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ВВЕДЕНИЕ

В системе хром–углерод существуют три кар
бида: Cr3C2, Cr7C3 и Cr23C6 [1, 2]. Они широко вос
требованы в промышленности благодаря высо
ким показателям твердости (и вследствие этого – 

износостойкости) и жаростойкости. Особенно это 
относится к высшему карбиду Cr3C2 [2], который 
используется преимущественно в износостойких 
покрытиях, противостоящих интенсивному абра
зивному износу, в том числе и при повышенных 
температурах (до 800 °С). Типичное применение 
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Представлены результаты исследования процесса синтеза высокодисперсного порошка Cr3C2 и изучения его характеристик. Карбид хрома 
получен карботермическим восстановлением Cr2О3 нановолокнистым углеродом в индукционной печи в среде аргона. Полученные образ-
цы исследовались методами рентгенофазового, рентгеноспектрального флуоресцентного, пикнометрического и термического анализов, 
а также сканирующей электронной микроскопии. Содержание общего углерода определено сжиганием образца в токе кислорода с после-
дующим определением СО2. Удельная поверхность (Sуд = 1,0÷1,2 м2/г), объем пор (0,002–0,003 см2/г) и их диаметр (d ~ 12 нм) образцов Cr3C2 
найдены методом БЭТ. Установлено, что полученный карбид хрома состоит из частиц размером преимущественно 3–5 мкм. Начало окисле-
ния карбида хрома в зависимости от температуры синтеза происходит в диапазоне t = 565÷610 °С и при достижении температуры 1100 °С он 
окисляется практически полностью.
Ключевые слова: высший карбид хрома (Cr3C2), нановолокнистый углерод, синтез, характеристики и свойства, карботермическое восста-
новление, окисление.

There were submitted findings of investigations related to fusion process of high-dispersive powder Cr3C2 and analysis of its characteristics. Chromi-
um carbide was obtained by means of carbothermal reduction Cr2O3 by nanofibrous carbon in an atmosphere of argon. Obtained specimens were 
investigated by means of X-ray phase, X-ray fluorescence, picnometer and thermal analysis, as well as scanning electron microscopy. Content of to-
tal carbon was determined by means of specimen burning under oxygen, with subsequent CO2 detection. Specific surface (Ssp = 1,0÷1,2 m2/g), pore 
space (0,002-0,003 cm2/g) and its diameter (d ~ 12 nm) of specimens Cr3C2 were determined by means of BET-method. There was established that ob-
tained chromium carbide consist of particles with size predominantly of 3–5 μm. Start of oxidation of chromium carbide depending on temperature 
occurred in the range t = 565÷610 °C, and at obtaining temperature of 1100 °C it is oxidized almost completely.
Key words: high chromium carbide (Cr3C2), nanofibrous carbon, synthesis, characteristics and properties, carbothermal reduction, oxidation.
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этих покрытий – упрочнение конвейерных скреб
ков, штампов горячей штамповки, изнашиваемых 
узлов дробилок и насосов [3].

Карбид хрома также используется в качестве 
добавки к карбиду вольфрама при изготовлении 
режущего инструмента, так как он предотвраща
ет рост зерен WC при спекании, что приводит к 
улучшению эксплуатационных свойств и качества 
инструмента [4].

Получение порошкообразного карбида хрома 
возможно синтезом из элементов при механохи
мической обработке шихты [5], однако широкое 
применение такого метода сдерживается сравни
тельно высокой стоимостью порошков хрома и 
большими энергозатратами.

Синтез порошкообразного карбонитрида хро
ма Cr3(C0,8N0,2), содержащего примесь элемен
тарного хрома, может быть осуществлен в пото
ке азотной плазмы. Недостатками этого способа 
являются значительные расходы энергии и содер
жание в отходящих газах токсичного цианистого 
водорода [6].

Известен процесс получения литого карбида 
хрома путем самораспространяющегося высоко
температурного синтеза, который проводится 
при давлении аргона 4–20 МПа [7]. Углерод
ным материалом является порошкообразный 
графит, а одним из реагентов – очень токсич
ный оксид хрома (VI). Для получения порош
ка продукты реакции необходимо подвергать 
измельчению, а кроме того, они содержат до 
3 мас.% алюминия, который приходится уда
лять кислотной обработкой. Все это усложня
ет технологию.

По этим причинам получение высшего карби
да хрома в виде порошка обычно осуществляют 
сравнительно несложным печным синтезом пу
тем карботермического восстановления оксида 
хрома (III) [1, 2]:

 3Сr2O3 + 13C = 2Cr3C2 + 9CO, (1)

причем в качестве углеродного материала (являю
щегося в данном случае как восстановителем, так 
и карбидообразующим элементом) чаще всего ис
пользуется ламповая сажа с удельной поверхно
стью Sуд = 14÷18 м2/г [8].

Резюмируя вышесказанное, стоит отметить, 
что сведения о влиянии вида карбидообразующе
го углеродного материала на параметры синтеза 

и в особенности на характеристики карбида хро
ма в литературе ограничены. В частности, почти 
полностью отсутствует информация об использо
вании в качестве реагента нановолокнистого угле
рода (НВУ), полученного при каталитическом пи
ролизе метана [9, 10]. В то же время установлено, 
что НВУ является эффективным реагентом для 
синтеза, например высокодисперсного порошка 
карбида бора [11].

В связи с этим цель данной работы – исследо
вание процесса синтеза высшего карбида хрома 
карботермическим методом с использованием в 
качестве восстановителя и карбидообразующего 
материала НВУ и изучение характеристик про
дуктов реакции.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ

В качестве восстановителя и карбидообра
зующего агента использовался гранулирован
ный нановолокнистый углерод. Размер его гра
нул варьировался в диапазоне 4–8 мм. Они об
разованы плотно переплетенными волокнами 
диаметром 30–100 нм и сравнительно легко рас
тираются в порошок. НВУ достаточно чист: со
держащиеся в нем примеси (не более 1 %) пред
ставляют собой остатки исходного катализатора 
(90 % Ni + 10 % Al2O3). Его удельная поверхность 
составляет ~ 140 м2/г, т. е. существенно выше, 
чем у ламповой сажи [8].

Для приготовления шихт использовались ок
сид хрома (ГОСТ 291279, сорт ОХП1) и НВУ, 
растертый в порошок и просеянный через сито с 
размером ячейки 100 мкм. Для получения карбида 
хрома смесь готовилась по стехиометрии для ре
акции (1). Исходные порошки перемешивались и 
совместно просеивались через то же сито.

Следует отметить, что с позиции химической 
термодинамики при карботермическом восста
новлении Cr2O3 наиболее вероятно образование 
Cr3C2 [1, 2]. Термодинамическая температура на
чала восстановления (при давлении моноoксида 
углерода 1 атм), рассчитанная по справочным 
данным [2, 12], для этой реакции составляет 
1112 °С. Так как Cr3C2 плавится при t ~ 1900 °С [1], 
для получения его в виде порошка процесс необ
ходимо осуществлять в температурном диапазо
не 1112–1900 °С.
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Эксперименты проводились в индукцион
ной печи тигельного типа в среде аргона при 
t  =  1200  °С (обр. 1), 1300  °С (обр. 2), 1400  °С 
(обр. 3) и 1500 °С (обр. 4). Шихта массой 20–25 г 
засыпалась в тигли из стеклоуглерода, помещае
мые в кварцевый реактор, через который проду
вался аргон. Время процесса во всех случаях со
ставляло 0,5 ч.

Оценка степени прохождения реакции прово
дилась путем взвешивания шихты и продуктов 
реакции и сопоставления экспериментальных 
данных с расчетными.

Продукты реакций исследовались рентгено
фазовым анализом на дифрактометре ДРОН3 
(Россия) с использованием CuKαизлучения 
(λ = 0,15406 нм). Размер кристаллитов (L, нм) в 
карбидных фазах определяли по формуле Шерер
ра с учетом инструментального уширения [13]:

 L =
kλ

B cosθ
, (2)

где k = 0,94 – константа Шерерра; λ = 0,15406 нм – 
длина волны излучения; В – ширина пика на по
ловине высоты, рад.; θ – угол Брегга, град.

Содержания хрома и примесей элементов 
с большой атомной массой в полученных об
разцах определялись рентгеноспектральным 
флуоресцентным методом на анализаторе ARL
Advant'x (США) с Rhанодом рентгеновской 
трубки. Оценка концентрации общего углерода 
выполнялась по СО2 путем сжигания навески в 
токе кислорода на анализаторе CS444 фирмы 
«LECO» (США).

Действительную плотность образцов изме
ряли на автоматическом газовом пикнометре 
Ultrapycnometer 1200 e.

Морфология поверхности и элементный со
став образцов изучались на растровом элек
тронном микроскопе (РЭМ) EVO50 XVP (Гер
мания) с приставкой для энергодисперсионного 
микроанализа XAct. Микрофотографии поверх
ности образцов были получены в режиме низ
кого вакуума детектором обратнорассеянных 
электронов.

Определение текстурных характеристик об
разцов проводилось по изотермам низкотем
пературной адсорбции и десорбции азота при 
Т = 77 К, полученным на приборе Quantachrom 
NOVA 2200e (США) в диапазоне относитель

ных давлений от 0,005 до 0,995. Удельная по
верхность рассчитывалась по многоточечному 
методу БЭТ.

Размеры частиц (нм) вычисляли по формуле

 D =
1000 ∙ 6Vобр

Sудmобр
, (3)

где Vобр – объем пробы образца, см3; Sуд – его 
удельная поверхность, м2/г; mобр – масса пробы, г.

Тугоплавкие соединения и изделия из них 
обычно эксплуатируются в экстремальных усло
виях, в том числе и в окислительных средах, по
этому их стойкость к действию кислорода при 
повышенных температурах является важным 
свойством. Термоокислительная стабильность 
образцов полученных карбидов определялась с 
использованием прибора синхронного термиче
ского анализа NETZSCH STA 449 C Jupiter (Герма
ния). Эксперименты по окислению образцов про
водились в атмосфере кислорода при нагревании 
до температуры 1100 °С со скоростью 15 К/мин и 
выдерживании при ней в течение 3 ч для полно
ты протекания реакции окисления.

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТОВ 
И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Расчетная убыль массы (∆m) для реакции (1) 
была вычислена как отношение мольной массы 
карбида хрома к сумме мольных масс оксида хро
ма и углерода: 360/(156 + 456) = 0,4118. Результа
ты определения экспериментальных значений ∆m 
приведены в табл. 1.

Таким образом, при температурах процесса 
ниже 1300 °С реакция карбидообразования не 
проходит до конца. При t = 1500 °С получен спе
ченный неоднородный материал (обр. 4), измель
чение которого оказалось трудоемким. По этим 
причинам изучались характеристики образцов 2 
и 3, синтезированных при t = 1300 и 1400  °С. 

Таблица 1. Значения экспериментальной убыли массы

№ обр. t, °С ∆mэксп, % Примечание

1 1200 34,5 Порошок не однороден по цвету

2 1300 40,4 –

3 1400 40,6 –

4 1500 40,6 Материал спекся
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На рис. 1 представлены дифрактограммы обр. 2 
и 3, на которых отмечены рефлексы, соответству
ющие карбидуCr3C2. Размеры кристаллитов при
ведены в табл. 2.

Результаты элементного анализа образцов 
Cr3C2 приведены в табл. 3. Примесями являют
ся элементы с атомной массой, большей, чем у 
фтора: Al, Ni, S, Si, Са, Fe, Nb, K, Ti, Zr (на уровне 
следов).

Плотность полученных карбидов составляет 
6,5 г/см3 для обр. 2 и 6,55 г/см3 для обр. 3. Эти зна
чения достаточно близки к приведенным в спра
вочной литературе для Cr3C2 (ρ = 6,68 г/см3) [1].

Анализ снимков растровой электронной 
микро скопии (рис. 2) показал, что форма и раз
мер частиц карбида хрома в данном случае от 
температуры синтеза (1300 и 1400 °С) практиче
ски не зависят. Частицы агломерированы, име
ют удлинен ную форму с округлыми краями. Их 
длина составляет 3–5 мкм, диаметр 2–3 мкм. Для 
обр. 3 характерны более крупные агломераты по 
сравнению с обр. 2.

По данным энергодисперсионной спектроско
пии (EDAX) в полученных карбидах присутству
ют преимущественно хром, углерод и в незначи
тельных количествах кислород.

Результаты исследования текстурных и неко
торых других характеристик образцов Cr3C2 при
ведены в табл. 4.

Рис. 1. Дифрактограммы образцов 2 и 3 (см. табл. 1)

Рис. 2. РЭМ-снимки образцов 2 (а) и 3 (б) карбида хрома

Таблица 2. Расчетные размеры кристаллитов 
образцов карбида хрома

№ обр.
Размер кристаллитов, нм

(211) (320)

2 35,7 28,0

3 89,7 84,6

Таблица 3. Результаты элементного анализа 
образцов карбида хрома

№ обр.
Содержание, мас.%

Cr Собщ Примеси

2 84,87 13,55 0,61

3 84,95 13,50 0,56

Таблица 4. Характеристики образцов 
карбида хрома, полученные с использованием метода 
низкотемпературной адсорбции азота

№ обр.
Удельная 

поверх ность, 
м2/г

Расчетный 
средний 
размер 

частиц, нм

Удельный 
объем пор, 

см3/г

Средний 
диаметр пор, 

нм

2 1,2 847 0,003 11,3

3 1,0 872 0,002 12,1
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При нагреве карбида хрома в кислороде термо
динамически наиболее вероятно протекание сле
дующей реакции[14]:

 4Cr3C2 + 17O2 = 6Cr2O3 + 8CO2. (4)

Считается, что окисление Cr3C2, характери
зующегося строго стехиометрическим составом, 
вызывается адсорбцией кислорода дефектами ре
шетки карбида [15]. При этом на поверхности его 
зерен образуется плотная пленка Cr2O3, препят
ствующая их дальнейшему окислению [16].

Окисление порошкообразного Cr3C2 с размером 
частиц d = 7÷10 мкм, изученное методом дифферен
циального термического анализа, начинается при 
t = 630 °С и практически полностью завершается 
при 1060 °С [17]. Карбид хрома с d = 0,3 мкм, полу
ченный осаждением из газовой фазы, полностью 
окисляется в интервале t = 280÷580 °С. Повышенная 
реакционная способность такого порошка объяс
няется его высокой дисперсностью и несовершен
ством кристаллической структуры [18, 19]. Данные 
по окислению обр. 2 и 3 приведены в табл. 5.

По результатам термического анализа уста
новлено, что порошки начинают окисляться при 
t = 565÷610 °С. Прирост массы образцов равен 
≈ 25÷27 %, а расчетная ее величина при полном 
окислении чистого Cr3C2 составляет 27,8 %. Та
ким образом, полученные высшие карбиды хро
ма при достижении температуры 1100 °С окисля
ются почти полностью. Образец, синтезируемый 
при меньшей температуре, начинает окисляться 
раньше, и реакция протекает более полно.

Сравнение полученных данных по окисляемо
сти Cr3C2 с имеющимися в литературе подтверж
дает общеизвестное мнение о том, что свойства 
тугоплавких карбидов зависят от методов их при
готовления [20].

По совокупности результатов по убыли массы 
в ходе реакции, элементного и термогравиметри

ческого анализов содержание примесей (элементы 
с атомной массой больше, чем у фтора, и непро
реагировавшие реагенты) в карбиде хрома можно 
оценить на уровне ~ 1,5 мас.%.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Исследован процесс синтеза высокодисперсно
го порошка карбида хрома (Cr3C2) карботерми
ческим восстановлением оксида хрома (III) с ис
пользованием нановолокнистого углерода. Про
цесс проведен в индукционной печи тигельного 
типа в среде аргона при массовом соотношении 
Cr3C2 : С по стехиометрии на Cr3C2 и времени вы
держки 30 мин при t = 1300÷1400 °С.

Выявлено, что полученные продукты однофаз
ны и содержат только высший карбид хрома с не
значительным количеством (1,5 мас.%) примесей. 
Значения пикнометрической плотности синтези
рованных карбидов практически соответствуют 
приведенным в справочной литературе.

По результатам растровой электронной микро
скопии установлено, что частицы Cr3C2 имеют 
продолговатую форму, размер 3–5 мкм и диаметр 
2–3 мкм.

По изотермам низкотемпературной адсорбции 
и десорбции азота определены удельная поверх
ность порошков (1,0–1,2 м2/г), удельный объем пор 
(0,002–0,003 см3/г) и их средний диаметр (~ 12 нм).

Начало окисления карбида хрома в зависимо
сти от температуры синтеза происходит в диапа
зоне t = 565÷610 °С и при достижении 1100 °С он 
окисляется практически полностью.

Таким образом, в работе показано, что нано
волокнистый углерод может быть эффективно 
использован для синтеза высшего карбида хрома.

Работа выполнена в рамках ФЦП 
«Научно-педагогические кадры инновационной России» 

на 2009–2013 годы (соглашение № 14.В37.21.0447).
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Исследовано влияние механической активации в центробежной планетарной мельнице (в течение 9–43 мин при соотношении масс шаров 
и материала Ш : М = 20 : 1) и последующего высокоскоростного нагрева (~ 6 °С/с) на фазообразование в системе хром–углерод. Выявлено, что 
инкубационный период карбидообразования в процессе механосинтеза хорошо коррелирует с утонением прослоек хрома в рулетообраз-
ных частицах до длины диффузионного пути углерода в хром. Показано, что никакого значительного (> 1 кДж/моль) накопления внутренней 
энергии в решетке кристаллического хрома и свободной поверхности сажи не происходит. Подтвержден диффузионный характер карбидо-
образования в системе хром–сажа как в процессе механосинтеза, так и при последующем быстром нагреве.
Ключевые слова: механическая активация, механохимический синтез, система хром–углерод, карбиды хрома, центробежная планетарная 
мельница, диффузия.

There was investigated influence of mechanical activation in centrifugal planetary mill (during 9–43 min at relation of balls mass and material 
B : M = 20 : 1) and subsequent high-speed heating (~ 6 °C/s) on phase formation in the system of chromium–carbon. There was elucidated that incu-
bation period of carbide forming during mechanosynthesis process correlated well with thinning of interlayer of chromium in rolls like particles until 
length of chromium’s diffusion path into carbon. There was demonstrated that not occurred any sufficient (> 1 kJ/mol) internal energy storage in the 
lattice of crystalline chromium and free surface of soot. There was confirmed diffusion character of carbide forming in the system of chromium – soot 
as in mechanosynthesis process, both at subsequent flash heating.
Key words: mechanical activation, mechanochemical synthesis, chromium–carbon system, chromium carbides, centrifugal planetary mill, diffusion.



9№ 3  2014

Процессы получения и свойства порошков

ВВЕДЕНИЕ

Получение карбидов хрома, в том числе из 
элементов, осуществляется в течение длитель
ного времени (до 20–40 ч) в восстановительной 
атмо сфере, требует достижения высоких темпера
тур (до 1400–1800 °C) и сложного аппаратурного 
оформления [1, 2].

Методом, способствующим снижению темпе
ратуры и наиболее полному взаимодействию при 
получении карбидов металлов VI группы, являет
ся предварительная механоактивация смеси ме
талла и углерода [3–7]. При этом можно получать 
карбиды стехиометрического состава для произ
водства твердых сплавов и абразивностойких ма
териалов и изделий.

Данная статья продолжает работы, в которых 
был проведен анализ тонкой кристаллической 
структуры αCr при механической активации сме
си хром–углерод [8] и рассматривались диффу
зия и фазообразование в механоактивированных 
системах Cr–C, Cr–Si и Cr–B [9].

Задачей исследования было изучение механиз
ма карбидообразования в смеси Cr–C в бараба
не мельницы и при быстром отжиге. Практиче
ская цель работы – подбор оптимального време
ни механо активации смеси хром–сажа для подго
товки шихты к СВС (самораспространяющемуся 
высоко температурному синтезу).

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТОВ

В качестве исходных компонентов применя
лись порошки хрома марки ПХ1 (ГОСТ 590579) 
и углерода (ламповая сажа) П804Т (ТУ 38115488) 
в стехиометрических соотношениях, соответству
ющих карбиду Cr3C2. Механическая обработка 
смеси Cr–C осуществлялась в течение 9–43 мин в 
барабанах объемом 250 см3 центробежной плане
тарной мельницы (ЦПМ) ЛАИР0,015 при ускоре
нии 25g. В качестве мелющих тел использовались 
стальные шары диаметром 8 мм. Соотношение 
масс шаров и обрабатываемого материала состав
ляло 20 : 1.

После механоактивации и дифференциально
термического анализа (ДТА) выполнялся рентге
новский фазовый анализ (РФА) шихты. Съемка 
осуществлялась на автоматизированном дифрак

тометре ДРОН3.0 с применением монохромати
зированного CuKαизлучения. Оценка объемных 
долей фаз, параметров их решеток и размеров 
блоков проводилась методом Ритвельда (аппрок
симация экспериментального спектра линейной 
комбинацией расчетных спектров фаз и поли
номиального фона) с использованием для каче
ственного и количественного анализов пакета 
программ [10].

Структуру образцов смеси Cr–C после механо
обработки исследовали на сканирующем электрон
ном микроскопе LEO EVO40 при токе через об
разец ~ 109 А и ускоряющем напряжении от 20 до 
35 кВ. Порошки были залиты электропроводящей 
смолой, после чего приготовлялись шлифы.

Высокотемпературную обработку молотой ших
ты проводили на установке дифференциально
термического анализа. Блок держателя пробы и 
эталона был помещен в кварцевую трубу, через 
которую, для предотвращения окисления шихты 
в процессе ДТА, пропускали аргон. Печь нагрева
ли до 900 °С, а затем быстро опускали ее средней 
частью до уровня образца и эталона, что обеспе
чивало высокую скорость нагрева ~ 3,5÷6,0 °С/с. 
Установка позволяла фиксировать температуру 
взаимодействия компонентов и рассчитывать ве
личину тепловыделений.

Скорость изменения абсолютной темпера
туры (Т) образца и эталона в данной установке 
в грубом приближении чисто излучательного 
теплообмена между образцом и печью подчиня
ется уравнению

 
T =

dT
dt

= α(T4 – T4).f  

Изменение температуры со временем (t) опи
сывается выражением

 f (x) = f (x0) + 4αT 3t,f  

на основе которого может быть оценен постоян
ный коэффициент α. Здесь

 
f (x) = ln

1 + x
1 – x

+ 2arctgx, 

 x = T Tf ,
 

 x0 = Tr Tf ,
 

где Tf – температура печи (или конечная темпера
тура нагрева), Tr – комнатная температура.
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ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫЕ РЕЗУЛЬТАТЫ

Закон изменения температуры со временем 
при быстром нагреве смеси Cr–C в ДТАустановке 
существен для расчета диффузионных путей угле
рода в хроме по формуле

 
2∫D(t')dt',L(t) =

t

0
 

где D(t) – зависящий от времени (и температуры) 
коэффициент диффузии.

Суммарный диффузионный путь (помол + на
грев) составит

 L = L1 + L2,22  

где L1 – путь при помоле, L2 – при нагреве.
Схематично процесс карбидообразования 

можно изобразить как рост на границах раз
дела Cr/C диффузионных слоев из карбидов 
(рис. 1).

На границе раздела фаз С/Cr происходит диф
фузия углерода в хром. При этом, как показано на 
схеме, между ними образуются прослойки карби
дов Cr1–xСх с толщинами li и уменьшающимся по 
мере движения от С к Cr содержанием (x, ат. доли) 
углерода в карбиде. При диффузии в равновесных 
условиях в процессе будут участвовать все карби
ды хрома, представленные на равновесной диа
грамме состояния Cr–С.

Как показано в работе [11], толщины прослоек 
карбидов в пластинчатом «рулете» растут со вре
менем помола (t) по диффузионному закону

 li(t) = 2Ait, 

где Ai ≈ Di∆xi, Di – коэффициент диффузии С в iм 
карбиде, ∆xi – ширина концентрационной обла
сти существования iго карбида.

Наиболее толстыми оказываются прослойки 
тех карбидов, которые больше всего могут от
клоняться от стехиометрии и в которых угле
род наиболее подвижен. Соответственно, их 
объемная доля будет максимальна. С исчер
панием исходных реагентов (Cr и С) этот ме
ханизм роста нарушится и начнется перерас
пределение углерода между карбидами. В ко
нечном счете образуется один карбид, отвеча
ющий составу шихты. В барабане при помоле 
продолжительностью до 43 мин реализуется 
именно этот случай. При реакционной диффу
зии в условиях мельницы быстрее всего растет 
прослойка карбида Сr7С3, хотя шихта отвечает 
составу Сr3С2.

В реальных условиях помола слои Cr и С в 
пластинчатом «рулете» имеют различную тол
щину, так что и их исчерпание, т. е. поглоще
ние наползающими с двух сторон карбидами, 
происходит не одномоментно. Поэтому карти
на доминирования одного из карбидов на этой 
стадии роста, например Сr7С3, несколько сма
зывается.

В работе [12] показано, что утонение пла
стин «рулета» в смеси пластичных компонентов 
с соизмеримыми значениями твердости проис
ходит по экспоненциальному закону e–t/τ с ха
рактеристическим временем τ. Соответствен
но, рост межфазной поверхности описывается 
уравнением

 S(t) = S0et/τ, 

где t – время помола, S0 = S( ) – поверхность раз
дела фаз до помола.

Случай смеси Cr–С, где величины твердости 
компонентов различаются на 2 порядка, не соот
ветствует сделанному допущению. Однако ввиду 
рулетообразной мофологии агрегированных ча
стиц можно предположить, что экспоненциаль
ный закон справедлив и для нее.

Если суммарная толщина «рулета» из карби
дов, нарастающего за время t на межфазной по
верхности, составляет

 L(t) = 2Dt, 

где D =
2

Ai
i

  – эффективный коэффициент

диффузии, то объемная доля карбидов без учета 
экранирования продуктами реакции равнаРис. 1. Схема карбидообразования в системе Cr–C

C

l1
l2

l3

Cr3C2 Cr7C3 Cr23C6 Cr
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α0(t) = =

1 dS(t')
V dt'

t

0

2D(t – t') dt' + S0 2Dt
 

 
=

S0

V
,Dτ exp erf

π t
2

t
τ τ  

где V – объем смеси.
С учетом экранирования имеем dα = (1 – α)dα0, 

а значит, величина α(t) может быть описана кине
тическим уравнением

 α(t) = 1 – exp[–α0(t)]. 

Инкубационный период карбидообразования 
в барабане мельницы составляет около 30 мин. 
Возможно, он обусловлен развитием не только 
межфазной, но и межзеренной поверхности в хро
ме, которая возникает при измельчении зерна. 
Развитая сетка границ зерен в Сr является фак
тором ускоренной диффузии углерода при низ
ких температурах. Однако формирование карби
дов, изученное в настоящей работе, как непосред
ственно во время помола, так и при последующем 
быстром отжиге удовлетворительно описывается 
и обычной внутризеренной диффузией углерода 
в хроме. Изза отсутствия данных по диффузии С 
в карбидах Cr вместо эффективного коэффици
ента диффузии углерода в «рулете» из карбидов 
использовался коэффициент диффузии углеро
да в αСr.

В табл. 1 приведены расчетные значения пути 
диффузии С в Cr за время быстрого отжига в уста
новке ДТА, т. е. при нагреве от комнатной темпера
туры (Tr) до температуры начала экзотермического 
превращения карбидообразования (Tonset), в пред
положении радиационного тепло обмена.

Диффузионный путь за время отжига равен

 
2∫D(t')dt'.LДТА =
tonset

0
 

Здесь

 D(t') = D0exp ,–
Q

RT(t)

 

где

 D0 = 8,7 ∙ 10–3 см2/с, Q = 110 кДж/моль. 

Суммарный диффузионный путь составит

 L = LМС + LДТА,22  

где LМС = 2DtМС – диффузионный путь при 
механосинтезе продолжительностью tМС, про
текающем при температуре ~ 250 °C.

Установлению равновесия препятствует ки
нетический фактор – превышение частицами Сr 
или его прослойками в «рулете» длины диффузи
онного пути углерода в хроме при механосинтезе 
и отжиге. С увеличением времени активации от 
9 до 30 мин «рулет» все более истончается, а доля 
исходного реагента (Сr), успевающего при по
следующем быстром отжиге вступить в реакцию 
с углеродом (или кислородом), увеличивается с 
30 до 100 %.

Для ускорения диффузионных превращений в 
мельнице по сравнению со стационарными усло
виями большое значение имеет нарастающая со 
временем помола площадь межфазной поверх
ности. Так, если частица хрома с первоначаль
ным размером 7 мкм утоняется до пластины «ру
лета» в 200 нм, то не только ее толщина убывает 
в 35 раз, что сокращает пути диффузии, но и во 
столько же раз возрастает площадь пластины, т. е. 
поверхность контакта с углеродом. Следователь
но, и скорость диффузионной реакции увеличи
вается в 35 раз.

Таблица 1. Оценка длины диффузионного пути 
углерода в хроме при механоактивации 
и высокоскоростной термообработке смеси Cr–C

tМС, мин LМС, нм tonset, с
Tonset

LДТА, нм L, нм
°C K

9 99 112 693 966 5210 5210

12 114 90 629 902 2710 2710

15 128 75 488 762 581 585

18 140 75 521 795 849 860

21 151 63 437 710 279 317

24 161 64 438 711 285 327

27 171 50 330 603 47 177

30 181 40 301 574 24 183

tМС – продолжительность механосинтеза;

LМС – длина диффузионного пути C в Cr при механоактивации, T ~ 523 K;

tonset – время нагрева до начала взаимодействия компонентов шихты Cr–C при ДТА;

Tonset – температура начала взаимодействия компонентов шихты Cr–C при ДТА;

LДТА – длина диффузионного пути C в Cr при ДТА до начала взаимодействия;

L – суммарная длина диффузионного пути C в Cr при механоактивации и ДТА.
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Эволюция образования дисперсного «руле
та» подтверждается электронными изображени
ями структуры частиц смеси Cr–C после 12, 27 и 
40 мин (рис. 2–4) механообработки на шлифах 
порошка, снятых на сканирующем микроскопе 
LEO EVO40.

На снимках, полученных после 12 мин МС 
(рис. 2), присутствуют частицы и слои хрома дли
ной до 100 мкм и толщиной до 20 мкм. То есть при 

tМС = 12 мин происходит измельчение частиц Cr 
с тенденцией к принятию ими линейно вытяну
той формы, которую в дальнейшем при увеличе
нии длительности механобработки до 27 мин име
ет большинство его частиц. Это свидетельствует 
о расплющивании первоначально равноосных ча
стиц Cr в пластины.

На электронных изображениях смеси Cr–С по
сле 27 мин механообработки (рис. 3) наблюдают

Рис. 2. Электронно-микроскопические снимки смеси Cr–C 
после механоактивации 12 мин
а – увеличение 1320×, б – 5050×, в – 10090×

Рис. 3. Электронно-микроскопические снимки смеси Cr–C 
после механоактивации 27 мин
а, б – увеличение 28430×, в – 66480×

б

в

а

20 мкм

3 мкм

10 мкм

б

в

а

3 мкм

1 мкм

200 нм

= 222 нм
= 294 нм

= 390 нм

= 128 нм

= 130 нм = 142 нм

= 202 нм = 686 нм

= 71,7 нм= 61,5 нм= 66,1 нм
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ся частицы дисперсного «рулета» из перемежаю
щихся слоев Cr и C, имеющие размеры по длине 
до 20 мкм и толщине до 10–14 мкм, где между сло
ями хрома с утонением в разных частях до 200 нм 
и менее присутствуют слои углерода толщиной 
до 100 нм. Очевидно, что при продолжении МС 
до 33 мин происходит дальнейшее утонение ча
стиц хрома и его слоев в «рулетах» до длины диф
фузионного пути C в Cr, что сопровождает ся 
диффузионным превращением – карбидообразо
ванием. Указанная выше минимальная толщина 
слоев Cr в «рулете» (~ 200 нм) хорошо коррели
рует со значением LМС = 171 нм после 27 мин по
мола (см. табл. 1). После 30 мин обработки наибо
лее крупные частицы Cr имеют толщину < 10 мкм, 
так что по завершении ДТА (~ 120 с нагрева и 

~ 7 мкм диффузионного пути углерода в хроме) 
весь хром превращается в карбиды. Собственно 
говоря, диффузионное поглощение пластины Cr 
происходит с двух сторон, так что указанные в 
табл. 1 диффузионные пути можно удвоить.

После помола в течение 12 мин частицы Cr 
имеют размер ~ 2,7 мкм (слоистой структуры еще 
нет), тогда как после 27 мин МС толщины про
слоек Cr в «рулетах» доходят до ~ 130 нм. Эти ве
личины хорошо коррелируют с приводимыми в 
табл. 1 значениями полного диффузионного пути 
углерода в хроме.

На электронных изображениях смеси Cr–С 
после 40 мин механообработки (рис. 4) наблю
даются частицы, состоящие из дисперсного «ру
лета» и имеющие менее выраженную и более 
расплывчатую структуру слоев – так называе
мый оплавленный вид, что, очевидно, являет

ся проявлением взаимодействия хрома и угле
рода с образованием толстых и заметных про
слоек карбидов Cr3C2, Cr7C3, Cr23C6 на грани
цах раздела Cr/С (табл. 2), поскольку фазы с 
бóльшим содержанием углерода выглядят более 
темными. В этом случае конгломерированные 
частицы карбидов Cr, состоящие из дисперсно
го «рулета», имеют в основном длину в преде
лах 0,5–5,0 мкм (иногда до 10 мкм), что пример
но в 2 раза меньше размеров зерен после 27 мин 
механо обработки (см. рис. 3).

В процессе МС длительностью до 43 мин 
не все частицы хрома и слои Cr в частицах
«рулетах» утоняются до длины «мельничного» 
диффузионного пути углерода в хроме с последу
ющим диффузионным превращением – карбидо
образованием. Полного взаимодействия компо
нентов смеси Cr–C с формированием высшего 
карбида Cr3C2, составу которого отвечает про
порция смеси, при механообработке не проис
ходит, имеет место лишь частичное превраще
ние. После 43 мин помола общая доля карбидов 
достигает ~ 60 мас.% (табл. 2).

Таблица 2. Фазовый состав шихты в зависимости 
от времени помола при соотношении Ш : М = 20 : 1

tМС, 
мин

Cr*, 
об.%

Содержание фаз, мас.%.

Cr Cr3C2 Cr7C3 Cr23C6 C

21 100,0

30 92,6

33 64,3 49,2 6,5 32,2 2,8 9,3

43 37,6 33,9 15,8 34,7 8,0 7,6
* По отношению интенсивностей линий (002) α-Cr и (111) Ni-эталона.

Рис. 4. Электронно-микроскопические снимки смеси Cr–C после механоактивации 40 мин
а – увеличение 53280×, б – 87760×

а

1 мкм

б

200 нм
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Температура начала образования вторичных 
карбидов при ДТА в зависимости от времени по
мола сначала падает (до tMC = 30 мин), а затем рас
тет. Это происходит потому, что утонение «руле
та» со временем МС снижает температуру диф
фузионного превращения, тогда как повышение 
содержания балласта в виде первичных карбидов, 
образовавшихся в барабане in situ, тормозит диф
фузионный транспорт.

Механообработку не следует доводить до ста
дии предельного измельчения зерна (~ 10 нм), так 
как при этом усиливается карбидообразование 
в барабане при относительно небольшой темпе
ратуре (~ 250 °С) за счет зернограничной диф
фузии с низкой энергией активации. Значитель
ные экзотермические тепловые эффекты при ДТА 
(~ 10 кДж/моль, где 1 моль = 1 гатом) могут быть 
связаны только с формированием вторичных кар
бидов (табл. 3). Контрольный длительный помол 
чистого хрома с последующей дифференциальной 
сканирующей калориметрией (ДСК) показал, что 
в дефектах его решетки, создаваемых в ходе МС, 
может быть запасена лишь весьма незначительная 
энергия (< 1 кДж/моль).

Подобным образом и аморфная сажа не спо
собна аккумулировать большую энергию при 
помоле, в отличие от графита, который механо
активацией удается измельчить до удельной по
верхности частиц ~ 500 м2/г и запасенной в ней 

энергией ~ 30 кДж/моль. В случае смеси хром–
сажа адсорбцией газов была измерена всего лишь 
удельная поверхность, колеблющаяся в интервале 
1–10 м2/г в зависимости от времени помола (изза 
конкурирующих процессов растрескивания и сва
ривания частиц порошка, высвобождения сажи и 
нового ее запечатывания в «рулеты»).

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Таким образом, в ходе проведенных иссле
дований подтвержден диффузионный характер 
карбидо образования в системе хром–углерод как 
в процессе механосинтеза, так и при последующем 
быстром (~ 6 °С/с) нагреве. Ускорение диффузии во 
время помола в данном случае может быть объяс
нено одними экстенсивными факторами (переме
шиванием и расплющиванием реагентов с сокраще
нием путей диффузии и увеличением межфазной 
поверхности) без привлечения интенсивных (силь
ного локального разогрева контактных зон, скачко
образного повышения концентрации вакансий во 
время ударов и прочих аномалий диффузии). Вели
чина экзотермических эффектов при скоростном 
нагреве приблизительно соответствовала теплоте 
образования карбидов (~ 10 кДж/моль) с учетом 
неполноты превращения, так как значительная их 
часть сформировалась уже при помоле.

При использовании механоактивации с целью 
приготовления шихты для последующего само
распространяющегося высокотемпературного 
синтеза продолжительность помола в данных ус
ловиях следует ограничивать 30 мин – временем 
начала карбидообразования в смеси Cr–C еще в 
барабане.
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ВВЕДЕНИЕ

Электролитические порошки металлов, ко
торые получают из водных растворов, обладают 
высокоразвитой дендритной структурой. Боль
шинство способов определения площади поверх
ности включают различные методы адсорбции 

и допускают проведение измерений после уда
ления осадка с электрода, в процессе которого 
структура претерпевает изменения. Однако для 
получения электролитических порошков с задан
ными свойствами необходимо знать, как влияют 
режимы осаждения на величину удельной по
верхности осадка непосредственно в процессе 
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Определена площадь дендритных осадков цинка, полученных электролизом из цинкатного электролита, содержащего 0,3 моль/дм3 ZnO 
и 4 моль/дм3 NaOH. Применение электрохимических методов позволило измерить поверхность in situ без удаления дендритного осадка 
с катода. Удельная поверхность осадка, найденная с помощью метода хронопотенциометрии, составила 0,144 ± 0,002 м2/г, а по результатам 
импедансной спектроскопии – 11,61 ± 0,14 м2/г. Поверхность порошков, полученных из дендритных осадков, по данным метода БЭТ равна 
21,26 ± 0,62 м2/г. Показано, что различие в этих значениях связано с разрешающей способностью применяемых методов. Установлено, что по-
верхность дендритных осадков обладает фрактальными свойствами. Вычислена фрактальная размерность удельной поверхности и с помощью 
скейлингового соотношения проведено сравнение результатов измерений, выполненных различными методами.
Ключевые слова: дендриты, цинк, удельная поверхность, фрактальная размерность, хронопотенциометрия, импедансная спектроскопия.

There was determined square area of dendtitic zinc deposits obtained by means of electrolysis from zincate electrolyte with 0,3 mole/dm3 of ZnO and 
4 mole/dm3 of NaOH. The application of electrochemical methods allows to measure square area in situ without removal of dendritic deposit from 
cathode. Deposit specific surface area determined with the aid of chronopotentiometry method makes up 0,144 ± 0,002 m2/g, and 11,61 ± 0,14 m2/g 
in accordance with impedance spectroscopy. The square area of powders obtained from dendritic deposits was equal to 21,26±0,62 m2/g in accordance 
with data of BET method. There was demonstrated that surface of dendritic deposits have fractal properties. There was computed fractal dimension 
of specific surface area, and with the aid of scaling ratio was made comparison of measurement findings, obtained by means of different methods.
Key words: dendrites, zinc, specific surface area, fractal dimension, chronopotentiometry, impedance spectroscopy.
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его формирования. В этом случае на выбор ме
тода накладываются ограничения, связанные с 
возможностью применения его in situ. Результат 
измерения площади поверхности зависит от при
роды процесса (адсорбция, гетерогенная реакция 
или диффузия реагента), который лежит в осно
ве используемого метода определения. Особенно 
существенно он влияет на величину поверхности 
дендритных электролитических осадков металла.

Несомненный интерес для оценки поверхности 
дендритных электролитических осадков цинка не
посредственно на электроде представляет исполь
зование электрохимических способов – хроно
потенциометрии при постоянном токе и импе
дансной спектроскопии.

Целями настоящей работы были измерение 
площади поверхности нанокристаллических 
электро литических дендритных осадков цинка 
с помощью методов, основанных на различных 
физикохимических процессах, и разработка под
хода, позволяющего сопоставлять результаты, по
лученные разными способами.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Объектом исследования служили дендритные 
осадки цинка, полученные электролизом из цин
катного электролита, содержащего 0,3 моль/дм3 
оксида цинка и 4 моль/дм3 гидроксида натрия. 
Электролиз проводили при комнатной темпера
туре в гальваностатических условиях. С помощью 
потенциостата Solartron 1280С задавали ток, пре
вышающий стационарный предельный ток диф
фузии в 6 раз. Кратность превышения принято на
зывать коэффициентом истощения (Kи) [1]. В ка
честве катода использовали цинковую проволоку 
диаметром 2 мм. Поверхность рабочего электрода 
перед каждым опытом зачищали наждачной бу
магой, промывали дистиллированной водой и су
шили. Анодом служил цилиндр из цинка. Осадки 
получали в течение 5 и 10 мин.

Массу осадка цинка рассчитывали по закону 
Фарадея:

 mос =
AZn

2F
ItВтZn, (1)

где AZn – атомная масса цинка, г/моль; I – задава
емый ток, А; t – время электролиза, с; F – посто
янная Фарадея, А ∙ с/моль.

Для определения выхода по току цинка (ВтZn = 
= 1 – ВтH2) в ходе экспериментов измеряли объем 
выделившегося водорода [2].

Электрохимические исследования проводи
ли в ячейке, включенной по трехэлектродной 
схеме. Для оценки площади поверхности ден
дритного осадка цинка с помощью метода хроно
потенциометрии использовали потенциостаты 
Solartron 1280С и Zive SP5. В качестве электрода 
сравнения служил цинковый электрод в раство
ре, из которого происходило электроосаждение.

Измерения импеданса осуществляли с по
мощью электрохимической станции IM6 в диапа
зоне частот 1–250 000 Гц. По окончании электро
лиза дендритный осадок, не отделяя от электрода, 
отмывали дистиллированной водой и перено
сили в ячейку с раствором 0,5 моль/дм3 Na2SO4 
для определения импеданса. В качестве электрода 
сравнения применяли насыщенный хлорсеребря
ный электрод, а вспомогательным служила плати
новая пластина.

Для сравнения различных методов в качестве 
количественной характеристики поверхности ис
пользовали удельную величину ее площади:

 Sm =
Sос

mос
 [м2/г]. (2)

Микроструктурные исследования цинкового 
осадка проводили на электронном сканирующем 
микроскопе Auriga в Центре коллективного поль
зования УрФУ.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Определение поверхности 
дендритного осадка цинка 
методом хронопотенциометрии (ХПМ)

Анализ хронопотенциограмм, полученных на 
гладком цинковом электроде [3], показал, что 
продолжительность переходного времени (τ) при 
восстановлении ионов цинка из цинкатного рас
твора связана с плотностью тока (i) по уравнению 
Гирста и Жульярда:

 i τ = B – Ai, (3)

где А = 0,217 с1/2 и В = 0,116 А ∙ с1/2/см2 – параме
тры, которые зависят от концентрации и коэффи
циента диффузии разряжающихся ионов металла 
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в растворе, а также от скорости химической реак
ции, предшествующей разряду. Они были исполь
зованы для определения площади поверхности 
дендритного осадка цинка по величине переход
ного времени и заданному току (I):

 Sос = .
B

I τ + AI
 (4)

В ходе эксперимента электрод после электро
лиза выдерживали в той же ячейке без тока в те
чение 10 мин до восстановления концентрации 
ионов цинка в растворе по всей толщине рыхлого 
слоя. Затем снимали хронопотенциограммы для 
определения Sос при значениях Kи = 6, 20, 40, 60, 
80, 100, 120 и 140 (рис. 1).

В результате были получены зависимости пло
щади поверхности цинковых дендритных осадков 
от переходного времени (рис. 2, а). В логариф
мических координатах заметны 2 характерных 
участка: линейное изменение Sос при больших зна

чениях τ (малые токи) и практически постоянная 
величина площади при использовании высоких 
плотностей тока.

Рост площади дендритного осадка, определяе
мой методом ХПМ, с увеличением силы тока или 
уменьшением переходного времени может быть 
связан с фрактальными свойствами его поверх
ности. В этом случае величина Sос как мера фрак
тального множества зависит от масштаба изме
рения [4]:

 Sос(δ) = N(δ)δd. (5)

Здесь N(δ) – количество клеток размером δ × δ, 
покрывающих поверхность; d – топологическая 
размерность масштабного объекта (для поверх
ности это квадрат, d = 2). Число клеток зависит от 
масштаба измерения (δ) и фрактальной размерно
сти (D) по соотношению N(δ) ~ Const/δD. Окон
чательно выражение для поверхности дендритов 
выглядит следующим образом:

 Sос(δ) = δd ~ δd–D.
δD

Const
 (6)

В качестве масштабного отрезка удобно ис
пользовать эффективную толщину диффузион
ного слоя, которая в нестационарных гальвано
статических условиях зависит от времени [5]. 
Тогда для момента переходного времени можно 
записать

 δ = 2 ,
τDi

π
 (7)

где Di = 0,7 ∙ 10–9 м2/с – коэффициент диффузии 
ионов цинка.

После логарифмирования (6) получаем скей
линговое соотношение

 ln Sос = ln Const + (d – D) ln δ. (8)

Для линейного участка зависимости ln Sос – ln δ 
(см. рис. 2, б), соответствующего росту Sос, сво
бодный член уравнения (8) равен –7,445 ± 0,794, 
а угловой коэффициент d – D = –0,748 ± 0,07. 
При d = 2 фрактальная размерность составила 
2,75 ± 0,07. Высокое значение D указывает на чрез
вычайно развитую поверхность, которая поч
ти полностью заполняет 3мерное пространство. 
Этот вывод подтверждают микрофотографии 
дендритного осадка цинка (рис. 3).

Рис. 1. Примеры хронопотенциограмм, 
снятых на дендритном осадке цинка, 
полученном за 5 мин электролиза
1 – Kи = 6 , 2 – 20, 3 – 40 и 4 – 60

Рис. 2. Зависимость измеренной площади 
дендритного осадка цинка от переходого времени (а) 
и эффективной толщины диффузионного слоя (б)
Время получения осадка 5 мин
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В рамках фрактальной концепции строения 
поверхности дендритов находит объяснение тот 
факт, что методом ХПМ даже при очень малых 
значениях δ не удается измерить мелкие детали 
поверхности, поскольку при больших токах коли
чество осажденного за переходное время метал
ла увеличивается и их покрывает. Можно заклю
чить, что разрешение линейных деталей релье
фа, доступных для этого способа, имеет величи
ну ~ 6,8 мкм (точка пересечения двух участков на 
рис. 2, а). По данным ХПМ удельная поверхность 
дендритного осадка цинка, полученного за 5 мин 
электролиза, составила Sm = 0,144 ± 0,002 м2/г.

Определение поверхности дендритного осадка 
цинка методом импедансной спектроскопии (ИС)

Для моделирования пористого электрода в ин
дифферентном электролите принята эквивалент
ная схема (рис. 4), в которой используется элемент 
постоянной фазы СРЕ для учета распределения 
емкости двойного слоя на фрактальной поверх
ности электрода:

 СРЕ = T–1(jω)–p, (9)

где Т – емкостной параметр, Ф ∙ сp–1; j = – 1 – мни
мая единица; ω – угловая частота переменного 
тока, с–1; p – экспоненциальный показатель.

По результатам измерения импеданса гладкого 
электрода, который наряду с емкостью двойного 
слоя гладкой поверхности включает реактивную 
составляющую, обусловленную реакцией, нахо
дили емкость его двойного слоя (Сгл) и с учетом 
площади (Sгл) определяли удельную емкость [6, 7]:

 Cуд = Cгл/Sгл, (10)

которая составила 7,5 ± 0,11 мкФ/см2.
После измерения импеданса осадка рассчиты

вали его общую емкость [6]:

 CДЭС = T1/p R1–1/p,общ  (11)

где Rобщ = R1 для гладкого электрода и Rобщ = R1 + R2 
для дендритного осадка, причем по результатам 
измерений R1 ~ 0.

Значение Sос определяли по соотношению ем
кости дендритного осадка и удельной емкости 
двойного электрического слоя на гладкой поверх
ности электрода:

 Sос = CДЭС Cуд. (12)

Параметры эквивалентной схемы (см. рис. 4) 
подбирали с помощью программного обеспече
ния приборов Solartron и ECLab. Сравнение экс
периментальных и расчетных годографов (рис. 5) 
свидетельствует о хорошей аппроксимации.

Результаты расчетов:
CДЭС, мкФ . . . . . . . . . . . .9135 ± 263
R2, Ом . . . . . . . . . . . . . . . . 4,17 ± 0,14
T, Ф ∙ ср–1 . . . . . . . . . . . . . 0,042 ± 0,004
p . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 0,54 ± 0,01
Sос, см2 . . . . . . . . . . . . . . . .1218 ± 39
Sm, м2/г  . . . . . . . . . . . . . . 11,61 ± 0,14

показывают, что величина площади поверхности, 
доступная для измерения методом ИС, значитель
но больше, чем при определении путем хроно
потенциометрии. Это полностью укладывается 
в концепцию о влиянии масштабного фактора – 

Рис. 4. Эквивалентная схема импеданса пористого электрода [6]
R1 – сопротивление раствора в ячейке; С – емкость двойного 
электрического слоя на фронтальной поверхности; R2 и СРЕ 
соответствуют элементам импеданса внутри пор

Рис. 3. Микрофотографии 
осадка цинка
а – форма дендритов, 
б – микроструктура их поверхности

а б

70 мкм 1 мкм

R1

R2 CPE

C



19№ 3  2014

Процессы получения и свойства порошков

эффективной толщины диффузионного слоя – на 
разрешающую способность применяемого метода. 
Действительно, величина δ = Di ω, соответству
ющая максимальной частоте 250 кГц, составляет 
2,1 ∙ 10–8 м [8].

В работе С. Лиу с сотр. [9] показано, что фрак
тальная размерность (D) связана с экспоненци
альным показателем (р) соотношением: D = 3 – p, 
отсюда D = 2,46 ± 0,01. Найденное ее значение в 
пределах ошибки опыта отличается от полученно
го с помощью ХПМ. Это может быть обусловлено 
как различием методов измерения, так и реаль
ными изменениями в структуре осадков. В целом 
обе величины указывают на высокую плотность 
заполнения пространства (см. рис. 3).

Определение поверхности 
дендритного осадка цинка методом смачивания

Метод маслоемкости (МЕ) [10], который ис
пользуют для оценки допустимой концентрации 
пигментанаполнителя в связующем композици
онного покрытия, дает сравнительную оценку по
верхности порошков, полученных разными спосо
бами. Измеряемой величиной в этом случае явля
ется масса масла, поглощенного определенным ко
личеством порошка. Если поверхность одного типа 
порошка известна, то при сопоставлении значений 
МЕ можно определить площадь другого порошка.

Оценку маслоемкости проводили на партии 
порошка, полученного при 10минутном элек
тролизе. Индустриальное масло смешивали с на
веской порошка на стеклянной пластине посред
ством перетирания с помощью шпателя.

По данным лаборатории ЗАО «НПХ ВМП» 
(г. Екатеринбург) цинковый порошок, приготовлен
ный методом испарения–конденсации, имеет зна
чения МЕ = 12,6 г/100 г и Sm = 0,4 ± 0,1 м2/г. Масло
емкость электролитического дендритного порош
ка, измеренная в той же организации, составила 
65,8 г/100 г и, исходя из этого, его Sm = 2 ± 0,2 м2/г. 
Очевидно, что при высокоразвитой дендритной 
поверхности порошка масло не может смочить 
все детали рельефа, поэтому по величине МЕ 
нельзя судить обо всей площади поверхности.

Определение поверхности 
дендритного осадка цинка методом адсорбции

Широко известен метод БЭТ [11], позволяющий 
оценивать удельную поверхность пористого твер
дого тела на основе математического анализа изо
термы адсорбции азота. Измерение Sm цинкового 
порошка, приготовленного из электро осажденного 
дендритного цинка методом сухого перетирания, 
было выполнено на анализаторе Сорби 4.1 в лабо
ратории физикохимичес ких методов исследова
ния состава вещества ИВТЭ УрО РАН, и ее вели
чина составила 21,26 ± 0,62 м2/г.

 * * * 

Таким образом, значения удельной поверх
ности дендритных осадков цинка (время элек
тролиза 10  мин), найденные разными спосо
бами, существенно отличаются между собой: 
Sm = 0,144 ± 0,002 м2/г (ХПМ 1), 11,61 ± 0,14 м2/г 
(ИС), 2,0 ± 0,2 м2/г (МЕ) и 21,26 ± 0,62 м2/г (БЭТ). 
Причиной этого является разрешающая способ
ность метода, зависящая от физикохимического 
процесса, лежащего в его основе. Можно пред
положить, что ХПМ позволяет определять толь
ко электрохимически активную поверхность, до
ступную для диффузии при эффективной тол
щине диффузионного слоя ~ 7 мкм. Наибольшую 
величину Sm дает метод БЭТ, обладающий разре
шением на молекулярном уровне.

Если воспользоваться уравнением (8) с уче
том численных значений коэффициентов, соот
ветствующих прямой на рис. 2, б, и подставить в 
качестве масштабного фактора эффективную тол
щину диффузионного слоя при частоте 250 кГц 

1 Результат измерений на порошке, полученном при электролизе в те-
чение 5 мин.

Рис. 5. Годограф импеданса цинкового дендритного осадка, 
полученного за 10 мин электролиза
Метки – экспериментальные данные, 
линия – аппроксимация по принятой эквивалентной схеме
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(δ = 2,1 ∙ 10–8 м), то получаем Sос = 3,23 · 10–2 м2. 
С учетом массы осадка прогнозируемая удельная 
поверхность составляет 13,15 ± 0,17 м2/г, что до
статочно близко к значению, определенному им
педансным методом. Величину поверхности, ко
торая примерно соответствует результату изме
рения по методу БЭТ, можно получить, используя 
масштабный размер δ = 1 ∙ 10–8 м, тогда в соответ
ствии с уравнением (8) Sm = 22,53 м2/г. Это означа
ет, что поверхность дендритного осадка сохраняет 
фрактальные свойства вплоть до масштаба 10 нм. 
На рис. 3, б хорошо различима микроструктура 
фрагментов, толщина которых ~ 15 нм.

Полученные результаты показывают, что при 
известной фрактальной размерности поверхности 
порошка можно оценить рабочую площадь, доступ
ную для контакта со средой при диффузии, адсорб
ции или механическом смешивании компонентов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе с помощью хронопотенциометрии и 
импедансной спектроскопии in situ измерена по
верхность нанокристаллических электролити
ческих дендритных осадков цинка. Удельная по
верхность порошка цинка определена также по 
маслоемкости и методом БЭТ.

Установлено, что поверхность изучаемых по
рошков обладает фрактальными свойствами, 
найдена ее фрактальная размерность и получено 
уравнение, связывающее меру площади поверх
ности с масштабным фактором.

Получены согласованные результаты между 
значениями удельной поверхности, измеренной 

разными способами, основанные на представле
нии о масштабном факторе, определяющем раз
решающую способность метода.

Работа выполнена при поддержке РФФИ, 
проект № 11-03-00226.
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ВВЕДЕНИЕ

Углеродистые материалы, применяемые в раз
личных отраслях промышленности, являются 
широко востребованными. В Красноярском кр. 
сосредоточены основные запасы России и стран 
СНГ скрытокристаллического графита, углей и 
производимых из них материалов. Углеродистые 
материалы, как и другое минеральное сырье, при 
использовании в определенных технологических 
процессах, проходят определенные стадии подго
товки: дробление, измельчение, обогащение, клас
сификацию, перемешивание и др. Каждая из них 
осуществляется на определенном оборудовании, 
и перевод их на более высокий технологический 
уровень требует дополнительных материальных, 
энерго и трудозатрат.

Наиболее перспективными методами подготов
ки высококачественных углеродистых материалов 
являются механоактивация и механосинтез, ко
торые не требуют ввода в технологический про
цесс дополнительного дорогостоящего оборудова
ния. Применение этих технологий позволяет после 
дробления все остальные процессы осуществлять 
в одном агрегате – энергонапряженных мельни
цахактиваторахсмесителях определенного типа. 
При этом материал можно наноструктурировать 
и осуществлять механосинтез различных ком
позиций с высокой степенью их гомогени зации. 
Режимы механоактивации природных графитов 
подробно рассмотрены в работах [1–6].

Правильное применение активации позволя
ет в широких пределах изменять энергетические 
параметры как на поверхности, так и в объеме 
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Исследована структура природных кристаллического и скрытокристаллического графитов из месторождений Красноярского кр. с помощью рент-
геноструктурного анализа на дифрактометре D8 Advance («Bruker», Германия). Выявлены изменения типов и параметров кристаллической решет-
ки за счет механоактивации или механосинтеза материала и установлены оптимальные режимы активации графита, при которых они происходят. 
Рассмотрено влияние времени обработки на параметры структуры обоих видов графитов. Показано, что при оптимальной длительности акти-
вации улучшаются их физико-химические свойства за счет изменения типа и параметров решетки и аморфизации кристаллической структуры.
Ключевые слова: скрытокристаллический графит, кристаллический графит, механоактивация, кристаллическая решетка графита.

There was investigated the structure of native crystalline and crypto-crystalline graphite from Krasnoyarsk Krai’s deposits with the aid of X-ray analy-
sis on diffractometer «Bruker» D8 ADVANCE. There were revealed alterations of types and parameters of crystal lattice by means of mechanical ac-
tivation or mechanical synthesis of material, and was established optimal performance of graphite activation by which these alterations occurred. 
There was considered influence of time activation on parameters of structure of both types graphite. There was demonstrated that at optimal ac-
tivation time of graphite occurred improving of its physical and chemical properties due to alteration of type and parameters of lattice and amor-
phization of crystalline lattice.
Key words: crypto-crystalline graphite, crystalline graphite, mechanical activation, crystal lattice of graphite.
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частиц за счет глубоких структурных преобра
зований, приводящих к усилению или снижению 
активности различных поверхностных центров, 
накоплению или уменьшению электростатическо
го заряда, изменению типа кристаллической ре
шетки. Изменение запаса потенциальной энергии 
активируемого вещества обусловлено ее накопле
нием вследствие увеличения свободной поверх
ности, а также аккумуляцией энергии в кристал
лической решетке с одновременным ее расходова
нием на тепловые, световые и звуковые излучения 
и экзоэлектронную эмиссию.

Проведение подобных исследований позволит 
составить достаточно полный перечень физико
химических изменений минерального вещества 
при активации, таких, например, как его пере
ход в новую модификацию, аморфизация, изме
нение структуры и координационного числа ато
мов в кристаллах и т. д. [7]. При этом параметры 
механо активации необходимо тщательно контро
лировать, так как они оказывают большое влия
ние на процесс измельчения частиц и изменение 
их кристаллической структуры.

Целью данной работы было изучение влияния 
времени активации на параметры структуры при
родного графита различного кристаллохимиче
ского строения.

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА

Для исследований были выбраны природные 
кристаллический и скрытокристаллический гра
фиты (КГ и СКГ соответственно).

Кристаллический графит ГЛ1 Завальевского 
месторождения состоит из овальных пластинок, 
имеющих максимальный диаметр 1,5 мм, и мел
ких частиц (около 10 %) более сложной и удлинен
ной формы. Его особенностью является наличие 
сростков с примесями, например с кальцитами – 
прозрачными, неправильной формы и размером 
единичных зерен до 0,5 мм.

Графит Курейского месторождений относит
ся к высокозольному скрытокристаллическому 
типу. Основным его минералом является графит 
с включениями нерудных минералов (кварца, по
левых шпатов, кальцита, хлорита), а также суль
фидов и углистых веществ. Содержание кальцита 
и кварца колеблется в пределах от 5 до 50 % [8, 9].

Активацию образцов КГ и СКГ осуществляли 
в планетарноцентробежной мельнице АГО2 в 
рациональных режимах, определенных в рабо
тах [6, 9].

Изменения параметров решетки в зависимо
сти от времени активации графитов оценивали по 
интенсивности и ширине характерных пиков на 
рентгенограммах, снятых на приборе D8 Advance 
(«Bruker», Германия).

РЕЗУЛЬТАТЫ ЭКСПЕРИМЕНТА

Сравнение положения, интенсивности и уши
рения характерных пиков на рентгенограммах 
(рис. 1) природных кристаллического и скрыто
кристаллического графитов показало, что они 
для обоих образцов находятся на одних и тех же 
углах, но имеют разную интенсивность и ушире
ние. Это свидетельствует о том, что для этих ма
териалов характерен один тип сингонии – гекса
гональный, пространственная группа P63/mmc, 
что хорошо согласуется с литературными данны
ми [10–15]. Однако интенсивность пика КГ зна

Рис. 1. Характерные пики природных кристаллического (1) 
и скрытокристаллического (2) графитов
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чительно выше, чем СКГ, что свидетельствует о 
высокой степени кристалличности первого. Зна
чительные различия в высоте и положении харак
терных пиков свидетельствуют о том, что КГ по 
своей структуре ближе к монокристаллическому, 
а СКГ представляет собой полиматериал с высо
кой степенью разупорядоченности кристаллов.

Влияние времени активации на изменение ин
тенсивности характерного пика СКГ показано 
на рис. 2.

Результаты наших исследований показали, что 
в процессе активации для графитов обоих типов 
наблюдается уменьшение интенсивности пика, 
что говорит об разупорядоченности частиц отно
сительно друг друга, а также его смещение, свиде
тельствующее о незначительном изменении меж
плоскостного расстояния (табл. 1).

Как видно из табл. 2, для обоих исследуемых 
образцов характерна сингония P63/mmc, макси
мальные пики для которой зафиксированы от 
плоскости {002}.

В работе [16] показано, что в структуре графи
та на параметр решетки (с) ячейки приходятся два 
оригинальных слоя, каждый из которых построен 

из правильных шестиугольников с атомами угле
рода в их вершинах (рис. 3, а). Их наличие указы
вает на примитивную (Р) ячейку Браве. При этом 
соседние слои одинаковой конфигурации повер
нуты относительно друг друга на 60° (см. рис. 3, б).

Рис. 2. Характерные пики природного 
скрытокристаллического графита в исходном состоянии (1) 
и активированного в течение 10 (2), 20 (3) и 30 (4) мин

Рис. 3. Кристаллическая структура природного графита (P63/mmc)
а – общий вид структуры; б – план структуры в проекции 
на плоскость {0001} с нанесенными элементами симметрии

Таблица 1. Рентгеноструктурные параметры образцов графита

Время 
актива ции, 

мин

Меж-
плоскост ное 

расстояние, Å

Положение 
пика, град

Интенсив ность, 
усл. ед.

Скрытокристаллический графит

0 3,36171 26,589 2177

10 3,36149 26,390 1275

20 3,36423 26,473 441

30 3,36373 26,625 746

Кристаллический графит

0 3,36765 26,445 43668

10 3,35095 26,579 42648

20 3,36326 26,480 9814

30 3,35901 26,514 12190

Таблица 2. Параметры структуры образцов графита
Время 
акти-

вации, 
мин

Тип 
сингонии

Параметры 
решетки, Å

Количе-
ство 

атомов в 
эл. ячейке

Объем 
× 1024, 

см3
a c

Скрытокристаллический графит

0
10 Р63/mmc 2,46400 6,73600 4 35,42

20 Р63mc 2,45600 20,0880 12 104,94

30 Р3 1,45600 16,7400 10 87,45

Кристаллический графит

0
10 Р63/mmc 2,46400 6,73600 4 35,42

20
30 Р63mc 2,46400 6,70400 4 35,13
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cd

c
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Атомы углерода лежат не только в зеркальных 
плоскостях симметрии mz, но и на вертикальных 
осях 3го порядка (3z). Причем одна их часть ло
кализована на самостоятельных осях 3z, а другая – 
на осях 3, входящих в качестве подгруппы в оси 63. 
Атомы углерода занимают две правильные систе
мы точек с одинаковой симметрией:

 
CI – (b)6m2 : 00 , 00 ,

1 3
4 4  

 
CII – (d)6m2 : , .

32 2 1 1
43 3 3 4

1
3  

Присутствие винтовых осей 63 объясняется 
пересечением координатных плоскостей mk с 
апофемальными плоскостями скользящего от
ражения сd, расположенных под углом 30°.

В решетке образуются два типа пустот – тетра
эдрические и октаэдрические, которые могут быть 
заняты более мелкими атомами, как правило ка
тионами. При этом тетраэдрические пустоты со
единяются друг с другом поочередно через об
щую грань тетраэдров и через общую их вершину 
(рис. 4). Октаэдрические же пустоты, соединяясь 
через общие грани соседних октаэдров, образуют 
колонки, вытянутые в том же направлении.

Центры тяжести октаэдрических пустот сов
падают с центрами инверсии 1, расположенны
ми на осях 63. Их симметрия описывается точеч
ной группой 3m, а положение – координатами 000 
и 00 . Центры тяжести тетраэдрических пустот 
располагаются на осях 3го порядка в позициях 
с координатами   ± z и    ± z  и по высоте (т. е. 

вдоль координатного направления Z), а их сим
метрия описывается точечной группой 3m с од
ной степенью свободы вдоль оси Z.

Поскольку по обе стороны каждого плотно
упакованного слоя находятся одинаковые слои 
(третий слой повторяет первый), в двухслойной 
плотнейшей упаковке октаэдрические пустоты 
располагаются над/под октаэдрическими, а тетра
эдрические – над тетраэдрическими. Наличие зер
кальной плоскости mz, проходящей через каждый 
плотноупакованный слой, делает пустоты из со
седних слоев энантиаморфными.

В ходе механоактивации скрытокристаллическо
го графита атомы углерода смещаются в тетраэдри
ческие пустоты. При этом сохраняется общая под
группа с вертикальными элементами симметрии: 
P63/mmc → P63mc. Отметим, что максимальные пики 
от плоскости P63mc наблюдались от плоскости {006}.

Дальнейшее увеличение времени активации 
приводило к тому, что нарушалось взаимодействие 
между координатной (mk) и апофемальной (сd) 
плоскостями, расположенными под углом 30° одна 
к другой. В результате этого разрушается верти
кальная ось 63 (mk ∙ cd = 63)

30°

, совпадающая с лини

ей их пересечения, что ведет к прекращению суще
ствования винтовой оси 21 (mk ∙ mk = 3)

60°

 и образо

ванию тригональной сингонии (рис. 5): P63mc → Р3. 
При этом максимальные пики от плоскости Р3 на
блюдались от плоскости {005}. На рис. 5 указано 
отражение от плоскости {005} на {0001}.

При механоактивации кристаллического гра
фита с решеткой P63/mmс параметр с изменяется 
за счет послойного смещения атомов углерода в 
октаэдрические пустоты: P63/mmc – mz → P63mc.

Максимальные пики для обеих сингоний 
(P63/mmc и P63mc) наблюдали от плоскости {002}. 
При этом пропадает горизонтальная зеркальная 
плоскость mz, а следовательно, и центры инверсии 
(21 ∙ mz = 1)

90°

 на высоте 1/4Tz. Эти центры образу

Рис. 4. Схема расположения тетраэдрических 
и октаэдрических пустот вдоль осей 3-го порядка 
в гексагональной плотнейшей упаковке Рис. 5. План структуры Р3 в проекции на плоскость {0001}
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ются в результате взаимодействия плоскости mz 
с осями: вертикальными 21 и горизонтальными 
2го порядка. В свою очередь, указанные оси воз
никают при взаимодействии вертикальных плос
костей mz и плоскостей mk и сd (mz ∙ mk = 21гориз на 
высоте 0 и mz ∙ сd = 1/4Tz) (рис. 6).

Проведенные исследования показали, что 
наибольшее уменьшение интенсивности и шири
ны характерных для графитов различного кри
сталлохимического строения пиков на рентгено
граммах, а следовательно, и изменение параме
тров и типа кристаллической решетки, свиде
тельствующие об изменении энергетического 
состояния кристаллической структуры, проис
ходят после 20 мин активации. Дальнейшее уве
личение времени обработки не влечет за собой 
ни изменения параметров структуры (у кристал
лического графита), ни нарушения слоев в ре
шетке (у скрытокристаллического), что позво
ляет считать, что выбранное время активации 
(20 мин) для данного материала можно считать 
оптимальным.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

В работе установлено, что при механоактива
ции графита за счет послойного смещения ато
мов углерода наблюдается изменение сингонии и 
параметров решетки. У скрытокристаллического 
графита сингония меняется следующим образом: 
Р63/mmc → P63mc → Р3 через 20 и 30 мин акти
вации, а у кристаллического, соответственно, – 
Р63/mmc → Р63mc через 20 мин.

Это особенно важно учитывать при исполь
зовании графитов в качестве модификаторов ме
таллов и сплавов (например, бронзы), где прин

цип структурного соответствия играет важней
шую роль, так как уменьшение разницы в пара
метрах решетки графита и модифицируемого 
металла дает возможность повысить эффектив
ность модифицирования последнего и полу
чить нужную структуру и высокие механиче
ские свойства.
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ВВЕДЕНИЕ

Исследования последних лет в области твер
дых сплавов направлены на снижение размера 
зерна карбида вольфрама до наноуровня с целью 
одновременного повышения твердости и проч
ности, что считается невозможным для матери
алов с «грубым» размером зерен (dWC > 1 мкм). 
Подобные твердые сплавы получены, например, 
компанией «Sandvik Hard Materials» (Швеция) 
(сплав PN90) [1], но их массовое производство 
пока еще ограничено определенными технологи
ческими трудностями, такими как активное окис
ление исходных компонентов, катастрофический 
рост зерна при спекании и др.

Одним из значимых результатов проводимых 
работ стало появление на рынке новых продук
тов, например порошков наноразмерного кар
бида вольфрама (WCнано), использование кото

рого находит все более широкое применение, в 
том числе для улучшения свойств традиционных 
твердых сплавов.

Так, авторами [2] исследованы режущие харак
теристики пластин из микродисперсных сплавов 
WC–Co, модифицированных наноразмерным кар
бидом вольфрама, и зафиксирован одновремен
ный рост твердости, трещино и износостойкости. 
В работе [3] приведены результаты экспериментов 
по применению добавок порошков WCнано для 
модификации структуры твердых сплавов с целью 
повышения прочности и сопротивления изна
шиванию: структура становится мельче, проч
ность и твердость увеличиваются. Это приводит 
к росту износостойкости подшипников сколь
жения, а также токарных резцов (при черновом 
и получистовом точении жаропрочных сплавов 
она также повышается до 10 раз, а нержавеющей 
стали – до 1,5÷2,0 раза). В работе [4] сделан вы
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вод о нарастающей в мировой практике тенден
ции по введению различных добавок, в том чис
ле нано размерных, в твердосплавные композиты 
для увеличения их износостойкости и стойкости 
к деформациям.

Цель настоящей работы – изучение процессов 
уплотнения при спекании трибологического твер
дого сплава ВН8М (WC–8%Ni) с улучшенной из
носостойкостью, модифицированного добавками 
наноразмерного карбида вольфрама, и оптимиза
ция режимов его спекания.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

В работе использовали следующие исходные 
компоненты:
 – порошок карбида вольфрама марки WC20 

производства компании «ZCC» (Китай), со
держащего углерод общий – 6,10 мас.%, угле
род свободный – 0,05 мас.%, со средним раз
мером частиц по Фишеру dWC = 2,1 мкм;

 – наноразмерный порошок карбида вольфра
ма собственного производства (ООО «Ви
риал»): Собщ – 6,12 мас.%, Ссвоб – 0,1 мас.%, 
dWC – 60 нм, удельная поверхность порошка 
по БЭТ – 5,6 м2/г;

 – порошок никеля марки ПНК1Л5, ГОСТ 
972297 (ОАО «ГМК «Норильский никель», 
Россия): массовая доля Ni – 99,70 %, насып
ная плотность – 1,18 г/см3.

Порошковые смеси готовили измельчением ис
ходных компонентов в шаровой мельнице твердо
сплавными шарами в среде этилового спирта в 
течение 48 ч. Для получения модифицированного 
сплава в шихту вводили наноразмерный карбид 
вольфрама в количестве 10 мас.% и смешивали 
еще 12 ч. После удаления спирта в вакуумном дис
тилляторе в смесь добавляли раствор синтетиче
ского каучука в бензине, сушили и гранулировали 
протиркой через сетку № 0315.

Призматические образцы (5 × 5 × 45 мм) го
товили прессованием в металлической пресс
форме при удельном давлении ~ 100 МПа. Часть 
из них после предварительной отгонки пла
стификатора спекали в высокотемпературном 
дилато метре в токе аргона с целью изучения осо
бенностей их усадки (уплотнения). Другую часть 
образцов спекали в вакууме при соответствую

щих температурах (см. табл. 1) со скоростью на
грева 3–4 °С/мин – на них исследовали пористую 
структуру методом ртутной порометрии, а изло
мы изучали на растровом электронном микро
скопе (РЭМ). Оставшиеся объекты спекали в 
вакуумкомпрессионной печи при температу
рах, приведенных в табл. 2, под давлением арго
на РAr = 6 МПа.

В работе были применены следующие методи
ки исследований и оборудование:
 – дилатометрические исследования осущест

вляли на дилатометре DIL 402E «Netzsch» 
(Германия) в протоке аргона со скоростью 
нагрева ~ 20 °С/мин;

 – ртутную порометрию образцов проводили 
на порометре низкого давления по методи
ке [5];

 – изломы прессовок изучали на РЭМ Quanta 
200 компании «FEL» (США);

 – плотность определяли гидростатическим 
взвешиванием по ГОСТ 2001874;

 – прочность при трехточечном изгибе – по 
ГОСТ 2001974;

 – твердость HV при нагрузке 10 кг – по ГОСТ 
2517282;

 – трещиностойкость оценивали по длине 
трещин в углах отпечатка при определении 
твердости по Виккерсу; расчет вели по фор
муле Эванса–Чарльза;

 – микроструктуру изучали по ГОСТ 939180.

ОБСУЖДЕНИЕ 
РЕЗУЛЬТАТОВ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

На рис. 1 представлены дилатометрические 
усадочные кривые образца из модифицирован
ного сплава (ВН8М), полученные с помощью 
высоко температурного дилатометра, и, для срав
нения, образца из того же сплава, но без активи
рующей добавки (ВН8).

Результаты исследований поровой струк
туры образцов на различных этапах спекания 
приведены в табл. 1, а на рис. 2 показаны РЭМ
фотографии их изломов.

Уплотнение образца из сплава ВН8М начинает
ся с t ~ 800 °С. При данной температуре в матери
але уже происходят межфазные взаимодействия. 
Об этом свидетельствуют, например, результаты 
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работы [6], в которой авторы исследовали фазовый 
состав наноразмерных порошковых смесей в си
стеме WC–Co, термообработанных при различных 
температурах, и при t ~ 800 °С ими рентгенографи
чески зафиксировано растворение карбида воль
фрама в кобальте. Поровая структура (см. табл. 1) 
состоит в основном из межзеренной пористости: 
величина пор примерно совпадает с преобладаю
щим размером частиц исходной порошковой сме
си. Также в образцах наблюдалась межгранульная 
пористость, обусловленная непропрессовкой ча
сти гранул исходного пресспорошка, и нанопори
стость, которая образована, прежде всего, добав
кой наноразмерного карбида вольфрама, а также 
его частицами, сформировавшимися в результате 
размола более крупных частиц. Нанопористость 
обеспечивает значительную общую удельную по
верхность пор данного образца.

В температурном интервале 800–1000 °С усад
ка образца еще невелика, но поровая структура 

уже меняется: происходит увеличение как раз
мера, так и количества межзеренных пор за счет 
уменьшения, прежде всего, наноразмерной со
ставляющей пор, при этом также значительно 
сокращается их удельная поверхность. Очевид
но, что движущей силой уплотнения на данном 
этапе является снижение избыточной свободной 
энергии поверхности наночастиц. Основной ме
ханизм уплотнения, вероятнее всего, – диффу
зионный. Происходит быстрое твердофазное 
растворение–осаждение мельчайших карбид
ных частиц на более крупные зерна и в область 
их контактов, а это приводит к росту зерна и ис
чезновению межзеренных границ, т. е. начинает 
образовываться каркас из рекристаллизующих
ся зерен.

РЭМфотография микроструктуры образца, 
спеченного при 1000 °С, подтверждает начало об
разования каркаса и фиксирует, что видимых гра
ниц между зернами становится меньше (рис. 2). 

Рис. 1. Усадочные кривые образцов из сплавов ВН8М и ВН8

Таблица 1. Характеристики поровой структуры 
термообработанных образцов сплава ВН8М

Показатель

Температура вакуумной 
термообработки 

образцов, °С

800 1000 1100 1200

Преобладающий Ø пор, мкм 0,3 0,6 1,0 1,0

Общий объем пор, об.% 48 47 43 39

Содержание пор по размерам, об.%:

межгранульные (> 2,0 мкм) 6 7 1 2

межзеренные (0,2÷2,0 мкм) 34 38 40 36

наноразмерные (< 0,2 мкм) 8 2 2 1

Общая удельная поверхность пор, м2/г 1,98 0,32 0,26 0,14

Рис. 2. РЭМ-фотографии излома образцов ВН8М, 
термообработанных при t = 800 (а), 1000 (б) и 1200 °С (в) в вакууме
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Уплотнение (усадка) образца из немодифициро
ванного сплава в этом интервале температур еще 
не проявляется.

При t = 1000÷1200 °С усадка активированно
го материала значительно повышается за счет 
ускорения диффузионных процессов растворе
ние–осаждение и вовлечения в них все большего 
количества частиц карбида вольфрама. Поровая 
структура изменяется менее интенсивно, хотя 
размер пор продолжает расти. Следует отметить 
отсутствие роста преобладающего диаметра пор 
в интервале температур 1100–1200 °С, а следо
вательно, и зерна. Микроструктура продолжает 
видо изменяться: каркас увеличивается, части
цы WC начинают приобретать огранку, появля
ются замкнутые поры. Образец из сплава без ак
тивирующей добавки при этих температурах так
же начинает постепенно уплотняться.

В интервале t = 1200÷1360 °С уплотнение спла
ва ВН8М проходит наиболее активно, максимум 
усадки наблюдается при 1260–1300 °С, что вызва
но, вероятнее всего, образованием жидкой фазы. 
Хотя следует отметить, что согласно литератур
ным данным минимальная температура ее появ
ления в системе WC–Ni соответствует 1320 °С [7].

Микроструктура образца, спеченного под дав
лением при t = 1260 °С, представляет собой уже 
плотную структуру с относительно небольшой 
замкнутой остаточной пористостью, средним раз
мером основной массы частиц 1 мкм и наличием 
определенной части зерен с d = 2÷3 мкм. Увели
чение температуры компрессионного спекания 
до 1360 °С приводит к возрастанию доли частиц с 
размером 2–3 мкм, хотя среднее их значение оста
ется на уровне 1–2 мкм.

Максимум усадки образца из стандартного 
сплава ВН8 зафиксирован при t ~ 1360 °С и свя
зан с появлением жидкой фазы. После спекания 
с использованием компрессии при температуре 
1420 °С он обладает плотной, практически беспо
ристой структурой со средним размером основ
ной массы зерен 2–3 мкм.

Полученные результаты, а также имеющийся 
опыт по спеканию твердых сплавов позволили 
выбрать режимы вакуумкомпрессионного спе
кания образцов с промежуточными выдержками 
при температурах, соответствующих выявлен
ным этапам спекания, и с конечной ее величиной 
на 50–60 °С выше температуры максимального их 
уплотнения согласно усадочным кривым.

Для сравнения образцы из модифицирован
ного сплава спекали при t = 1260 °С. Как видно из 
табл. 2, эта температура, несмотря на использова
ние компрессии, оказалась недостаточной для по
лучения плотных образцов, их твердость и проч
ность занижены изза высокой остаточной пори
стости (П). Таким образом, температуры спекания 
1360 °С и 1420 °С для сплавов ВН8М и ВН8 соот
ветственно позволили получить плотные, прак
тически беспористые материалы, о чем свидетель
ствуют их микроструктуры (рис. 3).

Рис. 3. Фотографии микроструктуры спеченных образцов
а – t = 1260 °С (сплав ВН8М), б – 1360 °С (ВН8М), в – 1420 °С (ВН8)

Таблица 2. Результаты исследований спеченных образцов

Марка 
сплава

t, 
°С

ρ, 
г/см3

σизг, 
МПа

HV, 
ГПа

K1с, 
МПа ∙ м1/2

П, 
%

Ссвоб, 
мас.% η*

ВН8М 1260 14,3 1150 10,9 – 1,2 – –

ВН8М 1360 14,6 1850 14,5 10,6 0,2 0,1 Нет

ВН8 1420 14,7 1750 12,3 10,1 0,2 0,1 Нет

* η – хрупкая фаза на основе полукарбида вольфрама и кобальта.

10 мкм 1 мкм 1 мкм

б ва
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Согласно результатам исследований образ
цы из модифицированного сплава показывают 
большую твердость по сравнению с неактиви
рованными примерно при одинаковых значе
ниях прочности и трещиностойкости, что мо
жет быть связано с меньшим средним размером 
зерна изза более низкой температуры спекания. 
Приведенные фотографии микроструктур обоих 
материалов (см. рис. 3) демонстрируют эту осо
бенность. Последующие стойкостные испытания 
радиальных пар трения из модифицированного 
твердого сплава ВН8М в абразивосодержащих 
средах подтвердили их лучшую износостойкость 
в сравнении с парами трения из стандартного 
сплава ВН8.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Проведенные исследования выявили следу
ющие особенности уплотнения образцов спла
ва ВН8М, активированного добавкой 10 мас.% 
WCнано. Его усадочная кривая смещена в область 
более низких температур относительно стандарт
ного сплава ВН8. Начало уплотнения наблюда
ется при t = 800 °С, что на ~ 200 °С ниже, чем у 
не модифицированного образца. Максимальное 
уплотнение сплава ВН8М происходит также при 
более низких температурах: t = 1260÷1300 °С про
тив 1360 °С для стандартного сплава.

Таким образом, введение активирующей до
бавки наноразмерного карбида вольфрама позво
лило снизить температуру вакуумкомпрессион
ного спекания сплава на ~ 60 °С, получить более 
мелкозернистую структуру и тем самым – по
вышенные показатели твердости/износостойко

сти без уменьшения прочностных характеристик. 
В результате проведенного исследования установ
лено наличие по крайней мере трех различных 
стадий уплотнения модифицированного сплава 
в интервале температур от начала уплотнения до 
появления жидкой фазы, что хорошо согласуется 
с данными других работ, например [8].

Следует отметить относительно простой и не
дорогой метод ртутной порометрии в качестве 
эффективного инструмента исследования на
чальных стадий спекания наноразмерных и нано
структурных порошковых смесей и компактных 
материалов из них.
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ВВЕДЕНИЕ

Сплавы на основе никелида титана (интерме
таллид TiNi) востребованы во многих областях 
промышленности, медицине и производстве то
варов народного потребления, где используются 
их функциональные свойства – эффект запоми
нания формы (ЭЗФ) и сверхупругость (СУ) [1, 2]. 

Однако более широкое их применение сдержива
ет высокая стоимость. Это связано с тем, что обе
спечить требуемые характеристики ЭЗФ полу
фабриката очень сложно, и в первую очередь это 
относится температурам начала (Ан) и конца (Ак) 
восстановления формы материала при реализа
ции ЭЗФ. В интервале содержания никеля в литом 
никелиде титана (табл. 1) температуры Ан и Ак 
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Проведено комплексное исследование физико-химических свойств и структурных составляющих гидридно-кальциевого порошкового 
интер металлида TiNi. Изучены особенности влияния различных видов консолидации (горячее изостатическое прессование и гидростати-
ческое прессование с последующим спеканием в вакууме) на химический и фазовый составы компактов из исследуемых порошков метода-
ми оптической и сканирующей электронной микроскопий, рентгеноструктурным анализом и анализом газообразующих элементов. Уста-
новлено, что спекание в вакууме позволяет снизить содержание газов кислорода, азота, и особенно водорода.
Ключевые слова: гидридно-кальциевый метод, порошковая металлургия, интерметаллиды, TiNi, горячее изостатическое прессование, кон-
солидация, фазы внедрения.

There was conducted investigation of physical and chemical properties and structural constituents of calcium hydride intermetallide TiNi. There were 
examined peculiarities of influence of different kinds of consolidation (hot isostatic pressing and hydrostatic pressing with subsequent sintering in 
vacuum) on chemical and phase composition of compacts from examined powders by means of optical spectrometry and scanning electron micro-
scopy, X-ray structural analysis and analysis of gaseous elements. There was established that sintering in vacuum allows decrease content of gaseous 
oxygen, nitrogen, and particular hydrogen.
Key words: calcium hydride method, powder metallurgy, intermetallide, TiNi, hot isostatic pressing, consolidation, interstitial phase.

Таблица 1. Состав стандартного сплава ТН1 согласно ТУ 1-809-394-84

Ti* Ni, мас.%
Примеси, не более, мас.%

Fe Co O C H N Si Σ прочих

Основа 53,5–56,5 0,3 0,2 0,2 0,1 0,013 0,05 0,15 0,3

* Титан в ТУ обозначен как основа, фактическое его содержание составляет 43,5–46,5 мас.%.
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могут изменяться от +120 до –70 °С, в то же время 
для большинства изделий они должны обеспечи
ваться с точностью до ±10 °С, а иногда (имплан
таты, термочувствительные датчики) и до ±1 °С. 
Поэтому произведенные слитки и полуфабрикаты 
подвергают полному тестированию и от партии 
отбирают только небольшую часть с требуемыми 
характеристиками.

Такая ситуация объясняется тем, что основ
ной технологией получения сплавов на осно
ве никелида титана является литье (вакуумная 
дуговая или индукционная плавка). Для мате
риалов, полученных этим способом, характер
ны недостатки, вызванные процессами ликва
ции при кристаллизации слитка, в первую оче
редь химическая и фазовая неоднородность. 
Это особенно важно для сплавов на основе ин
терметаллидов, функциональные свойства ко
торых значительно снижаются в присутствии 
посторонних фаз или при нарушении строгого 
стехиометрического соотношения компонентов 
интерметаллида.

Литой никелид титана имеет в лучшем слу
чае двухфазный состав сплава TiNi + Ti2Ni, при 
этом содержание вредной (балластной) фазы 
Ti2Ni может достигать 15–20 % [3–5]. Часто ли
тые сплавы обладают и более сложным фазовым 
составом. Нестабильность количественного со
отношения этих и других фаз как в объеме одно
го слитка, так и в нескольких от разных плавок 
определяет нестабильность свойств никелида 
титана при массовом производстве полуфабри
катов и изделий.

В последнее время интенсивно проводились 
работы в области порошковой металлургии по 
изготовлению никелида титана методами само
распространяющегося высокотемпературного 
синтеза и компактирования смесей из порошков 
титана и никеля, результаты которых пока не по
зволяют получить качественные по составу ма
териалы [6, 7]. Весьма перспективным, на наш 
взгляд, является разработка способа изготовле
ния никелида титана на основе гидриднокаль
циевых порошков. В работе [8] показана возмож
ность получения практически однофазных по
рошков различных интерметаллидов, включая 
TiNi, с относительно низким уровнем примесей. 
Использованная при этом гидриднокальциевая 
технология описана в [9, 10].

Целью настоящей работы являлось изучение 
свойств гидриднокальциевых порошков интер
металлида TiNi и возможности их консолидации 
для получения компактных заготовок, отличаю
щихся высокой гомогенностью по фазовому со
ставу и низким уровнем примесей.

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ 
ИССЛЕДОВАНИЯ

Объектами исследования были четыре партии 
интерметаллида TiNi, полученные гидриднокаль
циевым методом. Расчет шихты производили по 
реакции

 TiO2 + Ni + 2CaH2 → TiNi + 2CaO + 2H2 . (1)

Порошки получали в опытнопромышлен
ных условиях по технологии [9]. Гранулометри
ческий анализ образцов проводили на установке 
Analysette 22 MicroTec plus фирмы «Fritsch». Зна
чения насыпной плотности и плотности утряски 
определяли по ГОСТ 1944074.

Фазовый состав порошков и периоды решет
ки фаз оценивали методом рентгеноструктурно
го анализа (РСА). Съемку осуществляли на авто
матизированном дифрактометре ДРОН3 с ис
пользованием монохроматизированного CuKα
излучения. Для обработки полученных спектров 
использовали пакет программ [11]. Относитель
ная ошибка определения объемных долей фаз не 
превышала 5 %, а периодов решетки составляла 
Δa/a = 0,001.

Морфологию порошков изучали на сканиру
ющем электронном микроскопе (СЭМ) EVO40 
фирмы «Carl Zeiss», Германия. Для микроскопиче
ского анализа готовили шлифы из спрессованной 
смеси гидриднокальциевого порошка интерме
таллида TiNi с оловом. Микроструктуру и состав 
микрообъемов порошков исследовали с помощью 
СЭМ на приборе S3400 («Hitachi», Япония) с при
ставкой для элементарного анализа. Относитель
ная ошибка определения концентрации элементов 
составляла ~ 1÷2 %.

Общее содержание кислорода и азота в порош
ках и компактных образцах интерметаллида TiNi 
оценивали на анализаторе TC600 фирмы «LECO» 
(США) методом восстановительного плавления в 
токе инертного газа (гелий) в присутствии плав
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ня. Общую концентрацию водорода определяли 
на установке RHEN600 («LECO») восстанови
тельным плавлением в токе аргона в отожженных 
никелевых капсулах, а содержание углерода – на 
анализаторе CS600 («LECO») путем окислитель
ного плавления в токе кислорода в присутствии 
плавня.

Прессование проводили на гидростатическом 
прессе холодного прессования CIP 62330 фирмы 
«Avure Technologies» (США) с рабочим давлени
ем 207 МПа и выдержкой 5 мин. Спекание вы
полняли в шахтной электропечи сопротивления 
СШВ1.2,5/25 И1 в вакууме 5 ∙ 10–5 мм рт. ст.

Пористость материалов оценивали точечным 
методом Глаголева в 25 случайно выбранных по
лях зрения. Травление металлографических об
разцов проводили стандартным реактивом, при
меняемым для выявления структуры титана и его 
сплавов (5 мл HF + 5 мл HNO3 + 40 мл глицерина), 
при комнатной температуре путем его втирания 
до потускнения поверхности.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ

Согласно данным по химическому составу 
(табл. 2) содержания в гидриднокальциевых по
рошках основных элементов (Ti и Ni) полностью 
соответствуют требования ТУ 180939484, при 
этом разброс значений для титана довольно узкий 
и составляет ~ 1 мас.%.

Важным является состав примесей, так как 
большое влияние на механические, физические 
и функциональные свойства интерметаллида 
TiNi оказывают такие примесные элементы, как 
кислород, азот и водород [1, 2]. Их количества в 
исследуемых партиях материалов несколько пре
восходят значения, требуемые в ТУ для литого 
сплава ТН1, что можно объяснить относитель

но большой свободной поверхностью порош
ков по сравнению с литым материалом. Однако 
это превышение не столь значительно и может 
быть уменьшено при последующих операциях 
компактирования порошка за счет удаления ад
сорбированных газов. Суммарное содержание 
примесей находится в пределах 0,3–0,7 мас.% 
для всех исследуемых партий порошка. Отме
тим, что все они изготавливались по одинако
вым технологическим режимам, и в целом мож
но констатировать, что гидриднокальциевая 
тезнология позволяет воспроизводить близкие 
по составам партии порошков инерметаллида 
TiNi, приближающиеся к требованиям ТУ на ли
той сплав ТН1. Кроме этого, процесс их получе
ния может быть усовершенствован в целях сни
жения содержания в порошках таких примесей, 
как кислород, азот и кальций.

В табл. 3 приведены технологические свой
ства порошков интерметаллида TiNi: форма, раз
меры частиц, насыпная плотность и плотность 
после утряски, а на рис. 1 – типичная морфология 
их частиц. В основном это агломераты губчатого 
строения, состоящие из отдельных сросшихся зе
рен, обладающие развитой формой поверхности. 
Встречаются порошинки более стабильной кон
фигурации, близкой к сферической (см. рис. 1, а). 
Размеры частиц меняются в пределах от несколь
ких единиц до десятков микрометров.

Таблица 2. Химический состав порошков интерметаллида TiNi

№ партии
Основные 

элементы, мас.% Примеси, мас.%, не более

Ni Ti С Са Fe Si N О H Сo Σ прочих

I Осн. 44,96 0,043 0,14 0,05 0,036 0,062 0,26 0,027 0,002 0,274

II Осн. 43,90 0,050 0,15 0,11 0,14 0,06 0,23 0,031 0,003 0,453

III Осн. 44,42 0,058 0,11 0,10 0,08 0,12 0,13 0,025 0,001 0,349

IV Осн. 44,25 0,077 0,23 0,34 0,05 0,08 0,14 0,028 0,001 0,698

Таблица 3. Технологические свойства 
порошков интерметаллида TiNi

№ 
партии

Форма 
частиц

Размер частиц, мкм Плотность, г/см3

Min–max Осн. 
фракция Насыпная После 

утряски

II Губчатая 
(развет-

вленная)

5–250 20–120 1,4 1,9

III 10–180 40–120 1,5 2,0

IV 5–120 15–70 2,4 3,2
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На рис. 2 показан дифракционный спектр ги
дриднокальциевых порошков TiNi вместе со 
штрихрентгенограммами основных фаз. Фазо
вый состав порошков и значения периодов решет
ки фаз представлены в табл. 4.

Как следует из приведенных данных, порошок 
был двухфазным и содержал кубическую (B2) и 
моноклинную (B19´) модификации TiNi. Период 
решетки кубической фазы совпадает со значения
ми, известными из литературы [12, 13]. Объемная 
доля моноклинного мартенсита в различных про
бах была практически одинаковой и составляла 

~ 1/3. На рис. 1, б обозначена частица М, представля
ющая собой ансамбль из двойников (параллельных 
пластин) мартенситной фазы TiNi, находящаяся в 
окружении частиц аустенита А (В2фазы). Заметим, 
что нельзя исключать присутствие какихлибо до
полнительных фаз систем Ti–Ni и Ti–Ni–(O, N, C), 
для регистрации которых метод рентгеноструктур
ного анализа имеет недостаточную чувствитель
ность (сильные отражения возможных примесных 
фаз совпадают с линиями моноклинного TiNi).

Микроструктура порошка TiNi (в отраженных 
электронах) показана на рис. 3.

Высокая степень однородности частиц по со
ставу подтверждается и измерениями состава 
различных порошинок: у подавляющего боль
шинства из них он близок к стехиометрическому. 
Среднее (по 25 частицам) содержание титана со
ставило 49,8 ± 0,8 ат.%. Тем не менее среди частиц 
никелида титана было обнаружено несколько по
рошинок примесных фаз, таких как Ti2Ni и Ni3Ti.

Таблица 4. Фазовый состав и периоды решетки фаз 
в гидридно-кальциевом интерметаллиде TiNi

№ партии Фазa Об. доля, % Периоды 
решетки, Å

I

TiNi (куб.) 35 a = 3,017

TiNi (мнкл) 65

а = 2,895
b = 4,136
c = 4,628

α = 96,847

II

TiNi (куб.) 66 a = 3,005

TiNi (мнкл) 34

a = 2,894
b = 4,117
c = 4,614

α = 96,969

III

TiNi (куб.) 67 a = 3,010

TiNi (мнкл) 33

a = 2,891
b = 4,150
c = 4,612

α = 96,820

IV
TiNi (куб.) 67 a = 3,010

TiNi (мнкл) 33 –

Рис. 1. СЭМ-изображения порошинок интерметаллида TiNi 
при увеличении 100× (а) и 500× (б)
А – аустенит, М – мартенсит

Рис. 2. Дифракционный спектр порошков 
интерметаллида TiNi (CuKα-излучение)

10 мкм

10 мкм

б

а

А

М

20 40 60 8030 50 70 90 2θ, град

TiNi (мнкл)

TiNi (куб.)
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КОНСОЛИДАЦИЯ ПОРОШКОВ

Для получения компактных заготовок из по
рошков интерметаллида TiNi были выбраны две 
схемы консолидации:
 – горячее изостатическое прессование (ГИП);
 – гидростатическое формование с последую

щим спеканием в вакууме.
Подготовку капсул для ГИП проводили следу

ющим образом. Порошок интерметаллида TiNi за
сыпали в капсулу, помещали в рабочую камеру, на
гревали до температуры (t) в вакууме и выдержи
вали в течение τ = 30 мин. После чего капсулу за
варивали и подвергали горячему изостатическому 
прессованию по режимам, приведенным в табл. 5.

По другой схеме консолидации заготовки пос
ле гидростатического формования (Р = 207 МПа, 
τ = 5 мин) подвергали спеканию в ваку уме 
5 ∙ 10–5 мм рт. ст. при t = 1270 °С и 1290 °С для 
партий III и IV соответственно с последующим 
охлаждением с печью.

На рис. 4 показаны фотографии структур по
лучившихся компактов. Используемые схемы 
консолидации не позволили обеспечить 100 %ную 

Таблица 5. Режимы подготовки капсул для ГИП

№ 
партии t, °С Вакуум, 

мм рт. ст. tпрес, °С Р, МПа τ, мин

I 300 10–3 1000 150 30

II 900 10–4 980 120 30

Рис. 3. СЭМ-изображения 
в отраженных электронах 
порошка интерметаллида TiNi 
при увеличении 100× (а) 
и 250× (б)

Рис. 4. Структуры компактных образцов интерметаллида TiNi после ГИП (а, б) 
и гидростатического формования и спекания (в, г)
а – партия порошка I, б – II, в – III, г – IV

50 мкм

б

10 мкм

а

в

50 мкм

г

100 мкм

б

50 мкм

а

50 мкм
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плотность материала. В образцах, подвергнутых 
ГИП, пористость составила менее 0,5 %, в то вре
мя как в спеченных – 6,4 и 2,2 % для партий по
рошков III и IV соответственно.

Исследуемая структура в образцах после 
ГИП (см. рис. 4, а, б) характеризуется некоторой 
разно зернистостью: размер зерен варьируется 
от нескольких до десятков микрометров. Они 
имеют неправильную форму, границы искрив
лены. Выявлено большое количество мелкодис
персных включений, располагающихся как по 
границам, так и в теле зерен. На рис. 4, б видны 
следы пластической деформации в виде измене
ния геометрии крупных зерен вдоль одного на
правления. Структура спеченных образцов от
личается существенно большей однородностью: 
зерна имеют равноосную форму, а их границы 
спрямленные, наблюдается большое количество 
стыков с углом разориентировки 120°, что сви
детельствует о термо динамической стабильно
сти материала.

Исследования при больших увеличениях по
казали (рис. 5, а), что на фоне светлосерого мат

ричного твердого раствора локально выявляются 
четкие более темные области, содержащие округ
лые включения насыщенного желтого с розо
вым оттенком цвета. С помощью сканирующей 
электронной микроскопии установили их состав 
(рис. 5, б и табл. 6), определив, что темные обла
сти представляют собой фазу Ti2Ni, а включения – 
нитрид титана с приблизительной формулой Ti2N. 
На основе анализа диаграммы состояния Ti–N 
[14] можно предположить, что формирование 
этих конгломератов обусловлено перитектоидным 
распадом, протекающим при медленном охлажде
нии после спекания. В результате этого в областях, 
обогащенных азотом, образуется соединение Ti2N, 
а прилегающие участки твердого раствора N в Ti 
обогащаются атомами Ti, что способствует фор
мированию фазы Ti2Ni.

Вместе с тем проведенный рентгенострук
турный анализ показал, что структура сплава из 
порошка партии IV однофазна: B2фаза с ОЦК
решеткой (а = 3,016 Å). Количество фаз Ti2Ni и 
Ti2N настолько мало, что определить их наличие 
методом РСА не представляется возможным. Та
ким образом, даже при медленном охлаждении 
сплава от температуры спекания (1290 °С) струк
тура представляет собой только βтвердый рас
твор (TiNi). Образование вторичных фаз (Ti2Ni и 
TiNi3) не зафиксировано.

Комплекс проведенных исследований одно
значно показывает, что на основе интерметалли
да TiNi формируется твердый раствор с некото
рой концентрационной областью гомогенности. 
В то же время ряд авторов полагают, что область 
гомогенности отсутствует и при комнатной тем
пературе в структуре всегда присутствуют вто
ричные фазы [15].

Представляет интерес сравнение технологий 
консолидации с точки зрения количества в спла
ве газообразующих примесей. В табл. 7 приве
дены результаты анализа их содержаний. При 
компактировании в вакууме количество вредных 

Таблица 6. Данные СЭМ интерметаллида TiNi

№ поз. 
на рис. 5, б

Химический состав, ат. %

Ti Ni N

1 50,6 49,4 –

2 68,6 31,4 –

3 66,2 0,7 33,0

Рис. 5. Вторичные фазы в матрице компактного 
интерметаллида TiNi, полученного из порошка IV партии
а – оптический микроскоп; б – СЭМ

20 мкм

а

β

Ti2N

Ti2Ni

20 мкм

б

3

1

2

15 65535
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примесей (азота, кислорода, и особенно водоро
да) в целом уменьшается, но спекание в вакууме 
обеспечивает лучшее очищение материала (кон
центрация H снизилась на несколько порядков), 
чем вакуумирование капсулы с порошком перед 
ГИП. При нагреве капсулы в ходе проведения опе
рации ГИП и вакуумного спекания в различных 
температурных интервалах начинают выделяться 
адсорбированные газы, удаление которых невоз
можно, так как капсулы герметично запаяны. Сле
довательно, атомы O, N, H и др. растворяются в 
В2фазе и при охлаждении выделяются в виде фаз 
внедрения, что подтверждается тонким металло
графическим анализом. В случае же спекания в 
вакуумной печи удаление адсорбированных при
месей происходит на протяжении всего процесса 
нагрева–охлаждения.

ВЫВОДЫ

1. Показана принципиальная возможность по
лучения гидриднокальциевых порошков интрме
таллида TiNi, стабильных по химическому соста
ву, приближающемуся к требованиям ТУ 1809
39484 на литой сплав ТН1. Порошки отличаются 
высокой гомогенностью по химическому и фазо
вому составам, при этом последний соответству
ет интерметаллиду TiNi (В2 + В19') с небольшой 
(менее 5 об.%) долей примесных фаз.

2. Рентгеноструктурные и металлографиче
ские исследования деформированных и спе
ченных образцов показали, что гидриднокаль
циевый порошковый материал при термооб
работках до 1290 °С не претерпевает фазовых 
превращений и находится в концентрационной 
области гомогенного существования интерме
таллида TiNi.

3. Анализ структур компактных материалов, 
полученных из гидриднокальциевых порош
ков интерметаллида TiNi, показал, что глубокое 

вакуумиро вание при нагреве позволяет рафини
ровать порошковый сплав, снижая содержание 
примесных газов – кислорода, азота, и особенно 
водорода.

4. Необходимо продолжить работы по получе
нию более чистых по примесям порошков интер
металлида TiNi и разработке технологий консоли
дации порошков для изготовления беспористых 
компактных материалов.

Работа выполнена при финансовой поддержке РФФИ 
(гранты 12-03-00273-а и 13-03-97503 р_цент_а).
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Таблица 7. Результаты анализа 
газообразующих примесей в компактном образце TiNi

№ партии Вид консолидации
Содержание, мас.%

O N H

I ГИП 0,256 0,680 0,044

IV Прессование + спекание 0,139 0,071 0,0028
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ВВЕДЕНИЕ

Анализ отечественных и зарубежных публи
каций, посвященных твердым сплавам, позволя
ет сделать вывод о неутихающем интересе фунда
ментальной и прикладной науки к данной обла
сти. В соответствии с базовым металловедческим 
принципом «состав и структура определяют свой
ства» подавляющая часть исследований направ
лена на поиск технологических решений, обеспе
чивающих оптимальные фазовый состав и зерни
стость структурных составляющих [1].

Применительно к сплавам группы ВК вопрос 
об оптимальном фазовом составе не является 
дискуссионным: большинство исследователей 
сходятся во мнении, что лучшие свойства име
ют двухфазные сплавы, а присутствие третьей 
фазы – углерода или ηфазы – приводит к их рез

кому снижению. Поэтому в настоящее время ин
тенсивно развиваются работы в области создания 
сплавов с заданной структурой. В частности, осо
бенно остро стоит задача получения ультрадис
персных (100 < dWC < 500 нм) и наноструктурных 
(dWC < 100 нм) вольфрамокобальтовых сплавов. 
Этому вопросу и посвящен данный обзор.

Изготовление наноструктурированных твер
дых сплавов требует высококачественного ис
ходного сырья. Известно [2], что наноразмерные 
порошки карбида вольфрама и кобальта обла
дают особыми физикохимическими и техноло
гическими свойствами, что должно быть учте
но при производстве твердосплавных изделий 
из них. Необходимо обратить внимание на ис
ключительную роль примесей в составе исход
ных порошков, особенно для мелкозернистых и 
нанострукту рированных твердых сплавов. Их ко
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вы (dWC < 100 нм) нельзя получить традиционным жидкофазным спеканием смесей – необходимо применение альтернативных твердофаз-
ных методов консолидации. Рассмотрены структура, свойства и области применения субмикрометровых и наноразмерных твердых сплавов, 
полученных методами горячего прессования, высокочастотного индукционного прессования, электроразрядного спекания при плазменном 
нагреве под давлением (PPC), искрового плазменного спекания (SPS) и др.
Ключевые слова: нанопорошки WC, способы получения WC, наноразмерные твердые сплавы, твердость, прочность, вязкость разрушения, 
износостойкость.

There were considered the main methods of powders WC production: rapid carbothermal reduction (RCR), «calcination – reduction – carbidization» 
(CRC), reduction of tungsten oxide by carbon at rotary furnace, method of spray conversion process (SCP), self-propagating high-temperature synthesis 
(SHS), high energy milling and others. There was made analysis of impact of growth inhibition for carbide grain on structure of hard alloys. Accor ding 
to the data of some authors, optimal content of inhibitor is equal to 0,5–1,5 mas.%; in the case of its large quantity has place brittleness of alloy by 
means of formation of complex carbide phases. There was demonstrated that is impossible obtain nanosized hard alloys (dWC < 100 nm) by means 
of traditional solid-state sintering of mixtures – it is need to use alternative solid phase consolidation. There was considered structure, properties and 
fields of application submicron and nano sized hard alloys, obtaining by means of hot pressing, high frequency induction pressing, electric discharge 
sintering during plasma pressure consolidation (PPC), spark plasma sintering (SPS) etc.
Key words: nanopowders WC, methods of production of WC, nanosized hard alloys, hardness, lasting quality, cracking resistance, wear strength.
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личество не должно превышать 10 ppm [1], что 
является трудно достижимой задачей для нано
размерных порошков WC.

К настоящему времени разработано много 
техно логических решений производства ультра
дисперсных и наноразмерных порошков вольф
рама, карбида вольфрама, кобальта и твердых 
сплавов на их основе. Можно констатировать, что 
в целом проблема получения тонкодисперсных 
порошков WC и Co успешно решена, в то время 
как выпуск наноразмерных твердых сплавов в 
промышленном масштабе пока еще не реализо
ван. Прежде всего это связано с катастрофически 
быстрым ростом зерна WCфазы при жидкофаз
ном спекании за счет процесса перекристаллиза
ции. Указывается [1] что при спекании образцов 
с dWC = 0,1÷0,2 мкм при температуре t = 1400 °С 
в течение τ = 1÷2 мин зерна увеличиваются до 
1 мкм. Большинство авторов считают, что для по
лучения экстремально высоких эксплуатацион
ных свойств твердого сплава величина dWC после 
спекания не должна превышать 30 нм.

В настоящем обзоре на основании анализа ак
туальной литературы обобщены основные ме
тоды получения тонкодисперсных порошков W, 
WC, смесей WC–Co, а также рассмотрены новые и 
традиционные технологии производства ультра
дисперсных и нанозернистых твердых сплавов 
группы ВК.

ПОЛУЧЕНИЕ ПОРОШКОВ ВОЛЬФРАМА, 
КАРБИДА ВОЛЬФРАМА И СМЕСЕЙ WC–Co

На сегодняшний день твердосплавная про
мышленность накопила достаточно знаний и 
опыта для получения ультрадисперсных и нано
размерных порошков W, WC и смесей WC–Co. 
Имеющиеся в литературе сведения показывают, 
что западноевропейские и американские фир
мы осуществляют производство тонкодисперс
ных порошков вольфрама и карбида вольфрама 
в основном либо из «голубого» оксида вольфра
ма, полученного из мета или паравольфрамата 
аммония (NH4)10[H2W12O42] ∙ хН2О (далее ПВА), 
либо по техно логии быстрого карботермическо
го восстановления (RCR), либо с использованием 
традиционной технологической схемы «прокали
вание – восстановление – карбидизация» (CRC).

Фирма «Omg American Co.» (США) [3] в насто
ящее время в промышленном масштабе методом 
быстрого карботермического восстановления вы
пускает субмикрометровые порошки вольфрама 
трех классификаций (табл. 1).

Порошок карбида вольфрама дисперсностью 
0,4–0,6 мкм и близкими свойствами производит 
фирма «H.C. Starck GmbH» (Германия) [4] по
средством карбидизации ПВА при t = 900÷950 °С 
в газовой фазе с содержанием СО2 выше равно
весного по реакции Будуара. Полученный карбид 
вольфрама подвергается повторной тепловой об
работке в диапазоне t = 1150÷1550 °С в атмосфере 
углеродсодержащих соединений. Произведенный 
по данной технологии продукт отличается ма
лой степенью агломерации, низкой дефектностью 
кристаллической решетки и имеет узкий грануло
метрический состав, что уменьшает тенденцию 
роста зерна при спекании.

В американском патенте [5] приведен метод 
получения порошка вольфрама и карбида вольф
рама прокаливанием ПВА в среде аммиака при 
температуре 540–620 °С. Вольфрам, получен
ный из «голубого» оксида, имел размер зерен 
1,05 мкм. Его смешивали с сажей и прокаливали 
в токе водорода при t = 1510 °С в течение 30 мин, 
что позволило приготовить порошок WC дис
персностью 1,25 мкм и содержанием углерода 
6,11 мас.%.

В СССР была разработана, а сейчас широко 
используется технология восстановления три
оксида вольфрама в низкотемпературной водо
родной плазме [6], позволяющая производить 
порошок вольфрама различной крупности, из 
которого при t = 1200 °С получают карбид вольф
рама с dWC  =  0,7÷1,3 мкм, Собщ  – 6,0 мас.% и 
Ссвоб < 0,03 мас.%.

В Австрии и Германии на стандартном обо
рудовании по технологии «прокаливание–вос
становление–карбидизация» (CRCпроцесс) по
лучают порошки WC с размером зерен 0,50 мкм 

Таблица 1. Свойства порошков вольфрама 
производства фирмы «Omg American Co.» [3]

Порошок d, мкм Sуд, м2/г О, мас.%

Супертонкий 0,1–0,2 1,8 ± 0,15 ≤ 0,20

Ультратонкий 0,3–0,4 1,3 ± 0,15 ≤ 0,15

Тонкий ~ 0,8 0,95 ± 0,15 ≤ 0,15
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при тщательном соблюдении режимов и высо
кой чистоте исходных материалов. Метод CRC 
основан на твердофазном разложении пара
вольфрамата аммония в среде азота и водоро
да при t = 500÷650 °С и прокаливании его с сажей 
при 1450 °С [7].

На фирме A.L.T.M. (Япония) процесс полу
чения карбида вольфрама осуществляется в две 
стадии во вращающейся печи прямой карбиди
зацией смеси порошков WO3 и сажи, предвари
тельно гранулированной до частиц величиной 
1,5–3,0 мм. Гранулы подвергаются сушке и про
каливанию в среде азота при t = 1000÷1600 °С, а 
затем – восстановлению и карбидизации в водо
роде при 1400–2000 °С. Разработанная технология 
за счет постоянного перемешивания реакционной 
зоны, препятствующего припеканию частиц, по
зволяет промышленно выпускать ультратонкие 
и нанозернистые порошки WC с размером зерен 
110 и 78 нм соответственно при достаточно высо
ких температурах синтеза [1].

Порошок карбида вольфрама дисперсностью 
20–70 нм получен авторами [8] методом конвер
сионной сушки распылением (SCP). В [9] описан 
способ синтеза нанофазных порошков WC путем 
термохимической переработки исходного оксида 
вольфрама в токе газовой смеси H2 + CO + CH4 
при температурах 775–850 °C, что позволило по
лучить размер зерна менее 50 нм.

В ИСМАН РАН (г. Черноголовка, Московская 
обл.) разработана технология получения карби
да вольфрама [10] методом самораспространя
ющегося высокотемпературного синтеза (СВС) 
за счет инициирования реакции восстановления 
WO3 магнием. Характеристики СВСпорошка WC 
приведены ниже:

d, нм  . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 195
Sуд, м2/г . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 1,14
Содержание, мас.%

Собщ  . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 6,13
Ссвоб . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 0,08
О . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . . 0,3
Прочие  . . . . . . . . . . . . . . . . 0,02

Рядом авторов [11–14] для приготовления 
нано размерного карбида вольфрама предлагает
ся использовать WCl6, WF6, W(CO)6 и углеводо
роды C3H8, C2H2, CH4.

Газофазный процесс получения порошка WC 
из метавольфрамата аммония описан в [11]. Ав

торы [12] получили наноразмерный WC в га
зовой фазе системы WCl6–CH4–H2 в горизон
тальном трубном реакторе. При t = 400 °С дис
персность его частиц составила 40–50 нм, а при 
1000 °С – 80÷100 нм. Установлено, что для пол
ного протекания процесса карбидизации требу
ются избыток CH4 и температура 1400 °С. Анало
гично в работе [13] по этой же технологии из си
стемы WCl6–C2H2–H2 получена смесь WC + W2C 
с размером частиц 100 нм при t = 800 °C и 1 мкм 
при 1000 °C.

В [14] описан способ получения порошка WC 
в газовой фазе смеси WCl6–C3H8–H2 в нисходя
щем трубном реакторе. Для протекания процес
са карбидизации необходимы температура выше 
1400 °C и избыток C3H8. Последующая обработ
ка в токе водорода позволяет полностью удалить 
избыток углерода. В [15] наноразмерный карбид 
вольфрама синтезирован из W(СО)6 и оксида 
углерода. Размер зерен WC1–x при всех условиях 
эксперимента был менее 50 нм.

Для приготовления наноразмерного порош
ка WC исследователи [16] использовали гекса
хлорид вольфрама, паравольфрамат аммония и 
этилен с применением плазмы, что позволило 
синтезировать WC1–x с размером частиц менее 
30 нм. Однако его обработка в токе водорода и 
метана при t = 900 °C хоть и обеспечила стехио
метрическое содержание углерода в карбиде, но 
одновременно привела к укрупнению зерен WC 
до 100 нм.

Этот же коллектив авторов для получения 
нано размерной смеси WC–Co усовершенство
вал метод химического синтеза в газовой фазе 
(CVSпроцесс) [17]. Питающая система для вве
дения гексахлорида вольфрама, хлорида кобальта, 
водо рода и метана была непрерывного действия. 
Эксперимент показал, что дисперсность частиц 
составляла менее 30 нм. Однако, как отмечают 
авторы, способ не позволяет контролировать со
держание углерода в конечной смеси.

Надежным и простым методом получения 
наноразмерных порошков WC и смесей WC–Co 
является высокоэнергетический механический 
размол в шаровых, атриторных, фрикционных 
и планетарных мельницах. Размер зерна кар
бида вольф рама после 100 ч размола достига
ет 10–20 нм. Однако большинство традицион
ных способов механического измельчения тре
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буют длительного времени, характеризуются 
загрязнениями и высоким расходом энергии.

Китайские исследователи получили ультрадис
персные нанофазные порошки карбида вольф рама 
посредством высокоэнергетического шарового 
размола в планетарной мельнице с использова
нием техники механического легирования редко
земельными элементами [18]. После 80 ч размола 
порошок WC имел размер частиц 0,4 мкм.

Сотрудники Korean Institute of Machinery & 
Materials (Корея, г. Тэджон) разработали техно
логию приготовления смеси WC–Co в результате 
механикохимических процессов в присутствии 
ингибиторов роста карбидного зерна [19]. Пред
шествующие синтезу порошки, полученные рас
пылением водных солевых растворов, подвергают 
сушке и смешивают с сажей в высокоэнергетиче
ской шаровой мельнице и эту смесь термически 
обрабатывают в атмосфере водорода, в результа
те чего получают нанофазный порошок WC–Co с 
d = 100÷150 нм.

В работе [20] описан метод приготовления 
нано размерного порошка WC в высокоэнергети
ческой шаровой мельнице измельчением вольф
рама и сажи. Полностью однофазный WC был 
получен после 85 ч размола. Увеличение времени 
размола в 2 раза привело к измельчению частиц 
до величины зерен менее 5 нм.

Наноразмерные порошки WC и WC–Co дис
персностью 10–20 нм были получены из порош
ков крупностью 0,8 мкм в высокоэнергетической 
планетарной мельнице за 10 ч размола [21].

Авторы [22] несколько изменили термомеха
нический процесс, применив размол в мельнице 
полученных распылением водных растворов со
единений W и Co с добавкой сажи. Измельченный 
порошок обрабатывали в атмосфере водорода и 
получили наноразмерную смесь WC–Co.

Наиболее перспективной технологией, обеспе
чивающей размеры частиц WC 20–50 нм [8, 23], 
является способ конверсионной сушки распыле
нием (SCP – Spray Сonversion Process), включаю
щий в себя три операции:
 – смешение водных растворов солей кобальта 

и вольфрама, задающего основной конечный 
состав сплава;

 – сушка распылением солей, в процессе кото
рой суспензия водных растворов превраща
ется в легкотекущий порошок;

 – синтез в кипящем слое: реакция между твер
дыми частицами и реакционными газами 
(СО/СО2) в высокотемпературном реакторе, 
где порошок превращается в нанокристал
лический композит WC–Co.

Схема SCP приведена на рис. 1.
В Японии разработана и описана в [23] техно

логия получения смеси WC–Co с размером частиц 
WC 0,4 мкм из шихты (NH4)2WO4–Co(NO3)2 во 
вращающейся печи в среде CH4 + H2 в одну опе
рацию при температуре 850 °С, расходе CH4 + H2 
5 л/мин, концентрации CH4 в смеси 14 об.%. При 
избыточном содержании свободного углерода его 
удаляют повторной обработкой при концентра
ции CH4 в смеси 1–5 об.%.

Аналогичная технология опробована во 
ВНИИТС (г. Москва) [23], отличающаяся тем, 
что процесс проводят в 2 стадии в разных печах. 
Сначала в одной печи термолизом и водородным 
восстановлением CoWO4–WO3 при t = 900 °С по
лучают смесь Co7W6–W, а затем в другой – про
водят ее карбидизацию при t = 900÷1000 °С в токе 
CH4 + H2 и получают WC–Co.

Мелкозернистые смеси WC–Co с дисперсно
стью частиц 0,3–0,5 мкм выпускают компании 

Рис. 1. Схематическое изображение технологической схемы 
производства нанокристаллических порошков WC–Co 
методом конверсионной сушки распылением (SCP)
1 – аппарат для смешения исходных водных растворов; 
2 – установка сушки распылением; 3 – подача горячего воздуха для 
сушки и распыления; 4 – бункер-накопитель; 5 – циклон; 
6 – реактор кипящего слоя; 7 – фильтр; 8 – камера сжигания; 
9 – углеродсодержащие реакционные газы (CO, CO2, H2, CH4)
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Германии, Австрии и США [24, 25]. Величину зер
на можно варьировать путем изменения темпера
туры и условий получения вольфрама и карбида 
вольфрама, а также длительности размола WC. 
Средний размер карбидных частиц в смесях со
ставляет 457 нм (фирма «Tellclyne», Германия), 
308 нм («Valenit», Австрия), 353 нм («Kennametal», 
США).

ПРИМЕНЕНИЕ ИНГИБИТОРОВ 
РОСТА ЗЕРНА КАРБИДНОЙ ФАЗЫ 
В ТВЕРДЫХ СПЛАВАХ

Практически во всех отечественных и зару
бежных публикациях отмечается невозможность 
получения нанофазных твердых сплавов без вве
дения ингибиторов роста (ИР) WCфазы, к кото
рым относятся карбиды ванадия, хрома, тантала, 
ниобия, оксиды редкоземельных элементов и др. 
Механизм влияния ИР, препятствующих росту 
зерна, до настоящего времени остается дискус
сионным [23].

Электронная микроскопия высокого разре
шения позволяет увидеть пленки толщиной в не
сколько атомных слоев на границе раздела фаз 
WC/Co, а также определить местоположение не
больших концентраций ингибитора в структур
ных составляющих сплава [1].

Для обеспечения гомогенной структуры спе
ченного сплава с нано и ультрадисперсной струк
турой необходимо равномерное распределение 
ИР, которое зависит от способа их введения. До
бавка ингибиторов в процессе приготовления 
(размола) твердосплавной смеси не всегда может 
обеспечить их равномерное распределение, осо
бенно при использовании наноразмерных порош
ков. Предварительное их введение в виде оксидов 
или растворов при синтезе карбида вольфрама 
позволяет получить гомогенную структуру спла
ва [23]. Количество легирующих добавок, высту
пающих в качестве ингибиторов роста зерна, не
велико и обычно не превышает 0,5–1,5 мас.% от 
состава сплава.

Авторы [26] показали возможность изго
товления ультрадисперсных твердых сплавов 
WC–Co из плазмохимического карбида вольф
рама при добавке 0,7–1,0 мас.% ИР (VC, TaC, 
Cr3C2), полученных также плазмохимическим 

методом. Дисперсность порошков менялась от 
30 до 100 нм. На примере сплава ВК8 исследо
вано влияние ингибиторов на рост зерна WC
фазы при спекании. Отмечено, что для дости
жения высоких свойств материала необходима 
отработка параметров процессов прессования 
и спекания.

В работе [27] приведены результаты экспери
ментального исследования изменения размера 
частиц WC при спекании от введения различных 
ИР в количестве 0,5–1,0 мас.% для сплавов с 6 и 
10 мас.% Со. Из представленных данных следу
ет, что твердость увеличивается с ростом содер
жания ингибитора, что, вероятно, связано с из
мельчением зерна сплава, а прочность проходит 
через максимум, что обусловлено появлением 
хрупких сложных карбидных фаз.

Новая концепция получения наноразмерных 
твердых сплавов, в которой исходные порошки 
производятся в процессе химически активно
го (реактивного) спекания, предложена в [25]. 
В этом случае гарантируются равномерное рас
пределение фаз, гомогенная структура спла
ва и весьма низкий уровень дефектности кри
сталлов карбида вольфрама. Основанием для 
этого является то, что W9Co3C4фаза (Kфаза 
диаграммы состояния WC–Co, рис. 2) раство
ряет Cr, Ta, V. Поскольку WC эти металлы не 

Рис. 2. Фазовая диаграмма W–Co–C при t = 1350 °C
Штриховые линии соединяют компоненты, 
участвующие в реакции образования фазы K. 
Состав конечного твердого сплава отмечен окружностью

5040302010 60 70 80 90

10

20

30

40

WC

60

70

80

9090

80

70

60

50

40

30

20

10

W

C, ат.%

C,
 ат

.%

W, ат.%

M6C

M12C

K

μβ

C

Co

L

W2C



43№ 3  2014

Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

растворяет, имеется возможность равномерно
го распределения ИР уже в исходном составе.

Фазу K, двойные или тройные легирующие до
бавки (V, Cr, Ta) готовят предварительно, смеши
вая исходные порошки в планетарной мельнице 
и синтезируя в токе водорода при температуре 
1350–1400 °C. После реактивного спекания по
рошки измельчают до достижения дисперсности 
1,2–1,5 мкм. Далее применяют обычную техноло
гию прессования и спекания, как для стандартных 
сплавов WC–Co.

ТЕХНОЛОГИЯ ПОЛУЧЕНИЯ 
И СВОЙСТВА НАНО- 
И УЛЬТРАДИСПЕРСНЫХ 
ТВЕРДЫХ СПЛАВОВ WC–CO

В настоящее время в мире более 30 фирм про
изводят субмикрометровые и ультрадисперсные 
твердые сплавы различных составов [1, 28]. Прак
тически все они содержат легирующие добавки 
(VC, Cr3C2, TaC), задерживающие рост зерна при 
спекании. В промышленном масштабе из ультра
тонких порошков получают сплавы с размером 
зерен после спекания d = 0,1÷0,8 мкм [1]. В Рос
сии к таким сплавам относят WC–Co с индекса
ми «М», «ОМ», «ХОМ», «ХТМ» и др. [23], а так
же опытные марки сплавов на основе газофаз
ных, плазмохимических и CBCпорошков карби
да вольфрама.

В работе [27] приведены результаты уплотне
ния и роста зерна нанокристаллических порош
ков WC–Co в процессе нагрева до температуры 
спекания. Показано, что для такого порошка от
носительная плотность составляла 90 % при тем
пературе ниже появления жидкой фазы, что, по 
мнению авторов, связано с анизотропией поверх
ностной энергии карбида вольфрама, которую 
можно изменять за счет введения легирующих 
элементов. Чем меньше размер наночастиц, тем 
быстрее идет уплотнение брикета.

Автором [28] установлено, что до 80 % уплот
нения сплава WC–Co происходит при t = 1280 °C, 
когда размеры зерна меньше 0,3 мкм, и до 70 % 
при такой же температуре, когда d ~ 0,7 мкм. Сте
пень уплотнения сплава WC–10%Со с разным 
исходным размером зерен как функция выдерж
ки при спекании и температуре нагрева рассмо

трена в [29]. Полный температурный диапазон 
спекания неуклонно снижается в соответствии 
с уменьшением d от 30 мкм до 10 нм. Приблизи
тельно 90 % уплотнения завершается на твердо
фазной стадии спекания порошков с исходным 
размером частиц 10 нм.

В работе [30] получены данные по уплотнению 
и росту зерна в зависимости от времени жидко
фазного спекания (5–360 мин) и температуры 
(1350–1470 °C). Установлено, что уже в первые 
5 мин размер частиц существенно увеличился 
относительно первоначального нанометрового.

По данным [31] после выдержки 30 с при 
t  =  1400  °C размер зерна фазы WC в сплаве 
WC–10%Co (в работе использовался нанопоро
шок (dисх = 30÷100 нм) фирмы «Nanodyne Inc.» 
(США)) увеличился до 200 нм и после дополни
тельных 30 с составил 2 мкм. Уже при темпера
туре 1200 °C было обнаружено большое число 
«крупных» зерен.

В статье [32] показано, что спекание в вакуум
ной печи при t = 1400 °C также привело к росту 
зерна сплава WC–Co c 10 нм (в исходном состоя
нии) до 900 нм. Это произошло почти сразу же во 
время нагрева (без выдержки). Авторы указыва
ют на существование критической температуры, 
выше которой рост зерна резко ускоряется.

По мнению исследователей [33], для изготовле
ния наноразмерных сплавов необходимы вакуум
нокомпрессионное спекание, оптимизация раз
мола, устранение загрязнений и неоднородностей, 
унаследованных от исходных материалов.

В работе [34] описана российская техноло
гия получения на традиционном оборудовании 
особо мелкозернистых сплавов ВК6 и ВК10 с раз
мером карбидной фазы 0,2–0,5 мкм (табл. 2). При 
этом используются ингибиторы роста зерна – 
карбиды ванадия и тантала. Метод основан на 
твердофазной реакции разложения ПВА в атмо
сфере азота и восстановления оксида вольфрама 
водородом при температуре 620 °С.

Таблица 2. Физико-механические свойства 
особомелкозернистых сплавов ВК6 и ВК10

Со, 
мас.%

dWC, 
мкм Нс, Э HRA HV, 

ГПа
σизг, 
МПа

KIc, 
МПа ∙ м1/2

6 0,3 494 93,4 20 1670 11,0

10 0,5 400 93,0 17 1870 16,1
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В России ведутся работы по изготовлению 
тонко дисперсных твердых сплавов WC–Co, к ко
торым относятся ВК6 и ВК10 с индексом «СМ», 
с размером карбидной фазы 0,2–0,5 мкм [35]. 
При этом используется плазмохимический кар
бид вольфрама, вводятся ингибиторы VC, Cr3C2, 
TaC, оптимизируется режим приготовления 
смесей. Полученные материалы имеют следу
ющие свойства: твердость HV = 17,5÷20,0 ГПа, 
σизг = 1700÷1850 МПа, KIс = 12÷14,0 МПа ∙ м1/2. 
Сверла из них работают в 2 раза дольше, чем из 
сплавов марок ВК с индексами «ОМ» и «ХОМ».

В ИФВД РАН (г. Москва) разработана техно
логия [23] производства особомелкозернистых 
твердых сплавов путем обработки при высоких 
гидростатических давлениях (10–15 кбар) и ком
натной температуре с последующим спеканием. 
В качестве добавки к микрометровым порошкам 
(1–5 мкм) используется ультрадисперсный WC 
(0,5 мкм) в количестве 20–30 мас.% В результате 
получен очень однородный материал с высокоди
сперсной микроструктурой. Сплав ВК8, изготов
ленный этим методом, имел следующие свойства: 
σсж = 5300 МПа (против 4000 МПа в исходном со
стоянии), σизг = 2200 МПа (против 1500 МПа), от
носительное изменение высоты образца при его 
сжатии 4 % (против 0,5 %).

В НИТУ «МИСиС» (г. Москва) [36] ведутся ра
боты по получению ультрадисперсных сплавов 
WC–Co на традиционном оборудовании с исполь
зованием карбида вольфрама, синтезированного 
путем СВС. Изготовлен сплав ВК5, по предвари
тельным данным, со следующими свойствами: 
HV = 19,4 ГПа, σизг = 2130 МПа, KIс = 9,5 МПа ∙ м1/2, 
d = 200÷500 нм.

Фирма «Boart Int» (Германия) [23] за счет от
работки режимов размола, прессования и спека
ния смеси WC + Co, используя плазмохимический 
карбид вольфрама (d = 30–100 нм), производит 
сплавы WC–Co с размером зерен 50–60 нм.

В литературе приводятся данные по получе
нию сплавов WC–Co с dWC = 10÷30 нм (в зави
симости от продолжительности обработки сме
си и типа ингибитора) по технологии высоко
энергетического шарового размола в сочетании 
с механическим легированием [27]. В работе [24] 
с использованием этого метода был полу
чен сплав WC–10%Co–1,5%Y2O3–La2O3–CеO2 
с dWC = 8,45÷9,68 нм при времени активации 

25–45 ч. Добавки оксидов РЗЭ блокируют про
цесс рекристаллизации зерен WC.

Известно [23], что для твердых сплавов твер
дость обратно пропорциональна размеру их зер
на. Связь между твердостью и вязкостью разру
шения в зависимости от величины d может быть 
и нелинейной. С уменьшением размера зерна KIc 
снижается. Однако для наноструктурированных 
сплавов замечено, что механизмы разрушения 
являются иными. Границы зерен препятствуют 
движению трещин, что способствует повышению 
трещиностойкости. Отмечено, что вязкость раз
рушения сплавов WC–Co повышается, когда dWC 
достигает нескольких нанометров [1, 2, 27].

Авторами [37] показано, что трещина не дви
гается вдоль межфазной трещины, а тормозится 
в связке, которая пластически деформируется, 
формируя закрытопространственные неглубо
кие «лунки» в традиционном сплаве. Увеличение 
торможения трещин для наноразмерных мате
риалов на межфазной границе WC/Co требует 
дополнительного количества энергии в процес
се разрушения, что сказывается на величине KIc. 
Вероятно, для сплавов WC–Co с наноразмерным 
зерном более высокие механические свойства 
связаны с минимизацией дефектов [37]. Размеры 
последних, в том числе и поры, для спеченного 
из нано дисперсного порошка сплава WC–Co за
метно меньше, чем для сплавов, полученных по 
тради ционной технологии. Если величина зерна 
WC после спекания менее 30 нм, то размер дефек
та будет несколько нанометров или меньше. Это 
благоприятно сказывается на вязкости разруше
ния независимо от твердости.

В ряде исследований выявлено, что при при
ближении размера частиц к 100 нм прочностные 
характеристики сплавов WC–Co значительно от
клоняются от присущих материалам с крупным 
зерном.

В работе [38] показано, что снижение вязкости 
в сравнении с твердостью выравнивается, когда 
зерно достигает наноразмерного значения. Рост 
твердости в наноструктурных сплавах не приво
дит к уменьшению вязкости разрушения. Авто
ры [39] приводят следующие свойства для нано
структурного сплава WC–10%Co: HRA = 92,0, 
KIс = 12,0 МПа ∙ м1/2, в то время как для тради
ционного сплава эти значения составляют 92,0 и 
9,0 МПа ∙ м1/2 соответственно.
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В работе [24] на основе разработанной техноло
гии получен сплав WC–0,4%VC–0,4%Cr3C2–10%Co 
со следующими характеристиками: dWC = 350 нм, 
HRA = 93÷93,5, σизг = 2870÷2900 МПа.

Применение высокоэнергетического шарового 
размола смесей WC–Co в сочетании с механиче
ским легированием [20] позволило на 10 % уве
личить прочность при изгибе и на 1–2 ед. – твер
дость HRA.

За счет длительного (240 ч) интенсивно
го измельчения в мельнице и добавки 10 мас.% 
VC при температуре спекания 1380–1420  °С 
в вакуумнокомпрессионной печи для спла
вов с 10–15 мас.% Co авторами [1] получе
ны твердые сплавы с HV = 16,3÷18,6  ГПа, 
KIс  =  10,2÷11,0  МПа  ∙  м1/2 при размере зерна 
0,4 мкм. В структуре сплавов наблюдалась вто
рая карбидная фаза состава (W,V)C, содержащая 
57±3 % V, 41±2 % W, 1,7±0,4 % C.

В табл. 3 приведены свойства твердых сплавов, 
влияющие на служебные характеристики инстру
мента.

В работе [23] описаны ультрадисперсные спла
вы, полученные компанией «Boart Iut» (Герма
ния) на основе наноразмерного карбида вольфра
ма по традиционной технологии. Их показатели: 
HV = 15÷22 ГПа, KIс = 9÷12,5 МПа ∙ м1/2. Отмеча
ется, что совокупное изменение свойств в зави
симости от дисперсности карбидной фазы для 
ультра и наноразмерных сплавов WC–Co не яв
ляется традиционным. Аналогичные данные при
ведены американскими исследователями «Omej 
American Co» [40].

В работе [27] сравнивается долговечность 
РСВсверел диаметром 0,25 мм, предназначен
ных для сверления отверстий в печатных платах, 
изготовленных из наноразмерного и традицион
ного микрометрового сплавов. Результаты испы
таний при проходке 5000 отверстий показали, что 

сверла из наноразмерных твердых сплавов имеют 
до 2 раз меньший износ относительно стандарт
ных сплавов.

Авторами [41] приводятся данные по обосно
ванию области существования наноструктур
ных твердых сплавов WC–Co (dисх = 20÷70 нм) и 
техно логии их изготовления (табл. 4).

НОВЫЕ МЕТОДЫ КОНСОЛИДАЦИИ 
И СПЕКАНИЯ НАНОРАЗМЕРНЫХ 
ТВЕРДЫХ СПЛАВОВ WC–Co

Для преодоления трудностей компактиро
вания и спекания наноразмерных смесей WC–
Co разрабатывается большое количество новых 
техно логий [42, 43]. К ним относятся:
 – статическое и изостатическое прессование;
 – прессование в камере синтеза порошков (in-

situ);

Таблица 3. Свойства твердого сплава в зависимости от размера зерна [27]

Свойства повышаются Не оказывает влияния Свойства снижаются 

Твердость Плотность Величина критического дефекта

Прочность при изгибе Модуль упругости Вязкость разрушения

Сопротивление износу Окалиностойкость Сопротивление температурному крипу

Продолжительность механическому разрушению Термическое удлинение Сопротивление диффузионному износу

Длина термических трещин Сопротивление термическому удару Количество термических трещин

Таблица 4. Свойства наноразмерных сплавов WC–Co [41]

Метод консолидации dWC после 
спекания, нм

HV, 
ГПа

KIс,*  
МПа ∙ м1/2

Горячее прессование 169 20,84 13,5

Электроимпульсное 
спекание

780
200

17,25
20,50

10,0
11,0

Горячее изостатическое 
спекание 200–400 17,4–19,1 11,0–11,5 

Высокочастотный 
индукционный нагрев 320 18,86 12,0 

Импульсное плазменное 
спекание 50 22,50 10,0 

Изостатическое 
прессование и спекание 150 19,35 13,0 

Газостатическое горячее 
прессование 100 18,45 13,5 

* Приведенные значения вязкости разрушения 
получены методом индентирования.
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 – динамическое магнитноимпульсное прес
сование;

 – ультразвуковое компактирование;
 – вибрационное прессование;
 – интенсивная холодная пластическая дефор

мация;
 – прокатка в ленту.

С целью уменьшения роста WCфазы приме
няются следующие методы спекания:
 – микроволновое спекание (MWS);
 – электроразрядное при плазменном нагреве 

под давлением (PPS);
 – высокочастотный индукционный нагрев 

(HFISHS);
 – искровое плазменное спекание (SPS);
 – газовая экструзия;
 – горячее изостатическое прессование (HIP);
 – горячее импульсное компактирование 

(ROC);
 – динамическое горячее прессование (UPRC).

Большинство исследователей отмечают, что 
наноразмерное зерно после спекания может быть 
получено только методами сверхвысокого давле
ния (табл. 5).

В работе [44] приводятся результаты традицион
ного метода спекания сплава ВК8 на основе нано
размерного карбида вольфрама, полученного в по
токе термической плазмы электрического разряда. 
После спекания сплав содержал от 75 до 90 % зерен 
WCфазы размером менее 0,5 мкм и более 30 % – 
менее 0,2 мкм с очень равномерной микрострукту
рой. Его твердость HRA = 93÷94, а HV = 30÷25 ГПа. 
Авторы также отмечают повышение прочности, но 
конкретные ее значения не приводят.

В патенте [45] использован метод горячего им
пульсного компактирования (ROC) наноразмер
ной смеси WC–Co для торговой марки сплава 
Nanocarb TM (WC–8%Со) с исходным средним 
размером зерна 50 нм. Температура спекания со
ставляла 1000 °С, время выдержки 10 с, давление 
830 МПа. В результате получен размер зерна WC
фазы 150 нм.

Наноразмерные смеси WC–10%Co с dисх = 50 нм 
спекали путем динамического горячего прессова
ния (VPRC), который сочетает возможности вы
сокого давления (ROC) с технологией скорост
ного нагрева [46] при t = 1200 °С под давлением 
1000 МПа. После такой обработки среднее значе
ние зерна dWC = 90 нм.

Технология искрового плазменного спека
ния (SPS) была применена к наноразмерной сме
си WC–8%Co с добавкой нанопорошков VC и 
TaC [47]. Смеси WC–Co (dисх = 60 нм) на основе 
плазмохимического карбида вольфрама уплот
няли до плотности, близкой к теоретической, и 
спекали при t = 1100 °С, τ = 10 с. В результате был 
получен сплав с распределением зерен WCфазы 
по размеру от 200 нм до 2 мкм.

В работе [48] для наноразмерных сплавов, 
спеченных по технологии импульсного спекания 
(PPS), приводятся значения твердости 2250 HV 
и вязкости разрушения 15,3 МПа ∙ м1/2, опреде
ленной по методу Палмквиста, а не стандарт
ным способом тестирования – методом корот
кого стержня с надрезом. Для сохранения ма
лого размера зерна применялись температуры 
1100–1200 °С, скорость нагрева 100–150 °С/мин, 
давление 50–60 МПа [48].

Таблица 5. Различные технологии консолидации твердосплавных смесей

Метод dWC, нмисх ИР, % dWC, нм Р, МПа ρотн, % t, °C τ, мин

Горячее прессование 80 0,6VC 169 30 100 1300 30

Электроразрядное 
спекание

80
80

–
1,0VC

780
250

60
60

100
100

1100
1100

5
5

Горячее изостатическое 
прессование 100 0,4VC 400 150 100 1000 60

Высокочастотное 
индукционное спекание 100 – 320 60 99,4 1200 1

Электромагнитный нагрев 60 – 50 60 98 1100 5

Горячая газовая экструзия 50 – 100 1000 99,4 1200 15
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Технология импульсного спекания [49], харак
теризующаяся коротким временем уплотнения 
при низкой температуре, позволяет без добавки 
ингибиторов роста зерна получать окончатель
ный размер зерна в диапазоне 50–800 нм.

Несмотря на большое количество работ по 
спеканию наноразмерного сплава WC–Co c по
мощью метода SPS, тем не менее остаются про
блемы, связанные с тем, что не всегда удается по
лучать материалы с относительной плотностью 
99,9 % и размером зерна менее 70 нм. В качестве 
объяснения этого в работах [50, 51] выдвинуто 
предположение, что при использовании высоко
скоростных способов спекания трудно достичь 
равновесия при диффузионновязком течении в 
объеме образца, что приводит к формированию 
микроструктуры, отличной от полученной тради
ционным спеканием.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Ультрадисперсные и наноразмерные твердые 
сплавы WC–Co благодаря сочетанию высокой 
износостойкости, прочности и вязкости нахо
дят широкое применение в условиях интенсив
ного абразивного износа, показывая стойкость в 
2–3 раза больше, чем у стандартных сплавов. Для 
их производства должны использоваться нано
размерные порошки WC, промышленный выпуск 
которых в настоящее время успешно освоен.

Однако, несмотря на высокую доступность 
этих порошков, получить из них наноразмерные 
твердые сплавы по традиционной технологии 
жидкофазного спекания пока не удалось – лучшие 
экспериментальные и промышленные образцы 
имеют размер зерна 150–500 нм и должны быть 
отнесены к субмикрометровым сплавам. Анализ 
литературных источников позволяет сделать вы
вод, что получить наноструктурное состояние 
материала возможно только при консолидации 
без жидкой фазы, что обеспечивают наукоемкие 
техно логии, такие как микроволновое спекание, 
искровое плазменное спекание, горячее импульс
ное компактирование и др.

Независимо от способа консолидации обяза
тельными требованиями для получения тонкодис
персных твердых сплавов являются:
 – чистота исходного сырья;

 – точное соблюдение технологического регла
мента, исключающего появление в структуре 
нежелательных фаз и дефектов.

Авторы выражают благодарность 
научному сотруднику НУС СВС Е. И. Замулаевой 

за помощь в подборе материалов для статьи.

Работа выполнена при финансовой поддержке 
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ВВЕДЕНИЕ

Среди кубических (типа NaCl) тугоплавких фаз 
внедрения (ТФВ) – карбидов, нитридов и моно
оксидов переходных металлов IV и V групп – осо
бое место занимает карбид титана [1]. Он является, 
в частности, родоначальником семейства современ
ных TiC и TiCNкерметов со связующей фазой на 
основе никеля [2–4]. Поскольку оптимальное соче
тание служебных свойств таких материалов, в отли
чие от классических твердых сплавов типа WC–Co, 
достигается лишь в некотором промежуточном хи
мическом и фазовом состоянии [5, 6], необходимым 
условием их успешной разработки является знание 
закономерностей процессов растворения, фазо и 
структурообразования, протекающих при спекании.

В предыдущей работе [7] мы впервые исследо
вали влияние легирования карбида титана по под
решетке металла на кинетику и механизм взаимо

действия с расплавом никеля. Установлено, что 
взаимо действие двойных карбидов с никелем ха
рактеризуется преимущественным растворением 
в нем углерода и легирующего металла. Показано, 
что скорость инконгруэнтного растворения карбида 
титана в никеле зависит от соотношения размеров 
атомов основного (RTi) и легирующего (RMe) метал
лов: если RMe > RTi (Me = Zr, Hf), то она растет, а если 
RMe ≤ RTi (Me = V, Nb, Mo, W) – снижается. Обнаруже
но, что одновременное легирование карбида титана 
ванадием и вольфрамом (в отличие от раздельного) 
вызывает обратный эффект – резкое увеличение 
скорости растворения карбидной фазы в никеле. 
Предложено объяснение наблюдаемых эффектов.

В настоящей работе впервые анализируются 
эффекты легирования карбида титана по подре
шетке неметалла (азот, кислород) на кинетиче
ские особенности и механизм взаимодействия с 
твердым и жидким никелем.
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Проанализированы специфические особенности и закономерности реакций карбида титана, легированного по подрешетке неметаллов (N,O), 
с расплавом никеля. Установлено, что частичная замена углерода в TiC на азот снижает скорость его растворения в никеле и увеличивает 
степень инконгруэнтности процесса (преимущественный, по сравнению с титаном, переход в расплав углерода). Концентрационная зависи-
мость скорости растворения TiCxNz в никеле меняет свой знак на противоположный с приближением системы к равновесию. Карбонитрид 
титана как единая фаза не перекристаллизуется через никелевый расплав, перекристаллизации подвергается в основном его карбидная со-
ставляющая. Выявлено, что частичная замена углерода в TiC на кислород увеличивает скорость его растворения в никеле. Процесс раство-
рения оксикарбида TiC0,6O0,4 в никеле сопровождается постепенной потерей им углерода, вплоть до образования моноксида титана, и даль-
нейшим его диспропорционированием. Своеобразие механизма взаимодействия оксикарбидов титана с расплавом никеля определяется 
протекающей в жидкой фазе реакцией [C] + [O] = CO .
Ключевые слова: карбонитриды и оксикарбиды титана, никель, взаимодействие, реакции, микроструктура.

Made analysis of special peculiarities and regularities of reactions of titanium carbide, alloyed on metalloid sub lattice (N, O) with nickel melt. There 
was established that partial replacement of carbon in TiC on nitrogen decreases velocity of it dissolution in nickel, and increases degree of incongru-
ence of process (preemptive, in comparison with titanium, transition into carbon melt). Concentration dependence of dissolution rate TiCxNz in nickel 
changes their sign on opposite with approximation of system to equilibrium. Carbonitrile of titanium as single phase is not recrystallized through 
nickel melt, dominantly has place recrystallization of its carbide constituent. There was elucidated that partial replacement of carbon in TiC on oxy-
gen increases velocity of its dissolution in nickel. Process of dissolution of oxycarbide TiC0,6O0,4 in nickel is accompanied by graduate loss of it carbon, 
up to formation of titanium mono oxide, and further its disproportionation. Peculiarity of interaction mechanism of titanium oxycarbide with nickel 
melt is determined by reaction in liquid phase [C] + [O] = CO .
Key words: carbonitrides and oxy carbides of titanium, nickel, interaction, reaction, microstructure.
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МЕТОДИКА ИССЛЕДОВАНИЯ

Исходные препараты TiCxNz и TiCxOy различ
ного состава синтезировали методом твердо
фазного спекания брикетированных смесей 
TiC0,96 + TiN0,95 и TiC0,96 + TiO1,03 в среде азота 
и монооксида углерода соответственно при тем
пературах 1600–1800 °C в течение 30–50 ч. В по
лученных образцах TiCxNz и TiCxOy методами 
химического анализа определяли концентрации 
основных компонентов, а спектральным анали
зом – содержание примесей (основная из них во 
всех случаях – кремний (≤ 0,1 %)).

Компактирование порошков осуществляли 
методом горячего прессования в атмосфере азота 
или аргона при температурах 2500–2800 °C и дав
лениях 20–40 МПа. Остаточная пористость образ
цов не превышала 3 %.

Химический состав и параметры решетки ис
пользованных в работе TiCxNz и TiCxOy, включая 
граничные фазы, приведены в таблице.

ОТЛИЧИТЕЛЬНЫЕ ОСОБЕННОСТИ 
ТВЕРДОФАЗНОГО ВЗАИМОДЕЙСТВИЯ 
КАРБОНИТРИДОВ И ОКСИКАРБИДОВ 
ТИТАНА С НИКЕЛЕМ

Известно [8, 9], что карбонитриды титана 
TiC0,7N0,3 и TiC0,5N0,5 являются основой подав
ляющего большинства современных керметов 
инструментального назначения. Попытки ис
пользовать в этом качестве близкие по составу 

и физикомеханическим свойствам оксикарбиды 
титана не увенчались успехом [10]. С целью вы
яснения причин этих неудач мы провели срав
нительное исследование механизма взаимодей
ствия порошко образных (фракция 50–63 мкм) 
образцов TiC0,49N0,48 (TiC0,5N0,5) и TiC0,48O0,51 
(TiC0,5O0,5) с карбонильным никелем марки 
ПНК1ЛБ (dср ~ 3 мкм).

Особенности методики экспериментов за
ключались в следующем. Брикетированные сме
си исходных компонентов, содержащие 20, 50 и 
80 % никеля, отжигали в атмосфере особо чисто
го аргона при 1200 °С в течение 10 и 30 ч. Про
дукты взаимодействия анализировали метода
ми рентгеновской дифрактометрии (установ
ки типа ДРОН), растровой электронной микро
скопии и рентгеноспектрального микроанализа 
(JCXA733). Для уточнения промежуточных со
ставов и параметров решетки ТФВ проводили 
процедуру фазового разделения реагентов. Она 
заключалась в отделении ТФВ от металлической 
фазы (последняя избирательно растворялась в го
рячей соляной кислоте) с последующими ее хими
ческим и рентгенофазовым анализами.

Схемы механизма взаимодействия, составлен
ные на основании результатов этого исследова
ния, приведены ниже. Поскольку результаты всех 
экспериментов оказались качественно однотип
ными, мы приводим их здесь лишь для смесей, со
держащих 50 % Ni, термообработанных в течение 
10 ч (реакции (1) и (2)) и 30 ч ((1') и (2')):

 TiC0,5N0,5 + Ni  TiC0,4N0,6 + Ni (~ 1,5 % Ti),
4,282 Å 4,275 Å

 

 TiC0,5N0,5 + Ni  TiC0,3N0,7 + Ni (~ 3,0 % Ti),
4,282 Å 4,266 Å

 

TiC0,5O0,5 + Ni  TiC0,3O0,7 + Ni (~7,5 % Ti, C, O),
4,295 Å 4,272 Å CO

 (2)

 TiC0,5O0,5 + Ni    TiC0,1O0,9 + Ni (~ 12,5 % Ti, C, O) + Ni3Ti.
4,295 Å 4,21 Å CO

 

 Из этих данных следует:
– процесс растворения карбонитрида и окси

карбида титана в никеле является односторонним 
(ТФВ  Ni) и инконгруэнтным по характеру, 
т. е. сопровождается изменением их химического 
состава. Соответственно, изменяются и параме
тры решетки ТФВ (они приведены над формуль
ным обозначением каждой фазы);

Химический состав и параметры решетки 
C-, N-, O-содержащих фаз титана

Фаза
Химический состав, мас.% а, Å

Δa = ±0,001 ÅTi Cобщ Cсвоб N O

TiC0,96 80,0 19,6 0,2 – 0,1 4,326

TiN0,95 78,1 0,1 – 21,6 0,2 4,240

TiO1,03 74,2 – – 0,1 25,8 4,178

TiC0,67N0,26 80,3 13,5 Отс. 5,9 0,1 4,302

TiC0,49N0,48 79,1 9,7 – 11,1 0,1 4,282

TiC0,28N0,67 78,8 5,5 – 15,4 0,2 4,264

TiC0,74O0,23 78,8 14,6 Отс. – 6,0 4,316

TiC0,60O0,40 77,8 11,6 – – 10,3 4,309

TiC0,48O0,51 77,1 9,3 – – 13,1 4,295 (1')

(1)

(2')
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– ТФВ в ходе растворения обогащаются тем эле
ментом внедрения, растворимость которого в ни
келе, по сравнению со вторым, ниже (для справки, 
растворимость элементов внедрения в твердом ни
келе уменьшается в ряду C >> O > N [11]);

– относительная скорость растворения TiC0,5N0,5 
в никеле, оцениваемая по количеству перешед
шего в него титана, примерно в 4 раза ниже, чем 
TiC0,5O0,5, при прочих равных условиях;

– система TiC0,5N0,5/Ni после термообработки 
остается двухфазной, заметного изменения мас
сы образцов не обнаружено. По данным растро
вой электронной микроскопии спеченные компози
ты характеризуются равномерным распределением 
округлых зерен тугоплавкой фазы в металлической 
матрице и отсутствием пор на межфазных границах;

– термообработка образцов TiC0,5O0,5/Ni со
провождается убылью массы системы (изза вы
деления CO) и появлением интерметаллида Ni3Ti. 
Результирующий эффект – повышенная пори
стость и хрупкость спеченных композиций.

Таким образом, первопричиной неудачных по
пыток использовать в качестве основы керметов 
оксикарбиды титана (вместо соответствующих 
карбонитридов) является химическая несовме
стимость углерода и кислорода в связующей фазе 
на основе никеля.

ЗАКОНОМЕРНОСТИ РЕАКЦИЙ 
КОМПАКТНЫХ C-, N-, O-СОДЕРЖАЩИХ 
ФАЗ ТИТАНА С РАСПЛАВОМ НИКЕЛЯ

С целью уточнения деталей анализируемых про
цессов и выявления общих закономерностей их 
протекания мы изучили механизм контактного вза
имодействия горячепрессованных образцов TiCxNz 
и TiCxOy различного состава с расплавом никеля.

Экспериментально полученные данные пред
ставлены ниже в виде соответствующих химиче
ских уравнений и концентрационных зависимо
стей. Аналогичные результаты по базовой системе 
TiC–Ni, опубликованные в статье [12], приведены 
здесь для сравнения.

Для наглядности и полноты описания, удоб
ства анализа изучаемых процессов использованы 
следующие условные обозначения:

 растворение тугоплавкой фазы в распла
ве никеля;

 кристаллизация расплава при охлажде
нии системы;

Ni (ℓ) – расплав на основе никеля;
 – эвтектика.

Система TiC–Ni

Согласно [12] начальная стадия взаимодей
ствия карбида титана с никелем может быть опи
сана следующей реакционной схемой (1450 °C, 
0,5 ч, аргон):

 TiC0,96 + Ni  TiC0,96–x (x = 0,03÷0,05) + Ni (ℓ), 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 4,5 %) +  Ni/TiC + C. 
(3)

Видно, что процесс растворения TiC0,96 в нике
ле является инконгруэнтным (в расплав преиму
щественно, по сравнению с титаном, переходит 
углерод). В металлической зоне образца присут
ствуют выделения свободного углерода (рис. 1, а).

Рис. 1. Микроструктура металлической зоны образцов 
в системах TiC0,96–Ni (а) и TiC0,49N0,48–Ni (б)
t = 1450 °C, τ = 0,5 ч, газ – аргон

а

б

50 мкм

50 мкм
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Неквазибинарность системы TiCx (x → 1) – Ni и 
инконгруэнтный характер растворения карбида ти
тана в никеле хорошо согласуются с твердораствор
ной природой тугоплавких фаз внедрения [13].

Система TiCxNz–Ni

Легирование карбида титана азотом снижа
ет скорость его растворения в никеле, оценивае
мую по количеству перешедшего в расплав титана 
(1450 °C, 0,5 ч, аргон):

 TiC0,67N0,26 + Ni  TiC0,67–xN0,26+z + Ni (ℓ), 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 4,0 %) +  Ni/TiC; 
(4)

 TiC0,49N0,48 + Ni  TiC0,49–xN0,48+z + Ni (ℓ), 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 3,0 %) +  Ni/TiC; 
(5)

 TiC0,28N0,67 + Ni  TiC0,28–xN0,67+z + Ni (ℓ) + N2 , 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 1,5 %). 
(6)

Этот эффект легко объясняется, если принять 
во внимание очень низкую, по сравнению с угле
родом, растворимость азота в никеле (соответ
ственно 2,5 и 10–3 % при 1500 °C [14, 15]) и его бо
лее высокое сродство к титану. Тогда естественно, 
что с ростом содержания азота в TiCxNz скорость 
его растворения снижается.

На поздних стадиях взаимодействия, когда си
стема приближается к равновесию (1500 °С, 2 ч), 
характер концентрационной зависимости скоро
сти растворения TiCxNz в никеле изменяется на 
противоположный (реакции (7)–(9), рис. 2).

 TiC0,67N0,26 + Ni  TiC0,67–xN0,26+z + Ni (ℓ), 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 5,5 %) +  Ni/TiC; 
(7)

 TiC0,49N0,48 + Ni  TiC0,49–xN0,48+z + Ni (ℓ), 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 6,5 %) +  Ni/TiC; 
(8)

 TiC0,28N0,67 + Ni  TiC0,28–xN0,67+z + N2  + Ni (ℓ),

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 8,0 %) +  Ni/TiC. 
(9)

Увеличение содержания титана в никеле с ро
стом z в TiCxNz обусловлено теперь снижением 
количества углерода, переходящего в расплав, 
так как концентрации Ti и C в твердом растворе 
на основе никеля связаны между собой обратной 
зависимостью [16].

По данным лазерного микрозондового 
массспектрометрического анализа (установ

ка ЛАММА1000) содержание азота в эвтекти
ческих выделениях карбидной фазы (реакции 
(7)–(9)) не превышает 0,1 %. Это означает, что 
карбонитрид титана как единая фаза не пере
кристаллизуется через расплав, перекристал
лизации подвергается только его карбидная со
ставляющая.

Аналогичный вывод следует из результатов 
изучения состава тугоплавкой составляющей эв
тектики, образующейся в системе TiC0,49N0,48–Ni 
(см. рис. 1, б), методом рентгеновской Kэмис
сионной спектроскопии на микроанализаторе 
JCXA733 [17], согласно которым в ней содержит
ся в основном углерод (рис. 3).

Рис. 2. Зависимость содержания титана в никеле 
от исходного состава карбонитрида (z в TiCxNz)
1 – t = 1450 °C, τ = 0,5 ч; 2 – 1500 °C, 2 ч

Рис. 3. Рентгеновские эмиссионные TiKβ5
-спектры 

эталонных образцов ТФВ (1–3) 
и ТФВ в составе эвтектических выделений (4, 5)
1 – TiN0,95, 2 – TiC0,49N0,48, 3 – TiC0,96, 4 – TiC0,96/Ni, 5 – TiC0,49N0,48/Ni
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Действительно, как видно из рис. 3, Kβспектры 
эталонных порошкообразных образцов ТФВ 
(кр. 1–3) демонстрируют закономерное изменение в 
ряду TiN–TiC0,5N0,5–TiC в области энергий 7 и 11 эВ. 
Спектры эвтектических выделений карбонитри
да TiC0,5N0,5 в твердом растворе на основе никеля 
(кр. 5), карбида TiC0,96 в никеле (кр. 4) и эталонного 
карбида титана (кр. 3) схожи: в них отсутствует пик 
Kβ'' (–11 эВ), свидетельствующий о наличии азота.

Система TiCxOy–Ni

При частичной замене углерода в карбиде ти
тана на кислород (TiC0,74O0,23) инконгруэнтный 
характер его растворения в никеле сохраняется 
(в расплав преимущественно переходит углерод). 
Однако механизм взаимодействия при этом каче
ственно изменяется. Поскольку, как уже отмеча
лось выше, углерод и кислород химически не совме
стимы друг с другом, то при переходе в расплав они 
взаимодействуют с образованием CO и удаляются 
в газовую фазу. Прогрессирующее обеднение рас
плава по углероду сопровождается соответствую
щим ростом концентрации в нем титана. В резуль
тате при затвердевании расплава из него кристал
лизуется интерметаллид Ni3Ti в окружении своих 
эвтектических выделений (рис. 4):

 TiC0,74O0,23 + Ni  TiC0,74–xO0,23+y + Ni (Ti, C, О),
1 ч CO

 

 Ni (ℓ)  Ni3Ti +  Ni/Ni3Ti. 
(10)

С повышением содержания кислорода в окси
карбиде титана (TiC0,60O0,40) степень инконгру
энтности процесса растворения (преимуществен
ный, по сравнению с кислородом, переход в рас
плав углерода) возрастает. Как следствие, при 
охлаждении расплава из него кристаллизуются 
первичный твердый раствор на основе никеля и 
карбидная эвтектика:

 TiC0,60O0,40 + Ni  TiC0,35O0,65 + Ni (Ti, C, O),
CO

 

 Ni (ℓ)  Ni (Ti ~ 8,5 %) +  Ni/TiC. 
(11)

С увеличением длительности экспозиции (2 ч) 
состав TiC0,60O0,40 приближается к TiOy (оста
точное содержание в нем углерода не превышает 
1 %) и диспропорционирует на Ti2O3 и Ti. Этот 
процесс сопровождается превращением округ
лых зерен монооксида титана в плоскогранные 
(ср. рис. 5, а и б).

Рис. 4. Микроструктура области 
контактного взаимодействия в системе TiC0,74O0,23–Ni
t = 1450 °C, τ = 1 ч

Рис. 5. Микроструктура области 
контактного взаимодействия в системе TiC0,60O0,40–Ni
а – t = 1450 °C, τ = 1 ч; б – 1450 °C, 2 ч

50 мкм

а

б

100 мкм

50 мкм



54 № 3  2014

Тугоплавкие, керамические и композиционные материалы

Следствием поступления в расплав дополни
тельного титана является кристаллизация из него 
при охлаждении системы интерметаллида Ni3Ti в 
окружении своих эвтектических выделений:

  
TiC0,60O0,40 + Ni  «TiO» + Ni (Ti, C, O),

CO

Ti2O3 + (Ti)

2 ч

 

 Ni (ℓ)  Ni3Ti +  Ni/Ni3Ti. 
(12)

ВЫВОДЫ

Изучены эффекты легирования карбида тита
на по подрешетке неметалла (N, O) на кинетику 
и механизм взаимодействия с никелем. Установ
лено следующее.

1. Частичная замена углерода в TiC на азот 
снижает скорость его растворения в никеле и 
увеличивает степень инконгруэнтности процес
са (преимущественный, по сравнению с титаном, 
переход в расплав углерода);

2. Концентрационная зависимость скорости 
растворения TiCxNz в никеле меняет свой знак на 
противоположный с ростом температуры и/или 
продолжительности взаимодействия;

3. Карбонитрид титана TiC0,5N0,5 как единая 
фаза не перекристаллизуется через Niрасплав, 
перекристаллизации подвергается в основном его 
карбидная составляющая;

4. Частичная замена углерода в TiC на кисло
род увеличивает скорость его растворения в ни
келе. Процесс растворения оксикарбида титана в 
никеле сопровождается постепенной потерей им 
углерода, вплоть до образования монооксида ти
тана, и дальнейшим его диспропорционировани
ем на Ti2O3 и металлический титан. Своеобразие 
механизма взаимодействия TiCxOy с расплавом 
никеля определяется протекающей в жидкой фазе 
реакцией [C] + [O] = CO .
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ВВЕДЕНИЕ

Порошковая металлургия открывает ряд но
вых возможностей экономичного производства 
деталей машиностроения, создания новых мате
риалов, формирования требуемого структурного 
состояния и получения многих других преиму
ществ по сравнению с традиционными способами 
обработки металлических и неметаллических ма
териалов [1]. Однако технология, включающая в 
себя прессование заготовок (брикетов) из метал
лических порошков в закрытом контейнере и по
следующее спекание, как правило, не обеспечива
ет высокого уровня механических характеристик 
конечной продукции [2].

Существенное повышение свойств изделий 
из металлических порошков стало возможным, 
когда начали применять спеченные заготовки 
для процессов обработки металлов давлени
ем (ОМД) с развитым пластическим течением. 
В этом случае появляется возможность управле

ния в широких пределах параметрами интенси
фикации процессов уплотнения и консолидации 
(залечиваемости дефектного строения, обуслов
ленного наличием пор), ускорения межчастично
го диффузионного массопереноса, а также фор
мирования мелкозернистой структуры вплоть 
до наноструктурированного состояния. К основ
ным характеристикам развитого пластического 
течения, открывающим возможность формиро
вания свойств изделий за счет перечисленных 
эффектов, относятся: степень деформации, схе
ма напряженного состояния, температурноско
ростные условия деформации, вид траектории 
деформации. Наблюдение, управление и пред
сказание количественных значений указанных 
параметров осуществляется на основе решения 
соответствующих задач, очерченных рамками 
теории пластичности необратимо сжимаемой 
сплошной среды.

В настоящее время, в связи с тем, что многие 
кинематические аспекты поведения сплошных 
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и спеченных порошковых тел схожи, общепри
знаны континуальные представления о процес
сах пластического течения пористых материалов 
(ПМ) на основе феноменологического подхода к 
построению теории, который предполагает ис
пользование и распространение на более общие 
случаи частных результатов соответствующим 
образом поставленных экспериментальных ра
бот. Поэтому в ходе проведения частных испы
таний материалов должны быть найдены неко
торые универсальные функции, отражающие, 
по возможности наиболее полно, характерные 
свойства данного материала. Для построения 
теории и в технологических расчетах процес
сов деформации заготовок из ПМ наряду с тра
диционным набором свойств, характерных для 
компактных (несжимаемых) материалов, необ
ходимо исследование параметров, связанных с 
их необратимой сжимаемостью и повышением 
плотности [2–4].

Среди общепринятых видов испытаний ме
ханических свойств компактных материалов 
(растяжение, сжатие, кручение и др.) только при 
испытании на сжатие реализуется схема напря
женного состояния с отрицательным средним 
напряжением, характерная для процессов де
формации ПМ, а другие методы неприменимы 
изза низкой пластичности этих материалов. 
Кроме испытания на одноосное сжатие исполь
зуют установки трехосного нагружения в ка
мерах высокого давления [3]. Такие установки 
уникальны, являются дорогостоящим обору
дованием и в большинстве случаев недоступны 
для систематических исследовательских работ, 
а тем более, в технологической практике. Огра
ничения в выборе испытаний, их трудоемкость 
и недостаточность информации для построе
ния полноценной феноменологической теории 
течения пористых материалов обуславливают 
актуальность разработки виртуального метода 
определения физикомеханических свойств по
ристых материалов.

Феноменологический подход в рамках кон
тинуальных представлений о пластическом те
чении ПМ развивается на основе введения так 
называемых представительных элементов, т. е. 
минимальных областей, идентичных по свой
ствам самим порошковым телам. Понятие «пред
ставительного элемента» в теории пластичности 

сжимаемых материалов аналогично понятию 
«материальная точка» в традиционной теории 
пластичности.

Для континуума, заполненного представитель
ными элементами, обладающими свойством сжи
маемости, вводятся, как и для несжимаемых ма
териалов, поверхность нагружения и ассоцииро
ванный с ней закон течения.

Наиболее часто применяемой для изотропных 
пористых сред является поверхность нагружения 
Р. Дж. Грина [5], модифицированную форму запи
си которой можно представить как [2, 6]

 ασи + βσ2 = σsп = δσs,2 2 2  (1)

где α, β и δ – функции относительной плотности 
p = 1 –Vп/V и других характеристик материала и 
процесса деформирования (температуры и т. д.); 
Vп – объем пор в пористой заготовке; V – объем 
пористой заготовки; σs и σsп – соответственно на
пряжения текучести материала основы и пористо
го тела; σи = (3/2)sijsij (здесь и далее i, j = 1, 2, 3) – 
интенсивность напряжений; sij – компоненты де
виатора напряжений; σ = σij/3 – среднее напряже
ние (гидростатическое давление).

В соответствии с ассоциированным с поверх
ностью нагружения (1) законом течения зависи
мости между деформациями и напряжениями 
при пластическом течении некомпактного мате
риала определяются следующим образом:

 eij = 3λ αsij + βσδij ,
2
9

 (2)

 ev = eij = 2λβσ, (3)

 εij = eij – evδij = 3λαsij,
1
3

 (4)

 λ = ,
εи

2σи
 (5)

где eij и εij – компоненты тензора и девиатора ско
ростей деформации; εи/α + ev/β2 2εи =  – интенсив
ность приведенных скоростей деформаций ПМ; 

2εijεij/3εи =  – интенсивность скоростей дефор
маций, ev – скорость объемной деформации.

В приведенных соотношениях эксперимен
тальному определению подлежат материаль
ные функции α, β и σsп в зависимости от отно
сительной плотности (р) и степени деформации 
(ε0 = ∫εиdt). Для оценки экспериментальных зави
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симостей α = α(p), β = β(p) и σsп = σsп(ε0) исполь
зуют испытание на одноосное сжатие спеченных 
образцов [4].

Было предложено также значительное чис
ло теоретических зависимостей для различных 
материалов, обзор которых представлен в рабо
тах [4, 7].

Для получения теоретических зависимостей 
в большинстве случаев выполняется анализ пре
дельного состояния идеализированных моделей 
представительного объема пористого материала. 
В качестве таковых использовались полые толсто
стенный шар и труба с внутренней шаровой по
лостью, полый куб с кубической полостью, труба 
с внутренней цилиндрической полостью и другие 
простейшие модели.

Расхождения расчетных значений α = α(p) и 
β = β(p), по данным различных авторов между 
собой и результатами эксперимента, существен
ны. Не представляется возможным выделить 
теоретические зависимости какоголибо авто
ра сразу для двух функций. Как указывается в 
работе [4], для некоторых пористых материалов 
теоретические формулы удовлетворительно опи
сывают одну из функций α = α(p) или β = β(p), в 
то время как другая находится из соответству
ющего теоретического расчета с неприемлемой 
точностью.

Целью настоящей работы является разработ
ка методики виртуального проведения экспе
риментальных исследований для определения 
функций α = α(p), β = β(p) и σsп = σsп(ε0) на базе 
конечноэлементного (КЭ) моделирования пла
стической задачи деформирования представи
тельного элемента (материальной точки) пори
стого тела, т. е. она основана на применении КЭ
модели деформации образца, удовлетворяюще
го постулату макро физической определимости 
А. А. Ильюшина [8]. Реализация процесса дефор
мации такого образца осуществлялась с исполь
зованием разработанного авторами специально
го программного комплекса [9].

ИДЕЯ МЕТОДИКИ

Сущность методики заключается в том, что по
ведение представительного объема при пластиче
ском течении неоднородных (одно или много

компонентных) пористых сред моделируется на 
примере деформирования элементарной обла
сти, изначально заполненной сеткой конечных 
элементов с различными свойствами. В програм
мном комплексе [9] возможно проведение удов
летворяющих постулату макрофизической опре
делимости А. А. Ильюшина виртуальных испыта
ний цилиндрических образцов на одноосное сжа
тие и кручение, а также призматических образцов 
на сжатие в условиях плоского деформирован
ного состояния без трения на осадочных плитах. 
Кроме того, в нем предусматривается создание 
бокового давления при выполнении перечислен
ных видов испытаний, которое может меняться 
в соответствии с программой пропорционально
го нагружения, когда параметр η = 3σ/σи = const в 
ходе эксперимента.

При данном подходе рассматривается упроч
нение за счет пластического деформирования 
частиц пористой среды и уплотнения путем за
полнения пор. Иные механизмы уплотнения (та
кие, как диффузия, спекание и др.) не учитывают
ся, однако при холодном уплотнении спеченных 
заготовок они не должны играть существенной 
роли. Предложенный выше метод может быть 
распространен для расчета свойств не только ма
териалов, состоящих из однокомпонентной базо
вой основы и пор, а также и неоднородных (двух 
и многокомпонентных) беспористых и пористых 
композитных сред.

УСЛОВИЯ ПРОВЕДЕНИЯ ВИРТУАЛЬНЫХ 
И ФИЗИЧЕСКИХ ЭКСПЕРИМЕНТОВ

Первая серия виртуальных экспериментов за
ключалась в следующем. Представительные эле
менты с начальной относительной плотностью 
рн = 0,78 подвергались одноосному сжатию. Плот
ность выбиралась в соответствии с плотностью 
образцов для физического эксперимента, исполь
зованных для проверки адекватности виртуаль
ных опытов. Представительные элементы фор
мировались в виде прямоугольной двумерной об
ласти размером 100 × 50 КЭ. Из них для рн = 0,78 
количеству КЭ, равному 0,78 × 100 × 50, присво
ены свойства материала основы, а часть КЭ, со
ставляющая 0,22 × 100 × 50, случайным образом 
удалена для формирования пор.
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На рис. 1 для примера приведены видеока
дры осадки представительного элемента в виде 
цилиндрического образца с начальной плот
ностью 0,78. Наружный слой элементов сделан 
«сплошным» для упрощения подсчета объема 
тела и, соответственно, его текущей относитель
ной плотности (p).

Кривая упрочнения принятого для виртуаль
ных и физических экспериментов материала ос
новы (медного порошка марки ПМСН) получе
на путем испытания на осадку образцов из прут
ковой меди М1, соответствующей по химическо
му составу порошку марки ПМСН, и задана в 
виде степенной зависимости σs = 435ε0,15 МПа [10]. 
Результатами расчета являлись текущий объем 
представительного элемента и его размеры: вы
сота и средний диаметр, а также текущая относи
тельная плотность и зависимость силы деформа
ции от хода ползуна.

Физические эксперименты были проведены с 
использованием медного порошка марки ПМСН, 
из которого получали брикеты различной плотно
сти путем прессования в щелевом штампе с двух
сторонним приложением нагрузки. Брикетиро
вание производилось в состоянии поставки. Раз
меры полученных образцов были следующими: 
высота 30 мм, ширина 30 мм, длина 150 мм. До
зировали порошок по массе путем взвешивания 
на электронных весах. Всего было подготовлено 
10 брикетов с относительной плотностью 0,585. 
Далее осуществлялось спекание в среде водоро

да, после которого их относительная плотность 
составила 0,78. Из брикетов вырезались образцы 
с диаметром и высотой по 18 мм.

Деформацию проводили на прессе Instron 1255, 
обеспечивающем точность измерения хода ползу
на ±0,01 мм и силы деформации ±2 %. Для всех 
партий образцов она выполнялась ступенчато, с 
промежуточными разгрузками для измерения те
кущих размеров и плотности, а также уменьше
ния сил трения. Плотность определялась гидро
статическим взвешиванием. Для уменьшения 
влияния сил трения применялись также поли
этиленовые прокладки и смазка литол. Шаг изме
нения степени деформации составлял 0,02–0,04. 
Испытания прекращались после образования ма
гистральных трещин, приводящих к нарушению 
целостности образцов (при р ≈ 0,94).

МЕТОДИКА ОБРАБОТКИ 
ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНЫХ РЕЗУЛЬТАТОВ

Полученные в ходе виртуального и физическо
го экспериментов данные обрабатывались по из
ложенной ниже методике.

Приращение объемной деформации (∆ev) свя
зано с приращением относительной плотности 
(∆p) следующим образом [2]:

 ∆ev = –∆p/p. (6)

В данном случае

 ∆eρ = ∆eθ, 

 ∆ev = ∆ez + 2∆eρ = –∆p/p, 
(7)

где ∆еρ и ∆еz – приращения радиальной и осевой 
компонент пластической деформации, которые 
можно вычислить на основании результатов вир
туальных и физических экспериментов:

 ∆eρ = – ∆ez +
1 ∆p
2 p

,  

 ∆ez = ln(h/h0), 
(8)

где h и h0 – соответственно текущее и начальное 
значения высоты испытуемого образца на каждом 
этапе ступенчатого нагружения, зафиксирован
ные в эксперименте.

При этом выполняются следующие соотно
шения:

Рис. 1. Этапы деформации представительного элемента 
пористого материала
а – начальное состояние КЭ-модели представительного элемента 
с относительной плотностью рн = 0,78, б – промежуточное, рн = 0,86, 
в – конечный момент уплотнения

в

б

а
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 σρ = σφ = 0, 

 σz = – q, 

 σ = – 1/3q, (9)

 sρ = sφ = 1/3q, 

 sz = – 2/3q, 

где q – текущее расчетное давление.
Тогда и коэффициент поперечной деформации 

определяется через экспериментально измеряе
мые величины:

 μp = – = + p
∆eρ 1 ∆p
∆ez 2p ∆ez

.  (10)

Поскольку из (10) и (2) следует

 μp =
1(9α – 2β)
2 (9α + β)

, (11)

то, подставляя (9), (11) в уравнения (1), (2) и (3), 
получим выражения для искомых функций от 
плотности α(p), β(p), δ(p) через эксперименталь
ные функции μp = μp(p) и q = q(p) в виде

 α = 2(μp + 1)/3, 

 β = 9 – 6(μp + 1), 

 δ = σsп
2 /σs

2, 
(12)

 σsп = q. 
На рис. 2 и 3 представлены рассчитанные по 

формулам (12) величины α, β и σsп на основе резуль
татов физического и виртуального экспериментов.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Предложена новая методика исследования 
свойств спеченных порошковых материалов, ос
нованная на разработанной КЭмодели предста
вительного объема пористого тела со случайно 
распределенными пустыми КЭэлементами, ими
тирующими свойства пор. Она может быть реко
мендована для практического использования вза
мен физических экспериментальных исследований.

Методика может быть распространена на много
компонентные пористые среды для виртуального 
определения механических и теплофизических ха
рактеристик, изменяющихся в процессах уплотнения.

Работа выполнена при поддержке РФФИ 
(грант № 12-08-00815-а).
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Рис. 3. Зависимость функций плотности α и β 
от текущей плотности представительного объема
Точки – физический эксперимент, линии – виртуальный

Рис. 2. Зависимости напряжения текучести образцов 
из пористой меди от степени деформации 
при осевом сжатии без бокового давления
1 – кривая упрочнения материала основы; 
2 – виртуальный эксперимент; 3 – физический
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Алюминий и его сплавы обладают низкими 
твердостью и износостойкостью, что ограничи
вает область их практического использования. 
В ряде работ для устранения этих недостатков 
применялось лазерное плакирование поверхности 
таких материалов для формирования композици
онных слоев, упрочненных частицами TiB2 [1–3]. 
Выбор последних в качестве армирующих частиц 
обусловлен тем, что соединение TiB2 имеет высо
кие значения твердости, модуля упругости, хоро
шо смачивается расплавом алюминия и при этом 
в нем не растворяется. Авторами [4] было осу
ществлено электровзрывное карбоборирование 

силумина, что привело к снижению коэффициен
та трения в 5–6 раз и увеличению микротвердо
сти поверхностного слоя толщиной около 100 мкм 
до 5,5 раза по отношению к исходному материалу. 
Причинами упрочнения являлись измельчение 
зеренной структуры алюминия и пластин крем
ния вплоть до субмикрометровых размеров и об
разование наноразмерных частиц интерметалли
дов и боридов.

Схема формирования упрочненных слоев на 
поверхности металлов и сплавов при электро
взрывном легировании (ЭВЛ) включает в себя 
следующие процессы.
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Методами оптической интерферометрии, сканирующей электронной микроскопии и рентгенофазового анализа изучены рельеф поверх-
ности, особенности структуры и фазового состава покрытий системы TiB2–Al, полученных электровзрывным напылением. Установлено, что 
после обработки параметр шероховатости поверхности Ra = 2,0 мкм. Фазовый состав сформированных слоев включает Al, TiB2 и TiBO3. По-
крытия имеют когезионно-адгезионную связь с материалом контактной поверхности.
Ключевые слова: электровзрывное напыление, износостойкие покрытия, диборид титана, шероховатость, микроструктура, фазовый состав.

By means of optical interferometry, scanning electron microscopy and X-ray phase analysis was examined surface topography, peculiarities of struc-
ture and phase composition of coatings in the system TiB2–Al, obtained by electroexplosive sputtering. There was established that after treatment 
parameter of surface irregularity Ra = 2 μm. Phase composition of formed layers includes Al, TiB2 and TiBO3. Coatings have cohesive-adhesive bind 
with material of contact surface.
Key words: electroexplosive sputtering, wear-resisting coatings, titanium diboride, irregularity, microstructure, phase composition.
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1. Формирование импульсной многофазной 
плазменной струи из продуктов электрическо
го взрыва проводников и порошковых навесок 
различных веществ, размещаемых на проводни
ке в области взрыва (рис. 1). Так, в работе [4] при 
карбо борировании силумина материалом взрыва
емого проводника являлась углеродная лента, на 
которой размещалась навеска порошка аморфно
го бора. При создании струи она увлекается про
дуктами взрыва и переносится на облучаемую 
поверхность.

2. Оплавление поверхностных слоев упрочня
емого материала и легирование расплава компо
нентами струи.

3. Последующая самозакалка расплава при от
воде тепла в объем материала подложки и кри
сталлизация с образованием новых фаз.

Одной из важных особенностей ЭВЛ являет
ся то, что оплавление и легирование поверхност
ных слоев продуктами электрического взрыва 
проводника и порошковых навесок происходят 
в условиях высокого (до 150 атм) давления плаз
менной струи на поверхность. Вследствие этого 
развиваются различные механизмы конвектив
ного тепломассопереноса и достигается высо
кая степень легирования – вплоть до границы 
оплавления.

Одним из перспективных направлений раз
вития методов электровзрывной модификации 
поверхности металлов и сплавов является раз
работка технологий электровзрывного напыле
ния (ЭВН), которое заключается в нанесении 
покрытий из продуктов электрического взрыва 
проводников и порошковых навесок, размеща

емых в области взрыва, и осуществляется при 
менее сильном термосиловом воздействии на 
облучаемую поверхность, чем при ЭВЛ. [5]. Спо
соб позволяет напылять покрытия с микрокри
сталлической и наноразмерной структурами, 
обладающие высокой адгезией с подложкой и 
улучшенными физикомеханическими свойства
ми. Электровзрывное напыление с оплавлением 
на глубину порядка нескольких микрометров 
поверхности подложки и перемешиванием на
носимых материалов с ее материалом дает воз
можность получать композиционные покрытия 
с наполненной структурой, когда в матрице ма
териала подложки расположены включения вто
рых фаз.

Цель настоящей работы заключалась в электро
взрывном напылении композиционных покрытий 
системы TiB2–Al с наполненной структурой, изуче
нии их структуры и фазового состава.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ

Электровзрывное напыление покрытий про
водили на модернизированной электровзрывной 
установке ЭВУ 60/10М [6] (рис. 2). Она вклю
чает в себя следующие основные элементы: ем
костный накопитель энергии; импульсный плаз
менный ускоритель, состоящий из коаксиально
торцевой системы электродов с размещенным 
на них проводником; разрядную камеру, лока
лизующую продукты взрыва и переходящую в 
сопло, по которому они истекают в вакуумную 
технологическую камеру с остаточным давлени
ем 100 Па. Электровзрыв происходит в резуль
тате пропускания через проводник тока боль
шой плотности при разряде накопителя; при 
этом продукты взрыва ускоряются под действи
ем электро и газодинамических сил.

Обработке подвергали образцы техниче
ского алюминия марки АДоч с размерами 
20 × 30 × 2 мм. Режим термосилового воздействия 
на облучаемую поверхность задавали выбором 
зарядного напряжения емкостного накопителя 
энергии установки, по которому рассчитывали 
поглощаемую облучаемой поверхностью плот
ность мощности [7] (в настоящей работе она со
ставляла 3,5 ГВт/м2). Для нанесения покрытий 
использовали композиционный электрически 

Рис. 1. Композиционный электрически взрываемый проводник 
для электровзрывных процессов напыления покрытий 
и легирования поверхности металлов и сплавов
1 – оболочка (фольга), 2 – сердечник (порошковая навеска 
напыляемого материала), 3 – коаксиальный центральный электрод, 
4 – коаксиальный наружный электрод, 5 – облучаемый образец
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взрываемый проводник (КЭВП) [8] (см. рис. 1), 
представляющий собой двухслойную алюми
ниевую фольгу с заключенной в ней навеской 
порошка диборида титана. Массы фольги и по
рошковой навески КЭВП составляли 100 и 50, 
100 и 100, 100 и 150 мг в режимах 1, 2 и 3 соот
ветственно.

Исследования топографии поверхности по
крытий и их структуру на поперечных шли
фах проводили с использованием оптическо
го интер ферометра NewViewTM («Zygo Сorpo
ration», USA) и растрового электронного микро
скопа EVO507300 («Carl Zeiss», Германия). 
Рентгенофазовый анализ поверхности покры
тий выполняли с помощью дифрактометра ARL 
X’TRA («Fisher Scientific», Швейцария) в CuKα
излучении. Массы взрываемых фольг и порош
ковых навесок определяли с помощью анали
тических весов AUX  120 («Shimadzu Europa 
GmbH», Германия).

Согласно данным оптической интерфероме
трии параметр шероховатости Ra покрытий для 

базовой поверхности составил 2,0 мкм. По ре
зультатам сканирующей электронной микро
скопии формирующаяся на поверхности образ
цов структура характеризуется низким уровнем 
шероховатости, и можно выделить ряд особен
ностей поверхностного рельефа (рис. 3): наплы
вы, обусловленные радиальным течением метал
ла от центра пятна напыления к периферии, и 
микрократеры, микротрещины, наслоения, об
разовавшиеся в результате напыления конден
сированных частиц продуктов взрыва фольги и 
порошка TiB2, которые в силу своей инертности 
отстают от плазменного компонента струи и до
стигают облучаемой поверхности, находясь в 
тылу струи [4, 6].

С помощью рентгенофазового анализа по
крытий, напыленных в различных режимах, 
было установлено (рис. 4), что они состоят из 
Al, TiB2 и TiBO3. Наличие последней фазы ско
рее всего связано с окислением частиц дибори
да титана вследствие присутствия кислорода 
воздуха в технологической камере. Сопостав

Рис. 2. Электрическая схема электровзрывной установки ЭВУ 60/10 
и конструктивное устройство импульсного плазменного ускорителя
1 – источник питания, 2 – киловольтметр, 3 – конденсаторная батарея, 4 – управляемый разрядник, 5 – импульсный плазменный ускоритель, 
6 –разрядный контур, 7 – коаксиальный центральный электрод, 8 – коаксиальный наружный электрод, 9 – изолятор, 10 – разрядная камера, 
11 – проводник, 12 – вакуумная технологическая камера, 13 – держатели образцов, 14 – облучаемый образец
ТV1 – регулируемый трансформатор напряжения; ТV2 – высоковольтный трансформатор напряжения; VD – однополупериодный диодный 
выпрямитель; УВР – управляемый вакуумный разрядник; QS1 и QS2 – автоматические выключатели; РШ – разрядная штанга; 
R1, R2 – резисторы; СВ – конденсаторная батарея; М – электродвигатель
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ляя интенсивность пиков, можно констатиро
вать, что содержания упрочняющих включений 
(TiB2, TiBO3) и алюминиевой матрицы состав
ляют примерно 25 и 75, 50 и 50, 75 и 25 % для 
режимов 1, 2 и 3 соответственно. Отсутствие в 
покрытии алюминидов титана свидетельствует 
о том, что растворения частиц TiB2 в алюминии 
не происходило.

Покрытия толщиной около 100 мкм сравни
тельно однородны по глубине и характеризуются 
отсутствием пор (рис. 5). В их структуре выделя
ются две зоны. Первая – состоит из алюминиевой 
матрицы с расположенными в ней упрочняющими 
включениями частиц TiB2. В зависимости от ре
жима напыления соотношение объемов матрицы 

Рис. 3. Морфология поверхности технически чистого алюминия 
после электровзрывного напыления композиционного покрытия системы TiB2–Al
а – общий вид, б – наплывы, в – микропоры и микрократеры, г – микротрещины, 
д – наслоения, е – объемы, сформированные высокодисперсными частицами диборида титана округлой формы

Рис. 4. Участки рентгенограмм покрытий системы TiB2–Al, 
напыленных в различных режимах
а – режим 1, б – 2, в – 3

Рис. 5. Характерное изображение структуры покрытия 
системы TiB2–Al (прямой шлиф)
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и включений составляет примерно 1 : 3, 1 : 1 и 3 : 1 
для режимов 1, 2 и 3 соответственно (рис. 6).

Вторая зона является промежуточной между 
покрытием и алюминиевой подложкой. Ее ха
рактерная особенность заключается в том, что 
частицы порошка TiB2 проникают в алюминий 
без нарушения его сплошности. Исходя из пред
ставлений физической мезомеханики, развитых, 
в частности, в работе [9], это может быть объяс
нено следующим образом [10].

При распространении в подложке фронта вы
сокоэнергетического термосилового воздействия 
плазменной струи материал за фронтом испы
тывает упругое расширение в плоскости воздей
ствия, а перед ним – нет. На границе раздела по
крытия с подложкой имеет место «шахматное» 
распределение растягивающих и сжимающих 
нормальных и касательных напряжений. В клет
ках растягивающих нормальных напряжений воз
никают избыточный объем и ближний порядок 
смещений, которые обусловливают появление 
атомвакансионного взаимодействия, вызванно
го вакансиями, наведенными ближним порядком 
смещений. Вследствие этого избыточные объемы 
в клетках с растягивающими нормальными на
пряжениями не «размазаны» однородно по всей 
клетке «шахматной доски», а концентрируются 
около кластеров ближнего порядка смещений. 
В поле касательных напряжений частица покры
тия может проникать в объем несжимаемого ма
териала подложки, находящегося в твердом состо
янии, а вслед за ней развивается встречный атом
вакансионный поток вихревого вязкого пласти
ческого течения. Он заполняет пустоту, которая 
формируется за проникающей частицей. Поэтому 
она проникает в объем материала основы без на
рушения сплошности.

ЗАКЛЮЧЕНИЕ

Электровзрывное напыление позволяет фор
мировать беспористые однородные по глубине 
композиционные покрытия системы TiB2–Al тол
щиной 100 мкм. Параметр шероховатости их по
верхности составляет Ra = 2,0 мкм). Морфология 
поверхности характеризуется наличием наплы
вов, микропор, микрократеров, микротрещин, 
наслоений, сформированных высокодисперсны
ми частицами TiB2 округлой формы и каплями 
продуктов взрыва алюминиевой фольги. Разме
ры включений диборида титана в алюминиевой 
мат рице изменяются в пределах от 0,5 до 2,5 мкм. 
На границе покрытия с подложкой при напыле
нии происходит формирование зоны проникно
вения частиц диборида титана в подложку без на
рушения ее сплошности.

Исследование выполнено при финансовой поддержке 
РФФИ в рамках научного проекта № 13-02-12009 офи_м 
и госзаданий Минобрнауки № 2708ГЗ и № 3.1496.2014/К.
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ВВЕДЕНИЕ

Надежность нефтяных трубопроводов с вну
тренними антикоррозионными полимерными 
покрытиями (ВАКПП) существенно зависит от 
их состояния. Известно, что под влиянием усло
вий эксплуатации (таких, как температура, воз
действие кислот или щелочей, механический из
нос и др.) изменяются защитные свойства лако
красочных покрытий (ЛКП). Существует ряд 
нормативных документов [1–3], в которых при
водятся различные методы контроля качества 
внутренних антикоррозионных покрытий. Од

нако единой методики оценки потребительских 
свойств на сегодняшний день не существует, в 
связи с чем необходима выработка определен
ных и непротиворечивых критериев, характери
зующих свойства и качество покрытий [4]. Под 
воздействием температур в ЛКП проходят слож
ные процессы, вызывающие изменение их соста
ва, структуры, физикохимических и механиче
ских показателей и др. [5]. В нашей предыдущей 
работе [6] исследовано влияние гидротермаль
ных воздействий, т. е. температуры в жидких 
средах (3%ном водном растворе NaCl и сырой 
нефти), на ударную и адгезионную прочность 
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ВАКПП [7, 8] и сделаны выводы о применимости 
методов на основе этих воздействий для оценки 
качества покрытий. В настоящей статье рассма
тривается влияние температурных воздействий в 
воздушной среде на аналогичные характеристики 
лакокрасочных покрытий.

Целью работы являлось установление приме
нимости методов статического и циклического 
воздействий температуры для определения каче
ства внутренних антикоррозионных покрытий 
трубопроводов.

ОБЪЕКТЫ, МЕТОДЫ И РЕЗУЛЬТАТЫ

В качестве объектов исследования исполь
зовались известные материалы, применяемые в 
неф тяной промышленности в течение долгого 
времени, эксплуатационная надежность которых 
подтверждена опытом эксплуатации на место
рождениях Западной Сибири (марки ТРЭППТР, 
ПЭП585), и новая для этого рынка продукция. 
Данные по составу лакокрасочных покрытий и их 
предназначению представлены в табл. 1.

Эпоксидные ЛКП обладают высокими адгези
онными и механическими свойствами, износо
стойкостью, стойкостью к минерализованным 
вод ным средам, щелочам, слабым растворам кис
лот и т. п., а модифицированные новолаком, они, 

кроме того, приобретают повышенную водо и 
кислотостойкость. Полиуретановым покрытиям 
присущи хорошие адгезионные и электроизоля
ционные характеристики, высокая износостой
кость, а также стойкость к действию воды, бен
зина, масел и растворителей.

Для образцов приведенных выше марок ЛКП 
выполнены исследования их адгезионной (σа) (ме
тодом отрыва грибка в соответствии с ИСО 4624) 
и ударной (ауд) прочности (диаметр бойка 20 мм, 
груз массой 3 кг в соответствии с ИСО 6272) пос
ле длительного теплового воздействия (ТВ) и цик
лического изменения температуры (ТЦ).

Нагрев производился при умеренно повышен
ных температурах (60±2 °С) посредством выдерж
ки образцов ЛКП в сушильном шкафу в течение 
1000 ч в соответствии со стандартом ИСО 3248 [9].

Циклическое изменение температур осу
ществлялось в диапазоне от –60 °C до +60 °C 
(±2 °С) в количестве 15 циклов в соответствии с 
ГОСТ 2703786 [10]. В течение одного цикла об
разцы помещались на 1 ч в сушильный шкаф при 
заданной величине t = 60 °C, затем перемещались 
на 1 ч в морозильную камеру при –60 °C, пос
ле этого выдерживались 15 мин при комнатной 
температуре и осматривались на наличие разру
шений.

Полученные значения адгезионной и ударной 
прочности покрытий приведены в табл. 2. Там же 

Таблица 2. Результаты определения адгезионной и ударной прочности ЛКП до и после температурных воздействий

Маркировка 
образца

σсред, МПаа amin, Джуд

Исх. значение После ТЦ* После ТВ** Исх. значение После ТЦ* После ТВ**

ТМ-1 11,5 ± 0,6 10,5 ± 0,5 11,7 ± 0,8 12 12 12

Т7 11,0 ± 0,4 10,0 ± 0,5 12,3 ± 0,7 5 4,5 6

Т8 10,9 ± 0,6 8,2 ± 0,5 9,6 ± 0,6 12 12 12

Т10 9,9 ± 0,5 9,2 ± 0,8 9,8 ± 0,6 9 9 9

Т12 9,9 ± 0,5 10,2 ± 0,6 11,4 ± 0,8 – – –

Т14 9,4 ± 0,2 4,7 ± 0,7 6,0 ± 0,6 9 9 9

Т16 7,3 ± 0,3 13,6 ± 0,8 8,3 ± 0,6 3 3 3

Т17 0,6 ± 0,9 2,6 ± 1,4 0,4 ± 0,4 – – –

У1 18,0 ± 0,5 18,1 ± 0,6 21,9 ± 0,4 15 15 15

ЮК-2 14,9 ± 0,5 11,3 ± 0,4 18,6 ± 0,6 10,5 10,5 10,5

Ю6 14,9 ± 0,7 13,0 ± 0,6 13,2 ± 0,6 10,5 10,5 10,5

* Циклическое изменение температур производилось в диапазоне от –60 °C до +60 °C (±2 °C) в количестве 15 циклов согласно ГОСТ 27037-86.
** Тепловое воздействие осуществлялось при 60±2 °C в течение 1000 ч в соответствии с ИСО 3248.
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даны средние квадратичные отклонения значений 
σа (для 3 измерений каждой величины). Для энер
гии прямого удара ошибка измерения принята 
равной 1,5 Дж (ошибка прибора), поскольку в ка
честве показателя ауд используется минимальное 
значение энергии удара, необходимой для разру
шения покрытия.

ОБСУЖДЕНИЕ РЕЗУЛЬТАТОВ

Из полученных результатов испытаний (см. 
табл. 2) видно, что исходная адгезионная проч
ность основной массы покрытий выше 7 МПа, 
и только один образец (Т17, производитель 
ООО «Алмаз») обладает крайне малым значе
нием σа = 0,6 МПа. Очевидно, это связано с не
удовлетворительно низким качеством данного 
покрытия. Методами электронной микроско
пии установлено присутствие окалины под ЛКП 
(см. рисунок), что является грубым нарушением 
технологии окрашивания металлических кон
струкций (ГОСТ 9.4022004).

Значения энергии удара покрытий в исходном 
состоянии для большинства образцов превыша
ют 5 Дж. Исключением является ЛКП Т16 (марка 
PolyPlexP), которое обладает низкой стойкостью к 
ударным нагрузкам (ауд = 3 Дж), повидимому, из
за высокой эластичности материала (полиуретан).

Из сравнения значений адгезионной прочно
сти ЛКП до и после тепловых воздействий вид
но, что ее изменение носит несистематический 
характер. Так, у покрытий ТМ1, Т10 и Т17 вели
чина σа изменяется в пределах ошибки измерения, 
у образцов Т8, Ю6 она снижается незначительно 
(менее 12 %), T14 теряет более 36 % от исходного 
значения адгезионной прочности, а у образцов 
Т7, Т12, Т16, У1 и ЮК2, напротив, обнаружено 
ее возрастание. Очевидно, различие в поведении 
ЛКП связано с результатами действия различных 
реакций, протекающих при их длительном нагре
вании. Основными из них являются химические 
процессы завершения полимеризации (за счет 
реакции между свободными функциональными 
группами) и термического старения полимерной 
основы материала покрытия. Первый – повыша
ет степень сшивки и молекулярную массу поли
мера, а второй – их снижает, и в зависимости от 
того, какой процесс доминирует, происходит со

ответственно увеличение или уменьшение адгези
онной прочности покрытия. Например, для двух 
различных образцов Т7 и ТМ1 одной и той же 
марки покрытия TC3000F наблюдается либо по
вышение этой величины, либо ее сохранение на 
прежнем уровне.

Для определения влияния степени отвержде
ния на результаты лабораторных воздействий 
использовался метод дифференциальной скани
рующей калориметрии [11] (пробы массой 10 мг, 
скорость нагрева 16 °С/мин, алюминиевые тигли, 
атмосфера воздуха, прибор ДСК500). Установ
лено, что тепловой эффект завершения реакции 
полимеризации для покрытия первого образца 
(Т7) в 2,7 раза выше. Это говорит о том, что про
цесс полимеризации его основы не был завершен 
в полной мере в ходе производства, и он продол

Электронные микрофотографии шлифа продольного сечения 
поверхности образца Т17
Окалина на границе металл–покрытие
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жает протекать во время длительного теплового 
воздействия, вследствие чего повышается адгези
онная прочность.

Аналогичная несистематичность изменения 
величины σа происходит и при циклическом из
менении температуры. Для образцов Т12 и У1 
она остается неизменной в пределах ошибки из
мерения; у покрытий ТМ1, Т7 и Т10 наблюда
лось ее незначительное снижение ~ 10 %, для T8, 
T14, ЮК2 и Ю6 уменьшение адгезии составило 
10–50 %, а для образцов Т16 и Т17 произошло воз
растание этого параметра.

В данном случае, кроме описанных выше про
цессов, решающее влияние оказывают образова
ние и развитие микротрещин, которые происхо
дят вследствие воздействия циклического измене
ния температуры при наличии внутренних напря
жений в материале ЛКП. Поэтому в среднем (если 
исключить сильно выбивающиеся из общей ста
тистики значения σа для образцов Т16 и Т17) при 
циклическом изменении температуры происходит 
снижение адгезионной прочности покрытий на 
14,8 %, а при тепловом воздействии – ее увеличе
ние на 1,6 %. Кроме того, процесс микрорастре
скивания приводит к уменьшению σа тех покры
тий (обр. ТМ1, Т7 и ЮК2), адгезия которых воз
растает при длительном тепловом воздействии.

Интересно отметить, что на ударную прочность 
ЛКП большинства образцов упомянутые выше 
процессы не оказывают столь значительного вли
яния. Исключением является Т7, для которого про
исходит увеличение необходимой для разрушения 
энергии удара на 20 % после теплового воздействия 
и ее уменьшение на 10 % после циклического изме
нения температуры. Такое поведение данного об
разца обусловлено более низкой степенью поли
меризации полимерной основы его покрытия по 
сравнению с другими ЛКП аналогичной марки.

Таким образом, влияние циклического изме
нения температуры и теплового воздействия на 
ударную и адгезионную прочность лакокрасоч
ных покрытий сводится к следующим закономер
ностям.

1. Изменение адгезионной и ударной прочно
сти покрытия в процессе длительного теплового 
воздействия и циклического изменения темпера
туры представляет собой результат протекания 
двух противоположных процессов: полимериза
ции и деструкции основы ЛКП.

2. На адгезионную и ударную прочность при 
циклическом изменении температуры определяю
щее влияние оказывает процесс развития микро
трещин, обусловленный циклическим расшире
нием/сжатием ЛКП и разностью коэффициентов 
линейного расширения материала подложки и по
крытия. Эта зависимость осложняется протекани
ем реакции полимеризации покрытия.

3. Циклическое изменение температуры оказы
вает более значительное влияние на адгезионную 
и ударную прочность покрытия, чем длительное 
тепловое воздействие.

ВЫВОДЫ

Из выявленных закономерностей можно сде
лать следующие практически важные выводы:

1. Характеристика относительного снижения 
адгезионной прочности покрытия после темпера
турных воздействий позволяет оценить его каче
ство и потребительские свойства (стойкость к ци
клическому изменению температуры и тепловому 
воздействию) только при условии полного завер
шения полимеризационных процессов в матери
але ЛКП. В противном случае критерием оценки 
может служить только величина усилия отрыва 
покрытия в исходном состоянии. В то же время 
степень полимеризации на заводахизготовите
лях зачастую не контролируется и далеко не всег
да близка к максимальному значению 1. По этому 
использование характеристики относительного 
снижения адгезионной прочности покрытия пос
ле температурных воздействий в периодическом 
контроле качества для изделий теряет свой смысл. 
Тем не менее при использовании образцовсви
детелей, подготовленных с выполнением условия 
полного завершения полимеризации, она может 
применяться в целях определения присущих дан
ной марке ЛКП потребительских свойств.

2. Поскольку зависимость ударной прочности 
от температурных воздействий имеет слабо вы
раженный характер, этот показатель не может ис
пользоваться для оценки качества и потребитель
ских свойств покрытия.

1 100 %-ная степень полимеризации для сшитых полимеров (которыми 
являются основная масса внутренних покрытий трубопроводов) невозмож-
на, тем не менее она может достигать определенного порогового значения, 
при котором процесс полимеризации останавливается [12].
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3. Испытание статическим тепловым воздей
ствием в воздушной среде менее информативно 
по сравнению с методом циклического изменения 
температуры, который является более экспрес
сным, охватывает большее количество и широкий 
диапазон воздействий разнообразных процессов 
и поэтому отличается большей объективностью. 
Но следует отметить, что в случае применения 
гидро термальных воздействий рассмотренные 
методы температурных воздействий на воздухе 
не дают дополнительной информации и являют
ся избыточными.
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Хроника

2 сентября 2014 г. исполнилось 50 лет члену
корреспонденту Академии проблем качества РФ, 
заслуженному работнику высшей школы РФ, про
ректору по научной и инновационной работе Маг
нитогорского государственного технического уни
верситета (МГТУ) им. Г. И. Носова, докт. техн. наук, 
проф. Михаилу Витальевичу Чукину – молодому, 
но уже достаточно известному ученому в области 
порошковой металлургии, материаловедения, об
работки материалов давлением.

В 1991 г. в Магнитогорском горнометаллурги
ческом институте он защитил кандидатскую дис
сертацию на тему «Формирование слоистых по
крытий накаткой порошка с электроконтактным 
нагревом», а в 2002 г. – докторскую – «Развитие 
теории и оптимизация процессов технологичес
кого и эксплуатационного деформирования из
делий с покрытиями». В 2005 г. М. В. Чукину было 
присвоено ученое звание профессора.

Научные интересы Михаила Витальевича на
правлены на разработку и развитие теории и 
техно логии в области производства изделий с за
данным уровнем качества из металлических ма
териалов различных классов, включая компози
ты. Областью его научной деятельности является 
создание научных основ проектирования эффек
тивных технологий производства наноструктур
ных металлоизделий с уникальным комплексом 
физикомеханических свойств на основе им
пликации методов интенсивной пластической 
деформации с традиционными процессами об
работки металлов. С 2007 г. М. В. Чукин развива
ет комплексный подход к получению объемных 
металлических наноматериалов для инноваци
онного применения. Им разработан новый ме
тод получения наноструктурированных углеро
дистых сталей.

Результаты научных исследований М. В. Чуки
на признаны нанотехнологическим научным со
обществом России. Он является автором 223 на
учных трудов, в том числе 11 монографий и 8 па
тентов на изобретения.

В качестве главного редактора журнала «Вест
ник Магнитогорского государственного техниче
ского университета им. Г. И. Носова» Михаил Ви
тальевич проводит большую работу по его фор

мированию, подготовке и редактированию. Кроме 
того, с 2009 г. он является членом редакционного 
совета двух научных журналов «Черные метал
лы» и «Известия вузов. Порошковая металлургия 
и функциональные покрытия», которые входят в 
перечень ведущих научных журналов и изданий, 
составленный Высшей аттестационной комиссией 
Российской Федерации, а последний еще и перево
дится за рубежом. На кафедре машиностроитель
ных и металлургических технологий под научной 
редакцией М. В. Чукина ежегодно издается журнал 
«Обработка сплошных и слоистых материалов».

Значителен его вклад в подготовку кадров 
высшей квалификации. Михаил Витальевич яв
ляется председателем диссертационного совета 
Д 212.111.05 и членом двух диссертационных со
ветов при МГТУ. Под его научным руководством 
защищены 2 докторских и 9 кандидатских дис
сертаций.

Как крупный ученый и организатор М. В. Чукин 
вошел в список 500 лучших управленцев страны, 
включенных в резерв управленческих кадров под 
патронажем Президента Российской Федерации.

Поздравляя с золотым юбилеем, хочется по
желать Михаилу Витальевичу сохранить творче
ское вдохновение на многие годы, развивать идеи 
своей научной школы, реализовать свои замыслы 
в достойных учениках и продолжателях его дела.

МИХАИЛУ ВИТАЛЬЕВИЧУ ЧУКИНУ – 50 ЛЕТ



72 № 3  2014

 

Редакция принимает в печать статьи 
работников вузов, НИИ, РАН, промыш-
ленности, содержащие новые, нигде не 
публиковавшиеся ранее результаты на-
учно-исследовательских работ, обзоры 
проблемного характера, базирующиеся 
на последних достижениях науки, техни-
ки и технологии, по следующим разделам:

•	 Процессы	получения	и	свойства	
порошков

•	 Теория	и	процессы	формования	и	
спекания порошковых материалов

•	 Самораспространяющийся	высоко-
температурный	синтез	(СВС)

•	 Тугоплавкие,	керамические	и	ком-
позиционные материалы

•	 Пористые	материалы	и	биоматери-
алы

•	 Модифицирование	поверхности,	в	
том числе пучками заряженных ча-
стиц,	потоками	фотонов	и	плазмы

•	 Наноструктурированные	материа-
лы	и	функциональные	покрытия

•	 Применение	порошковых	матери-
алов	и	функциональных	покрытий

•	 Информационные	сообщения
•	 Хроника
ТЕКСТ СТАТЬИ  объемом не более 

15 стр.	(формат	А4),	включая	рисунки,	таб
лицы и пр., должен быть набран на ком-
пьютере	14м	кеглем	через	2	интервала;	
с обеих сторон страницы должно быть 
свободное	поле	шириной	25–30 мм.	Текст	
присылается	в	формате	Word,	RTF;	рисун-
ки –	в	форматах	CDR,	TIF,	JPEG.	Статья	на-
чинается с заголовка, под которым ука-
зываются	инициалы	и	фамилии	авторов.	
Ниже приводится полное название ор-
ганизации	(организаций),	где	выполня-
лась	работа.	Слева,	выше	заголовка	статьи,	
обязательно дается УДК.	Структура	статьи	
должна включать следующие разделы: 
Введение	(с	выделенной	целью	работы),	
Методика исследований, Результаты и 
их обсуждение, Выводы или Заключе-
ние	(названия	разделов	могут	варьиро-
ваться).	Использование	международной	
системы	единиц	(СИ)	является	обязатель-
ным. Формулы и буквенные обозначения 
должны быть тщательно выверены авто-
ром,	который	несет	за	них	полную	ответ-
ственность.	Таблицы	должны	иметь	те-
матический	заголовок	и	быть	последова-
тельно	пронумерованы.	В	тексте	должны	
быть ссылки на все таблицы.

ИЛЛЮС ТРАЦИИ  –	штриховые ри-
сунки	(графики,	схемы	и т. п.)	и	фотогра-
фии –	должны	быть	выполнены	в	элек-

тронном	виде	в	форматах	CDR,	TIF,	JPEG.	
Желательно разместить их внутри текста. 
Фотографии	должны	быть	представлены	
с обязательным указанием масштаба уве-
личения	структуры.	Под	каждым	рисун-
ком должна находиться соответствующая 
подрисуночная	подпись.	В	тексте	должны	
быть ссылки на все рисунки.

АННОТАЦИЯ к статье на отдельном 
листе	объемом	до	0,5	стр.	(15	строк	че-
рез	2 интервала)	должна	содержать	кон-
кретные сведения об объекте и условиях 
исследования	(изучавшиеся	вещества	и	
процессы,	интервалы	концентраций,	тем-
ператур,	давлений,	размеров	и т. п.),	ме-
тодах	исследования	и	важнейших	резуль-
татах.	В	журнале	она	будет	опубликована	
на	русском	и	английском	языках,	в	связи	
с чем желательно получить от автора ее 
перевод	на	английский	язык	или	хотя	бы	
специфических	терминов	и	выражений,	
использованных в аннотации. Для уско-
рения поиска статьи в Интернете обяза-
тельно	указываются	ключевые	слова	(под	
аннотацией).

ЛИТЕРАТУРА. Библиографический	
список включает источники, содержащие 
материалы, которые автор использовал 
при	написании	статьи,	и	оформляется	по	
образцам, приведенным ниже. Количе-
ство литературных ссылок должно быть 
не	меньше	10	с	большей	долей	зарубеж-
ных	источников.	Состав	цитирования	дол-
жен отражать состояние научных иссле-
дований	в	разных	странах	в	рассматри-
ваемой	проблемной	области.	Ссылки	в	
тексте даются в квадратных скобках, на-
пример	[1]	или	[2–5].	Нумерация	источ-
ников должна соответствовать очеред-
ности	ссылок	на	них	в	тексте.	Ссылки	на	
неопубликованные работы недопусти-
мы.	В	списке	должны	быть	указаны:	для	
книг –	фамилии	и	инициалы	всех	авторов,	
название	книги,	место	издания	(город)	и	
название	издающей	организации,	год	из-
дания,	том	(в	случае	ссылки	на	отдельную	
статью сборника приводится номер ее 
первой	страницы);	для	журнальных	ста-
тей –	фамилии	и	инициалы	всех	авторов,	
название	журнала	(без	названия	статьи),	
год	издания,	том,	номер	(выпуск)	и	номер	
первой	страницы	статьи;	для	материалов	
конференций –	фамилии	и	инициалы	всех	
авторов статьи, название издания, время 
и	место	проведения	конференции,	место	
издания	и	название	издающей	организа-
ции,	год	издания	и	номер	первой	стра-
ницы статьи.

Типовые примеры оформления 
списка литературы:
 1. Чернышов Д. В. Комплексы в аналитиче-

ской	химии.	М.:	Наука,	1979.
	 2.	 Николаев В. В.	Пластичность	металлов.	

Т. 2.	3е	изд.	М.:	Металлургия,	1982.
	 3.	 Прочность	сплавов:	Справочник /	Под	

ред.	А.	Н. Жукова,	А.	П. Петрова.	СПб.:	
Наука,	1988.

	 4.	 Иванов Н. М.	//	Сб.	науч.	тр.	СКГТУ.	1990.	
Т.	2.	С.	54.

 5. Петляков Р. Н.	 //	 Новые	 приборы:	
Сб. статей	/	Под	ред.	Н.	Ф.	Яковлева.	М.:	
Мир,	1993.	С.	42.

 6. Климов А. Г., Алексеев И. Т.	//	Электрохи-
мия.	1989.	Т.	2,	№ 5.	С.	32.

	 7.	 Link J. F.	//	J.	Amer.	Chem.	Soc.	1997.	Vol. 99,	
№ 5.	P.	587.

	 8.	 Baier G.	 //	Erzmetall.	1976.	Bd.	25,	№ 9.	
S. 457.

	 9.	 Ивлев В. В.	//	Тр.	VI	Межвузов.	конф.	по	
кремнию	(Томск,	21–26 дек.	1995 г.).	М.:	
Энергия,	1996.	С.	63.

	10.	 Коломин А. А.	//	Лазерное	ускорение	ча-
стиц:	Матер.	IX	Всерос.	совещ.	по	уско-
рителям	 (Москва,	16–18 окт.	1994	г.).	
Дубна:	ОИЯИ,	1995.	Т. 2.	С. 413.

	11.	 А.с.	1213959	(РФ).	Спиральный	ондуля-
тор	/	В.	И.	Алексеев,	Е.	Г. Егоров.	1990.

	12.	 Пат.	1007556	(СССР).	Сепаратор	для	ми-
нералов	/	М.	К. Воинов.	2005.

	13.	 Яковлев Т. Ф.	Фторидный	процесс	полу-
чения	вольфрама:	Автореф.	дис. ...	канд.	
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Авторы несут ответственность за до-
стоверность	приведенных	сведений,	от-
сутствие данных, не подлежащих откры-
той	публикации,	и	точность	информа-
ции	по	цитируемой	литературе.	Следует	
обязательно приложить к статье данные 
обо всех авторах: научные звания, долж-
ности,	названия	и	адреса	организаций,	
где они работают, а также номера рабо-
чих	и	мобильных	телефонов,	еmail,	вы-
делив среди авторов ответственного, с 
кем редакция сможет снимать вопросы 
по статье. Кроме того должен быть пред-
ставлен лицензионный договор, подпи-
санный	всеми	авторами,	образец	которо-
го	размещен	на	сайте	www.pm.misis.ru.

Редакция	оставляет	за	собой	пра-
во	редакционной	правки	статьи,	после	
чего	готовый	материал	отправляется	от-
ветственному автору для согласования и 
внесения необходимых правок.

Оплата с аспирантов и докторантов 
за публикацию не взимается.

Все материалы принимаются 
по электронной почте по адресу: 
izv.vuz@misis.ru.

Правила	оформления	статей	для	публикации	в	журнале
«Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия»


