероятно за счет меньшей де-

интерколяции Al из МАХ-фазы Ti3AlC2 в расплав 

Al—12%Si, чем в расплав чистого алюминия.

Результаты исследования твердости на попе-

речных сечениях полученных СВС-керметов по-

казаны на рис. 9, на котором видны 3 отпечатка 

диаметрами 2,63, 2,7 и 2,22 мм после индентиро-

вания стального шарика ∅ 5 мм. После обработ-

ки результатов (отпечатков) не менее 10 испыта-

ний среднее значение твердости по Бринеллю для 

керметов целевого состава Ti3AlC2—Al (в зоне 

100 мм) составило приблизительно 640±180 МПа, 

а для Ti3AlC2—(Al—12%Si) (в зоне 80 мм) — 740±

±310 МПа, что согласно международному стан-

дарту преобразования величин твердости условно 

можно оценить значениями предела прочности 

~220 и ~250 МПа соответственно [22]. 

Более высокую твердость СВС-керметов на 

основе силумина можно объяснить повышенны-

Рис. 7. Микроструктура излома образца целевого состава Ti3AlC2–(Al–12Si) на расстоянии 40 мм (а), 

80 мм (б) и 120 мм (в) от ванны расплава

Fig. 7. Fracture microstructure of the sample with target composition Ti3AlC2–(Al–12Si) at a distance of 40 mm (а), 

80 mm (б) and 120 mm (в) from melt bath

a

в

б



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2022  Т. 16  № 3

34 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2022  Vol. 16  № 3

ми механическими свойствами силумина (око-

ло 500 МПа) по сравнению с чистым алюминием 

(200—300 МПа). Значительная дисперсия данных 

по твердости и относительно невысокая прочность 

композитов могут быть связаны с существенной 

отстаточной пористостью, а также неравномерно-

стью структуры по сечению композита, что видно 

на рис. 3. Плотность керметов Ti3AlC2—Al состави-

ла ρ = 2,88÷3,16 г/см3, что с учетом фазового соста-

ва соответствует остаточной пористости П = 17,0÷
÷24,6 %, у керметов Ti3AlC2—(Al—12%Si) значения 

ρ = 3,03÷3,13 г/см3 и П = 17,6÷20,3 %. Следователь-

но, добавление 12 % Si к Al приводит к незначи-

тельному снижению разброса плотности образцов 

и, как следствие, остаточной пористости, способ-

ствуя более равномерному распределению металла 

по СВС-каркасу при инфильтрации. 

Если ориентироваться на возможные обла-

сти применения МАХ-фаз [2], то разработанные 

СВС-керметы могут быть использованы в качестве 

легких износостойких материалов, так как наличие 

пористости делает их более легкими, а также в ка-

честве электродов для нанесения износостойких 

покрытий. Для дальнейшего повышения полноты 

и глубины инфильтрации необходимо увеличи-

вать температуры СВС-каркаса и расплава алюми-

ния и при этом одновременно обеспечивать меры 

по снижению химического взаимодействия между 

ними путем поиска легирующих компонентов.

Рис. 8. Дифрактограммы изломов образца целевого состава Ti3AlC2–(Al–12Si) на расстоянии 40 мм (а) 

и 80 мм (б) от ванны расплава

Fig. 8. Fracture XRD patterns of the sample with target composition Ti3AlC2–(Al–12Si) at a distance of 40 mm (а) 

and 80 mm (б) from melt bath

Рис. 9. Отпечатки индентора на сечении 

СВС-кермета целевого состава Ti3AlC2–(Al–12Si) 

после испытания на твердость

Fig. 9. Indents on the section of SHS cermet with target 

composition Ti3AlC2–(Al–12Si) after hardness test
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Заключение

Исследована возможность применения новой 

схемы предложенного ранее способа для получе-

ния длинномерных образцов МАХ-керметов на 

алюмоматричной основе с использованием про-

цесса СВС. При этом синтез пористого каркаса 

МАХ-фазы Ti3AlC2 осуществлялся из шихты на-

сыпной плотности в воздушной атмосфере с по-

следующей самопроизвольной пропиткой распла-

вом алюминия, обеспечивающей необходимую 

для образования МАХ-фазы паузу между прохож-

дением фронтов горения и пропитки. 

Однако вместо образцов МАХ-керметов с целе-

выми составами Ti3AlC2—Al и Ti3AlC2—(Al—12Si) 

получены цилиндрические образцы СВС-керме-

тов увеличенных размеров (длиной до 110—130 мм 

и средним диаметром 24 мм), имеющие другие ре-

альные составы: TiC—TiAl3—Al и TiC—Ti3AlC2—

TiAl3—(Al—12Si) соответственно, в которых 

МАХ-фаза Ti3AlC2 или практически отсутствует, 

или имеется в небольших количествах. Такой ре-

зультат объясняется тем, что при самопроизволь-

ной инфильтрации синтезированного каркаса 

МАХ-фазы Ti3AlC2 расплавом чистого алюминия 

происходит активное ее разрушение, а добавление 

в Al-расплав 12 % Si способствует росту содержа-

ния Ti3AlC2 в полученном СВС-кермете, а также 

повышает общую глубину инфильтрации со ~110 

до ~130 мм.

Среднее значение твердости СВС-керметов 

TiC—TiAl3—Al и TiC—Ti3AlC2—TiAl3—(Al—12Si) 

составляет HB = 640 и 740 МПа, что условно мо-

жет соответствовать пределу прочности на растя-

жение полученных материалов порядка ~220 и 

250 МПа соответственно. При этом для образца 

TiC—TiAl3—Al плотность составляет 2,88—3,16 г/см3, 

а остаточная пористость 17,0—24,6 %, для керме-

та TiC—Ti3AlC2—TiAl3—(Al—12Si) эти параметры 

равны ρ = 3,03÷3,13 г/см3, П = 17,6÷20,3 %.
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в рамках научного проекта № 20-08-00435.
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Зависимость свойств твердых сплавов WC–Co 

от их состава и характеристик микроструктуры
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Аннотация: В ходе проведенных исследований субмикронных твердых сплавов системы WC–Co, включавших в себя ди-
агностику твердости, коэрцитивной силы и параметров микроструктуры, а также анализ и сопоставление результатов из 
современных литературных источников, представлена объединенная модель, согласно которой выражение для твердости 
по Виккерсу можно представить в виде, позволяющем разделить влияние размера зерна карбида вольфрама и объемно-
го содержания кобальтовой связки. Предложенное выражение дает возможность проводить перерасчет и сопоставлять 
значения HV для твердых сплавов с одинаковым средним размером зерна и различным содержанием связки. В работе 
показано, что в отличие от модели Ли-Герланда в рамках представляемой модели твердость сплава определяется твердо-
стью карбидного каркаса (HWC) и его смежностью (C) и задается соотношением HV = CHWC. При этом величина HWC зависит 
только от размера зерна карбида вольфрама и описывается уравнением типа Холла–Петча. По результатам параллельных 
измерений твердости и коэрцитивной силы (Нс) получено эмпирическое уравнение зависимости величины Нс от размера 
зерна WC и объемного содержания Со. На основании всей совокупности экспериментальных данных исследованы связи 
коэрцитивной силы и твердости по Виккерсу и предложено упрощенное соотношение между этими физическими показа-
телями, позволяющее проводить первичную экспрессную оценку величины HV по измеренным значениям коэрцитивной 
силы. В работе отмечается, что приведенные соотношения справедливы для относительно узкого распределения зерен 
WC по размерам с коэффициентом вариации не более 0,5.

Ключевые слова: твердый сплав, микроструктура, твердость по Виккерсу, коэрцитивная сила, размер зерна, содержание 
связки, карбидный каркас, смежность.
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Abstract: Research into WC–Co submicron hardmetals involving measurement of hardness, coercivity and microstructural 
characterization, as well as analysis and comparison of results from recent literature led to the development of a unified constitutive 
expression for Vickers hardness in a form that separates the effects of the tungsten carbide grain size from those of the cobalt binder 
volume fraction. With the proposed expression for HV one may recalculate and compare hardness values for hardmetals featuring 
the same average grain size but differing in the binder matrix content. The paper shows that, in contrast to the Lee-Gurland model, 
the proposed constitutive expression framework treats the hardmetal hardness as a function of the carbide skeleton hardness 
(HWC) and contiguity (C) described as HV = CHWC. The carbide skeleton hardness depends on the WC grain size only, and it is 
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described by the Hall-Petch equation. The results of parallel hardness and coercivity measurements led to an empirical equation 
relating Hc to the WC grain size and the Co volume fraction. Based on the complete experimental data, the relationship between the 
coercivity and Vickers hardness was explored, and a simplified relationship between these physical values was proposed to carry 
out the primary HV evaluation based on the measured coercivity values. As noted in the paper, the above equations are valid for 
relatively narrow WC grain size distributions with a maximum coefficient of variation of 0.5.

Keywords: hardmetal, microstructure, Vickers hardness, coercivity, grain size, binder fraction, carbide skeleton, contiguity.
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Введение

К настоящему времени имеется большое коли-

чество обзоров и оригинальных работ, посвящен-

ных влиянию микроструктуры и состава сплавов 

системы WC—Co на их свойства, в том числе на 

твердость (HV) и коэрцитивную силу (Нс) [1—4]. 

В большинстве из них HV и Нс рассматриваются 

как функции размера зерна WC (dWC) и объемного 

содержания Со-связки (VCo). На основании полу-

чаемых эмпирических зависимостей величин HV и 

Нс от dWC и VCo делаются попытки построения фи-

зических моделей, описывающих эти зависимости 

[5—10]. Несмотря на то, что измерения dWC про-

водились, как правило, в рамках единого подхо-

да — метода секущих (linear intercept) в разных 

вариантах, к сожалению, для сплавов с близки-

ми значениями твердости и коэрцитивной силы 

в этих работах приводятся сильно различающие-

ся значения размера зерна WC. Особенно нагляд-

но подобные расхождения проявляются в суб-

микронном диапазоне зернистости. Например, 

для сплавов, содержащих 10 мас.% Со, со сред-

ним размером зерна dWC = 0,5 мкм приписыва-

ются значения твердости от 1540 до 1820 HV30, с 

dWC = 0,6 мкм — от 1610 до 1798 HV30, а с dWC =

= 0,7 мкм — от 1431 до 1720 HV30. Поэтому полу-

чаемые эмпирические зависимости также сильно 

отличаются друг от друга и малопригодны для ис-

пользования.

Метрологические аспекты измерения размеров 

зерна WC рассмотрены в работах [11—13]. Полу-

ченные авторами [3, 6, 10] результаты представля-

ются весьма надежными, причем приведенные в 

работах [3, 6] эмпирические зависимости твердо-

сти от размера зерна и содержания связки, по на-

шему мнению, могут быть использованы для уста-

новления связи и с другими свойствами твердых 

сплавов. 

В работе [3] зависимости твердости от величи-

ны зерна WC, измеренного методом секущих (dс), 

имеют вид соотношения типа Холла—Петча для 

сплавов с 6 и 10 мас.% Co соответственно:

HV = 970 + 540dс
–1/2,  (1)

HV = 850 + 485dс
–1/2.  (2)

Авторы [6] на основании экспериментальных 

результатов для сплавов WC—Co в широком ин-

тервале содержаний Со (5—25 мас.%) получили 

эмпирическое уравнение, связывающее твердость, 

размер зерна карбида вольфрама (dФ —максималь-

ный диаметр Фере) и объемное содержание ко-

бальта:

HV = α(VCo)[729 + 718(dФ + 0,13)–1/2], (3)

где первый сомножитель α(VCo) = 0,5/(VCo + 0,331) 

характеризует влияние связки, а второй — твер-

дость карбидной составляющей, которая имеет 

вид соотношения Холла—Петча от сложного аргу-

мента (dФ + 0,13), что ограничивает бесконечный 

рост HV при приближении dФ к нулю. Сравнение 

результатов, полученных по формулам (1), (2) и (3), 

представляет значительный интерес, но необходи-

мо предварительно установить соотношение меж-

ду dс и dФ.

Исходя из вышеизложенного, цели работы мож-

но сформулировать следующим образом:

— проанализировать зависимости твердости 

сплавов системы WC—Co от их состава и микро-

структуры;
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— на основании измерений HV и Нс для ряда 

сплавов установить зависимости коэрцитивной 

силы от их состава и микроструктуры;

— показать возможность согласования при 

определенных условиях значений HV, Нс и dWC для 

твердого сплава WC—Co.

Объекты и методы измерений

Объектами измерений были образцы инстру-

ментальных твердых сплавов системы WC—Co 

субмикронного диапазона производства фирм 

«Sandvik» (Швеция), «Konrad Friedrich» и «Konrad 

Micro Drill» (Германия), «Iscar» (Израиль), «Gesac» 

(Китай) и ООО «Вириал» (Россия) с содержанием 

углерода, близким к стехиометрическому.

Твердость по Виккерсу оценивалась на подго-

товленных аншлифах на твердомере Falcon 508 

(Нидерланды) при нагрузке 294 Н.

Коэрцитивная сила определялась на коэрци-

тиметре Koerzimat 1.096 CS (Германия). Измере-

ния микроструктурных параметров проводились 

с помощью программного пакета «Fiji» (США) 

путем анализа изображений, полученных на 

растровом электронном микроскопе (РЭМ) Mira 3 

(«Tescan», Чехия). Изображения регистрирова-

лись с поверхности травленых (предварительно 

доведенных на алмазных суспензиях) аншли-

фов. Процесс травления состоял из выдержки 

образцов в растворе Мураками в течение 60 с 

с последующей промывкой в проточной воде и 

10-минутной обработкой в ультразвуковой ван-

не. Анализ зернистости производился по пяти 

РЭМ-изображениям с видимым полем 7,22 мкм и 

80 000-кратным увеличением.

Зависимость твердости 

от величины зерна WC 

и содержания Co-связки

За размер индивидуального зерна WC в методе 

секущих (dс) принимается длина хорды, проведен-

ной фактически в произвольном направлении, и 

следовательно, размер зерна представляет собой 

«среднюю» хорду. Соответственно, средний раз-

мер зерна в сплаве, определяемый методом секу-

щих, является результатом двойного усреднения 

и не слишком сильно зависит от формы зерен WC. 

Если за размер зерна принимается диаметр экви-

валентной окружности (dэкв), то среднее его значе-

ние не зависит от формы зерен WC, и соотношение 

между dс и dэкв слабо зависит от морфологии зерен: 

dэкв  1,15dс [13]. 

В случае, когда за размер зерен принимает-

ся максимальный диаметр Фере, т.е. наибольшая 

хорда, средний размер зерен (dФ) сильно зависит 

от их изометричности в сплаве. Однако можно 

ожидать, что для серийных промышленных спла-

вов степень изометричности зерен изменяется в 

относительно узких пределах. Поэтому для опре-

деления соотношения dс/dФ выбрали 6 сплавов от 

различных производителей со средним размером 

зерна dс = 0,39÷0,68 мкм, на которых были прове-

дены измерения dс и dФ и получено соотношение 

dс/dФ = 0,70±0,04. 

В связи с тем, что разброс значений не превы-

шал 10 %, полученный результат был использован 

для модификации уравнения (3):

HV = [0,5/(VCo + 0,331)] ×

× [729 + 601(dс + 0,09)–1/2],  (3а)

тогда для сплава с 6 и 10 мас.% Со соответственно 

получаем

HV = 842 + 694(dс + 0,09)–1/2,  (4)

HV = 735 + 606(dс + 0,09)–1/2.  (5)

В таком виде более удобно проводить сопостав-

ление зависимостей твердости сплавов от размеров 

зерна WC, полученных в работах [3] и [6].

На рис. 1 для сплавов с 6 и 10 мас.% Со показаны 

зависимости твердости от размера зерна, рассчи-

танные на основании уравнений (1), (4) и (2), (5) 

соответственно. Кроме того, на рисунках точка-

ми представлены экспериментальные результаты 

собственных измерений и заимствованные из ра-

бот [3, 6, 10].

В пределах наблюдаемого разброса экспери-

ментальных данных для интервала зернистости 

0,2—5,0 мкм аппроксимации авторов [3] и [6] дают 

близкие результаты. При переходе к наноразмер-

ному диапазону (dс < 0,2 мкм) происходит изме-

нение механизмов пластической деформации, и 

уравнения (1) и (2) перестают выполняться. Поэто-

му предпочтительнее использовать модифициро-

ванное уравнение (3a). Так, для сплавов с 10 мас.% 

Со и размерами зерна 0,14 мкм [14] и 0,061 мкм [15] 

расчет по уравнению (3а) дает значения твердости 

2000 и 2294 HV соответственно, что удовлетвори-

тельно согласуется с ее экспериментальными зна-

чениями (2036 и 2356 HV). 
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Модель авторов [6], в которой твердость спла-

ва определяется твердостью карбидного каркаса, а 

влияние содержания Со проявляется в виде нор-

мирующей функции, позволяет для dс > 0,2 мкм 

привести к единому виду коэффициенты соотно-

шений типа Холла—Петча для разных концентра-

ций Со:

HV = [0,5/(VCo + 0,331)](850 + 485dс
–1/2).  (6)

Так, для 10 мас.% Со коэффициент α(VCo)  1, и 

получается уравнение (2), для сплава с 6 мас.% Со 

значение α(VCo)  1,155, тогда HV = 982 + 560dс
–1/2, 

что практически совпадает с (1).

При VCo = 0 уравнение (6) приобретает вид

HVWC = 1284 + 733dс
–1/2,  (7)

где значения коэффициентов близки к соответ-

ствующим результатам [16] (1382 и 731) и [17, 18] 

(1112 и 911). Использование уравнений (3а) и (6) 

позволяет сопоставлять значения твердости спла-

вов с различным объемным содержанием связки 

(по крайней мере для диапазона 0,08  VCo  0,24) и 

проводить оценку размеров их зерна.

Физический смысл показателя α(VCo) становит-

ся понятным при его сравнении с коэффициентом 

смежности С (связностью) карбидного каркаса. 

В работе [12] для его определения было предложе-

но следующее выражение:

С = 1 – 1,27VCo
0,75.  (8)

Cравнение численных значений α(VCo) и С для 

сплавов WC—Co с объемным содержанием ко-

бальта VCo  0,24 показано на рис. 2, из которого 

следует, что

α(VCo)  1,5С,  (9)

и тогда выражение для твердости можно записать 

в виде

HV = C(1284 + 733dс
–1/2).  (10)

Таким образом, зависимость твердости HV 

сплавов WC—Co от размера зерна карбида воль-

фрама и содержания связки хорошо описывается 

наглядной феноменологической моделью, в ко-

Рис. 2. Соотношение между коэффициентом α(VCo) (1) 

и смежностью С (2) в зависимости от содержания 

Со-связки

Fig. 2. Ratio between the coefficient α(VCo) (1) 

and contiguity С (2) depending on Со binder fraction

Рис. 1. Зависимость твердости сплавов с 6 мас.% (а) 

и 10 мас.% Со (б) от величины зерна WC

Сплошные линии – расчет на основании уравнений (1) (а) 

и (2) (б) [3], штриховые – расчет по уравнениям (4) (а) и (5) (б); 

значки – экспериментальные данные [3] (), [6] (), [10] (□) 

и собственные измерения ООО «Вириал» ()

Fig. 1. Hardness of 6 wt.% Co grades (a), 

and 10 wt.% Co grades (b) as a function of WC grain size

Solid lines mean calculation as per Equation (1) (а) 

and Equation (2) (б) [3], dashed lines mean calculation 

as per Equation (4) (а) and Equation (5) (б); 

symbols mean  – experimental data from [3]; 

 – experimental data from [6]; □ – experimental data from [10]; 

 – Virial’s own measurements
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торой твердость сплава определяется твердостью 

карбидного каркаса (скелета), а объемное содер-

жание связки определяет связность этого каркаса.

Необходимо отметить, что в зависимости от со-

держания углерода, как показано в [19], границы 

WC—WC могут содержать либо не содержать про-

слойки Со толщиной от 3 до 30 нм. Пока не понят-

но, как влияет присутствие таких нанопрослоек на 

механические свойства материала и следует ли ме-

нять представление о карбидном каркасе (скелете) 

и его связности в сплавах с близким к стехиоме-

трическому содержанием углерода.

Зависимость коэрцитивной силы 

от размера зерна WC 

и содержания Co-связки

Для получения зависимости коэрцитивной си-

лы от размера зерна WC на ряде инструментальных 

твердых сплавов различных производителей с со-

держанием Со 6, 10 и 12 мас.% проводили парал-

лельные измерения Нс и HV. Затем по измеренным 

значениям HV с использованием объединенного 

уравнения (6) рассчитывали соответствующие 

значения размера зерна (dр). На рис. 3 сплошны-

ми линиями показаны полученные зависимости 

для сплавов с 6, 10 и 12 мас.% Со, которые хорошо 

описываются следующими эмпирическими урав-

нениями:

Нс = 54,7 + 102dр
–1,  (12)

Нс = 50,8 + 83dр
–1,  (13)

Нс = 53,0 + 76dр
–1.  (14)

В пределах погрешности можно принять, что 

свободные члены в уравнениях (12)—(14) одинако-

вы и равны 53 Э, а коэффициент k при dр
–1 линейно 

зависит от объемного содержания связки (рис. 4): 

в пределах 6—12 мас.% Co эта зависимость может 

быть записана в виде k = 131 – 283VCo.

Заменив расчетное dр на dс в уравнениях (12)—

(14), можно получить следующее выражение для 

зависимости коэрцитивной силы Нс от размера 

зерна и содержания связки:

Нс = 53 + (131 — 283VCo)dс
–1.  (15)

Так как эмпирические зависимости (12)—(14) 

и, соответственно, (15) были получены на основа-

нии расчетов размера зерна (dр) по уравнению (6), 

то они справедливы при зернистости 0,2—5,0 мкм.

Соотношение между твердостью 

и коэрцитивной силой

Полученные нами на основании параллель-

ных измерений Нс и HV экспериментальные дан-

ные для сплавов с 6, 10 и 12 мас.% Со приведены 

на рис. 5. Там же сплошными линиями показаны 

соответствующие расчетные соотношения между 

твердостью и коэрцитивной силой на основе урав-

нений (6) и (15). Как следует из рисунка, расчетные 

Рис. 3. Зависимость коэрцитивной силы от размера 

зерна WC в сплавах с различным содержанием 

Со-связки, мас.%: 6 (□), 10 () и 12 ()

Fig. 3. Coercivity HC as a function of WC grain size 

in grades with different Co binder content: 

□ – grades with 6 wt.% Co;  – grades with 10 wt.% Co; 

 – grades with 12 wt.% Co

Рис. 4. Зависимость коэффициента k от объемного 

содержания кобальта

Fig. 4. Coefficient k as a function of cobalt volume 

fraction
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соотношения удовлетворительно описывают экс-

периментальные зависимости. Наблюдаемый раз-

брос значений обусловлен определенными вариа-

циями технологических параметров производства 

твердых сплавов. Как правило, производители 

[20—25] в спецификациях производимых сплавов 

указывают достаточно широкие интервалы допу-

стимых значений твердости и коэрцитивной си-

лы: ±50 HV и ±35 Э соответственно. Поэтому при 

анализе их соотношений для большого количества 

различных сплавов следует учитывать возмож-

ность такого разброса.

В практике производства твердых сплавов из-

мерение магнитных свойств является одним из 

первых этапов экспрессного неразрушающего 

контроля полученных после спекания изделий. 

Как видно из рис. 6, для сплавов с 10 мас.% Со при 

экспрессной оценке величины твердости по вели-

чине коэрцитивной силы (в пределах 110—350 Э) 

можно использовать линейную аппроксимацию 

их соотношения 

HV = 1,932Нс + 1112.  (16)

Следует отметить, что твердость и коэрцитив-

ная сила сплавов WC—Co зависят не только от 

среднего размера зерна и содержания Со-связки, 

но и от целого ряда других факторов [3]. Поэто-

му можно ожидать отклонение от полученных 

зависимостей для сплавов с широким или бимо-

дальным распределением зерен WC по размерам 

[26]. Например, сплав c 10 мас.% Co марки VHS11

(ООО «Вириал»), создававшийся как материал с 

относительно высокими твердостью (1400 HV) 

и вязкостью разрушения (13,5 МПа·м1/2), имеет 

широкое распределение зерен WC по размерам. 

Это привело, как показано на рис. 6, к заметному 

изменению соотношения между HV и Нс по срав-

нению со сплавами с более узким распределением 

зерен по размерам (коэффициент вариации ме-

нее 0,5).

Обсуждение результатов

Как ранее отмечалось, работа [3] служит той 

экспериментальной базой, на основе которой 

возможно построение моделей, описывающих 

зависимость твердости от размера зерна WC и со-

держания связки. Авторами [6] предложена полу-

эмпирическая модель, в которой твердость спла-

ва определяется твердостью карбидного каркаса, 

Рис. 5. Соотношение между твердостью 

и коэрцитивной силой в исследованных сплавах

Сплошные линии – расчетные данные для HV и Hc сплавов 

с 6 (1), 10 (2) и 12 мас.% Со (3) по уравнениям (6) и (15) 

соответственно; значки – экспериментальные данные для 

сплавов с 6 Со (□), 10 Со () и 12 мас.% Со ()

Fig. 5. Relationship between hardness and coercivity 

in the researched grades

Solid lines mean HV and Hc calculated as per Equation (6) 

and Equation (15), respectively, for grades with 6 wt.% Co (1); 

10 wt.% Co (2); 12 wt.% Co (3); symbols mean experimental data: 

□ – grades with 6 wt.% Co;  – grades with 10 wt.% Co; 

 – grades with 12 wt.% Co

Рис. 6. Соотношение HV(Hс) для сплавов 

с 10 мас.% Со (фрагмент рис. 5)

Сплошная линия соответствует расчетной кривой 2 

на рис. 5, штриховая – линейная аппроксимация согласно 

уравнению (16); • – экспериментальные данные для сплава 

VHS11(ООО «Вириал»)

Fig. 6. HV(Hс) ratio for grades with 10 wt.% Co 

(part of Fig. 5)

Solid line corresponds to theoretical curve 2 in Fig. 5, dashed line 

corresponds to linear approximation as per Equation (16); 

• – mean experimental data for VHS11 grade (Virial)
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нормируемой на коэффициент, зависящий от со-

держания связки. Твердость каркаса в этой модели 

имеет вид соотношения Холла—Петча от сложно-

го аргумента, при этом за размер зерна WC принят 

максимальный диаметр Фере, что делает невоз-

можным напрямую сравнивать результаты работ, 

так как в большинстве публикаций используется 

средний размер зерна, определяемый по методу 

секущих.

Экспериментально определенное в настоящей 

работе соотношение между величинами средних 

размеров зерна WC методом секущих (dс) и по мак-

симальному диаметру Фере (dФ) позволило моди-

фицировать уравнение (3) и привести его к виду 

(3а), в котором используется величина dс. Такая 

модификация позволяет проводить сравнение 

между большим количеством экспериментальных 

данных различных авторов и расчетными значе-

ниями. В результате такого сравнения оказалось, 

что модель (3) [6] хорошо описывает зависимость 

твердости от среднего размера зерна и объемно-

го содержания связки для диапазона зернистости 

сплава от наноразмерного до крупного.

В случае dс > 0,2 мкм использование нормиро-

вочного коэффициента α(VCo) позволило получить 

уравнение (6), описывающее твердость сплавов в 

виде единой зависимости Холла—Петча для раз-

ных содержаний Со-связки. Установленное соот-

ношение между величинами α(VCo) и С твердого 

сплава сделало более наглядной объединенную 

модель: твердость сплава с близким к стехиоме-

трическому содержанием углерода определяется 

произведением твердости каркаса на его смеж-

ность.

Для получения зависимости коэрцитивной си-

лы от размера зерна использовалась величина dр, 

которая рассчитывалась из значений твердости, 

определенных по уравнению (6). Разброс значе-

ний HV для одного и того же размера зерна может 

приводить к погрешности в определении dр. Мы 

оценили среднее отклонение экспериментальных 

значений твердости от линии тренда в [3] — оно 

не превысило 30 HV, что дает неопределенность 

менее 9 % в оценке размера зерна. Так как откло-

нения в значениях твердости носят случайный ха-

рактер, то и погрешности в расчетных значениях 

dр будут носить тоже случайный характер. Этот 

эффект будет приводить к дополнительному раз-

бросу точек относительно линии тренда при ана-

лизе зависимости коэрцитивной силы от размера 

зерна, но при достаточном количестве образцов 

не повлияет на уравнение самой линии тренда. 

Это также подтверждается тем, что расчетные и 

экспериментальные соотношения между HV и Нс, 

как показано на рис. 5, хорошо согласуются между 

собой.

Выводы

1. На основании проведенного анализа работ 

[3] и [6] предложена объединенная модель, позво-

ляющая записать выражение для HV в виде

HV = [0,5/(VCo + 0,331)](850 + 485dс
–1/2)

и сопоставлять твердости сплавов с одинаковым 

размером зерна и различным объемным содер-

жанием связки в диапазонах 0,08  VCo  0,24 и 

dс > 0,2 мкм.

2. В рамках этой модели получено простое со-

отношение, связывающее твердость сплава с твер-

достью карбидного каркаса (HVWC) и его связно-

стью (С):

HV = C·НVWC,

HVWC = 1284 + 733dс
–1/2.

3. Для сплавов с содержанием Со в пределах 

6—12 мас.% установлена зависимость коэрцитив-

ной силы от размера зерна и содержания связки:

Нс = 53 + (131 – 283VCo) dс
–1.

4. Предложено уравнение для оценки соот-

ношения между коэрцитивной силой и твердо-

стью сплавов с содержанием кобальтовой связки 

10 мас.%:

HV = 1,932Нс + 1112.
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Аннотация: В данной работе комбинацией методов механического активирования (МА) и самораспространяющегося вы-
сокотемпературного синтеза (СВС) получен порошок нестехиометрического тантал-гафниевого карбонитрида структур-
ного типа Fm3m (225). Механическое активирование в течение 60 мин в низкоэнергетическом режиме (347 об/мин) приво-
дит к формированию композиционных частиц Ta/Hf/C слоистой структуры, размер которых варьируется от 1 до 20 мкм, и 
способствует равномерному распределению элементов. Продуктом СВС механоактивированной смеси Ta + Hf + C в среде 
азота (0,8 МПа) является однофазный порошок тантал-гафниевого карбонитрида состава Ta0,25Hf0,75C0,5N0,3, частицы ко-
торого характеризуются губчатой морфологией с порами и кавернами и состоят из субмикронных зерен. Посредством 
искрового плазменного спекания (ИПС) получен объемный образец тантал-гафниевого карбонитрида, размер зерен кото-
рого варьируется от 3 до 5 мкм, с относительной плотностью 98,2 ± 0,3 %, твердостью 19,8 ± 0,2 ГПа и трещиностойкостью 
5,4 ± 0,4 МПа·м1/2. Кинетика окисления (Ta,Hf)CN при температуре 1200 °С на воздухе описывается параболическим зако-
ном, что свидетельствует о формировании оксидного слоя Hf6Ta2O17 + mHfO2 с низкой скоростью диффузии кислорода, 
скорость окисления при этом составляет 0,006 мг/(см2·с). Предложен механизм окисления (Ta,Hf)CN, заключающийся в 
том, что на первой стадии на поверхности зерен формируются Ta2O5 и HfO2, которые на второй стадии вступают в реакцию 
друг с другом с образованием гомологичной сверхструктуры Hf6Ta2O17 и моноклинного HfO2. Высвобождение газообраз-
ных продуктов окисления СO, CO2, NO и NO2 сопровождается образованием пор и трещин. 

Ключевые слова: карбонитрид, механическое активирование, самораспространяющийся высокотемпературный синтез 
(СВС), керамика, искровое плазменное спекание (ИПС), окислительная стойкость.

Суворова В.С. – аспирант кафедры порошковой металлургии и функциональных покрытий, инженер научного проекта 
НИЦ «Конструкционные керамические наноматериалы», НИТУ «МИСиС» (119049, г. Москва, Ленинский пр-т, 4). 
E-mail: buynevich.vs@misis.ru.

Непапушев А.А. – канд. техн. наук, ст. науч. сотрудник НИЦ «Конструкционные керамические наноматериалы», 
НИТУ «МИСиС». E-mail: anepapushev@gmail.com.

Московских Д.О. – канд. техн. наук, директор НИЦ «Конструкционные керамические наноматериалы», НИТУ «МИСиС». 
E-mail: mos@misis.ru.

Кусков К.В. – науч. сотрудник НИЦ «Конструкционные керамические наноматериалы», НИТУ «МИСиС». 
E-mail: kkuskov@misis.ru.

Для цитирования: Суворова В.С., Непапушев А.А., Московских Д.О., Кусков К.В. Получение нестехиометрического 
тантал-гафниевого карбонитрида и исследование его окислительной стойкости. Известия вузов. Порошковая метал-
лургия и функциональные покрытия. 2022. Т. 16. No. 3. С. 45–54. DOI: dx.doi.org/10.17073/1997-308X-2022-3-45-54.

Fabrication and oxidation resistance of the non-stoichiometric 

tantalum-hafnium carbonitride
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Abstract: This research was conducted to obtain non-stoichiometric tantalum-hafnium carbonitride powder of the Fm3m (225) 
structural type using a combination of mechanical activation (MA) and self-propagating high-temperature synthesis (SHS) methods. 
Mechanical activation for 60 min in a low-energy mode (347 rpm) forms Ta/Hf/C composite particles 1 to 20 μm in size with a layered 
structure and contributes to a uniform distribution of elements. SHS of a mechanically activated Ta + Hf + C mixture in a nitrogen 
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atmosphere (0.8 MPa) leads to the formation of a single-phase tantalum-hafnium carbonitride powder with the Ta0.25Hf0.75C0.5N0.3 
composition where particles feature by a «spongy» morphology with pores and caverns and consist of submicron grains. Spark 
plasma sintering (SPS) was used to obtain a bulk sample of tantalum-hafnium carbonitride with a grain size of 3 to 5 μm, relative 
density of 98.2 ± 0.3 %, hardness of 19.8 ± 0.2 GPa, and crack resistance of 5.4 ± 0.4 MPa·m1/2. The kinetics of (Ta,Hf)CN oxidation 
at 1200 °C in air is described by a parabolic law suggesting the formation of an Hf6Ta2O17 + mHfO2 oxide layer with a low oxygen 
diffusion rate where the oxidation rate is 0.006 mg/(cm2·s). A (Ta,Hf)CN oxidation mechanism is proposed, which states that Ta2O5 
and HfO2 are formed on the surface of grains at the first stage that react with each other at the second stage to form a Hf6Ta2O17 
homologous superstructure and monoclinic HfO2. CO, CO2, NO and NO2 gaseous oxidation products are released with the formation 
of pores and cracks.

Keywords: carbonitride, mechanical activation, self-propagating high-temperature synthesis (SHS), ceramics, spark plasma 
sintering (SPS), oxidation resistance.
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Введение

Несмотря на появление новых перспективных 

для различных применений материалов, немногие 

из них могут выдерживать интенсивные механи-

ческие и тепловые нагрузки при температурах вы-

ше 2000 °С. Практически единственным выбором 

остаются соединения переходных металлов IVB и 

VB групп: бориды, карбиды и нитриды. Данные 

материалы за счет наличия сильных ковалентных 

и ионных связей обладают высокими температу-

рами плавления (>2500 °С) и механическими и те-

плофизическими свойствами, а также химической 

и фазовой стабильностью [1, 2]. Среди тугоплавких 

соединений можно выделить карбиды тантала и 

гафния, которые характеризуются самыми высо-

кими температурами плавления (3880 и 3890 °C 

соответственно), повышенными твердостью 

(~25 ГПа), модулем упругости (~450 ГПа) и прочно-

стью (~250 МПа), а также теплопроводностью от 20 

до 30 Вт/(м·K) [3—5].

Однако существенным недостатком тугоплав-

ких соединений является относительно низкая 

стойкость к окислению. Большинство из них хо-

рошо работают в защитных атмосферах, а на воз-

духе активно окисляются в интервале t = 400÷
÷800 °С с образованием пористых и растрескива-

ющихся оксидных пленок, которые не способны 

защитить материал от дальнейшего окисления [6]. 

Существуют несколько подходов, направлен-

ных на повышение их жаростойкости. Так, добав-

ление SiC к тугоплавким керамикам способствует 

формированию плотного оксидного слоя MeSiO4, 

препятствующего диффузии кислорода к материа-

лу [7, 8]. Другой подход подразумевает создание 

более сложных соединений на основе тугоплавких 

карбидов и нитридов переходных металлов. Такие 

твердые растворы, как правило, обладают повы-

шенными физическими, механическими и тепло-

физическими свойствами, а также более высокой 

стойкостью к окислению за счет формирования 

тугоплавких оксидных пленок с низкой скоростью 

диффузии кислорода [9]. Авторами [10] было по-

казано, что температура плавления Ta0,80Hf0,20C 

составляет 4030 °С, что существенно превышает 

температуры плавления исходных «рекордсме-

нов» — карбидов тантала и гафния. В работе [11] 

было продемонстрировано, что двойные карби-

ды (Ta,Hf)C и (Ta,Zr)C обладают более высокими 

твердостью и модулем Юнга в сравнении с бинар-

ными соединениями. 

Не менее интересными среди сложных соеди-

нений с точки зрения высокотемпературного при-

менения являются карбонитриды переходных ме-

таллов. Согласно теоретическим расчетам авторов 

[12] внедрение атомов азота в решетку тугоплав-
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кого (Ta,Hf)C будет способствовать увеличению 

не только температуры плавления, но и окисли-

тельной стойкости. По их расчетам в системе Ta—

Hf—C—N наиболее высокими свойствами будет 

обладать тантал-гафниевый карбонитрид соста-

ва Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25, что послужило толчком к 

синтезу данного соединения и исследованию его 

свойств.

Однако синтез нестехиометрических соедине-

ний является непростой задачей. Традиционные 

технологии позволяют получать лишь стехиоме-

трические фазы состава MeCxN1–x из-за отсут-

ствия возможности регулировать количество азота 

в конечном продукте. Альтернативным методом, 

позволяющим получать многокомпонентные сое-

динения в широком диапазоне составов, является 

самораспространяющийся высокотемпературный 

синтез (СВС) [13], разработанный Мержановым А.Г. 

и Боровинской И.П. еще в 1972 г. Уникальность 

СВС заключается в его простоте, одностадийно-

сти и высокой энергоэффективности.

В связи с этим целью настоящего исследования 

являлось получение плотной керамики (Ta,Hf)CN 

методом искрового плазменного спекания из по-

рошка, синтезированного посредством СВС меха-

ноактивированной смеси Ta + Hf + C в среде азота, 

а также изучение ее окислительной стойкости. 

Материалы и методы исследования 

В качестве прекурсоров использовали порош-

ки гафния ГФМ-1 (ТУ 48-4-176-85 (97), размер 

частиц d  50 мкм, чистота 98,8 %), тантала ТаП-1 

(ТУ 1870-258-00196109-01, d = 40÷60 мкм, 99,9 %) 

и сажи П804T (ТУ 38-1154-88, d  0,2 мкм, 99,5 %). 

Механическое активирование (МА) проводили в 

атмосфере аргона «Марка 4,8» (ГОСТ 10157-79, чи-

стота 99,993 %). Процесс СВС осуществляли в ре-

жиме фильтрационного горения в среде азота 1-го 

сорта (ГОСТ 9293-74, чистота 99,999 %).

Порошковую смесь состава, мас.%: 24,3 Ta +

+ 72,1 Hf + 3,6 C, перед синтезом предварительно 

механически активировали в высокоэнергетиче-

ской планетарной шаровой мельнице «Актива-

тор-2S» (ЗАО «Активатор», Россия). Порошковую 

смесь и стальные шары в массовом соотношении 

1 : 20 загружали в стальные барабаны и закачи-

вали аргон до 0,6 МПа. Механическое активиро-

вание осуществляли в течение 60 мин при ско-

рости вращения барабанов и планетарного диска 

347 об/мин.

Процесс СВС протекал в лабораторном реак-

торе постоянного давления. Механоактивирован-

ную порошковую смесь Ta + Hf + C размещали 

на съемной стойке реактора в свободной насып-

ке. Камеру реактора вакуумировали при помощи 

форвакуумного насоса, затем через специальные 

патрубки закачивали азот до 0,8 МПа. Иницииро-

вание самоподдерживающейся экзотермической 

реакции осуществляли посредством кратковре-

менной подачи напряжения на вольфрамовую 

спираль, подключенную к источнику питания. 

Консолидацию СВС-порошка проводили на 

установке искрового плазменного спекания La-

box 650 («SinterLand», Япония) в атмосфере аргона 

при температуре 2000 °С, давлении прессования 

50 МПа и времени выдержки 20 мин. Нагрев до за-

данной температуры осуществляли со скоростью 

100 °C/мин.

Микроструктуру и элементный состав иссле-

довали на растровом электронном микроскопе 

JSM-7600F (JEOL Ltd., Япония), оборудованном 

системой микрорентгеноструктурного анализа 

INCA SDD 61 X-MAX («Oxford Instruments», Вели-

кобритания), в режиме обратноотраженных элек-

тронов при разгоняющем напряжении 15 кВ и раз-

решении 3 нм.

Фазовый состав порошков после МА и СВС, 

а также спеченных образцов изучали методом 

рентгенофазового анализа на дифрактометре 

Дифрей-401 (АО «Научные приборы», Россия) с 

излучением CuKα в режиме шагового сканиро-

вания (шаг съемки — 0,1°) в интервале углов от 

20° до 100° с экспозицией 2 с. Для расшифровки 

полученных спектров использовали базы данных 

ICDD PDF. 

Содержание азота и углерода в синтезирован-

ных порошках и спеченных образцах определя-

ли методом горячей экстракции в несущем газе. 

Количество азота и кислорода в соединениях 

определяли на установке TC-600 («Leco», США) 

посредством инфракрасной адсорбции (для кис-

лорода) и теплопроводности (для азота) в процес-

се восстановительного плавления образцов в печи 

сопротивления в потоке гелия. Анализ на углерод 

проводили на установке CS-600 («Leco»), для этого 

образцы подвергали окислительному плавлению 

в индукционной печи и фиксировали количе-

ство выделяемого CO2 методом инфракрасной аб-

сорбции.

Плотность компактных керамических матери-

алов определяли путем гидростатического взве-
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шивания в соответствии с ГОСТ 20018-74 [14] с ис-

пользованием не менее 10 измерений на воздухе и 

в дистиллированной воде (ρв = 0,9978 г/см3). В ка-

честве слоя, закрывающего открытую пористость, 

выступал вазелин (ρп = 0,870 г/см3). Взвешивание 

осуществляли на аналитических весах ES 220A 

(«Precisa», Швейцария) с погрешностью измере-

ний ±0,0001 г. 

Модуль Юнга (E) оценивали на приборе Micro-

Hardness Tester («CSM Instruments», Швейцария) 

при приложенной нагрузке 100 мН.

Твердость и трещиностойкость консолиди-

рованных материалов определяли с помощью 

цифрового твердомера Durascan-70 («Struers ApS», 

Дания) методом Виккерса по ГОСТ 2999—75 [15]. 

Испытания проводили при максимальной на-

грузке 9,8 кг и времени воздействия 20 с. После 

снятия нагрузки измеряли диагонали отпечат-

ка, оставшегося на поверхности образца, а также 

длину трещин. На каждом образце проводилось 

не менее 10 измерений. Значение твердости выда-

валось программным обеспечением автоматиче-

ски. Трещиностойкость рассчитывали по формуле 

Анстиса:

  (1)

где E — модуль Юнга, ГПа; HV — твердость, ГПа; 

P — приложенная нагрузка, Н; с — длина трещины 

от центра отпечатка до ее вершины, м.

Исследование кинетики и механизма окисле-

ния образца (Ta,Hf)CN в форме параллелепипе-

да, линейные размеры которого измеряли с помо-

щью микрометра, осуществляли в электропечи 

СШОЛ 1.1,6/12-М3 («Тула-Терм», Россия) при тем-

пературе 1200 °С в течение 180 мин. Предвари-

тельно образцы полировали на шлифовально-по-

лировальном станке Tegramin («Struers», Дания). 

Образец размещали на платформе в печи в алундо-

вом тигле. Степень окисления оценивали после 5, 

10, 15, 20, 30, 60, 120 и 180 мин гравиметрическим 

методом, измеряя привес на весах GR-202 (AND, 

Япония) с точностью 10–4 г. Перед взвешиванием 

образцы вместе с тиглями охлаждали до комнат-

ной температуры.

Результаты и их обсуждение

Механическое активирование является важ-

ным этапом перед СВС, так как способствует по-

вышению реакционной способности и позволяет 

контролировать микроструктуру продуктов горе-

ния [16]. Как видно из рис. 1, МА порошков тан-

тала, гафния и углерода (Ta + Hf + C) в течение 

60 мин обеспечило формирование композици-

онных частиц Ta/Hf/C размером от 1 до 20 мкм. 

Детальное рассмотрение их поперечного сечения 

позволило обнаружить слои (рис. 1, б и в), соответ-

ствующие тяжелым (Ta и Hf — светлые области) и 

легким (С — темные) элементам. 

На рис. 2 показана микроструктура (Ta,Hf)CN 

после СВС механоактивированной смеси Ta + Hf +

+ C в среде азота. Морфология частиц СВС-по-

рошка (рис. 2, а) повторяет морфологию компози-

ционных частиц Ta/Hf/C после МА (см. рис. 1, а). 

Анализ поперечного сечения частиц (Ta,Hf)CN 

показывает наличие пор и каверн, а при более де-

тальном рассмотрении обнаруживаются оплав-

ленные зерна размером от 1 до 3 мкм (рис. 2, б), что 

можно объяснить плавлением гафния и тантала в 

процессе горения (tад = 3073 °С) и формировани-

ем (Ta,Hf)CN через жидкую фазу. Как видно из 

рис. 2, в, элементы Ta, Hf, C и N после СВС распре-

делены равномерно.

Для определения химического состава полу-

ченного соединения был проведен химический 

анализ, согласно которому СВС-порошок со-

держит, мас.%: 3,7 С и 2,2 % N, что соответствует 

Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25. Следует отметить, что количе-

ство кислорода не превышает 0,8 мас. %.

На рис. 3 представлены дифрактограммы об-

разцов после СВС и искрового плазменного 

спекания (ИПС). Кристаллическая структура 

спеченного (Ta,Hf)CN идентична таковой син-

тезированного порошка и соответствует струк-

турному типу Fm3m (225). Однако после спекания 

пики основной фазы стали более симметричны-

ми, что свидетельствует о гомогенизации хими-

ческого состава по всему объему образца в про-

цессе ИПС. Параметр решетки (Ta,Hf)CN после 

СВС и ИПС составляет 0,455 нм и занимает про-

межуточное положение между параметрами HfC 

(0,464 нм) и HfN (0,453 нм), при этом полученное 

значение выше, чем для TaC (0,446 нм) и TaN 

(0,434 нм). В обоих случаях на дифрактограм-

мах присутствуют пики HfO2 структурного типа 

P42/nmc (14). 

Типичная микроструктура образца после спе-

кания показана на рис. 4. Размер зерен основной 

фазы (Ta,Hf)CN (светлые участки) варьируется 

от 3 до 5 мкм, по их границам в незначительном 

количестве наблюдаются включения HfO2 (темно-
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Рис. 1. Микрофотография (а), поперечное сечение (б) композиционных частиц Ta/Hf/C 

и карта распределения элементов после механического активирования (в)

Fig. 1. Micrograph (а), cross section (б) of Ta/Hf/C composite particles and map of element distribution 

after mechanical activation (в)

Рис. 2. Микрофотография (а), поперечное сечение (б) частиц (Ta,Hf)CN и распределение элементов 

после СВС (в–е)

Fig. 2. Micrograph (а), cross section (б) of (Ta,Hf)CN particles and distribution of elements after SHS (в–е)
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серые области). Спеченный (Ta,Hf)CN характе-

ризуется относительной плотностью 98,2 ± 0,3 % 

и высокими механическими характеристи-

ками (твердость H = 19,8 ± 0,2 ГПа, модуль 

Юнга E = 570 ± 20 ГПа, трещиностойкость 

K1с = 5,4 ± 0,4 МПа·м1/2), сопоставимыми со свой-

ствами аналогичных материалов [11, 17—19].

Исследование кинетики и механизма окисле-

ния Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25 проводили в муфельной 

электропечи при температуре 1200 °С в течение 

180 мин. На рис. 5 представлена кинетическая 

кривая изменения массы образца. Характер окис-

ления тантал-гафниевого карбонитрида соответ-

ствует параболическому закону. В интервале от 0 

до 30 мин окисление протекало с максимальной 

скоростью 0,012 мг/(см2·с), по мере роста оксидно-

го слоя она снизилась до 0,004 мг/(см2·с). Средняя 

скорость окисления составила ~ 0,006 мг/(см2·с), 

привес массы — 62 мг/см2.

Как видно из рис. 6, после окисления на по-

верхности образца Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25 формиру-

ется плотный оксидный слой, который, согласно 

РФА (рис. 7), состоит из двух фаз: моноклинного 

HfO2 (структурный тип P21/c(14)) и орторомби-

ческой сверхструктуры Hf6Ta2O17 (Ima2(46)). При 

этом интенсивность пиков сложного оксида во 

много раз больше, чем у оксида гафния, что сви-

детельствует о преобладании Hf6Ta2O17 в оксид-

ном слое. 

Исходя из результатов, полученных в насто-

ящей работе и представленных в литературных 

Рис. 3. Дифрактограммы образцов (Ta,Hf)CN 

после ИПС (1) и СВС (2)

Fig. 3. XRD patterns of (Ta,Hf)CN samples 

after SPS (1) and SHS (2)

Рис. 4. Микроструктура образца (Ta,Hf)CN (а)

и карта распределения элементов после ИПС (б)

Fig. 4. Microstructure of sample (Ta,Hf)CN (а)

and map of element distribution after SPS (б)

Рис. 5. Кинетическая кривая окисления 

спеченного образца (Ta,Hf)CN

Fig. 5. Kinetic curve of (Ta,Hf)CN sintered sample 

oxidation

a

б
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Рис. 6. Микрофотография поперечного сечения образца (Ta,Hf)CN после окисления при t = 1200 °С 

и распределение элементов в оксидном слое

Fig. 6. Micrograph of (Ta,Hf)CN cross section after oxidation at t = 1200 °С and distribution of elements in oxide layer

Рис. 7. Дифрактограмма оксидного слоя (Ta,Hf)CN

Fig. 7. XRD pattern of (Ta,Hf)CN oxide layer
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источниках [24], можно предположить следующий 

механизм окисления (рис. 8). Первоначально на 

поверхности зерен (Ta,Hf)CN формируются Ta2O5 

и HfO2 согласно реакции

8Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25 + 14,5O2 =

= Ta2O5 + 6HfO2 + 4CO2 + 2NO2.  (2)

Соединение Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25 характеризует-

ся высоким содержанием Hf, поэтому на поверхно-

сти частиц формируется преимущественно HfO2. 

Поскольку энергия Гиббса образования Ta2O5 

(G = –1972 кДж/моль [20]) более отрицательна 

в сравнении с HfO2 (G = –1088 кДж/моль [21]), 

Ta2O5, вероятнее всего, располагается на поверх-

ности HfO2, как показано на рис. 8. Согласно фа-

зовой диаграмме [22] оксиды HfO2 и Ta2O5 при 

t = 1200 °С вступают в реакцию друг с другом, об-

разуя Hf6Ta2O17 и моноклинный HfO2: 

7HfO2 + Ta2O5 = Hf6Ta2O17 + HfO2.  (3)

В процессе окисления (Ta,Hf)CN образуются 

газообразные CO2 и NO2 по реакции (2), которые, 

проходя сквозь оксидный слой, формируют поры 

и трещины. 

Основываясь на литературных источниках [23, 

24], можно заключить, что Hf6Ta2O17 в качестве 

оксидного слоя характеризуется более низкой ско-

ростью диффузии кислорода в сравнении с HfO2, а 

также обладает высокими плотностью и адгезией 

к подложке, что объясняет относительно низкую 

скорость окисления (Ta,Hf)CN.

Заключение

Посредством СВС механоактивированной сме-

си Ta + Hf + C получен порошок однофазного не-

стехиометрического тантал-гафниевого карбо-

нитрида состава Hf0,75Ta0,25C0,5N0,25. Предвари-

тельное МА способствовало равномерному рас-

пределению элементов и формированию компози-

ционных частиц Ta/Hf/C. В результате СВС обра-

зуются частицы губчатой морфологии, состоящие 

из субмикронных зерен. 

Процесс ИПС при t = 2000 °С, давлении прес-

сования 50 МПа и времени выдержки 20 мин по-

зволил получить объемный тантал-гафниевый 

карбонитрид, характеризующийся относительной 

плотностью 98,2 ± 0,3 %, твердостью 19,8 ± 0,2 ГПа, 

модулем Юнга 570 ± 20 ГПа и трещиностойкостью 

5,4 ± 0,4 МПа·м1/2. Механические характеристики 

полученной керамики выше, чем у бинарных сое-

динений, и сопоставимы со свойствами двойных 

карбидов. 

Тантал-гафниевый карбонитрид продемон-

стрировал высокую стойкость к окислению 

(0,006 мг/(см2·с)) при t = 1200 °С на воздухе. Ки-

нетика окисления описывается параболическим 

Рис. 8. Механизм окисления (Ta,Hf)CN

Fig. 8. (Ta,Hf)CN oxidation mechanism
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законом, что объясняется формированием оксид-

ной пленки с низкой скоростью диффузии кисло-

рода, состоящей из гомологичной сверхструктуры 

Hf6Ta2O17 и моноклинного HfO2.

Работа выполнена при финансовой поддержке 

гранта РНФ № 19-79-10280.
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Аннотация: Сплав с эвтектической структурой системы LaB6–VB2 был получен индукционной плавкой методом холодного 
тигля с последующей кристаллизацией. Мольное соотношение компонентов в исходной порошковой смеси составляло 
35 : 65. Методами рентгеновской дифракции, сканирующей электронной микроскопии и микрорентгеноспектрально-
го анализа исследованы структура и состав материала LaB6–VB2. Состав сплава представлен двумя фазами боридов – 
кубическим LaB6 и гексагональным VB2. Двухфазные эвтектические области размером до 500 мкм представляют собой 
матрицу LaB6, наполненную волокнами VB2 (нитевидными, стержневыми кристаллами) толщиной 0,8–2,0 мкм, которые 
преимущественно ориентированы вдоль направления температурного градиента, возникшего при охлаждении расплава, 
т.е. от внешней поверхности образца к его центру. С помощью метода анализа интегральной площади фаз установлен со-
став эвтектики: 42 ± 1 мол. % LaB6 и 58 ± 1 мол. % VB2.

Ключевые слова: гексаборид лантана, диборид ванадия, эвтектика, метод холодного тигля, анизотропия.
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Refinement of the eutectic composition in the LaB6–VB2 system
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Abstract: The LaB6–VB2 alloy with the eutectic structure was obtained by cold crucible induction melting followed by crystalliza-
tion. The mole ratio of components in the initial powder mixture was 35 : 65. The structure and composition of the LaB6–VB2 material 
were studied by X-ray diffraction, scanning electron microscopy, and X-ray microanalysis. The composition of the alloy is repre-
sented by two boride phases — cubic LaB6 and hexagonal VB2. Two-phase eutectic regions up to 500 μm in size represent a LaB6 
matrix filled with 0.8–2.0 μm thick VB2 fibers (filamentary, rod crystals). VB2 fibers are predominantly oriented along the direction of 
the temperature gradient that appeared when cooling the melt, i.e. from the outer surface of the sample to its center. The integrated 
phase area analysis was used to determine the eutectic composition: 42 ± 1 mol% LaB6 and 58 ± 1 mol% VB2.

Keywords: lanthanum hexaboride, vanadium diboride, eutectic, cold crucible method, anisotropy.
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Введение

Материалы на основе квазибинарных систем, 

образованных гексаборидами редкоземельных ме-

таллов (в первую очередь — LaB6) и диборидами 

переходных металлов (MB2, где M — Ti, Zr, Hf, Ta, 

Nb, V, Cr, W, Mo) уже несколько десятилетий яв-

ляются объектом внимания исследователей бла-

годаря своим выдающимся термоэмиссионным 

характеристикам [1—4]. По сравнению с традици-

онно применяемым для создания термоэмисси-

онных катодов поли- или монокристаллическим 

LaB6 материалы на основе эвтектических систем 

LaB6—MB2 демонстрируют более низкие значения 

работы выхода электронов и более высокую плот-

ность эмиссионного тока при одинаковых рабо-

чих температурах. Как показано в работах [2, 5, 6], 

способ получения катода в значительной степени 

влияет на его термоэмиссионные характеристи-

ки: направленно-закристаллизованные катоды на 

основе систем LaB6—VB2 и LaB6—ZrB2 способны 

обеспечивать более высокие эмиссионные токи, 

чем их спеченные поликристаллические аналоги. 

Получаемые методом зонной плавки направлен-

но-закристаллизованные катодные материалы об-

ладают двухфазной структурой, где матричная фа-

за LaB6 упорядоченно «армирована» стержневыми 

или пластинчатыми кристаллами фазы диборида. 

Связанное с формированием специфической 

структуры повышение термоэмиссионных харак-

теристик имеет большое значение для термокатод-

ных материалов, однако для более широкого круга 

материалов важен еще один эффект, проявляемый 

направленно-закристаллизованными материа-

лами на основе систем LaB6—MB2: существенное 

повышение физико-механических характеристик 

по сравнению с монокристаллическими и спечен-

ными аналогами [7—13].

 Для создания материалов на основе эвтектиче-

ских систем LaB6—MB2 необходимо иметь досто-

верные данные о фазовых равновесиях в системах, 

составе и температуре эвтектики [14—23]. Так как 

экспериментальное получение этих данных для 

высокотемпературных систем бескислородных 

соединений представляет технически сложную 

задачу, имеющиеся литературные сведения не-

многочисленны. Кроме того, они требуют провер-

ки, поскольку получены с использованием уста-

ревших методик. Так, противоречивые данные об 

эвтектике между LaB6 и VB2 сообщаются в работах 

[14, 15], что, вероятно, связано с ошибкой пересче-

та мольных концентраций в массовые. 

Целью настоящего исследования было экспе-

риментальное уточнение состава эвтектики в си-

стеме LaB6—VB2. Также в задачи работы входило 

получение эвтектических композиций методом 

индукционной плавки без применения специ-

альных установок для направленной кристалли-

зации, что представляет интерес в связи с более 

высокой доступностью этого способа в промыш-

ленности по сравнению с методом зонной плавки. 

В отличие от нее индукционная плавка не обе-

спечивает единства температурного градиента в 

объеме материала. Поэтому представляет интерес 

оценка упорядоченности структуры — формиро-

вания непрерывной эвтектической структуры или 

образования отдельных эвтектических областей с 

различной ориентацией. 

Методика исследования

Бориды лантана и ванадия синтезировали бо-

ротермическим восстановлением оксидов с исполь-

зованием коммерческих порошков La2O3 (чистота 
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99,99 %), V2O5 (99,0 %) и аморфного бора (99,0 %). 

Синтез проводили в вакуумной печи сопротив-

ления при температурах 1650 °С (LaB6) и 1200 °С 

(VB2) с изотермической выдержкой 1 ч при давле-

нии остаточных газов 0,1—10 Па.

Средний размер частиц синтезированных по-

рошков LaB6 и VB2, определенный с помощью ла-

зерной дифракции, составлял 5—10 мкм. Порош-

ки содержали только целевые фазы кубического 

LaB6 и гексагонального VB2 без содержания ис-

ходных компонентов и других кристаллических 

фаз. Элементный анализ показал наличие кисло-

рода, адсорбированного по поверхности частиц 

в количестве 1,2 мас.%. Смешение и измельчение 

порошков до достижения среднего размера частиц 

1,5 мкм проводили в аттриторе UnionProcess HD-1 

(«Union Process», США) мелющими телами из кар-

бида кремния в среде бензина-растворителя БР-1 

в течение 6 ч. За счет износа мелющих тел в смесь 

было внесено около 0,7 мас.% SiC. 

Концентрация компонентов в смеси была 

выбрана в соответствии с точкой эвтектики, по 

данным [14, 15]. В работе [14] приводится моль-

ное содержание VB2 в эвтектике, равное 69 мол.%, 

что соответствует массовой концентрации VB2 

44 мас.%. Однако согласно [14, 15] массовое со-

держание VB2 составляет 40 мас.%. Вероятно, 

это расхождение является следствием ошибки 

при пересчете концентраций в работе [14], по-

этому для приготовления экспериментальной 

смеси нами было выбрано ее значение 40 мас.% 

(65 мол.%) VB2. 

После сушки из полученного порошка с помо-

щью гидравлического пресса формовали образцы 

в форме цилиндров диаметром 40 мм и высотой 

40 мм. Индукционную плавку образцов осущест-

вляли методом холодного тигля в потоке аргона по 

методике, примененной в [22], с использованием 

установок Расплав 2 и Расплав 3 (Россия). 

Полученный закристаллизованный слиток 

был разрезан в двух взаимно перпендикулярных 

направлениях с помощью алмазного отрезного 

диска. 

Анализ микроструктуры отполированных ан-

шлифов сплавов проводили с помощью сканирую-

щего электронного микроскопа (СЭМ) Tescan Vega 

3SBH (Чехия). 

Рентгенофазовый анализ исходных компонен-

тов, синтезированных порошков и закристалли-

зованных сплавов выполняли на многофункци-

ональном порошковом дифрактометре Rigaku 

SmartLab 3 (Япония) в диапазоне углов 2θ = 10°÷80° 

(CuKα-излучение, Ni-фильтр, шаг съемки 0,01°). 

Оценку фазового состава и параметров элементар-

ной ячейки фаз осуществляли с использованием 

программы SmartLab Studio 3 и базы дифракцион-

ных стандартов ICDD PDF-2.

Определение концентрации компонентов в эв-

тектическом сплаве проводили тремя альтерна-

тивными способами:

— микрорентгеноспектральным анализом 

(EDX) элементного состава на рентгеновском 

энергодисперсионном микроанализаторе Aztec 

X-Act («Oxford Instruments», Великобритания);

— методом полнопрофильного рентгенострук-

турного анализа (FP XRD) с помощью программы 

SmartLab Studio 3;

— по интегральной площади фаз (IAP) на 

СЭМ-снимках аншлифов с использованием про-

граммного комплекса анализа изображений Thi-

xomet Lite (Россия). 

Результаты и их обсуждение

Результаты СЭМ-анализа структуры закри-

сталлизованного сплава LaB6—VB2 показаны на 

рис. 1. Сплав в основном состоит из обширных 

(до 500 мкм) двухфазных эвтектических обла-

стей, в которых протяженные в направлении 

кристаллографической оси «c» волокна (ните-

видные, стержневые кристаллы) гексагонально-

го VB2 располагаются в матрице LaB6 (рис. 1, а, 

б). Волокна VB2 преимущественно ориентирова-

ны вдоль направления температурного градиен-

та, возникшего при охлаждении расплава, т.е. от 

внешней поверхности образца к его центру, одна-

ко встречаются и локальные отклонения от пре-

имущественного направления (рис. 1, в). Степень 

упорядоченности структуры ожидаемо ниже, чем 

у материалов, полученных методом зонной плав-

ки [2—13].

Однако в сравнении со сплавом LaB6—NbB2—

W2B5, полученным нами ранее путем электродуго-

вой плавки [23], в образце LaB6—VB2, полученном 

методом холодного тигля, взаимное расположение 

эвтектических областей является более упорядо-

ченным. В зависимости от скорости охлаждения 

расплава в локальной области диаметр волокон 

VB2 варьируется в пределах 0,8—2,0 мкм, и при пре-

вышении 2 мкм волокна приобретают склонность 

к объединению (рис. 1, г). В ряде случаев, вероятно 

в местах отклонения от заданной концентрации 



Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия  2022  Т. 16  № 3

58 Izvestiya Vuzov. Poroshkovaya Metallurgiya i Funktsional'nye Pokrytiya  2022  Vol. 16  № 3

в процессе шихтовки, образовались крупные (до 

100 мкм) однофазные области VB2 с характерны-

ми округлыми контурами (рис. 1, д). Кроме кон-

центрационных отклонений это могло стать след-

ствием присутствия примесей оксидов ванадия на 

поверхности VB2, препятствующих контактному 

Рис. 1. Структура сплава LaB6–VB2 (СЭМ)

а – общий вид структуры сплава; б – область упорядоченной квазибинарной эвтектики; в – область квазибинарной 

эвтектики с различной ориентацией стержней; г – область эвтектики грубого конгломерата; д, е – области квазибинарной 

эвтектики с крупными однофазными включениями VB2 и LaB6

Fig. 1. LaB6–VB2 alloy structure (SEM) 

а – general view of alloy structure; б – area of ordered quasibinary eutectic; в –  area of quasibinary eutectic with different rod orientation; 

г – area of coarse conglomerate eutectic; д, е – areas of quasibinary eutectic with large single-phase VB2 and LaB6 inclusions

a

в г

е

б

д
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взаимодействию боридов La и V в расплаве. Между 

некоторыми эвтектическими областями также на-

блюдаются протяженные криволинейные «плен-

ки» LaB6 (рис. 1, е) толщиной до 10 мкм. 

Таким образом, помимо эвтектических участ-

ков в структуре исследуемого сплава присутствуют 

области кристаллизации как VB2, так и LaB6, что 

не позволяет однозначно утверждать, относится ли 

выбранный состав (эвтектический, согласно [14, 

15]) к доэвтектической или заэвтектической обла-

сти квазибинарного сечения LaB6—VB2.

Результаты рентгенофазового анализа подтвер-

дили двухфазный состав сплава (рис. 2). Кро-

ме гексагонального VB2 и кубического LaB6 кри-

сталлических фаз не зафиксировано. Дифрак-

тограммы, полученные при съемке с двух взаим-

но перпендикулярных сечений закристаллизо-

ванных сплавов, различаются соотношением ин-

тенсивности рефлексов от различных семейств 

атомных плоскостей. Следует отметить, что ана-

лизируемая поверхность аншлифов А и Б содержа-

ла как поперечные, так и продольные сечения, но 

с различным соотношением их площадей. Кроме 

того, вследствие уже отмеченной направленно-

сти температурных градиентов при кристалли-

зации сплава неизбежным является присутствие 

в структуре эвтектических областей, ориентиро-

ванных под произвольными углами к поверхности 

аншлифа.

Аномально высокая интенсивность рефлексов 

(100) и (200) LaB6 сильно выражена на дифракто-

грамме Б, в отличие от А, где в меньшей степени, 

но присутствует их превышение над пиком (110) 

(см. рис. 2), который в карточке стандарта облада-

ет 100 %-ной интенсивностью. Для VB2 можно от-

метить аномальную интенсивность рефлекса (100) 

на дифрактограмме Б. Отмеченные отклонения от 

кристаллографических стандартов связаны с ани-

зотропным строением сплава и преимуществен-

ным отражением от соответствующих атомных 

плоскостей. 

Параметры элементарной ячейки фаз LaB6 и 

VB2 близки к их стандартным значениям (табл. 1). 

Отсутствие значительных искажений кристалли-

ческой решетки подтверждает вывод авторов [14, 

15] о незначительной растворимости LaB6 и VB2 в 

твердом состоянии.

Результаты определения концентрации компо-

нентов в эвтектическом сплаве методами микро-

рентгеноспектрального анализа (EDX), анализа 

интегральной площади фаз (IAP) и полнопро-

фильного рентгеноструктурного анализа (FP 

XRD) представлены в табл. 2. Там же для сравне-

ния приводятся данные работ [14, 15].

Таблица 1. Параметры элементарной ячейки фаз LaB6 и VB2 в закристаллизованном сплаве

Table 1. Unit cell parameters of LaB6 and VB2 phases in the crystallized alloy

Фаза
Эксперимент Стандарт

a, Å c, Å a, Å c, Å
LaB6 4,1562 ± 0,0005 – 2,1569 –

VB2 2,9974 ± 0,0005 3,0560 ± 0,0005 2,9976 3,0562

Рис. 2. Дифрактограмма сплава LaB6–VB2

А и Б – аншлифы с преимущественным содержанием поперечных (А) и продольных (Б) сечений волокон VB2

Fig. 2. XRD pattern of LaB6–VB2 alloy

А and Б – polished sections with predominant content of transverse (А) and longitudinal (Б) VB2 fiber sections
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Обнаруженную на этапе синтеза порошков бо-

ридов примесь кислорода в закристаллизованных 

образцах метод EDX не выявил. Это может быть 

связано с удалением кислорода в виде летучего 

субоксида бора (B2O2) как в процессе спекания 

опытных образцов, так и в ходе эксперимента по 

плавлению. Примесь карбида кремния, содержа-

ние которой после проведения совместного из-

мельчения порошков боридов достигало 0,7 мас.%, 

зафиксирована локально в периферийных об-

ластях закристаллизованного сплава, что может 

быть связано с гравитационным расслоением рас-

плава вследствие различия плотностей фаз. 

Рентгеноструктурный анализ не позволяет из-

бирательно исследовать поверхность образца, по-

этому полученный результат характеризует кон-

центрации компонентов не только в эвтектике, 

но также и в крупных однофазных областях (см. 

рис. 1, г—е), что существенно снижает точность 

данного способа применительно к нашим задачам. 

Методы IAP и EDX позволяют выбирать конкрет-

ную область образца для исследования, поэтому 

их использовали для анализа непосредственно в 

эвтектических областях. Однако вследствие боль-

шого содержания в исследуемой системе легких 

атомов бора погрешность (среднеквадратическое 

отклонение) измерения концентраций компонен-

тов методом EDX также оказывается высокой.

Для многократных измерений с использова-

нием IAP было подготовлено 20 бинаризованных 

микрофотографий эвтектических областей с по-

перечными сечениями волокон VB2 из разных 

участков образцов (рис. 3). В результате статисти-

ческой обработки полученных данных установ-

лено, что в эвтектике содержится 42 мол.% LaB6 и 

58 мол.% VB2 (среднеквадратическое отклоне-

ние 1 %).

Заключение

В результате эксперимента по индукционной 

плавке и последующей кристаллизации образ-

цов, предварительно отформованных из смеси 

порошков боридов LaB6 и VB2, получены сплавы с 

характерной эвтектической структурой. Двухфаз-

ные эвтектические области размером до 500 мкм 

представляют собой матрицу LaB6, наполненную 

волокнами (нитевидными, стержневыми кристал-

лами) VB2 толщиной 0,8—2,0 мкм. Волокна VB2 

преимущественно ориентированы вдоль направ-

Таблица 2. Содержание компонентов (мол.%) 

в эвтектическом сплаве LaB6–VB2

Table 2. Contents of components (mol.%) in LaB6–VB2 
eutectic alloy

Метод определения LaB6 VB2

IAP 42 ± 1 58 ± 1

EDX 38 ± 4 62 ± 4

FP XRD 35 ± 5 65 ± 5

По данным [14] 31 69

По данным [15] 35 65

Рис. 3. Пример бинаризации микрофотографий эвтектических областей сплава LaB6–VB2

а – увеличение 4500×, б – 12000×, в – 20000×

Fig. 3. Example of micrograph binarization for LaB6–VB2 alloy eutectic areas

а –4500×, б – 12000×, в – 20000× magnification

a вб
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ления температурного градиента, возникшего при 

охлаждении расплава, т.е. от внешней поверхности 

образца к его центру.

Фазовый состав сплавов представлен толь-

ко двумя фазами боридов — кубическим LaB6 и 

гексагональным VB2, без фиксируемой рентгено-

структурными методами взаимной растворимости 

в твердом состоянии.

В результате сравнения результатов определе-

ния концентраций компонентов сплава различ-

ными способами метод анализа интегральной 

площади фаз был выбран как наиболее адекват-

ный задачам измерения концентрации компонен-

тов в эвтектике. С его помощью установлен состав 

эвтектики: 42 ± 1 мол.% LaB6 и 58 ± 1 мол.% VB2. 

Расхождение с литературными данными составля-

ет 11 мол.% [14] и 7 мол.% [15].
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Аннотация: Для повышения эксплуатационных свойств Ni-содержащего сплава, полученного по технологии селек-
тивного лазерного сплавления (СЛС), наносили защитные покрытия методом электроискрового легирования (ЭИЛ) с 
использованием электродов из циркония. Кинетику массопереноса изучали на 5 различных частотно-энергетических 
режимах обработки. С помощью аналого-цифрового преобразователя установлены среднее количество импульсных 
разрядов, энергия единичных импульсов и суммарная энергия импульсных разрядов за 1 мин обработки (∑Е) для 
всех применяемых режимов. В низкоэнергетических условиях обработки (∑Е = 1459÷2915 Дж) наблюдался слабый 
массоперенос, привес массы катода фиксировался только в первые минуты. С увеличением времени обработки про-
исходила убыль массы подложки. Шероховатость покрытий (Ra) варьировалась в диапазоне 3,9–7,2 мкм. На высо-
коэнергетических режимах (∑Е = 5197÷17212 Дж) из-за интенсивного нагрева электродов наблюдался устойчивый 
привес массы катода, но сформированные покрытия имели повышенную шероховатость: Ra = 7,4÷8,6 мкм. Параметр 
Ra для исходных СЛС-образцов составлял 10,7 мкм. Сформированные покрытия характеризовались толщиной 15–
30 мкм, высокой сплошностью (до 100 %), твердостью 9,0–12,5 ГПа, модулем упругости 122–145 ГПа, коэффициентом 
трения 0,36–0,49. Проведение ЭИЛ-обработки способствовало росту износостойкости СЛС-сплава в 7,5–20,0 раз, а 
жаростойкости на 10–20 % (t = 1150 °C, τ = 30 ч). Установлено, что наилучшими свойствами (твердость, модуль упруго-
сти, шероховатость износо- и жаростойкость) обладает покрытие, полученное на низкоэнергетическом режиме ЭИЛ 
с энергией ∑Е = 2915 Дж.

Ключевые слова: электроискровое легирование (ЭИЛ), селективное лазерное сплавление (СЛС), жаропрочный сплав, 
цирконий, твердость, жаростойкость, износостойкость.
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The effect of electrospark deposition using zirconium electrodes on structure 

and properties of nickel-containing alloy obtained selective laser melting

A.E. Kudryashov, Ph.V. Kiryukhantsev-Korneev, S.K. Mukanov, M.I. Petrzhik, E.A. Levashov

National University of Science and Technology (NUST) «MISIS», Moscow, Russia
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Abstract: Protective coatings were applied by electrospark deposition (ESD) using zirconium electrodes to improve the perfor-
mance of the Ni-containing alloy obtained using the selective laser melting (SLM) technology. The kinetics of mass transfer was 
studied in 5 different frequency-energy processing modes. An analog-to-digital converter was used to determine the average num-
ber of pulse discharges, single-pulse energy, and the total energy of pulse discharges for 1 min of processing (∑Е) for all the modes 
used. In low-energy processing modes (∑Е = 1459÷2915 J), a weak mass transfer was observed, and the cathode weight gain 
was recorded only in the first minutes. As the processing time increased, a decrease in the substrate weight was observed. The 
roughness of coatings (Ra) varied in the range of 3.9–7.2 μm. In high-energy modes (∑Е = 5197÷17212 J), due to intense electrode 
heating, a steady cathode weight gain was observed, but the formed coatings featured by increased roughness: Ra = 7.4÷8.6 μm. 
The Ra parameter for the original SLM samples was 10.7 μm. The formed coatings featured by a thickness of 15–30 μm, high conti-
nuity (up to 100 %), hardness of 9.0–12.5 GPa, elastic modulus of 122–145 GPa, and friction coefficient of 0.36–0.49. The ESD pro-
cessing promoted an increase in wear resistance of the SLM alloy by 7.5–20 times, and oxidation resistance by 10–20 % (t = 1150 °C, 
τ = 30 h). It was found that the coating obtained in the low-energy ESD mode with energy ∑Е = 2915 J featured the best performance 
(hardness, modulus of elasticity, roughness, wear resistance and oxidation resistance).

Keywords: electrospark deposition (ESD), selective laser melting (SLM), heat-resistant alloy, zirconium, hardness, oxidation re-
sistance, wear resistance.
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Введение

Развитие авиакосмической техники требует 

разработки новых материалов и технологий. В на-

стоящее время в мире активно проводятся иссле-

дования по созданию новых жаростойких матери-

алов, в том числе на никелевой основе [1, 2].

Аддитивные технологии [3], в частности ме-

тод селективного лазерного сплавления (СЛС), 

наиболее перспективны для получения изделий с 

заданной геометрией. Однако изделиям, изготов-

ленным методом СЛС, свойственны приповерх-

ностные структурные дефекты, среди которых 

наиболее опасны трещины, поры, непроплавлен-

ные частицы [4].

Наиболее эффективным способом повышения 

ресурса работы жаропрочных сплавов является при-

менение защитных покрытий [5—8]. Для их нанесе-

ния на Ni-содержащие сплавы широко применяются 

ионно-плазменное осаждение [9, 10], методы газо-

термического напыления [11—13], шликерный метод 

[14] и электроискровое легирование (ЭИЛ) [15—20].

К преимуществам технологии ЭИЛ относятся: 

высокая адгезия покрытий, относительная просто-
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та метода и применяемого оборудования, низкое 

энергопотребление, экологическая чистота, высо-

кая рентабельность, возможность автоматизации 

процесса. Применение высокоэнергетических ре-

жимов электроискрового нанесения покрытий мо-

жет обеспечить качественное восстановление из-

ношенных поверхностей деталей машин. 

ЭИЛ-обработка никелевого сплава ЖС6У элект-

родом из сплава ХТН-61 (система Co—Cr—Nb) 

способствует повышению жаростойкости 

(до 1000 °С), износостойкости, твердости, а также 

снижению коэффициента трения [17]. Электро-

искровая обработка жаропрочного никелевого 

сплава ЭП 718-ИД (Inconel 718) СВС-электродами 

(Cr—Al—Si—B) также может увеличить его жаро- 

и износостойкость [18]. Повышение жаростойко-

сти ЭП 718-ИД при обработке СВС-электродами 

(Mo—Si—B и Zr—Si—B) установлено в работах 

[19, 20].

Авторами [21] отмечено улучшение физико-

механических и эксплуатационных характери-

стик ответственных авиационных литых изделий 

из никелевых сплавов при легировании 2—3 % Zr. 

Модифицирование никелевых сплавов цирконием 

(0,05—0,25 %) способствует росту микротвердости 

металлической матрицы и повышению жаропроч-

ности литых деталей газотурбинных двигателей. 

Легирование цирконием и гафнием никелевых 

сплавов позволяет повысить адгезию оксидного 

слоя к поверхности сплава из-за снижения пори-

стости на границе между оксидом и сплавом [22]. 

В связи с вышесказанным представляет инте-

рес провести электроискровую обработку Ni-со-

держащего СЛС-сплава электродами из цирко-

ния. Предполагается, что проведение ЭИЛ будет 

способствовать как повышению жаростойкости 

сплава, так и устранению в нем поверхностных де-

фектов [16]. 

Многокомпонентные Zr-содержащие элект-

роды нашли широкое практическое применение 

в различных областях. Например, для повыше-

ния жаростойкости твердых сплавов применяли 

композит ЦЛАБ 2 состава ZrB2—ZrSi2—LaB6 со 

связкой Ni—Cr—Al (30 мол. %) [23] и электрод из 

ZrSiO4 [24]. Для повышения износостойкос-

ти титанового сплава TC11 использовали вы-

сокоэнтропийный сплав CuNiSiTiZr [25] либо 

электрод Zr65Cu17,5Al7,5Ni10 [26, 27]. Сплав Vitreloy 1 

(Zr41,2Ti13,8Ni10Cu12,5Be22,5) был предложен для ре-

монта сварных швов изношенных объемных амор-

фных материалов и покрытий [28], а для защиты от 

износа, коррозии и трибокоррозии нержавеющей 

стали AISI 304 проводили ЭИЛ-обработку в ва-

кууме электродом TaC—ZrC—Mo—Ni [29]. Авто-

рами [30, 31] цирконий рекомендовано применять 

только в качестве связки электродного материала.

Несмотря на широкое применение многоком-

понентных Zr-содержащих электродов, чистый 

цирконий имеет ограниченное применение. Для 

повышения качества штампового инструмента из 

стали Х12МФ предлагается на первом этапе про-

водить ЭИЛ цирконием, а на втором — индукци-

онную химико-термическую обработку в углерод-

содержащей пасте [32]. В работе [33] цирконий ре-

комендован в качестве материала анода для обра-

ботки титанового сплава ВТ20 с целью повышения 

его износо- и жаростойкости, а в [34] — для увели-

чения стойкости режущих инструментов. 

Целью настоящей работы являлось изучение 

особенностей массопереноса, структуры, состава 

и свойств электроискровых покрытий на Ni-содер-

жащем СЛС-сплаве, полученных с использовани-

ем электродов из циркония.

Материалы и методы исследований

В качестве материала подложки (катода) при-

менялся Ni-содержащий СЛС-сплав следующего 

состава, мас.%: Ni — 53,75, Al — 24,07, Cr — 13,73, 

Co — 7,66, Hf — 0,79 [35]. Размер образцов состав-

лял 7 мм × 9 мм × 7 мм.

Материал электрода (анода) — цирконий йо-

дидный (ТУ 95 46-97) состава, мас.%: Zr — основа, 

Fe — 0,03, Cu — 0,003, Ni — 0,01, C — 0,008, Si — 

0,008, N — 0,005, O — 0,05, Al — 0,005, Cr — 0,002, 

Hf — 0,01, B — 0,00005, Ti — 0,005. Размер образ-

цов — 3 мм × 3 мм × 50 мм.

Электроискровую обработку проводили на 

установках Alier-Metal 303, Alier-Metal 30 и уни-

версальном стенде Alier-Metal 2002 (ООО «НПО 

«МЕТАЛЛ» — «SCINTI SRL», Россия—Мол-

дова) на 5 различных частотно-энергетических 

режимах, параметры которых представлены 

в табл. 1. 

Формирование поверхностного слоя осущест-

вляли в среде аргона (99,995 %). После обработки 

электрод и подложку выдерживали в ванне с арго-

ном до полного охлаждения. 

Для измерения энергетических характеристик 

импульсных разрядов к электроискровой установ-

ке был подключен быстродействующий модуль 

аналого-цифрового преобразователя (АЦП) E20-10 
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(«L-Card», Россия). Запись исходных данных 

осуществлялась автоматически с применением 

компьютерной программы LGraph 2 (многока-

нальный регистратор-самописец). Длительность 

записи информации составляла 10 с. Параметры 

(энергия единичного импульсного разряда (E), ко-

личество импульсов (N) и суммарная энергия за 

1 мин обработки (ΣE)), характеризующие энерге-

тический режим обработки, определялись с помо-

щью компьютерной программы Matlab, адаптиро-

ванной к процессу ЭИЛ.

Кинетику массопереноса (удельную эрозию 

анода (ΔAi) и удельный привес катода (ΔKi)) опре-

деляли гравиметрическим методом на анали-

тических весах марки KERN 770 (Германия) с 

точностью 10–5 г. Измерение масс катода и анода 

проводили после каждой минуты ЭИЛ-обработ-

ки. Суммарный привес катода (см3) определяли по 

формуле [30] 

∑ΔKi = (ΔK1 + ΔK2 + … + ΔK10) / ρ,  (1)

где ΔKi — привес катода за i мин легирования (i =

= 1, 2 … 10), г; ρ — плотность электродного мате-

риала, г/см3. 

Суммарную эрозию анода ΣΔAi рассчитывали 

аналогично.

Заливку образцов в токопроводящую смолу 

для изготовления шлифов осуществляли на уста-

новке CitoPress-1 («Struers», Дания). Шлифовку и 

полировку проводили на автоматизированной ма-

шине RotoPol-21 («Struers»). Для предварительной 

механической обработки образцов использова-

ли шлифовальную бумагу с разной зернистостью 

абразива. Полировку образцов осуществляли с 

использованием оксидной суспензии SiO2 с разме-

ром абразивных частиц 0,05 мкм. Металлографи-

ческий анализ шлифов проводили на оптическом 

микроскопе Neophot-32 («Carl Zeiss», Германия). 

Толщину и сплошность покрытий оценивали при 

увеличениях 500× и 200× соответственно.

Съемку рентгеновских дифрактограмм элек-

троискровых покрытий проводили на автоматизи-

рованном дифрактометре ДРОН 4 с использовани-

ем монохроматического CuKα-излучения в режиме 

шагового сканирования в интервале углов 2θ =

= 10°÷110° (шаг съемки составлял 0,1°, экспози-

ция — 3÷6 с). Методики качественного и количе-

ственного фазового анализа приведены в работах 

[36, 37].

Микроструктуры образцов исследовали мето-

дом растровой электронной микроскопии (РЭМ) 

с помощью микроскопа S-3400N («Hitachi», Япо-

ния), оснащенного энергодисперсионным спект-

рометром NORAN 7 («Thermo Fisher Scientific Inc», 

США). 

Исследование топографии поверхности образ-

цов и дорожек износа проводили на оптическом 

профилометре WYKO NT 1100 («VEECO», США). 

Механические свойства, включая твердость 

(Н) и модуль упругости (Е), определяли на попе-

речных шлифах методом измерительного инден-

тирования в Испытательной лаборатории функ-

циональных поверхностей НИТУ «МИСиС» с 

помощью нанотвердомера Nano-Hardness Tester 

(«CSM Instruments», Швейцария), оснащенного 

алмазным индентором Берковича. Величины H и 

E оценивали по ГОСТ Р 8.748-2011 (ISO 14577) [38], 

используя значение 0,3 от коэффициента Пуассо-

на. Условия измерений были следующими: макси-

мальная нагрузка 20 мН, погрешность вертикаль-

ного позиционирования индентора 0,3 нм, время 

выдержки 5 с.

Исследование трибологических свойств об-

разцов проводили на автоматизированной ма-

Таблица 1. Параметры режимов ЭИЛ-обработки

Table 1. Parameters of ESD processing modes

Режим
Установка 

Alier-Metal

Сила тока 

I, А

Длительность 

импульса τ, мкс

Частота 

импульсов f, Гц
Nср Еср, 10–3 Дж ∑Е, Дж

1 303 120 20 3 000 66 895 43,57 2915

2 30 170 25 3 000 128 764 133,67 17212

3 30 170 25 1 500 49 829 104,29 5197

4 2002 340 6 15 000 262 803 5,55 1459

5 2002 340 8 10 000 257 270 10,27 2642

Примечание. Частота вибрации электрода составляла 600 Гц.
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шине трения Tribometer («CSM Instruments») по 

схеме «стержень—пластина» при возвратно-по-

ступательном движении. В качестве контртела 

использовали шарик диаметром 3 мм из спла-

ва WC—Co. Условия испытаний: длина дорожки 

4 мм, прикладываемая нагрузка 1 Н, максималь-

ная скорость 5 см/с. 

Жаростойкость покрытий оценивали по приве-

су образцов, отожженных на воздухе в электропе-

чи SNOL 7.2/1200 при температуре 1150 °С и сум-

марной выдержке 30 ч. 

Результаты и их обсуждение

Зависимости суммарной эрозии анода (ΣΔAi) и 

суммарного привеса катода (∑ΔKi) от времени ЭИЛ 

представлены на рис. 1. Установлено, что на всех 

режимах с ростом продолжительности обработки 

увеличивается величина ΣΔAi. Максимальное ее 

значение (–73,17·10–4 см3) достигнуто при исполь-

зовании высокоэнергетического режима 2.

Характер зависимостей суммарного привеса ка-

тода от времени ЭИЛ определяется используемым 

режимом обработки. Так, при применении низко-

энергетических режимов (обр. 1, 4, 5) наблюдается 

привес массы катода в первоначальный момент, 

варьирующийся от 1 мин (режим 4) до 3 и 4 мин 

на режимах 5 и 1 соответственно. С увеличением 

продолжительности обработки происходит убыль 

массы подложки. Минимальная величина ∑ΔKi =

= –5,81·10–4 см3 зафиксирована после 10 мин обра-

ботки на режиме 4. 

При использовании высокоэнергетических ре-

жимов ЭИЛ 2 и 3 наблюдается устойчивый при-

вес на катоде, однако из-за интенсивного нагре-

ва электродов на обрабатываемых поверхностях 

формируются прижоги, сильно ухудшающие ше-

роховатость. На практике такие поверхности не-

обходимо подвергать дополнительной шлифовке. 

Из-за образования прижогов время обработки 

было снижено до 5 мин. Величина ∑ΔKi составила 

59,03·10–4 и 22,42·10–4 см3 при использовании ре-

жимов 2 и 3 соответственно. 

Для сравнения при обработке электродом 

ZrSiB (состава, мас.%: ZrB2 — 66, ZrSi2 — 26, Si — 6, 

ZrO2 — 2) сплава ЭП718 в режиме 1 значения 

∑ΔKi = 10,01·10–4 см3, а ΣΔAi = –43,43·10–4 см3 [20]. 

Более интенсивный массоперенос объясняется тем, 

что эрозия тугоплавких соединений на порядок вы-

ше, чем у металлов, вследствие их преимуществен-

ного хрупкого разрушения в процессе ЭИЛ [30].

Проведен анализ данных, полученных с помо-

щью АЦП, включая энергию единичных импуль-

сов (средние значения за время обработки (Еср)), 

суммарную энергию импульсных разрядов за 

1 мин обработки (∑Е), а также определено сред-

Рис. 1. Зависимость суммарной эрозии 

анода ΣΔАi (штриховые линии, светлые значки) 

и суммарного привеса катода ΣΔKi (сплошные линии, 

темные значки) от времени ЭИЛ

Кривые 1, 4 – 5-й режим (▲, ); 2, 5 – 1-й (, ); 

3, 6 – 4-й (■, □); 7, 10 – 2-й (, ); 8, 9 – 3-й (, )

Fig. 1. Total anode erosion ΣΔАi (dashed lines, light 

symbols) and total cathode weight gain ΣΔKi (solid lines, 

dark symbols) depending on ESD time

Curves 1, 4 – Mode 5 (▲, ); 2, 5 – Mode 1 (, ); 

3, 6 – Mode 4 (■, □); 7, 10 – Mode 2 (, ); 8, 9 – Mode 3 (, )
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нее количество импульсных разрядов за 1 мин для 

каждого режима (Nср)) (см. табл. 1). 

Установлено, что на режиме 2 величина ∑Е мак-

симальна и составляет 17212 Дж. При использова-

нии режима 4, характеризующегося короткой дли-

тельностью и наибольшей частотой импульсных 

разрядов, суммарная энергия минимальная — 

1459 Дж.

В результате обработки в низкоэнергетических 

условиях наблюдается невысокая скорость фор-

мирования покрытий, а при использовании вы-

сокоэнергетических режимов из-за интенсивного 

нагрева электродов имеет место высокая произво-

дительность процесса ЭИЛ, однако шероховатость 

поверхности получаемых покрытий при этом не-

удовлетворительная. 

Для нанесения покрытий на образцы СЛС-

сплава было выбрано оптимальное время ЭИЛ-обра-

ботки площади 1 см2, которое составило 4 мин для 

низкоэнергетических режимов (1, 4, 5) и 1 мин для 

высокоэнергетических (2, 3). За это время форми-

руются сплошные покрытия с удовлетворительной 

шероховатостью, значения которой, выраженные 

через параметр Ra (среднее арифметическое откло-

нение профиля), представлены в табл. 2. Видно, 

что применение ЭИЛ-обработки способствует сни-

жению шероховатости СЛС-сплава в 1,3—2,8 раза. 

Минимальное ее значение показало покрытие 1.

Фазовый состав исследуемых покрытий пред-

ставлен в табл. 3. Установлено, что в СЛС-сплаве 

присутствует только интерметаллид NiAl. В по-

крытии 1 наблюдаются алюминиды никеля 

(NiAl) с периодом решетки a = 0,2886 и 0,2922 нм. 

Ее увеличение может быть связано с внедре-

нием атомов Zr в NiAl в процессе ЭИЛ (состав 

Al11,45Ni49,83Zr38,72). В этом образце также присут-

ствуют интерметаллид ZrNi2Al и оксинитрид цир-

кония, образование которого, по-видимому, вызва-

но взаимодействием циркония с растворенным 

кислородом в СЛС-образцах. В покрытии 2, сфор-

мированном на максимальном энергетическом ре-

жиме, обнаружены интерметаллиды NiAl и ZrNi, 

а также оксид Zr3NiO(x). Кроме образца 1 фаза 

ZrNi2Al наблюдается в покрытиях 3 и 4, в которых 

также присутствует фаза ZrCr2. Тройное интерме-

таллидное соединение ZrNi2Al относится к фазам 

Гейслера, а двойной интерметаллид ZrCr2 — к фа-

зам Лавеса. Образование обеих фаз связано с взаи-

модействием циркония (материал анода) с элемен-

тами материала подложки в процессе ЭИЛ.

Стоит отметить, что оксинитриду циркония 

Zr(O,N) с периодом решетки a = 0,4585 нм соот-

ветствует соединение Zr85,56N3,94O10,5 (мас. %). 

Двойной оксид Zr3NiO(x) можно описать форму-

лой Zr80,86Ni17,34O1,8 (a = 0,329 нм, b = 10,94 нм, 

с = 8,91 нм). 

Известно, что соединение ZrCr2 плавится при 

t = 1673 °С [40], а температура плавления фазы ZrNi 

составляет 1260 °С [41]. Образование данных туго-

плавких фаз должно способствовать повышению 

жаростойкости сформированных покрытий.

РЭМ-изображения поверхности ЭИЛ по-

крытий 1 и 3 представлены на рис. 2. Видно, что 

поверхностный слой характеризуется высокой 

сплошностью и состоит из растекшихся капель 

материала электрода. При применении высокоэ-

нергетического режима 2 диаметр капли состав-

ляет ~450 мкм, а в случае высокочастотного режи-

ма 5 — порядка 170 мкм.

На рис. 3, а представлено РЭМ-изображение 

покрытия 5 (шлиф). Видно, что в результате ЭИЛ-

обработки формируется покрытие с минималь-

ным количеством дефектов. Трещин на границе 

между покрытием и подложкой не выявлено.

Таким образом, в результате электроискровой 

обработки на поверхности СЛС-сплава формиру-

Таблица 2. Свойства подложки и ЭИЛ-покрытий

Table 2. Properties of the substrate and ESD coatings

Образец (режим) h, мкм Ra, мкм E, ГПа H, ГПа

Подложка – 10,7 162 6,9

1 15 3,9 140 12,3

2 20 8,6 122 9,0

3 30 7,4 145 12,5

4 15 5,0 136 11,1

5 15 7,2 142 10,7
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Таблица 3. Фазовый состав подложки и ЭИЛ-покрытий

Table 3. Phase composition of the substrate and ESD coatings

Образец 

(режим)
Фаза

Тип 

решетки

Структурный 

тип
Об. доля, % Мас. доля, %

Периоды 

решетки, нм

Подложка NiAl В2 cP2/1 100 100 a = 0,2880

1

NiAl В2 cP2/1 45 44 a = 0,2886

NiAl(Zr) В2 cP2/1  2 30 а = 0,2922

ZrNi2Al D0.3 cF16/2 9 10 a = 0,6034

Zr (O,N) В1 cF8/2 14 16 a = 0,4656

2

NiAl В2 cP2/1 17 15 a = 0,2877

ZrNi E9.3 cF96/1 36 37 a =1,1985

Zr3NiO(x) E1a oC20/7 47 48 a = 3,304 

b =11,128 

c = 8,679

3

NiAl В2 cP2/1 68 64 a = 0,2881

ZrCr2 C14 hP12/1 13 15 a = 0,5032 

c = 0,8328

ZrNi2Al D0.3 cF16/2 10 11 a = 0,6023

Zr (O,N) В1 cF8/2 9 10 a = 0,4637

4

NiAl В2 cP2/1 51 47 a = 0,2879

ZrCr2 C14 hP12/1 22 24 a = 0,5046

c = 0,8206

ZrNi2Al D0.3 cF16/2 13 14 a = 0,6045

Zr (O,N) В1 cF8/2 14 15 a = 0,4646

5

NiAl В2 cP2/1 37 33 a = 0,2882

Zr (O,N) В1 cF8/2 38 41 a = 0,4650

Zr3NiО(x) E1a oC20/7 25 26 a = 3,321

b =11,118 

c = 8,679

Рис. 2. РЭМ-изображения поверхности образцов ЭИЛ-покрытий 1 (а) и 3 (б)

Fig. 2. SEM images of surfaces of ESD coating samples 1 (а) and 3 (б)

a б
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ются покрытия с высокой сплошностью (до 100 %) 

и толщиной (h) до 30 мкм. 

С помощью наноиндентирования установ-

лены механические свойства исследуемых по-

крытий: E = 122÷145 ГПа и H = 9,0÷12,5 ГПа (см. 

табл. 2). Модуль упругости неупрочненного об-

разца выше, чем у электроискровых покрытий и 

циркония (96,0—99,0 ГПа [42]), что объясняет-

ся взаимодействием Zr с элементами подложки в 

ходе ЭИЛ. 

Применение ЭИЛ-обработки способствует уве-

личению твердости поверхностного слоя в 1,3—

1,8 раза. На рис. 3, б представлено распределение 

значений твердости и модуля упругости по ши-

рине поперечного шлифа покрытия 5. Видно, что 

с увеличением расстояния от поверхности значе-

ния H снижаются, а E увеличиваются. 

При обработке электродом ZrSiB сплава 

ЭП718 сформированное покрытие характеризо-

валось более высокими твердостью (18,8 ГПа), 

модулем упругости (351,4 ГПа) и шероховато-

стью (Ra = 5,80 мкм) [20]. Максимальная твер-

дость покрытия, полученного при обработке в 

вакууме подложки из никелевого сплава ЭП 741 

электродом из сплава на основе NiAl, составляла 

9,2 ГПа [43]. 

Результаты трибологических испытаний под-

ложки и ЭИЛ-покрытий (коэффициент тре-

ния (Kтр) и приведенный износ) представлены 

в табл. 4. Установлено, что неупрочненный обра-

зец имеет минимальное значение Kтр = 0,34. При-

менение электроискровой обработки способству-

ет его увеличению: так, у ЭИЛ-покрытий Kтр =

= 0,36÷0,49. 

Минимальный коэффициент трения, равный 

0,36, зафиксирован для образца 4. У покрытия 2, 

нанесенного в высокоэнергетическом режиме, в 

начале испытаний (до 5500 циклов) наблюдался 

низкий Kтр ~ 0,33, а к концу испытаний (7000 цик-

лов) зафиксировано его увеличение до 0,49. По-ви-

димому, в процессе эксперимента твердые продук-

ты износа, находящиеся на поверхности дорожки, 

могут попадать в зону трения, тем самым способ-

ствуя росту этого показателя [44]. 

Покрытие, сформированное электродом ХТН-61 

на жаропрочном никелевом сплаве ЭП718 (Е =

= 0,3 Дж, f = 1000 Гц, τ = 50 мкс), характеризова-

лось Kтр = 0,18. Такое низкое значение было обу-

словлено полировкой поверхностного слоя [17]. 

Выявлено, что неупрочненный образец из 

Ni-содержащего сплава (табл. 4) характеризуется 

максимальной величиной приведенного износа 

(т.е. минимальной износостойкостью). Электро-

искровая обработка электродом из циркония спо-

собствует снижению величины приведенного из-

носа, при этом лучшие результаты достигаются в 

случае покрытия 1. 

После трибологических испытаний на поверх-

ности дорожки неупрочненного образца наблю-

дались трещины, появление которых, возможно, 

связано с возникновением в нем сдвиговых напря-

жений под действием нагрузки. У образцов с по-

крытиями 1, 2, 3 и 5 установлен частичный износ. 

На дне дорожек данных покрытий было выявлено 

Рис. 3. РЭМ-изображение поперечного шлифа покрытия 5 (а) и распределение твердости (H) и модуля 

упругости (E) по его толщине (б)

Fig. 3. SEM image of Coating 5 cross-section (а) and hardness (H) and elastic modulus (E) distribution over the coating 

thickness (б)

a
б
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наличие циркония, при этом его содержание на 

поверхности образцов заметно выше.

В покрытии 4, сформированном на высокоча-

стотном режиме обработки (15000 Гц), с минималь-

ным значением Kтр = 0,36 и максимальным при-

веденным износом на уровне 44,4·10–5 мм3/(Н·м) 

присутствия циркония на дне дорожки износа не 

зафиксировано, что свидетельствует о его полном 

истирании. 

Зависимость весового показателя окисления 

(Δm/S) от времени для ЭИЛ-покрытий и неупроч-

ненной подложки приведены на рис. 4. Установле-

но, что окисление протекает по параболическому 

закону, а рост оксидного слоя лимитируется диффу-

зией через него кислорода. Максимальная скорость 

окисления покрытий наблюдается в первые мину-

ты эксперимента, а после образования на поверхно-

сти образцов окисленного слоя она снижается.

Из рис. 4 видно, что покрытие 3 (Δm/S =

= 527,62 г/м2) и неупрочненный образец (Δm/S =

= 520,68 г/м2) являются наименее жаростойкими, 

а лучший результат (Δm/S = 434,90 г/м2) показал 

образец 1. 

Таким образом, нанесение ЭИЛ-покрытий спо-

собствует снижению весового показателя окис-

ления на 10—20 %. Повышение жаростойкости, 

по-видимому, связано как с уменьшением поверх-

ностных дефектов СЛС-сплава, так и с образова-

нием более жаростойкого поверхностного слоя.

В табл. 5 представлен фазовый состав подлож-

ки и ЭИЛ-покрытий после длительного (суммар-

ная выдержка 30 ч) высокотемпературного воздей-

ствия. Установлено, что в неупрочненном образце 

наблюдаются следующие фазы: NiAl (45 %), двой-

ной оксид (Al,Cr)2O3 (46 %), а также следы HfO2 

(4 %) и NiCrO3 (5 %).

Таблица 4. Результаты трибологических испытаний подложки и ЭИЛ-покрытий

Table 4. Tribology test results for the substrate and ESD coatings

Образец (режим)
Приведенный износ, 

10–5 мм3/(Н·м)

Kтр

Начальный Максимальный Средний Конечный

Подложка 142,0 0,02 0,37 0,30 0,34

1 7,0 0,22 0,49 0,44 0,44

2 12,5 0,26 0,50 0,30 0,49

3 18,4 0,65 0,44 0,38 0,41

4  44,4* 0,06 0,45 0,38 0,36

5 14,6 0,11 0,46 0,39 0,42

* Полное истирание покрытия.

Рис. 4. Зависимость весового показателя 

окисления подложки (штриховая линия) 

и покрытий (сплошные кривые) от времени 

Цифры у кривых соответствуют номерам образцов покрытий 

(режимам)

Fig. 4. Oxidation weight indicator of the substrate (dashed 

line) and coatings (solid curves) as a function of time 

Curve numbers correspond to the numbers of coating samples (modes)

Образец

(режим)
Уравнение регрессии

Доверительный коэффициент 

аппроксимации

Подложка Δm/S = 97,397τ0,5 0,9982

1 Δm/S = 80,920τ0,5 0,9992

2 Δm/S = 86,761τ0,5 0,9987

3 Δm/S = 95,631τ0,5 0,9979

4 Δm/S = 93,648τ0,5 0,9968

5 Δm/S = 94,597τ0,5 0,9934
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Таблица 5. Фазовый состав подложки и ЭИЛ-покрытий после отжига

Table 5. Phase composition of the substrate and ESD coatings after annealing

Образец 

(режим)
Фаза

Тип 

решетки

Структурный 

тип

Об. доля, 

%

Мас. доля, 

%

Периоды решетки, нм

Угол решетки β, град

Подложка

NiAl B2 cP2/1 39 45 a = 0,2873

HfO2 C43 mP12/3 2 4 –

(Al,Cr)2O3 D5.1 hR10/1 54 46 a = 0,476

c = 1,3025

NiCrO3 D5.1 hR10/1 5 5 –

1 

ZrO2 C43 mP12/3 6 7 –

Ni Al B2 cP2/1 32 35 a = 0,2869

(Al,Cr)2O3 D5.1 hR10/1 35 29 a = 0,4766 

c = 1,3016

NiCrO3 D5.1 hR10/1 5 5 –

ZrO2 C1 cF12/1 2 2 a = 5,136

Co3O4 cF56/3 20 22 a = 0,8120

2

ZrO2 C43 mP12/3 26 28 a = 0,5150

b = 0,5199

c = 0,5327

β = 99,09°

NiAl B2 cP2/1 19 22 a = 0,2869

(Al,Cr)2O3 D5.1 hR10/1 39 32 a = 0,4771

c = 1,3030

NiCrO3 D5.1 hR10/1 4 4 –

ZrO2 C1 cF12/1 1 1 a = 0,5127

Co3O4 cF56/3 11 13 a = 0,8120

3

ZrO2 C43 mP12/3 12 13 a = 0,5155

b = 0,5175

c = 0,5329

β = 99,10°

NiAl B2 cP2/1 23 26 a = 0,2870

(Al,Cr)2O3 D5.1 hR10/1 44 37 a = 0,477

c = 1,3028

NiCrO3 D5.1 hR10/1 4 5 –

Co3O4 cF56/3 17 19 a = 0,8125

4

ZrO2 C43 mP12/3 14 15 a = 0,5146

b = 0,5188

c = 0,5322

β = 99,16°

Ni Al B2 cP2/1 26 28 a = 0,2870

(Al,Cr)2O3 D5.1 hR10/1 38 32 a = 0,4770

c = 1,3023

NiCrO3 D5.1 hR10/1 5 5 –

ZrO2 C1 cF12/1 1/1 1 a = 0,5132

Co3O4 cF56/3 16 19 a = 0,8114
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Таблица 5. Фазовый состав подложки и ЭИЛ-покрытий после отжига (окончание)

Table 5. Phase composition of the substrate and ESD coatings after annealing (the ending)

Образец 

(режим)
Фаза

Тип 

решетки

Структурный 

тип

Об. доля, 

%

Мас. доля, 

%

Периоды решетки, нм

Угол решетки β, град

5

ZrO2 C43 mP12/3 16 17 a = 0,5147

b = 0,5195

c = 0,5331 

β = 99,19°

Ni Al B2 cP2/1 27/31 31 a = 0,2871

(Al,Cr)2O3 D5.1 hR10/1 40 33 a = 0,4772

c = 1,3025

NiCrO3 D5.1 hR10/1 5 5 –

ZrO2 C1 cF12/1 1 1 a = 0,5148

Co3O4 cF56/3 11 13 a = 0,8126

Рис. 5. РЭМ-изображение поперечного шлифа образца без покрытия после отжига (а) и карта распределения 

элементов в окисленном слое O (б), Al (в) и Ni (г)

Fig. 5. SEM image of uncoated sample cross-section after annealing (а) and map of O (б), Al (в) and Ni (г) distribution 

in the oxidized layer

Рис. 6. РЭМ-изображение поперечного шлифа покрытия 4 после отжига с указанием областей МРСА (а) 

и карта распределения элементов в окисленном слое O (б), Zr (в), Al (г), Ni (д)

На вставке приведены концентрации элементов (мас.%) в указанных областях

Fig. 6. SEM image of сoating 4 cross-section after annealing with indicated EPMA areas (а) and map of O (б), Zr (в), 

Al (г), Ni (д) distribution in the oxidized layer

The insert indicates concentrations of elements (wt.%) in the indicated areas
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Во всех образцах с покрытиями выявлены NiAl, 

оксиды элементов, входящих в состав подложки: 

(Al,Cr)2O3, Co3O4, NiCrO3 (следы), а также диоксид 

циркония (ZrO2), который присутствует в двух мо-

дификациях: с моноклинной решеткой (type C43) 

в количестве от 7 до 28 % и с ГЦК-решеткой (type 

C1) — не более 2 %.

Наличие в покрытиях оксидов (Al,Cr)2O3 и 

ZrO2 является позитивным моментом. Известно, 

что тонкое покрытие (Al,Cr)2O3/ZrO2, синтезиро-

ванное методом дугового ионного напыления на 

суперсплаве на основе никеля, обладало высокой 

стойкостью к окислению при t = 1200 °C и хорошей 

термоизоляцией. При температуре окружающей 

среды 1100 °C температура подложки снижалась на 

более чем 40 °C [45].

На рис. 5 представлены изображение попереч-

ного шлифа подложки после длительного отжига 

и карта распределения элементов (O, Al, Ni). Вид-

но, что в результате высокотемпературного отжига 

на поверхности подложки сформировался окис-

ленный слой толщиной 30 мкм, в котором никель 

практически отсутствует. 

Изображение шлифа покрытия 4 после отжига 

и карта распределения элементов (O, Zr, Al, Ni) в 

окисленном слое приведены на рис. 6. Выявлено, 

что в поверхностном слое (обл. 1) присутствуют 

преимущественно цирконий и кислород, в проме-

жуточном (обл. 2) — кислород, а также элементы, 

входящие в материал подложки (Al, Ni, Cr, Co) и 

электрода (Zr), в нижнем слое (обл. 3) обнаружены 

O, Al, Cr и незначительное количество ( 1%) Ni и 

Zr. Суммарная толщина оксидных слоев не превы-

шает 9 мкм.

Таким образом, после длительного высоко-

температурного отжига наблюдается диффузия 

элементов в поверхностном слое. Верхний слой — 

Zr-содержащий; нижний, граничащий с под-

ложкой, — на основе оксидов алюминия и хрома; 

средний — в котором помимо оксида алюминия 

присутствуют оксиды хрома, никеля и гафния. 

Для всех покрытий суммарная толщина оксидных 

слоев не превышает 10 мкм, что в 3 раза меньше, 

чем в образце без покрытия.

Выводы 

1. Изучены особенности формирования 

электроискровых покрытий на Ni-содержащем 

СЛС-сплаве с использованием электродов из цир-

кония. При обработке на высокоэнергетических 

режимах (∑Е = 5197÷17212 Дж) наблюдался устой-

чивый привес катода, а на низкоэнергетических 

(∑Е = 1459÷2915 Дж) он происходил в начальные 

1—4 мин обработки, и с увеличением времени на-

блюдалась убыль массы катода.

2. Определены параметры процесса ЭИЛ: энер-

гия единичного импульсного разряда, количе-

ство импульсов, а также суммарная энергия им-

пульсных разрядов за 1 мин обработки для всех 

применяемых режимов. Полученные покрытия 

толщиной 15—30 мкм и сплошностью до 100 % 

обеспечивают снижение шероховатости СЛС-об-

разцов (параметр Ra) в 1,3—2,8 раза.

3. Установлено образование в ЭИЛ-покрытиях 

жаростойких фаз на основе циркония (ZrNi2Al, 

ZrNi, ZrCr2), а также оксидов (Zr3NiО(x), Zr(O,N)) в ре-

зультате взаимодействия циркония с растворенным 

кислородом, присутствующим в СЛС-образцах.

4. ЭИЛ-покрытия характеризуются твердостью 

9,0—12,5 ГПа и модулем упругости 122—145 ГПа. 

Применение электроискровой обработки способ-

ствует повышению характеристик СЛС сплава: твер-

дости в 1,3—1,8 раза, износостойкости в 7,5—20 раз, 

жаростойкости на 10—20 %. По совокупности 

свойств лучшим является покрытие, полученное 

на низкоэнергетическом режиме при ∑Е = 2915 Дж.
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Аннотация: С 2017 г. на предприятии АО «Волгабурмаш» (г. Самара, Россия) проводились мероприятия по испытанию 
покупных твердосплавных порошковых смесей состава 90%WC–10%Co и готовых твердосплавных зубков различных 
производителей. Работа велась с целью оценки возможности применения покупных изделий в качестве исходных мате-
риалов на предприятии для сокращения производственного цикла изготовления твердосплавного вооружения буровых 
шарошечных долот. Данные работы по товарозамещению (аутсорсингу) проводятся с целью возможного снижения себе-
стоимости шарошечного долота и ускорения процесса его изготовления для функционирования предприятия в условиях 
острой рыночной конкуренции на внешнем и внутреннем рынках. Статья посвящена анализу и подробному сравнению 
микро- и макроструктуры, физических, механических, химических и технологических свойств покупных твердосплавных 
смесей и спеченных зубков различных производителей, в том числе и АО «Волгабурмаш». Определение всех характери-
стик исследуемых материалов проводилось в соответствии со стандартом предприятия СТП 582-17. Большое внимание 
уделено сравнению значений трещиностойкости сплавов, или вязкости разрушения по Палмквисту, и анализу снимков 
микроструктуры и характера распространения трещины после испытаний с использованием сканирующей электронной 
микроскопии. Также рассмотрены такие важные характеристики сплава, как твердость и предел прочности при попереч-
ном изгибе. На основе результатов проведенных исследований представлены выводы о целесообразности использова-
ния в металлургическом цехе АО «Волгабурмаш» покупных твердых сплавов в сравнении с материалами собственного 
производства. 

Ключевые слова: буровые шарошечные долота, вольфрамокобальтовые гранулированные смеси, твердые сплавы, зубки 
долот, структура, механические свойства, аутсорсинг.
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Abstract: Since 2017, Volgaburmash JSC (Samara, Russia) tested purchased 90%WC–10%Co carbide powder mixtures and 
finished carbide drill bits from various manufacturers. The work was carried out in order to check the possibility of using purchased 
products as raw materials at the plant to reduce the production cycle for the manufacture of carbide inserts for roller cone bits. 
This intercommodity substitution (outsourcing) is carried out with the aim of potential cone bit cost reduction and production 
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process acceleration so that the plant can operate in the heavily competitive environment of foreign and domestic markets. The 
article focuses on the analysis and detailed comparison of the micro- and macrostructure, physical, mechanical, chemical and 
processing properties of purchased hard-alloy mixtures and sintered inserts of various manufacturers including Volgaburmash 
JSC. All properties of materials under study were determined in accordance with the VBM JSC company standard STP 582-17. Much 
attention is paid to comparing crack resistance or Palmqvist fracture toughness values of the alloy and analysis of microstructure 
images and fracture propagation pattern after using scanning electron microscopy tests. In addition, consideration is given to such 
important hard alloy properties as hardness and transverse bending strength. Based on the results of the conducted research, 
conclusions are presented on the expediency of using purchased hard-alloy materials at the Volgaburmash JSC metallurgical shop 
in comparison with internally manufactured materials.

Keywords: roller cone bits, tungsten-cobalt granular mixtures, hard alloys, bit inserts, structure, mechanical properties, outsourcing.
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Введение

Вольфрамокобальтовые спеченные твердые 

сплавы (WC—Co) с высокими показателями твер-

дости, прочности, трещино- и износостойкости 

широко используются в различных отраслях со-

временной промышленности [1—4]. Помимо наи-

более распространенного применения этих мате-

риалов для производства режущего и штампового 

инструмента все большее значение приобретает их 

использование для изготовления буровых шаро-

шечных долот, работающих при высоких темпера-

турах, в агрессивных средах и в условиях Крайнего 

Севера и Арктики [5]. Выход из строя долота на бу-

ровой установке в связи с быстрым износом твер-

досплавного вооружения — это наиболее частая 

проблема. Если при работе долота технологические 

режимы бурения не нарушались, но инструмент 

преждевременно вышел из строя по причине изло-

ма твердосплавных зубков, то это может быть вы-

звано неправильно подобранным твердым сплавом 

или наличием дефектов его структуры [6].

На одном из крупнейших в России предприя-

тий по изготовлению буровых долот — АО «Волга-

бурмаш» (г. Самара), имеется собственный метал-

лургический цех по производству твердосплавного 

вооружения. В условиях острой рыночной кон-

куренции в производстве породоразрушающего 

инструмента не только на внешнем, но и на рос-

сийском рынках потребители данной продукции 

предъявляют высокие требования к ее качеству 

при приемлемой стоимости инструмента. 

Одним из направлений возможного снижения 

себестоимости шарошечного долота и ускорения 

процесса его изготовления является использо-

вание готовых покупных полуфабрикатов или 

комплектующих, требующих минимального ко-

личества производственных операций [4, 7]. Про-

изводство спеченных твердых сплавов характе-

ризуется сложностью технологических процессов 

и большим числом (>20) операций, которые тру-

доемки и требуют дорогостоящего оборудования 

[8—10].

В данной работе рассмотрены следующие полу-

фабрикаты и комплектующие от различных про-

изводителей.

• Готовые гранулированные вольфрамоко-

бальтовые порошковые смеси. Их использование 

позволит производить формование изделий на 

прессах в полуавтоматическом режиме для даль-

нейшего спекания в вакууме, минуя участок соб-

ственного производства смеси.

• Спеченные твердосплавные зубки. Форма и 

геометрические параметры изделия, заложенные 

конструкторами в долото, заранее согласуются с 

поставщиком. Такие полуфабрикаты позволяют 

максимально сократить работу с твердосплавны-

ми изделиями, оставив только механообработку, 

минуя операции по изготовлению смеси, ее фор-

мованию (прессованию) и спеканию в вакууме.

Цель данной работы заключалась в подробном 

исследовании и сравнении состава, микрострук-
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туры, физико-механических и технологических 

свойств покупных твердосплавных смесей WC—Co 

и спеченных зубков различных производителей, 

в том числе АО «Волгабурмаш», по полученным 

результатам оценить целесообразность использо-

вания этих материалов в металлургическом цехе 

АО «Волгабурмаш».

Материалы исследований

В качестве объектов исследования выбраны 

следующие материалы.

1. Гранулированные вольфрамокобальтовые 

порошковые смеси (табл. 1), содержащие, мас.%: 

90 WC и 10 ± 0,2 Co; размер зерен WC до 3 мкм; 

пластификатор на основе парафина. Гранулы 

твердосплавных смесей имеют сферическую фор-

му и используются в операции прессования твер-

досплавных комплектующих буровых долот (зуб-

ки, гидромониторные насадки, пяты и др.). Все 

смеси были проанализированы на соответствие 

требованиям стандарта предприятия СТП 582-17 

АО «Волгабурмаш».

2. Спеченные твердосплавные зубки от разных 

производителей, соответствующие СТП 582-17 

(табл. 2).

Методика исследований

Изучение морфологии и размеров частиц твер-

досплавных смесей с определением гранулометри-

ческого состава порошка проводили на сканиру-

ющем электронном микроскопе (СЭМ) Jeol JSM 

6390A («JEOL Ltd.», Япония). 

Для получения и исследования образцов 

твердых сплавов (ТС) спрессованные твердо-

сплавные смеси подвергали жидкофазному спе-

канию в вакууме при температуре 1400 ± 30 °С 

до формирования конечной структуры [11—13]. 

Гравиметрическим методом определяли содер-

жания общего (Собщ) и свободного (Ссв) угле-

рода в карбидах вольфрама по ГОСТ 25999-83 

(ISO 3907:2009) [14]. (Концентрация общего угле-

рода для сплавов WC—10%Co должна соответ-

ствовать 5,48—5,56 мас.%, что является факульта-

тивным значением.) 

Плотность образцов ТС определяли гидроста-

тическим методом на трех образцах от партии по 

ГОСТ 20018-74. Коэрцитивную силу оценивали в 

соответствии с ISO 3326:2013 (она уменьшается с 

увеличением содержания кобальта [15]). Твердость 

спеченных твердых сплавов определяли по Рок-

веллу по ГОСТ 25172-82 (ISO 3878-83) при нагрузке 

на образец 600 Н [16]. Оценку предела прочности 

при поперечном изгибе производили в соответ-

ствии с ГОСТ 20019-74 (ISO 3327:2009). Остаточ-

ную пористость ТС измеряли в соответствии с 

эталонными шкалами, заложенными в стандартах 

ГОСТ 9391-80 (ISO 4505-1978).

Исследование микроструктуры ТС осущест-

вляли металлографическим методом согласно 

ISO 4499:2020 с использованием оптического метал-

лографического микроскопа Axiotech 100HD-3D 

(«Carl Zeiss», Германия) с увеличением до 1600× и 

раствора Мураками для травления поверхности 

[17]. При этом не допускается наличие свободного 

углерода и η-фазы (двойного карбида вольфрама 

и кобальта «кружевной» и «озерковой» форм) для 

всех марок сплавов. Отклонения микроструктуры 

оценивали в соответствии с СТП 582-17.

Таблица 1. Гранулированные твердосплавные смеси

Table 1. Granular carbide mixtures

№ образца смеси Производитель

1.1 АО «Волгабурмаш», Россия

1.2 Поставщик 1, Германия

1.3 Поставщик 2, Китай

1.4 Поставщик 3, Россия

1.5 Поставщик 4, Россия

Таблица 2. Спеченные твердосплавные зубки

Table 2. Sintered carbide inserts

№ обр. Co, мас.% Производитель

2.1 6

АО «Волгабурмаш», Россия2.2 10

2.3 15

2.4 6

Поставщик 1, Россия2.5 10

2.6 13

2.7

10 

(Функционально-

градиентный 

сплав)

Поставщик 2, Германия

2.8 10 Поставщик 3, Китай

2.9 6 Поставщик 4, Швеция

2.10 10 Поставщик 5, Германия
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Значительное внимание было уделено иссле-

дованию трещиностойкости — способности ма-

териала сопротивляться распространению тре-

щины и, соответственно, разрушению. В случае 

сплавов WC—Co, применяемых для зубков буро-

вых долот, именно значение вязкости разруше-

ния лучше всего говорит о потенциале материала 

по сопротивлению к разрушению. Это структур-

но-чувствительная характеристика, измерение 

которой позволяет оценить чувствительность 

сопротивления материала распространению 

трещины [18, 19]. Значение трещиностойко-

сти (Wk, МН·м–3/2) спеченных твердых сплавов 

рассчитывали по методу Палмквиста согласно 

ISO 28079:2009. 

Для более детального изучения поверхности и 

характера распространения трещины использо-

вали сканирующий электронный микроскоп Jeol 

JSM 6390A [13, 19]. В ранее проведенных нами ра-

ботах [20, 21] описан анализ трещиностойкости 

твердых сплавов с установлением ее фактических 

значений. 

Исследования твердости, трещиностойкости 

и микроструктуры образцов проводились на глу-

бине 2 мм от поверхности рабочей части зубка, что 

является средней глубиной износа твердого сплава 

(«рабочей зоной зубка») до момента непригодного 

для работы состояния долота. 

Результаты исследований 

и их обсуждение

О морфологии и размерах частиц гранулиро-

ванных твердосплавных смесей можно судить по 

полученным СЭМ-изображениям (рис. 1). Видно, 

что смеси 1.1 и 1.2 имеют четкую выраженную сфе-

рическую форму гранул размером 50—200 мкм и 

однородный дисперсионный состав. Гранулы сме-

сей 1.3, 1.4 и 1.5 частично разрушены и загряз-

нены более мелкой фракцией, что обусловлено 

измельчением порошка в результате его транс-

портировки, когда верхние слои порошка, имея 

большой удельный вес, разрушают нижние. 

Смесь 1.5 имеет неоднородный размер частиц. 

Во избежание этого потребуется применение до-

полнительных операций типа классифицирова-

ния (просеивания) и галтования (для придания 

сферической формы), что замедлит и усложнит 

процесс производства годной смеси и увеличит 

себестоимость продукции, так как будут техно-

Рис. 1. Микрофотографии образцов гранулированных твердосплавных смесей 1.1–1.5 (см. табл. 1)

Увеличение 50×

Fig. 1. Micrographs of samples of granulated carbide mixtures 1.1–1.5 (see Table 1)

×50 magnification
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логические потери в виде отсевов порошка. От-

сюда следует, что полная остановка собствен-

ного производства смесей в АО «Волгабурмаш» 

приведет к невозможности возврата данных от-

севов в производство, что увеличит себестои-

мость продукции.

Химический состав и некоторые технологи-

ческие свойства твердосплавных гранулирован-

ных смесей представлены в табл. 3. По техноло-

гическим свойствам образцы 1.2, 1.3 и 1.4 имеют 

отклонения по насыпной плотности и текучести, 

которые впоследствии привели к затруднени-

ям при прессовании изделий на полуавтомати-

ческих прессах. Это вызвано неоднородностью 

гранул порошка. Также в смеси 1.4 превышено 

содержание парафина, что может вызвать непро-

гнозируемую усадку изделия в процессе спека-

ния и повлиять на содержание углерода в струк-

туре. 

На рис. 2 представлены фотографии струк-

туры сплавов, спеченных из гранулирован-

ных твердосплавных смесей 1.1—1.5 (см. табл. 1). 

Микроструктура сплавов в целом соответствует 

СТП 582-17. 

Таблица 3. Состав и свойства исследуемых твердосплавных смесей

Table 3. Composition and properties of hard alloy mixtures studied

№ образца
Содержание, мас.% Насыпная 

плотность, г/см3
Текучесть, 

сСобщ. Ссв. Со Парафин

Тех. требования 5,48–5,56 0,05 10 ± 0,5 2 ± 0,25 3,45 ± 3,65 30

1.1 5,56 0,02 9,9 2,25 3,57 28

1.2 5,56 0,03 9,9 1,92 4,07 34,5

1.3 5,59 0,04 10,3 2,06 3,22 35

1.4 5,61 0,02 10,0 2,33 3,49 32

1.5 5,68 0,04 9,9 2,03 3,59 30

Примечание. Выделенные значения имеют отклонение от технических требований.

Рис. 2. Фотографии структуры сплавов, спеченных из смесей 1.1–1.5

Увеличение – 2000×

Fig. 2. Structure photographs of alloys sintered from mixtures 1.1–1.5

×2000 magnification
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Рис. 3. Фотографии структуры зубков, содержащих 10 мас. % Co

Увеличение 2000×

Fig. 3. Structure photographs of inserts with 10 wt.% Co content

×2000 magnification

Таблица 4. Физико-механические свойства спеченных твердосплавных образцов

Table 4. Physical and mechanical properties of sintered carbide samples

№ образца ρ, г/см3 HRA Hc, Э σизг, Н/мм2 dср, мкм Wk, МН·м–3/2 l, мкм

Тех. требования 14,5 ± 0,1 88,2 ± 0,3 75–95 2450 2,5–3,0 Факт.* Факт.*

1.1 14,53 88,3 83 2960 2,6 17,6 86

1.2 14,51 88,4 87 3150 2,5 17,5 89

1.3 14,47 88,3 97 2670 2,6 15,9 107

1.4 14,51 88,3 79 2900 2,6 16,8 97

1.5 14,53 88,3 83 2960 2,6 17,3 82

* Фактическое значение является факультативным, не регламентируется и служит для дополнительной информации.

Таблица 5. Физические и механические свойства зубков, содержащих 10 мас.% Со

Table 5. Physical and mechanical properties of inserts with 10 wt.% Co content

№ образца ρ, г/см3 HRA Hc, Э σизг, Н/мм2 dср, мкм Wk, МН·м–3/2 l, мкм

Тех. требования 14,53 ± 0,1 88,2 ± 0,3 75–95 2450 2,5–3,0 Факт. Факт.

2.2 14,53 88,3 83 2960 2,6 17,1 82

2.5 14,53 88,3 84 2900 2,5 17,2 81

2.7 14,55 88,8 90 2950 2,7 16,2 90

2.8 14,56 88,4 91 2910 2,4 17,0 69

2.10 14,53 88,0 87 2850 2,5 16,8 87

Примечание. Выделенные значения имеют отклонение от тех. требований.
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Однако на снимке образца 1.3 имеется один 

участок сегрегации размером 27 мкм и два участ-

ка компаундирования, суммарная длина которых 

достигает 10 мкм. В структуре сплава 1.5 также на-

блюдается скопление кристаллов размером 175 мкм 

и один участок компаундирования — 13 мкм. От-

метим, что данные отклонения находятся в допус-

ке указанного стандарта «Волгабурмаш».

Результаты определения физических и механи-

ческих свойств спеченных образцов 1.1—1.5: плот-

ности (ρ), твердости (HRA), коэрцитивной силы 

(Hc), предела прочности при поперечном изгибе 

(σизг), среднего размера зерна (dср), вязкости разру-

шения (Wk) и длины трещины (l), представлены в 

табл. 4.

Далее были проведены сравнительные исследо-

вания структуры и свойств твердосплавных зубков 

различных производителей (см. табл. 2). В табл. 5 

показаны результаты для образцов, содержащих 

10 мас.% Co (см. табл. 2), а на рис. 3 — фотографии 

их структуры. 

Сплав образца 2.7 по запатентованной произ-

водителем технологии является функционально-

градиентным, что говорит о различном содержа-

нии Со по объему изделия и влияет на физико-

механические свойства зубка.

Анализ показал, что структура соответствует 

нормативу СТП. Зубок 2.8 имеет сегрегацию раз-

мером 57 мкм, в образцах 2.5 и 2.10 обнаружены 

по два участка компаундирования размером 11 и 

7 мкм соответственно, а в образце 2.2 — скопление 

кристаллов суммарным размером 124 мкм. Отме-

тим, что все описанное находится в пределах до-

пуска СТП.

В табл. 6 представлены физические и механи-

ческие свойства твердосплавных зубков, содер-

жащих 13 и 15 мас.% Co, а на рис. 4 — фотографии 

их микроструктуры. Зубок 2.6 имеет два участка 

с дефектом сегрегации WC суммарной длиной 

51 мкм, что допускается стандартом. 

В табл. 7 представлены физические и механи-

ческие свойства твердосплавных зубков, содер-

жащих 6 мас.% Co, а на рис. 5 — фотографии их 

микростуркутры. Образец 2.1 имеет два участка 

скоплений кристаллов WC, суммарный размер 

которых составляет 103 мкм, а зубок 2.9 — один 

участок компаундирования размером 8 мкм и три 

участка сегрегации — 72 мкм. Данные отклоне-

ния также допускаются СТП.

На рис. 6 приведены фотографии распростра-

нения трещины в образцах зубков, содержащих 10, 

15 и 6 мас.% Co. 

Рис. 4. Фотографии структуры зубков, содержащих 15 и 13 мас.% Co

Увеличение 2000×

Fig. 4. Structure photographs of inserts with 15 and 13 wt.% Co content

×2000 magnification

Таблица 6. Физические и механические свойства зубков, содержащих 13 и 15 мас.% Co

Table 6. Physical and mechanical properties of inserts with 13 and 15 wt.% Co content

№ образца ρ, г/см3 HRA Hc, Э σизг, Н/мм2 dср, мкм Wk, МН·м–3/2 l, мкм

Тех. требования 14,0 ± 0,1 86,5 ± 0,5 70–90 2700 2,5–3,5 Факт. Факт.

2.3 13,99 87,1 79 3130 2,4 20,3 60

2.6 14,25 86,6 75 2750 2,8 20,5 56
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Детальный анализ участков трещины по-

казал, что в исследуемых образцах в основном 

происходит межзеренное разрушение (по грани-

це зерен WC) — трещины распространяются по 

кобальтовой связке [22]. Транскристаллитный 

раскол для ТС с содержанием 10 мас.% Co редок 

и, как правило, встречается у более пластичных 

сплавов с бóльшим содержанием кобальта. Для 

ТС с содержанием 13 и 15 мас.% Co разрушение 

происходит по зернам WC, что видно на рис. 6 

(обр. 2.3).

Выводы

Полученные в настоящей работе результаты 

сравнительных исследований структуры и свойств 

гранулированных твердосплавных смесей (см. табл. 

1) и спеченных твердосплавных зубков различных 

производителей (см. табл. 2) с учетом стоимости 

и сроков поставки позволяют сделать следующие 

выводы о целесообразности их применения для из-

готовления твердосплавного вооружения буровых 

шарошечных долот в АО «Волгабурмаш». 

Рис. 5. Фотографии структуры зубков, содержащих 6 мас.% Co

Увеличение 2000×

Fig. 5. Structure photographs of inserts with 6 wt.% Co content

× 2000 magnification

Рис. 6. Распространение трещины в зубках, содержащих 10, 15 и 6 мас.% Co

Увеличение 4000×

Fig. 6. Fracture propagation in inserts with 10, 15 and 6 wt.% Co content

× 4000 magnification

Таблица 7. Физические и механические свойства зубков, содержащих 6 мас.% Co

Table 7. Physical and mechanical properties of inserts with 6 wt.% Co content

№ образца ρ, г/см3 HRA Hc, Э σизг, Н/мм2 dср, мкм Wk, МН·м–3/2 l, мкм

Тех. требования 14,95 ± 0,1 90,1 ± 0,5 110–145 2300 2,0–2,5 Факт. Факт.

2.1 14,91 90,3 132 2420 2,2 13,1 99

2.4 14,86 90,5 107 2670 2,5 13,0 96

2.9 14,98 90,4 130 2750 2,7 12,6 103
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1. Готовые твердосплавные смеси 1.2 и 1.5 в 

большей степени соответствуют требованиям 

СТП 582-17 АО «Волгабурмаш» к изготавливаемой 

продукции, но имеют выше стоимость и средний 

срок поставки около 2 мес.

2. Гранулы твердосплавных смесей 1.3 и 1.4 в 

результате транспортировки частично разрушают-

ся и загрязняются мелкой фракцией порошка, что 

требует дополнительных трудозатрат для доработ-

ки данных смесей. Их можно использовать в ка-

честве основного сырья для производства твердо-

сплавных изделий, но с учетом следующих условий:

— требуется проведение дополнительных опе-

раций доработки смеси;

— в момент доработки присутствуют техноло-

гические потери смеси, которые могут составлять 

около 10 % от массы партии;

— при доработке смеси получается мелкая 

фракция порошка, не пригодная для работы;

— себестоимость продукции, изготовленной 

из данных смесей, будет выше, чем из смеси соб-

ственного производства;

— средний срок поставки смесей 1—2 мес;

— при отклонении параметров на входном кон-

троле потребуется переработка всей партии.

3. Сравнивая физико-механические свой-

ства образцов из всех смесей, можно сделать вы-

вод о том, что они соответствуют требованиям 

СТП 582-17 АО «Волгабурмаш» и имеют практи-

чески схожие характеристики. Однако трещино-

стойкость спеченного образца из образца сплава 1.3 

ниже (Wk = 15,9 МН·м–3/2) по сравнению с други-

ми (среднее значение Wk = 17,4 МН·м–3/2) за счет 

малого размера зерна и большего содержания сво-

бодного углерода.

4. Все исследованные твердосплавные зубки по 

физико-механическим свойствам соответствуют 

стандарту предприятия и могут быть использованы 

для комплектования буровых шарошечных долот.

5. Зубок 2.9, содержащий 6 мас.% Co, имеет одно-

родную структуру и высокие физико-механические 

свойства, превосходящие другие образцы благодаря 

условиям синтеза сплава при производстве.

6. Среди зубков с содержанием 10 мас.% Co об-

разец 2.7 является градиентным, имеющим раз-

ное содержание кобальта от поверхности сплава 

к сердцевине. В исследуемой рабочей зоне зубка 

(до 2 мм в глубину от поверхности) твердость со-

ставила 89 HRA, что превышает требуемые зна-

чения СТП. Этим и обусловлен низкий коэффи-

циент трещиностойкости Wk = 16,1 МН·м–3/2. 

Зубки из этого сплава не используются в 

АО «Волгабурмаш» из-за худших показателей 

стойкости по отработке долот, чем у зубков соб-

ственного производства. 

7. Образцы зубков 2.4, 2.5 и 2.6 соответствуют 

требованиям к физико-механическим свойствам, 

предъявляемым к такому типу изделий на пред-

приятии. Они имеют однородную структуру без 

наличия критических дефектов. На данный мо-

мент времени зубки данного производителя по-

ставляются в АО «Волгабурмаш», и ими частично 

или полностью укомплектовываются долота по 

желанию потребителей. 

8. Зубок 2.8 имеет средние показатели твердости 

(88,4 HRA) и трещиностойкости (17 МН·м–3/2), а 

также однородную структуру. Из-за худших по-

казателей по отработке долот, чем у зубков произ-

водства АО «Волгабурмаш», их поставка нецелесо-

образна. 

9. Зубки, соответствующие образцу 2.10, по фи-

зико-механическим свойствам и структуре соот-

ветствуют СТП582-17. Производитель поставляет 

в АО «Волгабурмаш» два типа таких зубков по же-

ланию потребителя. 

Недостатками покупных твердосплавных зуб-

ков являются:

— повышенная себестоимость изготовления 

долота;

— средний срок поставки зубков ~2 мес;

— каждый новый тип зубка (форма) требует со-

гласования с конструкторской документацией, а 

также затрат средств и времени на изготовление 

пресс-форм;

— во избежание проблемы при запрессовке 

зубка в тело шарошки часто возникает необхо-

димость проведения дополнительной операции 

по шлифованию заходной фаски на цилиндри-

ческой части (около дна) зубка с целью увеличе-

ния ее высоты, что усложняет производственный 

процесс;

— отсутствие возможности в короткие сроки 

доукомплектовать заказ в случае изменения про-

изводственного плана предприятия.

Таким образом, в варианте с собственным про-

изводством твердосплавных зубков указанные не-

достатки минимальны.
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позиционных и углеграфитовых 

материалов, материаловедения 

тугоплавких соединений, по-

рошковой металлургии.

После окончания с отличи-

ем в 1959 г. Московского инсти-

тута стали (с 1962 г. — МИСиС, 

с 2008 г. — НИТУ «МИСиС») 

по специальности «Порошковая металлургия» 

В.И. Костиков был распределен в Институт го-

рючих ископаемых АН СССР, затем в 1959—

1961 гг. работал на Московском электродном за-

воде и в НИИГрафит (г. Москва). В 1961 г. он по-

ступил в аспирантуру МИСиС и в 1964 г. защитил 

кандидатскую диссертацию, а в 1970 г. — доктор-

скую, продолжая трудиться в институте — руково-

дителем проблемной лаборатории высокотемпера-

турных материалов, доцентом, профессором. 

В период с 1976 по 2006 г. Валерий Иванович 

был директором НИИГрафит и непосредственно 

принимал участие в разработке материалов для 

многих объектов авиационной и космической тех-

ники. С 2006 г. по настоящее время В.И. Костиков 

работает профессором на кафедре порошковой 

металлургии и функциональных покрытий НИТУ 

«МИСиС».

За время своей многолетней и плодотворной 

деятельности он провел большой комплекс фун-

даментальных исследований физическо-химиче-

ских свойств расплавов тугоплавких металлов и 

соединений, открыл новые явления и установил 

закономерности их взаимодействия с поверх-

ностью твердых тел при высоких температурах. 

Валерий Иванович заложил основные принци-

пы теории смачивания, растекания, капиллярной 

пропитки и адсорбции в условиях интенсивно-

го химического взаимодействия между жидкой и 

твердой фазами, внес существенный вклад в тео-

рию и практику прессования и спекания порошков 

и наночастиц тугоплавких соединений и углерода. 

ВАЛЕРИЮ ИВАНОВИЧУ КОСТИКОВУ – 85 ЛЕТ

На основе этих исследований 

были созданы и внедрены в про-

мышленное производство новые 

поколения углеродных матери-

алов: углеродные волокна, угле-

пластики, углерод-углеродные 

и углерод-карбидные компози-

ционные материалы, силициро-

ванные и рекристаллизованные 

графиты, синтетические алмазы, 

ядерные и ракетные графиты.

Валерий Иванович являет-

ся автором более 720 научных 

работ, из них 36 монографий и 

учебных пособий. Наиболее из-

вестными из них являются книги «Высокотемпе-

ратурные материалы», «Искусственный графит», 

«Рекристаллизованный графит», «Плазменные 

покрытия», «Порошковая металлургия и напы-

ленные покрытия», «Волокнистые композицион-

ные материалы с металлической матрицей», «Ком-

позиционные материалы на основе алюминиевых 

сплавов, легированных углеродными волокнами», 

«Сверхвысокотемпературные композиционные 

материалы».

В.И. Костиков — автор научного открытия 

«Явление ускоренного испарения углерода из ме-

таллокарбидных и карбидоуглеродных эвтектик», 

а также 216 авторских свидетельств и патентов.

Валерий Иванович — заслуженный деятель 

науки и техники РСФСР, лауреат государствен-

ных премий СССР и России, почетный металлург 

Российской Федерации, заслуженный инженер 

России, награжден орденами и медалями, в том 

числе «Человек 2000 года» в номинации «Воен-

но-промышленный комплекс». Им подготовлено 

более 50 кандидатов технических наук и более 

10 докторов технических наук. Он — член редак-

ционных коллегий журналов «Известия вузов. 

Порошковая металлургия и функциональные 

покрытия», «Перспективные материалы», «Мате-

риаловедение», «Конверсия в машиностроении», 

«Огнеупоры».

Редколлегия нашего журнала, ученики и дру-

зья сердечно поздравляют юбиляра и желают ему 

крепкого здоровья, семейного счастья, благополу-

чия и дальнейших творческих успехов.
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