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Аннотация. При изготовлении турбин применяются антифрикционные ленточные уплотнительные материалы (ЛУМ). 
Проведено изучение механизма роста толщины проката. Установлено, что внутренние оксиды частиц порошка, 
восстанавливающиеся при спекании и отжиге в водороде, вызывают изменение размеров лент и прессовок 
из плакированных порошков НПГ-80 и Нибон-20. Отличительной особенностью используемых в работе порошков 
является наличие вокруг частицы твердой смазки (графита или нитрида бора) оболочки из никеля. Показано, что 
повышение температуры спекания и времени нагрева до изотермической выдержки интенсифицирует рост лент 
и образцов. Проведенные исследования свидетельствуют о связи восстановительных процессов, протекающих 
в водороде при спекании и отжиге порошков НПГ-80 и Нибон-20, содержащих в своем составе твердую смазку, 
с ростом толщины ленты. Увеличение продолжительности нагрева до изотермической выдержки при температуре 
1150 °С сопровождается ростом толщины проката. Спекание ЛУМ Нибон-20 по 1-му режиму (4 ч до 1150 °С) создает 
прирост толщины на 5–7 %, а по 2-му (9 ч до 1150 °С) – на 12–13 %. Для НПГ-80 увеличение толщины призошло 
на 3–7 и 8–11 % соответственно. Вследствие этого происходит снижение физико-механических свойств ЛУМ. Для 
спекания в атмосфере водорода листовых материалов из НПГ-80 и Нибон-20 предпочтительно использование более 
низких температур и более высоких скоростей нагрева. Возможно устранение роста толщины ЛУМ из плакированных 
порошков НПГ-80 и Нибон-20 применением спекания (нагрева) под давлением. Методом электропрокатки 
и последующей горячей прокатки получен ЛУМ из порошка Нибон-20 при отсутствии роста толщины материала. 

Ключевые слова: турбины, уплотнительные материалы, прокатка, плакированные порошки, НПГ-80, Нибон-20, электро-
прокатка, отжиг, спекание, свойства

Для цитирования: Мальцев И.М., Гетмановский Ю.А. Получение и свойства проката из плакированных порошков 
НПГ-80 и Нибон -20. Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(1):5–11.

 https://doi.org/10.17073/1997-308X-2023-1-5-11

  Maltcev@nntu.ru

Abstract. Antifriction tape sealing materials (TSM) are used in the manufacture of turbines. This work studied the mechanism of 
the increase in thickness of rolled products. The study showed that internal oxides of powder particles, which are reduced during 
sintering and annealing in hydrogen, cause a change in the size of tapes and compacts from NPG-80 and Nibon-20 clad powders. 
The distinctive feature of powders used in the work is the presence of a nickel shell around the particle of the solid lubricant 
(graphite or boron nitride). It was shown that an increase in sintering temperature and heating time to isothermal holding 
intensifies the growth of the tapes and samples The studies carried out point to a relationship between reduction processes 
occurring in hydrogen during heating, sintering, and annealing of NPG-80 and Nibon-20 powders with an increase in the 

Obtaining and properties of rolled products 
from clad powders NPG-80 and Nibon-20

I. M. Mal'tsev , Yu. A. Getmanovsky

Получение и свойства проката 
из плакированных порошков НПГ-80 и Нибон-20

И. М. Мальцев , Ю. А. Гетмановский

Научная статья
Research article

© 2023 г.  И.М. Мальцев, Ю.А. Гетмановский

Нижегородский государственный технический университет им. Р.Е. Алексеева
Россия, 603950, г. Нижний Новгород, ул. Минина, 24

Nizhny Novgorod State Technical University named after R.E. Alekseev
24 Minina Str., Nuzhny Novgorod 603950, Russian Federation

Теория и процессы формования и спекания порошковых материалов
Theory and Processes of Formation and Sintering of Powder Materials

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(1):5–11 
Mal’tsev I.M., Getmanovsky Yu.A. Obtaining and properties of rolled products from clad powders ...

https://doi.org/10.17073/1997-308X-2023-1-5-11
mailto:Maltcev%40nntu.ru?subject=
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=турбины
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=уплотнительные материалы
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=прокатка
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=плакированные порошки
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=НПГ-80
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=Нибон-20
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=электропрокатка
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=электропрокатка
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=отжиг
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=спекание
https://powder.misis.ru/index.php/jour/search/?subject=свойства
https://doi.org/10.17073/1997-308X-2023-1-5-11
mailto:Maltcev%40nntu.ru?subject=
mailto:Maltcev%40nntu.ru?subject=
mailto:Maltcev%40nntu.ru?subject=


6

ВведениеВведение
При изготовлении турбин применяются анти-

фрикционные ленточные уплотнительные материалы 
(ЛУМ). Ими закрывают зазор между турбинными 
лопатками и корпусом турбины. Ленты должны обла-
дать специфичным комплексом свойств: срабаты-
ваться при врезании в них турбинной лопатки, иметь 
низкий коэффициент трения, обладать жаропроч-
ностью и жаростойкостью. Для создания ЛУМ наибо-
лее часто используются методы порошковой метал-
лургии. Порошковые материалы для ЛУМ представ-
ляют собой композиции из матрицы на никелевой или 
нихромовой основе с равномерно распределенными 
в ней включениями из твердых смазок (нитрид бора 
с гексагональной графитоподобной кристаллической 
решеткой – hBN, а также графит) и характеризуются 
определенным уровнем пористости. 

Основной способ получения формовок из таких 
материалов – прессование и прокатка. В настоящее 
время промышленно освоена технология прокатки 
ленты из композиционных порошковых материалов 
в ПАО ВМЗ (г. Выкса, цех пористого проката) [1–8]. 
Промышленная технология ЛУМ включает шихтопри-
готовление, прокатку ленты, спекание и горячую про-
катку с целью плакирования основного порошкового 
материала компактными жаропрочными подложками. 

Особенностями технологии прокатки ЛУМ явля-
ется ряд технологических препятствий: трудности 
формования высокотекучих порошковых компози-
ций, ограничения по количеству введения нефор-
мующейся порошковой фазы (твердой смазки), воз-
никновение пленки из слоя частиц твердых смазок 
на прокатных валках. Все эти факторы приводят 
к вырож дению процесса формования прокаткой.

Проведено изучение механизма роста толщины 
проката. Было установлено, что внутренние оксиды 
частиц порошка, восстанавливающиеся при его спе-
кании и отжиге в водороде, вызывают изменение раз-
меров лент и прессовок из плакированных порошков 
НПГ-80 и Нибон-20. Показано, что увеличение тем-
пературы спекания и времени нагрева до изотермиче-

ской выдержки интенсифицирует рост лент и образ-
цов. Исследованы особенности спекания и отжига 
ЛУМ и разработан новый метод формования порош-
ковых композиций электропрокаткой для устранения 
технологических причин, препятствующих созданию 
нового поколения ЛУМ, содержащих до 80 % объем-
ных частиц твердой смазки. Цель работы – получение 
материалов из плакированных порошков НПГ-80 и 
Нибон-20 методом прокатки, в том числе электро- 
и горячей прокатки.

Методика работы и экспериментыМетодика работы и эксперименты

Отличительной особенностью используемых 
в работе порошков является наличие вокруг частицы 
твердой смазки (графита или нитрида бора) оболочки 
из никеля толщиной 9–12 мкм (рис. 1). Листы из этих 
порошков, технологические свойства и состав кото-
рых приведены в табл. 1, получены прокаткой на вал-
ках диаметром 200 мм и спеканием по двум режимам 
в водороде: 1 – нагрев в течение 4 ч до t = 1150 °С, 
выдержка 2 ч при этой температуре, охлаждение 
с печью до 400 °С, а затем на воздухе; 2 – нагрев 
в течение 9 ч до t = 1150 °С, выдержка 2 ч, охлажде-
ние с печью до 400 °С и далее на воздухе.

Рис. 1. Структура частиц фракции +0,100 мм  
порошка НПГ-80

Fig. 1. The structure of the +0.100 mm size particles  
of the NPG-80 powder 

thickness of the tape containing the solid lubricant in its composition. An increase in the duration of heating to isothermal 
holding at 1150 °C is accompanied by an increase in the thickness of rolled stock. Sintering of TSM Nibon-20 in the first mode 
(4 h to 1150 °C) gives an increase in thickness by 5–7 %, whereas sintering in the second mode (9 h to 1150 °C) gives an 
increase of 12–13 %. For NPG-80, the increase in thickness is 3–7 % and 8–11 %, respectively. This leads to some decrease in 
the physical and mechanical properties of TSM.  Lower temperatures and higher heating rates are recommended for the sintering 
of sheet materials from NPG-80 and Nibon-20 in the hydrogen atmosphere. The increase in thickness of TSM from clad powders 
NPG-80 and Nibon-20 can be avoided if the sintering (heating) is carried out under pressure. By the method of electric rolling 
and subsequent hot rolling TSM is obtained from Nibon-20. 

Keywords: turbines, sealing materials, rolling, clad powders, NPG-80, Nibon-20, electric rolling, annealing, sintering, properties
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Исследование свойств ленты после спекания пока-
зало, что увеличение продолжительности нагрева 
до изотермической выдержки при t = 1150 °С сопро-
вождается ростом толщины проката. Так, спекание 
ленты из порошка Нибон-20 по режиму 1 дает при-
рост толщины на 5–7 %, а по режиму 2 – на 12–13 %. 
Для НПГ-80 увеличение толщины призошло на 3–7 
и 8–11 % соответственно. Как следствие, наб людается 
снижение физико-механических свойств ленты 
(табл. 2).

Изменение свойств материала происходит и в том 
случае, когда после спекания и последующей горячей 

прокатки образцы подвергаются отжигу в водороде 
в течение 2 ч при t = 950 °С (табл. 3). Отжиг, как и спе-
кание, вызывает рост толщины ленты на 7 % у НПГ-80  
и на 10 % у Нибон-20. Повторный отжиг этих лент 
дает увеличение их толщины на 4–5 %. Наблюдаемые 
изменения геометрии лент приводят к снижению 
свойств уплотнительного антифрикционного мате-
риала вследствие повышения пористости. Для выяв-
ления причин, связанных с ростом толщины порош-
кового проката при спекании и отжиге, порошки вос-
станавливали 1 ч при t = 300 °С в водороде. Свойства 
порошков после отжига приведены в табл. 4.

Таблица 1. Технологические свойства и фракционный состав порошков
Table 1. Technological properties and size range of powders

Марка порошка Насыпная 
плотность, г/см3

Плотность 
утряски, г/см3

Фракционный состав, %, по размерам частиц, мм
–0,400
+0,200

–0,200
+0,160

–0,160
+0,100

–0,100
+0,063

–0,063
+0,050 –0,050

Нибон-20 1,02 1,35 0,20 0,20 2,50 9,80 4,20 82,0
НПГ-80 1,39 1,76 – 9,74 18,98 21,84 12,01 42,4

Таблица 2. Влияние режима спекания на физико-механические свойства ленты
Table 2. Influence of the sintering mode on the physical and mechanical properties of the tape

Режим 
спекания Марка порошка Плотность 

ленты, г/см3 Пористость, % σв , МПа НВ, МПа

1
НПГ-80 3,90 30 3,80 24

Нибон-20 3,84 31 2,90 –

2
НПГ-80 3,60 35 2,50 15

Нибон-20 3,26 42 2,66 –

Таблица 3. Свойства порошковых лент после отжига
Table 3. Properties of the powder tapes after annealing

Материал Вид обработки σв , МПа НВ, МПа Пористость, % Плотность 
ленты, г/см3

Нибон-20
Горячая прокатка 9,5 8,0 30 3,96

Отжиг 4,5 4,0 56 2,50

НПГ-80
Горячая прокатка 21,0 28,0 28 4,80

Отжиг 18,0 17,0 30 4,60

Таблица 4. Технологические свойства порошков до и после отжига
Table 4. Technological properties of the powders before and after the annealing

Марка 
порошка

Состояние 
порошка

Фракционный состав, %, по размерам частиц, мм
Насыпная 

плотность, г/см3
Плотность 

утряски, г/см3–0,400
+0,200

–0,200
+0,160

–0,160
+0,100

–0,100
+0,063

–0,063
+0,050 –0,050

Нибон-20
До отжига 0,6 0,2 2,5 9,8 4,2 82,0 1,02 1,35

После отжига 2,6 0,2 7,3 17,0 16,5 56,4 0,89 1,02

НПГ-80
До отжига – 9,7 19,0 21,8 12,0 42,4 1,39 1,76

После отжига 1,1 3,6 19,7 29,0 8,8 32,5 1,01 1,25

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(1):5–11 
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Исследование порошков показало, что при 
от жиге преимущественно изменяется содержание 
час тиц мелких фракций (см. табл. 4). Кроме того, 
происходит уменьшение массы (на 5 %) отжигае-
мых в восстановительной среде (водороде) навесок 
порошка, что свидетельствует о значительной его 
окисленности в состоянии поставки. При изучении 
частиц порошков методом пробойного напряжения 
установлено, что оксиды расположены как вну-
три, так и снаружи никелевой оболочки. Методика 
определения пробойного напряжения порошковой 
засыпки и прибор для ее осуществления подробно 
представлены в работах [7; 8]. Средняя толщина 
оксидного слоя, выявленная экспериментально, 
составила 1,7·10–5 мм, а толщина оболочки, опреде-
ленная микроскопическим методом, имела средний 
размер 9·10–3 мм. Измерение оксидного слоя обо-
лочки порошков после восстановления показало, 
что при отжиге происходит резкое уменьшение его 
толщины до значения 1,06·10–6 мм.

Изучение кинетики усадки при спекании на 
образцах из Нибон-20 разной плотности, спеченных 
в водороде при t = 800, 900 и 1000 °С, выявило, что 
повышение температуры спекания приводит к сни-
жению их плотности (рис. 2).

Восстановительные реакции, протекающие внутри 
никелевой оболочки, вызывают образование влаги, а 
нагрев создает избыточное давление перегретых паров, 
приводящее к разбуханию частиц порошка и, следо-
вательно, росту толщины образца ЛУМ. Указанные 
процессы интенсифицируются, если происходит уве-

личение продолжительности нагрева до температуры 
изотермического спекания, когда процесс термической 
консолидации частиц имеет приблизительно равную 
скорость с восстановительной реакцией (см. табл. 2). 
Повышение исходной плотности брикетов создает 
условия для более интенсивного уменьшения плотно-
сти с ростом температуры спекания (см. рис. 2). Это 
связано с тем, что образцы из плакированных частиц 
имеют большее давление газа внутри оболочки, если 
они изначально образуют более плотную металличе-
скую матрицу, препятствующую при нагреве выходу 
газа из плакированной частицы. Снижается и сквозная 
пористость.

Осуществить рентгенофазовый анализ не уда-
лось из-за технических трудностей получения 
образцов, уже содержащих 80 об.% твердой смазки 
(графита или нитрида бора). На основании прове-
денных исследований установлено, что при спека-
нии в атмосфере водорода листовых материалов из 
порошков твердых смазок, плакированных никелем, 
с целью получения необходимых свойств предпоч-
тительно применение более низких температур 
и более высоких скоростей нагрева. 

Решение задачиРешение задачи

Устранение роста толщины ЛУМ из плакирован-
ных порошков НПГ-80 и Нибон-20 возможно приме-
нением спекания (нагрева) под давлением. Известны 
методы прокатки порошка, совмещенные с его разо-
гревом в печи, установленной над горизонтально рас-
положенными валками. Здесь возникают трудности 
с однородным нагревом порошковой массы и поступ-
лением ее в зоны формования. Используются также 
способы электроспекания в валках переменным 
электри ческим током с подведением его к вал-
кам в разных конструкционных вариантах [2–4], 
но сущест вуют проблемы, связанные со стационар-
ностью процесса прокатки и электроспекания. 

В НГТУ разработаны способ электроимпульсного 
спекания металлического порошка и установка для 
его осуществления [5]. Установка состоит из про-
катного стана и генератора электрических импуль-
сов. Импульсный электрический ток с регулируемой 
скважностью подводится к изолированным от прокат-
ной клети валкам-электродам. Электрический ток про-
пускают непосредственно между валками. Для про-
ведения процесса изготовления ЛУМ ис пользуются 
импульсные токи высокой плотности: 108–109 А/м2.

Прокатка разнообразных порошков и композиций 
на установке электропрокатки позволила выявить 
особенности технологии формования и спекания 
новым методом. Установлена взаимосвязь размеров 
частиц, их упругих свойств и коэффициента обжатия 
порошкового материала с видом процесса электро-

Рис. 2. Зависимость плотности брикетов из Нибон-20 
от температуры спекания 

Давление прессования, т/см2 : 1 – 0,5; 2 – 1,0; 3 – 1,5; 4 – 2,0; 5 – 2,5

Fig. 2. The dependence of the density of Nibon-20 pellets  
on the sintering temperature

Extrusion pressure, t/cm2 : 1 – 0.5; 2 – 1.0; 3 – 1.5; 4 – 2.0; 5 – 2.5
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прокатки. На основании математического моделиро-
вания температурного поля в системе частица–кон-
такт–частица была разработана методика аналити-
ческих расчетов, позволяющая определять механизм 
(твердо- или жидкофазный) процесса электроспе-
кания порошка при прокатке по известным ее пара-
метрам, технологичес ким и электро физическим 
свойствам порошков [6]. 

Методом электропрокатки получены эксперимен-
тальные ленточные материалы на основе порошков 
железа, коррозионно-стойких сталей, композицион-
ных материалов [6].

Частицы твердой смазки нитрида бора в ЛУМ 
играют роль диэлектрических частиц, расположенных 
в токопроводящей металлической матрице материала, 
и оказывают влияние на электропрокатку. Свойства 
электропрокатаных порошковых материа лов в боль-
шой степени зависят от способности к Джоулевому 
эффекту – с ростом последнего прочность межча-
стичных контактов и всего электропрокатаного мате-
риала повышается. При формовании металлического 
порошка прокаткой и другими способами формования 
при воздействии на очаг деформации электрического 
тока и электромагнитного поля возникают электрофи-
зические эффекты, упрочняющие материал и сам меж-
частичный контакт [7; 8]. Большую роль играют элек-
трофизические свойства самого материала провод-
ника, электропластичес кий эффект и другие эффекты, 
на что серьезное внимание обращают зарубежные и 
отечественные исследователи [9–16]. 

Возникновение импульсного электромагнитного 
поля и протекание тока через формуемый порошко-
вый материал расширили возможности метода фор-
мования прокаткой. Так, исчезло осыпание краев 
ленты при прокатке высокотекучих порошков, что 
благотворно сказалось на макростроении порошко-
вого триботехнического уплотнительного материала. 
Особенно это было заметно на таких важных порош-

ках, как Нибон-20 и НПГ-80, композициях порошков 
нихрома и нитрида бора. Пинч-эффект, приводящий 
к сжатию проводящего порошкового тела, повышал 
плотность материала [7] – это позволило получать 
порошковый прокат с большей прочностью межчас-
тичного контакта [12]. 

В условиях формования при прессовании с низ-
ким давлением (100 МПа) и одновременным пропу-
сканием через прессовку из порошка Нибон-20 тока 
высокой плотности был получен уплотнительный 
порошковый материал с пористостью всего 3 %. 
С помощью электропрокатки могут быть изготов-
лены и другие ленточные материалы. Результаты 
исследований в области электрокомпактирования 
металлических порошковых материалов показывают 
упрочнение металлических материалов при воздейст-
вии электромагнитного поля [13–20]. Токи высокой 
плотности применяются в современных технологиях 
обработки металлических материалов [21–23].

С использованием традиционных элементов техно-
логии и привлечением электропрокатки был разрабо-
тан новый вариант технологии получения прокатан-
ного ЛУМ из порошка Нибон-20. Порошок прокаты-
вали на установке электропрокатки [5] в валках диа-
метром 0,2 м и шириной 0,02 м с наложением на очаг 
формования электротока. Готовые ленты отвечали по 
свойствам прокату, прошедшему спекание в печах 
при температуре 900 °С. Полученные ленты разре-
зали и укладывали в пакеты из фольги никеля НП-2 
толщиной 0,3 мм. Полученную сборку подвергали 
горячей прокатке на установке конструкции НГТУ при 
температуре 850 °С при степени деформации 20–25 % 
в среде водорода. Внешний вид плакированных нике-
лем уплотнительных материалов показан на рис. 3. 

По физико-механическим свойствам получен-
ный материал соответствует требованиям к уплот-
нительным элементам турбин, например для ЛУМ 
на основе нихрома с твердой смазкой из нитрида 

Рис. 3. Внешний вид элемента ЛУМ, плакированного никелем, из порошка Нибон-20 
а – внешний вид ленты, б – ее торцевой срез

Fig. 3. Nickel-clad TSM element from Nibon-20 powder 
а – the exterior of the tape, б – its cross-section
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бора. Так, исследуемый материал из Нибон-20 имеет 
прочность при растяжении 130–135 МПа, твердость 
80–86 МПа, относительную плотность 94–95 %, тол-
щину слоя уплотнительного материала 2,00–2,22 мм. 
Достоинством такого материала является высокое 
содержание неформующейся фазы (нитрида бора), 
которая в ЛУМ достигает 80 об. %, что сегодня 
не имеет аналогов.

На рис. 4 показана структура ЛУМ из НПГ-80. 
Здесь металлическая никелевая матрица толщи-
ной 5–20 мкм имеет текстуру, направленную вдоль 
прокатки.

ЗаключениеЗаключение

Показано, что внутренние оксиды частиц 
по рошка, восстанавливающиеся при спекании 
и отжиге в водороде, вызывают изменение разме-
ров лент и прессовок из плакированных порошков 
НПГ-80 и Нибон -20. Увеличение температуры печ-
ного спекания и времени нагрева до изотермической 
выдержки интенсифицирует рост лент и образцов. 
Свойства ЛУМ, содержащих твердую смазку, зависят 
от режима прокатки и спекания. 

Применение электропрокатки для плакированных 
порошков Нибон-20 и НПГ-80 позволяет формовать 
композиции, имеющие до 80 об. % твердой смазки, 
лента из которых пригодна для последующей горячей 
прокатки в пакетах. С помощью такой технологии 
возможно изготовление ЛУМ с высоким содержа-
нием графита или нитрида бора.
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Аннотация. Гистерезисные сплавы на основе системы Fe–Cr–Co широко применяют в приборостроении в качестве материала 
для синхронных двигателей навигационных систем, в электронной промышленности и других областях машиностроения. 
К сплавам Fe–Cr–Co предъявляется ряд требований: температурная стабильность магнитных характеристик во времени, 
технологичность изготовления, низкая пористость и концентрационная неоднородность, – позволяющих добиваться 
сочетания высоких магнитных и механических свойств. Материалы на основе традиционных систем легирования, 
такие как Fe–Cr–Co, исчерпывают себя. Актуальным направлением при разработке новых материалов и повышении 
свойств существующих является легирование редкоземельными металлами. Эффект, производимый добавкой Sm на 
порошковые аналоги системы Fe–Cr–Co, остается неизученным. В работе исследован магнитотвердый порошковый сплав 
22Х15К4МС, легированный самарием в количестве 0,5 мас. %. Заготовки получены методом холодного прессования 
при давлении 600 МПа и последующим спеканием в вакууме. Определена концентрационная неоднородность Cr, Co, 
Mo, Sm после 12 различных режимов спекания. Построена модель диффузионной гомогенизации гребневых сплавов, 
позволяющая численно оценивать влияние режимов спекания на концентрационную неоднородность. Распределения 
хрома, кобальта и молибдена соответствуют асимптотически логарифмически нормальному закону, самарий распределен 
в структуре неравномерно. Показано влияние добавок самария на магнитные характеристики сплава. Легирование сплава 
22Х15К4МС самарием в количестве 0,5 мас. %. позволяет получать порошковые гистерезисные магниты с коэрцитивной 
силой 3,9–33,0 кА/м и остаточной магнитной индукцией 0,44–0,95 Тл.  

Ключевые слова: магнитотвердый сплав, порошковый сплав, магнитные свойства, концентрационная неоднородность, 
диффузия, коэффициент вариации концентрации, Fe–Cr–Co–Mo
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ВведениеВведение
Для получения материалов с заданными харак-

теристиками необходимо установление связи между 
структурой и свойствами [1]. Пористость и концент-
рационная неоднородность оказывают большое вли-
яние на процессы структурообразования и магнит-
ные свойства сплавов [2–4], снижая механические, 
физические и эксплуатационные характеристики [5]. 
Неоднородность сплавов оценивают с помощью коэф-
фициентов диффузии [6–8], однако их определение 
не позволяет с достаточной точностью прогнозиро-
вать концентрационную неоднородность, поскольку 
она связана не только с диффузией, но зависит еще 
и от ряда других факторов [9; 10]. Исследование диф-
фузии на стадии спекания порошковых материалов 
проводят на диффузионных парах, но применение 
данного способа в многокомпонентных системах 
приводит к большим экспериментальным труднос-
тям [11; 12]. Численные методы решения гомогениза-
ционных уравнений [13–15] не учитывают свойства 
частиц порошка, их форму и дефектность, а модели, 
основанные на статистической обработке данных 
о диффузионной гомогенизации, дают лишь качест-
венную информацию о распределении элементов. 
Одним из современных подходов к исследованию 
диффузии является экспериментальное изучение 
закономерностей гомогенизации [13].

В работе [16] было экспериментально доказано 
немонотонное влияние концентрационной неодно-
родности на магнитные свойства материала. Кроме 
того, существует подход, основанный на утвержде-
нии, что процесс гомогенизации оказывает заметное 

влияние на свойства за счет изменения фазового 
состава и распределения фаз и параллельной транс-
формации пористой структуры. В настоящей работе 
в качестве критерия неоднородности распределения 
легирующих элементов использовали статистичес-
кую величину – коэффициент вариации концентра-
ции (V). Методика позволяет определять и прогнози-
ровать неоднородность и распределение элементов, 
дает критерий для сравнения однород ности порошко-
вых сталей и сплавов, позволяет выбрать состав мате-
риалов и технологию их получения. Обоснованность 
данного метода оценки неоднородности неодно-
кратно была подтверждена в работах [1; 11].

В последнее время ведется активное изучение 
сплавов на основе системы Fe–Cr–Co c легирую-
щими добавками, в том числе редкоземельных 
металлов. Ферромагнитные материалы на основе 
соединений SmCo5 , Sm2Co17 широко применяются 
для изготовления постоянных магнитов [17]. Они 
обладают высокой температурой Кюри, полем ани-
зотропии и остаточной намагниченностью, однако 
демонстрируют высокую твердость и низкую обра-
батываемость. Сплавы системы Fe–Cr–Co имеют 
высокую температурную стабильность, коррозион-
ную стойкость, пластичность и меньшую стоимость 
производства по сравнению с твердыми магнитами 
из редкоземельных металлов. В работе [18] при леги-
ровании литого сплава системы Fe–Cr–Co самарием 
до 2 мас. % происходил значительный рост магнит-
ных характеристик: BHmax – на 86 %, Br – на 47 % 
и Hc – на 28,7 %. Описанный подход к легированию 
сплавов ХК представляет научный и практический 
интерес, однако при этом не изучено влияние кон-

  marievamar@rambler.ru
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центрационной неоднородности на эффект от доба-
вок самария. 

Цель исследования – построение модели гомо-
генизации для прогнозирования режимов спекания 
концентрационно-неоднородных порошковых маг-
нитотвердых сплавов на основе системы Fe–Cr–Co 
с самарием. 

Методика проведения исследованийМетодика проведения исследований
В работе исследовали порошковый сплав 

22Х15К4МС, легированный самарием, имеющий 
следующий химический состав, мас. %:

Fe Cr Co Mo Si Sm
57,0 22,5 15,0 4,0 1,0 0,5

В качестве исходных компонентов шихты исполь-
зовали порошки металлов и сплавов: хром ПХ-1С 
(ТУ 14-5-298-99, средний размер частиц r = 10 мкм, 
стандартное отклонение σ = 5 мкм); кобальт ГП-ОК 
(ТУ 1793-008-92, r = 24 мкм, σ = 13 мкм); железо 
ОСЧ 6-2 (ТУ 6-09-05808008-262-92, r = 2 мкм, 
σ = 2 мкм); феррокремний ФС50 (ГОСТ 1415-93-92, 
r = 8 мкм, σ = 4 мкм); молибден МПЧ (ТУ 48-19-69-80, 
r = 2 мкм, σ = 1 мкм); самарий–кобальт (ГОСТ 21559-76, 
r = 39 мкм, σ = 21 мкм).

 Шихту просеивали через сетку с размером ячейки 
63 мкм и усредняли в смесителе со смещенной осью 
вращения в течение 8 ч. 

Заготовки образцов получали холодным прессова-
нием при давлении 600 МПа с последующим спека-
нием в вакууме с остаточным давлением 10–2 Па по 
режимам, указанным в табл. 1. 

Интервал температур спекания был выбран 
исходя из рассуждений, что спекание при темпера-
турах ниже 1200 °C приводит к получению магнитов 
с выделе ниями немагнитной γ-фазы. Повышение 
температуры спекания до 1400 °C провоцирует испа-
рение компонентов с поверхности заготовок. В обоих 
случаях эти процессы обуславливают ухудшение 
магнитных характеристик сплава [19].

Закалку всех образцов проводили от 1250 °C 
в 15 %-ном водном растворе NaCl. Старение загото-
вок выполняли последовательно на 9 ступенях, пока-
затели обработки представлены в табл. 2. Основные 
параметры и форму петли магнитного гистере-
зиса опытных образцов определяли после закалки 
и многоступенчатого старения на гистерезисграфе 
«Permagraph L» (Magnet-Physik, Германия) с прог-
раммным обеспечением PERMA.

С целью изучения закономерностей изменения 
концентрационной неоднородности распределения 
элементов в процессе спекания проводили измерение 
концентраций Cr, Co, Mo и Sm в 100 точках, рав-
ноудаленных друг от друга на поверхности шлифа. 
Замер концентраций осуществляли на электронном 
микроскопе «Tescan Mira 3» (Tescan, Чехия) мето-
дом микрорентгеноспектрального анализа. Мерой 
концентрационной неоднородности принята отно-
сительная флуктуация концентрации – коэффици-
ент вариации концентрации V, равный отношению 
квадратного корня из дисперсии концентрации к ее 
среднему значению:

              (1)

где D – дисперсия концентрации элемента, С – сред-
няя концентрация [16].

Предположение о логарифмической нормальности 
распределений проверяли по критерию Пирсона χ2. 
Весь диапазон измерений случайной величины раз-
бивали на k непересекающихся интервалов. В соот-
ветствии с заданным разбиением подсчитывали число 
выборочных значений, попавших в i-й интервал (обоз-
начено как ni ). Полученная гистограмма выборочного 
распределения служит основанием для выбора закона 
распределения [20]. Величина, характеризующая 
откло нение выборочного распределения от прогнози-
руемого, определяется следующей формулой:

Таблица 1. Режимы спекания сплава 22Х15К4МС 
с 0,5 мас. % Sm

Table 1. The sintering modes of 22Kh15K4MS alloy  
with 0.5 wt. % Sm

№ 
образца

Температура 
спекания, °C

Время 
выдержки, ч

1 1250

1, 3, 8
2 1300
3 1350
4 1380

Таблица 2. Режимы старения заготовок
Table 2. Billet aging modes

№ 
ступени

Температура 
старения, °C

Время 
выдержки, мин

1 670 30
2 640 40
3 600 40
4 575 40
5 555 30
6 535 30
7 525 30
8 500 30
9 480  30
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        (2)

где n – объем выборки; ni – число элементов выборки, 
попавших в i-й интервал; pi – вероятность попадания 
изучаемой случайной величины в i-й интервал, вычи-
сляемая в соответствии с гипотетическим законом 
распределением F(x).

Для прогнозирования концентрационной неодно-
родности использовано уравнение гомогенизации, 
которое имеет следующий вид:

       (3)

где Vj и cj – коэффициент вариации и средняя кон-
центрация j-го компонента матрицы; t (ч) и T (К) – 
время и температура спекания соответственно; 
R – газовая постоянная, Дж/(моль·К); Qj – эффектив-
ная энергия активации взаимной диффузии в сис-
теме, Дж/(моль·К); αj и βj – коэффициенты [16]. 

Результаты исследованийРезультаты исследований 
и их обсуждениеи их обсуждение

Структура сплавов после закалки представляла 
α-твердый раствор Cr, Co, Mo и Si. Самарий нахо-
дился в виде отдельных включений (рис. 1) с весьма 
малой растворимостью в α-фазе. Наличие темных 
областей на рис. 1 свидетельствует об остаточной 
пористости в материале.

Первым этапом были получены значения кон-
центрационной неоднородности для Cr, Co, Mo, Sm. 
С повышением температуры спекания и времени 

выдержки концентрационная неоднородность сни-
жалась (табл. 3). 

Для определения закона распределения концен-
траций, после каждого из 12 режимов спекания 
рассчитывали критерий Пирсона χ2. Для хрома рас-
пределений, соответствующих нормальному закону, 
не выявлено. Логарифмически нормальному закону 
соответствовали 7 из 12 распределений. Похожую 
картину наблюдали при расчете χ2 для кобальта 
и молибдена. Самарий распределен в структуре 
неравномерно, поэтому закон его распределения 
в обозначенных границах эксперимента установить 
не представляется возможным.

При построении гистограмм распределения эле-
ментов весь диапазон данных разбивали на 8 интер-
валов (рис. 2). Гистограммы распределения хрома, 

Рис. 1. Микроструктура сплава 22Х15К4МС, 
легированного 0,5 мас. % Sm, после закалки

Fig. 1. The microstructure of 22Kh15K4MS alloy  
alloyed with 0.5 wt. % of Sm after the quenching

Рис. 2. Гистограммы распределения концентраций  
кобальта (а), молибдена (б) и хрома (в) после спекания  

при температуре 1250 °C в течение 3 ч
 – наблюдаемое распределение,  – ожидаемое распределение  

по нормальному закону,  – ожидаемое распределение  
по логарифмически нормальному закону

Fig. 2. Distribution histograms of cobalt concentrations (а),  
molybdenum (б) and chromium  (в) after sintering  

at a temperature of 1250 °C, 3 h
 – observed distribution,  – expected normal distribution,  

 – expected log-normal distribution
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кобальта и молибдена имели правую асимметрию, 
которая усиливалась по мере повышения темпера-
туры и продолжительности спекания.

Аппроксимация экспериментальных данных 
(табл. 3, числитель) позволила определить коэффи-
циенты уравнения гомогенизации αj , βj и энергию 
активации Q (табл. 4), а также прогнозируемые зна-
чения V (табл. 3, знаменатель). Из-за неравномерного 
распределения самария в структуре и высоких значе-
ний концентрационной неоднородности прогноз VSm 
не проводили. 

Построена зависимость отношения Vэ (экспери-
ментального коэффициента вариации) к Vп (прогно-

зируемому) от режима спекания (рис. 3). Наиболее 
близкие Vэ и Vп получили при режимах 4, 6, 8, 9, 10, 
которые соответствуют спеканию при температурах 
1300 °C (1 и 8 ч), 1350 °C (3 и 8 ч) и 1380 °C (1 ч). 

Значения QCr соответствуют энергии актива-
ции хрома в фазе α-Fe литого сплава, полученного 
в работе [21]. Для сплава с 25,8 мас. % Сr энергия 
активации составила 197 ± 10 кДж/(моль·К), что, 
вероятно, обусловлено образованием труднораство-

Таблица 3. Экспериментальные (числитель) и прогнозируемые (знаменатель)  
коэффициенты вариации концентрации

Table 3. Experimental (numerator) and predicted (denominator) concentration variation coefficients

Режим 
спекания

Температура 
спекания, °C

Время выдержки 
при спекании, ч

V
Cr Co Mo Sm

1

1250

1 0,16
0,15

0,30
0,20

0,52
0,37

0,87
–

2 3 0,14
0,15

0,14
0,18

0,29
0,29

1,07
–

3 8 0,12
0,14

0,13
0,13

0,21
0,23

0,88
–

4

1300

1 0,20
0,15

0,19
0,19

0,34
0,31

0,70
–

5 3 0,17
0,15

0,18
0,17

0,25
0,29

1,08
–

6 8 0,09
0,13

0,11
0,12

0,29
0,22

1,03
–

7

1350

1 0,11
0,13

0,10
0,90

0,33
0,31

1,23
–

8 3 0,15
0,15

0,20
0,14

0,30
0,27

1,19
–

9 8 0,10
0,11

0,90
0,70

0,20
0,20

1,15
–

10

1380

1 0,15
0,14

0,16
0,17

0,34
0,31

0,91
–

11 3 0,11
0,15

0,10
0,12

0,18
0,27

0,70
–

12 8 0,09
0,10

0,06
0,07

0,16
0,19

1,66
–

Таблица 4. Энергии активации 
и коэффициенты уравнений

Table 4. Activation energies and equation coefficients

Элемент Q, кДж/(моль·К) α β
Cr 209,2 0,157 0,252
Co 288,0 0,207 5,134
Mo 282,0 0,340 1,190
Sm 40,3 0,940 0,003

Рис. 3. Зависимость отношения Vэ (эксперимент)  
к Vп (прогноз) от режима спекания

Fig. 3. The dependence of Ve ratio (experimental)  
to Vp ratio (predicted) on the sintering mode
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римых соединений при нагреве. Значение QCo оказа-
лось выше, чем указано в литературе [22].

Увеличение температуры и продолжительности 
спекания приводило к росту однородности и снижению 
коэффициента V. Энергия активации QMo оказалась на 
уровне энергии активации в двойных сплавах железа 
с Mo [20], что связано с высокой долей поверхностей 
и образованием труднорастворимых соединений в про-
цессе нагрева. В сплаве Fe–6%Mo энергия активации 
находится на уровне 262,5 кДж/(моль·К), в порошко-
вом сплаве QMo составляет 282 кДж/(моль·К) (табл. 4).

Спекание при температуре 1250 °C позволяет 
получить V на уровне 0,16–0,12 для Cr, 0,3–0,1 для 
Co, 0,5–0,2 для Mo и 0,9–1,1 для Sm в зависимости 
от продолжительности спекания. Отмечено, что 
полученная концентрационная неоднородность 
прямо пропорциональна атомной массе элемента. 
Повышение температуры спекания до 1300 °C при-
водит к снижению V только при 8-часовой выдержке: 
до 0,09 для Cr и до 0,11 для Co, для Mo значения 
неоднородности сохраняются. Самые низкие значе-
ния концентрационной неоднородности получили 
после спекания при температуре 1380 °C в течение 
8 ч: 0,09 для Cr, 0,06 – Co и 0,16 – Mo. Дальнейшее 
повышение температуры спекания требует бо́льших 
энергозатрат и может повлечь интенсивное испаре-
ние хрома с поверхности заготовок, что приведет, 
в свою очередь, к неоднородности химического 
состава между поверхностным слоем и объемом 
образца и снижению магнитных свойств [5; 23]. 
Таким образом, для порошковых магнитов из сплава 
22Х15К4МС, легированного Sm, оптимальным явля-
ется режим спекания при температуре 1350 °C в тече-
ние 1–3 ч. Концентрационная неоднородность Cr, Co 
и Mo в зависимости от продолжительности выдержки 

меняется в пределах 0,01–0,06 (табл. 3). Применение 
закалки после спекания позволяет снизить концен-
трационную неоднородность хрома и кобальта до 
уровня V = 0,06÷0,08 [24].

Определены магнитные свойства образцов после 
спекания в течение 8 ч, закалки и многоступенча-
того старения (см. табл. 2) для различных темпера-
тур спекания (рис. 4). При увеличении температуры 
спекания от 1250 до 1380 °С наблюдали повышение 
уровня магнитных свойств на 18–20 %, что связано 
со снижением концентрационной неоднородности 
сплава (табл. 3). Оптимальные магнитные свойства 
были также получены после спекания при темпера-
туре 1350 °C.

С целью проверки модели гомогенизации по урав-
нению (3) был проведен расчет продолжительности 
спекания для каждого режима и элемента. В табл. 5 
представлено расчетное время спекания для элемента 
с наибольшей продолжительностью гомогенизации 
при данной температуре. Согласно полученным 

Таблица 5. Расчетные значения времени спекания
Table 5. Calculated sintering times

Температура 
спекания, °C

Элемент с наибольшей 
продолжительностью гомогенизации V

Время выдержки при спекании, ч
Фактическое Расчетное

1250
Co 0,30 1 0,82
Mo 0,29 3 1,10
Mo 0,21 8 3,20

1300
Mo 0,34 1 0,61
Mo 0,25 3 2,10
Mo 0,29 8 2,90

1350
Mo 0,33 1 0,61
Mo 0,30 3 0,83
Cr 0,10 8 11,80

1380
Mo 0,34 1 0,61
Co 0,10 3 6,90
Co 0,06 8 13,50

Рис. 4. Зависимость коэрцитивной силы (Hc )  
и магнитной индукции (Br ) от температуры спекания

Fig. 4. The dependence of coercive force (Hc )  
and magnetic induction (Br ) on the sintering temperature
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Таблица 6. Магнитные свойства сплава 22Х15К4МС  
с добавкой самария после старения

Table 6. Magnetic properties of the 22Kh15K4MS alloy 
with a additive of samarium after aging

Температура 
старения, °C:

22Х15К4МС 22Х15К4МС +
+ 0,5 мас. % Sm

Hc , кА/м Br , Тл Hc , кА/м Br , Тл
670
640
600
575
555
535
525
500
480

2,7
5,1
8,5

16,8
24,7
28,4
28,4
31,3
32,1

0,40
0,77
0,97
0,99
0,99
0,98
0,93
0,92
0,92

3,9
6,5
10,7
19,5
26,4
29,7
29,4
32,9
33,0

0,44
0,82
0,93
0,95
0,92
0,90
0,86
0,86
0,85

BHмах , кДж/м3 12 11
Kп , при 600 °C 0,66 0,73

результатам, уровень концентрационной неодно-
родности достигается за меньшее время при темпе-
ратурах 1250 и 1300 °С (1, 3 и 8 ч), 1350 °С (1–3 ч), 
1380 °С (1 ч). При температурах спекания 1350 °С, 
1380 °С и выдержках 3–8 ч расчетная продолжитель-
ность спекания значительно превышает фактическое 
время. Это связано с тем, что энергия активации 
может не совпадать со значением, применяемым 
в расчете. Используемая эффективная энергия акти-
вации применима именно для данного процесса на 
границе существующей модели.

Для оценки влияния добавки самария на маг-
нитные характеристики сплава 22Х15К4МС было 
проведено многоступенчатое старение образцов без 
самария и с 0,5 мас. % Sm. На первых трех ступенях 
старения происходил наиболее быстрый рост маг-
нитных свойств (Br и Hc ) у сплава с 0,5 мас. % Sm. 
На последующих ступенях продолжался рост только 
Hc , при этом магнитная индукция Br на 4-й ступени 
старения достигала пика и далее только снижалась 
(табл. 6).

Коэффициент прямоугольности петли магнит-
ного гистерезиса (Kп ) имел наибольшее значение 
после 3-й ступени старения (табл. 6). В сравнении с 
исходным сплавом, у легированного сплава Kп выше 
на 9–11 % при данном режиме термообработки. 
Согласно рент геноструктурному анализу, проведен-
ному в работе [25], в образцах после старения, кроме 
α-фазы, также были обнаружены дифракционные 
пики, соответствующие фазам Sm2Co17 (64,9°, 74,68°) 
и SmCo5 (50,798°). Это, в свою очередь, говорит 
о перераспределении самария в процессе старения 
и получении стехиометрического состава, отличного 
от исходного компонента.

ВыводыВыводы
1. Распределения хрома, кобальта и молибдена 

соответствуют асимптотически логарифмически 
нормальному закону. Самарий распределен в струк-
туре неравномерно, поэтому закон его распределения 
в обозначенных границах эксперимента установить 
не представляется возможным. Процесс гомогени-
зации не повлиял на равномерность распределения 
самария, что, по-видимому, связано с отсутствием 
растворимости Sm в железе. 

2. Дано полное статистическое описание распре-
деления Cr, Co, Mo гребневого сплава 22Х15К4МС 
с добавкой самария в количестве 0,5 мас. %. На 
основе экспериментального определения критерия 
V получено уравнение гомогенизации, позволяющее 
численно оценивать влияние режимов спекания на 
концентрационную неоднородность.

3. Для порошковых магнитов из сплава 
22Х15К4МС, легированного самарием, эксперимен-
тально подобран оптимальным режим спекания.

4. Легирование сплава 22Х15К4МС самарием 
в количестве 0,5 мас. % позволяет получать порош-
ковые гистерезисные магниты с коэрцитивной силой 
3,9–33 кА/м и остаточной магнитной индукцией 
0,44–0,95 Тл при Kп до 0,73, что является актуальным 
показателем для прецизионного приборостроения.
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Аннотация. Методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС), совмещенного с прессованием, 
впервые получен металло-карбидно-интерметаллидный материал на основе продуктов горения слоевой системы 
(Ti–Al–Si)/(Ti–C)/Ti. Экзотермический синтез из элементарных порошков осуществляли при давлении 10 МПа, 
а прессование горячего продукта синтеза – при давлении 100 МПа. В работе продемонстрировано, что в результате 
СВС-прессования формируется неразъемное соединение слоев «метал/карбид/интерметаллид». Исследованы 
основные особенности формирования микроструктуры, фазовый состав и прочностные свойства переходных 
зон на границе между реагирующими СВС-составами Ti–C и Ti–Al–Si и Ti-металлической подложкой. Показано, 
что в процессе СВС-реакции формируется однородная микроструктура слоев Ti–C и Ti–Al–Si с незначительным 
содержанием трещин и пор. Толщина переходной зоны между слоями составила не менее 15 мкм. Основной фазой, 
формирующейся в продукте горения слоя на основе Ti–Al–Si, является, по результатам рентгенофазового анализа, 
тройная фаза Ti20Al3Si9 , содержание которой, посчитанное по методу Ритвельда, составило не менее 87 мас.%. Кроме 
того, в продукте горения присутствует вторичная фаза Ti3Al в количестве 13 мас.%. Результаты энергодисперсионного 
анализа показали, что наблюдается диффузия алюминия сквозь слой карбида титана в титановую подложку на глубину 
~30 мкм. Значение микротвердости продукта горения слоя на основе Ti–Al–Si составило около 10 ГПа. Прямолинейный 
характер распространения трещин в синтезированном продукте горения слоя Ti–Al–Si, а также варьирующийся 
в пределах 5,1–5,7 МПа·м1/2 коэффициент трещиностойкости по Палмквисту говорят о хрупкости материала. 

Ключевые слова: слоевой материал, интерметаллид, СВС-прессование, Ti–Al–Si
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Abstract. A metal–carbide–intermetallic material based on combustion products of the layer system (Ti–Al–Si)/(Ti–C)/Ti was for 
the first time obtained with the help of self-propagating high-temperature synthesis (SHS) combined with pressing. Exothermic 
synthesis from elementary powders was carried out at a pressure of 10 MPa, and pressing of the hot synthesis product was 
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ВведениеВведение
Получение слоевых систем и неразъемных соеди-

нений различных металл-интерметаллидных матери-
алов – важная задача для современной промышлен-
ности, в особенности для аэрокосмического приме-
нения, принимая во внимание уникальное сочетание 
физико-механических характеристик металл-интер-
металлидных слоистых композитов [1]. Создание 
микроструктуры материалов, ориентированной на 
определенный набор структурных и функциональ-
ных свойств, является актуальной задачей материа-
ловедения. Из множества интерметаллидных соеди-
нений можно выделить алюминиды титана Ti–Al, 
которые нуждаются в повышении их температурной 
устойчивости к окислению и деформации [2–4]. 
Сплавы на основе титана с другими легкими элемен-
тами (Mg, Si и др.) перспективны для высокотемпера-
турных применений в различных отраслях промыш-
ленности, особенно в качестве защитных покрытий. 
Кремний является привлекательным кандидатом на 
формирование армирующей составляющей (Ti5Si3 ) 
в композите на основе TiAl, а также положительно 
влияет на стойкость титана и его сплавов к высоко-
температурному окислению [5; 6].

Из-за высокой стоимости и технической слож-
ности известных методов производства требуемых 
материалов (горячее изостатическое прессование [7] 
и искровое плазменное спекание [8]) большое значе-
ние имеет поиск новых, технологически упрощенных 
методов их получения. Перспективным направле-
нием решения задачи получения металл-интерметал-
лидных слоевых материалов [9] может стать метод 
самораспространяющегося высокотемпературного 
синтеза (СВС). Большое количество тепла, выделя-
ющегося в процессе СВС, может быть использовано 
не только для дальнейшей обработки получаемого 

материала или формирования его структуры, но 
и в качестве источника дополнительного тепла для 
соединения (сварки, ремонта) разнородных мате-
риалов и нанесения покрытий [10; 11]. Так, напри-
мер, в работе [12] сплавы Ti–Al–Si были получены 
методом СВС при взаимодействии титана, кремния 
и сплава AlSi30 с добавлением легирующих элемен-
тов. В работах [13–15] был разработан способ полу-
чения сплавов Ti–Al–Si с содержанием алюминия от 8 
до 20 %1 и кремния в количестве 10–20 %. Сочетание 
метода СВС и прессования может быть применено 
для создания слоевых и градиентных материалов 
с карбидным упрочнением, а также для получения 
неразъемных соединений разнородных материалов 
и защитных покрытий. Метод СВС-прессования 
был использован для получения слоевых компози-
ций NiAl–Ni [16] и многослойных систем «твердый 
сплав–интерметаллид–металл» [17].

В настоящей работе исследовались особенно-
сти формирования микроструктуры и прочностные 
свойства переходных зон на границе между реаги-
рующими СВС-составами и Ti-подложкой в слоевой 
системе (Ti–Al–Si)/(Ti–C)/Ti. 

Экспериментальная частьЭкспериментальная часть

В эксперименте использовали порошки метал-
лов: Si (кремний полупроводниковый, солнечный, 
~100 мкм, не менее 99 %), Ti (ПТМ, <100 мкм, 99,2 %) 
и Al (АСД-4, ~10 мкм, 99,20 %) для получения порош-
ковой реакционной смеси 74,1Ti–6,3Al–19,6Si (%); 
поджигающую смесь Ti/C (сажа) (50/50 %); титано-
вую фольгу (Ti) толщиной 200 мкм. Массовое соот-
ношение слоев 1-слой/2-слой/Ti-подложка составило 
приб лизительно 90/8/2 %. Состав реакционной смеси 

carried out at a pressure of 100 MPa. It has been shown that SHS pressing contributes to the formation of permanent joints of 
«metal/carbide/intermetallic» layers. The main features of microstructure formation, phase composition, and strength properties 
of transition zones at the boundary between reacting SHS compositions, Ti–C and Ti–Al–Si and Ti-metal substrate are investigated. 
It is shown that during SHS reaction, a homogeneous microstructure of Ti–C and Ti–Al–Si layers with an insignificant content 
of cracks and pores is formed. The thickness of the transition zone between the layers was at least 15 µm. The main phase 
formed in the combustion product of Ti–Al–Si layer is, according to the results of X-ray phase analysis, triple phase Ti20Al3Si9 , 
the content of which, calculated by the Rietveld method, was at least 87 wt. %. In addition, the combustion product contains 
a secondary phase of Ti3Al in the amount of 13 wt. %. The energy dispersion analysis revealed that diffusion of aluminium 
through the titanium carbide layer into the titanium substrate to a depth of approx. 30 µm is observed. Microhardness value 
of the combustion product of Ti–Al–Si layer was about 10 GPa. The rectilinear nature of crack propagation in the synthesized 
combustion product of Ti–Al–Si layer, as well as the Palmquist crack resistance coefficient varying within 5.1–5.7 MPa·m1/2, 
indicate the fragility of the material. 
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на основе Ti–Al–Si был выбран с целью получения 
фазы Ti20Al3Si9. Исходную порошковую заготовку 
1-го слоя получали сухим перемешиванием в ступке 
с последующим прессованием цилиндрических 
образцов диаметром 30 мм и высотой 16 мм с отно-
сительной плотностью 0,6. Спрессованные образцы 
помещали в реакционную пресс-форму (рис. 1), 
предварительно установив их на Ti-подложку. 

Для получения беспористого материала при-
меняли методику СВС-прессования, описанную 
в [18; 19], при этом экзотермический синтез осу-
ществляли при давлении 10 МПа, а прессование про-
дукта синтеза – при давлении 100 МПа. Выдержка 
под нагрузкой составляла 3 с.

Микроструктуру синтезированного сплава иссле-
довали с помощью автоэмиссионного сканирующего 
электронного микроскопа сверхвысокого разрешения 
“Zeiss Ultra plus” на базе “Ultra 55”. Рентгенофазовый 
анализ (РФА) проводили на дифрактометре ДРОН-3 
с использованием излучения CuKα . Микротвердость 
(Hµ ) измеряли на твердомере ПМТ-3 по методу 
Виккерса (вдавливание четырехгранной алмазной 
пирамидки с нагрузкой 100 г). Трещинообразование 
изучали методом индентирования алмазной пирами-
дой Виккерса при более высоких нагрузках – до 30 кг.

Обсуждение результатовОбсуждение результатов

Предварительные термодинамические расчеты 
по программе “Thermo” 2 показали, что наиболь-
ший тепловой эффект имеет место в слое на основе 

системы Ti–C, для которого адиабатическая тем-
пература горения составила 2617 °C, а энтальпия 
образования – 176 кДж/моль. При горении реакци-
онного состава Ti–C, скорее всего, происходят плав-
ление поверхностного слоя титановой подложки  
(  = 1670 °C) и формирование переходной зоны 
Ti/TiC. Адиабатическая температура горения Ti–C 
намного выше температуры горения слоя Ti–Al–Si, 
равной 1259 °C [15], что также влияет на диффузи-
онное взаимодействие и формирование переходной 
зоны между слоями Ti–C и Ti–Al–Si и обеспечивает 
прочное межфазное соединение между Ti-подложкой 
и карбидным слоем Ti–C.

На рис. 2 представлены микроструктура и карта рас-
пределения элементов Ti, Al, Si и C в синтезированном 
сплаве. Сформировался прочный контакт между сло-

2 Program for thermodynamics equilibrium calculations 
“THERMO”. URL: http://www.ism.ac.ru/thermo (accessed: 
15.02.2022).

Рис. 1.  Схема проведения экспериментов по 
СВС-прессованию

1 – верхний пуансон, 2 – поджигающая спираль W, 
3 – слой Ti–Al–Si, 4 – теплоизолятор SiO2 , 5 – слой Ti–C,  

6 – Ti-подложка, 7 – пресс-форма

Fig. 1.  Scheme of experiments  
on SHS pressing

1 – upper punch, 2 – igniting spiral W, 
3 – Ti–Al–Si layer, 4 – SiO2 heat insulator, 5 – Ti–C layer, 

6 – Ti-substrate, 7 – mold

Рис. 2. Фотография микроструктуры (а) и карта 
распределения элементов в синтезированном сплаве

б – Al, в – C, г – Si, д – Ti

Fig. 2. Photo of the microstructure (а) and element  
distribution map in the synthesised alloy

б – Al, в – С, г – Si, д – Ti
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ями с отсутствием каких-либо дефектов (пор, трещин). 
Этот факт свидетельствует о высоком качестве диффу-
зионного взаимодействия элементов между слоями.

Согласно результатам РФА (рис. 3), 1-й слой соот-
ветствует сплаву на основе основной фазы Ti20Al3Si9 
(PDF 01-079-2701) с гексагональной плотноупако-
ванной (ГПУ) решеткой, кроме того, присутствует 
вторичная упорядоченная фаза Ti3Al со сверхструк-
турой D019 (PDF 52-859), обладающая ГПУ крис-
таллической решеткой (пространственная группа 
P63/mmc). Содержание основной фазы Ti20Al3Si9 
(рассчитанное по методу Ритвельда) составило 87 %, 
фазы Ti3Al – 13 %. Согласно данным энергодиспер-
сионного анализа (ЭДА), 2-й слой соответствует фазе 
TiC0,66 (кубической структуры Fm3m), а 3-й слой – 
титану в подложке из титановой фольги. Переходные 
зоны между слоями не превышают 10–15 мкм. 

Как видно из концентрационного профиля распре-
деления элементов между слоями (рис. 4), заметно 
небольшое увеличение концентрации алюминия 
в приграничной области между слоями Ti/TiC, что 
вызвано плавлением титановой фольги в результате 
тепловыделения в процессе реакции в слое Ti–C и диф-
фузией алюминия в титановую подложку через слой 
Ti–C. При этом глубина диффузии Al в Ti-подложку 

невелика ~30 мкм. Концентрация кремния при пере-
ходе из слоя Ti–Al–Si в Ti–C резко падает и остается 
на нулевых значениях во 2-м и 3-м слоях.

Значения микротвердости в слоях синтезированного материала
Microhardness values in layers of the synthesized material

Слой Микротвердость
Hµ , ГПа

Коэффициент трещиностойкости
K1c , МПа·м1/2№ Состав

1 Ti–Al–Si 10,1 5,1–5,7 (наст. работа)
2 Ti–C 12,3 2,5–4,3 [24]
3 Ti-подложка 4,1 50–55 [25]

Рис. 3. Данные РФА синтезированного сплава 
на основе системы Ti–Al–Si (1-й слой)

Fig. 3. X-ray data of a synthesized alloy based  
on the Ti–Al–Si system (1st layer)

Спектр C Al Si Ti Фаза
1 3,92 8,08 26,21 61,78 Ti20Al3Si9

2 39,23 1,99 0,46 58,32 TiC0,66

3 6,16 0,27 0,27 90,60 Ti (подложка)

б

Рис. 4. Концентрационный профиль распределения  
элементов между слоями (а) и данные ЭДА, мас. % (б)

Fig. 4. Concentration profile of element distribution  
between the layers (a) and EDA data, wt. % (б)
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Микротвердость (Hµ ) каждого из слоев синте-
зированного градиентного материала представлена 
в таблице. Самое высокое значение Hµ (~12,3 ГПа) 
соответствует слою на основе Ti–C, наименьшее – 

у титановой подложки (4,1 ГПа). Микротвердость 
слоя на основе Ti–Al–Si составляет ~10,1 ГПа.

При внедрении индентора при нагрузке >30 кг 
в слой на основе Ti–Al–Si в углах отпечатков пира-
миды Виккерса в области максимальных растягиваю-
щих напряжений формируются радиальные трещины 
(рис. 5, а, б). Наблюдаются образование магистраль-
ных сопутствующих трещин и их ветвление, а также 
слияние трещин с микронеоднородностями и дефек-
тами структуры (рис. 5, в). Одной из причин этого 
являются микропоры, оказывающие влияние на 
процесс распространения трещин. Прямолинейный 
характер распространения трещин указывает на высо-
кую хрупкость материала. Обращает на себя внимание 
тот факт, что трещины распростра няются как через 
зерна, так и огибают их (рис. 5, в). Рассчитанный 
по методу Палмквиста [20] для слоя на основе  
Ti–Al–Si коэффициент трещиностойкости составляет 
K1c = 5,1÷5,7 МПа·м1/2. Измерения проводились при 
нагрузке на индентор 100 г с использованием формулы

где P – нагрузка вдавливания, c – общая длина тре-
щины от индентора, мм.

Для сравнения полученного значения K1с можно 
привести следующие результаты. Согласно [21], коэф-
фициент трещиностойкости сплавов на основе Ti–Al–Si 
может достигать значений от 0,7 до 1,7 МПа·м1/2, при 
том что силицид Ti5Si3 обладает K1с = 7 МПа·м1/2 [22]. 
В работе [23] отмечается, что материалы на основе 
Ti–Al3Ti с объемной долей фазы Al3Ti, равной 86, 80 
и 65 %, характеризуются высокими значениями тре-
щиностойкости на уровне 15, 23 и 29 МПа·м1/2 соот-
ветственно. Результаты измерения K1c зависят от раз-
мера и направления движения трещин, пор, межфаз-
ных превращений, величины нагрузок на материал.

ЗаключениеЗаключение 

Методом СВС-прессования синтезирован металло-
карбидно-интерметаллидный слоевой материал на 
основе (Ti–Al–Si)/(Ti–C)/Ti. Выделившееся в резуль-
тате СВС-реакций в слоях тепло и последующее прес-
сование горячего продукта обеспечили необходимую 
диффузию через границы раздела (Ti–Al–Si)/(Ti–C) 
и (Ti–C)/Ti и, как результат, формирование прочного 
неразъемного соединения между слоями с толщиной 
переходной зоны между ними ~ 10÷15 мкм. В про-
дукте горения слоя на основе Ti–Al–Si присутствуют 
две фазы: тройная фаза Ti20Al3Si9 и Ti3Al – их содержа-
ние 87 и 13 мас. % соответственно. Микротвердость 
синтезированного продукта горения слоя на основе 
Ti–Al–Si составила ~10,1 ГПа, коэффициент трещи-

Рис. 5. Микрофотографии отпечатков индентора 
после измерения микротвердости Hµ (а) и твердости 
по Виккерсу HV (б), а также увеличенный фрагмент 

распространения трещины в слое на основе Ti–Al–Si (в)

Fig. 5. Micrographics of indentation after measuring 
microhardness Hµ (a) and Vickers hardness HV (б),  

as well as an enlarged fragment of crack propagation  
in Ti–Al–Si layer (в)
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ностойкости K1c = 5,1÷5,7 МПа·м1/2. Полученные 
результаты могут быть использованы при разработке 
способов нанесения защитных покрытий/слоев 
на поверхность титановых изделий.
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Аннотация. Исследована зависимость температуры воспламенения, скорости горения и состава формирующихся продуктов 

от концентрации Ti + C в смесях с порошком высокоэнтропийного сплава (ВЭС) FeNiCoCrCu и исходной смесью 
образующих его металлов (MIX). ВЭС получали методом механической активации (МА) смеси порошков металлов в среде 
аргона. При температуре плавления высокоэнтропийный сплав FeNiCoCrCu распадается на несколько фаз, но основу этого 
ВЭС, а также сплава, полученного при плавлении и кристаллизации MIX, составляет 5-компонентная фаза с усредненной 
формулой Cu1,2Fe1,4Ni1,4Co1,4Cr. Кроме того, в небольших количествах в связке присутствуют 5-, 4- и 3-компонентные фазы 
с усредненными формулами Cu2Ni2Co2Fe2Cr, Cu3Ni3Co2,9Fe2,5Cr, Cu4,8Ni4,5Co4,6Fe4,2Cr, Cu40Fe2Ni4Co2C, Cr12,5Fe3,2Co2,6Ni 
и Co3,2Fe3,5Cr. Эксперименты по воспламенению и горению смесей MIX и ВЭС с Ti + C проводили в аргоне при атмосферном 
давлении. Скорость горения, температура воспламенения и максимальная температура, достигаемая при тепловом взрыве 
смесей MIX и ВЭС с Ti + C, растут с увеличением концентрации Ti + C. Из-за малой экзотермичности смесей эксперименты 
проводили при начальной температуре 500 °С – в этом случае предел горения образцов наступает при концентрации Ti + C 
в смесях ВЭС и MIX <30 %. По результатам сканирующей электронной микроскопии рассчитана объемная концентрация 
частиц карбида титана (TiC) в расплавленных образцах. В сплаве со связкой из ВЭС количество частиц TiC в единице 
объема в 1,5–3,0 раза больше, чем в сплаве со связкой из MIX, а их размер соответственно меньше. С повышением 
концентрации Ti + C от 30 до 40 % в смеси с ВЭС количество числа частиц TiC в единице объема уменьшается. В смеси 
с MIX объемная концентрация частиц TiC проходит через минимум. Это связано с двумя противоположными процессами – 
с одной стороны, увеличивается вероятность зарождения частиц TiC, а с другой – происходит их коагуляция. 

Ключевые слова: высокоэнтропийные сплавы, механическая активация, керметы, карбид титана, воспламенение, горе-
ние, плавление, энерговыделяющая добавка Ti + C
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ВведениеВведение
Высокоэнтропийные сплавы (ВЭС) представ-

ляют собой новый класс металлических соедине-
ний, состоящих как минимум из 5 основных эле-
ментов, концентрация которых варьируется от 5 до 
35 ат.%. ВЭС, как правило, демонстрируют образо-
вание простой структуры твердого раствора – ОЦК, 
ГЦК, ГПУ или их комбинаций – вмес то интерметал-
лических фаз, стабилизированных за счет высокой 
конфигурационной энтропии их смешения [1; 2]. 
Благодаря особенностям структуры этих сплавов, 
они могут быть использованы для создания новых 
материалов с уникальными свойствами [3–9].

В последнее время ВЭС рассматриваются в 
ка чест ве нового металлического связующего для 
повышения эксплуатационных свойств материалов 
на их основе: 

– WC–CoCrFeNiMn [10],
– SiC–CoCrFeMnNi [11],
– TiC–FeCrNiCoAlCu [12; 13],
– TiC–FeMnCrNiCo [14],
– TiCN–AlCoCrFeNi [15],
– TiCN–CoCrFeNiCu [16],
– Ti(C,N)–ВЭС на основе (Co, Fe, Ni) [17],
– TiCN–CrMnFeCoNi [18],
– TiC–CoCrFeNiMe (Me = Mn, Ti, Al) [19].

В работе [13] было показано, что покрытия на 
основе ВЭC FeCoCrAlCu, армированные TiC (50 %), 
полученные методом лазерного легирования поверх-
ности (ЛЛП), имеют максимальную микротвердость 
10,82 ГПа, в то время как без армирующей добавки 
микротвердость была 6,29 ГПа. Кроме того, вклю-
чения TiC, расположенные по границам зерен ВЭС, 
препятствовали их росту и улучшали износостой-
кость. В частности, для композиционного покрытия 
FeCoCrAlCu + 50 % TiC микротвердость, объем износа 
и удельная скорость изнашивания составили 10,78 ГПа, 
5,2·105 мкм3 и 9,6·10–5 мм3/(Н·м) соответственно.

Авторы работы [16] исследовали влияние механи-
ческой активации (MA) на свойства образующегося 
порошка ВЭС CoCrFeNiCu, используемого в качестве 
связующего при изготовлении кермета Ti(C,N) путем 
спекания в вакууме. Порошки ВЭС CoCrFeNiCu 
были получены методом механического сплавления в 
планетарной шаровой мельнице. С увеличением вре-
мени измельчения (τМА ) дифракционные пики посте-
пенно расширяются, а их интенсивности снижаются. 
Образование гранецентрированной кубической 
(ГЦК) фазы (111) с параметром решетки a = 3,537 Å 
и выделение второстепенной объемно-центрирован-
ной кубической (ОЦК) фазы (110) при a = 2,905 Å 
происходили после τМА = 90 ч, а при увеличении τМА 
до 120 ч наблюдали небольшое уширение дифрак-
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concentration of Ti + C in mixtures with powder of a high-entropy alloy (HEA) FeNiCoCrCu and the initial mixture 
of metals forming it (MIX) has been studied. HEA was obtained by mechanical activation (MA) of a mixture of metal 
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ционных пиков. В работе [16] МА-порошки ВЭС 
были смешаны с Ti(C0,7N0,3 ) (1,2 мкм), WC (2,3 мкм), 
Mo2C (1,75 мкм), TaC (1,25 мкм) в шаровой мельнице 
при v = 56 об/мин и τМА = 72 ч. Несмотря на такое 
двухстадийное длительное время МА, авторы [16] 
делают вывод, что высокоэнтропийный сплав 
CoCrFeNiCu является хорошим кандидатом для при-
менения в качестве нового связующего в керметах на 
основе Ti(C,N), так как имеет более высокие пока-
затели прочности на разрушение (8,8 МПа·м–1/2 ) и 
твер дости (1726 HV) по сравнению с традиционным 
керметом на никелевой оcнове. 

Аналогичную методику получения кермета на 
основе ВЭС-связующего использовали и авторы 
работы [17] – образование однофазного твердого 
раствора с ГЦК-структурой и параметром решетки 
0,3601 Å состава CoCrCuFeNi произошло в течение 
τМА = 10 ч.

Несмотря на частое применение метода МА для 
получения сплавов, его недостатками являются дли-
тельное время приготовления (10–120 ч) и неболь-
шие количества получаемых материалов. В то же 
время в работе [20] уже при τМА = 120 мин был полу-
чен однофазный твердый раствор с ГЦК-структурой 
и параметром решетки 3,597 Å с равномерным рас-
пределением всех элементов.

Ранее [19] была исследована возможность полу-
чения кермета на основе высокоэнтропийного свя-
зующего (CoCrFeNiMn, CoCrFeNiTi и CoCrFeNiAl) 
и добавки смеси Ti + C методом самораспространяю-
щегося высокотемпературного синтеза (СВС), кото-
рый реализуется за счет тепла, выделяющегося при 
экзотермической реакции титана с углеродом. В волне 
горения происходит плавление 5 элементов с образо-
ванием многокомпонентного расплава CoCrFeNiMe 
(Me = Mn, Ti, Al), который кристаллизуется в ВЭС 
в качестве связующей фазы. Скорость горения и тем-
пература постепенно уменьшаются с увеличением 
количества связующего. По результатам сканирующей 
электронной микроскопии (СЭМ) и энергодисперсион-
ной спектроскопии (ЭДС) все синтезированные мате-
риалы состоят из зерен TiC и двухфазной (ГЦК и ОЦК) 
металлической связки. Микротвердость по Виккерсу 
прессованных металлокерамических материалов 
с 30 % связующего находится в пределах 10–17 ГПа, 
повышаясь с ростом отношения ОЦК к ГЦК.

В настоящей работе впервые исследована воз-
можность получения методом СВС кермета TiC–  
–FeNiCoCrCu с различным содержанием высоко-
энтропийного связующего FeNiCoCrCu. Изучена 
зависимость температуры воспламенения, скорости 
горения и состава формирующихся продуктов от 
концентрации Ti + C в смесях с порошком высокоэн-
тропийного сплава FeNiCoCrCu и исходной смесью 
образующих его металлов. 

Материалы и методикаМатериалы и методика

Порошки титана (ПТС-1, 99,6 %, средний размер 
частиц d = 50 мкм, производство АО «Полема», г. Тула) 
и углерода (П803, d = 0,1 мкм, ООО ПКФ «Экопольза», 
г. Астрахань), в эквиатомном соотношении смешивали 
в фарфоровой ступке до получения однородной массы. 
Также готовили эквиатомную смесь железа (Р-10, 
99,96 %, d = 10÷20 мкм, АО «Полема», г. Тула), никеля 
(ПНЭ-1, 99,5 %, d = 45÷60 мкм, ООО ППМ «Урал 
Атомизация», г. Челябинск), кобальта (ПК1-У, 99,7 %, 
d = 71 мкм, ЗХК «Экотек», г. Москва), хрома (ПХ1, 
ТУ 14-1-1474-75, d < 125 мкм, МПК «Атом», г. Ека те-
ринбург) и меди (ПМС-1, d = 45÷100 мкм, ООО ППМ 
«Урал Атомизация», г. Челябинск). Все металлы этой 
смеси MIX (Fe + Ni + Co + Cr + Cu) сохраняли свою 
индивидуальность. 

Часть данной смеси MIX подвергали механиче-
ской активации в планетарной мельнице «Актива-
тор 2S» (ЗАО «Активатор», г. Новосибирск). Обра-
ботку проводили в стальных барабанах в атмосфере 
аргона при давлении 4 бар. Соотношение массы смеси 
к массе шаров составляло 1:20, частота вращения 
барабанов – 694 мин–1, время обработки – 120 мин. 
В результате МА получали частицы, состоя щие из 
высокоэнтропийного сплава FeNiCoCrCu, пред-
ставляющего собой твердый раствор с гранецент-
рированной кубической решеткой. Распределение 
частиц по размеру исследовали на лазерном анали-
заторе частиц «Микросайзер-201C» (ВА Инсталт, 
г. Санкт-Петербург). Шлифовку и полировку образ-
цов осуществляли по стандартной методике на шли-
фовально-полировальной машине DP-U4 (Struers, 
Дания). Сканирующую электронную микроскопию 
(СЭМ) проводили на микроскопе LEO 1450 VP 
(Carl-Zeiss SMT AG, Германия). Рентгенофазовый 
анализ (РФА) выполняли на дифрактометре ДРОН-3 
(НПП «Буревестник», г. Санкт-Петербург) на FeKα-
излучении. Порошки MIX и ВЭС спекали методом 
искрового плазменного спекания (ИПС) в вакуу ме 
в установке «Labox 650 facility» (Sinter Land, Япо-
ния) при нагрузке 50 МПа в течение 20 мин. 
Микротвердость образцов измеряли на микротвердо-
мере ПМТ-3 (ЛОМО, г. Санкт-Петербург). 

Ранее приготовленные смеси в соотношении 
x(Ti + C) и (100 – x)MIX, где x = 10, 20, 30, 40, 50, 
60, 70, 80 и 90 %, вновь смешивали в фарфоровой 
ступке до получения однородной массы. Для полу-
чения относительно однородных образцов из смесей 
Ti + C с частицами ВЭС с соотношением x(Ti + C) 
и (100 – x) ВЭС, где x = 30, 40, 50, 60 и 70 %, с помо-
щью 2 %-ного раствора поливинилбутираля в спирте 
делали гранулы, содержащие от 2 до 5 частиц ВЭС, 
окруженных смесью Ti + C. Получить однородные 
смеси с бóльшим содержанием смеси Ti + C сложно 
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из-за большой разницы в размерах частиц ВЭС 
и титана (рис. 1).

Для исследования параметров воспламенения из 
полученных смесей прессовали образцы диаметром 
D = 3 и 5 мм высотой до 1D. Схема проведения экс-
периментов по определению температуры воспла-

менения показана на рис. 2, а [21]. Цилиндрические 
образцы укладывали на плоскую термопару толщи-
ной 30 мкм в тигель из нитрида бора или графита. 
Тигель лежал на графитовой ленте, нагреваемой 
электрическим током до температуры воспламенения 
или плавления образца. 

Для изучения горения прессовали образцы в виде 
пластин размером 6×30 мм толщиной 2,5–3,0 мм. 
Относительная плотность образцов составляла 
0,45–0,5. Их укладывали между двумя графитовыми 
блоками, внутри которых находились нагреватели. 
Горение инициировали спиралью, нагреваемой 
элект рическим током. Скорость горения образцов 
определяли как отношение расстояния между тер-
мопарами T1–T2–T3 к времени прохождения между 
ними волны горения. Эксперименты проводили 
в аргоне при атмосферном давлении. 

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение

ВоспламенениеВоспламенение
На рис. 3 показаны характерные термограммы 

воспламенения образцов, спрессованных из исход-
ных порошков при различных концентрациях в смеси 
Ti + C. Температура воспламенения образцов из смеси 
Ti + C составляет около 1200 °С. При уменьшении кон-
центрации Ti + C до 80 % температура воспламенения 
смесей с металлами t = 1080 ± 30 °С. Понижение тем-
пературы воспламенения смесей, содержащих медь, 
может быть обусловлено ее плавлением (tпл = 1083 °С). 
При плавлении меди происходит увеличение ее объ-
ема на 6 об.% [22], что приводит к улучшению кон-
тактов между частицами, а также начинается реакция 

Рис. 1. Гистограмма распределения по размерам 
частиц титана (1) и ВЭС (2)

Fig. 1. Titanium (1) and HEA (2) particle size  
distribution histogram

Рис. 2. Схемы измерения температуры воспламенения 
образцов (а) и скорости горения (б)

1 – образец, 2 – тигель, 3 – термопара, 4 – графитовый ленточный 
нагреватель, 5 – инициирующая спираль, 6 – графитовая пластина 

с нагревателями, 7 – трубки из Al2O3 , 8 – нагреватель,  
F – нагрузка, T1–T3 – термопары

Fig. 2. Samples (а) and the combustion rate (б)  
measuring the ignition temperature schemes 

1 – sample, 2 – crucible, 3 – thermocouple, 4 – graphite heater strip,  
5 – initiating coil, 6 – graphite plate with heaters, 7 – Al2O3 tubes,  

8 – heater,  F – load, T1–T3 – thermocouples

Рис. 3. Характерный вид термограмм воспламенения (1–5) 
и охлаждения (6–8) исходных смесей (Ti + C) + MIX

Ti + C, %: 30 (1), 40 (2), 60 (3), 80 (4), 100 (5), 20 (6–8)

Fig. 3. Initial mixtures (Ti + C) + MIX ignition (1–5)  
and cooling (6–8) thermograms characteristic view 
Ti + C, %: 30 (1), 40 (2), 60 (3), 80 (4), 100 (5), 20 (6–8)
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титана с медью, которая, несмотря на слабую экзотер-
мичность (расчетные значения энтальпии образования 
CuTi – 79 кДж/моль [23]), может инициировать реак-
цию взаимодействия титана с углеродом. 

Температуры воспламенения образцов из смесей 
на основе порошков ВЭС при концентрации Ti + C 
в смеси, равной 30–70 %, близки к температуре вос-
пламенения исходной смеси Ti + C, так как из-за 
большого размера частиц ВЭС они играют роль 
инертного разбавителя.

При охлаждении продуктов воспламенения составов 
с концентрацией Ti + C, равной 30–40 %, на термограм-
мах наблюдаются два перегиба (плато) около 1360 и 
1200 °С, связанных с кристаллизацией расплава полиме-
таллической связки. Температура первого плато близка 
к температуре эндотермических пиков, наблюдаемых 
при дифференциальной сканирующей калориметрии 
(ДСК) смеси Fe + Ni + Co + Cr + Cu (1359 °С) и ВЭС 
FeNiCoCrCu (1365 °С) в работе [20] и обусловленных 
в первом случае, по-видимому, плавлением образую-
щегося соединения. При большем содержании Ti + C 
используемая методика не позволяет регистрировать 
этот эффект. При содержании Ti + C в смеси 10–20 % 
при охлаждении также наблюдаются плато вблизи 
1200 °С (рис. 3, кр. 6–8) и перегиб вблизи 1100 °С.

ГорениеГорение
В процессе горения размеры и плотность образ-

цов практически не менялись, так как они находи-
лись под нагрузкой (давление сжатия F = 0,1 МПа). 
На рис. 4 показана структура поверхности продуктов 

горения. Крупные поры размером до 0,5 мм в образце 
0,4(Ti + C) + 0,6ВЭС образовались в результате плав-
ления частиц ВЭС и растекания расплава по каркасу 
из TiC. 

Плотность исходных образцов, рассчитанная как 
отношение измеренной массы к геометрическому 
объему, показана в табл. 1. Поскольку эксперименты 
проводили под нагрузкой, изменения размеров образ-
цов после горения были незначительны. 

Характерный вид термограмм горения показан 
на рис. 5. Так как при содержании Ti + C в смеси 
менее 60 % при комнатной температуре образцы не 
горели или горели нестабильно, все эксперименты 
проводили при начальной температуре 500 ± 10 °С. 
Образцы с концентрацией [Ti + C] ≤ 30 % при этой 
начальной температуре не горели.

На рис. 6 показана зависимость от концентра-
ции Ti + C скорости горения в смесях с MIX и ВЭС 
и разности Δt = tmax – tig между максимальной темпе-
ратурой, достигаемой при воспламенении, и темпе-
ратурой воспламенения в смесях Ti + C и MIX. При 
небольшой разности Δt самораспространяющийся 
режим горения в этой системе не реализуется.

Основной вклад в тепловыделение при воспла-
менении и горении смесей вносит реакция образова-
ния карбида титана. Титан также может реагировать 
с выделением тепла со всеми металлами, входящими 
в смесь или в состав ВЭС, а хром может взаимодей-
ствовать с углеродом с образованием карбида Cr3C2 . 
Энтальпия образования всех этих соединений значи-
тельно меньше, чем для реакции Ti + C, и на рентге-

Таблица 1. Плотность образцов, г/см3, из смесей Ti + C с MIX и ВЭС
Table 1. Samples density, g/cm3, from Ti + C with MIX and HEA mixtures

Состав связки
Ti + C, %

30 40 50 60 70 80 90 100
MIX 3,23 3,02 2,51 2,51 2,50 2,04 1,88 1,85
ВЭС 3,20 3,01 2,79 2,78 2,48 – – 1,85

Рис. 4. Структура поверхности продуктов горения смесей 0,4(Ti + C) + 0,6MIX (а) и 0,4(Ti + C) + 0,6ВЭС (б)

Fig. 4.  0.4(Ti + C) + 0.6MIX (а) and 0,4(Ti + C) + 0,6MIX (б) mixtures combustion products surface structure
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нограммах эти соединения не обнаружены. Но меха-
низмы реакции образования композита при исполь-
зовании MIX и ВЭС в качестве связки различаются, 
что связано с различием структуры смесей с Ti + C. 
В первом случае поверхность контакта между части-
цами титана и углерода значительно меньше, так как 
элементарная ячейка смеси состоит из частиц метал-
лов и углерода, распределенного между ними. Если 
предположить, что частицы металлов имеют близкие 
размеры, то на одну частицу титана в ячейке, в зави-
симости от концентрации Ti + C, приходится прибли-
женно от 1 (при x = 90 % Ti + C) до 20 (при x = 10 % 
Ti + C) частиц других металлов. В последнем случае 
частицу титана окружает малая часть углерода, т.е. 
смесь Ti + C оказывается разбавленной как в тепло-
вом, так и в концентрационном (Ti/C) отношении. 
По мере уменьшения концентрации Ti + C механизм 
распространения волны горения меняется от фрон-
тального к перколяционному. В случае использо-
вания порошка ВЭС, частицы которого в несколько 
раз больше частиц исходных металлов, имеет место 
только тепловое разбавление, и переход от фронталь-
ного к перколяционному механизму горения проис-
ходит при меньшем содержании Ti + C [24]. 

На рис. 7 показано изменение фазового состава 
продуктов горения от сплавов FeNiCoCrCu до TiC при 
увеличении концентрации Ti + C в смеси от 0 до 100 %.

Продукты воспламенения Продукты воспламенения 
и плавления смесейи плавления смесей

При большой концентрации в смесях титана и угле-
рода при воспламенении и горении образцов развива-
лись высокие температуры, приводящие к плавлению 
высокоэнтропийной связки или смеси образующих ее 
металлов и формированию карбидных зерен. Для срав-
нения изменений, происходящих в структуре связки из 

смеси металлов MIX и ВЭС, порошки были нагреты 
до температуры плавления. На рис. 8 показаны харак-
терные термограммы нагрева и охлаждения. 

При нагреве смеси металлов Fe + Ni + Co + Cr + Cu 
и ВЭС до температуры плавления и последующей 
кристаллизации на термограммах проявляются 
несколько плато. Плато при нагреве вблизи темпера-
туры 1100 °С возникает в связи с плавлением меди. 
Эндотермический пик при близких температурах 
наблюдался при ДСК этой смеси (1083 °С) и сплава 
(1115 °С) в работе [20]. Там же были отмечены эндотер-
мические пики, связанные с плавлением всей компози-
ции – смеси металлов (1359 °С) и сплава (1365 °С). 

При охлаждении образцов после плавления первое 
плато появляется при температуре около 1200 °С и 
связано с кристаллизацией более тугоплавкой фазы – 
по-видимому, основной 5-компонентной высоко-
энтропийной фазы. Второе плато при температуре 
около 1000 °C обусловлено кристаллизацией фазы, 
обогащенной медью. 

При плавлении образцов, спрессованных из 
порошков MIX и ВЭС, происходит выделение из рас-
плава нескольких фаз (рис. 9). Основу расплавлен-
ных образцов MIX и ВЭС составляет 5-компонентная 
фаза с усредненной формулой Cu1,2Fe1,4Ni1,4Co1,4Cr. 
Кроме того, в небольших количествах в связке при-
сутствуют 5-компонентные фазы Cu2Ni2Co2Fe2Cr, 
Cu3Ni3Co2,9Fe2,5Cr, Cu4,8Ni4,5Co4,6Fe4,2Cr, Cu40Fe2Ni4Co2Cr, 
4-компонентные с усредненной формулой 
Cr12,5Fe3,2Co2,6Ni и 3-компонентные с усредненной 
формулой Co3,2Fe3,5Cr. При плавлении MIX и ВЭС, 
а также при воспламенении и горении их смесей с 

Рис. 5. Термограмма горения образца из смеси  
70(Ti + C) + 30MIX

Fig. 5. Mixture 70(Ti + C) + 30MIX sample  
combustion thermogram

Рис. 6. Зависимость скорости горения  
от концентрации Ti + C в смесях с MIX (1) и с ВЭС (2)

3 – разность между максимальной температурой,  
достигаемой при воспламенении, и температурой воспламенения 

4 – предел горения

Fig. 6. Dependence of the combustion rate on the concentration 
of Ti + C in mixtures with MIX (1) and with HPS (2)
3 – difference between the maximum temperature reached  

at ignition and the ignition temperature  
4 – combustion limit
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Ti + C часть меди испаряется и осаждается на смот-
ровом стекле и холодных деталях реактора.

Возможно, расплавы MIX и ВЭС (см. рис. 9) пред-
ставляют собой один и тот же ГЦК твердый раст-
вор, но недостаточно однородный по химическому 
составу. Часть хрома расходуется на формирование 
тройных и четверных фаз с высокой концентрацией 
хрома, не содержащих меди и кристаллизующихся 
в виде шестигранных трубок, заполненных основ-
ной фазой. Концентрации фаз, обогащенных медью 
(рис. 9, 1а, 2а) или хромом (рис. 9, 1б, 2б), относи-

тельно невелики, и на рентгенограммах (рис. 10, 
дифрактограммы 1, 2) они не проявляются. На рис. 10 
также показаны рентгенограммы продуктов, полу-
ченных спеканием методом ИПС [19]. На рентгено-
граммах образцов после плавления порошков MIX 
и ВЭС, по сравнению со спеченными образцами, 
наблюдается сдвиг пиков влево. Неоднородность 
химического состава проявляется при спекании при 
t = 800 и 900 °C. При этих температурах происхо-
дят выделение второй фазы и расщепление пиков 
(рис. 10, дифрактограммы 3, 4). Обе образующиеся 
фазы имеют структуру ГЦК. При температуре спека-
ния 1000 °C происходит гомогенизация состава. 

На рис. 11 показаны фотографии микроструктур, 
формирующихся при кристаллизации расплавов 
при реакциях смесей Ti + C с MIX и ВЭС. Темные 
частицы – карбид титана (TiC). Связка неоднородна 
и включает в себя те же составляющие, которые 
выделяются при плавлении ВЭС или MIX.

Результаты подсчета числа (n) частиц TiC в рас-
плавленных образцах проводили на площади шлифа 
S = 2500÷10 500 мкм2 и рассчитывали объемную кон-
центрацию частиц по формуле N = (n/S)3/2. В табл. 2 
приведены ее средние значения по результатам изме-
рений на нескольких шлифах. В сплаве со связкой из 
ВЭС количество частиц карбида титана в единице 
объема было в 1,5–3,0 раза больше, чем в сплаве 
со связкой из MIX, а размер частиц соответственно 

Рис. 7. Рентгенограммы продуктов плавления (1, 2) и горения (3–8) смесей
1 – MIX, 2 – ВЭС, 3 – 40TiC–60MIX, 4 – 40TiC–60ВЭС, 5 – 60TiC–40MIX, 6 – 60TiC–40ВЭС, 7 – 80TiC–20MIX, 8 – TiC

Fig. 7. Mixtures melting products (1, 2) and combustion products (3–8) X-ray patterns
1 – MIX, 2 – HEA, 3 – 40TiC–60MIX, 4 – 40TiC–60HEA, 5 – 60TiC–40MIX, 6 – 60TiC–40HEA, 7 – 80TiC–20MIX, 8 – TiC

Рис. 8. Термограммы нагрева MIX (1) и ВЭС (2)

Fig. 8. MIX (1) and HEA (2) heating thermograms

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(1):28–38 
Вадченко С.Г., Вергунова Ю.С. и др. Формирование продуктов при воспламенении, горении и плавлении смесей ...



35

меньше. С увеличением концентрации Ti + C от 30 
до 40 % в смеси с ВЭС количество частиц карбида 
титана в единице объема уменьшается. В смеси 
с MIX число частиц в единице объема проходит через 
минимум. Это может быть связано с двумя процес-

сами – с одной стороны, повышается вероятность 
зарождения частиц, а с другой – происходит коагуля-
ция частиц карбида титана. 

Из рис. 11 также видно, что с ростом концен-
трации карбида титана уменьшается размер фаз, 

Спектр Cr Fe Co Ni Cu
1а 2,4 8,4 7,7 9,9 71,5
2а 12,4 23,8 24,9 20,5 18,3
3а 80,1 11,3 8,6 – –
1б 1,4 4,1 3,5 6,5 84,6
2б 14,8 21,2 22,5 21,5 20,0
3б 78,4 11,2 7,8 2,6 –

Рис. 9. Структура и состав (ат. %) фаз расплавов MIX (а) и ВЭС (б)

Fig. 9. MIX (а) and HEA (б) melts phases structure and composition (at. %)

Рис. 10. Рентгенограммы продуктов плавления и спекания методом ИПС
1 – расплав ВЭС, 2 – расплав MIX, 3 – ВЭС ИПС (800 °C), 4 – ВЭС ИПС (900 °C), 5 – ВЭС ИПС (1000 °C)

Fig. 10. SPS method melting and sintering products X-ray patterns
1 – HEA melt, 2 – MIX melt, 3 – HEA SPS (800 °C), 4 – HEA SPS (900 °C), 5 – HEA SPS (1000 °C)
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составляющих связку. Основу связки, как и в слу-
чае расплавленных образцов MIX и ВЭС, состав-
ляет 5-компонентная фаза с усредненной формулой 
Cu1,2Fe1,4Ni1,4Co1,4Cr с небольшими добавками ука-
занных выше 5-, 4- и 3-компонентных фаз. 

Микротвердость образцов MIX и ВЭС без карбид-
ных зерен находится в пределах 2,4–6,9 ГПа. Ее мини-
мальное значение соответствует областям с высоким 
содержанием меди, максимальное – с высокой кон-
центрацией хрома. Микротвердость образцов MIX 
и ВЭС с содержанием в исходной смеси 30–70 % 
Ti + C составляет 3,6–10,0 ГПа и частично опреде-
ляется концентрацией меди и хрома, но основной 
вклад в повышение значений микротвердости вносят 
близость друг к другу частиц TiC и равномерность их 
распределения по объему кермета. Микротвердость 
частиц TiC составляет 25–35 ГПа и соответствует 
известным данным [25].

ЗаключениеЗаключение

Показана возможность получения керметов со 
связкой из высокоэнтропийного соединения при 

Рис. 11. Микроструктура сплавов после кристаллизации расплава
а – 30(Ti + C) + 70MIX; б – 30(Ti + C) + 70ВЭС; в – 40(Ti + C) + 60MIX;  
г – 40(Ti + C) + 60ВЭС; д – 60(Ti + C) + 40MIX; е – 70(Ti + C) + 30MIX

Fig. 11. The alloys microstructure after melt crystallization
а – 30(Ti + C) + 70MIX; б – 30(Ti + C) + 70HEA; в – 40(Ti + C) + 60MIX;  
г – 40(Ti + C) + 60HEA; д – 60(Ti + C) + 40MIX; е – 70(Ti + C) + 30MIX

Таблица 2. Объемная концентрация частиц TiC  
в сплавах

Table 2. Alloys TiC particles volume concentration

№ Cостав N, 103 мм–3

1 30(Ti + C) + 70ВЭС 200
2 40(Ti + C) + 60ВЭС 112
3 30(Ti + C) + 70MIX 117
4 40(Ti + C) + 60MIX 37
5 60(Ti + C) + 40MIX 54
6 70(Ti + C) + 30MIX 105
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использовании в качестве энергетической добавки 
смеси титана с углеродом, образующей частицы 
TiC. Это позволяет снизить энергетические затраты 
при получении кермета за счет проведения про-
цесса в режиме горения или теплового взрыва. При 
начальной температуре 500 °С предел горения образ-
цов наступает при концентрации Ti + C менее 30 %. 
При синтезе кермета связка из высокоэнтропийного 
сплава FeNiCoCrCu распадается на несколько фаз, 
но основу сплава составляет 5-компонентная фаза с 
усредненной формулой Cu1,2Fe1,4Ni1,4Co1,4Cr.

Предварительное получение ВЭС методом меха-
нического сплавления не является необходимой ста-
дией подготовки исходных порошков, так как высо-
коэнтропийная связка образуется из смеси исходных 
металлов в процессе высокотемпературного синтеза 
кермета. В кермете со связкой из предварительно 
приготовленного ВЭС количество частиц TiC в еди-
нице объема в 1,5–3,0 раза больше, чем в сплаве со 
связкой из смеси металлов. 
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Аннотация. Материалы на основе соединений молибдена с алюминием и углеродом обладают большим потенциалом 
для использования в условиях интенсивного износа при повышенных температурах. В настоящей работе 
представлены экспериментальные результаты самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) 
соединений в системе Mo–Al–C. При совмещении двух процессов – СВС из элементов и СВС-металлургии – 
получены литые материалы, содержащие фазы Mo3Al2C, Mo2C, Mo3Al и Mo3Al8 . В экспериментах использовали 
смеси с составами, рассчитанными согласно соотношению (1 – α)(3MoO3–8Al–C)/α(3Mo–2Al–C), где значение α 
меняли в интервале от 0 до 1. Синтез проводили в лабораторном реакторе объемом 3 л при начальном давлении 
аргона 5 МПа. Масса исходных смесей во всех экспериментах составляла 20 г. Процесс горения инициировали 
спиралью из молибденовой проволоки диаметром 0,5 мм путем подачи на нее напряжения 28 В. Полученные 
конечные продукты исследованы методами рентгенофазового и локального микроструктурного анализов. 
Установлено существенное влияние соотношения исходных реагентов на параметры синтеза, фазовый состав 
и микроструктуру целевых продуктов. Введение в высокоэкзотермическую смесь 3MoO3–8Al–C инертной 
«холодной» смеси 3Mo–2Al–C приводит к увеличению содержания карбидных фаз в слитках. Показана возможность 
получения литых материалов на основе тройной фазы Mo3Al2C, максимальное содержание которой составляет 
87 мас. %, при количестве «холодной» смеси в шихте, соответствующей α = 0,4. Присутствие в конечных 
продуктах вторичных фаз карбида молибдена (Mo2C) и алюминидов молибдена (Mo3Al8 , Mo3Al) обусловлено 
изменением состава исходной смеси вследствие выброса компонентов при горении и недостаточным временем 
существования расплава, формирующегося в волне горения.  

Ключевые слова: самораспространяющийся высокотемпературный синтез, система Mo–Al–C, микроструктура, фазовый 
состав

Для цитирования: Горшков В.А., Милосердов П.А., Ковалев Д.Ю., Боярченко О.Д. СВС литых материалов в системе 
Mo–Al–C. Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(1):39–48.
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Abstract. Materials based on molybdenum-aluminium-carbon compounds have a considerable potential for use under intense wear 
conditions at elevated temperatures. This paper presents the experimental results of self-propagating high-temperature synthesis 
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ВведениеВведение
В системе Mo–Al существует ряд бинарных соеди-

нений – MoAl3 , Mo3Al8 , MoAl и Mo3Al [1]. Из-за высо-
ких температур плавления и механических свойств 
эти соединения являются перспективными материа-
лами для использования в условиях высоких темпе-
ратур и интенсивного износа [2–4]. В системе Al–С 
стабильной является фаза карбида алюминия Al4С3 . 
Частицы Al4С3 , тонко диспергированные в алюмини-
евой матрице, снижают склонность материала к пол-
зучести, особенно в сочетании с частицами карбида 
кремния. Карбид алюминия может применяться в 
качестве абразива в высокоскоростных режущих 
инструментах [5; 6]. В системе Mo–C молибден с 
углеродом образуют карбиды Мо2С и МоС1 – х . Из них 
наиболее широко используется в практике карбид 
молибдена Mo2C. Он применяется в качестве ката-
лизатора в реакциях гидрообессеривания, в сухом 
риформинге метана, для разложения гидразина, 
в регуляторах малых двигателей ракет [7–9]. Для 
синтеза карбида молибдена используются разные 
методы: карботермическое восстановление оксида 
молибдена (VI) графитом в инертной среде, электро-
химический синтез, плавка с графитом, восстановле-
ние оксида с помощью метан-водородной смеси или 
других источников углерода [10–12]. 

Из тройных соединений молибдена с алюми-
нием и углеродом наибольший интерес представляет 
соеди нение Mo3Al2C – сверхпроводник с температу-
рой перехода ~9 К. В работах [13–16] это соединение 
получено методами дугового и высокочастотного 
плавления и при высоких давлениях (до 10 ГПа). 
Исследованы его транспортные, магнитные и термо-
динамические свойства. Объемный модуль упругос ти 
оценивается в 221 ГПа. Известные методы получения 
Mo3Al2C являются малопроизводительными и энер-

гозатратными. Для получения таких соединений 
перс пективен одностадийный метод – самораспро-
страняющийся высокотемпературный синтез (СВС). 
Он практически не требует затрат электроэнергии, 
обладает высокой производительностью и экологи-
ческой чистотой [17; 18]. 

Методом СВС из элементов было получено 
большое количество бинарных и тройных соедине-
ний [19–22]. Одним из технологических направлений 
самораспространяющегося высокотемпературного 
синтеза является СВС-металлургия, позволяющая 
получать «литые» материалы за счет полного плав-
ления компонентов в волне горения. Особенность 
процесса заключается в использовании смесей, 
состоящих из оксидов металлов, металла-восстано-
вителя (Al) и углерода. При определенном соотноше-
нии реагентов температура горения превышает тем-
пературу плавления исходных реагентов и конечных 
продуктов. В результате продукт во время синтеза 
формируется в жидком состоянии. Под действием 
гравитации происходит сепарация тяжелой метал-
лоподобной и легкой оксидной фаз образовавшихся 
продуктов. Большой интерес представляют литые 
материалы, полученные методом СВС-металлургии, 
на основе двойных и тройных соединений (MAX-
фаз) в системах: Cr–Al–C [23–25], Nb–Al–C [26; 27] 
и V–Al–C [28]. В указанных работах было показано, 
что основным параметром синтеза, определяющим 
состав конечных продуктов, является время «жизни» 
расплава, которое зависит от температуры горения 
исходной смеси. Работ, посвященных получению 
литых материалов в системе Mo–Al–C методом СВС, 
на данный момент нами не обнаружено.

Целью работы являлось исследование воз-
можности получения литых продуктов в системе 
Mo–Al–C при совмещении методов СВС из элемен-
тов и СВС-металлургии.

of compounds within the Mo–Al–C system. By combining two processes: SHS of the elements and SHS-metallurgy, cast 
materials containing the Mo3Al2C, Mo2C, Mo3Al, and Mo3Al8 phases were obtained. The experiments used mixtures with 
compositions calculated according to the ratio (1 – α)(3MoO3–8Al–C)/α(3Mo–2Al–C), where α varied in the range from 0 to 1. 
The synthesis was carried out in a laboratory reactor of 3 L volume at an initial argon pressure of 5 MPa. The mass of the initial 
mixtures in all experiments was 20 g. The process of combustion was initiated by a 0.5 mm diameter molybdenum wire spiral 
by applying 28 V voltage to it. The resulting end products were studied by X-ray diffraction and local microstructural analysis. 
A significant influence of the ratio of the initial reagents on the synthesis parameters, phase composition, and microstructure 
of the target products was established. Introduction into the high-exothermic mixture 3MoO3–8Al–C inert “cold” mixture  
3Mo–2Al–C leads to an increase in the content of carbide phases in the ingots. The possibility of obtaining cast materials based 
on the triple phase Mo3Al2C, the maximum content of which is 87 wt. % at the content of the “cold” mixture in the charge α = 0.4 
is shown. The presence of secondary phases of molybdenum carbide (Mo2C) and molybdenum aluminides (Mo3Al8 , Mo3Al) 
in the final products is due to a change in the composition of the initial mixture caused by the ejection of components during 
combustion and insufficient existence time of the melt formed in the combustion wave. 

Keywords: self-propagating high-temperature synthesis, Mo–Al–C system, microstructure, phase composition
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Материалы и методика исследованийМатериалы и методика исследований

В качестве исходных реагентов использовали 
порошки MoO3 («Ч», чистота 99,9 %), Al (АСД–1, 
чистота 99,2 %, размер частиц d < 30 мкм), Mo (ПМ-М,  
99,9 %, d < 10 мкм) и графит (ПГ, 99,2 %, d < 400 мкм). 
В экспериментах в качестве базовых применяли сте-
хиометрические смеси, состав которых рассчитывали 
из комбинации двух химических реакций:

             3MoO3 + 8Al + C = Mo3Al2C + 3Al2O3 , (I)

          3Mo + 2Al + C = Mo3Al2C. (II)

Массовое соотношение смесей  варьи-  
 

ровалось в интервале от 0 до 1, где МI и МII – 
массы смесей, рассчитанные из реакций (I) и (II) 
соответственно.

Проведенные эксперименты показали, что горение 
смеси, состав которой рассчитывали по реакции (I), 
протекает с высокой скоростью и сильным выбро-
сом реагентов и продуктов синтеза из реакционной 
формы. Смесь, состав которой рассчитывали по реак-
ции (II), не горит и ведет себя при добавлении в пер-
вую смесь как «реакционный» инертный компонент. 
Соотношения исходных соединений в реакциях (I) 
и (II) во всех экспериментах были постоянными. 

Перед смешиванием порошки сушили в тече-
ние 3 ч при температуре 60 °С. Шихту готовили 
перемешиванием вручную в фарфоровой ступке. 
Реакционную смесь насыпной плотности помещали 
в кварцевую форму диаметром 20 мм и высотой 
50 мм (рис. 1, а). Масса исходных смесей во всех 

экспериментах составляла 20 г. Синтезы проводили 
в реакторе (рис. 1, б) объемом 3 л в среде аргона при 
начальном давлении 5 МПа по методике, описанной 
в работе [23]. Реакцию инициировали спиралью из 
молибденовой проволоки диаметром 0,5 мм. Процесс 
горения регистрировали видеокамерой. Скорость 
горения вычисляли по видеозаписи процесса, изме-
ряя время прохождения волны горения по высоте 
образца. Параметры синтеза определяли по следую-
щим величинам: 

 выход продукта в слиток относительно  
 

массы смеси;

 полнота реакции, выход продукта в  
 
слиток относительно его расчетного значения;

 потеря массы при горении за счет  
 

выброса компонентов из реакционной формы,
где Mсл – масса целевого продукта (слитка),  – 
расчетная масса слитка, M0 – масса исходной смеси, 
Mк – общая масса продуктов после горения. 

Для изучения конечных продуктов синтеза 
использовали рентгеноструктурный фазовый анализ 
(РФА) и микроструктурный анализ. Более подробно 
методики исследований полученных продуктов опи-
саны в предыдущих работах авторов [25].

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение

Образцы после синтеза состоят из двух легко раз-
деляющихся механическим путем слитков. Материал 
в верхней части образца, по результатам РФА, пред-

Рис. 1. Кварцевый тигель с шихтой (а), схема реактора (б) и конечные продукты (в)
1 – корпус, 2 – подложка, 3 – смотровое окно, 4 – шихта, 5 – инициирующая спираль, 6 – оксидный слой, 7 – «металлический» слиток

Fig. 1. Quartz crucible with a charge (а), reactor diagram (б), and final products (в)
1 – body, 2 – substrate, 3 – inspection window, 4 – charge, 5 – initiating coil, 6 – oxide layer, 7 – “metal” ingot
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ставляет собой преимущественно фазу α-Al2O3 . 
В нижней части образуется слиток (целевой продукт) 
с характерным металлическим блеском (рис. 1, в). 
Формирование слитка свидетельствует о возникнове-
нии жидкой фазы в волне горения, т.е. температура 
синтеза выше температуры плавления исходных ком-
понентов и образующихся продуктов. Из-за различ-
ных удельных масс конечных продуктов под дейст-
вием гравитации происходит их сепарация – тяжелая 
«металлическая» фаза оседает вниз тигля, а легкая 
оксидная фаза формируется сверху. 

Значения скорости горения исходных смесей 
и роста давления в реакторе в зависимости от вели-
чины α приведены на рис. 2, а. С повышением α эти 
параметры уменьшаются. При добавлении в высоко-
экзотермическую смесь, состав которой рассчитан 
из реакции (I), «холодной» смеси, состав которой 
определен из реакции (II), часть тепла, выделяемого 
в результате реакции (I), расходуется на ее плавление, 
что приводит к снижению скорости горения и при-
роста давления в реакторе. Зависимости полноты 
реакции (η2 ), выхода продукта (η1 ) и разброса про-
дуктов горения (η3 ) от α представлены на рис. 2, б. 
Параметры η1 и η2 растут в интервале α от 0 до 0,4, 
потом идет плавное снижение. Значения η3 моно-
тонно уменьшаются на всем интервале изменения α.

Максимальный выход продукта (η1 = 67 %, η2 = 93 %) 
наблюдается при α = 0,4 (рис. 2, б). На выход вли-
яют два конкурирующих фактора: разброс реаген-
тов и температура горения. Увеличение количества 
«холодной» смеси, с одной стороны, уменьшает 
выброс реагентов из формы и, соответственно, 
повышает η1 , а с другой стороны – снижает тем-
пературу горения, что приводит к уменьшению η2 
за счет сокращения времени нахождения продукта 
в жидком состоянии, когда происходит пространст-
венная сепарация оксидной и «металлической» фаз. 
Рентгенофазовый анализ продуктов (рис. 3–5), полу-
ченных при горении смесей с различным α, показал, 
что в результате синтеза образуется многофазный 
материал, в состав которого входят Mo3Al2C, Mo2C, 
Mo3Al и Mo3Al8 . Количественное соотношение фаз 
зависит от состава исходной шихты (см. таблицу). 

Горение смесей составов 1 и 2 протекает в неста-
ционарном режиме с нелинейным фронтом и зна-
чительным выбросом материала из тигля. Рент ге-
нофазовый анализ полученных продуктов (см. рис. 3) 
показал, что в результате синтеза формируются 
материалы с высоким содержанием алюминидов 
молибдена (Mo3Al и Mo3Al8 ) – более 65 %, в то время 
как суммарное содержание карбидных фаз (Mo3Al2С 
и Mo2C) не превышает 35 %. Низкое содержание 

Фазовый состав конечных продуктов (мас. %)
Phase composition of final products (wt. %)

№ состава Доля смеси II, 
мас.% α Mo3Al2C

(P4132)
Mo3Al
(Pm3n)

Mo3Al8
(C2/m)

Mo2C
(Pbnc)

1 0 0 24,3 57,3 9,3 9,1
2 16,7 0,2 32,0 39,5 6,1 22,0
3 28,6 0,4 87,0 5,1 2,3 5,4
4 44,4 0,8 69,0 0,9 13,6 16,9
5 50,0 1,0 77,7 1,9 3,1 19,0

Рис. 2. Влияние показателя α на скорость горения и прирост давления в реакторе (а), а также на параметры синтеза (б)

Fig. 2. Influence of α on the combustion rate and pressure increase in the reactor (а) and on the synthesis parameters (б)
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последних связано, по-видимому, с недостатком 
углерода из-за его выброса из тигля в виде частиц или 
газообразных оксидов. В волне горения смесь исход-
ных реагентов претерпевает ряд физических и хими-
ческих превращений. В зоне прогрева происходит 
плавление алюминия и оксида молибдена, образу-
ющих жидкофазную среду, в которой распределены 
частицы углерода. В зоне химического превращения 
происходит взаимодействие алюминия и углерода 
с оксидом молибдена:

          МoО3 + 2Al → Mо + Al2O3 , (III)

     МoО3 + хC → MоCх + CO(СО2)↑. (IV)

В результате часть углерода в виде газа улетучи-
вается из реакционной зоны и создается его недоста-
ток в системе. Чем выше температура горения смеси, 
тем больше вероятность участия углерода в окисли-
тельно-восстановительной реакции (IV). Полученный 
в результате горения смеси 1 материал содержит фазы 
интерметаллидов Mo3Al–Mo3Al8 , образующих эвтек-
тоид, а также Mo3Al2C и Mo2C (см. рис. 3). 

Введение в шихту «холодной» смеси приводит 
к увеличению содержания карбидных фаз в продукте 
при одновременном снижении доли алюминидов 
молибдена (см. таблицу). Максимальное содержание 
(87 %) тройного соединения Mo3Al2C в материале 
получено при α = 0,4 (см. рис. 4).

Рис. 3. Дифрактограмма (а) и микроструктура (б) продукта горения смеси 1

Fig. 3. Diffraction pattern (а) and microstructure (б) of the combustion product of mixture 1
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Фазовый состав продуктов горения смеси 3 явля-
ется практически равновесным и находится в трех-
фазной области Mo3Al2C–Mo2C–Mo3Al. Увеличение 
доли «холодной» смеси в шихте в интервале изме-
нения α = 0,8÷1,0 приводит к повышению содержа-
ния Mo2C в продукте при одновременном сниже-
нии содержания Mo3Al2C и алюминидов молибдена 
(см. таблицу и рис. 5). 

Результаты проведенных исследований показы-
вают, что при добавлении в шихту «холодной» смеси 
скорость горения, прирост давления и потеря массы 
(η3 ) уменьшаются во всем диапазоне изменения α (от 
0 до 1,0). При этом в интервале α = 0÷0,4 наблюда-
ется увеличение выхода целевого продукта в слиток, 
а при α > 0,4 – уменьшение. На выход целевого про-

дукта в слиток влияют два конкурирующих фактора: 
содержание в шихте смеси (II), состоящей из целевых 
элементов (Mo, Al, C), переходящих в составе соеди-
нений в слиток, и температура горения. С ростом 
количества «холодной» смеси, с одной стороны, уве-
личивается доля элементов целевой фазы в шихте и, 
соответственно, повышаются η1 и η2 , а с другой сто-
роны – уменьшается температура горения, что приво-
дит к понижению η1 и η2 за счет уменьшения времени 
нахождения продукта в жидком состоянии, когда 
происходит пространственная сепарация оксидной 
и «металлической» фаз. При α = 0÷0,4 преобладает 
влияние первого фактора, а при α > 0,4 – второго. 

Однофазный продукт, содержащий только 
Mo3Al2C в соответствии с реакциями (I) и (II), полу-

Рис. 4. Дифрактограмма (а) и микроструктура (б) продукта горения смеси 3

Fig. 4. Diffraction pattern (а) and microstructure (б) of the combustion product of a mixture 3
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чить не удалось, что обусловлено несколькими причи-
нами. Очевидно, что приведенная схема реакций, на 
основе которых рассчитывался равновесный состав 
целевой тройной фазы Mo3Al2C, не отражает всех 
реально протекающих в многофазной системе взаи-
модействий при СВС. Рентгеноструктурный фазовый 
анализ синтезированного материала показал, что его 
фазовый состав отличается от расчетного. Это сви-
детельствует о том, что процессы, происходящие 
в жидкой фазе, формирующейся в волне горения, и 
при ее быстрой кристаллизации, приводят к форми-
рованию неравновесного состава продукта. Кроме 
того, процесс горения сопровождается выбросом 
компонентов в результате протекания реакции (IV). 
Вполне вероятно, что полученный материал обед-

няется при этом как углеродом, так и алюминием. 
Косвенным доказательством этого служит фазовый 
состав смеси 5, находящийся практически в двухфаз-
ной области Mo3Al2C–Mo2C. 

Анализируя данные микроструктурного анализа, 
можно предположить следующий механизм фазо-
образования конечного продукта. Фазовый состав 
слитка формируется в результате ряда фазовых 
превращений. Сначала происходит кристаллизация 
тугоплавких карбидных зерен Mo2C при температуре 
около 2500 °C. В результате формируется расплав 
Mo–Al, окружающий зерна Mo2C. Затем при охлаж-
дении в интервале температур 2500–1720 °С осу-
ществляется взаимодействие Al из расплава и Mo2C, 
что приводит к образованию на их поверхности кар-

Рис. 5. Дифрактограмма (а) и микроструктура (б) продукта горения смеси 5

Fig. 5. Diffraction pattern (а) and microstructure (б) of the combustion product of mixture 5
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бидного зерна фазы Mo3Al2C в виде кольцевой струк-
туры (см. рис. 3). Рост слоя обусловлен диффузией 
Al из расплава Mo–Al через слой Mo3Al2C в зерно 
Mo2C. При температуре ниже 1720 °C происходит 
кристаллизация межзеренного расплава с образова-
нием Mo3Al и MoAl. Затем при температуре 1467 °C 
фаза MoAl претерпевает эвтектоидное превращение 
MoAl → Mo3Al8 + Mo3Al [1]. Таким образом, обра-
зование многофазного литого материала объясняется 
многостадийностью его формирования и быстрым 
охлаждением расплава.

ЗаключениеЗаключение

Методом самораспространяющегося высокотем-
пературного синтеза при совмещении двух вари-
антов процесса – СВС из элементных порошков и 
СВС-металлургии – получены литые материалы, 
содержащие фазы Mo3Al2C, Mo2C, Mo3Al и Mo3Al8 . 
Установлено существенное влияние соотношения 
реагентов исходных смесей на параметры про-
цесса горения, микроструктуру и фазовый состав 
продуктов. Введение в высокоэкзотермическую 
смесь 3MoO3–8Al–C инертной «холодной» смеси 
3Mo–2Al–C приводит к увеличению содержания кар-
бидных фаз в слитках. Максимальное содержание 
(~87 мас. %) тройной фазы Mo3Al2C получено при 
α = 0,4. Наличие в конечных продуктах карбида Mo2C 
и алюминидов молибдена Mo3Al8 , Mo3Al обуслов-
лено изменением стехиометрического состава исход-
ной шихты вследствие выброса компонентов при 
горении и недостаточным временем «жизни» рас-
плава, что приводит к формированию неравновес-
ного состава продукта.
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Аннотация. Большая удельная поверхность нанопорошка WC обусловливает его высокую химическую активность 
и делает его очень чувствительным к различным примесям, среди которых кислород является наиболее вредной 
и неизбежной. При нагреве кислород взаимодействует с углеродом WC, удаляясь в виде CO/CO2 , что в конечном итоге 
приводит к образованию в твердом сплаве охрупчивающих η-фаз, аномальному росту зерен WC и формированию 
пористой микроструктуры. Для предотвращения сильного обезуглероживания WC при вакуумном спекании 
твердого сплава из нанокристаллической порошковой смеси WC–6мас.%Co в данной работе сравнивались три 
способа: добавление избыточного углерода для компенсации потерь в результате обезуглероживания; введение 
в порошковую смесь алюминия для связывания примесного кислорода в Al2O3 до взаимодействия его с углеродом 
WC; использование добавки ZrC для компенсации потери углерода и связывания примесного кислорода в ZrO2 . 
Нанокристаллические порошковые смеси на основе WC–6мас.%Co с добавками C, Al, ZrC и без них готовились 
из микрокристаллических порошков WC, Co, Al, ZrC и сажи с помощью высокоэнергетического размола, затем 
компактировались в цилиндрической пресс-форме путем одноосного прессования при давлении ~460 МПа и спекались 
в графитовых тиглях в течение 15 мин при температуре 1380 °C в вакууме ~10–2 Па. Скорость нагрева до температуры 
спекания составляла 10 °C/мин. Аттестация исходных порошков, приготовленных из них порошковых смесей, 
а также спеченных твердых сплавов осуществлялась с помощью рентгеновской дифракции, химического анализа, 
сканирующей электронной микроскопии, адсорбционного метода БЭТ, гелиевой пикнометрии и метода Виккерса. 
Исследования показали, что средний размер частиц во всех приготовленных порошковых смесях не превышает 100 нм, 
а содержание примесного кислорода в них варьируется от 3,3 до 4,3 мас. % в зависимости от добавок. Установлено, 
что лишь часть содержащегося в порошковых смесях кислорода находится в хемосорбированном состоянии 
и принимает участие в обезуглероживании WC при вакуумном спекании. Добавка Al при размоле порошковой смеси 
полностью окисляется и превращается в нанокристаллический оксид Al2O3 , что только усугубляет потерю углерода 
при спекании и приводит к формированию многофазной и относительно пористой микроструктуры твердого сплава. 
Наоборот, с помощью добавок углерода и ZrC удается предотвратить обезуглероживание WC при спекании твердого 
сплава и сформировать в нем наименее пористую микроструктуру. Показано, что наличие оксидных включений 
ZrO2 не препятствует интенсивному росту зерен WC при спекании, а скорее, наоборот, способствует этому. Дефицит 
углерода немного сдерживает интенсивный рост зерен WC при спекании твердого сплава, приводя к образованию 
η-фаз и повышению плотности и микротвердости, но присутствие оксидных включений Al2O3 и ZrO2 в микроструктуре 
снижает величины этих свойств.  

Ключевые слова: карбид вольфрама, алюминий, карбид циркония, высокоэнергетический размол, нанокристаллический 
порошок, вакуумное спекание, обезуглероживание, твердый сплав, микроструктура, микротвердость
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Abstract. A large specific surface area of WC nanopowder determines its high chemical activity and makes it very sensitive 
to various impurities, among which oxygen is most harmful and unavoidable. During heating, oxygen interacts with carbon 
of WC being removed in the form of CO/CO2 , which finally leads to the appearance of embrittling η-phases in the hard 
alloy, abnormal growth of WC grains, and formation of a porous microstructure. To prevent heavy decarburization of WC 
during vacuum sintering of hard alloy from a nanocrystalline powder mixture WC–6wt.%Co, in this work we compared three 
methods: addition of extra carbon to compensate for carbon loss as a result of decarburization; addition of Al to bind impurity 
oxygen into Al2O3 before it interacts with carbon of WC; and addition of ZrC to compensate for carbon loss and bind impurity 
oxygen into ZrO2 . Nanocrystalline powder mixtures based on WC–6 wt.%Co with and without additions of C, Al, and ZrC 
were prepared from microcrystalline powders of WC, Co, Al, ZrC, and carbon black by high-energy milling, then they were 
compacted in a cylindrical mold by uniaxial pressing at a pressure of ~460 MPa and sintered in graphite crucibles for 15 min 
at 1380 °C in vacuum of ~10–2 Pa. The heating rate to the temperature of sintering was 10 °C/min. The initial powders, powder 
mixtures prepared therefrom, and sintered hard alloys were certified using X-ray diffraction, chemical analysis, scanning electron 
microscopy, BET adsorption method, helium pycnometry, and Vickers method. The studies performed showed that the average 
particle size in all the prepared powder mixtures does not exceed 100 nm, and the content of impurity oxygen in them varies 
from 3.3 to 4.3 wt.% depending on the additives. It was established that only a part of oxygen contained in the powder mixtures 
is in the chemisorbed state and takes part in the decarburization of WC during vacuum sintering. The Al additive is completely 
oxidized during milling of the powder mixture and transforms into nanocrystalline Al2O3 , which only aggravates carbon loss 
during sintering and results in the formation of a multiphase and relatively porous microstructure of the hard alloy. On the 
contrary, using carbon and ZrC additives we managed to prevent the decarburization of WC during sintering of the hard alloy 
and to form a less porous microstructure in it. It was shown that the presence of ZrO2 inclusions does not impede intensive 
growth of WC grains during sintering, but rather promotes it. Carbon deficit slightly suppresses intensive WC grain growth 
during sintering of hard alloy leading to the formation of η-phases and to an increase in the density and microhardness, but 
the presence of oxide inclusions Al2O3 and ZrO2 in the microstructure reduces the values of these properties. 

Keywords: tungsten carbide, aluminum, zirconium carbide, high-energy milling, nanocrystalline powder, vacuum sintering, 
decarburization, hard alloy, microstructure, microhardness
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ВведениеВведение
Твердые сплавы, благодаря выдающемуся соче-

танию в них высокой твердости и ударной вязкости, 
по сравнению с другими режущими материалами 
(такими, как алмазные или быстрорежущие стали), 
имеют широкий спектр применения во многих отра-
слях промышленности – например, в качестве режу-
щих инструментов (токарных, фрезерных, сверлиль-
ных) для металлообработки, в составе компонентов 
буровых долот для бурения скважин, горнопроходче-
ских работ и снятия дорожных покрытий, в качест ве 
износостойких частей в волочильных и штамповоч-
ных инструментах и т.д. [1–3]. Сплавы системы WC–
Co среди имеющегося многообразия твердых спла-
вов являются одними из наиболее распространенных 
и востребованных. Сочетание высоких твердости 
и прочности WC, сохраняющихся даже при отно-
сительно высоких температурах, с пластичностью 
и большой ударной вязкостью Co обеспечивает спла-
вам WC–Co высокие твердость, прочность и износо-
стойкость [4; 5]. Исследования, посвященные повы-
шению физико-механических и эксплуатационных 
характеристик этих сплавов, продолжаются по сей 
день. Основные усилия в течение последних трех 
десятилетий направлены на разработку различных 
способов получения нанокристаллических порошков 
WС и смесей на их основе [6–10], а также методов 
их консолидации [11–20] для производства твердых 
сплавов с субмикро- и нанокристаллической структу-
рой, благодаря которой можно значительно улучшить 
их механические свойства [21–23].

Однако вместе с переходом на использование 
нанокристаллических карбидных порошков вмес то 
микрокристаллических усугубляется проблема, свя-
занная с их загрязнением. Чрезвычайно большая 
удельная поверхность нанопорошков обусловли-
вает их высокую химическую активность и делает 
их очень чувствительными к различным примесям. 
На поверхности наночастиц карбидов может содер-
жаться адсорбированная вода, а также другие загряз-
нения, среди которых кислород наиболее вреден 
и неизбежен, а его доля обычно значительно превос-
ходит суммарное содержание всех остальных приме-
сей и определяет общую чистоту карбидного нанопо-
рошка [24]. В работах [25; 26] показано, что нагрев 
в вакууме нанокристаллических порошков WC, неза-
висимо от способа их получения, сопровождается 
обезуглероживанием WC и приводит к изменению их 
фазового состава. Добавка углерода в нанопорошок 
WC позволяет сохранить его однофазность, но про-
воцирует сильный рост карбидных частиц, превра-
щая его в микрокристаллический. В случае твердых 
сплавов WC–Co, изготавливаемых из нанопорош-
ков, обезуглероживание при спекании, вызванное 

адсорби рованным на поверхности наночастиц кис-
лородом, в конечном итоге приводит к образованию 
в сплаве охрупчивающих η-фаз и аномальному росту 
карбидных зерен [27–29].

Исследование микро- и нанокристаллических 
порошков TaC показало, что содержание в них адсор-
бированного кислорода линейно возрастает вместе 
с удельной поверхностью порошка, причем большая 
часть кислорода в порошках находится преимущест-
венно в хемосорбированном состоянии, образуя на 
поверхности частиц несколько монослоев оксидной 
фазы Ta2O5 [30]. Оценка возможной потери угле-
рода карбида из-за десорбции хемосорбированного 
кислорода в виде CO показала, что высокотемпера-
турное спекание нанокристаллических порошков 
TaC, в отличие от микрокристаллического, может 
сопровождаться их значительным обезуглерожива-
нием, которое в конечном счете приведет не только 
к изменению состава (y) карбида TaCy , но и фазового 
состава всего порошка, что позже было подтверж-
дено экспериментально [31]. Кроме того, при спека-
нии плотных прессовок из карбидных нанопорошков 
десорбция хемосорбированного кислорода в виде CO 
и CO2 приводит к формированию пористой струк-
туры [32]. Чтобы этого избежать, необходимо при 
спекании связать примесный кислород в прочные, 
твердые и тугоплавкие оксиды, которые займут место 
возможных пор до того, как кислород начнет взаи-
модействовать с углеродом карбида. Кандидатами 
на эту роль могут быть Al или Zr, которые имеют 
большее сродство к кислороду по сравнению с W 
и образуют оксиды Al2O3 и ZrO2 , хорошо известные 
как основа современных керамических материалов, 
обладающих высокой механической прочностью, 
твердостью, износостойкостью, огнеупорностью, 
химической и коррозионной стойкостью [33; 34].

Модификация твердых сплавов WC–Co наночас-
тицами Al2O3 или ZrO2 , с целью повышения их 
физико-механических и эксплуатационных характе-
ристик, практикуется достаточно давно, о чем сви-
детельствуют многочисленные публикации на эту 
тему [35–38]. Однако, как правило, в нанокристалли-
ческие порошковые смеси на основе WC добавляют 
оксидные наночастицы, а не чистые металлы для их 
образования в процессе спекания. Хотя встречаются 
работы, посвященные влиянию добавок Al в порош-
ковых смесях WC–Co, но, как правило, микрокри-
сталлических с низким содержанием примесного 
кислорода, поэтому образование Al2O3 после спека-
ния в них не наблюдается, а отмечается только нали-
чие интерметаллидных фаз Al–Co [39].

Цель данной работы – выяснить, возможно ли 
с помощью добавок Al, ZrC и углерода предотвратить 
сильное обезуглероживание WC в компактированной 
нанокристаллической порошковой смеси WC–Co 
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при обычном вакуумном спекании и как эти добавки 
повлияют на микроструктуру и микротвердость твер-
дого сплава.

Методика исследованийМетодика исследований
Для компенсации потери углерода и предотвраще-

ния сильного обезуглероживания WC при вакуумном 
спекании твердого сплава сравнивались результаты 
использования трех добавок: углерода – для ком-
пенсации потерь в результате обезуглероживания; 
алюминия – для связывания примесного кислорода 
в твердый и тугоплавкий оксид Al2O3 до взаимодейст-
вия его с углеродом WC; ZrC – для компенсации 
потери углерода и связывания примесного кислорода 
в тугоплавкий оксид ZrO2 .

Выбранные добавки вводили в порошковую смесь 
в разных количествах, что обусловлено последова-
тельностью проводимых экспериментов и полученных 
результатов. Добавку Al рассчитывали исходя из потери 
углерода, которая определялась по изменению фазо-
вого состава при спекании нанопорошка WC (без Co). 
Спеченный из нанопорошка WC образец содержал 
наряду с WC примерно 7,5 мас. %1 W2C, что соответ-
ствует ~0,2 % дефицита (потери) углерода для обра-
зования однофазного WC. Полагая, что потеря угле-
рода произошла только в результате взаимодействия с 
адсорбированным кислородом с образованием CO, для 
удаления 0,2 % углерода понадобилось бы не менее 
0,3 % кислорода. Для связывания 0,3 % кислорода в 
оксид Al2O3 необходимо минимум 0,4 % Al, с учетом 
того, что поверхность частиц Al всегда покрыта оксид-
ной пленкой, толщина которой в нанопорошках, полу-
ченных размолом, составляет ~5 нм [40].

Добавка углерода рассчитывалась аналогичным 
способом, но только уже по изменению фазового 
состава твердого сплава, изготовленного из нано-
кристаллической порошковой смеси WC–6%Co. 
Согласно фазовому составу спеченного твердого 
сплава (мас. %: 83,7 WC, 8,2 Co3W3C, 4,7 Co6W6C, 
3,4 Co3W), содержание углерода в нем не превышает 
5,3 %, а должно быть не менее 5,8 %. Таким образом, 
добавка углерода в порошковую смесь WC–6%Co, 
для компенсации его потери, составила 0,5 %.

Добавку ZrC также рассчитывали по изменению 
фазового состава твердого сплава, как и для углерода, 
но с учетом возможного присутствия кислорода на 
поверхности наночастиц ZrC после размола. В связи 
с этим рассматривался случай достаточного коли-
чества кислорода на поверхности карбидных частиц 
для удаления его после взаимодействия с углеродом 
карбида преимущественно в виде CO2 , а не CO, как 
рассматривалось в варианте с Al. Для связывания 

0,5 % углерода в CO2 необходимо минимум 1,3 % 
кислорода. Но для того чтобы избежать потери 
углерода и полностью связать этот кислород в ZrO2 
понадобится минимум 4,2 % ZrC. Допуская, что при 
взаимодействии примесного кислорода с углеродом 
карбида может образовываться не только CO2 , но 
и CO, карбид ZrC добавляли в порошковую смесь 
WC–6%Co перед размолом в количестве 4,0 %.

Нанокристаллические порошковые смеси WС–6%Co  
с добавками и без готовили с помощью высоко-
энергетического размола микрокристалличес-
ких порошков WC (Dср ≈ 6 мкм, Собщ = 6,15 %, 
Ссвоб = 0,07 %, Oобщ = 0,09 %, АО «КЗТС», г. Киров-
град), Co (Dср ≈ 3 мкм, АО«КЗТС»), Al (Dср ≈ 25 мкм, 
РУСАЛ, г. Красноярск), ZrC (Dср ≈ 4 мкм, Собщ = 10,26 %, 
Ссвоб = 1,72 %, Oобщ = 1,40 %, ОАО «ДЗХР», г. До нецк) 
и технический углерод (сажа) марки Т-900 
(Dср ≈ 0,4 мкм, Россия).

Размол микрокристаллических порошков, взятых 
в заданном соотношении, осуществляли с помощью 
планетарной шаровой мельницы «Pulverisette 7» 
(Fritsch, Германия) с использованием мелющих 
шаров и футеровки размольных стаканов из твердого 
сплава WC–6%Co. Для приготовления всех порошко-
вых смесей применяли одинаковый режим размола: 
скорость вращения опорного диска размольных 
стаканов – 600 об/мин; масса взятого для размола 
порошка – 10 г; масса мелющих шаров диамет ром 
3 мм ~100 г; объем размольного стакана – 45 мл; 
объем изопропилового спирта C3H8O (ОСЧ, 99,9 %, 
ООО «Компонент-Реактив», г. Москва), добавляе-
мого при размоле, составлял 10 мл. После размола 
порошковые смеси сушили в вакуумном шкафу 
VDL 23 (Binder, Германия) при давлении ~103 Па 
и температуре 85 °C.

Компактирование порошковых смесей проводи-
лось при комнатной температуре в стальной цилинд-
рической пресс-форме с диаметром пуансонов 
7,45 мм с помощью аксиального прессования при 
давлении ~460 МПа. Спекание компактных образцов, 
помещенных в графитовые тигли, осуществлялось 
в высокотемпературной вакуумной печи LF-22-2000 
(Centorr/Vacuum Industries, США) в течение 15 мин 
при t = 1380 °C в вакууме ~10–2 Па. Скорость нагрева 
до температуры спекания составляла 10 °C/мин.

После спекания образцы разрезали пополам вдоль 
поперечного сечения, поверхность которого затем 
шлифовали и полировали на оборудовании «Buehler» 
(Германия) с использованием шлифовальных дисков 
и алмазных суспензий дисперсностью от 30 до 1 мкм.

Кристаллическую структуру, фазовый состав 
и параметры решетки порошков изучали с помощью 
рентгеновской дифракции на автодифрактометре 
XRD-7000 (Shimadzu, Япония) с геометрией съемки 
плоского образца по Бреггу–Брентано в интервале 1 Здесь и далее – мас. %, если не указано иначе.
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углов 2θ от 10 до 140° с пошаговым сканированием 
Δ(2θ) = 0,03° и временем экспозиции 2 с в точке 
в излучении CuKα1,2 . Рентгенофазовый анализ (РФА)  
 

твердых сплавов выполнялся на автодифракто метре 
STADI-P (Stoe, Германия) с геометрией съемки 
плоского образца по Бреггу–Брентано в интервале 
углов 2θ от 5 до 120° с пошаговым сканированием 
Δ(2θ) = 0,03° в излучении CuKα1,2 . Рентгенограммы  
 

анализировались методом Ритвельда с использова-
нием программного пакета «X’Pert HighScore Plus 
Version 2.2e» и встроенной в него библиотеки рен-
тгеноструктурных данных. По уширению дифракци-
онных отражений WC определялись средний размер 
областей когерентного рассеяния (DОКР ) рентгеновс-
ких лучей и величина микродеформаций (ε).

Химический анализ порошков на содержание 
общего (Собщ ) и свободного (Ссвоб ) углерода осу-
ществляли с помощью анализатора «Метавак CS-30» 
(НПО «Эксан», г. Ижевск). Общее содержание кис-
лорода (Oобщ ) в этих порошках определяли методом 
восстановительного плавления в токе газа носителя 
на газоанализаторе EMGA-620W/С (Horiba, Япония).

Морфологию и размер частиц порошков, а также 
микроструктуру твердых сплавов изучали на сканиру-
ющем электронном микроскопе (СЭМ) JSM 6390 LA 
(Jeol, Япония), оснащенном анализатором JED 2300 
(Jeol, Япония) для проведения энергодисперсионного 
рентгеновского (EDX) анализа исследуемой области.

Удельную поверхность (Sуд ) порошков измеряли 
адсорбционным методом Брунауэра–Эммета–Теллера 
(БЭТ) с помощью анализатора площади поверхности 
и пористости «Gemini VII» (Micromeritics, США) 
после дегазации порошков в вакууме ~10 Па при тем-
пературе 350 °C в течение 1 ч. В приближении оди-
накового размера и шарообразной формы частиц по 
измеренной величине Sуд определяли средний размер  
 

частиц DБЭТ  где ρрасч – плотность, рассчи- 
 
танная по правилу смеси согласно рентгенофазовому 
составу.

Плотность твердых сплавов (ρизмер ) определяли с ис-
пользованием гелиевого пикнометра «AccuPyc II 1340» 
(Micromeritics, США) и измерительной камеры объе-
мом 1 см3. Пористость твердых сплавов рассчитыва- 
 

лась по формуле: 

Микротвердость твердых сплавов измеряли мето-
дом Виккерса на микротвердомере MICROMET-1 
(Buehler, Германия) с автоматическим вдавливанием 
алмазной пирамидки под нагрузкой 200 г и длитель-
ностью нагружения 10 с. На каждом образце прово-
дилось не менее 10 измерений (вдавливаний алмаз-
ной пирамидки), после которых на каждом отпечатке 

измерялись обе диагонали, а из полученных данных 
определялось среднее значение микротвердости 
и оценивалась погрешность измерений.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
На рентгенограммах всех исходных порош-

ков (рис. 1), использованных в данной работе для 
приготовления нанокристаллических порошковых 
смесей, наблюдаются достаточно узкие дифрак-
ционные отражения, что подтверждает их крупно-
зернистость. Порошок WC является двухфазным 
(рис. 1, а) и наряду с основной фазой гексагонального 
WC (пр. гр. P-6m2) содержит небольшое количество 
низшего карбида вольфрама W2C с гексагональной 
структурой (пр. гр. P63/mmc), что указывает на недо-
статочное содержание связанного углерода в системе 
W–C. По данным химического анализа, в порошке 
WC, действительно, содержание связанного угле-
рода (6,08 %) ниже стехиометрического значения 
(6,13 %), однако присутствует свободный углерод 
(0,07 %), благодаря которому общее содержание 
углерода в порошке (6,15 %) достаточно для дости-
жения однофазности WC при спекании. Порошок 
кобальта Co (рис. 1, б) тоже является двухфазным 
и содержит обе кристаллические модификации: 
низкотемпературную (до 427 °C) α-Co с гексаго-
нальной структурой (пр. гр. P63/mmc) и высокотем-
пературную (от 427 до 1495 °C) β-Co с кубической 
структурой (пр. гр. Fm-3m). Порошки Al (рис. 1, в) 
и ZrC (рис. 1, г) являются однофазными и содержат 
только кубические фазы (пр. гр. Fm-3m) Al и ZrC 
соответственно.

Согласно СЭМ изображениям (рис. 2), порошок 
Al (рис. 2, в) содержит самые крупные частицы (до 
30–40 мкм), в разы превышающие по размеру частицы 
остальных порошков. Порошки Co и ZrC, напротив, 
выглядят наиболее дисперсными, демонстрируя 
очень маленькие частицы округлой формы с разме-
рами <1 мкм, однако большинство из них прочно свя-
заны между собой и образуют крупные агломераты 
с высокоразвитой поверхностью, имеющие размеры 
от сотен нанометров до нескольких микрометров 
(рис. 2, б, г). Порошок WC (рис. 2, а) по морфологии 
частиц похож на порошок Al (рис. 2, в), но по размеру 
частиц и их агломератов ближе к порошкам Co и ZrC 
(рис. 2, б, г).

В табл. 1 приведены средние, максимальные 
и минимальные размеры частиц исходных порошков, 
определенные по их СЭМ-изображениям, а также их 
удельная поверхность и рассчитанный по ней сред-
ний размер частиц.

После приготовления все порошковые смеси, по 
данным рентгеновской дифракции (рис. 3) и СЭМ 
(рис. 4), выглядят одинаково. На рентгенограммах 
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Рис. 1. Рентгенограммы исходных порошков WC (а), Co (б), Al (в) и ZrC (г)

Fig. 1. X-ray diffraction patterns of the initial WC (a), Co (б), Al (в) and ZrC (г) powders

Рис. 2. СЭМ-изображения исходных порошков WC (а), Co (б), Al (в) и ZrC (г)

Fig. 2. SEM images of the initial WC (a), Co (б), Al (в) and ZrC (г) powders
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Рис. 4. СЭМ-изображения порошковых смесей 
WC–6Co (а), WC–6Co–0,5C (б), WC–6Co–0,4Al (в) и WC–6Co–4ZrC (г)

Fig. 4. SEM images of powder mixtures
 WC–6Co (a), WC–6Co–0.5C (б), WC–6Co–0.4Al (в) and WC–6Co–4ZrC (г)

Рис. 3. Рентгенограммы нанокристаллических порошковых смесей  
WC–6Co (а), WC–6Co–0,5C (б), WC–6Co–0,4Al (в) и WC–6Co–4ZrC (г)

Fig. 3. X-ray diffraction patterns of nanocrystalline powder mixtures  
WC–6Co (a), WC–6Co–0.5C (б), WC–6Co–0.4Al (в) and WC–6Co–4ZrC (г)
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смесей (рис. 3) наблюдаются те же рефлексы, что 
и для исходного порошка WC (см. рис. 1, а), при-
надлежащие фазам WC и W2C. Однако вследствие 
малого размера ОКР и наличия микродеформаций 
дифракционные отражения на рентгенограммах 
порошковых смесей заметно уширены, из-за чего на 
них не видны слабые отражения Co, а также Al или 
ZrC. Количественный анализ уширения рефлексов 
WC показал, что средние размеры ОКР и величины 
микродеформаций для частиц WC во всех порош-
ковых смесях имеют близкие значения (табл. 2). То 
же самое можно сказать и по СЭМ-изображениям 
(рис. 4), на которых порошковые смеси мало разли-
чимы как по размеру частиц, так и по их морфологии, 
хотя исходные порошки имели существенные отли-
чия, особенно порошок Al (см. рис. 2).

Таким образом, все добавки, используемые в дан-
ной работе, не только не повлияли на размол WC, но 
и сами оказались подвержены измельчению и равно-
мерному распределению по всему объему порошковой 
смеси, в том числе и Al. Это также подтверждается и 
значениями удельной поверхности порошковых сме-
сей (табл. 2), которые на порядок превышают значе-
ния для исходных порошков (табл. 1), а рассчитанные 
по удельной поверхности средние размеры частиц в 
смесях по величине оказались близки к средним раз-
мерам ОКР и не превышают 100 нм (табл. 2). Однако 
следует отметить, что введенные в порошковую смесь 
добавки, как и ожидалось, также привнесли допол-
нительный кислород, измеренное общее содержание 
которого в нанокристаллических порошковых смесях 
значительно превосходит оценочное, по изменению 
фазового состава, количество (табл. 2).

Несмотря на сходство полученных порошковых 
смесей, спеченные из них твердые сплавы заметно 

отличаются друг от друга как по фазовому составу 
(рис. 5), так и по микроструктуре (рис. 6). На рент-
генограмме твердого сплава WC–6Co (рис. 5, а), спе-
ченного из порошковой смеси WC–6%Co без каких-
либо добавок, наряду с основной фазой WC отчет-
ливо наблюдаются дифракционные отражения еще 
трех фаз, свидетельствующих о дефиците углерода 
и являющихся крайне нежелательными в твердом 
сплаве [41]. Добавка углерода в порошковую смесь 
почти полностью восполнила его дефицит в спечен-
ном твердом сплаве, на рентгенограмме которого 
наблюдаются рефлексы основных фаз WC и Co, 
но все же еще присутствуют слабые линии η-фазы 
Co3W3C (рис. 5, б). Добавка же алюминия, напротив, 
только усугубила последствия обезуглероживания 
карбида, в результате которого качественный фазо-
вый состав сплава стал аналогичен составу твердого 
сплава из порошковой смеси без добавок (рис. 5, а), 
а содержание нежелательных фаз при этом воз росло 
(рис. 5, в). Вероятно, в процессе приготовления 
порошковой смеси WC–6Co–0,4Al при интенсивном 
размоле весь введенный алюминий полностью окис-
лился до Al2O3 , а при спекании вместо связывания 
адсорбированного на карбидных частицах кисло-
рода, наоборот, внес дополнительный кислород на 
своей поверхности, приведя к еще большей потере 
углерода. Добавка ZrC в порошковую смесь позво-
лила сохранить в спеченном из нее твердом сплаве 
фазы WC и Co в полном объеме, связав бóльшую 
часть адсорбированного кислорода в моноклинный 
оксид ZrO2 , о чем свидетельствует рентгенофазовый 
состав спеченного сплава (рис. 5, г).

Согласно результатам РФА твердых сплавов, 
выполненная по изменению фазового состава оценка 
потери углерода (~0,5 %) и количества участвующего 

Таблица 1. Характеристики исходных порошков
Table 1. Characteristics of initial powders

Порошок Dср , мкм Dмин , мкм Dмакс , мкм Sуд , м2/г ρрасч , г/см3 DБЭТ , мкм
WC 3,03 0,52 12,08 0,19 ± 0,01 15,70 1,97
Co 1,37 0,30 4,48 0,98 ± 0,01 8,80 0,69
Al 7,91 0,70 36,36 0,37 ± 0,02 2,70 6,02

ZrC 1,83 0,39 5,98 0,68 ± 0,01 6,63 1,32

Таблица 2. Характеристики нанокристаллических порошковых смесей
Table 2. Characteristics of nanocrystalline powder mixtures

Порошок Oобщ , мас.% Sуд , м2/г ρрасч , г/см3 DБЭТ , нм DОКР , нм ε, %
WC–6Co 3,3 ± 0,1 5,81 ± 0,05 14,99 69 47 0,81

WC–6Co–0,5C 3,4 ± 0,1 5,03 ± 0,04 14,49 82 34 0,70
WC–6Co–0,4Al 4,2 ± 0,1 8,12 ± 0,06 14,74 50 33 0,75
WC–6Co–4ZrC 4,3 ± 0,1 9,64 ± 0,06 14,25 44 39 0,88
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в этом кислорода (~1,3 %) позволила достаточно 
точно рассчитать количество добавок углерода и ZrC, 
необходимых для предотвращения обезуглерожива-
ния WC. Однако измеренное общее содержание кис-
лорода в нанокристаллических порошковых смесях 
(см. табл. 2) оказалось в разы больше оценочного. Это 
означает, что лишь часть содержащегося в порошко-
вой смеси кислорода находится в хемосорбирован-
ном состоянии, а остальной присутствует в других 
формах, в том числе в виде физически адсорбирован-
ной воды, которая удаляется при нагреве, не прини-
мая участие в обезуглероживании WC.

Микроструктура сплава WC–6Co, спеченного из 
порошковой смеси без добавок (рис. 6, а), выглядит 

достаточно плотной и включает в себя зерна WC 
(светлые), пространство между которыми заполнено 
кобальтсодержащими фазами (темные), обнаружен-
ными рентгеновской дифракцией (рис. 5, а), и немно-
гочисленные поры (черные) размером не более 1 мкм. 
В микроструктуре твердого сплава WC–6Co–0,5C, 
спеченного из порошковой смеси с добавкой угле-
рода, наблюдаются только зерна WC и их сростки, 
разделенные кобальтовой связкой (рис. 6, б). Добавка 
в порошковую смесь Al, наполнила микроструктуру 
спеченного из нее твердого сплава (рис. 6, в) мно-
жеством округлых включений (черные), напомина-
ющих поры, среди зерен WC (светлые) и кобальтсо-
держащих фаз (темные), согласно РФА (рис. 5, в). 

Рис. 5. Рентгенограммы твердых сплавов 
WC–6Co (а), WC–6Co–0,5C (б), WC–6Co–0,4Al (в) и WC–6Co–4ZrC (г)

На вставке – увеличенный фрагмент рентгенограммы с наиболее интенсивной линией (11-1) фазы ZrO2

Fig. 5. X-ray diffraction patterns of hard alloys 
WC–6Co (а), WC–6Co–0.5C (б), WC–6Co–0.4Al (в), and WC–6Co–4ZrC (г)

The inset shows an enlarged fragment of the X-ray diffraction pattern with the most intense (11-1) line of the ZrO2 phase
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Рис. 6. СЭМ-изображения твердых сплавов 
WC–6Co (а), WC–6Co–0,5C (б), WC–6Co–0,4Al (в) и WC–6Co–4ZrC (г)  

и результаты EDX-анализа выделенных областей (д, е)

Fig. 6. SEM images of hard alloys 
WC–6Co (а), WC–6Co–0.5C (б), WC–6Co–0.4Al (в) and WC–6Co–4ZrC (г) 

and the results of EDX analysis of the selected areas (д, е)

EDX-ана лиз показал, что округлые темные области, 
наблюдаемые в микроструктуре твердого сплава 
WC–6Co–0,4Al, содержат алюминий и кислород 
(рис. 6, в, д) и представляют собой не поры, а частицы 
Al2O3 . Аналогичные включения авторы работы [36] 
наблюдали в сплаве WC–3Co–3Al2O3 с помощью 
полевой эмиссионной сканирующей микроскопии 
(FESEM) и EDX-картирования (MAP), которые пока-
зали, что это Al2O3 . Микроструктура твердого сплава 
(рис. 6, г), изготовленного из порошковой смеси 
с добавкой ZrC, представляет собой плотную ком-
позицию карбидных WC (светлые) и оксидных ZrO2 
(темные) зерен, окруженных кобальтовой прослой-
кой, что подтверждается EDX-анализом (рис. 6, е) 
и РФА (рис. 5, г). Несмотря на то, что в порошковой 
смеси WC–6Co–4ZrC, как наблюдалось на СЭМ-
изображениях (рис. 4, г), наночастицы WC и ZrC 

распределены равномерно по всему объему, в микро-
структуре твердого сплава, спеченного из нее, обра-
зовались отдельные микрокристаллические зерна 
ZrO2 и WC, т.е. не произошло ограничения роста 
зерен различных фаз, как ожидалось, а наоборот, он 
поддерживался.

В табл. 3 приведены средний, минимальный 
и максимальный размеры зерен WC, определенные по 
нескольким СЭМ-изображениям для каждого твер-
дого сплава. Согласно этим данным, дефицит угле-
рода в сплаве сдерживает рост зерен WC, особенно 
в присутствии частиц Al2O3 , а добавки углерода или 
ZrC, наоборот, способствуют росту карбидных зерен, 
что подтверждается средним и максимальным разме-
рами зерен в твердом сплаве (табл. 3). Известно, что 
присутствие свободного углерода способствует росту 
зерен WC при спекании, особенно жидкофазном [42]. 

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(1):49–62 
Брякунов С.В., Курлов А.С. Микроструктура и фазовый состав твердых сплавов, изготовленных ...



59

Согласно [43; 44], при окислении ZrC происходит 
растворение кислорода в решетке карбида, которое 
сначала сопровождается образованием оксикарбида 
с выделением из решетки карбида свободного угле-
рода и циркония, при дальнейшем растворении кис-
лорода оксикарбид переходит в кубическую фазу 
ZrO2 , содержащую некоторое количество углерода, 
а затем при полном окислении она превращается 
в моноклинную фазу ZrO2 , которая и наблюда-
ется на рентгенограмме твердого сплава (рис. 5, г). 
В отличие от ZrC, при окислении WC, углерод поки-
дает решетку карбида в виде CO/CO2 , приводя к его 
обезуглероживанию [43; 45]. Таким образом, при 
нагреве порошковой смеси WC–6Co–4ZrC карбид 
ZrC не только связывает адсорбированный кисло-
род в оксид ZrO2 , но и восполняет потерю углерода 
в WC, как в случае с добавкой углерода в смеси 
WC–6Co–0,5C.

Используемые добавки не только повлияли на 
микроструктуру твердого сплава, но и привели к сни-
жению его плотности и микротвердости (табл. 3). 
Расчетная плотность твердого сплава с фазовым 
составом WC–6Co составляет 14,97 г/см3. Однако 
в связи с потерей углерода при спекании и, как след-
ствие, образованием нежелательных фаз (рис. 5, а) 
плотность твердого сплава WC–6Co (как расчетная, 
так и измеренная) превысила ожидаемую. Наиболее 
близким к твердому сплаву WC–6Co, и по фазовому 
составу, и по плотности, оказался твердый сплав 
WC–6Co–0,5C. В связи с тем, что на рентгенограм-
мах твердых сплавов, изготовленных из порошко-
вых смесей WC–6Co–0,4Al и WC–6Co–4ZrC, не 
было обнаружено рефлексов исходных фаз (Al или 
ZrC), а в микроструктуре были обнаружены вклю-
чения, близкие по составу к Al2O3 и ZrO2 , плотность 
образцов ρрасч рассчитывалась по рентгенофазовому 
составу с учетом количества оксида, в который могла 
бы превратиться вся добавка. Расчеты и измеренные 
значения плотности твердых сплавов показали, что 
добавки углерода и ZrC, восполняющие потерю угле-
рода при спекании, способствуют формированию 
микроструктуры с наименьшей пористостью по срав-
нению с твердыми сплавами с дефицитом углерода 
(табл. 3).

Кроме этого, отклонение фазового состава твер-
дого сплава от идеального WC–6Co сопровождается 
увеличением неоднородности (разброса значений) 
его микротвердости, что подтверждается погреш-
ностью измеренной величины (табл. 3). В целом же 
измерения показали, что дефицит углерода приводит 
к увеличению микротвердости, а присутствие оксид-
ных включений Al2O3 и ZrO2 в микроструктуре твер-
дого сплава, наоборот, ее снижает.

ЗаключениеЗаключение
Высокоэнергетическим размолом микрокрис-

таллических порошков, отличающихся составом, 
свойст вами, количеством и средним размером частиц, 
приготовлены однородные нанокристалличес кие 
порошковые смеси на основе WC–6Co с добавками 
C, Al, ZrC и без добавок, средний размер частиц 
в которых не превышает 100 нм. В полученных 
смесях обнаружено высокое содержание кислорода, 
количество которого возрастает с введением добавок, 
особенно Al. Несмотря на то, что исходный порошок 
алюминия содержал очень крупные частицы, он пол-
ностью окислился при размоле и превратился в нано-
кристаллический оксид Al2O3 , что только усугубило 
потерю углерода при спекании и привело к форми-
рованию многофазной и относительно пористой 
микроструктуры твердого сплава.

Показано, что лишь часть содержащегося в по- 
рошковой смеси кислорода находится в хемосорби-
рованном состоянии и принимает участие в обезугле-
роживании WC при вакуумном спекании. С помощью 
добавок углерода и ZrC удалось предотвратить обез-
углероживание WC при спекании твердого сплава 
и сформировать в нем наименее пористую микро-
структуру. Однако даже наличие оксидных включе-
ний ZrO2 не смогло подавить интенсивный рост зерен 
WC при спекании, а скорее, наоборот, способство-
вало этому. Кроме того, измерения микротвердости 
показали, что дефицит углерода приводит к ее уве-
личению, а присутствие оксидных включений Al2O3 
и ZrO2 в микроструктуре твердого сплава, наоборот, 
ее снижают.

Таблица 3. Характеристики спеченных твердых сплавов
Table 3. Characteristics of sintered hard alloys

Образец Dср , мкм Dмин , мкм Dмакс , мкм HV, ГПа ρизмер , г/см3 ρрасч , г/см3 p, %
WC–6Co 0,80 0,14 2,57 19,3 ± 0,8 15,14 ± 0,01 15,41 1,8

WC–6Co–0,5C 0,84 0,21 3,23 18,4 ± 0,5 15,03 ± 0,01 15,07 0,3
WC–6Co–0,4Al 0,78 0,25 1,63 18,0 ± 1,0 14,76 ± 0,01 14,99* 1,5
WC–6Co–4ZrC 1,08 0,28 4,43 17,2 ± 0,9 13,79 ± 0,01 13,86* 0,5

* С учетом того, что Al и ZrC полностью превратились в Al2O3 и ZrO2 .
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Аннотация. Исследовано влияние никеля на структуру и свойства ионно-плазменных покрытий Ti–Cr–N, полученных 
методом arc-PVD. При содержании никеля до 11,9 ат. % покрытие состоит из Cr2N, Ti1 – xCrxN и металлического Ni. 
При дальнейшем увеличении концентрации Ni в покрытии образуется интерметаллид Ni3Ti. Методом просвечивающей 
электронной микроскопии изучена структура покрытий. Для покрытий системы Ti–Cr–N характерно столбчатое строение 
структуры, в столбцах которой, вследствие полной растворимости TiN и Cr2N и планетарного вращения подложек, 
приводящего к послойной укладке компонентов испаряемых катодов, образуются субслои Ti1 – xCrxN и Ti1 – yCryN (x > y) 
толщиной несколько нанометров с переменной концентрацией титана и хрома и субслои Cr2N порядка 25 нм. Данная 
структура сохраняется и для покрытий системы Ti–Cr–N–Ni с малой концентрацией никеля (порядка десятых долей ат. %). 
Однако при этом наблюдаются измельчение размера столбцов и рост двуосных сжимающих напряжений с 6,7 до 9,7 ГПа, 
что приводит к повышению твердости от 30 до 42 ГПа. Для покрытий с высоким содержанием никеля характерна 
многослойная архитектура с равноосной поликристаллической структурой нанозерен в слоях. По мере увеличения 
концентрации Ni твердость покрытия снижается до 16,7 ГПа, что связано с возрастанием доли относительно мягкого 
никеля в покрытии и уменьшением величины макронапряжений до –0,6 ГПа. При этом интенсивность изнашивания 
увеличивается с 3·10–15 до 5·10–15 м3/(Н·м). Исследуемые покрытия систем Ti–Cr–N и Ti–Cr–N–Ni обладают стойкостью 
к адгезионному и когезионному разрушению. С ростом содержания никеля при измерительном царапании разрушение 
покрытий происходит исключительно вследствие пластического деформирования.  

Ключевые слова: керамические покрытия, керамикометаллические покрытия, износостойкость, трибология, нитриды, 
твердость
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ВведениеВведение
В настоящее время исследования упрочняющих 

и адаптируемых к условиям трения покрытий направ-
лены на разработку их на основе многофазных систем, 
в которых присутствие различных элементов и фаз 
существенно изменяет свойства по отношению к двух-
компонентным покрытиям [1–5]. Системы на основе 
нитридов переходных металлов характеризуются 
повышенными механическими свойствами. Так, трех-
компонентные системы Ti–Cr–N, Cr–Mo–N и Ti–Mo–N 
значительно превосходят по твердости, трибологиче-
ским свойствам и жаростойкости двухкомпонентные 
системы Me–N [3; 5–9]. Интерес представляют покры-
тия на основе Ti–Cr–N–Ni, в которых нитридные 
фазы на основе хрома и титана обеспечивают соче-
тание жаростойкости [10] и высокой твер дости [5; 7]. 
Введение в нитридные покрытия металлов с низким 
сродством к азоту и ограниченной растворимостью 
в них, например никеля, способствует, благодаря 
измельчению нитридной фазы и формированию дис-
персно-упрочненной структуры с пластичным карка-
сом никеля, созданию материала с высокой вязкостью, 
сочетающейся с твердостью [11]. Повышенные экс-
плуатационные свойства данных покрытий будут во 
многом определяться возможностью управлять соста-
вом и структурой осаждаемого материала. 

Анализ литературных данных свидетельствует 
об отсутствии исследований в этой области для 

покрытий систем Ti–Cr–N–Ni. Исходя из этого была 
поставлена цель изучить влияние никеля на процессы 
структурообразования, фазообразования и свойства 
данных покрытий.

Методика исследованийМетодика исследований
Покрытия наносились на подложки из сплавов 

ВК6 методом arc-PVD с использованием трехка-
тодной вакуумно-дуговой ионно-плазменной уста-
новки, оборудованной двумя магнитными сепара-
торами капельной фракции. Планетарное вращение 
подложкодержателей обеспечивает образование 
покрытия с двухуровневой структурой, включаю-
щей слои, получаемые при вращении подложкодер-
жателей вокруг оси столика, и субслои толщиной 
в несколько нанометров с выраженной границей 
раздела, которые формируются за счет вращения 
подложкодержателей вокруг своей оси [12]. Сила 
тока дуги, испаряющей катоды, определялась исходя 
из ее величины, обеспечивающей стабильное горе-
ние дуги и отсутствие в формируемом плазменном 
потоке заметного количества капельной фазы. Сила 
тока при испарении катодов из TiNi, Cr и Ti состав-
ляла соответственно 120, 120 и 130 А. Все покрытия 
наносились в течение 90 мин при отрицательном 
потенциале смещения Ub = 120 В, подаваемом на 
подложку, и парциальном давлении азота и аргона 
0,8 и 0,6 Па соответственно. 

  biv@misis.ru

Abstract. The influence of nickel on the structure and properties of Ti–Cr–N ion-plasma coatings obtained by arc-PVD method 
has been studied. With a nickel content of up to 11.9 at. %, the coating consists of Cr2N, Ti1 – xCrxN, and metallic Ni. Upon 
further increase in Ni concentration in the coating, intermetallic compound Ni3Ti is formed. The structure of the coatings 
was studied using the transmission electron microscopy. The coatings of Ti–Cr–N system are characterized by a columnar 
structure, in the columns of which Ti1 – xCrxN and Ti1 – yCryN (x > y) sublayers, being several nanometers thick and containing 
variable concentration of titanium and chromium, as well as Cr2N sublayers of about 25 nm are formed due to the complete 
solubility of TiN and Cr2N and the planetary rotation of the substrates, resulting in layer-by-layer stacking of the components 
of the evaporated cathodes. This structure remains intact in coatings of Ti–Cr–N–Ni system with a low nickel concentration (on 
the order of tenths of at. %). However, upon that, the column size refinement and an increase in biaxial compressive stresses 
from 6.7 to 9.7 GPa are observed, which results in an increase in hardness from 30 to 42 GPa. The coatings with a high nickel 
content are characterized by a multilayer architecture with an equiaxed polycrystalline structure of nanograins in layers. As Ni 
concentration increases, the hardness of the coating decreases to 16.7 GPa, which is associated with an increase in the fraction 
of relatively soft nickel in the coating and a decrease in macrostresses to –0.6 GPa. Upon that, the wear intensity increases from 
3·10–15 to 5·10–15 m3/(N·m). The studied coatings of Ti–Cr–N and Ti–Cr–N–Ni systems are resistant to adhesive and cohesive 
destruction. With an increase in the nickel content upon measuring scratching, the destruction of the coatings occurs exclusively 
due to the plastic deformation. 

Keywords: ceramic coatings, ceramic and metal coatings, wear resistance, tribology, nitrides, hardness
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Рентгенофазовый анализ (РФА) выполняли на 
установке «D8 Discover» (Bruker AXS, Германия) 
в медном излучении. Съемка осуществлялась мето-
дом скользящего пучка при угле 2θ = 3° и шаге 
0,01°. Макронапряженное состояние покрытий было 
изучено по методу sin2ψ. Энергия связи и состав 
покрытий исследовались методом рентгеновской 
фотоэлектронной спектроскопии (РФЭС) на установке 
«VersaProbeII» (ULVAC-PHI Inc., США). Возбуждение 
фотоэмиссии выполнялось в монохромном излучении 
AlKα мощностью 25 Вт и диамет ром пучка 100 мкм. 
Спектры снимали при энергии пропускания анализа-
тора 11,75 эВ и плотности сбора данных 0,1 эВ/шаг. 
Дополнительно были изучены концентрационные 
профили покрытий, полученные последовательным 
ионным (Ar) травлением со скоростью 9,4 нм/мин 
при энергии ионов 2 кэВ и растре 2×2 мм.

Элементный состав, морфологию поверхности 
покрытий до и после окисления, а также дорожку 
износа после трибологических исследований 
исследовали на растровом электроном микроскопе 
JSM-7600F с приставкой для энергодисперсион-
ной спектрометрии JED-2300F (JEOL, Япония). 
Жаростойкость покрытий оценивали по глубине 
проникновения кислорода в образцы твердых спла-
вов с покрытием. Концентрационные профили эле-
ментов по толщине образцов после окислительного 
отжига определяли методом высокочастотной опти-
ческой эмиссионной спектроскопии тлеющего раз-
ряда (ВЧОЭСТР/GDOES). Исследования проводили 
на приборе «Profiler 2» (Horiba Jobin Yvon, Франция). 
Разрешение по концентрации химических элементов, 
содержащихся в покрытии, составляло 0,01 ат. %. 

Структуру покрытий изучали на просвечивающем 
электронном микроскопе (ПЭМ) JEM 2100 высокого 
разрешения (JEOL, Япония). В качестве проб исполь-
зовались тонкие ламели покрытия, полученные ион-
ным травлением. Измерение механических свойств 
(твердость, модуль Юнга, доля работы упругой и пла-
стической деформации) при индентировании прово-

дили на установке «CSM Micro-Hardner Tester» (CSM 
Instruments SA, Швейцария). Измерительное царапа-
ние образцов с покрытиями осуществляли на скретч-
тестере «Revetest» в соответствии с «Методикой 
выполнения измерений адгезионной и когезионной 
прочности на скретч-тестере «Revetest» фирмы CSM 
(Швейцария) МВИ АКП/09» (ФР.1.28.2010.07503). 
Коэффициент трения и износ измеряли на установке 
«Tribometer T50» (Nanovea, США) по методу pinon
disk с контртелом из Al2O3 , нагрузкой 5 Н, скоростью 
0,1 м/с, радиусом дорожки 6 мм. Профиль дорожки 
трения определялся с использованием оптического 
профилометра WYKO NT1100 (Veeco, США).

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Элементный состав полученных покрытий пред-

ставлен в таблице. Изменение состава достигалось 
путем различного расположения используемых като-
дов (TiNi, Cr и Ti) в соответствующих испарительных 
узлах установки с учетом того, что в них, при нали-
чии магнитных сепараторов, теряется до 80 % испа-
рившегося материала [12]. 

В работе было принято обозначение получаемых 
покрытий как TixCr1 – xNy – zNi, где x – относитель-
ная концентрация хрома, полученная из отношения 
концентрации хрома к сумме концентраций хрома 
и титана, отн. ед.; y – относительная концентрация 
азота, полученная из отношения концентрации азота 
к сумме концентраций хрома и титана, отн. ед.; z – 
абсолютная концентрация никеля, ат. %.

Методом РФА для покрытий систем Ti–Cr–N–Ni 
с концентрацией никеля вплоть до 11,3 ат. % не обна-
ружено фаз, содержащих никель. При этом, согласно 
РФЭС, энергия связи фотоэлектронов никеля в этих 
покрытиях составляет порядка 852,4 эВ, что свиде-
тельствует о наличии только металлической фазы 
Ni [13]. Это связано с тем, что никель характеризу-
ется слабым термодинамическим сродством к азоту 
и не образует нитридной фазы в отличие от других 

Элементный и фазовый состав покрытий
The elemental and phase composition of the coatings

Покрытие
Элементный состав, ат.%

Фазовый состав
Ti Cr Ni N

Ti0,43Cr0,57N0,89 22,9 30,1 – 47 TiхCr1 – хN
Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni 19,4 37,5 0,1 43 TiхCr1 – хN
Ti0,15Cr0,85N0,51–8,7Ni 9,2 51,1 8,7 31 Ni, TiхCr1 – хN, Cr2N
Ti0,26Cr0,74N0,83–10,9Ni 12,4 36,3 10,3 41 TiхCr1 – хN, Ni
Ti0,25Cr0,75N0,76–11,3Ni 12,5 37,2 11,3 39 TiхCr1 – хN, Ni
Ti0,72Cr0,28N1,84–13,8Ni 21,7 8,6 13,7 56 Ni, Ni3Ti, TiхCr1 – хN
Ti0,94Cr0,06N0,70–36,8Ni 33,4 1,9 36,7 28 Ni, Ni3Ti, TiхCr1 – хN

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2023;17(1):63–74 
Chernogor A.V., Blinkov I.V., etc. The influence of Ni on the composition, structure and properties ...



66

элементов покрытия [14–17]. С учетом низкой рас-
творимости никеля в нитридах, а также отсутствия 
линий его дифракции на дифрактограммах, можно 
предположить, что никель находится в покрытии 
в рентгеноаморфном состоянии, что соответствует 
результатам, представленным в работе [11].

РФЭ-спектры, полученные с использованием 
метода послойного травления, свидетельствуют об 
образовании твердого раствора сложного нитрида 
для покрытия Ti–Cr–N (рис. 1). Энергии связи N1s 
и Ti2p3/2 лежат в области значений, характерных 
для нитрида титана (396,6 и 455,5 эВ соответст-
венно [18]). Энергия связи Cr2p3/2 по мере увеличе-
ние концентрации Ti уменьшается c 575,5 до 574,5 эВ 
(энергия связи Cr2p3/2 для соединения CrN состав-
ляет 575,8 эВ, Cr2N – 576,1 эВ, для металлического 
Cr – 574,0 эВ [19]). Изменение энергии связи фото-
электронов хрома в зависимости от его концентрации 

и концентрации титана в твердом растворе вызвано 
повышением доли металлической связи в сложном 
нитриде (Cr, Ti)N [20]. Его образование возможно 
в результате близких кристаллографических пара-
метров нитридов титана и хрома и их высокой взаим-
ной растворимости [21; 22].

Для покрытий Ti–Cr–N–Ni с концентрацией не 
более 11,3 ат. % Ni энергии связи Cr2p3/2 и Ti2p3/2 
в слоях, обогащенных хромом (линия 1 на рис. 2), 
составляют 574,4 и 455,5 эВ. Поскольку на диф-
рактограммах покрытий данных составов дифрак-
ционные линии Cr2N и металлического Cr не выяв-
лены, то сдвиг спектра Cr2p3/2 в сторону меньшей 
энергии обусловлен аналогичным для покрытий 
системы Ti–Cr–N явлением – образованием сложного 
нитрида. При этом, согласно РФЭ-спектрам азота, 
энергия связи N1s (397,2 эВ) больше, чем в нитридах 
стехио метрического состава TiN и CrN (396,6 эВ [19]), 

Рис. 1. РФЭ-спектры Cr2p (а) и Ti2p (б) в покрытии Ti0,43Cr0,57N0,89 в областях 
с концентрациями Cr и Ti соответственно 44 и 8 ат. % (1) и 22 и 26 ат. % (2) 

Fig. 1. XPS spectra of Cr2p (а) and Ti2p (б) in Ti0.43Cr0.57N0.89 coating in the areas  
with Cr and Ti concentrations of 44 and 8 at. % (1), and 22 and 26 at. % (2), correspondingly

Рис. 2. РФЭ-спектры Cr2p (а) и Ti2p (б) в покрытиях Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni 
в областях с концентрациями Cr и Ti соответственно 47 и 8 ат. % (1) и 25 и 24 ат. % (2) 

Fig. 2. XPS spectra of Cr2p (а) and Ti2p (б) in Ti0.34Cr0.66N0.75–0.1Ni coatings  
in the areas with Cr) and Ti concentrations of 47 and 8 at. % (1), and 25 and 24 at. % (2), correspondingly

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(1):63–74 
Черногор А.В., Блинков И.В. и др. Влияние никеля на состав, структуру и свойства покрытий Ti–Cr–N



67

что свидетельствует о нестехиометричности нитридов 
Ti и Cr и подтверждается соотношением N/(Ti + Cr), 
лежащим в интервале от 0,75 до 0,83.

При увеличении концентрации никеля выше 
13 ат. % в покрытии наряду с твердым раствором 
TixCr1 – xN и металлическим никелем происходит фор-

мирование интерметаллида Ti3Ni, как это видно на 
дифрактограмме для покрытий Ti0,72Cr0,28N1,84–13,8Ni 
(рис. 3).

Повышение концентрации никеля в покрытиях 
Ti–Cr–N–Ni сопровождается изменением их морфо-
логии (рис. 4). Покрытия с концентрацией никеля 
менее 13,8 ат. % характеризуются плотной ячеистой 
поверхностью, формирование которой происходит 
в результате реплики поверхности подложки покры-
тием. При повышенных концентрациях Ni покрытия 
разрыхляются и становятся более шероховатыми 
вследствие образования большого количества капель-
ной фазы, плохо смачивающей нитриды [11].

Согласно данным ПЭМ (рис. 5), никель также 
влияет на структуру покрытий. Так, для систем Ti–
Cr–N покрытия имеют столбчатое строение с раз-
мером столбцов порядка 400–500 нм (рис. 5, а). 
Введение никеля в эту систему в концентрациях до 
3 ат. % приводит к измельчению структуры, которая 
по-прежнему характеризуется выраженными столб-
цами, вытянутыми в направлении роста покрытия, 
размером порядка 220–300 нм (рис. 5, б). При этом 
на изображениях ПЭМ для этих образцов отчетливо 

Рис. 3. Дифрактограмма покрытий Ti0,72Cr0,28N1,84–13,8Ni

Fig. 3. The diffraction pattern of Ti0.72Cr0.28N1.84–13.8Ni coatings

Рис. 4. Морфология покрытий систем Ti–Cr–N и Ti–Cr–N–Ni
а – Ti0,43Cr0,57N0,89 , б – Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni, в – Ti0,15Cr0,85N0,51–8,7Ni, г – Ti0,94Cr0,06N0,70–36,8Ni

1 – элементы ячеистой структуры поверхности, 2 – капельная фаза

Fig. 4. The morphology of coatings of Ti–Cr–N and Ti–Cr–N–Ni systems 
a – Ti0.43Cr0.57N0.89 , б – Ti0.34Cr0.66N0.75–0.1Ni, в – Ti0.15Cr0.85N0.51–8.7Ni, г – Ti0.94Cr0.06N0.70–36.8Ni

1 – the elements of the cellular structure of the surface, 2 – droplet phase
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видно, что столбцы состоят из субслоев толщиной от 
нескольких нанометров до 25 нм. Согласно модели-
рованию массопереноса плазмы и роста покрытий 
данных систем [23], они появляются в результате 
планетарного вращения подложек относительно 
испаряемых катодов и состоят из твердых растворов 
переменной концентрации титана и хрома (Ti1 – xCrxN 
и Ti1 – yCryN (x > y)) и Cr2N. При последующем уве-
личении концентрации никеля вплоть до 12 ат. % 
покрытия уже характеризуются многослойной поли-
кристаллической архитектурой с периодом модуля-
ции 25 нм и средним размером зерна 18 нм (рис. 5, в). 
Эти результаты могут свидетельствовать о том, что 
вследствие низкой растворимости никеля в нитри-
дах он препятствует их росту, измельчает структуру 
и изменяет архитектуру покрытий. 

Особенностью покрытий Ti0,43Cr0,57N0,89 и 
Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni являются высокие сжимающие 
макронапряжения, которые составляют 6,7 и 9,7 ГПа 
соответственно. Известно, что для нитридных 
покрытий, полученных методом ионно-плазменного 
вакуумно-дугового осаждения, сжимающие макро-
напряжения могут находиться в диапазоне от 4 до 
12 ГПа. Формирование такой «высоконапряженной» 
структуры связано, в первую очередь, с ее дефектно-
стью – при напылении покрытий поток высокоэнер-
гетических частиц, бомбардирующих поверхность, 
способствует появлению большого числа точечных 
и линейных дефектов [24]. Введение никеля повы-
шает величину макронапряжений из-за измельче-
ния нитридных зерен с учетом того, что увеличение 
протяженности границы разделов приводит к росту 
количества зернограничных дефектов. Для покры-
тий с высоким содержанием никеля (>12 ат. %) 
происходит существенное снижение макронапряже-

ний ввиду эффекта их релаксации вследствие плас-
тической деформации никеля в поле возникающих 
напряжений.

Термическая стабильность состава и структуры 
покрытий изучалась после их высокотемпературного 
отжига в вакууме при температурах 650 и 850 °С. Для 
образцов Ti–Cr–N и Ti–Cr–N–Ni с низким содержа-
нием никеля по мере отжига характерно (рис. 6) рас-
щепление дифракционных линий, соответствующих 
соединению TiCrN, на TiN и CrN. По всей вероятно-
сти, это происходит из-за растворения граничащих 
субслоев Ti1 – xCrxN и Ti1 – yCryN (x > y) с разной кон-
центрацией титана и хрома с образованием твердых 
растворов усредненного состава, обогащенных тита-
ном и хромом, которые мы и наблюдаем на дифракто-
граммах. Эти выводы также подтверждаются изобра-
жениями ПЭМ (рис. 7), на которых видно увеличение 
среднего размера зерна после отжига.

При окислительном отжиге при t = 800 °С покры-
тий Ti0,43Cr0,57N0,89 с концентрацией хрома 27 ат. % 
в них, согласно данным РФЭС, формируются фазы 
Cr2O3 и TiO2 , концентрация кислорода в покрытии 
составляет ~ 4÷5 ат. % при толщине окисленного 
слоя около 0,25 мкм (рис. 8). При этом покрытие 
сохраняет сплошность. При увеличении темпера-
туры окисления до 850 °С содержание кислорода 
в покрытии данного состава возрастает до ~19 ат. %. 
С учетом значительных различий мольных объемов 
оксида и нитрида титана поверхностный слой покры-
тия разрыхляется, его барьерные функции в отноше-
нии кислорода снижаются, глубина проникновения 
кислорода в покрытие достигает 0,8 мкм, о чем 
свидетельствуют данные ВЧОЭСТР (рис. 9). Анализ 
поверхности покрытий методом РЭМ (рис. 9) в этом 
случае показал разрушительное окисление образцов 

Рис. 5. ПЭМ-изображение поперечного сечения покрытий Ti–Cr–N–Ni, сформированных при Ub = 120 В
а – Ti0,43Cr0,57N, б – Ti0,34Cr0,66N–0,1Ni, в – Ti0,26Cr0,74N–10,9Ni

1 – субслои в объеме столбцов, 2 – период модуляции

Fig. 5. The TEM image of the cross section of Ti–Cr–N–Ni coatings formed at Ub = 120 V
a – Ti0.43Cr0.57N, б – Ti0.34Cr0.66N–0.1Ni, в – Ti0.26Cr0.74N–10.9Ni

1 – sublayers in column volume, 2 – modulation period
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данного состава, характеризующееся локальным 
вскрытием покрытия до подложки.

По мере роста концентрации хрома до 36 ат. % 
доля кислорода в покрытии после окислительного 
отжига при t = 850 °С снижается до 14 ат. % с умень-
шением глубины окисленного слоя до 0,4 мкм, но на 

поверхности образцов по-прежнему наблюдаются 
участки локального вскрытия покрытия до подложки 
(рис. 10).

Методом микроиндентирования были полу-
чены данные о твердости исследованных покры-
тий (рис. 11), согласно которым наибольшей твер-

Рис. 6. Дифрактограммы покрытий Ti–Cr–N до и после отжига

Fig. 6. The diffraction patterns of Ti–Cr–N coatings prior to and after the annealing

Рис. 7. ПЭМ-изображения структуры образцов Ti–Cr–N–Ni 
до (а) и после (б) отжига

Выделены вытянутые в направлении роста зерна покрытий

Fig. 7. The TEM images of the structure of Ti–Cr–N–Ni samples 
priot to (a) and after (б) the annealing

The coating grains elongated in the direction of growth are identified

Рис. 8. Изображение поверхности (а) 
и концентрационный профиль распределения элементов (б) 

в покрытии Ti0,43Cr0,57N0,89–0,1Ni 
после окислительного отжига при t = 800 °С

Fig. 8. The image of the surface (a)  
and the concentration profile of the distribution of elements (б)  

in Ti0.43Cr0.57N0.89–0.1Ni coating  
after oxidative annealing at t = 800 °С
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достью (порядка 42 ГПа) характеризуются покрытия 
Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni, что можно объяснить большой 
величиной уровня сжимающих макронапряже-
ний [25], которые составляют 9,7 ГПа. С увеличе-
нием концентрации никеля происходит снижение 
твердости покрытий до 16 ГПа (при содержании 
никеля 13,8 ат. %), что связано с увеличившейся 
концентрацией пластичной металлической фазы Ni 
в составе покрытия. 

Результаты измерительного царапания (рис. 12 
и 13) свидетельствуют о том, что у покрытий сис-
тем Ti–Cr–N и Ti–Cr–N–Ni (1 ат. % Ni) вплоть до 
нагрузок 75 Н в теле царапины не обнаруживаются 
сколы и трещины, износ покрытия заключается 
в частичном истирании выступающих неровностей 
покрытия и пластическом выдавливании материала 
из тела царапины. При достижении нагрузки 75 Н на 
дне царапины начинают формироваться трещины 
(Lc1), что сопровождается резким ростом ампли-
туды акус тической эмиссии, а при нагрузке ~85÷87 Н 
(Lc3) происходит локальное появление подложки. 
Такая высокая вязкость разрушения и сопротивле-

ние изнашиванию при измерительном царапании 
свидетельст вуют о высокой когезионной прочности 
покрытий и их адгезионной прочности с подложкой, 

Рис. 9. Изображение поверхности (а) 
и концентрационный профиль распределения элементов (б) 

в покрытии Ti0,43Cr0,57N0,89–0,1Ni 
после окислительного отжига при t = 850 °С

Fig. 9. The image of the surface (a)  
and the concentration profile of the distribution of elements (б)  

in Ti0.43Cr0.57N0.89–0.1Ni coating  
after oxidative annealing at t = 850 °С

Рис. 10. Изображение поверхности (а) 
и концентрационный профиль распределения элементов (б) 

в покрытии Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni  
после окислительного отжига при t = 850 °С

Fig. 10. The image of the surface (a)  
and the concentration profile of the distribution of elements (б)  

in Ti0.34Cr0.66N0.75–0.1Ni coating  
after oxidative annealing at t = 850 °С

Рис. 11. Влияние концентрации никеля 
на твердость покрытий Ti–Cr–N–Ni

Fig. 11. The influence of nickel concentration  
on the hardness of Ti–Cr–N–Ni coatings
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что определяется высокими значениями сжимающих 
напряжений, реализующихся в покрытиях [26].

Увеличение пластичности материала покрытий 
Ti–Cr–N–Ni с ростом концентрации Ni приводит 
к существенному изменению характера его разру-
шения при царапании. Покрытие разрушается через 
пластическую деформацию во всем диапазоне при-
кладываемых нагрузок в отсутствие трещинообра-
зования. Об этом свидетельствуют данные акусти-
ческой эмиссии и визуальные наблюдения царапины 
(рис. 14). Разрушение покрытия происходит выдав-
ливанием материала из тела царапины. При нагруз-
ках на индентор более 90 Н покрытие сохраняет 
свою сплошность. Данный характер разрушения объ-
ясняется влиянием пластичной составляющей в его 
составе (Ni) на релаксацию напряжений, возникаю-
щих в покрытии при царапании.

При введении 0,1 ат. % никеля в покрытия Ti–
Cr–N коэффициент трения возрастает с 0,6 до 0,7 

(рис. 15). Снижение износостойкости покрытий не 
наблюдается, и интенсивность изнашивания состав-
ляет примерно 2,5·10–15 м3/(Н·м). Рост коэффициента 
трения связан с увеличением твердости покрытий 
(с 30 до 42 ГПа) и снижением вязкости их разруше-
ния, о чем свидетельствует уменьшение доли пласти-
ческой деформации (с 67 до 40 %), определенной при 
индентировании материала покрытий.

По мере увеличения концентрации никеля 
в покрытиях от 8,7 до 11,8 ат. % коэффициент изна-
шивания возрастает с 3·10–15 до 4,8·10–15 м3/(Н·м) 
соответственно. Это связано с относительно низкой 
твердостью покрытий.

ЗаключениеЗаключение
Полученные методом arc-PVD покрытия Ti–Cr–  

Ni–N состоят из нитридов Cr2N, Ti1 – xCrxNy и метал-
лического Ni. Формирование интерметаллидов на 

Рис. 12. Зависимость акустической эмиссии (АЭ), силы трения (F) и коэффициента трения (μ) от нагрузки 
при измерительном царапании (а) и изображения царапины (б, в) для покрытий Ti0,43Cr0,57N0,89

Fig. 12. The dependence of acoustic emission (AE), friction force (F) and friction coefficient (μ)  
on the load upon measuring scratching (a) and scratch images (б, в) for Ti0.43Cr0.57N0.89 coatings

Рис. 13. Зависимость акустической эмиссии (АЭ), силы трения (F) и коэффициента трения (μ) 
от нагрузки при измерительном царапании (а) и изображения царапины (б, в) для покрытий Ti0,34Cr0,66N0,75–0,1Ni

Fig. 13. The dependence of acoustic emission (AE), friction force (F) and friction coefficient (μ)  
on the load upon measuring scratching (a) and scratch images (б, в) for Ti0.34Cr0.66N0.75–0.1Ni coatings
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основе никеля наблюдается только при его концент-
рациях в покрытии выше 11 ат. %.

Планетарное вращение покрываемых образцов 
и взаимная растворимость нитридов хрома и титана 
приводят к формированию сложной архитектуры 
покрытий, состоящей, при содержании никеля в деся-
тые доли ат. %, из столбчатых зерен Ti1 – xCrxNy , вклю-
чающих субслои толщиной в несколько нанометров 
из твердого раствора Ti–Cr–N переменного состава 
и субслои из Cr2N толщиной порядка 25 нм. С уве-
личением содержания никеля в структуре покрытий 
Ti–Cr–Ni–N образуется многослойная архитектура. 

Введение никеля в покрытия Ti–Cr–N, приводящее 
к измельчению зеренной структуры нитридной фазы, 
сопровождается ростом сжимающих макронапряже-
ний с 6,7 до 9,7 ГПа (при содержании никеля порядка 
десятых долей ат. %). При дальнейшем повышении его 
концентрации значения сжимающих макронапряжений 
снижаются до 0,6 ГПа. Причиной этого может являться 
их релаксация через процесс пластического деформи-
рования металлического никеля в полях напряжений. 

Установлено, что покрытия на основе многоком-
понентной системы Ti–Cr–Ni–N, в зависимости от 
содержания никеля, имеют следующие свойства: 
твердость 42–16 ГПа; вязкость разрушения, характе-
ризующаяся относительной работой пластического 
деформирования, 50–65 %; интенсивность изнаши-
вания – до 10–15 м3/(м·Н); адгезионная прочность 
с подложкой (Lc3) – более 75–80 Н, жаростойкость – 
до 850 °С. Покрытия данного состава показали высо-
кую эффективность для защиты от изнашивания 
в морской воде стального (20Х13) вкладыша в паре 
с углепластиком в подшипниках скольжения, исполь-
зуемых в узлах трения судовых механизмов [27].
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Аннотация. Проведены сравнительные исследования микроструктуры, механических характеристик и эксплуатационной 
стойкости режущей пластины из субмикронного твердого сплава WC–10Co, полученного в результате переработки 
отходов твердого сплава ВК10 электроэрозионным диспергированием (ЭЭД) в масле. Удельные затраты энергии 
непосредственно на формирование импульсов в процессе ЭЭД составили относительно небольшую величину  
(5,7 кВт·ч/кг).  Избыток углерода, образованный в результате пиролиза масла при ЭЭД, был удален путем термообработки. 
Изучены гранулометрический состав полученного порошка и микроструктура его частиц. Показано, что частицы 
порошка состоят из вытянутых зерен WC (dср = 0,46 мкм) и прослоек кобальта. Пластина WC–10Co для резца, полученная 
спеканием этого порошка в вакууме, была использована для сравнительного анализа эксплуатационной стойкости при 
чистовом точении алюминиевого сплава Д16Т. В качестве объектов для сравнительного анализа применяли резцы, 
оснащенные пластинами из промышленных сплавов ВК8 и ВК6ОМ аналогичной конструкции. Изучены микроструктура 
и механические характеристики экспериментального сплава и представленных аналогов. На основе исследований 
микроструктуры и химического состава задней поверхности режущих пластин был проанализирован механизм износа 
резцов. Показано, что твердость сплавов оказывает основное влияние на их износостойкость при резании алюминиевого 
сплава сравниваемыми резцами. Также исследовано влияние твердости резцов на шероховатость поверхности 
обрабатываемой детали. Полученный субмикронный твердый сплав WC–10Co обладает наивысшей твердостью 
(1590 HV) и лучшей износостойкостью из изученных образцов за счет наименьшего диаметра зерен WC (0,59 мкм).  

Ключевые слова: твердый сплав, эксплуатационная стойкость, износ, переработка, электроэрозионное диспергирование

Для цитирования: Дворник М.И., Власова Н.М. Сравнительный анализ эксплуатационной стойкости субмикронного 
твердого сплава WC–10Co, спеченного из порошка, полученного электроэрозионным диспергированием в масле. 
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ВведениеВведение
Благодаря сочетанию высоких показателей прочно-

сти, твердости и износостойкости вольфрамокобаль-
товые (WC–Co) твердые сплавы широко применяются 
в промышленности [1–3]. Получение субмикронных 
и ультрамелкозернистых твердых сплавов с высокой 
твердостью и износостойкостью и удешевление их 
производства являются в настоящее время актуальной 
задачей [4; 5]. Высокая себестоимость твердых спла-
вов обусловлена ограниченностью запасов кобальта и 
вольфрама. В связи с этим все отходы твердых спла-
вов перерабатывают и используют для производства 
новых изделий. Из-за высокой твердости, прочности 
и химической стойкости твердые сплавы приходится 
перерабатывать затратными химическими мето-
дами с применением опасных и вредных реактивов, 
загрязняющих окружающую среду [6–9]. Одним из 
перспективных альтернативных методов получения 
порошков напрямую из кусков материала без исполь-
зования опасных реактивов является электроэрозион-
ное диспергирование (ЭЭД) [10–16].

Метод ЭЭД основан на эрозии электродов и обра-
зовании частиц при прохождении искрового разряда 
в диэлектрической жидкости. Под действием искро-
вого разряда поверхность электродов нагревается до 
~104 K [17; 18], что приводит к плавлению и кипе-
нию исходного материала внутри парового пузыря, 
образующегося при кипении диэлектрической жид-
кости. После прохождения искрового разряда паро-
вой пузырь схлопывается, расплавленный и кипящий 
материал выбрасывается в межэлектродный зазор 
и охлаждается со скоростью 106–109 К/с. В резуль-
тате охлаждения образуются ультрамелкозернистые 
частицы преимущественно сферической формы. 

Исследователями уже разработана технология 
переработки сплава, включающая получение порош-
ков методом ЭЭД, термохимическую обработку 
и спекание в вакууме [14; 15]. Полученные образцы 
твердых сплавов благодаря малому размеру зерна 
по сочетанию твердости и вязкости разрушения не 
уступают аналогам, получаемым другими методами. 
Однако работ по исследованию эксплуатационной 
стойкости режущего инструмента, оснащенного 
этими сплавами, в литературе не обнаружено, что 
затрудняет выявление перспектив их применения. 
Эта проблема касается всех ультрамелкозернистых 
и субмикронных сплавов, производство которых 
началось в последние десятилетия.

Чтобы ответить на вопрос о перспективах исполь-
зования субмикронных твердых сплавов, спеченных 
из порошков, полученных путем ЭЭД и другими 
методами, необходимо исследовать их эксплуатаци-
онную износостойкость в сравнении с аналогами при 
механической обработке материала в соответствую-
щих данным сплавам условиях. Наиболее близкими 
аналогами субмикронных твердых сплавов являются 
среднезернистые и особомелкозернистые твердые 
сплавы, производимые современной промышленно-
стью и применяемые для обработки цветных сплавов.

Целью работы являлось исследование износо-
стойкости субмикронного твердого сплава, спечен-
ного из порошка, полученного в результате перера-
ботки отходов методом ЭЭД, и его аналогов при реза-
нии алюминиевого сплава.

МетодикаМетодика
Порошок для исходного сплава был получен 

элект роэрозионным диспергированием пластин сред-
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Abstract. In this paper, comparative studies of the microstructure, mechanical characteristics and service life of a cutting insert made 
of submicron cemented carbide WC–10Co, obtained as a result of recycling VK10 cemented carbide by Electro Discharge Erosion 
(EDE) in oil, were carried out. The specific energy consumption directly for the formation of pulses in the process of EDE is to a 
relatively small value (5.7 kW·h/kg). Excess carbon formed as a result of oil pyrolysis during EDE was removed by heat treatment. 
The granulometric composition of the obtained powder and the microstructure of the particles were studied. It is shown that the 
particles of the resulting powder consist of plate-like WC grains with an average diameter of 0.46 μm and interlayers of cobalt. The 
WC–10Co cutting insert, obtained by sintering this powder in vacuum, was used for a comparative analysis of service life during 
fine turning of aluminum alloy D16T. As objects for comparative analysis, cutters equipped with blades made of industrial alloys 
VK8 and VK6OM of a similar design were used. The microstructure and mechanical characteristics of the experimental alloy and 
the analogues presented have been studied. On the basis of studies of the microstructure and chemical composition of the back 
surface of the cutting inserts, the wear mechanism of the cutters was analyzed. It is shown that the hardness of the alloys has the 
main effect on their wear resistance when cutting an aluminum alloy with the presented cutters. The influence of the hardness of the 
cutters on the surface roughness of the resulting part was also studied. The obtained submicron cemented carbide WC–10Co exhibits 
the highest hardness (1590 HV) and wear resistance of the presented samples due to the smallest WC grain diameter (0.59 µm). 
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не зернистого сплава ВК10 (90 % WC + 10 % Co). 
Очищенные пластины сплава размерами 10–20 мм 
и общей исходной массой 50 г подвергались электро-
эрозионной обработке в течение 60 мин на спе циально 
разработанной установке [14; 15]. Параметры генера-
тора импульсов: средняя энергия импульса – 5 Дж, 
частота импульсов мощности – 35 Гц, напряжение 
импульсов – 250 В, использованная жидкость – транс-
форматорное масло (ГК-1), время ЭЭД – 1 ч. Энергию, 
потраченную непосредственно на прохождение 
импульсов мощности, рассчитывали на основе вольт-
амперных характеристик, которые измеряли с помо-
щью аналого-цифрового преобразователя, подключен-
ного к аноду и катоду через делитель напряжения.

После ЭЭД порошок собирали в виде осадка. 
Полученную пасту помещали в керамический тигель 
и сушили в вакууме при температуре t = 500 °С в ваку-
умной печи «Carbolite STF». Затем порошок измель-
чали в течение 5 мин на мельнице «Retsch PM 400», 
взвешивали, производили анализ содержания угле-
рода в нем с помощью анализатора «Emia 320V2» 
и удаляли избыток углерода путем нагревания 
порошка при t = 1000 °С в течение 20 мин в атмосфере 
СО2 . Гранулометрический анализ выполняли на ана-
лизаторе «Analysette 22 Microtec». Микроструктуру 
частиц исследовали после их смешивания с эпок-
сидной смолой и шлифования. Партию полученного 
порошка смешивали с пластификатором (раствор 
каучук в бензине), затем высушивали (концентрация 
пластификатора – 1 мас. %), гранулировали и прес-
совали из него 3 заготовки. Заготовки спекали при 
t = 1410 °С в вакуумной печи в течение 1 ч.

В качестве аналогов для анализа износостойкости 
использовали стандартные проходные упорные твер-
досплавные резцы, оснащенные напайными пласти-
нами из твердых сплавов ВК8 и ВК6ОМ. Режущая 
пластина из экспериментального сплава WC–10Co 
с такой же формой режущей кромки была изготов-
лена и закреплена механически (рис. 1, а). Основные 
параметры применяемых резцов были одинако-

выми: главный задний угол – 10°, главный передний 
угол – 0°, главный угол в плане – 80°, радиус при вер-
шине резца – 0,5 мм (рис. 1, б–г). 

Микроструктуру образцов изучали после шлифо-
вания и полирования поверхности. Средний диаметр 
зерен WC подсчитывали по стандартной методике 
(ASTM E112-13:2021) методом секущих. Твердость 
по Виккерсу всех сплавов измеряли на твердомере 
HVS-50 (погрешность 2 %) при нагрузке P = 294 Н 
(30 кгс). Вязкость разрушения (K1C ) рассчитывали 
по общей длине трещин (  l ) по схеме Палмквиста 
(ISO 28079) с использованием уравнения Шетти:

Исследование стойкости резцов проводили при 
чистовом точении алюминиевого сплава Д16Т, являю-
щегося одним из самых востребованных конструкци-
онных материалов при изготовлении деталей в авиа-
космическом и судостроительном производстве. 
Точение заготовки (рис. 2) выполнялось на токарном 

Рис. 1. Исследованные на износостойкость резцы (а) и вид сверху режущих пластин 
из сплава ВК8 (б), ВК6ОМ (в) и WC–10Co (г)

Fig. 1. Cutters studied for wear resistance (a) and the top view of cutting  
inserts made of VK8 (б), VK6OM (в), and WC–10Co (г) alloys

Рис. 2. Обрабатываемая заготовка и резец 
в процессе точения

Fig. 2. The machined blank and the cutter during turning
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станке 16К20 в одинаковых условиях до достижения 
износа по задней грани 100 мкм. Была выбрана мак-
симально возможная скорость резания, обеспечивае-
мая данным станком – V = 300 ± 20 м/ мин. Глубина 
резания составила 0,5 мм, подача – 0,07 мм/об. 
Величину износа по задней поверхности измеряли 
на оптическом микроскопе «Altami» через каждые 
15 мин пути (4,5 км) для сплава ВК8 и через каждые 
45 мин (13,5 км) для сплавов ВК6ОМ и WC–10Co. 
Микроструктуру задней поверхности режущих пла-
стин изучали на растровом микроскопе «Tescan Vega». 
Поверхность режущих пластин предварительно очи-
щали щелочью для удаления нароста и прилипшей 
стружки. Содержание кислорода и металлов в задней 
поверхности резца исследовали с помощью энерго-
дисперсионного детектора рентгеновского флуорес-
центного излучения «Oxford X-Max 80 SDD-EDXS».

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
В результате ЭЭД отходов твердого сплава ВК10 

в масле получены микрочастицы сферической формы 
и агломераты нанодисперсных частиц, смешанные со 
свободным углеродом, образованным в результате 
пиролиза углеводородов. Производительность про-
цесса составила 32 г/ч, удельные затраты энергии 
на 1 кг порошка на прохождение импульсов тока 
через установку – 5,7 кВт·ч. При необходимости 
производительность процесса можно многократно 
повысить за счет увеличения мощности генератора 
импульсов [16].

Фазовый состав полученного порошка после 
сушки при температуре 600 °С не отличается от 
исходного сплава (WC + Co). Общее содержание угле-
рода в порошке возросло до 8,1 % из-за образования 
свободного углерода при пиролизе масла. Используя 
опробованную методику [14], избыток углерода 

(2,6 %) был полностью удален в результате отжига 
порошка при t = 1000 °С в вакуумной печи, заполнен-
ной эквивалентным содержанием CO2 . Полученный 
после удаления свободного углерода порошок состоял 
из частиц WC–Co (рис. 3, а), средний диаметр кото-
рых составлял 11,2 мкм (рис. 3, б). Сферические 
частицы представляли собой удлиненные зерна WC 
средним диаметром 0,46 мкм (рис. 3, в), пространство 
между которыми заполнено кобальтом.

При спекании сплава WC–10Co средний диа-
метр зерен WC увеличился до 0,59 мкм (рис. 4, а). 
После спекания была изготовлена режущая пластина 
WC–10Co, которая затем была механически закреп-
лена на державке и заточена. Пониженная жесткость 
пластины с механическим креплением не вызывает 
деформаций, влияющих на износ резцов, так как 
при выбранном режиме резания (чистовое точение) 
усилия резания не достигают значительных величин. 
Ввиду низкой твердости обрабатываемого сплава 
и малой глубины резания (чистовая обработка) воз-
никающие усилия не могли привести к растрески-
ванию напайных пластин и смещению пластины 
с механическим креплением. Решающее влияние на 
износостойкость резца должны оказывать характери-
стики материалов сплавов, которые зависят, в первую 
очередь, от их состава и микроструктуры.

Используемые твердые сплавы отличаются друг 
от друга по содержанию кобальта, наличию TaC 
в сплаве ВК6ОМ, форме и размеру зерен. Так как 
выбранные сплавы мало разнятся по химическому 
составу, то решающее влияние на скорость износа 
должны оказывать механические характеристики 
сплавов, которые зависят от диаметра зерен и содер-
жания кобальта. На микроструктуре сплавов (рис. 4) 
отчетливо видно, что наибольший диаметр зерен – 
у сплава ВК8, наименьший – у экспериментального 
сплава WC–10Co.

Рис. 3. Морфология порошка (а), его гранулометрический состав (б) и микроструктура частицы (в) 
после высушивания и термообработки

Fig. 3. Powder morphology (a), its granulometric composition (б) and particle microstructure (в)  
after drying and heat treatment

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2023;17(1):75–84 
Дворник М.И., Власова Н.М. Сравнительный анализ эксплуатационной стойкости субмикронного твердого сплава ...



79

Используя данные о среднем диаметре зерен, мас-
совой доле кобальта (см. таблицу) и простые соот-
ношения для вычисления объемной доли кобальта 
и смежности, были рассчитаны теоретические 
значения твердости для представленных твердых 
сплавов на основе модели Герленда и Ли [19; 20]. 
Полученные результаты удовлетворительно согласу-
ются с экспериментальными значениями (рис. 5, а). 
Наименьшую твердость имеет среднезернистый 
сплав ВК8. Субмикронные сплавы WC–10Co 
и ВК6ОМ обладают приблизительно равными зна-
чениями HV. Высокую твердость сплава WC–10Co 
обеспечивает меньший средний диаметр зерен, 

Основные характеристики сплавов
Main characteristics of alloys

Сплав Содержание 
кобальта, мас. %

Средний диаметр 
зерен WC, мкм

Твердость, 
HV

Вязкость разрушения, 
МПа·м1/2

ВК8 8 1,54 1360 19,0
ВК6ОМ 6 1,09 1550 13,2

WC–10Co 10 0,59 1590 14,1

Рис. 4. Микроструктуры твердых сплавов  
WC–10Co (а), ВК8 (б) и ВК6ОМ (в)

Fig. 4. The microstructures of hard alloys  
WC–10Co (a), VK8 (б), and VK6OM (в)

Рис. 5. Сопоставление экспериментальных (значки) 
и расчетных (прямая) значений твердости (а) 

и зависимость вязкости разрушения исследуемых сплавов 
и их аналогов [23] от твердости (б)

Fig. 5. The comparison of experimental values (symbols)  
and estimated values (straight line) of hardness (a)  

and dependence of fracture toughness of the studied alloys  
and their analogues [23] on hardness (б)
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несмотря на большее содержание кобальта по срав-
нению со сплавом ВК6ОМ. Наибольшей вязкостью 
разрушения из представленных сплавов характери-
зуется сплав ВК8, наименьшей, из-за малого содер-
жания кобальта, – сплав ВК6ОМ. Вязкость разруше-

ния экспериментального сплава WC–10Co оказалась 
немного выше, чем у сплава ВК6ОМ (рис. 5, б), из-за 
большего содержания кобальта и наличия вытянутых 
зерен WC, способствующих улучшению совокупных 
характеристик сплава [14; 21]. Проводимые испыта-
ния были выбраны в соответствии с областью приме-
нения сплавов ВК6ОМ и ВК8, используемых, в числе 
прочего, для точения алюминиевых сплавов.

Механизм износаМеханизм износа
Согласно современным исследованиям [22], при 

точении алюминиевого сплава наблюдаются адгези-
онный, диффузионный и абразивный износ твердо-
сплавных режущих пластин. Температура кончика 
резца при близких условиях точения (скорость реза-
ния 360 м/мин) составляет 315 °C [22]. Повышенная 
температура и высокое контактное давление на кон-
чик резца со стороны обрабатываемой детали приво-
дят к механическому прилипанию или наплавлению 
обрабатываемого алюминиевого сплава на заднюю 
поверхность резца. Диффузионный износ в этих 
условиях незначителен, так как мала растворимость 
кобальта в алюминии при такой температуре [24]. 
Под поверхностью нароста формируется адгезион-
ный слой, содержащий соединения кобальта, воль-
фрама, алюминия и их оксидов, которые удаляются 
при резании. Образованный нарост участвует в реза-
нии и периодически срезается. При его срезании про-
исходит износ кромки и задней поверхности резца.

При резании в первую очередь удаляются про-
слойки кобальта из-за меньшей твердости и боль-
шей химической активности. Энергодисперсионный 
анализ исследуемых участков подтвердил, что на 
задней поверхности резца наблюдается уменьшение 
кон цент рации кобальта на постоянную величину – 
25 % от его исходного содержания (рис. 6). Так как 
снижение доли кобальта показывает глубину его рас-
положения, то можно заключить, что он удаляется 
на определенную глубину независимо от размера 
зерен WC. В результате удаления кобальта проис-
ходит формирование микронеровностей из выпи-
рающих карбидных зерен, которые хорошо видны 
при большом увеличении (рис. 7, б, г, е). Результаты 
энергодисперсионного анализа также свидетельст-
вуют о том, что компоненты алюминиевого сплава 
не проникают в поверхностные слои твердого сплава 
(рис. 6). Содержание кислорода в поверхностных 
слоях износа (1,5–2,0 %) превышает его концентра-
цию в поверхности сплава (1,1 %), что может гово-
рить о диффузии кислорода и формировании слоя 
оксидов.

На поверхности износа сплава ВК8 (рис. 7, а, б) 
видны неглубокие гладкие борозды и полосы сколь-
жения в них, образованные при срезании адгезион-

Сплав
Доля, мас. %

W Co Ta
ВК8 94,6 ± 0,2 6,4 ± 0,2 –

ВК6ОМ 93,3 ± 0,5 4,6 ± 0,1 2,1 ± 0,5
WC–10Co 92,0 ± 0,1 8,0 ± 0,1 –

Рис. 6. Результаты энергодисперсионного анализа 
задней поверхности режущих пластин ВК8 (а), ВК6ОМ (б) 

и WC–10Co (в) после испытания на износостойкость

Fig. 6. The results of energy dispersive analysis  
of the back surface of VK8 (a), VK6OM (б) and WC–10Co (в) 

cutting inserts after wear resistance testing
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ного слоя. В сплавах ВК6ОМ и WC–10Co борозд 
не обнаружено даже при наибольшем увеличении 
(рис. 7, г, е). То есть удаление компонентов более 
твердых сплавов (ВК6ОМ и WC–10Co) происхо-
дит только в слое толщиной менее 1 мкм. Можно 
также заметить износ кромки твердого сплава ВК8 
(рис. 7, а). У сплавов ВК6ОМ и WC–10Co износ 
кромки незначителен, поскольку их твердость выше. 

Кинетическая зависимость роста величины 
износа по задней грани от пройденного пути 
состоит из участков приработки и линейного износа 
(рис. 8, а). Величина износа в процессе приработки 
резца для разных сплавов отличается незначительно 
(~0,03 мм). Отклонения от прямой на линейном 
участке также невелики. Увеличение твердости ведет 
к повышению периода стойкости твердых сплавов 

Рис. 7. Фотографии изношенной задней поверхности резцов ВК8 (а, б), 
ВК6ОМ (в, г) и WC–10Co (д, е) после испытаний

Fig. 7. The photos of the worn back surface of VK8 (а, б),  
VK6OM (в, г) and WC–10Co (д, е) cutters after testing
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(рис. 8, б), что характерно для микроабразивного 
износа. Наименьшей стойкостью (величина, обрат-
ная износу) обладает сплав ВК8 (90 мин). Благодаря 
большей твердости период стойкости эксперимен-
тального сплава WC–10Co (360 мин) превышает 
таковой у сплава ВК6ОМ (315 мин) на 45 мин. 
Период стойкости всех исследуемых твердых спла-
вов достаточно высок (>35 мин) и отвечает стан-

дартным требованиям (ГОСТ 5688-61). Тем не менее 
необходимость дальнейшего повышения стойкости 
инструмента позволяет экономить резцы и время на 
их замену. За счет высокой твердости путь резания 
(около 100 км), пройденный резцами, оснащенными 
сплавами ВК6ОМ и WC–10Co, оказался больше, чем 
путь (20 км), пройденный в аналогичном исследова-
нии (твердый сплав ИСО К10 Sandvik Coromant) [25].

Средняя скорость износа на линейном участке 
(нормального износа) снижается с увеличением твер-
дости согласно закону Архарда (рис. 8, в). Это согла-
суется с современными исследованиями, показываю-
щими рост износостойкости при повышении твердо-
сти в результате уменьшения среднего диаметра зерен 
в твердых сплавах [5; 22]. По этим же причинам, как 
при микроабразивном, так и при адгезионном износе, 
износостойкость твердых сплавов должна снижаться 
при увеличении вязкости разрушения [23].

На шероховатость детали влияют скорость реза-
ния, глубина резания, подача, жесткость техноло-
гической системы, твердость и прочность режущей 
кромки. Профили детали после обработки отлича-
ются друг от друга только высотой неровностей. 
Задняя поверхность сплава ВК8 содержит некоторое 
количество борозд, которые образуются в результате 
деформации из-за относительно низкой твердости 
сплава. Кроме того, кромка резца была деформи-
рована, что приводит к увеличению силы резания 
и деформации кончика резца. В результате шеро-
ховатость поверхности детали при обработке спла-
вом ВК8 возрастает до Ra = 1,07 мкм. На задней 
поверхности сплавов ВК6ОМ и WC–10Co борозды 
практически не видны. И кромки данных резцов 
не изменились, что также должно способствовать 
снижению шероховатости обрабатываемой детали. 
Шероховатость детали при обработке резцами, осна-
щенными сплавами ВК6ОМ и WC–10Co, составляет 
Ra = 0,85 и 0,82 соответственно.

Заключение Заключение 
В работе представлена методика получения из 

отходов твердого сплава WC–10Co, который по 
эксплуатационной стойкости превосходит один из 
наиболее твердых промышленных твердых спла-
вов ВК6ОМ за счет еще более высокой твердости. 
В результате электроэрозионного диспергирова-
ния в масле отходов среднезернистого сплава ВК10 
образуется порошок с необходимым фазовым соста-
вом. Удельные затраты энергии непосредственно 
на формирование импульсов мощности составили 
5,7 кВт·ч/кг. Спеканием полученного порошка после 
его термообработки получен субмикронный сплав 
WC–10Co со средним диаметром зерен 0,59 мкм 
и повышенной твердостью (1590 HV). 

Рис. 8. Зависимость износа твердого сплава 
от пройденного пути (а); зависимости периода стойкости 

твердого сплава (б), скорости износа по его задней грани (в) 
и шероховатости обрабатываемой детали (г) 

от твердости режущих пластин

Fig. 8. The dependence of hard alloy wear  
on the covered distance (а); the dependencies of tool life  

of the hard alloy (б), the rates of wear along its back face (в)  
and the workpiece roughness (г) on the hardness  

of the cutting inserts
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Сравнительный анализ стойкости при точении 
алюминиевого сплава экспериментальным субмик-
ронным сплавом и промышленными аналогами (ВК8 
и ВК6ОМ) показал, что период стойкости увеличи-
вается пропорционально росту твердости используе-
мых твердых сплавов. Благодаря высокой твердо-
сти, период стойкости экспериментального сплава 
WC–10Co (360 мин) оказался выше, чем у особомел-
козернистого сплава ВК6ОМ (315 мин) и сплава ВК8 
(90 мин). Шероховатость детали после точения более 
твердыми сплавами (ВК6ОМ и WC–10Co) была ниже 
(Ra = 0,85 и 0,82 соответсвенно), чем у сплава ВК8 
(Ra = 1,07) за счет большей твердости. 
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