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  fcbneo@yandex.ru
Аннотация. В работе проведено сравнительное исследование плотности, фазового состава, магнитных и механических 

свойств изотропных порошковых сплавов Fe–28Cr–15Co и Fe–32Cr–22Co, легированных 2 мас. % титана в виде обычного 
порошка титана ПТС-1 и порошка гидрида титана. Процесс получения образцов состоял из приготовления исходной смеси 
порошков, прессования, спекания в вакууме, закалки и термической обработки для формирования магнитных свойств. 
Использование порошка гидрида титана привело к повышению остаточной пористости образцов с 2 до 4 %. Было отме-
чено существенное отличие фазового состава сплавов после спекания: структура образца Fe–28Cr–15Co–2Ti состояла из 
твердого раствора ОЦК α-фазы и включений тетрагональной σ-фазы, а Fe–32Cr–22Co–2Ti – из твердого раствора σ-фазы 
и включений ГЦК γ-фазы. После термической обработки структура всех сплавов представляла собой твердый раствор 
ОЦК α-фазы. В образцах с гидридом титана были также обнаружены малые следы примесной фазы, которая, вероятнее 
всего, является гидридом интерметаллического соединения титана и хрома. Образцы, в которых использовался порошок 
титана ПТС-1, имели более высокие значения остаточной индукции (Br до 0,84 и 0,82 Тл у сплавов Fe–28Cr–15Co–2Ti 
и Fe–32Cr–22Co–2Ti соответственно) по сравнению с образцами, содержащими гидрид титана (до 0,8 и 0,79 Тл соот-
ветственно), что связано с разницей в остаточной пористости. С другой стороны, образцы с порошком гидрида титана имели 
более высокие показатели коэрцитивной силы (Hc до 41,1 и 57,2 кА/м у сплавов Fe–28Cr–15Co–2Ti и Fe–32Cr–22Co–2Ti 
соответственно) по сравнению с образцам, содержащими с порошок титана (до 38,4 и 49,2 кА/м соответственно). 
Наиболее высокие значения максимального энергетического произведения (BH)max составили 11,0–11,5 кДж/м3 у сплавов 
Fe–28Cr–15Co–2Ti и 14,0–14,5 кДж/м3 у Fe–32Cr–22Co–2Ti и практически не зависели от типа введенного титана. Кривые 
деформирования при сжатии сплавов с разными источниками титана были практически идентичны. Образцы состава 
Fe–32Cr–22Co–2Ti имели более высокие значения предела текучести (σ0,2 = 1200÷1400 МПа) по сравнению со сплавами 
Fe–28Cr–15Co–2Ti (σ0,2 = 1000 МПа). Все исследованные в работе материалы оказались пластичными.  

Ключевые слова: порошковая металлургия, термическая обработка, Fe–Cr–Co-сплавы, легирование, пористость, магнитные 
свойства, механические свойства
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ВведениеВведение
Магнитотвердые сплавы являются одними из 

важнейших материалов современного производства, 
и потребность в них только растет. При этом боль-
шинство таких сплавов имеют высокую себестои-
мость производства, что обусловлено дороговизной 
входящих в них компонентов, таких как редкозе-
мельные металлы и кобальт. Магнитотвердые мате-
риалы системы Fe–Cr–Co содержат меньше кобальта 
и потому являются экономичной альтернативой. Они 
обладают достаточным уровнем магнитных свойств, 
хотя и уступают по ним многим другим магнитным 
системам [1–3]. Основными преимуществами спла-
вов системы Fe–Cr–Co являются самая высокая плас-
тичность среди всех магнитотвердых материалов, 
высокие прочность и коррозионная стойкость, тем-

пературная стабильность, а также широкий интервал 
температур эксплуатации [4–8]. В последних иссле-
дованиях Fe–Cr–Co-сплавов активно применяют 
различные подходы, в первую очередь связанные 
с порошковой металлургией и аддитивными техно-
логиями [9–18]. Также ведутся работы по изучению 
характеристик магнитных пленок на их основе, кото-
рые применяются в бесконтактных датчиках для раз-
личных устройств [19; 20].

В магнитотвердых сплавах системы Fe–Cr–Co 
при температуре ~650 °С происходит спинодаль-
ный распад, при котором объемно-центрированная 
кубическая (ОЦК) α-фаза расслаивается на две ОЦК-
фазы α1 и α2 с разным соотношением компонентов. 
В процессе термической обработки, а именно при 
постепенном охлаждении от температуры ~650 °С, 
частицы ферромагнитной α1-фазы равномерно рас-

  fcbneo@yandex.ru
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пределяются в слабомагнитной матрице α2-фазы, 
что и приводит к формированию магнитных свойств 
в сплаве [21–23]. При этом параметры термической 
обработки нуждаются в тщательном контроле, так 
как, например, длительные отжиги или охлаждения 
могут приводить к появлению в структуре равновес-
ной немагнитной σ-фазы с тетрагональной кристал-
лической решеткой [24].

Характеристики сплавов системы Fe–Cr–Co мож-
но изменять путем введения различных легирующих 
компонентов, таких как Mo, Si, W, Ti и др. [25–28]. 
В случае применения методов порошковой метал-
лургии для легирующих добавок важно учитывать 
ряд дополнительных параметров, таких как раство-
римость в твердом растворе основных компонентов 
Fe, Cr и Co, взаимодействие при нагреве с кислоро-
дом из воздуха, который присутствует в порах прес-
совок, и различные показатели исходных порошков. 
Как показали наши эксперименты, характеристики 
материала зависят от того, в каком виде легирующие 
компоненты вводятся в исходную смесь [29].

Настоящая работа посвящена сравнительному 
исследованию характеристик изотропных порошко-
вых Fe–Cr–Co-сплавов, легированных титаном в виде 
обычного порошка титана и порошка гидрида титана. 
Дегидрирование последнего начинается при темпера-
туре ~450 °С и должно происходить во время выхода 
на температуру спекания и в процессе самого спе-
кания. Исследования проводили на сплавах состава, 
мас. %: Fe–28Cr–15Co и Fe–32Cr–22Co, со средним 
и высоким содержаниями кобальта соот ветст венно, 
в которые добавляли указанные выше порошки титана 
в количестве 2 мас. %. Были исследованы плотность, 
фазовый состав, магнитные и механические свойства 
полученных композиций.

Материалы и методика экспериментаМатериалы и методика эксперимента
Для приготовления исходных смесей Fe–Cr–Co- 

сплавов использовали элементные порошки железа 
(карбонильное железо марки ВС), хрома ПХ-1М 
и кобальта ПК-1 с размером частиц d < 25 мкм. 
Титан вводили в систему в виде порошка титана 
ПТС-1 с d < 45 мкм и порошка гидрида титана, 
полученного гидрированием титановой губки марки 
ТГ-100 (ГОСТ 17746–96) и последующим размолом 
до порошка с d < 45 мкм. В зависимости от состава 
(Fe–28Cr–15Co и Fe–32Cr–22Co) и источника титана 
далее сплавы будут обозначены как Х28К15Т_Г, 
Х28К15Т_П, Х32К22Т_Г и Х32К22Т_П, где буквы 
Г и П обозначают гидрид и порошок титана ПТС-1 
соответственно. Порошки смешивали в турбулент-
ном смесителе «Турбула» С2.0 (Россия) в течение 
300 мин. На 100 г шихты в емкость добавляли 200 г 
стальных шаров диаметром 3 мм. Из полученных 

шихт прессовали цилиндрические образцы массой 
20 г и диаметром 13,6 мм на гидравлическом прессе 
Knuth HP15 (Германия) при давлении 600 МПа, кото-
рые затем спекали в электропечи СШВ-1.2,5/25И1 
(Россия) в вакууме <10–2 Па при t = 1350 °С с изо-
термической выдержкой при данной температуре 
τ = 2,5 ч. После спекания определяли плотность 
образцов методом гидростатического взвешивания 
в дистиллированной воде.

Далее сплавы нагревали до температуры 1300 °С 
и закаливали в воде. После этого проводили их тер-
мическую обработку в трубчатой печи для формиро-
вания высококоэрцитивного состояния. Для каждого 
образца было исследовано по 4 режима, в которых 
изменялась начальная температура (t1 ). Сама терми-
ческая обработка состояла из 3 стадий: 

1) изотермическая выдержка в течение 40 мин 
при t1 = 630÷655 °C;

2) охлаждение на 60 °С в зависимости от t1 со ско-
ростью v1 = 20 °С/ч;

3) охлаждение до 500 °С со скоростью v2 = 8 °С/ч.
В процессе термической обработки внешнее маг-

нитное поле не прикладывалось.
Микроскопические исследования проводили 

на растровом электронном микроскопе TESCAN 
VEGA3 (Чехия). Анализ элементного состава спла-
вов осуществляли методом энергодисперсионной 
спектроскопии (ЭДС) с помощью микроанализа-
тора X-Act (Oxford Instruments, Великобритания). 
Фазовый состав образцов исследовали методом 
рентгенофазового анализа на рентгеновском диф-
рактометре Дифрей-401 (Россия) в CrKα-излучении 
и диапазоне углов 2θ = 35÷125°. Магнитные гисте-
резисные свойства образцов измеряли на гистерезис-
графе Permagraph L (Magnet-Physik, Германия). 
Механические испытания на сжатие проводили на 
установке Instron 3382 (Instron, США) при скорости 
нагружения 1 мм/мин. Для испытаний вытачивали 
цилиндрические образцы диаметром 7 мм и высотой 
15 мм.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
В табл. 1 представлены измеренные методом 

гидростатического взвешивания значения плот-
ности (ρ) порошковых Fe–Cr–Co-сплавов, легиро-
ванных титаном, после спекания. Теоретическую 
ее величину (ρт ) определяли по принципу аддитив-
ности: плотность каждого компонента сплава умно-
жали на его долю в нем и полученные значения 
суммировали друг с другом. На основе этих данных 
определяли относительную плотность (ρотн ) и оста-
точную пористость спеченных образцов. 

В результате выявлены заметные отличия плот-
ности образцов при легировании порошками титана 
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и гидрида титана. Согласно измеренным значениям ρ 
использование порошка гидрида титана в качестве 
источника титана приводит к повышению порис-
тости до 3,0–3,5 % у образцов Х32К22Т_Г и до 4 % 
у Х28К15Т_Г. Согласно нашим предыдущим иссле-
дованиям порошковых Fe–Cr–Co-сплавов при дан-
ных условиях спекания значение ρотн обычно состав-
ляет ~98 % [11]. При использовании порошка титана 
сплавы имеют плотность ρотн ~98÷99 %. 

На рис. 1 представлены результаты исследований 
фазового состава сплавов с порошком титана ПТС-1 
и гидридом титана непосредственно после спека-
ния, а на рис. 2, в качестве примера, – фотографии 
микроструктуры сплавов Х28К15Т_П и Х32К22Т_П 
и результаты определения концентраций элемен тов 
методом ЭДС для разных структурных состав   ляющих. 

Согласно полученным дифрактограммам (рис. 1) 
фазовый состав сплавов Fe–28Cr–15Co и Fe–32Cr–22Co 
сильно отличается непосредственно после спека-
ния. Структура образцов Х28К15Т_Г и Х28К15Т_П 
представляет собой твердый раствор ОЦК α-фазы 

Таблица 1. Результаты измерения плотности  
исследуемых сплавов с разными источниками титана 

после спекания
Table 1. Density measurements of the investigated alloys 

with different titanium sources after sintering

Сплав ρ, г/см3 ρт , г/см3 ρотн , %
Х28К15Т_Г 7,45–7,48 7,77 95,9–96,3
Х28К15Т_П 7,59–7,68 7,77 97,7–98,8
Х32К22Т_Г 7,53–7,59 7,81 96,4–97,1
Х32К22Т_П 7,66–7,74 7,81 98,1–99,1

Рис. 1. Дифрактограммы Fe–Cr–Co-сплавов, легированных 
порошком титана (а) и гидридом титана (б)

1 – Х28К15Т_Г, 2 – Х32К22Т_Г, 3 – Х28К15Т_П, 4 – Х32К22Т_П

Fig. 1. X-ray diffraction patterns of Fe–Cr–Co alloys doped  
with titanium powder (a) and titanium hydride (б)

1 – Kh28K15T_H, 2 – Kh32K22T_H, 3 – Kh28K15T_P, 4 – Kh32K22T_P

Рис. 2. РЭМ-фотографии микрошлифов сплавов  
Х28К15Т_П (а) и Х32К22Т_П (б) после спекания  

и результаты ЭДС-анализа в точках 1–6 (в)

Fig. 2. SEM images of microsections of alloys Kh28K15T_P (а) 
and Kh32K22T_P (б) after sintering,  

and EDS analysis results at points 1–6 (в)
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и включения тетрагональной σ-фазы. На фотогра-
фии микроструктуры сплава Х28К15Т_П включения 
σ-фазы (рис. 2, а) отображаются как белые полосы 
в серой матрице α-фазы преимущественно вдоль 
границ зерен, поскольку, согласно многим исследо-
ваниям, появление включений σ-фазы в первую оче-
редь происходит именно там. Элементный состав фаз 
достаточно близок, во включениях σ-фазы наблюда-
лась слегка повышенная концентрация хрома. 

Структуры сплавов Х32К22Т_Г и Х32К22Т_П 
представляют собой твердый раствор σ-фазы и 
включения ГЦК γ-фазы (рис. 1). При этом в них пол-
ностью отсутствуют следы α-фазы, что объясняется 
полиморфным характером α-σ-превращения при 
охлаждении Fe–Cr–Co-сплавов с повышенной долей 
Cr и Co. Стоит отметить, что характер рефлексов на 
дифрактограммах сплавов Х32К22Т_Г и Х32К22Т_П 
может также указывать на то, что в структуре могут 
присутствовать 2 различные σ-фазы на основе систем 
Fe–Cr и Co–Cr, но мало отличающиеся при этом по 
составу, а также 2 γ-фазы. Для указанных фаз реф-
лексы могут частично или полностью перекрывать 
друг друга, что затрудняет их идентификацию. 

На фотографии структуры сплава Х32К22Т_П 
(рис. 2, б) в отличие от образца Х28К15Т_П матрица 
на основе σ-фазы является наиболее светлым струк-
турным элементом, а все включения – более темными. 
Согласно данным анализа (рис. 2, в) во включениях 
наблюдается повышенная концентрация Fe и пони-
женная – Cr, что подтверждает наличие в образце 
γ-фазы. Все оксидные включения, фиксируемые 
в местах пор, у обоих сплавов являются оксидами 
титана.

Дифрактограммы сплавов Fe–28Cr–15Co и 
Fe–32Cr–22Co, содержащих различные источники 
титана, после термической обработки представ-
лены на рис. 3, а фотографии их микроструктуры – 
на рис. 4. Структура всех образцов представляет собой 
твердый раствор ОЦК α-фазы (рис. 3). Разделения 
спинодальных фаз α1 и α2 , которые формируются в 
процессе обработки, на полученных дифрактограм-
мах не наблюдалось из-за уширения пиков. На диф-
рактограммах образцов Х28К15Т_Г и Х32К22Т_Г 
присутствуют также рефлексы примесной фазы, 
которые соответствуют оксидам железа или кобальта, 
однако, согласно результатам проведенных ранее 
ЭДС-анализа и картирования [30], все оксидные 
включения в структуре являются оксидами титана. 
Кроме того, в Fe–Cr–Co-сплавах из основных компо-
нентов в первую очередь всегда окисляется хром. 

Дальнейший анализ показал, что рефлексы при-
месной фазы соответствуют также гидриду интерме-
таллического соединения на основе TiCr, что может 
отчасти объяснить характер пористой структуры 
образцов, его содержащих (рис. 4, а, б), однако изна-

чальное количество гидрида титана в системе мало. 
Гидриды соединений на основе TiCr также характе-
ризуются низкой стабильностью, поэтому для полу-
ченных сплавов невозможно с полной уверенностью 
утверждать, какому из соединений соответствуют 
рефлексы примесной фазы. Стоит также отметить, 
что данные рефлексы могут присутствовать на 
дифрактограммах и после спекания (см. рис. 1, б), 
однако, например при 2θ = 66° и 100°, они перекры-
ваются рефлексами σ-фазы, что еще более усложняет 
их идентификацию.

Анализ микроструктуры образцов показал замет-
ные отличия в пористой структуре в зависимости 
от источника титана. Согласно рис. 4, а, б у образ-
цов с гидридом титана наблюдается множество 
продолговатых темных включений, формирующих 
разветвленную пористую структуру, указывающую 
на неполное спекание, поскольку такая структура 
является промежуточной и могла сформироваться 
в результате неполного дегидрирования титана в про-
цессе нагрева при спекании. Быстрое «залечивание» 
открытой пористости могло препятствовать части 
молекул водорода покинуть материал, что затрудняло 
«залечивание» закрытых пор и привело к формирова-
нию продолговатых включений под давлением. 

При использовании порошка титана ПТС-1 порис-
тая структура состоит из темных включений размером 
5–10 мкм, распределенных относительно равномерно, 
а также значительно более мелких включений – 
порядка 1–2 мкм (рис. 4, в, г). Общая доля включений 
в структуре сплавов с гидридом титана (рис. 4, а, б) 
визуально заметно больше по сравнению с образ-

Рис. 3. Дифрактограммы сплавов системы Fe–Cr–Co  
с добавками титана после термической обработки

1 – Х32К22Т_Г, 2 – Х28К15Т_Г, 3 – Х32К22Т_П, 4 – Х28К15Т_П 

Fig. 3. X-ray diffraction patterns of Fe–Cr–Co alloys  
doped with titanium after heat treatment

1 – Kh32K22T_H, 2 – Kh28K15T_H, 3 – Kh32K22T_P, 4 – Kh28K15T_P
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цами, содержащими порошок титана (рис. 4, в, г), что 
согласуется с результатами измерения их плотности. 
Кроме того, мелкие включения на рис. 4, в, г преиму-
щественно собраны в скопления, что может указывать 
на неполный процесс «залечивания» более крупных 
исходных пор в процессе спекания.

Исследования магнитных характеристик выявили 
заметные отличия в показателях Br , Hc и (BH)max 
у образцов, содержащих разные источники титана. 
Зависимости магнитных свойств от режимов терми-
ческой обработки представлены на рис. 5. Согласно 
полученным результатам при использовании гидрида 
титана у обоих сплавов Х28К15Т_Г и Х32К22Т_Г 
можно наблюдать повышение максимальных пока-
зателей коэрцитивной силы Hc (до 41,1 и 57,2 кА/м 
соответственно) и снижение остаточной индукции Br 
(до 0,8 и 0,79 Тл ) по сравнению со сплавами с порош-
ком титана Х28К15Т_П и Х32К22Т_П (до 0,84 
и 0,82 Тл). Снижение остаточной индукции главным 
образом происходит из-за повышенной пористости 
образцов с гидридом титана. 

Характер температурных зависимостей остаточ-
ной индукции (рис. 5, а, б) у всех сплавов практи-
чески одинаковый: с ростом t1 значения Br монотонно 
снижаются аналогично многим другим изотропным 
Fe–Cr–Co-сплавам. Заметное увеличение коэрци-

тивной силы вероятно может быть связано с повы-
шением количества дефектов и внут ренних напря-
жений в структуре из-за неполного процесса деги-
дрирования титана. Температурные зависимости Hc 
у всех сплавов имеют максимум при t1 ~ 645÷650 °С 
(рис. 5, в, г). При этом как для Hc , так и для Br изме-
нение температуры на 5 °С может сильно сказы-
ваться на их значениях, что подчеркивает чувстви-
тельность процесса спинодального распада и конеч-
ных харак теристик сплавов к условиям обработки. 
Зависимости максимального энергети ческого произ-
ведения (BH)max (рис. 5, д, е) для сплавов с разными 
источниками титана оказались достаточно близкими 
в результате повышения одной из характеристик, 
но снижения другой. Наиболее высокие показа-
тели (BH)max составили 11,0–11,5 кДж/м3 у спла-
вов Х28К15Т_Г и Х28К15Т_П и 14,0–14,5 кДж/м3 
у Х32К22Т_Г и Х32К22Т_П.

Было проведено сравнение механических характе-
ристик исследуемых Fe–Cr–Co-сплавов, содержащих 
разные источники титана. Образцы с наилучшим 
набором магнитных свойств испытывали на сжатие. 
Экспериментальные кривые деформирования пред-
ставлены на рис. 6, а результаты определения меха-
нических характеристик – в табл. 2. Испытания про-
водили до 25 %-ной степени деформации (ε).

Рис. 4. РЭМ-фотографии микрошлифов сплавов Х28К15Т_Г (а), Х32К22Т_Г (б), Х28К15Т_П (в)  
и Х32К22Т_П (г) после термической обработки

Fig. 4. SEM images of microsections of alloys Kh28K15T_H (a), Kh32K22T_H (б), Kh28K15T_P (в),  
and Kh32K22T_P (г) after heat treatment

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(2):5–14 
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Таблица 2. Результаты определения предела  
текучести (σ0,2 ), прочности на сжатие (σc )  

и деформации при разрушении (εf  )  
исследуемых сплавов, содержащих  

разные источники титана
Table 2. Results of yield strength σ0.2 , compressive 

strength σc , and fracture strain εf measurements for the 
investigated alloys containing different titanium sources

Сплав σ0,2 , МПа σc , МПа εf (100 %)
Х28К15Т_Г 990 ± 30 >1580 >25,0
Х28К15Т_П 1000 ± 30 >1650 >25,0
Х32К22Т_Г 1400 ± 40 >1850 >25,0
Х32К22Т_П 1240 ± 30 1850 ± 10 23,6

Анализ кривых деформирования (рис. 6) показы-
вает, что все исследуемые в работе сплавы с добав-
ками титана являются достаточно пластичными. 
За исключением Х32К22Т_П, все остальные образцы 
деформировались без разрушения до 25 %-ной сте-
пени деформации. Повышение содержаний хрома 
и кобальта в сплавах привело к увеличению предела 
текучести (σ0,2 ) с 1000 до 1200–1400 МПа (табл. 2). 
При этом кривые деформирования сплавов, содержа-
щих разные источники титана, мало отличаются друг 
от друга, несмотря на разницу в пористой структуре 
и магнитных свойствах (рис. 6).

ВыводыВыводы
В результате исследования порошковых магнито-

твердых Fe–Cr–Co-сплавов, легированных титаном 
из разных источников, установлено следующее.

1. Использование порошка гидрида титана для 
легирования приводит к повышению остаточ-
ной пористости сплавов с 2 до 4 %. Исследования 
фазового состава показали наличие примесной 
фазы в образцах, которая, вероятнее всего, явля-
ется гидридом интерметаллического соединения на 
основе TiCr. Анализ пористой структуры указывает 
на то, что в образцах с гидридом титана она явля-
ется разветвленной, которая характерна для непол-
ного спекания. Таким образом, основной причиной 
повышенной пористости является неполное деги-
дрирование гидрида титана в процессе нагрева при 
спекании.

Рис. 5. Зависимости остаточной индукции (а, б),  
коэрцитивной силы (в, г) и максимального энергетического 

произведения (д, е) от температуры термообработки (t1 )  
исследуемых сплавов системы Fe–Cr–Co,  

содержащих разные источники титана
1 – Х28К15Т_Г, 2 – Х28К15Т_П, 3 – Х32К22Т_Г, 4 – Х32К22Т_П

Fig. 5. Dependencies of residual induction (а, б),  
coercivity (в, г), and maximum energy product (д, е)  

on the heat treatment t1 for the investigated Fe–Cr–Co alloys 
containing different titanium sources

1 – Kh28K15T_H, 2 – Kh28K15T_P, 3 – Kh32K22T_H, 4 – Kh32K22T_P

Рис. 6. Кривые деформирования образцов  
исследуемых сплавов системы Fe–Cr–Co,  

содержащих разные источники титана
1 – Х28К15Т_Г, 2 – Х28К15Т_П, 3 – Х32К22Т_Г, 4 – Х32К22Т_П

Fig. 6. Stress–strain curves of the investigated Fe–Cr–Co alloy 
samples containing different titanium sources

1 – Kh28K15T_H, 2 – Kh28K15T_P, 3 – Kh32K22T_H, 4 – Kh32K22T_P
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2. Исследования магнитных свойств показали, что 
образцы, в которых использовался порошок титана 
ПТС-1, имеют более высокие значения остаточной 
индукции (Br – до 0,84 Тл) по сравнению с образ-
цами, легированными гидридом титана, что связано 
с меньшей остаточной пористостью. С другой сто-
роны, образцы с гидридом титана имеют более высо-
кие значения коэрцитивной силы (Hc – до 57,2 кА/м).

3. Механические испытания на сжатие показали, 
что, несмотря на разницу в плотности и магнитных 
свойствах, кривые деформирования сплавов с раз-
ными источниками титана практически идентичны. 
Образцы Fe–32Cr–22Co–2Ti показали более высокие 
значения предела текучести σ0,2 = 1200÷1400 МПа по 
сравнению с Fe–28Cr–15Co–2Ti (σ0,2 = 1000 МПа). 
Все исследуемые в работе сплавы с добавками титана 
оказались достаточно пластичными, а большинство 
из них деформировались без разрушения до 25 %-ной 
степени деформации.
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Аннотация. В работе представлены результаты исследования по оптимизации параметров смешивания порошков системы 

Al–15Sn–5Pb (об. %) для применения их в технологии селективного лазерного сплавления. Основное внимание уделено 
обеспечению равномерного распределения частиц мягкой фазы (Sn и Pb), необходимого для получения изделий с одно-
родной структурой и улучшенными триботехническими свойствами. В качестве исходных материалов использовались 
порошки алюминия (АСД-1), олова (ПО-1) и свинца (ПС-1). Перед смешиванием проводился их просев через сита с разме-
рами ячеек от 50 до 25 мкм. Просеянные порошки имели форму, близкую к сферической, и хорошие характеристики теку-
чести (менее 25 с / 50 г). С использованием метода дискретных элементов и модифицированной модели Герца–Миндлина 
изучено влияние времени смешивания на степень гомогенности порошковой смеси. Исследования полученных смесей 
проводились с помощью рентгенофазового, микрорентгеноспектрального и графического методов анализа. Последующая 
экспериментальная валидация подтвердила достоверность результатов численных расчетов и позволила оценить опти-
мальные параметры смешения. Установлено, что оптимальное время смешивания, позволяющее получить равномерное 
распределение исходных порошковых частиц, находится в интервале от 60 до 120 мин. Обнаружено, что сложный характер 
движения смесителя типа «Турбула» снижает влияние гравитационной сегрегации, улучшая равномерность распреде-
ления частиц мягкой фазы (Sn + Pb). Предложенный подход может быть использован для разработки новых методик подго-
товки порошков для аддитивных технологий и создания композиционных материалов с улучшенными эксплуатационными 
характеристиками.  

Ключевые слова: селективное лазерное сплавление (СЛС), алюминиевые сплавы, антифрикционные сплавы, метод дискретных 
элементов, перемешивание
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ВведениеВведение
Растущий спрос на высокоэффективные анти-

фрикционные материалы в передовых инженер-
ных приложениях стимулирует разработку новых 
металлических порошковых композиций, предназ-
наченных для получения изделий с улучшенными 
трибо техническими свойствами [1–3]. Эта тенден-
ция в сочетании с активным внедрением технологий 
аддитивного производства формирует более жесткие 
требования в вопросах подготовки многокомпонент-
ных порошковых смесей. Экстремальные неравно-
весные условия технологии селективного лазерного 
сплавления (СЛС), характеризующиеся интенсив-
ными скоростями нагрева (>106 К/с) и охлажде-
ния (103÷108 К/с), требуют высокой однородности 
исходной порошковой смеси, так как любые неод-
нородности могут привести к дефектам структуры 

и анизотропии с последующим ухудшением свойств 
готовых изделий [4; 5].

Алюминиевые сплавы являются одними из наибо-
лее широко используемых материалов во многих 
отраслях промышленности благодаря уникальному 
сочетанию прочности и веса, что делает возможным 
производство одновременно легких и прочных ком-
понентов для различных изделий и узлов машин. 
Особенно привлекательным становится использова-
ние алюминиевых сплавов в технологиях 3D-печати, 
когда помимо указанных выше свойств добавляются 
возможности дизайна формы и структуры изделия [6]. 
Сплав системы Al–15Sn–5Pb (об. %) представ ляет 
собой пример специализированного материала, пред-
назначенного для использования в антифрикцион-
ных компонентах, например в подшипниках сколь-
жения, где олово и свинец выполняют роль твердой 
смазки, обеспечивая меньший износ деталей при 
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Abstract. This study presents the results of research on optimizing powder mixing parameters for the Al–15Sn–5Pb (vol. %) system for 

application in selective laser melting technology. The primary focus is on ensuring the uniform distribution of soft-phase particles 
(Sn and Pb), which is essential for obtaining products with a homogeneous structure and improved tribological properties. The initial 
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трении [7–9]. Однако склонность этих включений 
к сегрегации как в процессе смешивания порошков, 
так и при затвердевании в ходе процесса 3D-печати 
требует тщательного контроля состава порошковой 
смеси для обеспечения их равномерного распределе-
ния в готовом изделии [10]. Более того, относительно 
низкая температура испарения свинца (1749 °C) по 
сравнению с типичными температурами процесса 
СЛС алюминиевых сплавов (более 2000 °C) требует 
тщательного контроля энерговложения для предот-
вращения избирательного испарения [11]. 

Смешивание порошков материалов, имеющих 
существенные различия в плотности, представ-
ляет собой одну из фундаментальных проблем [12]. 
В случае сплава системы Al–15Sn–5Pb, где отно-
шение плотностей свинца и алюминия составляет 
примерно 4,2:1,0, эта проблема становятся особенно 
актуальной. Традиционные барабанные смесители, 
работающие в основном за счет гравитационных 
сил, чаще приводят к сегрегации, чем к смешиванию 
таких систем, так как более плотные частицы свинца 
и олова естественным образом мигрируют вниз. Это 
приводит к локализованным областям неоднород-
ности порошковой смеси, что критически влияет на 
последующее их использование в СЛС [13]. Одним 
из возможных решений указанной проблемы явля-
ется использование смесителя типа «Турбула» произ-
водства завода «Вибротехник» (Россия), который 
объединяет вращение и поступательное движение 
в ритмичном 3-мерном узоре. Это сложное движе-
ние обеспечивает интенсивное смешивание, условия 
которого компенсируют гравитационные эффекты, 
снижая доминирование сегрегации на основе плот-
ности. Порошковый слой периодически испытывает 
состоя ния, близкие к невесомости, за которыми сле-
дуют резкие изменения направления движения, пре-
дотвращающие формирование агломератов.

Цель работы заключалась в проверке эффектив-
ности использования модифицированной модели 
Герца–Миндлина для прогнозирования качества 
формирующейся порошковой смеси из компонентов 
со значительной разницей в значениях плотности, 
а также выявлении оптимальных параметров смеши-
вания порошковой системы Al–15Sn–5Pb в смесителе 
типа «Турбула». Исследование было сосредоточено 
на определении минимального времени смешивания, 
необходимого для достижения композиционной одно-
родности, достаточной для дальнейшего успешного 
применения в технологии СЛС порошковых смесей с 
большой разницей в плотностях исходных элементов. 

Материалы и методикаМатериалы и методика
В экспериментах использовали порошки алюми-

ния (АСД-1), олова (ПО-1) и свинца (ПС-1). Их рас-

сев проводили через сита с верхней границей разме-
ров ячейки 50 мкм и нижней – 25 мкм. 

Анализ ряда снимков, полученных методом рент-
геноэлектронной микроскопии (РЭМ), показал, что 
средний размер частиц всех исследуемых порошков 
составляет 30 мкм (рис. 1) и их распределение по раз-
меру близко к нормальному. Частицы порошка алю-
миния имели сферическую форму, а олова и свинца – 
как сферическую, так и гантелевидную формы. 

Дополнительно проводился анализ текучести 
порошков через воронки с выходными диамет-
рами 2,5 мм (олово, свинец) и 5 мм (алюминий) 
по ГОСТ 20899–98 (ISO 4490–78). Измерение естест-
венного угла откоса показало, что его значение для 
всех трех порошков приблизительно одинаково 

Рис. 1. РЭМ-изображения порошков Al (а), Sn (б) и Pb (в) 
перед смешиванием в смесителе типа «Турбула»

Fig. 1. SEM images of Al (a), Sn (б), and Pb (в) powders 
before mixing in a Turbula mixer
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и равно 30°. Для порошков олова и свинца текучесть 
не превышала 20 с / 50 г, а алюминия – 26 c / 50 г, что 
указывают на их применимость для технологии СЛС.

Моделирование перемешивания проводилось 
методом дискретных элементов (МДЭ) с использо-
ванием программного пакета Altair EDEM (Altair 
Engineering, США). Взаимодействие между части-
цами и частицей/стенкой описывалось моделью 
Герца–Миндлина, модифицированной с учетом тео-
рии Джонсона–Кендалла–Робертса (JKR) [14; 15]. 
Данная модель контактного взаимодействия наибо-
лее часто используется при моделировании пере-
мешивания порошковых материалов с учетом сил 
адгезии [16–21]. Для ускорения времени вычислений 
в работе применялось масштабирование модели, 
поэтому размеры контейнера и масса порошка были 
уменьшены в 3 раза. 

Физические параметры порошков, заложенные 
в модель, представлены в табл. 1 и 2. Значения коэф-
фициентов трения и реституции были усредненными 
по данным из различных источников [22–26]. Также 
для пар трения с Sn и Pb коэффициенты трения 
были взяты у близких по свойствам подшипниковых 
сталей.

Для изучения изменения содержания порошков 
олова и свинца во время перемешивания объем кон-
тейнера был условно разделен на 28 ячеек, в которых 
оценивалась доля частиц каждого металла по фор-
муле Nij /Vij , где Nij – число частиц Sn и Pb, Vij – объем 
ячейки, а i и j – индексы ячейки по осям Х и Y соот-
ветственно (рис. 2).

В смесителе типа «Турбула» перемешивание 
порошковой смеси проводили при скорости враще-
ния контейнера 30 об./мин. Продолжительность воз-
действия варьировалась в пределах τ = 10÷240 мин. 
Из полученных смесей с помощью прессования изго-

тавливали по 10 компактов, порошок для которых 
брали из разных частей контейнера.

Первичный анализ содержания исходных компо-
нентов порошковой смеси проводили методом рент-
генофазового анализа с использованием диффрак-

Таблица 1. Физические параметры порошков, заложенные в моделирование
Table 1. Physical parameters of powders used in the simulation

Порошок Диаметр 
частиц, м

Плотность 
частиц, кг/м3

Коэффициент 
Пуассона

Модуль 
сдвига, Па·109

Масса 
частиц, кг

Количество 
частиц, шт.

Al 0,001 ± 0,0003 2700 0,33 26,30 0,283 22 391
Sn 0,001 ± 0,0003 7300 0,44 12,15 0,074 4203
Pb 0,001 ± 0,0003 11 300 0,43 4,90 0,143 1418

Таблица 2. Коэффициенты трения и реституции моделируемых порошков
Table 2. Friction and restitution coefficients of the simulated powders

Показатель
Пара трения

Al–Al Sn–Sn Pb–Pb Al–Sn Al–Pb Sn–Pb Al–сталь Sn–сталь Pb–сталь
Коэффициент трения покоя 1,1 0,74 0,9 0,5 0,5 1,4 0,50 0,40 0,30
Коэффициент трения качения 0,3 0,20 0,2 0,2 0,2 0,5 0,05 0,05 0,05
Коэффициент реституции 0,6 0,50 0,4 0,5 0,5 0,5 0,60 0,60 0,60

Рис. 2. Модель контейнера с порошками в начале (а)  
и после 3 ч перемешивания (б)  

Первая цифра на рисунке б соответствует индексу i,  
вторая – j

Al выделен красным цветом, Sn – синим, Pb – зеленым

Fig. 2. Container model with powders at the beginning (a) and 
after 3 h of mixing (б)  

The first digit in Figure б corresponds to the i index,  
and the second to j index

Al is highlighted in red, Sn in blue, and Pb in green
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тометра ДРОН-8 (НПП «Буревестник», Россия) 
в CuKα-излучении (λ = 1,5406 Å) в диапазоне углов 
2θ = 10÷110°. 

Для металлографических исследований исполь-
зовали поперечные срезы компактов по диаметру 
образцов. Исследование структуры полученных 
компактов, а также анализ содержания исходных эле-
ментов проводили с помощью растрового электрон-
ного микроскопа LEO EVO 50 (Carl Zeiss, Германия), 
оснащенного приставкой для проведения микрорент-
геноспектрального анализа (EDS). Графический ана-
лиз РЭМ-изображений поперечных срезов компактов 
осуществляли с использованием программы ImageJ 
(National Institutes of Health, США). 

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение

МоделированиеМоделирование
Результаты моделирования количества частиц 

олова и свинца в различных областях контейнера 
в течение 3 ч перемешивания, аппроксимированные 
логарифмическими зависимостями, представлены 
на рис. 3. Установлено, что при длительности пере-
мешивания (τ) до 30 мин основная доля частиц как 
свинца, так и олова находится преимущественно 
в верхних слоях порошковой смеси, несмотря на 
сложную схему движения контейнера в ходе про-
цесса. Это может быть связано с образованием вре-
менных агломератов Sn- и Pb-частиц, поскольку дан-
ные порошки обладают повышенной склонностью 
к адгезии из-за более низкой твердости и высокой 
пластичности по сравнению с алюминием и форми-
руют более устойчивые контакты. С увеличением τ 
до 60 мин зависимости содержания Sn- и Pb-частиц 

в различных ячейках сближаются в интервале значе-
ний 4–6 % и практически сходятся при t = 180 мин.

На основе этих результатов можно предполо-
жить, что для получения близкой к гомогенной 
смеси состава Al–15Sn–5Pb минимальным време-
нем перемешивания в смесителе «Турбула» явля-
ется 60 мин при скорости вращения контейнера 
с порошком 30 об./мин.

ЭкспериментЭксперимент
Типичная дифратограмма компакта смеси состава 

Al–15Sn–5Pb и зависимость содержания элементов 
мягкой фазы (Sn + Pb) от времени перемешивания, 
рассчитанная методом корундовых чисел, представ-
лены на рис. 4. Видно, что при малом времени пере-
мешивания имеет место меньшее содержание мяг-
кой фазы (15 об. %), при этом наблюдается большое 
отклонение в его значениях (6 %) (рис. 4, б). Эти дан-
ные частично подтверждают результаты, полученные 
в ходе моделирования, о наличии агломератов частиц 
мягкой фазы. Выход зависимости на планируемые зна-
чения содержания олова со свинцом в смеси наблю-
дается после 60 мин перемешивания, что указывает 
на достоверность используемой численной модели. 
В интервале времени 120–180 мин зависимость при-
обретает линейный характер, и значения содержания 
элементов мягкой фазы изменяются не более 2 %. 

Результаты РЭМ-исследований, представленные 
на рис. 5, показали, что при малом времени переши-
вания (τ = 10÷60 мин) наблюдается неравномерное 
распределение частиц мягкой фазы с крупными агло-
мератами различной формы, имеющими линейные 
размеры до 300 мкм. Применение таких порошковых 
смесей в СЛС приведет к негативному результату 

Рис. 3. Зависимости содержания частиц Sn (а) и Pb (б) в ячейках (11–47) контейнера от времени перемешивания

Fig. 3. Dependences of the content of Sn (a) and Pb (б) particles in the cells (11÷47) of the container on the mixing time

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(2):15–23 
Akimov K.O., Skorentsev A.L., and etc. Optimization of powder mixing parameters for the Al–Sn–Pb ...



20

в виде крупных дефектов, сформированных вследст-
вие локальных неоднородностей распределения 
исходных порошков. При τ = 120÷240 мин происхо-
дит более равномерное распределение олова и свинца 
по поверхности шлифа, а также умень шаются 
размеры агломератов мягкой фазы. Полностью от 
последних избавиться невозможно из-за склонности 
данных порошков к слипанию. Однако такие порош-
ковые смеси можно считать пригодными для техно-
логии СЛС. 

Результаты EDS-анализа элементного состава 
компактов представлены в табл. 3. Согласно их дан-
ным даже при малом времени перешивания смеси 
имеет место близкое к требуемому содержание олова 
и свинца, но из-за неравномерности их распределе-
ния в объеме порошка наблюдается значительное 
отклонение от среднего значения их содержания 
в различных частях исследуемых компактов. После 
60 мин перемешивания происходит примерно дву-
кратное его уменьшение, что указывает на начало 

Рис. 4. Типичная дифрактограмма смеси состава Al–15Sn–5Pb (а) 
и зависимость содержания мягкой фазы Sn + Pb от времени перемешивания (б)

Fig. 4. Typical diffractogram of the Al–15Sn–5Pb mixture (a)  
and dependence of the soft-phase (Sn + Pb) content on the mixing time (б)

Рис. 5. Типичные РЭМ-снимки поперечных сечений исследуемых компактов из порошковых смесей,  
полученных после перемешивания в течение 10 (а), 30 (б), 60 (в), 120 (г), 180 (д) и 240 мин (е)

Темная фаза – Al, светлые – Sn и Pb

Fig. 5. Typical SEM images of cross-sections of powder compacts  
obtained from mixtures after 10 (a), 30 (б), 60 (в), 120 (г), 180 (д), and 240 min (е) of mixing

Dark phase – Al, bright phases – Sn and Pb
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разрушения крупных агломератов. Перемешивание 
в течение 120 мин и более приводит к уменьшению 
значения отклонения от среднего содержания исход-
ных элементов в различных частях компактов по 
объему до ≈2 %, что может свидетельствовать об их 
достаточно однородном распределении. 

Помимо метода EDS для анализа количества 
и размеров агломератов элементов мягкой фазы 
(Sn + Pb) был проведен графический анализ РЭМ-
снимков с помощью программного обеспечения 
ImageJ (рис. 6). Доля свинца и олова оценивалась по 
занимаемой этими частицами площади. Для анализа 
было использовано по 10 снимков с каждого ком-
пакта, полученных для каждого значения τ. 

Установлено, что содержание олова и свинца имеет 
близкий к линейному характер зависимости. Однако 
при малом времени перемешивания, как и в случае 
результатов, полученных методом EDS, наблюдается 
большое относительное отклонение распределения 
частиц по объему (± 6 %), уменьшающееся до 1 % 
с увеличением τ. Несмотря на то, что относительное 
отклонение снижается уже при τ = 60 мин, необхо-
димо учитывать размер агломератов, образованных 
порошками олова и свинца. Характер изменения пло-
щади анализируемых агломератов имеет вид линей-
ного нисходящего тренда. С увеличением длитель-
ности перемешивания площадь агломератов умень-
шается примерно на 35 %: с 1400 до 900 мкм2 при 
τ = 10 и 240 мин соответственно. При этом значение 
отклонения также снижается с 16 до 10 %, но оста-
ется относительно высоким. Последнее, вероят но, 
связано с образованием во внутреннем объеме 
порошковой смеси агломератов, которые, не контак-
тируя со стенками контейнера, были более устойчи-
выми к разрушению при перемешивании. 

Полученные результаты указывают не только на 
улучшение качества перемешивания смеси через 
относительно небольшой промежуток времени 
(τ = 60÷120 мин), но и на эффективность примене-

ния модифицированной модели Герца–Миндлина 
для моделирования этого процесса для порошковых 
смесей, в которых плотности исходных компонентов 
имеют значительные отличия.

ВыводыВыводы
На основании полученных результатов можно 

сделать следующие выводы.
1. Сложный характер движения смесителя типа 

«Турбула» обеспечивает эффективное перемешива-
ние порошков системы Al–15Sn–5Pb, снижая влия-
ние гравитационной сегрегации и улучшая равномер-
ность распределения частиц мягкой фазы (Sn + Pb), 
что позволяет в дальнейшем использовать ее для 
получения изделий по технологии СЛС.

2. Метод дискретных элементов с модифициро-
ванной моделью Герца–Миндлина показал ее высо-
кую достоверность в предсказании эволюции одно-
родности порошковых смесей, что подтвердилось 
экспериментальными данными.

3. Установлено, что уменьшение размеров агломе-
ратов мягкой фазы (Sn + Pb) и снижение отклонений 
в распределении компонентов происходят при вре-

Таблица 3. Содержание элементов в компактах  
из порошковых смесей в зависимости  

от времени перемешивания
Table 3. Elemental content in powder compacts  

depending on mixing time

τ, мин
Содержание, об. %

Al Sn Pb
10 81 ± 8 15 ± 8 4 ± 3
30 80 ± 5 15 ± 6 5 ± 3
60 80 ± 4 15 ± 4 5 ± 2
120 80 ± 2 16 ± 2 4 ± 1
180 80 ± 2 16 ± 2 4 ± 1
240 80 ± 2 16 ± 2 4 ± 1

Рис. 6. Зависимости содержания (а) и размеров  
агломератов (б) мягкой фазы (Sn + Pb)  

от времени перемешивания в смесителе «Турбула»

Fig. 6. Dependences of the content (a) and agglomerate size (б) 
of the soft phase (Sn + Pb) on the mixing time  

in the Turbula mixer

Powder Metallurgy аnd Functional Coatings. 2025;19(2):15–23 
Akimov K.O., Skorentsev A.L., and etc. Optimization of powder mixing parameters for the Al–Sn–Pb ...



22

мени смешивания от 60 до 120 мин, что позволяет 
рекомендовать данный интервал для практического 
применения.

4. Полученные результаты могут быть использо-
ваны для повышения качества подготовки порошков 
для аддитивных технологий, а также для разработки 
новых порошковых материалов с улучшенными 
эксплуа тационными характеристиками.
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Аннотация. Добавление частиц графита к алюминию позволяет улучшить его трибологические свойства за счет прояв-

ления эффекта самосмазывания, а армирование таких алюмоматричных композитов (Al–C) керамической фазой карбида 
титана (TiC) с высокими твердостью и прочностью – получить гибридные композиты Al–TiC–C с повышенными физико-
механическими свойствами и улучшенной износостойкостью. В настоящей работе рассмотрено применение нового энер-
гоэффективного подхода к получению композитов Al–TiC–C путем сочетания метода самораспространяющегося высо-
котемпературного синтеза (СВС) пористых композиционных каркасов из карбида титана и свободного углерода (TiC–C) 
с последующей инфильтрацией их расплавом алюминия. Для синтеза карбида титана использовалась стехиометрическая 
смесь порошков титана и графита Ti + C, а для получения свободного углерода в эту стехиометрическую смесь добавлялись 
порошки графита с размерами частиц 10–15 и 100–1000 мкм, а также рубленое углеволокно диаметром 7 мкм и длиной 
3 мм. Для изучения микроструктуры и состава новых композитов использовались методы сканирующей электронной микро-
скопии с энергодисперсионной спектрометрией и рентгенофазового анализа. Также определены плотность гидростати-
ческим взвешиванием, твердость по Бринеллю, прочность при сжатии и трибологические свойства на трибометре по схеме 
«pin–on–disk». Установлено, что добавляемый графит с мелкими частицами (10–15 мкм) практически полностью растворя-
ется в расплаве алюминия, а крупнозернистый графит (100–1000 мкм) и углеволокно в нем сохраняются. Предел прочности 
при сжатии углеродсодержащих алюмоматричных композитов составил 203–233 МПа. Установлено, что при сухом трении 
реализуется преимущественно абразивный механизм изнашивания с высоким коэффциентом трения (0,88–0,98), но в 3 раза 
меньшим износом образца композита, полученного с добавлением крупнозернистого графита.  

Ключевые слова: композиционный материал (КМ), алюминий, карбид титана, графит, самораспространяющийся высоко-
температурный синтез (СВС), пористый каркас, инфильтрация, трибология
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ВведениеВведение
Алюмоматричные композиционные материалы 

(КМ) с добавками графита и керамических частиц 
рассматриваются как перспективные материалы для 
триботехники [1–3]. Графит, относящийся к твердым 
смазкам, позволяет наделить упрочняемую матрицу 
свойством самосмазывания, что приводит к сниже-
нию коэффициента трения и предотвращению схва-
тывания, делая алюминиевые материалы пригодными 
для триботехники. В 1969 г. впервые был успешно 
получен композит алюминий–графит. За последние 
50 лет было проведено несколько успешных испы-
таний по использованию алюминиево-графитовых 
поршней, подшипников и шатунов в бензиновых 

и дизельных двигателях. Так, алюминиево-графи-
товые гильзы продемонстрировали повышенную 
работо способность (без заедания) против алюмини-
евых поршней в автомобилях Alpha Romeo и Ferrari 
в гонках Формулы-1 [4]. Основной трудностью 
в получении графитосодержащих алюмо матричных 
КМ является плохая смачиваемость углеродных 
материалов расплавом алюминия до температуры 
1320 К, что не позволяет добиться хорошей адгезии 
и равномерного распределения частиц графита по 
объему матрицы. Также популярным способом повы-
шения прочности алюминиевых сплавов является их 
армирование углеволокнами (УВ) [5].

Технологии порошковой металлургии и литья 
наиболее распространены для получения металло-

  egundor@yandex.ru
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матричных КМ благодаря их возможности обеспечи-
вать в промышленных условиях удовлетворительные 
показатели плотности, пористости, механических 
и трибологических свойств при приемлемой стои-
мости [6; 7]. Методы порошковой металлургии 
оперируют с материалами в твердой фазе, которые 
могут включать такие операции, как смешение, прес-
сование и спекание, для обеспечения минимальной 
пористости в получаемом композите. Среди них 
особо выделяется метод самораспространяюще-
гося высокотемпературного синтеза (СВС), который 
позволяет синтезировать ряд керамических фаз из 
элементных порошков в процессе экзотермической 
химической реакции, за счет энергии которой полу-
чаемый керамический материал имеет высокую тем-
пературу после СВС [8]. Кроме того, интенсивное 
газовыделение в процессе скоротечной реакции при-
водит к образованию открытой пористо-капиллярной 
структуры с размерами пор от 0,1 мкм до 1–2 мм 
в зависимости от условий синтеза и состава исход-
ных порошков [9; 10]. 

Жидкофазные методы включают литье с пере-
мешиванием, пропитку (инфильтрацию) под дав-
лением и без него (самопроизвольную инфильтра-
цию) [11; 12]. Например, путем пропитки порис-
того (14–16 %) углеграфитного каркаса расплавом 
сплава АК12 при температуре до 700 °С и давлении 
до 5 МПа был получен КМ углеграфит–алюми-
ний [13]. Однако для улучшения смачивания и огра-
ничения межфазного взаимодействия требуются 
предварительное нанесение сульфата никеля на 
поверхность пор углеграфита, вибровакуумная обра-
ботка до пропитки и механическое уплотнение КМ 
для уменьшения остаточной пористости после про-
питки алюминием, что значительно усложняет про-
цесс. В работе [14] показано, что инфильтрацией при 
давлении 0,8 МПа, температуре 1073 К и выдерж ке 
60 с в атмосфере Ar удается получить композит алю-
миний–углеволокно. Однако в результате их взаимо-
действия образуется значительное количество неже-
лательной фазы Al4C3 . 

Главным недостатком алюмоматричных компо-
зитов с графитом в роли наполнителя является их 
невысокая прочность, поэтому для ее увеличения 
одновременно вводят другой армирующий компо-
нент, повышающий этот показатель, например оксид 
или карбид металла, обладающие высокими твер-
достью и прочностью. Одним из наиболее перспек-
тивных карбидов является TiC, имеющий твердость 
20–25 ГПа, который часто рассматривается в качестве 
армирующей добавки к алюминию и его сплавам. 
Алюмоматричные композиты, упрочненные части-
цами TiC, обладают лучшими прочностными свойст-
вами, обусловленными также большей прочностью 
межфазной связи системы Al–TiC по сравнению 

с КМ, армированными частицами SiC. Работа адге-
зии между TiC и Al возрастает с 1317 до 1608 мДж/м2 
при повышении температуры взаимодействия с 800 
до 1000 °С [15]. Алюмоматричные композиты, арми-
рованные частицами TiC, показывают также повы-
шенные трибологические характеристики, соответ-
ствующие по уровню традиционным алюминиевым 
сплавам триботехнического назначения АО20-1 
и бронзам в режиме сухого трения при удельных 
давлениях до 0,7 МПа. Кроме того, при сухом тре-
нии по стали 40Х сплав алюминия АК12М2МгН 
с содержанием до 10 % TiC1 показывает понижен-
ный коэффициент трения независимо от удельного 
давления [16]. 

Для достижения наилучших трибологических 
свойств предложено получать полиармированные 
(гибридные) композиты, содержащие одновременно 
твердый, прочный карбид и самосмазывающийся 
графит (Gr). Известны алюмоматричные КМ соста-
вов A356–10 % SiC–4 % Gr и A356–5 % Al2O3–3 % Gr 
для применения в гильзах цилиндров в литых алю-
миниевых блоках двигателей. В условиях сухого 
трения они образовывали трибопленки из графита, 
которые повышали износостойкость алюминия 
и снижали коэффициент трения [17]. Методом 
порошковой металлургии были изготовлены 
гибридные композиты на основе алюминия и его 
сплавов: 2024–5 % SiC–х % Gr (x = 0, 5 и 10) [18] 
и 7075–Gr [19], которые показали высокие триботех-
нические характеристики благодаря эффекту само-
смазывания. В работе [20] выявлено, что совместное 
армирование алюминиевого сплава 7075 частицами 
TiC (5–15 %) и графита (3–5 %) приводит к сущест-
венному улучшению трибологических свойств мате-
риала – снижению износа и коэффициента трения 
в условиях сухого скольжения. 

Авторы [21] отмечают, что 5 % наночастиц TiC 
и до 10 % графита не только снизили скорость изна-
шивания и коэффициент трения алюминия, но также 
способствовали образованию стабильного смазы-
вающего слоя при больших дистанциях скольжения 
и его высоких скоростях, состоящего из стабильной 
композиции графит–TiC на контактной поверхности. 
Как правило, керамико-металлические композиты 
с самосмазывающими свойствами получали мето-
дами порошковой металлургии с длительным эта-
пом спекания при высокой температуре в защитной 
атмосфере, что усложняет производство таких мате-
риалов и повышает их стоимость.

Экономически более оправданным может стать 
метод самопроизвольной инфильтрации, который 
отличается простотой и дешевизной, так как опира-

1 Здесь и далее по тексту имеются в виду мас. %, если не ука-
зано иное.

Известия вузов. Порошковая металлургия и функциональные покрытия. 2025;19(2):24–38 
Умеров Э.Р., Амосов А.П. и др. Структурные, механические и трибологические особенности гибридных ...



27

ется на действие капиллярного эффекта впитывания 
жидкости в пористое тело, что не требует исполь-
зования специального оборудования для создания 
давления или газовой среды. Однако ключевым тре-
бованием для его реализации является обеспечение 
хорошего смачивания пористого твердого тела жид-
ким металлом, что часто недостижимо в промыш-
ленных условиях из-за различной природы керамики 
и металла. Авторами настоящей работы был предло-
жен новый энергоэффективный и простой способ 
получения композиционных керамико-металличес-
ких материалов путем сочетания экзотермического 
метода СВС с саморазогревом синтезированной 
пористой керамики (СВС-каркаса) до температуры 
свыше 2000 °С, при которой достигается хоро-
шее смачивание керамики такими металлами, как 
алюминий, медь и олово, что позволяет проводить 
само произвольную инфильтрацию данных рас-
плавов в СВС-каркасы [22–24]. Их особенностью 
при получении на воздухе является многофазный 
состав. Например, в керамических каркасах МАХ-
фаз Ti3SiC2 и Ti3AlC2 помимо основной фазы при-
сутствуют значительное количество TiC, а также 
небольшое количество TiO2 , TiN и Al2O3 , которые 
плохо смачиваются расплавом алюминия. Однако 
наблюдаемая самопроизвольная пропитка распла-
вом данных каркасов показывает, что преобладаю-
щим фактором, обеспечивающим смачивание, явля-
ется очень высокая температура керамики сразу 
после СВС [25; 26]. 

В настоящей работе предлагается новый подход 
к получению композитов из несмачиваемого ком-
понента – углерода (графита и углеволокна), путем 
его введения в исходную СВС-шихту. В этом слу-
чае избыток углерода, не участвующий в реакции 
синтеза, присутствует в СВС-системе в качестве 
инертной добавки, которая испытывает существен-
ный разогрев в процессе экзотермического синтеза 
керамического соединения. Таким образом, целью 
работы являлось исследование возможности полу-
чения гибридных композитов TiC–C–Al путем вве-
дения избытка углерода (графита и углеволокна) 
в реакционную смесь Ti + C для синтеза пористого 
СВС-каркаса TiC–C с последующей самопроизволь-
ной инфильтрацией расплавом алюминия.

Материалы и методыМатериалы и методы
В процессе работы использовались следующие 

материалы: 
– порошок титана марки ТПП-7 (ТУ 1715-449-

05785388, d ≤ 300 мкм);
– графит коллоидный марки С-2 (ГОСТ 17022-81,  

d ≤ 15 мкм) и марки ГМЗ (ТУ 48-20-16-81, 
d = 100÷1000 мкм);

– углеволокно рубленое марки SYT45S (Zhongfu 
Shenying Carbon Fiber Co., LTD, длина 3 мм, диаметр 
7 мкм).

Просушенные порошки титана ТПП-7 и углерода 
в виде графита С-2, взятые в необходимом стехио-
метрическом соотношении для синтеза карбида титана 
по реакции Ti + C = TiC, предварительно смешива-
лись в шаровой мельнице со скоростью 105 об/мин 
в течение 20 мин. При этом 100 %-ный избыток угле-
родной добавки в виде порошков графита С-2, или 
ГМЗ, или рубленого углеволокна (УВ) в коли честве, 
равном массе графита С-2 в стехио метрической смеси 
Ti + C для синтеза TiC, вводился на финальном этапе 
смешения для предотвращения измельчения добавок 
графита. Шихтовые смеси в насыпном виде загру-
жались в цилиндрические полые стаканы диамет-
ром 22 мм из однослойной бумаги и укладывались 
в углуб ление в песке, в которое затем (после зажига-
ния шихты) заливался расплав алюминия. К шихто-
вой смеси подводилась электрическая спираль нака-
ливания для зажигания, т.е. инициирования процесса 
СВС в режиме горения. Общая схема проведения экс-
перимента представлена на рис. 1.

Готовили 4 вида исходной порошковой шихты 
следующих составов:

1 – Ti (титан ТПП-7) + C (графит С-2);
2 – Ti (титан ТПП-7) + C (графит С-2) + 100 %-ный 

избыток C (графит С-2);
3 – Ti (титан ТПП-7) + C (графит С-2) + 100 %-ный 

избыток C (графит ГМЗ);
4 – Ti (титан ТПП-7) + C (графит С-2) + 100 %-ный 

избыток C (углеволокно). 
Общая масса шихты составляла 40 г без избытка 

углерода и 48 г с избытком углеродных форм. В мо -

Рис. 1. Схема сочетания СВС и инфильтрации для получения 
композитов TiC–C–Al

Вид с разрезом

Fig. 1. Schematic representation of the SHS–infiltration process 
used to fabricate TiC–C–Al composites

Cross-sectional view
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мент зажигания и запуска СВС-реакции к боковой 
поверхности горящего образца в углубление в песке 
выливали расплав алюминия, который готовили 
в электропечи заранее при температуре 900 °С. 
Во время СВС карбида титана сгоревшая часть 
пористого образца, имеющая высокую температуру 
(до 2800 °С) [10], впитывала расплав алюминия. 
Процесс горения и пропитки занимал около 20–25 с, 
после чего остатки расплава алюминия удаляли для 
облегчения дальнейшей механической обработки 
и изготовления цилиндрических образцов полу-
ченных композитов для проведения дальнейших 
экспериментов.

Исследование микроструктуры и химический 
анализ образцов композитов проводили посредс твом 
сканирующего электронного микроскопа (СЭМ) 
Tescan Vega 3 (Чехия) с приставкой энергодиспер-
сионной спектрометрии (ЭДС) X-act. Фазовый состав 
продуктов синтеза определяли методом рентгенофа-
зового анализа (РФА). Съемку рентгеновских спект-
ров выполняли на автоматизированном дифрактоме-
тре марки ARL X’trA (Thermo Scientific, Швейцария). 
Использовали CuKα-излучение при непрерывном 
сканировании в интервале углов 2θ = 20÷80° со ско-
ростью 2°/мин. Полученные спектры обрабатывали 
с помощью пакета прикладных программ WinXRD 
(Швейцария). Экспериментальную плотность образ-
цов определяли путем гидростатического взвешива-
ния по ГОСТ 20018-74. Пористость рассчитывали по 
разнице между теоретической и экспериментальной 
плотностями композитов. Твердость по Бринеллю 
оценивали шариком диаметром 5 мм при нагрузке 
98 Н по ГОСТ 9012-59. Испытания образцов на ста-
тическое сжатие проводили с учетом рекомендаций 
ГОСТ 25.503-97 на цилиндрических образцах диа-
мет ром 20,1±0,1 мм, высотой 19,4±0,8 мм с помощью 
статической испытательной машины WDW-300E 
(Time Group, Китай) при скорости перемещения тра-
версы 1 мм/мин. Размеры образцов до и после сжа-
тия измеряли штангенциркулем 500-205 (Mitutoyo, 
Япония) с точностью до 0,01 мм. 

По результатам испытаний строили кривые 
нагружения σс = f(ε) – зависимости напряжения 
сжатия (σс ) от относительной деформации (ε) с уче-
том жесткости испытательной машины согласно 
ГОСТ 25.503-97, а затем оценивали материалы по 
следующим показателям: 

• упругие характеристики – по углу наклона 
линейного участка кривой (tgсα) и условному пре-
делу текучести при сжатии (  ); 

• прочностные характеристики – по пределу проч-
ности при сжатии (  ) (при этом параметр  опре-
делялся нестандартно: за его величину принималось 
напряжение при перегибе кривой σс = f(ε), наблюдае-
мое после  ). 

Трибологические исследования материалов про-
водили на трибометре TRB50N (Nanovea, США) по 
вращательной схеме «pin–on–disk» (ASTM G99), 
когда вертикально расположенный цилиндрический 
образец КМ вращается вокруг своей продольной оси, 
а к его верхнему торцу на расстоянии 3 мм от оси 
вращения прижимается контртело трения (индентор) 
в виде неподвижного шарика диаметром 6,35 мм из 
стали 100Cr6 при следующих условиях:

– нагрузка на индентор F = 2 Н;
– частота вращения образца 200 об/мин;
– диаметр дорожки движения индентора 6,0 мм, 

что соответствует скорости скольжения 62,8 мм/с;
– продолжительность испытания τ = 1 ч 19 мин 54 с 

или путь трения L = 250 м;
– режим смазки – сухое трение.
Оценку повреждений инденторов проводили по 

диаметру пятна износа с использованием уточнен-
ной формулы ASTM G99, а образца композита – по 
3D-сканам дорожки трения на его торце как объем 
потерянного металла (V) между рельефом поверх-
ности износа и плоскостью, совпадающей с перво-
начальной неповрежденной поверхностью торца 
образца. Диаметр пятна износа и объем потерянного 
металла образца определяли с помощью конфокаль-
ного лазерного сканирующего микроскопа LEXT 
OLS4000 (Olympus, Япония). Используя данные объ-
емного износа образцов и инденторов, рассчитывали 
скорость изнашивания ( ) и износостойкость (W):

где I или  – интенсивность изнашивания, мм3/м 
или мм3/мин; L – путь трения, м. 

Во время испытаний трибометром непрерывно 
измеряли максимальное (μmax ) и среднее (μav ) значе-
ния кинетического коэффициента трения в соответ-
ствии с ASTM G40. 

Для прослеживания изменений, связанных 
с добавлением избытка углерода, дополнительно 
учитывали специальные параметры сравнения: отно-
сительную износостойкость (εI ) и стабильность коэф-
фициента трения (α), определяемые по формулам

где VЕ и VС – соответственно средний объемный 
износ эталонного (базового) образца материала 
и мате риала сравнения. 
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В данной работе за эталонный материал при-
нят базовый композит Al–TiC, изготовленный без 
избытка углерода. Параметр εI определяли как для 
исследуемых образцов, так и для материала контр-
тела (индентора), поскольку его повреждения также 
являются результатом контактного взаимодействия 
с исследуемыми материалами.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
Предыдущие исследования показали, что наиме-

нее дефектные СВС-каркасы TiC синтезировались 
с использованием относительно крупнозернистых 
порошков титана ТПП-7 и графита С-2 [13]. Поэтому 
данные марки порошков были взяты за основу при 
изучении влияния избытка углерода различных форм 
и размеров на особенности получения гибридных ком-
позитов системы TiC–C–Al. Важно отметить, что кар-
касы всех четырех видов были успешно изготовлены 
в режиме СВС и пропитаны расплавом алюминия. 

Из рис. 2 видно, что образцы КМ со следами 
токарной обработки имеют металлический блеск, 
в них практически отсутствуют крупные поры и тре-
щины. Образец В, синтезированный с избытком мел-
кодисперсного графита С-2, внешне не отличается 
от образца А композита TiC–Al без добавок избы-
точного углерода. При этом у образца С, получен-
ного с добавкой крупнодисперсного графита ГМЗ 
(0,1–1,0 мм), наблюдаются равномерно распределен-
ные частицы соответствующего размера по всему 
объему. На образце D, синтезированном с добав-
кой углеволокна, присутствуют темные включения, 
состоящие из скоплений углеволокон, распределен-
ных в Al-матрице. 

Результаты анализа микроструктуры, фазового 
состава и пористости СВС-композита TiC–Al под-
робно представлены в предыдущих работах [27; 28]. 
В образце без избытка углерода выявлены 2 основ-
ные фазы: металлическая (Al) в виде сплошной 
матрицы, заполнившей весь доступный объем пор, 

и керамическая (TiC) в виде плотно спеченных между 
собой частиц равноосной формы с размерами около 
5–10 мкм. В данном случае наблюдалось следующее 
соотношение фаз: 50–55 % Al, 40–45 % TiC, до 5 % 
побочных фаз (Al4C3 , TiAl3 , Al2O3 ). Последние не 
фиксировались с помощью РФА ввиду их малого 
количества, однако об их присутствии можно было 
судить по результатам СЭМ и ЭДС. Фаза Al4C3 
в виде черных игл длиной до 50–70 мкм и шириной 
5–15 мкм находилась в Al-матрице, а TiAl3 встре-
чался в Al-матрице, окружая частицы TiC. Так как 
обе побочные фазы являлись продуктами высокотем-
пературного взаимодействия TiC и Al, то они наблю-
дались преимущественно на межфазной границе КМ 
или возле нее. Остаточная пористость таких компо-
зитов составляла до 6–8 % при их средней плотности 
3,12 г/см3. 

Микроструктура и дифрактограмма фазового 
состава образца TiC–C(C-2)–Al, где избыток угле-
рода представляет собой частицы мелкого графита 
размером ⁓15 мкм, приведены на рис. 3. Видно, что 
керамическая и металлическая составляющие компо-
зита плотно соединены между собой. Наблюдается 
несколько крупных пор, а мелких систематических 
пор не обнаружено, что говорит о хорошем сма-
чивании. Керамическая часть КМ имеет градиент-
ную структуру, где наружный слой в виде корки 
состоит из плотно спеченных относительно крупных 
(20–40 мкм) частиц нестехиометрического TiCx , под 
которым располагаются менее плотно частицы TiCx 
меньшего размера (5–15 мкм), окруженные алю-
минием. В центральной области керамики наблю-
даются две фазы – Al и интерметаллид TiAl3 . Стоит 
отметить, что в Al-матрице в открытой поре, где 
обнаружено значительное количество фаз Al4C3 
и Al2O3 , локальный рентгеноструктурный анализ 
ЭДС выявил соотношение атомов, соответствующее 
соединению Al2CO. Известно, что оно может быть 
промежуточным продуктом в фазовой диаграмме 
Al4C3–Al2O3 [29].

Рис. 2. Внешний вид композитов TiC–Al (А), TiC–C(С-2)–Al (В), TiC–C(ГМЗ)–Al (С) и TiC–C(УВ)–Al (D)

Fig. 2. External appearance of TiC–Al (А), TiC–C(S-2)–Al (В), TiC–C(GMZ)–Al (С), TiC–C(CF)–Al (D) composites
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Вероятно, расплав алюминия, заполнив относи-
тельно крупную открытую пору (капилляр), продол-
жал проникать в тонкие капилляры между частицами 
TiC, заполняя внутреннюю структуру керамической 
части с частичным растворением TiC и образованием 
TiAl3 . Присутствие значительного количества кар-
бида (и оксикарбида) алюминия в открытой крупной 
поре связано с тем, что избыток графита после СВС 
каркаса TiC концентрировался в открытых порах 
и каналах, куда затем попадал расплав Al. Кроме 
того, обнаружены единичные частицы графита с раз-
мерами 15–30 мкм в Al-матрице. Дифрактограмма на 
рис. 3 подтверждает присутствие вышеописанных 
фаз, однако пики TiAl3 , Al2O3 и графита находятся 
в пределах фона, что говорит об их малом содержа-
нии в композите. 

Таким образом, добавляемый графит с размерами 
частиц 10–15 мкм практически полностью раст-
воряется в расплаве алюминия, образуя побочное 
соединение Al4C3 . Появление побочных фаз Al4C3 
и TiAl3 в системе TiC–Al обусловливает хорошее 
реакционное смачивание и адгезию между металлом 
и керамикой, что обычно обеспечивает высокие меха-
нические характеристики КМ [15]. Согласно резуль-
татам количественного анализа в данном композите 
приблизительно следующий состав фаз: 45–55 % Al, 
35–40 % TiC, до 15 % побочных фаз (Al4C3 , TiAl3 , 

Al2O3 ). Указанные содержания фаз определены прибли-
зительно, так как метод оценки, основанный на РФА, 
имеет погрешность до 20 %, а КМ обладают струк-
турной неоднородностью, возникающей при засыпке 
шихты в цилиндрический стакан и интенсивном про-
цессе горения. Пористость композита TiC–C(C-2)–Al 
составляет около 7 %, а средняя плотность – 3,11 г/см3.

Микроструктура и дифрактограмма образца 
TiC–C(ГМЗ)–Al, изготовленного с добавкой графита 
марки ГМЗ с размерами частиц 100–1000 мкм, пред-
ставлены на рис. 4, из данных которого отчетливо 
видны 3 различные по цвету и структуре области. 
Наиболее обширная площадь серого цвета пред-
ставляет собой Al-матрицу, в которой распределены 
крупные участки черного цвета (графит) и скопления 
мелких частиц белого цвета (TiC), а также вытяну-
тые иглоподобные серые частицы в незначительном 
количестве, идентифицированные как Al2CO или 
смесь Al4C3–Al2O3 . Основными отличиями от ком-
позита на мелкозернистом графите являются нали-
чие крупных частиц свободного графита и меньшее 
содержание продуктов межфазного взаимодействия 
(TiAl3 , Al4C3 и Al2O3 ). Кроме того, наблюдаемый 
TiC0,9 имеет большее содержание углерода, близкое 
к стехиометрическому соотношению TiC. 

Дифрактограмма на рис. 4 подтверждает фазовый 
состав, наблюдаемый на микроструктуре и иденти-

Рис. 3. Микроструктура (сверху) и рентгеновская дифрактограмма (снизу) композита TiC–C(15 мкм)–Al

Fig. 3. Microstructure (top) and X-ray diffraction pattern (bottom) of the TiC–C(15 µm)–Al composite
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фицированный с помощью ЭДС. Особенно заметно 
увеличение пика свободного графита по сравнению 
с данными рис. 3, что подтверждает сохранность 
крупных частиц графита в Al-матрице по сравнению 
с мелкими частицами графита, которые практически 
полностью успевают раствориться в расплаве алюми-
ния во время изготовления КМ. Количественный ана-
лиз фаз позволяет оценить их содержание в получен-
ном композите: 40–45 % Al, 30–40 % TiC, 3–4 % гра-
фит и до 15 % побочных фаз (Al4C3 , TiAl3 , Al2O3 ). 
Средняя пористость композита TiC–C(ГМЗ)–Al 
составила 3,4 %, а его средняя плотность – 2,99 г/см3.

Микроструктура и дифрактограмма композита 
TiC–C(УВ)–Al, изготовленного с добавкой углево-
локна, приведены на рис. 5. Видно, что в матрице 
алюминия серого цвета распределены участки из 
скоп лений частиц TiC равноосной формы и углево-
локон черного цвета. Из-за различной пространст-
венной ориентации углеволокна видны в продольном 
или поперечном сечении. В первом случае наблю-
даются участки, где вокруг УВ сформировано кольцо 
диаметром около 10 мкм, состоящее из мелких частиц 
TiC размером менее 2 мкм. Предположительно дан-
ные частицы имеют иной механизм образования, 
который может быть связан с взаимодействием 
Al4C3 и TiAl3 в расплаве Al в определенном интер-
вале температур при остывании композита [15]. 

При этом за пределами кольца или круга из плотно 
расположенных частиц TiC в Al-матрице других 
частиц карбида титана практически не обнаружено. 
На частичное растворение УВ в расплаве Al указы-
вают уменьшение диаметра углеволокон с исходных 
7 мкм до 3–5 мкм и наличие продукта взаимодейст-
вия Al4C3 в Al вокруг углеволокна внутри кольцевого 
скоп ления частиц TiC. Дифрактограмма подтвер-
ждает присутствие основных фаз Al, TiC и в меньшем 
количестве Al4C3 . Свободный графит не выявлен, так 
как углеволокно, сохранившееся в полученном ком-
позите, имеет аморфную структуру и не фиксируется 
РФА. Согласно количественному анализу данный 
материал имеет приблизительно следующий состав: 
70–75 % Al, 15–20 % TiC, до 3 % УВ и до 15 % побоч-
ных фаз (Al4C3 , TiAl3 , Al2O3 ). Повышенное содержа-
ние алюминия и пониженное TiC связаны с тем, что 
при замешивании шихты с порошками титана и гра-
фита с добавлением углеволокон происходит их разде-
ление на отдельные волокна меньшего диа метра, что 
приводит к резкому увеличению объема всей шихты. 
В результате после СВС получается каркас TiC–УВ с 
большей пористостью, которую заполняет увеличен-
ная масса расплава алюминия, чем в случае каркасов 
TiC–графит. В связи с этим средняя порис тость конеч-
ного композита TiC–C(УВ)–Al составила всего 1,9 % 
и была наименьшей по сравнению с преды дущими 

Рис. 4. Микроструктура (сверху) и рентгеновская дифрактограмма (снизу) композита TiC–C(100–1000 мкм)–Al

Fig. 4. Microstructure (top) and X-ray diffraction pattern (bottom) of the TiC–C(100–1000 µm)–Al composite
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образцами, как и его средняя плотность, которая 
равнялась 2,74 г/см3. Изучение особенностей син-
теза и структуры пористых композиционных СВС-
материалов системы TiC–УВ является отдельной 
задачей, требующей дальнейшего исследования.

В связи с относительно высоким содержанием 
нежелательного карбида алюминия Al4C3 в образце 
TiC–C(C-2)–Al, изготовленном с избытком мел-
кого (15 мкм) графита марки С-2, его механические 
и трибологические свойства не изучались, так как 
Al4C3 взаимодействует с водой с образованием Al2O3 
и CH4 , что делает такие композиты фазово- и струк-
турно не стабильными не только в воде, но и во влаж-
ной атмосфере.

Результаты оценки плотности, твердости и харак-
теристик, полученных при сжатии остальных образ-
цов исследуемых КМ систем TiC–Al и TiC–C–Al, 
представлены в табл. 1. На рис. 6, для примера, приве-
дены кривые нагружения в ходе испытания на сжатие 
каждого образца, отображающие средний результат, 
полученный в серии испытаний 2 образцов. Видно, 
что материал TiC–C(100–1000 мкм)–Al яв ляет-
 ся хрупким, а остальные КМ наследуют свойства 
матрицы и остаются пластичными. 

Результаты, полученные при трибологических 
исследованиях, сведены в табл. 2, а общий вид повреж-
дений образцов композитов и инденторов представлен 
на рис. 7. При этом за результат испытания принима-

Рис. 5. Микроструктура (сверху) и рентгеновская дифрактограмма (снизу) композита TiC–C(УВ)–Al

Fig. 5. Microstructure (top) and X-ray diffraction pattern (bottom) of the TiC–C(CF)–Al composite
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лись среднее арифметическое и среднее квадратичное 
отклонения оценочных параметров, рассчитанных 
по 3 идентичным испытаниям каждого материала. 

Микроскопический анализ повреждений показал, 
что износ инденторов имеет преимущественно абра-
зивное происхождение, так как состоит из царапин 
в направлении скольжения (см. центральные вставки 
на рис. 7, а–в. На дорожках трения образцов иссле-
дуемых материалов наблюдаются как царапины, так 
и следы схватывания поверхностей трения. На осно-
вании описания, приведенного выше, можно сделать 
вывод, что в паре трения 100Cr6/TiC–C–Al (при содер-
жании добавки углерода С ≥ 0) схватывание допус-

кает мягкая Al-матрица, как занимающая больший 
объем в композите и имеющая наименьшую темпе-
ратуру плавления. Твердые тугоплавкие частицы TiC, 
Al2O3 , Al2CO, TiAl3 и Al4C3 предотвращают схваты-
вание, но становятся причиной абразивного повреж-
дения поверхностей трения. При этом логично, что 
абразивом являются как частицы, которые находятся 
в связанном состоянии в композите, так и находя-
щиеся в свободном состоянии в продуктах износа. 

Другая составляющая продуктов износа – частицы 
стального шарика индентора. Они, с одной стороны, 
являются абразивом, а с другой, – причиной схва-
тывания образца с индентором, как и Al-матрица. 

Таблица 1. Основные физико-механические характеристики СВС-композитов
Table 1. Basic physical and mechanical properties of SHS-fabricated composites

Параметр TiC–Al TiC–C(100–1000 мкм)–Al TiC–C(УВ)–Al
Плотность, г/см3 3,12 ± 0,01 2,99±0,04 2,74 ± 0,09
Пористость, % 6,6 3,4 1,9
Твердость, HB 66,1 ± 3,9 59,9 ± 3,0 49,3 ± 9,4

Угол наклона линейного участка 
кривой σс = f(ε) (tgсα) 269,5 ± 19,1 173,5 ± 77,1 60,5 ± 41,7

Условный предел текучести при 
сжатии (  ), МПа

131,5 ± 16,3 135,5 ± 7,8 82,0 ± 9,9

Прочность при сжатии (  ), МПа 233,5 ± 13,4 203,5 ± 2,1 221,1 ± 18,4

Таблица 2. Результаты трибологических исследований СВС-композитов
Table 2. Results of tribological testing of SHS-fabricated composites

Параметр* TiC–Al TiC–C(100–1000 мкм)–Al TiC–C(УВ)–Al
Исследуемые материалы

S, мм 1,308 ± 0,174 1,033 ± 0,219 1,246 ± 0,109
h, мкм 49,742 ± 23,490 26,240 ± 5,368 48,543 ± 16,453
V, мм3 0,656 ± 0,300 0,221 ± 0,186 0,608 ± 0,319

İ, мм3/мин (9,889 ± 4,527)·10–3 (3,332 ± 2,798)·10–3 (9,156 ± 0,005)·10–3

W, мм–2 (4,686 ± 2,879)·105 (1,883 ± 1,512)·106 (4,828 ± 2,067)·105

εI 1,0 3,0 1,1
Контртело (сферический стальной индентор)

d, мм 1,516 ± 0,198 1,367 ± 0,051 1,386 ± 0,120
V, мм3 0,045 ± 0,021 0,028 ± 0,004 0,030 ± 0,011

İ, мм3/мин (0,675 ± 0,320)·10–3 (0,417 ± 0,064)·10–3 (0,452 ± 0,166)·10–3

W, мм–2 (6,774 ± 3,871)·106 (9,176 ± 1,318)·106 (8,997 ± 2,746)·106

εI 1,0 1,6 1,5
Общие характеристики для пары трения

μmax 1,692 ± 0,214 1,639 ± 0,222 1,781 ± 0,111
μav 0,881 ± 0,041 0,982 ± 0,076 0,919 ± 0,177
α 0,5 0,6 0,5

*S и h – средние ширина и глубина дорожки трения; V – объемный износ; İ – скорость 
изнашивания; W – износостойкость; εI – относительная износостойкость; μav и μmax – средний 
и максимальный кинетические коэффициенты трения; α – стабильность коэффициента трения.
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Несмотря на это, в исследованных условиях преиму-
щественным механизмом изнашивания следует счи-
тать абразивный износ. Данное утверждение осно-
вано на том, что при трении продукты износа вдавли-
ваются в мягкую матрицу постоянно, меняя поверх-

ностный состав образцов композитов в сторону уве-
личения количества твердых частиц. Это объясняет 
чистый абразивный износ индентора и, по гипотезе 
работы [30], при содержании С = 0 должно способст-
вовать выходу мгновенной скорости изнашивания на 
постоянную величину, а при С > 0 она должна умень-
шаться. Подтверждение этой гипотезы возможно 
только с привлечением прецизионных средств отсле-
живания кинетики изнашивания и сопутствующих 
эффектов во время испытаний, что является целью 
дальнейших специальных трибологических исследо-
ваний, а здесь можем выделить следующее. 

Наличие графита в композите TiC–C–Al уве-
личило средний коэффициент трения, но сни-
зило его максимальное значение, а также все 
показатели изнашивания (см. табл. 2), особенно 
в варианте с добавкой крупнозернистого графита 
(100–1000 мкм), где зафиксирован наименьший 
износ как образца, так и индентора, а также макси-
мальная стабильность коэффициента трения (α). 
По показателю относительной износостойкости (εI ) 
отчетливо видно, что добавлением углерода достиг-
нуто сопоставимое снижение износа образцов 
TiC–C(100–1000 мкм)–Al и TiC–C(УВ)–Al относи-
тельно базового варианта TiC–Al. Также зафиксиро-
вано резкое повышение износостойкости индентора 
в случае TiC–C(100–1000 мкм)–Al и незначительное 
для TiC–C(УВ)–Al относительно базового варианта. 

Рис. 7. Общий вид повреждений образцов и инденторов (а–в), а также 3D-профиль сечения дорожек трения (г–е)
a, г – TiC–Al; б, д – TiC–C(100–1000 мкм)–Al; в, е – TiC–C(УВ)–Al 

Fig. 7. General view of wear damage on composite samples and indenters (а–в), and 3D cross-sectional profiles of wear tracks (г–е)
а, г – TiC–Al; б, д – TiC–C(100–1000 µm)–Al; в, е – TiC–C(CF)–Al

Рис. 6. Общий вид образцов композитов после испытаний 
на сжатие и соответствующие кривые нагружения

Точками отмечены значения 

Fig. 6. General appearance of the composite samples after 
compression testing and the corresponding stress–strain curves

Asterisks indicate the values of 
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Анализ профилограмм показал, что в паре 
100Cr6/TiC–Al происходит взаимный абразивный 
износ шарика и образца, поэтому дорожка тре-
ния в сечении имеет форму, близкую к кругу, на 
всю глубину износа (см. рис. 7, г, табл. 2). В паре 
100Cr6/TiC–C(100–1000 мкм)–Al преимущественно 
идет износ шарика, так как износ образца протекает 
равномерно по площади контакта и немного углуб-
ляется (рис. 7, д, табл. 2). Характер износа в паре 
100Cr6/TiC–C(УВ)–Al занимает промежуточный 
вариант – идет в глубину, но в сечении имеет форму, 
близкую к треугольнику (рис. 7, е, табл. 2). Последнее 
говорит в пользу того, что добавка углерода в виде 
углеволокна начинает работать с какого-то момента 
времени, когда из-за износа снижается контактное 
давление и продукты износа на поверхности трения 
накапливается с достаточным количеством частиц 
С(УВ) для обеспечения смазки. 

Также из табл. 2 видно, что по износостой-
кости исследуемые материалы устойчиво занимают 
5-й класс (W ~ 105÷106), а стальной контрматериал – 
6-й класс (W ~ 106÷107). При этом добавка крупнозер-
нистого графита (100–1000 мкм) повышает их класс 
до 6 и 7 соответственно. Учитывая, что в подшипни-
ках скольжения используются материалы 5–8-го клас-
сов износостойкости [31], то исследуемые материалы 
являются перспективными для применения в данном 
направлении даже в режиме сухого трения. Известно, 
что «живучесть» узла трения может быть резко уве-
личена при наличии жидкой смазочной среды. При 
этом пористость СВС-композитов TiC–C–Al может 
сыграть положительную роль для пропитки жидким 
смазочным материалом и работы СВС-композитов 
в жидкой смазочной среде. Но такие варианты 
режима трения и изнашивания требуют проведения 
дополнительных испытаний и являются предметом 
дальнейших исследований. 

Величины средних отклонений у оценочных пара-
метров износа (см. табл. 2) показывают, что имеет 
место большой разброс результатов трибологичес-
ких испытаний, что можно связать, как отмечалось 
выше, с неравномерностью распределения частиц 
TiC и C в Al-матрице и пористостью композицион-
ных материалов. Это приводит к высокому коэф-
фициенту трения, формированию неравномерной 
ширины дорожки изнашивания и неравномерной глу-
бине износа (см. табл. 2, рис. 7). Однако здесь также 
можно отметить, что добавка крупнозернистого гра-
фита (100–1000 мкм) при тех же структурных неод-
нородностях повышает стабильность трения. 

ВыводыВыводы
1. Рассмотрена возможность получения гибрид-

ных композитов системы TiC–C–Al путем соче-

тания СВС для синтеза пористого композицион-
ного каркаса «карбид титана–углерод» (TiC–C) 
с последующей самопроизвольной инфильтрацией 
расплавом алюминия. Были изготовлены образцы 
КМ трех видов с избытком углерода в виде мелко- 
и крупнозернис того порошков графита и рубленого 
углеволокна в исходной шихте: TiC–C(15 мкм)–Al, 
TiC–C(100–1000 мкм)–Al и TiC–C(УВ)–Al, где избы-
ток углеродной формы составлял 100 % к массе 
исходного углерода в стехиометрической смеси 
Ti + C, а также, для сравнения, один образец TiC–Al 
без избытка углерода.

2. Показан реакционный характер смачивания TiC 
и C расплавом алюминия, что подтверждается уве-
личенным содержанием побочных продуктов меж-
фазного взаимодействия в виде Al4C3 , TiAl3 , Al2O3 
и, вероятно, Al2CO. Их доля достигает 15 % у всех 
трех композитов, синтезированных с добавкой избы-
точного углерода, в то время как у образца без таких 
добавок она не превышала 5 %. 

3. Использование избыточного мелкозернистого 
(15 мкм) графита марки С-2 в шихте приводит 
к почти полному его растворению в расплаве Al 
и отсутствию в конечном композите. Использование 
крупного графита (100–1000 мкм) существенно сни-
жает межфазное взаимодействие и в значительной 
степени сохраняет его в виде свободного графита 
в изготовленном КМ (до 3–4 %). Углеволокно по 
степени устойчивости в расплаве Al занимает проме-
жуточное положение между мелко- и крупнодисперс-
ными графитами, и в композите сохраняется до 3 % 
свободного углерода в виде углеволокон с аморфным 
строением.

4. Соотношение содержаний керамики TiC–C 
и металла Al в гибридных КМ и их остаточная 
пористость значительно зависят от вида избыточ-
ной углеродной добавки (графита или углеволокна). 
Концентрация фазы TiC (40–45 %) максимальна 
в композите TiC–Al (50–55 %) без добавления избы-
точного углерода, как и пористость, которая может 
достигать 8 %. При введении избыточного углерода 
содержание фазы TiC и пористость КМ уменьшаются 
до 35–40 % и 7 % соответственно в случае мелкозер-
нистого графита С-2, до 30–40 % и 3,4 % при добав-
лении крупного графита ГМЗ и до 15–20 % и 1,9 % 
при введении углеволокна. В последнем случае 
содержание фазы Al достигает максимального значе-
ния 70–75 %.

5. Предел прочности при сжатии алюмоматрич-
ных композитов TiC–Al, TiC–C(100–1000 мкм)–Al 
и TiC–C(УВ)–Al составил 233,5, 203,5 и 221,1 МПа, 
а условный предел текучести – 131,5, 135,5 
и 82,0 МПа соответственно. Таким образом, введение 
избыточного углерода и наличие его в составе конеч-
ного композита уменьшают прочность гибридных 
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КМ по сравнению с образцом TiC–Al без добавки. 
При этом материал TiC–C(100–1000 мкм)–Al явля-
ется хрупким, а остальные КМ наследуют свойства 
матрицы и остаются достаточно пластичными.

6. При трении и изнашивании исследуемых 
гибридных композитов системы TiC–C–Al в контакте 
со стальным материалом имеет место преимущест-
венно абразивный износ с высоким коэффициентом 
трения (0,88–0,98). В данных условиях наилучшие 
трибологические характеристики с меньшим в 3 раза 
износом показал образец TiC–C(100–1000 мкм)–Al, 
что объясняется обеспечением самосмазывающих 
свойств, сохраняющихся в нем с начала процесса тре-
ния и изнашивания. Показано, что все исследованные 
варианты гибридных композитов позволяют считать 
их перспективными для использования в подшипни-
ках скольжения. При этом их пористость, несмотря 
на выявленное негативное влияние на стабильность 
процессов трения и изнашивания, в перспективе 
позволяет реализовать вариант их пропитки смазоч-
ным материалом. 

7. Дальнейшие исследования планируется 
направить на поиск матричных Al-сплавов трибо-
технического назначения, у которых при инфильт-
рации химическая активность к графиту менее 
выражена, что позволит еще более повысить трибо-
технические характеристики композитов системы 
TiC–графит–Al(сплав). Также следует более детально 
изучить кинетику накопления износа, изменения 
коэффициента трения и сопутствующие эффекты 
(например, акустическую эмиссию) при трении 
и изнашивании гибридных композитов системы 
TiC–C–Al в режимах сухого и граничного трения 
после пропитки смазочным материалом и погруже-
ния в жидкую смазочную среду. 
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Аннотация. Композиционные материалы на основе алюминиевых сплавов, армированные высокодисперсной фазой карбида 

титана, характеризуются повышенными показателями антифрикционных свойств, что позволяет отнести их к группе 
перспективных триботехнических материалов. Одним из наиболее доступных и эффективных способов их изготов-
ления является самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС), который основан на экзотермическом 
взаимодейст вии прекурсоров титана и углерода непосредственно в алюминиевом расплаве и позволяет синтезировать 
карбидную фазу с размером частиц 100 нм – 2 мкм. Настоящая работа посвящена исследованию комплекса эксплуатаци-
онных и технологических характеристик композитов, полученных путем проведения СВС карбида титана в расплавах 
промышленных поршневых сплавов АМ4,5Кд и АК10М2Н, для определения возможности их применения в качестве анти-
фрикционных материалов для изготовления поршней двигателей. Сравнительный анализ проводился на образцах исходных 
сплавов и полученных на их основах композиционных материалов после термической обработки в виде закалки и искусст-
венного старения по режимам, обеспечивающим максимальные значения твердости. Результаты исследования показали, 
что у композита АМ4,5Кд–10 % TiC снизились скорость изнашивания в 2,4 раза, коэффициент трения в 2,7 раза и задиро-
стойкость в 1,7 раза относительно матричного сплава, а у образца АК10М2Н–10 % TiC – скорость изнашивания умень-
шилась в 17 раз и коэффициент трения в 4 раза при сохранении уровня задиростойкости. При этом оба материала харак-
теризуются сопоставимыми (с изменениями в пределах 10 %) с показателями матричных сплавов уровнем саморазогрева 
в процессе трения, термическим коэффициентом линейного расширения при температуре 300 °С, жаропрочностью при 
250 °С, жидкотеку честью и линейной усадкой. Полученные данные дают основание рекомендовать их к применению для 
изготовления отливок поршней двигателей вместо исходных сплавов.  

Ключевые слова: композиционный материал (КМ), антифрикционный алюминиевый сплав, карбид титана, самораспростра-
няющийся высокотемпературный синтез (СВС), трибологические свойства

Для цитирования: Луц А.Р. Разработка новых антифрикционных композиционных материалов путем армирования сплавов 
АМ4,5Кд и АК10М2Н высокодисперсной керамической фазой карбида титана. Известия вузов. Порошковая металлургия и 
функциональные покрытия. 2025;19(2):39–50. https://doi.org/10.17073/1997-308X-2025-2-39-50
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ВведениеВведение
Антифрикционные материалы, обладающие 

повышенной стойкостью к износу, являются важ-
ной составляющей современного машиностроения. 
Они должны иметь минимальный коэффициент тре-
ния, быть пластичными и хорошо прирабатываться 
к контртелу, но при этом сохранять достаточный 
уровень прочностных свойств. Традиционно в этом 
качест ве в основном используются баббиты и сплавы 
на основе меди – латуни, бронзы. Но современные 
условия эксплуатации трибосопряжений требуют 
снижения массы и стоимости таких материалов, 
поэто му все большее применение находят антифрик-
ционные материалы на основе алюминия. Замена мед-
ных сплавов на алюминиевые уменьшает вес детали 
одинакового объема в 2,5–3,0 раза, а также сущест-
венно снижает стоимость отливок. Алюминиевые 
сплавы легче выплавляются за счет более низкой 
температуры плавления и проще обрабатываются 

механически, но при этом имеют достаточную проч-
ность и сопротивляемость коррозии, а из-за хорошей 
теплопроводности граничный слой смазочного мате-
риала на них сохраняется при больших скоростях 
скольжения и высоком давлении [1–3].

Первые антифрикционные алюминиевые сплавы, 
предназначенные для подшипников, создавались по 
принципу Шарпи, и в них роль мягкой пластичной 
матрицы выполняли твердые растворы на основе 
алюминия, а формируемые интерметаллические сое-
динения (CuAl2 , FeAl3 , NiAl3 , Mg2Si и др.) воспри-
нимали основную нагрузку и создавали выгодный 
микрорельеф, удерживающий слой смазки. Затем 
с целью предотвращения повышенного износа валов 
в состав сплавов стали вводить легкоплавкие олово 
и свинец, способствующие образованию мягких 
структурных составляющих, которые при эксплуа-
тации выходят на поверхность, создавая защитную 
пленку, что позволяет использовать такие материалы 
в условиях полужидкостного и сухого трения [4]. 
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Наиболее широкое применение для изготовления 
монометаллических подшипников нашли сплавы 
системы Al–Sn–Cu марок АО3-7, АО9-2, а для биме-
таллических подшипников – АО20-1, прочность 
в ко  торых достигается за счет малой толщины анти-
фрикционного слоя (0,5–1,0 мм) и использования 
прочного стального основания. Однако, имея хоро-
шие антифрикционные характеристики, эти сплавы 
не отличаются высокими механическими свойст-
вами, поэтому работы в этом направлении продол-
жаются и в настоящее время.

Одним из вариантов решения проблемы недос-
таточного уровня механических свойств антифрик-
ционных сплавов является их модифицирование 
для увеличения прочностных характеристик за счет 
измельчения зерна [5], но эффект в данном случае 
не будет значительным. Поэтому чаще исследова-
тели идут по пути разработки сложнолегированных 
сплавов, содержащих в своем составе целый ряд 
интерметаллических фаз, упрочняющих матричную 
основу [6–9]. В частности, сообщается о создании 
антифрикционного материала на основе алюминия 
путем введения в его состав Cu, Si, Zn, Ti, а также 
8–12 % Sn1 и 2–4 % Pb, что позволяет получить мате-
риал, удовлетворяющий всем требованиям к подшип-
никам скольжения и превосходящий по комплексу 
свойств антифрикционные сплавы марок АО20-1, 
АО10С2, АО11С3 и бронзу БРО4Ц4С17 [10]. По близ-
кой технологии изготавливается сплав, включающий 
Cu, Si, Zn, Mg, Ti и 5–11 % Sn, 2–4 % Pb, но, помимо 
несколько иного химического состава, в данном слу-
чае предполагается также термическая обработка 
в виде отжига отливок при температуре 250–300 °С 
в течение 10–12 ч, которая прекращает процессы 
естественного старения и приводит к улучшению 
как антифрикционных, так и механических свойств 
монометаллических подшипников скольжения [11]. 
Однако в работе [12], где в качестве антифрикцион-
ной изучена подобная система Al–Cu–Si–Sn–Pb–Bi, 
отмечается нецелесообразность введения в алюми-
ниевые сплавы свинца и висмута в количестве более 
1 %, поскольку при стандартных условиях плавки 
и литья высока вероятность ликвации по данным эле-
ментам, которые к тому же мало влияют на эффект 
дисперсионного упрочнения за счет закалки и ста-
рения. В связи с этим автором [13] рекомендуется 
не уступающая по свойствам дорогостоящим брон-
зам базовая композиция Al–4 % Cu–5 % Si–6 % Sn, 
которую следует подвергать термической обработке 
в виде выдержки при t = 500 °С, τ = 6 ч, закалке 
в воде, старению при 175 °С, 6 ч, что приводит 
к сферои дизации кремниевой фазы и существенному 

повышению прочности и износостойкости. В целом 
разработка сложнолегированных сплавов является, 
безусловно, перспективным направлением, но доро-
говизна олова и неоднозначность влияния свинца 
и висмута пока сдерживают их широкое внедрение.

Важной тенденцией последних лет в изготов-
лении антифрикционных материалов стал новый 
подход, заключающийся в изготовлении литых ком-
позиционных материалов (КМ) данного назначения 
путем ввода или формирования в составе алюми-
ниевых сплавов помимо интерметаллических еще 
и керамических фаз [14–16]. В качестве керами-
ческого наполнителя первоначально использовали 
преимущественно карбид кремния, который отли-
чается низкой стоимостью, но, как оказалось, при 
высоких температурах и длительной выдержке это 
соединение склонно к деградации с образованием 
нежелательных фаз [17]. Поэтому в последнее время 
предпочтение отдается карбиду титана, поскольку, 
во-первых, он обладает наибольшим сходством раз-
мерных параметров ГЦК-кристаллической решетки 
с матричным алюминием, что обеспечивает высокую 
смачиваемость и модифицирующий эффект, и во-вто-
рых, характеризуется более высокими показателями 
твердости, модуля упругости и термодинамической 
стабильности [18].

Первые результаты таких исследований, про-
веденных в РФ, были достигнуты на матричных 
сплавах системы Al–Si – так называемых силуми-
нах [19–23]. Например, в исследовании [24] пред-
лагаются антифрикционные композиции на базе 
сплавов АК12, АК12М2МгН, полиармированные 
интерметаллическими фазами типа Al3Me (Me – V, 
Ti, Cr, Hf, Zr, Sc), введенными керамическими части-
цами SiC или TiC, а также модифицированные нано-
размерными добавками (шунгиты, алмаз (С), TiCN 
и др.). Отмечается, что композиционные материалы, 
содержащие в ка честве наполнителя фазу TiC в коли-
честве 5 и 10 %, обладают меньшими значениями 
коэффициента трения, интенсивности и коэффи-
циента изнашивания по сравнению с материалами, 
армированными фазой SiC. 

Преимущество использования фазы карбида тита-
 на установлено и в более поздней работе [25], где 
в состав матричных расплавов уже и других систем 
легирования (Al–Si–Mg, Al–Si–Cu, Al–Mg, Al–Cu–Mg, 
Al–Sn–Cu и др.) механически вводились готовые 
керамические частицы Al2O3 , B4C, SiC или TiC (по 
фракционному составу исследовались 2 группы: 
d ≤ 40 мкм и d = 40÷100 мкм), а затем полученные 
композиции наносились на стальную поверхность 
посредством электродуговой или плазменно-порош-
ковой наплавки. По результатам сравнения автор 
делает вывод, что оптимальным наполнителем явля-
ется состав с 10 % TiC и d = 40÷100 мкм, поскольку 

1 Здесь и далее по тексту имеются в виду мас. %, если не ука-
зано иное.
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он обеспечивает максимальное увеличение износо-
стойкости покрытия до 10 раз и снижение коэффи-
циента трения на 60 % в сравнении с традиционными 
антифрикционными сплавами АО20-1 и Б83. 

За рубежом также разрабатываются антифрик-
ционные композиционные материалы путем ввода 
карбида титана в состав различных алюминиевых 
сплавов [26–30] как в минимальных концентрациях 
0,07–0,18 об. % [31], так и в более существенном 
количестве 5–15 мас. % [32; 33], но отмечается, что 
снижение скорости износа и коэффициента тре-
ния тем существеннее, чем больше доля карбидной 
фазы. Также сообщается, что эффект повышения 
износостойкости КМ в присутствии карбида титана 
сохраняется и при повышенных температурах – 150 
и 200 °С [34]. Результаты исследований уже внед-
ряются в производство, и известно, например, об 
успешном использовании компанией Martin Marietta 
(США) композита Al/TiCp для производства поршней 
автомобильных двигателей и шатунов [35].

Преимущественная доля проводимых в настоя-
щее время научных изысканий и промышленное 
производство композиционных материалов, армиро-
ванных фазой карбида титана, осуществляется тра-
диционным и технологически доступным методом 
механического замешивания в расплав уже готовых 
(произведенных отдельно) частиц, однако его реа-
лизация на практике может сопровождаться рядом 
трудностей. Во-первых, обеспечение смачиваемости 
частиц расплавом в значительной степени опреде-
ляется стехиометричностью TiCх , который имеет 
широкий интервал стабильности (0,55 < C/Ti ≤ 1,00), 
и с повышением значения х уровень смачиваемости 
уменьшается, поэтому для ввода соединения стехио-
метрического состава, имеющего максимальный уро-
вень механических характеристик, необходимо обес-
печить температуру расплава не менее 1400 К [36]. 
Во-вторых, сложность вызывает ввод фазы карбида 
титана высокой дисперсности, которая хотя и отлича-
ется высокой стоимостью, но оказывает более суще-
ственное влия ние [37; 38]. Например, в работе [39] 
показано, что износостойкость материалов на основе 
Al–5 % Cu с содержанием 0,5 % наноразмерных 
частиц TiC на 16,5 % выше, чем у композита с 5 % 
микрометровых частиц TiC при той же температуре. 
Такой значительный прирост антифрикционных 
характерис тик связан с тем, что количества атомов 
в поверхностном слое и объеме высокодисперсных 
частиц оказы ваются сопоставимыми, вследствие чего 
возникают качественно новые эффекты и задейству-
ются иные механизмы упрочнения [40; 41]. Но осуще-
ствить механическое замешивание в расплав частиц 
карбида титана высокой дисперсности чрезвычайно 
трудно, поскольку они склонны к агломерированию 
и имеют пониженную смачиваемость [42; 43]. 

Исключить указанные трудности можно путем 
применения принципиально нового технологичес-
кого подхода, а именно формирования высокодис-
персной карбидной фазы методом самораспростра-
няющегося высокотемпературного синтеза (СВС) 
путем проведения экзотермической реакции из 
соответствующих исходных порошковых реагентов 
в разогретом матричном расплаве. Работы в данном 
направлении проводятся учеными из Китая [44–46], 
Южной Кореи [47], Индии [48; 49] и других стран, 
однако не всегда в опубликованных ими исследова-
ниях фазовый состав получаемых материалов, коли-
чество карбидной фазы и размеры ее частиц соот-
ветствуют оптимальному уровню для обеспечения 
высоких антифрикционных свойств.

В Самарском государственном техническом уни-
верситете в последнее время также проводились 
активные изыскания в данной области, результаты 
которых позволили разработать доступную в испол-
нении методику изготовления композиционных мате-
риалов, включающую последовательное выполнение 
четырех этапов [50; 51]: 

1) нагрев матричного сплава до температуры 
900 °С;

2) введение в расплав СВС-шихты, состоящей из 
взятых в стехиометрическом соотношении порош-
ков титана и углерода, а также флюса Na2TiF6 , 
облегчающего инициирование их экзотермического 
взаимодействия;

3) выдержка 5 мин для завершения химических 
превращений и перемешивание расплава;

4) разливка композиционного материала, крис  тал- 
лизация. 

Предложенная технология отличается невысокой 
по сравнению с механическим замешиванием тем-
пературой расплава и коротким технологическим 
циклом, что уже позволяет снизить себестоимость 
производства, и при этом гарантированно обеспе-
чивает синтез и равномерное распределение сма-
чиваемой расплавом фазы карбида титана высокой 
дисперсности, получаемой из доступных по цене про-
мышленных марок титана и углерода микронных раз-
меров, что также выгодно экономически. Метод был 
апробирован на алюминиевых сплавах наиболее рас-
пространенных систем легирования (Al–Mg, Al–Cu, 
Al–Si), и доказана возможность синтеза в их составе 
стехиометрической фазы карбида титана с размерами 
частиц от 100 нм до 2 мкм, что позволило повысить 
часть механических и трибологичес ких характе-
ристик разрабатываемых композиционных материа-
лов [52; 53]. Однако для дальнейшего его внедрения 
в производство необходимо учитывать специфику 
эксплуатации конкретных изделий и рассматривать 
требуемые свойства в комплексе. Одним из наиболее 
востребованных приложений антифрикционных мате-
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риалов является производство отливок поршней дви-
гателей, и в настоя щее время они пре имущественно 
изготавливаются из жаропрочных алюминиевых 
сплавов, таких как АМ4,5Кд и АК10М2Н. 

В связи с этим целью данного исследования был 
совокупный анализ эксплуатационных и технологи-
ческих характеристик композиционных материалов 
АМ4,5Кд–10 % TiC и АК10М2Н–10 % TiC, полу-
ченных методом СВС в расплаве, для определения 
возможности их применения в качестве антифрик-
ционных материалов для изготовления поршней 
двигателей. 

Методика исследованийМетодика исследований
Для получения матричных расплавов использо-

вали литейные сплавы АМ4,5Кд (ГОСТ 1583–93), 
АК10М2Н (ГОСТ 30620–98) производства ООО «Сам -
мет», Россия. Шихтовую смесь из порошков титана 
(ТПП-7, ТУ 1715-449-05785388) и углерода (П-701, 
ГОСТ 7585–86), взятых в стехиометрическом соот-
ношении для протекания СВС-реакции Ti + C = TiC, 
смешивали с солью Na2TiF6 (ГОСТ 10561–80) в коли-
честве 5 % от массы шихты и затем отдельными 
навес ками, завернутыми в алюминиевую фольгу, 
вводили в расплавы указанных сплавов, нагретых до 
температуры 900 °С в графитовом тигле плавильной 
печи ПП-20/12 (Россия). После протекания СВС-
реакции и перемешивания расплав с частицами TiC 

выливали в металлический кокиль для получения 
после охлаждения образцов литых композитов диа-
метром 20 мм и высотой около 150 мм. Для прове-
дения дальнейших исследований из них изготавли-
вали цилиндрические образцы диаметром и высотой 
по 20 мм, которые подвергали операциям закалки 
и искусственного старения, обеспечивающим макси-
мальную твердость, по следующим режимам:

– АМ4,5Кд – выдержка 1 ч при t = 545 °С, закалка, 
старение 6 ч при t = 170 °С (НВ = 136);

– АМ4,5Кд–10 % TiC – выдержка 1 ч при t = 545 °С, 
закалка, старение 4 ч при t = 170 °С (НВ = 142); 

– АК10М2Н – выдержка 2 ч при t = 515 °С, за -
калка, старение 2 ч при t = 190 °С (НВ = 152); 

– АК10М2Н–10 % TiC – выдержка 1 ч при t = 515 °С, 
закалка, старение 2 ч при t = 190 °С (НВ = 171). 

Термическую обработку всех образцов прово-
дили в лабораторной камерной печи СНОЛ (Россия) 
с рабочей температурой до 1300 °С. 

Микроструктуры полученных КМ после проведе-
ния термической обработки представлены на рис. 1. 
Согласно данным рентгенофазового анализа, помимо 
карбида титана образец АМ4,5Кд–10 % TiC содер-
жит 2 % фазы Al2Cu, а в составе АК10М2Н–10 % TiC 
присутствуют 2 % Al2Cu, 1 % Al3Ni и 10 % Si.

Триботехнические испытания проводили на 
комп лексе Универсал-1Б (Россия) по схеме «кольцо 
(контртело) – плоскость (образец)» с применением 
смазочной среды (трансмиссионного масла GL-5).

Рис. 1. Микроструктуры композиционных материалов АМ4,5Кд–10 % TiC (а, б) и АК10М2Н–10 % TiC (в, г)
а, в – увеличение 500×, б – увеличение 10 000×, г – увеличение 5000×

Fig. 1. Microstructures of composite materials AM4.5Kd–10 % TiC(а, б) and AK10M2N–10 % TiC (в, г)
а, в – magnification 500×, б – magnification 10,000×, г – magnification 5000×
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Термический коэффициент линейного расшире-
ния (ТКЛР) определяли на механическом дилато-
метре на стержнях с начальной длиной 60 мм при 
следующих условиях: длительность испытания – 5 ч; 
термопара – ТХА тип К; предел температур – 300 °С; 
шаг температуры – 25 °С. Значения ТКЛР (α, К–1) 
рассчитывали по формуле

          (1)

где t1 и t2 – начальная и конечная температуры 
образца, К; l1 и l2 – его длины, соответствующие t1 
и t2 , мм.

Кратковременную жаропрочность определяли 
путем испытаний на сжатие при температурах 150 
и 250 °C с использованием универсальной машины 
Instron 8802 (США) с термокамерой 3119-406 при 
нагрузке 100 кН со скоростью перемещения травер-
 сы 1 мм/мин.

Литейные свойства исследовали с применением 
комплексной пробы Нехендзи–Купцова. Расплавы 
сплавов и композиционных материалов, разогре-
тые до температуры 710 °С, заливали в подогретую 

до 200–250 °С форму. Жидкотекучесть оценивали 
по высоте U-образного прутка. Линейную усадку 
(εлин , %) рассчитывали по формуле

               (2)

где Lф = 152 мм – длина вертикальной полости литей-
ной формы; Lотл – фактическая длина вертикального 
прутка при t = 20 °С, мм.

Результаты исследований  Результаты исследований  
и их обсуждениеи их обсуждение

Исследования антифрикционных характеристик 
проводили в режиме, моделирующем условия экс-
плуатации поверхностей трения «поршень – порш-
невой палец» в двигателе внутреннего сгорания 
при нормальной нагрузке 400 Н. Частота вращения 
контртела составляла 600 об./мин, длительность 
испытаний – 60 мин или до полного схватывания. 

Вид поверхностей трения исходных сплавов 
и композиционных материалов на их основе после 
испытаний приведен на рис. 2. Анализ изображе-

Рис. 2. Вид поверхностей трения после испытаний (100×)
а – АМ4,5Кд; б – АМ4,5Кд–10 % TiC; в – АК10М2Н; г – АК10М2Н–10 % TiC

Fig. 2. Appearance of friction surfaces after testing (100×)
a – AM4.5Kd; б – AM4.5Kd–10 % TiC; в – AK10M2N; г – AK10M2N–10 % TiC
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ний поверхностей сплавов АМ4,5Кд и АК10М2Н 
свидетельствует о наличии схватывания и абразив-
ном изнашивании, а также формировании глубоких 
борозд вдоль направления трения. Характер поверх-
ности КМ после испытаний отличается лучшей при-
рабатываемостью и отсутствием явных задиров. 

Дальнейшая обработка эпюр трения подтвердила, 
что присутствие фазы карбида титана способствует 
существенному повышению износостойкости: для 
АМ4,5Кд–10 % TiC отмечено уменьшение ско рости 
изнашивания в 2,4 раза и коэффициента трения 
в 2,7 раза относительно матричного сплава, а для 
АК10М2Н–10 % TiC – снижение тех же параметров 
в 17 и 4 раза соответственно, при этом уровень тем-
пературного саморазогрева в процессе испытаний 
в обеих системах не изменился (рис. 3).

Для определения максимально допустимого 
уровня нагружения были проведены испытания 
на задиростойкость со ступенчато возрастающей 
нагрузкой. Длительность эксперимента на каждой 
ступени составляла 10 мин, шаг нагружения – 100 Н, 
максимальная нагрузка – 1300 Н. Полученные резуль-
таты показали, что для сплава АМ4,5Кд схватывание 
отмечается при нагрузке 700 Н, а для композита 
АМ4,5Кд–10 % TiC – лишь при 1200 Н, что в 1,7 раза 
больше (рис. 4). 

Рис. 3. Трибологические характеристики сплавов АМ4,5Кд, 
АК10М2Н и композиционных материалов на их основе 

при постоянной нагрузке 400 Н

Fig. 3. Tribological characteristics of AM4.5Kd and AK10M2N 
alloys and the corresponding composite materials  

under a constant load of 400 N

Рис. 4. Эпюры трибологических испытаний образцов 
при возрастающих нагрузках

а – АМ4,5Кд; б – АМ4,5Кд–10 % TiC;  
в – АК10М2Н; г – АК10М2Н–10 % TiC 

Fig. 4. Friction force profiles of specimens under increasing loads
a – AM4.5Kd; б – AM4.5Kd–10 % TiC;  
в – AK10M2N; г – AK10M2N–10 % TiC
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Для образцов АК10М2Н и АК10М2Н–10 % TiC 
полное схватывание наблюдается при одинаковой 
нагрузке 1100 Н, однако на матричном сплаве при 
нагрузках свыше 800 Н отмечаются колебания коэф-
фициента трения, тогда как на образце композита 
этот показатель остается стабильным вплоть до мак-
симальной нагрузки (см. рис. 4). Полученные данные 
позволяют сделать вывод о возросшей задиростой-
кости обоих композиционных материалов.

Помимо собственно антифрикционных свойств, 
для поршневых материалов не менее важной экс-
плуатационной характеристикой является способ-
ность сохранять линейные размеры при нагреве [54], 
поэто му в рамках данного исследования были опре-
делены термические коэффициенты линейного 
расширения для матриц и КМ при температурах 20 
и 300 °С. Анализ приведенных на рис. 5 результатов 
показывает небольшое увеличение ТКЛР при нагреве 
у всех образцов, но термическое расширение у КМ 
обеих систем происходит приблизительно в той же 
степени, что и у матричных сплавов, и тем самым 
подтверж дается их сопоставимый уровень термичес-
кой стойкости. Полученные значения ТКЛР согласу-
ются с данными исследования [55], где был установ-
лен коэффициент расширения композиционного мате-
риала на основе Al–5 % Cu–0,8 % Mn, включающего 
в 2 раза меньшее количество армирующей фазы – 
5 % B4C (размер частиц 5 мкм), полученного механи-
ческим замешиванием с последующей кристаллиза-
цией под давлением. Его значения составили 17,2·10–6 
в интервале температур 20–100 °С и 19,8·10–6 К–1 
в интервале 20–200 °С, причем в исследовании также 
выявлено, что циклический нагрев образцов не изме-
няет стабильность приведенных значений ТКЛР.

Полученные данные очень значимы, поскольку 
известно, что собственный ТКЛР соединения кар-
бида титана выше, чем, например, у карбида кремния 
((6,52–7,15)·10–6 К–1 и (4,63–4,70)·10–6 К–1 соответст-

венно), поэтому его присутствие могло негативно ска-
заться на данном параметре. Кроме того, в работе [56] 
показано, что с увеличением размера частиц фракции 
SiC от 50 до 320 мкм значение ТКЛР композицион-
ного материала Al–Mg–Cu–Si–65 об. % SiC умень-
шается на 15–20 %. Авторы связывают полученные 
результаты с тем фактом, что чем мельче включения 
карбида кремния, тем больше количество межфаз-
ных границ, имеющих нестабильную структуру, что 
приводит к облегчению термического расширения. 
С этой точки зрения высокодисперсные частицы, 
входящие в состав разработанных композитов, 
образуют очень значительное число межфазных 
границ, в связи с чем значения ТКЛР тоже должны 
существенно возрасти, однако этого не происходит. 
Очевидно, полученные результаты достигаются за 
счет близости размерных параметров кристалли-
ческих решеток карбида титана и матрицы, а также 
высокого качест ва адгезионной связи на границах их 
межфазного взаимодействия.

Поскольку условия эксплуатации отливок порш-
ней из сплавов АМ4,5Кд и АК10М2Н подразумевают 
высокие температуры (до 250 °С) и превалирующие 
напряжения сжатия, то далее была изучена еще одна 
рабочая характеристика – кратковременная жаро-
прочность при испытаниях на сжатие в условиях 
повышенных температур с нагрузкой до 100 кН 
(рис. 6). По сравнению с исходными сплавами оба 
композита показали чуть более высокий уровень 
жаропрочности при 20 и 150 °С, что объясняется 
тугоплавкостью карбидной фазы, а также сопостави-
мый с матричным результат при 250 °С, что связано 
с началом оплавления границ матричной основы. 

В работе [55] был проведен расчет температур 
разогрева поршня двигателя и показано, что макси-
мальная температура в нем составляет 225 °С, а воз-
никающие при этом напряжения сжатия не превышают 

Рис. 5. ТКЛР сплавов АМ4,5Кд, АК10М2Н  
и композиционных материалов на их основе при 

температурах 20 °С (верхние значения) и 300 °С (нижние)

Fig. 5. TCLE of AM4.5Kd and AK10M2N alloys  
and the corresponding composite materials at temperatures  

of 20 °C (upper values) and 300 °C (lower values)

Рис. 6. Кратковременная жаропрочность сплавов АМ4,5Кд, 
АК10М2Н и композиционных материалов на их основе

t, °C:  – 20,  – 150,  – 250

Fig. 6. Short-term high-temperature strength of AM4.5Kd and 
AK10M2N alloys and the corresponding composite materials

t, °C:  – 20,  – 150,  – 250
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120 МПа. Там же приводятся данные, что для компо-
зиционного материала Al–5 % Cu–0,8 % Mn–5 % B4C 
прочность на сжатие при 260 °С составляет 149 МПа. 
Сравнение результатов показывает, что в КМ, содер-
жащих 10 % TiC, создается более существенный запас 
жаропрочности при режимах эксплуатации, соответ-
ствующих условиям работы поршня двигателя. 

Помимо эксплуатационных, не менее важными 
для КМ на основе литейных сплавов АМ4,5Кд 
и АК10М2Н являются их технологические пока-
затели, а именно литейные, наиболее значимые из 
которых – жидкотекучесть и усадка – определялись 
путем заливки расплавов в пробу Нехендзи–Купцова 
(рис. 7). В процессе кристаллизации все образцы 
показали высокую устойчивость к образованию 
горячих трещин, а КМ обеих систем продемонстри-
ровали и общую тенденцию к снижению показателей 
линейной усадки, что, очевидно, обусловлено неко-
торым повышением вязкости расплавов в присутст-
вии частиц карбидной фазы. Но при этом их высокая 
дисперсность не создает существенных препятст-
вий свободному течению расплавов, и у композитов 
на основе АМ4,5Кд наблюдается лишь небольшое 
уменьшение жидкотекучести (>90 % от значения 
матричного сплава), а на основе АК10М2Н она 
вообще не изменяется.

Принято считать, что литейные характеристики 
КМ должны снижаться по мере увеличения доли 
карбидной фазы. Однако в работе [17] были иссле-
дованы литейные свойства композиционных мате-
риалов на основе АК9ч и АК12ММгН, включающих 
10–20 об. % SiC, и также установлено, что при содер-
жании карбида кремния 10 и 15 об. % композиты 
обладают высокой жидкотекучестью с более низ-

кими показателями линейной усадки относительно 
матричных сплавов, а при концентрации 20 об. % SiC 
наблюдается снижение жидкотекучести из-за сущест-
венно возрастающей вязкости расплава. Причиной 
высоких литейных характеристик композитов, 
включающих частицы карбида титана, может быть 
и различие в ТКЛР: ТiC имеет коэффициент расши-
рения на порядок меньший, чем Аl ((6,52–7,15)·10–6  
и 2,4·10–5 К–1 соответственно), поэтому его присут-
ствие в виде множества высокодисперсных частиц 
блочной формы не создает существенных препятст-
вий движению расплавов и тем самым позволяет 
сохранить достаточные литейные свойства. 

ЗаключениеЗаключение
Проведенный комплекс исследований показал, 

что синтез высокодисперсной фазы карбида титана 
в расплавах поршневых алюминиевых сплавов 
АМ4,5Кд и АК10М2Н позволяет создать новые 
композиционные материалы АМ4,5Кд–10 % TiC 
и АК10М2Н–10 % TiC, которые характеризуются 
улучшенными по сравнению с матричными сплавами 
антифрикционными характеристиками при сохране-
нии уровня термического расширения при нагреве, 
жаропрочности и литейных свойств, что дает осно-
вание рекомендовать их к применению с целью изго-
товления отливок поршней двигателей.
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Аннотация. Проведено исследование зависимостей смежности и твердости образцов наноструктурных и ультрамелкозернистых 

вольфрамокобальтовых твердых сплавов и карбида вольфрама, полученных методами искрового плазменного и жидкофаз-
ного спекания. Определены основные параметры микроструктуры: средний диаметр зерен WC, смежность зерна, средняя 
длина свободного пути в кобальте. Установлено, что средняя величина зерен WC в вольфрамокобальтовых металлокерами-
ческих твердых сплавах, полученных искровым плазменным спеканием, не превышает 0,2 мкм, поэтому их можно отнести 
к наноструктурным. Средний диаметр зерен WC в твердых сплавах, полученных жидкофазным или искровым плазменным 
спеканием, находится в пределах от 0,2 до 0,5 мкм, что позволяет классифицировать эти материалы как ультрамелкозер-
нистые. Проанализирована пригодность существующих моделей, разработанных для средне- и мелкозернистых твердых 
сплавов, для описания зависимости смежности от объемной доли кобальта в полученных ультрамелкозернистых и нано-
структурных материалах. Определено, что для спеченных в данной работе образцов подходит экспоненциальная зависи-
мость. Проведен анализ применимости теоретической зависимости твердости от основных параметров микроструктуры. 
Твердость получаемых сплавов оказалась ниже, чем это предсказывает теоретическая закономерность, основанная на соот-
ношении Холла–Петча. Наибольшей твердостью (HV = 2260 ± 30) из всех полученных образцов обладает наноструктурный 
сплав состава WC–5Co–0,4VC–0,4Cr3C2 , полученный искровым плазменным спеканием. Твердость ультрамелкозернистого 
спеченного карбида вольфрама оказалась немного ниже (HV = 2250 ± 20).  

Ключевые слова: наноструктурный твердый сплав, карбид вольфрама, жидкофазное спекание (ЖФС), искровое плазменное 
спекание (ИПС), твердость, смежность зерен
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ВведениеВведение
Вольфрамокобальтовые твердые сплавы (ТС) 

являются наиболее распространенным инструмен-
тальным материалом, применяемым в промышлен-
ности для обработки резанием, благодаря сочетанию 
твердости, прочности, жаропрочности, жаростой-
кости и износостойкости. Микроструктура ТС харак-
теризуется в первую очередь объемной долей кобаль-
товой фазы (VCo ) и средним диаметром зерен WC (d). 
В промышленности наиболее широко применяют 
среднезернистые (СЗ) (d = 1,3÷2,5 мкм), мелкозер-
нистые (МЗ) (d = 0,8÷1,3 мкм) и субмикронные 
(СМ) (d = 0,5÷0,8 мкм) твердые сплавы. Существует 
необходимость в дальнейшем увеличении эксплуата-

ционной стойкости ТС, которая зависит в значи-
тельной степени от их твердости, которую можно 
повысить за счет снижения концентрации кобальта 
или уменьшения среднего диаметра зерен WC. 
Последнее – более перспективное направление, так 
как позволяет улучшить твердость без значительного 
снижения вяз кости разрушения. 

В последние десятилетия получили распростра-
нение ультрамелкозернистые (УМЗ) ТС, в которых 
размер зерен уменьшен до 0,2–0,5 мкм для уве-
личения их твердости и износостойкости. Также 
активно проводятся исследования по получению 
наноструктурных (НС) ТС, в которых средний диа-
метр зерен не превышает 0,2 мкм. Подтверждено, 
что такие сплавы характеризуются высокой твер-
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Abstract. This study investigates the dependencies between contiguity and hardness in nanostructured and ultrafine-grained tungsten-

cobalt cemented carbides and tungsten carbide samples fabricated using spark plasma sintering (SPS) and liquid phase sintering (LPS). 
The main microstructural parameters were determined: average WC grain size, grain contiguity, and mean free path in cobalt. 
The average WC grain size in tungsten-cobalt cemented carbides produced by spark plasma sintering does not exceed 0.2 µm, clas-
sifying them as nanostructured materials. In cemented carbides obtained by liquid phase sintering and tungsten carbide fabricated 
using spark plasma sintering, the average WC grain size ranges from 0.2 to 0.5 µm, which corresponds to ultrafine-grained materials. 
The applicability of existing models developed for medium- and fine-grained cemented carbides was analyzed to describe the depen-
dencies of contiguity on the cobalt volume fraction in the obtained ultrafine-grained and nanostructured materials. It was found that 
an exponential dependence adequately describes this relationship for the samples sintered in this study. The applicability of the theo-
retical hardness dependence on key microstructural parameters was also analyzed. The hardness of the obtained alloys was lower than 
predicted by the theoretical dependence based on the Hall–Petch law. The highest hardness (HV = 2260 ± 30) among all the samples 
was observed in the nanostructured WC–5Co–0.4VC–0.4Cr3C2 alloy produced by spark plasma sintering. The hardness of ultrafine-
grained sintered tungsten carbide was slightly lower (HV = 2250 ± 20). 
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достью: HV = 1941 [1; 2], 1620 [3], 2356 [4], 1836 [5], 
2100 [6], а следовательно, и повышенной износо-
стойкостью при абразивном износе [7] и резании. 
Это уже привело к росту их производства и примене-
нию в качестве инструментальных и износостойких 
материалов в промышленности. Для дальнейшего 
развития данного направления необходимы модели, 
достоверно описывающие структуру и свойства 
УМЗ- и НС-сплавов. 

Основной проблемой спекания этих материа-
лов является рост зерен из-за высокой температуры 
и длительности процесса. Есть исследования, пока-
зывающие, что УМЗ ТС можно получать жидкофаз-
ным спеканием (ЖФС) в вакууме [1–3; 7] или под 
давлением [8], используя ингибиторы роста зерен 
(VC, Cr3C2 и т.д.). Но этих условий недостаточно 
для получения наноструктурных ТС. Для получения 
НС и УМЗ твердых сплавов исследователи в послед-
нее время используют искровое плазменное спека-
ние (ИПС) [4; 9–11], при котором происходит про-
цесс консолидации порошка под действием импульс-
ных токов и разрядной плазмы, образующейся под 
действием искрового разряда в промежутке между 
частицами порошка, что резко стимулирует диффу-
зионное уплотнение, а это позволяет сократить время 
спекания и предотвратить рост зерен. 

Увеличение максимальной твердости за счет 
уменьшения концентрации кобальта привело к появ-
лению спеченного WC [12–16], спекание которого до 
достаточной плотности (>99 %) возможно лишь при 
использовании давления. Технология ИПС является 
наиболее эффективным методом получения спечен-
ного WC, так как сочетает использование давления 
и быстрого нагрева, которые предотвращают избы-
точный рост зерен. 

Существует множество отдельных исследований 
микроструктуры и механических свойств (в первую 
очередь – твердости) УМЗ и НС твердых сплавов 
и спеченного карбида вольфрама. Одной из основных 
характеристик микроструктуры в данных моделях 
является смежность, характеризующая долю удель-
ной поверхности зерен WC, которая, в свою очередь, 
приходится на межзеренные контакты WC/WC [17]:

   (1)

где SWC/WC и SWC/Co – площади поверхности границ 
раздела WC/WC и WC/Co. 

От смежности зависят средняя длина свободного 
пути (λ) в кобальте, твердость, вязкость разрушения 
и дру  гие характеристики. Существует множество 
закономерностей, описывающих зависимость смеж-
ности от объемной доли кобальта обычных металлоке-
рамических вольфрамокобальтовых ТС [4; 7; 10; 11]. 

Однако применимость всех этих закономернос-
тей для описания УМЗ и НС твердых сплавов не 
подтверждена. 

Существуют модели, хорошо описывающие взаи-
мосвязь основных параметров микроструктуры 
(d, VCo , C и λ) и твердости среднезернистых, мелко-
зернистых и субмикронных ТС. В настоящее время 
особый интерес представляет исследование приме-
нимости данной зависимости твердости от основных 
параметров микроструктуры [18–20] для описания 
твердости УМЗ и НС твердых сплавов и спеченного 
карбида вольфрама. 

Целью настоящей работы являлся анализ зависи-
мостей смежности и твердости УМЗ и НС вольфра-
мокобальтовых ТС, полученных методами жидко-
фазного и искрового плазменного спекания от пара-
метров микроструктуры.

Методика экспериментов Методика экспериментов 
Методом порошковой металлургии с помощью 

искрового плазменного спекания были изготовлены 
три образца наноструктурных вольфрамокобальто-
вых металлокерамических твердых сплавов с содер-
жанием кобальта 4, 5 и 10 %1 и один образец спе-
ченного карбида вольфрама (WC). По технологии 
ЖФС были получены четыре УМЗ ТС содержащие 
6, 8, 10 и 15 % Co. Содержание кобальта в металло-
керамических сплавах, получаемых методом ЖФС, 
должно быть больше 6 %, так как при меньшей его 
концент рации сложно достичь достаточной плот-
ности и одновременно ограничить рост зерен.

В качестве сырья для всех получаемых материалов 
использовали наноразмерный порошок WC (Hongwu, 
Китай, d = 80÷100 нм, чистота 99,95 %) и кобаль-
товый порошок (ПК-1, Россия, ГОСТ 9721-79, 
d = 1÷30 мкм) (рис. 1). Для замедления роста зерен 
WC в порошковые смеси добавляли ингибиторы – 
химически чистые порошки карбидов ванадия (VC) 
и хрома (Cr3C2 ) производства компании «Реохим», 
Россия.

Порошковые смеси (табл. 1) массой по 50 г полу-
чали смешиванием в течение 1 ч в планетарной шаро-
вой мельнице PM-400 (Retsch, Германия) при частоте 
250 об/мин и соотношении масс шаров и порошка 
10:1, после чего их высушивали при t = 100 °С. Перед 
ИПС из каждой порошковой смеси (1–4) предвари-
тельно спрессовывали цилиндрические заготовки 
при давлении 20 МПа. В смеси 5–8 в качестве плас-
тификатора добавляли 10 %-ный раствор каучука 
в бензине в таком количестве, чтобы гранулы, гото-
вые к прессованию, после высыхания содержали 

1 Здесь и далее по тексту имеются в виду мас. %, если не ука-
зано иное.
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1 % каучука. После повторной сушки для удаления 
бензина из порошковых смесей были спрессованы 
4 заготовки размерами 24×8×8 мм и массой 12 г.

Смеси 1–4 спекали методом ИПС в графитовой 
цилиндрической форме, диаметр которой состав-
лял 10,5 мм, на установке SPS-515S (Dr. Sinter LAB, 
Япония) при постоянном давлении 57,3 МПа и ско-
рости нагрева 87,5 °С/мин. Для достижения наи-
большей плотности образцы ТС выдерживали при 
максимальной (1200 °С) температуре спекания 
в течение 5 мин, а образцы карбида вольфрама – 
при tmax = 2000 °С, τ = 10 мин. Температура и время 
процесса были выбраны на основе опыта искрового 
плазменного спекания наноструктурных твердых 
сплавов [5; 10; 15] с целью предотвращения роста 
зерен WC и недопущения выдавливания кобальта 
из образцов под действием давления. Режимы спе-
кания для карбида вольфрама заимствованы из 

работы [15] для достижения максимально высокой 
плотности. Полученные заготовки 5–8 подвергали 
жидкофазному спеканию в вакуумной печи Carbolite 
STF (Сarbolite gero, Англия) при tmax = 1450 °С 
в течение 1 ч для обеспечения высокой плотности 
согласно [1–3; 7]. Составы изготовленных образцов, 
методика и максимальные температуры спекания 
представлены в табл. 1. Объемная доля кобальта 
(VCo ) в микроструктуре вольфрамокобальтового 
твердого сплава была рассчитана по известным зна-
чениям плотности карбида вольфрама (15,65 г/см3 ) 
и кобальта (8,7 г/см3 ) с учетом массовой концентра-
ции компонентов (см. табл. 1). 

Плотность образцов определяли гидростати-
ческим взвешиванием на весах Vibra (Shinko, 
Япония). Поверхность спеченных образцов шлифо-
вали и полировали для дальнейшего исследования 
микроструктуры на растровом микроскопе Vega 

Таблица 1. Составы образцов твердых сплавов, объемная доля кобальта и максимальная температура спекания
Table 1. Compositions of cemented carbide samples, cobalt volume fraction, and maximum sintering temperature

№ 
смеси Состав образца

Содержание компонентов, мас. %
VCo , об. % Методика 

спекания tmax , °С
WC Co Cr3C2 VC

1 WC–4Co–0,4VC–0,4Cr3C2 95,2 4,0 0,4 0,4 7,6 ИПС 1200

2 WC–5Co–0,4VC–0,4Cr3C2 94,2 5,0 0,4 0,4 8,4 ИПС 1200

3 WC–10Co–0,4VC–0,4Cr3C2 89,2 10,0 0,4 0,4 16,3 ИПС 1200

4 WC–0,4VC–0,4Cr3C2 100,0 0 0,4 0,4 0 ИПС 2000

5 WC–6Co–0,4VC–0,4Cr3C2 93,2 6,0 0,4 0,4 10,0 ЖФС 1450

6 WC–8Co–0,4VC–0,4Cr3C2 91,2 8,0 0,4 0,4 13,2 ЖФС 1450

7 WC–10Co–0,4VC–0,4Cr3C2 89,2 10,0 0,4 0,4 16,3 ЖФС 1450

8 WC–15Co–0,4VC–0,4Cr3C2 84,2 15,0 0,4 0,4 23,6 ЖФС 1450

Рис. 1. Фотографии исходных коммерческих порошков карбида вольфрама (а) и кобальта (б), 
использованных для получения спеченного карбида вольфрама и твердого сплава

Fig. 1. Images of the initial commercial powders: tungsten carbide (a) and cobalt (б),  
used for the fabrication of sintered tungsten carbide and cemented carbide
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(Tescan Orsay Holding, Чехия). Для выявления гра-
ниц зерен карбида вольфрама проводили травление 
по стандартной методике 3 согласно ASTM B657-92. 
В качест ве травителя использовали смесь равных 
по массе 10 %-ных растворов красной кровяной 
соли и гидроксида натрия. Средний диаметр зерен 
карбида вольфрама (d) и длину пути кобальтовых 
участков (λ) рассчитывали методом случайных 
секущих по стандартной методике ASTM E112-24. 
Экспериментальное значение смежности зерен WC 
определяли методом секущих по формуле

   (2)

где NWC/WC и NWC/Co – суммы пересечений случайной 
линии границ зерен WC/WC и WC/Co. 

Уравнения (1) и (2) эквивалентны [2]. Твердость 
образцов оценивали на твердомере HVS-50 (Time 
Group inc., Китай) при нагрузке 30 кгс.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
На рис. 2 приведены микроструктуры материа-

лов, полученных методами искрового плазменного 
и жидкофазного спекания. Плотность спеченных 
металлокерамических сплавов (рис. 2, обр. 1–3) уве-
личивается с 98,4 до 99,5 % при повышении концент-
рации кобальта с 4 до 10 % благодаря его большей 
пластичности (рис. 3). Дальнейшее ее увеличение 
за счет повышения температуры ИПС выше 1200 °С 
ограничено необходимостью избежать роста зерен 
и выдавливания кобальтовой фазы из образцов. 
Использование невысокой температуры и примене-
ние ингибиторов роста зерен позволило ограничить 
их рост до 0,17–0,19 мкм (обр. 1–3, табл. 2). Поэтому 
все спеченные методом ИПС вольфрамокобальтовые 
ТС можно отнести к наноструктурным. В этих образ-
цах огранка зерен не выражена, так как рост зерен 
был не достаточно интенсивным.

Относительная плотность спеченного методом 
ИПС карбида вольфрама достигла 99,9 % благодаря 
высокой температуре процесса (2000 °С) и длитель-
ной выдержке (табл. 2). Полученный WC является 
ультрамелкозернистым материалом, так как сред-
ний диаметр зерен в нем не превышает 0,5 мкм 
(см. рис. 2, обр. 4), несмотря на наличие ингибиторов 
роста зерен. 

Максимальная температура и время выдерж-
 ки при ЖФС ограничены лишь ростом зерен. 
Увеличение концентрации кобальта с 6 до 15 % ведет 
к повышению плотности всех полученных образцов 
(см. рис. 3, табл. 2). При ЖФС происходит интенсив-
ный рост зерен перекристаллизацией через жидкую 
фазу. В результате средний диаметр зерен в обр. 5–8 

оказался значительно больше, чем у полученных 
методом ИПС (рис. 2, обр. 1–4). Зерна карбида 
вольф  рама в этих сплавах приобретают характерную 
огранку.

Можно ожидать, что значения смежности зерен, 
получаемых методами ИПС и ЖФС в вакууме, также 
будут отклоняться от существующих закономер-
ностей [4; 7; 10; 11]. Для описания смежности 
авторы [21] предложили использовать экспонен-
циальную и степенную зависимости:

Рис. 2. Микроструктуры образцов, полученных методом 
ИПС (1–4) и по технологии ЖФС в вакууме (5–8)

Fig. 2. Microstructures of the samples fabricated  
using spark plasma sintering (1–4) and liquid phase  

sintering vacuum (5–8)
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         (3)

          (4)

В работе [22] приведены линейная и степенная 
зависимости:

     C = 0,85 – 1,8VCo , (5)

          (6)

Авторы [17] описали результаты измерения смеж-
ности на растровом микроскопе, используя степен-
ную закономерность:

 
        (7)

Для описания смежности авторы [23] для своих 
экспериментальных данных предложили еще одну 
экспоненциальную зависимость и соотношение на 
основе квадратичной функции:

            (8)

   (9) 

На рис. 4 представлены экспериментальные зна-
чения смежности полученных материалов и зако-
номерностей (3)–(9). Для каждой зависимости был 
определен коэффициент детерминации, который 
показывает, насколько велики отклонения экспери-
ментальных данных от теоретических. Видно, что 
для описания зависимости смежности более других 
подходят закономерности (3), (5), (6) и (7), для кото-
рых коэффициент детерминации находится в диапа-
зоне от 0,75 до 0,89, что заметно больше порогового 
значения (0,5), и они находятся выше, чем осталь-
ные (4), (8) и (9). Причиной может быть то, что смеж-
ность зерен WC в УМЗ и НС ТС выше, чем в обычных 
твердых сплавах. Это может быть обусловлено тем, 

Таблица 2. Характеристики спеченных образцов
Table 2. Characteristics of the sintered samples

№ 
образца ρотн , % dWC , мкм l, мкм С HV K1c , МПа·м1/2

1 98,4 0,19 0,06 0,60 2160 ± 10 10,6 ± 0,2
2 99,0 0,17 0,11 0,57 2260 ± 30 11,0 ± 0,4
3 99,9 0,19 0,16 0,47 1850 ± 20 15,0 ± 0,6
4 99,9 0,50 0 1,00 2250 ± 20 9,1 ± 0,3
5 98,3 0,25 0,08 0,68 1870 ± 40 8,6 ± 1,0
6 99,0 0,24 0,14 0,46 1920 ± 20 9,7 ± 0,4
7 99,4 0,29 0,12 0,42 1880 ± 30 10,4 ± 0,7
8 99,9 0,28 0,12 0,16 1610 ± 20 12,1 ± 1,6

Рис. 3. Зависимость относительной плотности  
спеченных образцов от объемной доли кобальта

Fig. 3. Dependence of the relative density  
of sintered samples on the cobalt volume fraction

Рис. 4. Зависимость экспериментальных значений  
смежности от объемной доли кобальта в микроструктуре  

исследуемых ультрамелкозернистых твердых сплавов,  
полученных методами ИПС и ЖФС в данном исследовании

Fig. 4. Dependence of the experimental contiguity values  
on the cobalt volume fraction in the microstructure  

of ultrafine-grained cemented carbide fabricated using SPS  
and LPS in this study
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что атомы кобальта не всегда способны заполнить 
пространство между зернами WC, когда расстояние 
между ними близко к параметру кристаллической 
решетки кобальта (≈0,4 нм). В таком случае увеличи-
вается длина контакта WC/WC и сокращается длина 
границы раздела WC/Co. Необходимо отметить, что 
недостаточная разрешающая способность растровых 
микроскопов затрудняет наблюдение за подобными 
участками микроструктуры. 

Для того чтобы подтвердить данный эффект, 
дополнительно был проведен анализ пригодности 
зависимостей (рис. 4 и 5) для описания микрострук-
тур ультрамелкозернистых ТС в сравнении с обыч-
ными твердыми сплавами из литературных дан-
ных [4; 5; 11; 18; 23–26]. Необходимо отметить, что 
все измерения смежности в источниках сделаны по 
фотографиям, полученным c помощью растрового 
электронного микроскопа обычным способом (SEM). 

Использование метода дифракции обратнорассеян-
ных электронов (EBSD) позволяет выявить больше 
границ зерен WC/WC и тем самым более достоверно 
оценить смежность [6; 19–23; 25–28]. Однако его 
сложно применить для анализа УМЗ и НС металло-
керамических вольфрамокобальтовых сплавов ввиду 
недостаточности разрешения. К тому же зависи мости 
твердости и прочности от смежности и других пара-
метров микроструктуры в настоящее время созданы 
на основе данных, полученных методом SEM, и поэ-
тому для таких закономерностей значения смежности, 
полученные с использованием EBSD, неприменимы.

Из рис. 5, а видно, что лишь зависимость (9) 
удовлетворительно описывает (R2 = 0,52 > 0,5) смеж-
ности обычных металлокерамических вольфрамо-
кобальтовых сплавов, взятые из достаточно большого 
набора данных (87 значений) 10 разных исследова-
ний. Зависимость (9) располагается ниже, чем зако-
номерности (3), (5), (6) и (7), описывающие ультра-
мелкозернистые и наноструктурные ТС. На рис. 5, б 
отображены значения смежности УМЗ и НС твердых 
сплавов, взятые из тех же литературных источников. 
Видно, что набор данных неполный, так как нерав-
номерно представлены различные концентрации 
кобальта, поэтому невозможно достоверно оценить 
их применимость для описания смежности УМЗ 
и НС металлокерамических вольфрамокобальтовых 
сплавов. Однако из рис. 5, б следует, что значения 
смеж ности УМЗ и НС твердых сплавов находятся 
в верхней области диапазона вблизи закономер ностей 
(3)–(7) и вдали от (8)–(9), находящихся ниже. То есть 
литературные данные также подтверждают, что смеж-
ность УМЗ и НС сплавов больше, чем обычных ТС. 

В основе всех существующих моделей, описы-
вающих твердость ТС, лежит теория о взаимном 
блокировании движения дислокаций в кобальтовой 
матрице и карбидном скелете [11; 18; 29]. Влияние 
микродефектов на твердость ТС изучено недоста-
точно [11]. Всеобщее признание и наибольшее рас-
пространение для описания твердости обычных ТС 
получила модель авторов [18–20], которую исполь-
зуют в качестве нулевой гипотезы все исследователи, 
работающие над созданием новых моделей [30–33]. 
В ее основе лежат правило смеси и гипотеза о взаим-
ном блокировании движения дислокаций в карбид-
ном скелете и кобальтовых прослойках:

  HV = HVWC VWCC + HVCo (1 – VWCC). (10)

Твердость карбидного скелета (HVWC ) и прослоек 
кобальта (HVCo ) определяется с помощью закона 
Холла–Петча [11; 18; 29]:

            (11)
 

Рис. 5. Зависимость экспериментальных значений  
смежности от объемной доли кобальта в микроструктуре 

субмикронных, мелко- и среднезернистых (а), а также  
наноструктурных и ультрамелкозернистых (б)  

металлокерамических вольфрамокобальтовых сплавов,  
полученных разными исследователями

Fig. 5. Dependence of the experimental contiguity values  
on the cobalt volume fraction in the microstructure of submicron, 

fine-, and medium-grained (a), as well as nanostructured  
and ultrafine-grained (б) tungsten-cobalt cemented carbides 

fabricated by various researchers
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              (12)

где d – средний диаметр зерен WC, мкм; λ – средняя 
длина пути в кобальте, мкм.

На рис. 6 видно, что экспериментальные зна-
чения твердости всех образцов находятся ниже 
теоретической оценки, рассчитанной по уравне-
ниям (10)–(12) по параметрам микроструктуры 
(см. табл. 2). Вероятно, это связно с отклонением 
твердости элементов сплава (WC и Co) от ее значе-
ний, предсказанных зависимостями Холла–Петча 
(11) и (12). Особенно сильное отклонение наблю-
дается у НС сплавов 1–3. Представленные на рис. 6 
значения твердости УМЗ сплавов других исследо-
вателей [5; 6], наибольшее из которых не превы-
шает 2100 HV, удовлетворительно описываются 
закономерностью (10) (R2 = 0,53 и 0,88). Твердость 
НС сплава (2356 HV) [4] оказалась на 50 % ниже 
расчетного значения (3517 HV). Отклонения экс-
периментальных значений твердости от расчетных 
в НС твердых сплавах, подтвержденные в настоящем 
исследовании, вероятно происходят из-за реализации 
недислокационных механизмов деформации. 

За счет меньшего размера зерен твердость всех 
образцов (рис. 6) оказалась значительно выше 
(HV = 1770÷2260), чем у обычных металлокерами-
ческих сплавов (HV = 1063÷1630). Поэтому такие 
инструментальные материалы должны обладать 
высокими эксплуатационными характеристиками 
(износостойкость, точность обработки). Твердость 
сплавов 5–8, полученных жидкофазным спека-
нием, уступает твердости сплавов, спеченных ИПС 
(обр. 1–4). Это объясняется повышенным содержа-
нием в них кобальта и большим средним диаметром 

зерен карбида вольфрама. За счет малого размера 
карбидных зерен (0,17 мкм) и высокого содержа-
ния WC наноструктурный ТС (образец 2) состава 
WC–5Co–0,4VC–0,4Cr3C2 обладает наиболее высо-
кой твердостью (HV = 2260 ± 30). Спеченный мето-
дом ИПС карбид вольфрама из-за большего среднего 
диаметра зерен (0,5 мкм) показал немного меньшую 
твердость (HV = 2250 ± 20). 

ЗаключениеЗаключение
Искровым плазменным спеканием при темпе-

ратуре 1200 °С нанодисперсных порошков с добав-
лением ингибиторов роста зерен можно получить 
наноструктурные металлокерамические вольфрамо-
кобальтовые ТС со средним диаметром зерен 
d ~ 0,2 мкм. Увеличение объемной доли кобальта 
c 6,8 до 16,3 % ведет к росту плотности спеченных 
наноструктурных твердых сплавов с 98,4 до 99,5 % 
и мало влияет на величину зерен WC. Жидкофазным 
спеканием в течение 1 ч при температуре 1450 °С 
порошков, содержащих от 6 до 15 % Co, можно 
получить сплавы с плотностью от 98,3 до 99,9 % 
и d = 0,24÷0,28 мкм. Повышение концентрации 
кобальта ведет к росту плотности (за счет повыше-
ния скорости заполнения пор) и размера зерна при 
перекристаллизации через жидкую фазу. Искровым 
плазменным спеканием нанодисперсного карбида 
вольфрама при температуре 2000 °С можно получить 
УМЗ керамический материал со средним диаметром 
зерен 0,5 мкм, который будет обладать максимальной 
относительной плотностью – 99,9 %. 

Измерение смежности наноструктурных металло-
керамических вольфрамокобальтовых ТС затруднено 
из-за малого размера их зерен. Зависимость смеж ности 
спеченных наноструктурных и ультра мелкозернис-
тых твердых сплавов от объемной доли кобальта 
наилучшим образом удалось описать известной экс-
поненциальной закономерностью C = 1,03exp(–5VCo ). 
Анализ литературных данных показал, что многие 
разработанные ранее для обычных (СЗ, МЗ и СМ) 
твердых сплавов зависимости смежности от объем-
ной доли кобальта неприменимы для описания нано-
структурных и ультрамелкозер нистых материалов, 
так как рассчитываемые по ним значения находятся 
ниже экспериментальных данных. 

Твердость полученных в данной работе метал-
локерамических вольфрамокобальтовых сплавов 
оказалась значительно выше, чем у среднезернис-
тых, мелкозернистых и субмикронных ТС, за счет 
меньшего диаметра зерен. При этом наблюдается 
отклонение в меньшую сторону экспериментальных 
значений твердости спеченных ТС от теоретических, 
предсказываемых по микроструктуре с помощью 
модели Gurland и Lee [18], основанной на законе 

Рис. 6. Сопоставление экспериментальных и теоретических 
значений твердости образцов УМЗ и НС обычных твердых 

сплавов и полученных методами ЖФС и ИПС 

Fig. 6. Comparison of experimental and theoretical hardness 
values of ultrafine-grained and nanostructured conventional 
cemented carbides and those fabricated using LPS and SPS
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Холла–Петча. Вероятно, это происходит из-за реали-
зации недислокационных механизмов деформации. 
За счет малого размера карбидных зерен и высокого 
содержания карбида вольфрама образец 2 состава 
WC–5Co–0,4VC–0,4Cr3C2 со средним диаметром 
зерен карбида вольфрама 0,17 мкм обладает самой 
высокой твердостью (HV = 2260 ± 30). Спеченный 
путем ИПС карбид вольфрама с бóльшим средним 
диаметром зерен (0,5 мкм) обладает приблизительно 
такой же твердостью (HV = 2250 ± 20).
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Аннотация. Исследования новых металлокерамических покрытий, сочетающих высокую жаростойкость и устойчивость 

к износу, являются актуальными. Ni–Al–Fe покрытия, армированные различным количеством карбида вольфрама, впервые 
получены методом электроискрового легирования на стали 35. Их структура исследовалась методами рентгеноструктур-
ного фазового анализа и сканирующей электронной микроскопии. Средняя толщина WC/Ni–Al–Fe-покрытий составляла 
от 23 до 33 мкм. В их составе идентифицированы фазы AlNi, (Fe, Ni), α-WC и W2C. В микроструктуре покрытий наблю-
дались армирующие включения карбида вольфрама диаметром от 1,49 до 10,12 мкм. Коррозионное поведение образцов 
с покрытиями изучалось методами потенциодинамической поляризации и импедансной спектроскопии в 3,5 %-ном 
растворе NaCl. Жаростойкость покрытий исследовалась при температуре 700 °С в течение 110 ч в условиях естественной 
аэрации. Тестирование на износ проводилось в режиме сухого трения при нагрузках 25 и 50 Н. Показано, что применение 
WC/Ni–Al–Fe-покрытий позволяет сократить приведенный износ поверхности стальных изделий с 11 до 24 раз и повысить 
стойкость к высокотемпературной газовой коррозии с 10,5 до 49,9 раза.  

Ключевые слова: покрытия WC/Ni–Al–Fe, электроискровое легирование, нелокализованный электрод (НЭ), сталь Ст3, рент-
генофазовый анализ, коррозия, коэффициент трения, твердость, износ
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The average thickness of the WC/Ni–Al–Fe coatings ranged from 23 to 33 μm. The identified phases included AlNi, (Fe, Ni), α-WC, 
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ВведениеВведение
Металлокерамические композиты (МКК) являют-

 ся наиболее широко используемыми износостойкими 
материалами [1]. Они обычно состоят из твердых 
карбидных частиц (WC, TiC, TiB2 , TaC, NbC) с плас-
тичными металлическими связками, такими как Co, 
Fe и Ni [2]. Карбидные частицы в этих композитах 
обеспечивают высокие твердость и износостойкость, 
а связующая фаза повышает вязкость. На протяжении 
последнего столетия среди различных типов карби-
дов материалы на основе карбида вольфрама (WC) 
получили наибольшее применение в различных 
отраслях народного хозяйства [3–5]. Существенным 
аспектом этого класса металлокерамики является тип 
используемого связующего металла. 

В течение многих лет кобальт был наиболее 
распространенным типом металлической связки 
из-за того, что он хорошо смачивает зерна карбида 
вольф рама и обеспечивает материалу высокую удар-
ную вязкость [6]. Несмотря на эти превосходные 
свойст ва, использование кобальта в качестве свя-
зующего может вызвать серьезные экологические 
проблемы, и к тому же он является дорогостоящим 
металлом. Исследования показывают, что длитель-
ное ингаля ционное воздействие кобальта вызывает 
аллергические реакции и онкологические заболева-
ния [7]. Кроме того, слабая коррозионная и окисли-
тельная стойкость кобальта и неудовлетворительные 
механические характеристики при температурах 
выше 600 °С побудили исследователей заменить этот 
элемент другими типами связующего [8]. 

Например, интерметаллидные Ni–Al-сплавы иног-
 да рассматривают в качестве металлической связ-
 ки [9; 10], поскольку они обладают привлекательными 
свойствами, такими как высокие температура плавле-
ния, жаропрочность и низкий удельный вес, а также 
высокая жаростойкость, что может компенсировать 
слабую жаростойкость карбида вольфрама [11]. 

Известно, что алюминид железа (FeAl) хорошо 
подходит в качестве связующей матрицы для кар-
бида вольфрама, поскольку он обладает удачным 

сочетанием привлекательных свойств: хорошей сма-
чиваемостью WC, повышенной твердостью, низкой 
плотностью и высокой жаростойкостью в окисли-
тельных, науглероживающих и сульфидирующих 
средах [12]. На поверхности алюминидов никеля 
и железа может образовываться плотная пленка 
Al2O3 , обладающая отличными защитными харак-
теристиками [13]. Однако тройные сплавы Al–Ni–Fe 
исследованы значительно меньше [14], при том что 
они потенциально обладают повышенными твер-
достью и жаростойкостью, но при этом требуют 
меньше никеля по сравнению с NiAl-материалами. 
Кроме того, известно, что при легировании FeAl 
никелем происходит существенное упрочнение твер-
дого раствора [15].

МКК на основе карбида вольфрама часто ис -
пользуют в качестве покрытий на конструкцион-
ных металлах для придания изделиям повышенные 
твердость, устойчивость к износу и жаростой-
кость [16; 17]. Так, в работах [18; 19] WC/FeAl-
покрытия наносили на конструкционные стали 
ме тодом лазерного и газопламенного распыления 
порошков. Покрытия на основе карбида вольфрама 
с Ni–Al- и Ni–Al–Fe-матрицами изучены гораздо 
слабее. В работе [20] исследовали WC/NiAl/TiC-по-
крытия, приготовленные методом лазерной на  плав-
 ки. Покрытие (NiAl)0,8WC0,2Fe(0–15 мас. %) с трой-
ной Ni–Al–Fe-матрицей наносили на поверхность 
низко легированной стали Q235 с помощью газопла-
менного распыления [17].

Метод электроискрового легирования (ЭИЛ) 
предназначен для нанесения металлических и метал-
локерамических материалов на металлические под-
ложки и характеризуется слабым тепловым влия-
нием на структуру основы, а формируемые покрытия 
отличаются высокой адгезией [21]. Использование 
нелокализованного электрода (НЭ) для ЭИЛ обеспе-
чивает автоматизацию процесса нанесения покры-
тия, в том числе на сложнопрофильные детали [22]. 
В нашей предшествующей работе для получения 
WC/Fe–Al-покрытий был применен метод электро-
искрового легирования нелокализованным электро-

and W2C. The coating microstructure exhibited reinforcing tungsten carbide inclusions with diameters ranging from 1.49 to 10.12 μm. 
The corrosion behavior of coated samples was studied using potentiodynamic polarization and impedance spectroscopy in a 3.5 % 
NaCl solution. The coatings’ high-temperature oxidation resistance was evaluated at 700 °C for 110 h under natural aeration condi-
tions. Wear testing was conducted under dry friction conditions at loads of 25 and 50 N. The results demonstrate that the application 
of WC/Ni–Al–Fe-coatings can reduce the specific wear of the steel surface by a factor of 11 to 24 and enhances resistance to high-
temperature oxidation by a factor of 10.5 to 49.9. 

Keywords: WC/Ni–Al–Fe coatings, electric spark deposition, nonlocalized electrode (NLE), St3 steel, X-ray phase analysis, corrosion, 
friction coefficient, hardness, wear
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дом (ЭИЛНЭ). При этом используемый НЭ состоял 
из набора алюминиевых, железных гранул и порошка 
α-WC [23].

Цель настоящей работы – исследование возмож-
ности нанесения металлокерамических покрытий 
методом ЭИЛНЭ на стали 35, используя гранулы Ni, 
Al и порошок WC.

Материалы и методыМатериалы и методы
Состав НЭ приведен в табл. 1. Гранулы из алюми-

ниевого сплава 1188 и чистого никеля (99,99 %) были 
в форме цилиндров (h = 4 ± 1 мм, d = 4 ± 0,5 мм) 
и кубов (4×4×4 ± 0,5 мм) соответственно. Порошок 
карбида вольфрама (ТУ 6-09-03-360-78) чистотой 
99,9 % имел средний диаметр частиц 1,1 ± 0,3 мкм. 
Соотношение металлических гранул в НЭ было 
подобрано с многократным преобладанием никеля 
и составляло 17/3, поскольку электроэрозион-
ная стойкость алюминия намного меньше, чем 
никеля [24]. Подложка из стали 35 служила источни-
ком железа для WC/Ni–Al–Fe-покрытий, поскольку 
известно, что железо из стальной основы проникает 
в ЭИЛ-покрытия [23]. На рис. 1 приведена схема 
установки для электроискровой обработки в среде 
гранул и порошка.

Подложка из стали 35 была изготовлена в форме 
цилиндра (d = 12 мм и h = 10 мм). Силовой гене-
ратор IMES-40 при напряжении 30 В вырабатывал 
импульсы тока амплитудой 110 А, длительностью 
100 мкс с периодом 1000 мкс. Для защиты образцов 
нанесение покрытий осуществлялось в потоке аргона 

(5 л/мин). Время нанесения покрытия на один обра-
зец составляло 10 мин. 

Фазовый состав полученных покрытий изучали 
с использованием рентгеновского дифрактомет ра 
ДРОН-7 (НПП Буревестник, Россия) в CuKα-
излучении (λ = 1,54056 Å). Для исследования микро-
структуры и микроанализа покрытий использовали 
растровый электронный микроскоп «Vega 3 LMH» 
(Tescan, Чехия), оснащенный энергодисперсионным 
спектрометром (ЭДС) «X-max 80» (Oxford Instru-
ments, Великобритания). Шероховатость поверх-
ности покрытий по параметру Ra измеряли на при-
боре «Профилометр 296» (СССР). Смачиваемость 
поверхности покрытий деионизированной водой 
определяли методом «лежачей капли» при темпера-
туре 25 °С [25]. Для измерения твердости покрытий 
по методу Виккерса использовали микротвердомер 
ПМТ-3М при нагрузке 1,96 Н. Трибологические 
испытания образцов проводили, следуя процедуре 
ASTM G99-17, по схеме «стержень–диск» (но без 

Рис. 1. Схема экспериментальной установки для электроискрового осаждения гранул
I – блок генерации разрядных импульсов, II – измерительный и управляющий блок,  

III – блок коммутации электродов 
1 – генератор управляющих импульсов, 2 – силовой генератор, 3 – микроконтроллер, 4 – компьютер, 

5 – аналого-цифровой преобразователь, 6 – измерительное устройство тока и напряжения, 7 – катод (сталь 35),  
8 – гранулы Ni и Al, порошок WC, 9 – токопровод (контейнер), 10, 11 – двигатели катода и контейнера с гранулами соответственно,  

12 – газовый электроклапан, 13 – микроманипулятор

Fig. 1. Schematic of the experimental setup for electric spark granules deposition of granules
I – pulse discharge generation unit, II – measuring and control unit, III – electrode switching unit  

1 – control pulse generator, 2 – power generator, 3 – microcontroller, 4 – computer, 5 – analog-to-digital converter,  
6 – current and voltage measuring device, 7 – cathode (35 steel), 8 – Ni and Al granules, WC powder, 9 – current lead (container),  

10, 11 – motors for the cathode and the granule container, respectively, 12 – gas solenoid valve, 13 – micromanipulator

Таблица 1. Маркировка покрытий  
в зависимости от состава НЭ

Table 1. Coating designation based on NLE composition

Образец
Соотношение
гранул, ат. %

Доля 
гранул, 
об. %

Доля порошка 
WC, об. %

Al Ni
ANW2

15 85
98 2

ANW4 96 4
ANW6 94 6
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закругления торца стержня) с частотой 3 об./с при 
нагрузках 25 и 50 Н в течение 10 мин. В качестве 
контртела применяли диски (d = 50 мм) из быстроре-
жущей стали М45 (60 HRC). 

Трибологические испытания проводили на лабо-
раторном стенде с использованием бесконтактного 
датчика момента вращения М40-50 (Беларусь). 
Приведенный износ определяли гравиметрическим 
способом с учетом плотности покрытий, которая 
была рассчитана по правилу смеси исходя из дан-
ных о химическом составе покрытий. Потенциостат-
гальваностат Р-40Х (Electro Chemical Instruments, 
Рос  сия), оснащенный модулем измерения импеданса, 
использовали для электрохимических коррозионных 
испытаний образцов с покрытиями в стандартной 
трехэлектродной ячейке с 3,5 %-ным раствором 
NaCl. Электрод Ag/AgCl выступал электродом срав-
нения, а в качестве противоэлектрода применяли пла-
тиновый электрод ЭТП-02. Для стабилизации тока 
разомк нутой цепи перед съемкой образцы выдержи-
вали в растворе электролита 60 мин. 

Циклическую жаростойкость исследовали при 
температуре 700 °С. Образцы помещали в разогре-
тую муфельную печь и после выдержки ~6 ч пере-
кладывали в эксикатор до полного остывания, а затем 
взвешивали. В процессе испытания образцы находи-
лись в корундовых тиглях, чтобы избежать потери 
отколовшейся окалины. Общее время испытания 
составляло 100 ч.

Результаты и их обсуждениеРезультаты и их обсуждение
При испытании новых электродных материалов 

важно фиксировать массоперенос в ходе ЭИЛ для 
установления удельного привеса катода, поскольку 
он определяет толщину формируемого покры-
тия [21]. При увеличении числа прошедших разря-
дов (продолжительности ЭИЛНЭ) катод непрерывно 
набирал массу (рис. 2). За 10 мин ЭИЛНЭ его сум-
марный удельный привес находился в интервале 
от 4,2 до 6,3 мг/см2. Средние его значения не зависят 
от типа электрода с учетом погрешности измерения. 

На рис. 3, а, в, д приведены поперечные сече-
ния покрытий WC/Ni–Al–Fe. Как видно из табл. 2, 
их средняя толщина практически не зависит от 
содержания порошка WC в НЭ и составляет от 31,5 

до 32,7 мкм. Структура покрытий состоит из серой 
матрицы, армированной светлыми частицами микро-
метрового и субмикронного диапазонов. Диаметр 
микрометровых включений находится в диапазоне 
от 3 до 20 мкм, и они представляют собой агломераты 
частиц исходного порошка WC. Согласно данным 
ЭДС при повышении содержания порошка WC в НЭ 
состав матрицы покрытий монотонно обога щается 
вольфрамом и железом, тогда как концентрации 
никеля и алюминия снижаются (рис. 3, б, г, е). 

Так, при переходе от образца ANW2 к ANW6 
среднее количество вольфрама в матрице покры-
тия возрастало с 5,3 до 23,2 ат. %, железа – с 35,5 
до 57,6 ат. %, а никеля снижалась с 35,3 до 4,8 ат. %. 
Это связано с тем, что в составе ЭИЛНЭ-покрытия 
элементов порошка обнаруживается непропорцио-
нально больше, чем компонентов гранул, что было 
отмечено нами ранее [26]. Покрытие ANW2 имеет 
наиболее близкое атомное соотношение алюминия, 
никеля и железа. 

Таким образом, изменение доли порошка WC 
в электроде позволяет варьировать соотношение 
металлов в покрытии. Высокая концентрация железа 
в матрице покрытия ANW6 подтверждает участие 

Таблица 2. Характеристики WC/Ni–Al–Fe-покрытий
Table 2. Characteristics of WC/Ni–Al–Fe coatings

Показатель ANW2 ANW4 ANW6
Толщина, мкм 32,42 ± 1,77 31,48 ± 6,93 32,66 ± 2,48

Шероховатость, мкм 4,50 ± 0,90 4,77 ± 1,10 4,51 ± 0,80
Смачиваемость, град 80,0 82,1 81,9

Рис. 2. Зависимость привеса катода  
от продолжительности ЭИЛНЭ

1 – ANW2, 2 – ANW4, 3 – ANW6

Fig. 2. Dependence of cathode mass gain on ESD-NLE duration
1 – ANW2, 2 – ANW4, 3 – ANW6
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материала подложки в формировании ЭИЛ-покрытия. 
С ростом добавки порошка карбида вольфрама в НЭ 
повышается доля белых включений в покрытиях, что 
можно проследить по рис. 3, а, в, д. 

Небольшое количество поперечных микротре-
щин присутствуют в покрытиях, которые образуются 

при быстром остывании материала после окончания 
разряда при ЭИЛ за счет разницы коэффициентов 
теплового линейного расширения покрытия и под-
ложки [27]. Отсутствие продольных трещин и посте-
пенное изменение концентраций металлов на границе 
раздела покрытия с подложкой указывают на высо-

Рис. 3. СЭМ-изображения и распределение элементов в поперечном сечении покрытий ANW2 (а, б), ANW4 (в, г) и ANW6 (д, е)

Fig. 3. SEM images and elemental distribution in the cross-section of ANW2 (а, б), ANW4 (в, г), and ANW6 (д, е) coatings
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(α-WC). Субмикронные включения сформирова-
лись после окончания разряда в ходе кристаллиза-
ции расплава Fe–W–Ni–Al–C (рис. 4, б). Подобную 
микроструктуру наблюдали при ЭИЛ стали 35 
WC–Co-анодами [28]. Таким образом, формиро-
вание при ЭИЛ WC/Ni–Al–Fe-покрытий проходит 
в 2 стадии: спекание тугоплавких агломерировавших 
частиц WC и эвтектическое затвердевание расплава 
Fe–W–Ni–Al–C [29]. 

Результаты рентгенофазового анализа исследу-
емых WC/Ni–Al–Fe-покрытий показаны на рис. 5. 
Из его данных следует, что в их составе кроме WC 
и W2C находятся интерметаллид AlNi (карточка 
базы PdWin #44-1188) и твердый раствор феррони-
келя (Fe, Ni) с гранецентрированной кубической 
решеткой [30], выполняющие роль металлической 
матрицы. Появление ферроникеля объясняется 
высокой концентрацией никеля в покрытии ANW2 
(см. рис. 2, б). Карбид α-WC и субкарбид вольфрама 
W2C выполняют функцию упрочняющего компо-
нента металлокерамики. Соединение W2C является 
продуктом обезуглероживания WC при его взаимо-
действии с расплавом железа в микрованне расплава 
при температурах электрического разряда [24]. Это 
подтверждается повышением доли W2C в покрытиях 
c 14,1 до 24,1 об. % (табл. 3) с ростом концентра-
ции железа при переходе от образца ANW2 к ANW6 
(см. рис. 3, б, г, е). Рис. 4, а иллюстрирует процесс 
взаимодействия частицы карбида вольфрама с рас-
плавом железа.

Концентрация целевой фазы WC в покрытиях 
увеличивалась с 48,6 до 65,5 об. % при повышении 

Рис. 4. Изображения микроструктуры поперечного сечения 
образца ANW2 при увеличениях 25 000× (а) и 20 000× (б)

в – ЭДС-спектр к рис. 4, а

Fig. 4. Microstructure images of the cross-section of ANW2 
at magnifications of 25,000× (a) and 20,000× (б)

в – EDS spectrum corresponding to Fig. 4, а

кую адгезию WC/Ni–Al–Fe-покрытий со сталью 35. 
Шероховатость покрытий (Ra ) составляла от 4,5 
до 4,77 мкм и не зависела от концентрации карбида 
вольфрама (см. табл. 2). Угол контакта поверхности 
покрытий с дистиллированной водой находился в 
интервале от 80,0 до 82,1°, что существенно выше, 
чем у стали 35 (65,9°). Таким образом, применение 
WC/Ni–Al–Fe-покрытий придает гидрофобность 
стальной поверхности.

В соответствии с рис. 4, а, в крупные включения 
являются зернами исходного карбида вольфрама 

Рис. 5. Рентгеновские дифрактограммы 
полученных покрытий

Fig. 5. XRD patterns of the obtained coatings
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Таблица 3. Полуколичественный состав покрытий
Table 3. Semi-quantitative composition of the coatings

Образец
Содержание, об. %

WC W2C AlNi FeNi
ANW2 48,6 14,1 28,2 9,0
ANW4 61,5 14,9 18,7 4,9
ANW6 65,5 24,1 10,3 ‒

добавки порошка карбида вольфрама в НЭ, в то 
время как доля интерметаллидов уменьшалась с 28,2 
до 10,3 об. %. Здесь следует упомянуть, что высокая 
концентрация фазы карбида вольфрама в приготов-
ленных покрытиях является недоступной для обыч-
ного одноэлектродного ЭИЛ на сталях, используя 
твердосплавные аноды, из-за высокого сродства жид-
кого железа к WC [31].

На основе данных по структуре покрытий 
можно сформулировать механизм формирования 
WC/Ni–Al–Fe-покрытий в процессе ЭИЛНЭ. При 
электрическом контакте Ni- или Al-гранул с под-
ложкой возбуждаются низковольтные разряды, что 
сопровождается переносом части расплавленного 
металла гранулы в микрованну расплава на поверх-
ности катода. Частицы порошка карбида вольфрама, 
находящиеся на поверхности электродов в зоне воз-
никновения и распространения канала разряда, сма-
чиваются каплями металла и погружаются в микро-
ванну жидкого металла на подложке, формируя 
покрытие.

Измерение микротвердости WC/Ni–Al–Fe-по-
к рытий показало, что ее средние значения моно-
тонно увеличиваются от 7,2 до 10,6 ГПа с ростом 
добавки порошка карбида вольфрама в НЭ (рис. 6). 
Микротвердость образцов ANW2 и ANW4 была 
близкой (~7,5 ГПа), что объясняется схожестью их 
структуры (см. рис. 3, а–г). Согласно литературным 

данным микротвердость газопламенных покрытий 
состава (NiAl)0,8WC0,2Fe(0–15 мас. %) была значи-
тельно ниже (4‒6 ГПа) по причине меньшей концен-
трации карбида вольфрама [17].

Результаты трибологических испытаний 
WC/Ni–Al–Fe-покрытий продемонстрированы на 
рис. 7. В зависимости от концентрации WC в покры-
тиях их коэффициент трения изменяется немонотонно 
от 0,61 до 0,73 при нагрузке 25 Н и от 0,62 до 0,70 
при 50 Н (рис. 7, а). В обоих случаях самые высокие 

Рис. 6. Средние значения микротвердости покрытий

Fig. 6. Average microhardness values of the coatings

Рис. 7. Коэффициент трения (а) и интенсивность 
изнашивания (б) исследуемых покрытий по сравнению 

со сталью 35 при нагрузках 25 и 50 Н

Fig. 7. Coefficient of friction (a) and wear rate (б) of coatings 
compared to steel 35 at loads of 25 and 50 N
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значения силы трения наблюдались у образца ANW4. 
Коэффициент трения покрытий был на 8–31 % ниже, 
чем у стали 35, что отражает антифрикционный 
эффект карбида вольфрама. Кроме того, амплитуда 
колебаний коэффициента трения для всех покрытий 
была заметно меньше по сравнению со сталью 35.

Приведенный износ WC/Ni–Al–Fe-покрытий 
укладывался в интервалы (36–55)·10–7 мм3/(Н·м) 
при нагрузке 25 Н и (28–31)·10–7 мм3/(Н·м) при 50 Н, 
что в 11–24 раза меньше, чем у исходной стали 35 
(рис. 7, б). Приведенный износ покрытий при нагрузке 
50 Н был меньше, чем при 25 Н, в отличие от стали 
без покрытия. С ростом добавки карбида вольфрама 
в нелокализованный электрод приведенный износ 
полученных WC/Ni–Al–Fe-покрытий монотонно 
снижался при обеих нагрузках. Это объяс няется 
повышением их твердости в соответст вии с теорией 
Арчарда. Несмотря на то, что экстремум приведен-
ного износа не найден, дальнейшее повышение 
концентрации порошка WC в НЭ нецелесо образно 
по причине снижения привеса катода, а также обо-
гащения матрицы покрытий железом и уменьшения 
концентраций никеля и алюминия. Значения интен-
сивности изнашивания газопламенных покрытий 
состава (NiAl)0,8WC0,2Fe (0–15 мас. %) в рабо  те [17] 
были существенно выше ‒ 6,02·10–5 мм3/(Н·м). 
Вероят  но, это связано с пониженной концентра-
цией карбида вольфрама и более низкой твердостью. 
Поэтому предложенный подход к получению Ni–Al–
Fe-покрытий, армированных карбидом вольфрама, 
на сталях является более предпочтительным.

Методами потенциодинамической и импедансной 
спектроскопии были проведены коррозионные испы-
тания WC/Ni–Al–Fe-покрытий в 3,5 %-ном растворе 
NaCl. На рис. 8, а демонстрируются поляризацион-
ные графики в координатах Тафеля, построенные 
по данным потенциодинамических экспериментов. 
Коррозионный потенциал (Ecorr ) и плотность корро-
зионного тока (Icorr ) устанавливали экстраполяцией 
катодных и анодных наклонов графиков Тафеля. 
Из табл. 4 видно, что значения потенциала корро-
зии образцов с покрытиями находились в интервале 
от –0,68 до –0,57 В относительно хлорсеребряного 
электрода. Поляризационные данные свидетельст-
вуют, что наибольшая величина Ecorr наблюдалась 
у образца ANW4, что указывает на его более высо-

кую стойкость к самопроизвольной коррозии по 
сравнению с другими покрытиями. Плотность кор-
розионного тока образцов с покрытиями составляла 
от 3,9·10–5 до 2,5·10–4 A/см2. Минимальное ее значе-
ние наблюдалось у образца ANW4, а максимальное 
у ANW2. У стали 35 без покрытия плотность корро-
зионного тока составляла 5,5·10–5 A/см2. Учитывая, 
что скорость коррозии прямо пропорциональна вели-
чине Icorr , то можно сделать вывод о том, что только 
покрытие ANW4 позволяет повысить коррозионную 
стойкость стали 35 на 29 %.

На рис. 8, б показаны диаграммы импеданса 
Боде, которые дают описание частотно-зависимого 
электрохимического поведения на границе раздела 
поверхности материала с электролитом. Известно, 
что при увеличении модуля импеданса (lg|Z|) на 

Таблица 4. Потенциал и плотность тока коррозии  
WC/Ni–Al–Fe-покрытий в 3,5 %-ном растворе NaCl

Table 4. Corrosion potential and current density  
of WC/Ni–Al–Fe coatings in a 3.5 % NaCl solution

Параметр Сталь 35 ANW2 ANW4 ANW6
Ecorr , В –0,72 –0,63 –0,57 –0,68

Icorr , мкA 54,48 250,84 39,36 142,10

Рис. 8. Поляризационные кривые (а) и импедансные 
графики Боде (б) WC/Ni–Al–Fe-покрытий и стали 35

Fig. 8. Polarization curves (a) and Bode impedance plots (б) 
of WC/Ni–Al–Fe coatings and 35 steel
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низких частотах перенос заряда затрудняется, что 
улучшает коррозионную стойкость материала [32]. 
WC/Ni–Al–Fe-покрытия можно разложить в ряд по 
возрастанию lg|Z|: ANW4, ANW2 и ANW6. Таким 
образом, образец с максимальной концентрацией 
карбида вольфрама имеет наибольшее сопротив-
ление переноса заряда. Судя по графикам Боде, 
максимум импеданса стальной подложки был 
выше, чем у по крытий, что свидетельствует об их 
слабой коррозионной стойкости. Примечательно, 
что Ni–Al–Fe-покрытия без WC обладали более 
высоким сопротивлением переноса заряда [33]. 
Вероятно, это вызвано тем, что электропроводный 
карбид вольфрама нарушает сплошность барьер-
ного слоя Al2O3 , формируемого на поверхности 
WC/Ni–Al–Fe-покрытий в растворе электролита. 

В целом антикоррозионные свойства WC/Ni–Al–Fe- 
покрытий можно оценить как слабые, и причиной 
тому может быть достаточно высокая концентрация 
железа в их структуре (от 35,5 до 57,6 ат. %). Помимо 
этого, карбид вольфрама, являющийся керамическим 
материалом с высокой электропроводностью, не про-
являет барьерную защиту от коррозии, но при этом он 
может образовывать гальванопары на границе раздела 
металлической матрицы покрытия с частицей WC.

На рис. 9, а демонстрируются результаты испыта-
ний образцов стали 35 c WC/Ni–Al–Fe-покрытиями 
на циклическую жаростойкость при темпера-
туре 700 °С. По итогам 110 ч экспериментов 
привес образцов с покрытиями составил от 8,3 
до 39,8 г/м2, а стальной подложки – 416,2 г/м2. Таким 
образом, применение WC/Ni–Al–Fe-покрытий позво-
ляет повысить жаростойкость изделий из стали 35 
от 10,5 до 49,9 раза. Следует отметить, что величины 
привеса Ni–Al–Fe-покрытий, полученных электро-
дом без карбида вольфрама, в аналогичных условиях 
испытаний были сопоставимы с текущими [33]. 
Жаростойкость образцов с покрытиями увеличива-
лась в ряду ANW2, ANW6 и ANW4. 

Таким образом, результаты работы указывают 
на то, что введение до 65 об. % WC в структуру 
Ni–Al–Fe-слоя не ухудшает его жаростойкость. 
Лучший результат продемонстрировало покрытие 
ANW4, что согласуется с данными потенциодина-
мической поляризации (см. табл. 4). Привес в ходе 
испытания на жаростойкость вызван фиксацией 
кислорода на поверхности образцов в виде гематита 
Fe2O3 и вольфрамата железа Fe2WO6 (см. рис. 9, б), 
который образуется в результате совместного окис-
ления железа и карбида вольфрама: 

WC + 2Fe + 4O2 = Fe2WO6 + CO2 .

Помимо вышеперечисленных соединений наблю-
даются фазы Fe3W3C и AlNi, что дополнительно под-

тверждает высокую жаростойкость покрытий. Фаза 
Fe3W3C образуется в результате перекристаллизации 
W2C при высокотемпературной выдержке. В целом 
все WC/Ni–Al–Fe-покрытия проявили высокую 
жаростойкость при температуре 700 °С, сопостави-
мую с металлическими стеклами [34], но при этом 
они более устойчивы при испытаниях на износ.

ЗаключениеЗаключение
Впервые получены металлокерамические WC/Ni– 

–Al–Fe-покрытия на стали 35 методом ЭИЛ с исполь-

Рис. 9. Результаты циклических испытаний образцов 
на жаростойкость при температуре 700 °С (а) 

и рентгеновские дифрактограммы покрытий после 
этих испытаний (б)

Fig. 9. Cyclic oxidation resistance of coated samples  
at 700 °C (a) and XRD patterns of coatings after oxidation  

resistance testing (б)
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зованием нелокализованного электрода, состоящего 
из никелевых и алюминиевых гранул (15 ат. % Al 
и 85 ат. % Ni) с добавкой 2, 4 и 6 об. % WC-порошка. 
Матрица покрытия состоя ла из алюминида NiAl 
и ферроникеля, тогда как армирующими фазами 
выступали включения α-WC и W2C. При повыше-
нии концентрации порошка WC в нелока лизованном 
элект роде концентрация карбидов вольфрама 
в покрытиях увеличивалась. 

Импедансные и поляризационные эксперименты 
в 3,5 %-ном растворе NaCl продемонстриро-
вали слабые антикоррозионные свойства WC/Ni–  
–Al–Fe-покры тий, а циклическая жаростойкость при 
температуре 700 °С была в 10,5–49,9 раза выше по 
сравнению со сталью 35. 

Показано, что микротвердость поверхности 
покрытий монотонно увеличивается с 7,2 до 10,6 ГПа 
с ростом концентрации порошка карбида вольфрама 
в нелокализованном электроде от 2 до 6 об. %. 
Применение WC/Ni–Al–Fe-покрытий позволяет сни-
зить коэффициент трения поверхности деталей из 
стали 35 на 8–31 % и сократить приведенный износ 
с 11 до 24 раз. 
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