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Предисловие

       Изобретение в 1923 г.  К. Шретером спеченных твердых сплавов WC–Co произвело переворот в различных областях техники – при обработке металлов резанием, в горнорудной отрасли, при изготовлении быстроизнашивающихся деталей машин и оснастки (фильеры, волоки, штампы и др.).

       Наряду с расширением применения твердых сплавов на основе карбида вольфрама, совершенствованием их составов, структуры и технологии производства (что подробно освещено в литературе [1–9]) в 30-х годах ХХ века стали появляться патенты и проводиться исследования возможности использования других тугоплавких соединений переходных металлов ІVа-VIа подгрупп периодической системы как основы твердых сплавов взамен карбида вольфрама.

       Так как монокарбид вольфрама является уникальной твердой составляющей спеченных твердых сплавов, обладающей достаточно высокой твердостью, некоторой пластичностью, высоким модулем упругости, хорошей теплопроводностью, наивысшей среди карбидов растворимостью в металлах группы железа и прекрасной смачиваемостью, в первую очередь кобальтом (что объясняется особенностью природы химической связи в системе W–C [10,11]), то заменить  WC было не просто.

       Однако технический прогресс в машиностроении и других отраслях промышленности, особенно в 60–70-е  годы, потребовал все же разработки инструментальных материалов, которые сохраняли бы высокую твердость при повышенных температурах, обладали достаточной сопротивляемостью лункообразованию при резании металлов и сплавов, незначительной склонностью к схватыванию (взаимодействию) с обрабатываемым материалом  и высокой окалиностойкостью. Сплавы на основе карбида вольфрама типа WC–Co, WC–TiС(TaC, NbC)–Co  таким новым требованиям не совсем удовлетворяли.

       Решение этих задач шло по нескольким направлениям – разработка минералокерамических инструментальных материалов на основе оксида алюминия Al2O3  c добавками некоторых тугоплавких карбидов, например TiС, или на основе нитрида кремния Si3N4; нанесение на сменные неперетачиваемые пластины из сплавов WC–Co, WC–TiС (TaC,NbC)–Co тонких (3–8 мкм) износостойких слоев из карбида титана, а затем из TiN, Ti(C,N), Al2O3 в различных комбинациях; и, наконец, замена карбида вольфрама на другие твердые тугоплавкие соединения с соответствующим легированием как износостойкой, так и связующей фаз. Этот класс материалов получил название безвольфрамовых твердых сплавов (за рубежом их именуют “керметами”).

       Следует отметить, что в 2010–11 годах исполнилось 80 лет со дня изготовления первых безвольфрамовых твердых сплавов – “Титанит S” (TiC–Mo2С–Ni) в Австрии и “Ramet” (TaC–Ni) в США.

       В бывшем Советском Союзе в связи с острым дефицитом вольфрамового сырья систематические научно-исследовательские работы по созданию безвольфрамовых твердых сплавов были начаты в 1968 г. в Киевском политехническом институте на кафедре порошковой металлургии и редких металлов совместно с Чирчикским филиалом Всесоюзного научно-исследовательского института твердых сплавов (ВНИИТС) и Узбекским комбинатом тугоплавких и жаропрочных металлов (УзКТЖМ) по инициативе талантливого инженера и ученого Г.Т. Дзодзиева под общим научным руководством выдающегося ученого, члена-корреспондента НАН Украины (АН УССР), д.т.н., профессора Григория Валентиновича Самсонова. Постоянную помощь в организации этих работ оказывал профессор В.Я. Шлюко.

       Развитию работ по безвольфрамовым твердым сплавам в Украине было уделено большое внимание и оказана поддержка со стороны Президента НАНУ академика Б.Е. Патона, директора Института проблем материаловедения (ИПМ)  НАНУ академика В.И. Трефилова, академика И.Н. Францевича, генерального директора бывшего Всесоюзного объединения “Союзтвердосплав” Минцветмета СССР Л.И. Клячко, а директор Днепровского завода твердых сплавов (в последствии Светловодский комбинат твердых сплавов и тугоплавких металлов – СКТС и ТМ) М.Н. Пивоваров способствовал организации их промышленного выпуска.

      С целью ускорения внедрения разрабатываемых сплавов в различные отрасли промышленности ВО “Союзтвердосплав” первоначально создало в 1972 г.  при ИПМ НАНУ Киевское отделение Украинского филиала специального производственно-технологического бюро (СПТБ) “Оргпримтвердосплав”, которое затем было реорганизовано в самостоятельный Киевский филиал СПТБ “Оргпримтвердосплав” (ныне – государственное предприятие “Инма”), которыми руководил В.К. Витрянюк. 

       Наиболее весомый вклад в разработку, освоение опытно-промышленной технологии и испытания сплавов в производстве внесли сотрудники В.М. Бондарь, А.Ф. Кольчик, Р.В. Кантор, В.И. Остапчук, Т.А. Шаповал.

       Очень важными в этот период были исследования режущих свойств первых партий безвольфрамовых сплавов, выполненные под руководством члена-корреспондента АН УССР П.Р. Родина и ныне профессора, зав. кафедрой обработки металлов резанием Национального технического университета Украины (НТУУ “КПИ”)  Н.С. Равской.
         В настоящем издании на основании имеющихся у авторов  литературных источников, сведений и материалов собственных исследований рассматриваются спеченные безвольфрамовые твердые сплавы, доведенные до промышленного производства и применения, в частности – исторические данные о развитии безвольфрамовых твердых сплавов в мире и в бывшем СССР, включая многие патенты, металловедческие вопросы строения и структуры основных составляющих сплавов, особенности технологии их производства, изменения фазового состава и микроструктуры сплавов в процессе спекания, физико-механические свойства и апробированные области применения в сравнении со стандартными твердыми сплавами на основе карбида вольфрама.

       Так как преобладающая доля твердых сплавов (и безвольфрамовых в том числе) используется  для обработки материалов резанием, то мы не будем рассматривать сплавы на основе карбида титана со стальной связкой (типа “ферротикар”) и сплавы на основе карбида хрома, ибо такие материалы имеют преимущественно другое (специальное) назначение и подробно описаны в работах [12–14].

       Необходимо отметить, что в 70–90-х годах ХХ ст. и в начале ХХІ ст. обзору состояния работ в мире по спеченным безвольфрамовым твердым сплавам было посвящено достаточно много публикаций [6, 7, 15–34], в том числе анализу патентной литературы [31]. Однако некоторые вопросы в указанных обзорах вообще не рассматривались или приведенные данные и материалы требуют уточнения и обновления. Ведь в последние годы большое внимание уделяется совершенствованию технологии изготовления безвольфрамовых твердых сплавов, использованию ультрадисперсных порошков и нанотехнологий, более совершенных приемов  спекания, в частности горячего изостатического прессования (ГИП), а для изучения структуры и свойств материалов привлекаются последние достижения в области исследовательской инструментальной техники и приборов.

       Как уже отмечалось выше, с момента появления первых патентов, а затем и монографий Р. Киффера и Ф. Бенезовского [1, 35, 36], твердые сплавы, не содержащие карбид вольфрама, получили название безвольфрамовых, хотя в более поздних разработках и в современных сплавах на основе карбида или карбонитрида титана он все-таки  присутствует в виде небольших добавок. Поэтому название “безвольфрамовые” является скорее чисто историческим, т.к используется многими специалистами уже на протяжении 80 лет, и мы не сочли необходимым его как-то менять (например на “маловольфрамовые” или “низковольфрамовые“). Что касается применяемого за рубежом термина “керметы”, то с ним трудно согласится, так как в рассматриваемых нами сплавах “керамической“ cоставляющей нет: ведь применяемые для изготовления твердых сплавов карбиды, нитриды и карбонитриды относятся к отдельному классу соединений – металлоподобных твердых тугоплавких соединений (как, впрочем, и карбид вольфрама).  

       Рассматриваемые авторами в настоящей монографии вопросы, естественно, не охватывают всех проблем и тонкостей технологии производства и применения спеченных безвольфрамовых твердых сплавов, однако мы надеемся, что они привлекут внимание как научных работников, занимающихся порошковой металлургией твердых сплавов, так и работников  промышленности для расширения объемов и областей их использования. Монография  также может быть полезна студентам и аспирантам высших учебных заведений, специализирующихся в области порошкового материаловедения и инструментальных материалов.

       Настоящее издание авторы посвящают 80-летию создания первых в мире безвольфрамовых твердых сплавов, грядущему 50-летию кафедры высокотемпературных материалов и порошковой металлургии Национального технического университета Украины “Киевский политехнический институт”, памяти научного руководителя этих работ, нашего  учителя – члена-корреспондента АН  УССР, д.т.н., профессора Григория Валентиновича Самсонова и нашего коллеги к.т.н. Георгия Тимофеевича Дзодзиева.

       Авторы выражают благодарность  члену-корреспонденту НАН Украины В.П. Бондаренко за ценные советы и рекомендации, сделанные при написании рукописи, рецензентам д.т.н., профессору В.Г.Хыжняку и к.т.н. Ю.И. Роговому за полезные замечания, а также Н.И. Колодницкой, А.В. Поповичу, М.Б. Шевчуку и А.С. Богатову за оказанную помощь при работе над книгой. 
Глава 1.  История развития спеченных безвольфрамовых твердых сплавов
      При создании безвольфрамовых твердых сплавов большинство исследователей разных стран мира уделили основное внимание тугоплавким карбидам переходных металлов IVа–VIа подгрупп  периодической системы элементов Д.И. Менделеева и/или твердым растворам других соединений в этих карбидах.

     Первыми спеченными безвольфрамовыми твердыми сплавами, применявшимися для чистовой обработки стали, были сплавы “Титанит S”  (TiC–Mo2C–Ni). Они были изготовлены П. Шварцкопфом, И. Хиршлем и Р. Киффером в 1930–31 годах [1].  Твердость сплавов достигала 92 HRA, а прочность была более чем в 2 раза ниже прочности сплавов WC–Co (табл.1).

Таблица 1 – Свойства твердых сплавов на основе TiC–Mo2C со связками Ni и NiCr [1]
	Состав, %
	Плотность,

г/см3
	Твердость,

HRA
	
[image: image1.wmf]èçã

σ

, МПа

	TiC
	Mo2C
	Ni(NiCr)
	
	
	

	85,0
	–
	15
	5,5
	91,5
	700

	42,5
	42,5
	15
	6,9
	91,0
	900

	55,0
	30,0
	15
	6,4
	91,5
	850

	65,0
	20,0
	15
	6,2
	92,0
	800

	73,0
	12,0
	15
	6,1
	92,0
	700

	77,0
	  8,0
	15
	6,0
	92,5
	700

	82,0
	  3,0
	15
	5,2
	92,0
	700

	35,0
	       35,0
	28Ni2Cr
	7,1
	86,0
	1100

	58,0
	       15,0
	25Ni2Cr
	6,1
	87,0
	1000

	63,0
	15,0
	20Ni2Cr
	5,9
	87,5
	1000


       Сплавы с повышенным содержанием нихромовой связки (больше 20 %) имели несколько выше прочность при изгибе, но из-за низкой твердости не были пригодны для обработки металлов резанием. В дальнейшем авторам после дополнительных исследований по оптимизации состава и технологии удалось повысить прочность сплавов даже при более низком содержании связки – чистого никеля (табл. 2). В результате был сделан вывод [1], что на то время сплавы на основе  TiC–Mo2C являлись  перспективными для чистового точения стали.  
  Таблица 2 – Свойства  усовершенствованных  твердых  сплавов  на  основе  TiC–Mo2C [1]

	                      Состав, %
	Плотность,
г/см3
	Твердость,

HRA
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σ

, МПа

	TiC
	Mo2C
	Ni
	
	
	

	70,4
	17,6
	12
	5,8
	90,5
	980–1080

	68,8
	17,2
	14
	5,91
	90,0
	1020–1120

	44
	44
	12
	6,94
	89,5
	980–1060

	43
	43
	14
	6,98
	89,5
	1020–1100


       В  те же годы – 1930–31, в США фирмой Fansteel был произведен сплав на основе карбида  тантала, который содержал 87 % ТаС и 13 % Ni.  В 1933 г несколько марок этого сплава было предложено для механической обработки сталей и чугунов [7]. Дальнейшая его судьба неизвестна, однако, на наш взгляд, перспективность его использования была маловероятна из-за относительно низкой твердости [1] и дороговизны карбида тантала.

       В 1931 г. Bohler и Holzberger запатентовали более  широкие составы сплавов на основе карбида титана – TiC + Cr, Mo,W, Ni, Со, получившие название “Bohlerit” [7, 36].  
       В 1938 г. Р. Киффером  были запатентованы сплавы на основе сложного карбида TiC–VC (табл. 3).

Таблица 3 – Свойства сплавов на основе TiC–VC [1]

	№

сплава
	Состав, %
	Плотность,

г/см3
	Твердость,

HRA
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σ

, МПа

	
	TiC
	    VC
	Ni
	
	
	

	1
	90
	–
	10
	4,80
	92,5
	   700–800

	2
	–
	90
	10
	5,45
	89,0
	600–700

	3
	65
	25
	10
	5,05
	93,5
	 900–1000

	4
	45
	45
	10
	5,15
	92,5
	 900–1000

	5
	25
	65
	10
	5,25
	92,0
	700–800


       В монографии  [1] отмечается, что эффективность  сплавов  составов 3 и 4 (табл. 3) при чистовой обработке сталей была аналогична  сплавам WС–TiC–Co составов 78/16/6 или 76/15/9. Кроме того, сплавы типа 3 применяли во время Второй мировой войны для изготовления пескоструйных  сопел,  в меньшем  объеме – для  быстроизнашивающихся  деталей  машин и т.п.
       Недостаточно прочными оказались также сплавы на основе других сложных карбидов независимо от типа свяки (Co, Ni, Cr) (табл. 4).
Таблица 4 – Свойства безвольфрамовых сплавов на основе твердых растворов 
карбидов с различной связкой [1]

	Состав, %
	Содержа-

ние связки,

%
	Плот-

ность,

г/см3
	Твер-дость,

HRA
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σ

, МПа

	TiC
	  ZrC
	NbC
	Mo2C
	TaC
	
	
	
	

	68,8
	17,2
	   –
	    –
	   –
	14Со
	5,51
	92,5
	750–820

	51,6
	34,4
	   –
	    –
	   –
	14Со
	6,65
	88,5
	650–690

	69,6
	–
	17,4
	    –
	   –
	12Ni + 1Cr
	5,60
	89,0
	840–900

	72,0
	–
	18,0
	    –
	   –
	10Cо
	5,60
	91,0
	700–800

	36,0
	–
	54,0
	    –
	   –
	10Co
	6,10
	90,0
	700–800

	42,5
	–
	   –
	    –
	42,5
	15Ni
	8,70
	89,0
	800–900

	–
	–
	   –
	  42,5
	42,5
	15Ni
	10,60
	   87,0
	600–700


       В 1941–44 гг. в Германии в связи с нехваткой вольфрама изготавливались сплавы сложного состава: 44 % TiC–47 % VC–3 % Cr3C2–3 % Ni–  3 % Fe, которые использовались для обработки сталей резанием и для оснащения трущихся пар.
       В 1948 г. P. Schwarzkopf в Metallwerk Plansee  изготовил сплав на основе TiC  со связкой Co(Ni), Cr, которому была присвоена марка WZ, однако его свойства не  приводятся  [7].

       Р. Киффер и Ф. Кельбль  в 1948–49 гг. сделали вывод о том, что техническое и экономическое значение имеют сплавы, состоящие из 45–65 % TiC, 5–40 % VC, 3–25 % NbC и 1–2 % Мо2С с10–15 % металла из подгруппы железа [1]. Такие материалы спекались лучше, чем соответствующие сплавы на основе TiC–VC без  NbC и Мо2С, поэтому могли быть изготовлены с большей надежностью и без горячего прессования. По пределу прочности при изгибе эти сплавы превосходили материалы на основе бинарных твердых растворов, а сплав с 53 % TiC, 20 % VC, 10 % NbC и 5 % Мо2С (табл. 5) по износостойкости, надежности при изготовлении и применении был близок к сплаву WС–TiC–Co состава 78/16/6 (подобного сплаву T15К6).
       В 1949 г.  Mc Kenna (США) было сообщено о сплаве Kentanium  на основе TiC, TaC, NbC–Co(Ni) [7].   
 Таким образом, в период 1930–49 гг.  существенных результатов по замене карбида вольфрама  на другие карбиды или их твердые растворы достигнуть не удалось, а получаемые сплавы находили лишь ограниченное применение. К сожалению, во всех перечисленных исследованиях не указывался размер частиц исходных порошков, как изменялся размер зерен в процессе спекания, какую получали структуру, пористость, насколько происходило смачивание расплавленной связкой тугоплавкой составляющей. Судя по недостаточной прочности  всех упомянутых выше сплавов, механизмы указанных процессов не рассматривались или были выяснены недостаточно.
Таблица 5 – Свойства безвольфрамовых сплавов на основе твердых растворов TiC–Ме1С–Ме2С [1]

	Состав, %
	Содержание связки, %
	 Плотность,

г/см3
	Твер-

дость,

HRA
	
[image: image5.wmf]èçã

σ

, 
МПа

	TiC
	VC
	 NbC
	  TaC
	
	
	
	

	72,0
	  –
	6,0
	    12
	10Co
	5,70
	91,5
	 850–1000

	61,6
	17,6
	8,8
	      –
	9Fe + 3Ni
	6,28
	92,5
	800–900

	61,6
	17,6
	8,8
	      –
	12Co
	6,28
	93,0
	700–800

	53,0
	20,0
	10,0
	5 Мо2С
	6Fe + 3Ni + 3Co
	6,30
	92,0
	1000–1050


       Вместе с тем была четко выявлена перспективность применения в качестве основы безвольфрамовых твердых сплавов карбида титана или твердых растворов других карбидов в нем, а в качестве связки – преимущественно никеля.

        При рассмотрении свойств карбидов переходных металлов (табл. 6) видно, что карбид титана действительно по целому ряду свойств превосходит другие карбиды (за исключением WС): имеет высокие температуру плавления и модуль упругости, теплоту образования, удельную теплоемкость, коэффициент термического расширения и самую низкую плотность (это дает преимущества в количестве изготовленных изделий из одного и того же веса исходных материалов). Карбид титана обладает удовлетворительной растворимостью  в никеле (около 5 % при 1250 0С [37, 38]),  значительно  превосходит карбид вольфрама по окалиностойкости, а низкая растворимость  TiC в железе  (≈ 0,5 %) существенно снижает вероятность “сваривания” сплава со стружкой при обработке деталей из стали. Поэтому сплавы на основе TiC  могут применяться при более высоких скоростях резания. Кроме того, сырье для производства карбида титана недефицитное и относительно низкой стоимости (с учетом малой плотности). Но большими недостатками карбида титана являются низкая теплопроводность и недостаточная смачиваемость металлами группы железа. По-видимому, из-за этого сплавы на основе TiC имели невысокую прочность.
Таблица 6 – Основные свойства карбидов переходных металлов IVа–VIа 
подгрупп [6, 10, 38]

	Свойства
	WC
	TiC
	ZrC
	HfC
	VC
	NbC
	TaC
	Cr3C2
	Мо2С

	Тип решетки
	Гекс. 
	ГЦК
	ГЦК
	ГЦК
	ГЦК
	ГЦК
	ГЦК
	Орто-

ромб.
	Гекс.

	Плотность,

 г/см3
	15,7
	4,93
	6,56
	12,76
	5,71
	7,8
	14,48
	6,68
	9,18

	Микротвер-

дость, ГПа
	22,0
(0001)

13,0
(1010)
	30,0
	27,0
	26,0
	29,0
	20,0
	18,0
	14,0
	15,0

	Модуль 
упругости Е, 

ГПа
	696
	451
	348
	352
	422
	338
	285
	373
	533

	Предел прочности при изгибе, МПа
	550
	240–390
	–
	–
	–
	–
	–
	–
	–

	Температура плавления

(разложения),
 0С
	2775*
	3100
	3400
	3900
	2700
	3600
	3985
	1800*
	2485

	Коэффициент термического расширения, 

×10-6К-1 
	5,2
	7,74
	6,73
	6,6
	7,2
	6,65
	6,29
	10,3
	7,8

	Теплопро-

водность, 

Вт/(м ×К)
	12,1
	2,2
	3,3
	–
	–
	4,4
	2,1
	–
	1,6

	Теплота 

образования,

кДж/моль
	-40,2
	-183,4
	-174
	-151
	-124,8
	-140,7
	-146,5
	-94,2
	-49

	Удельная 

теплоемкость,

Дж/(моль ×К)
	39,8
	47,7
	–
	–
	32,3
	36,8
	36,4
	32,7
	30,3

	Цвет
	Метал.
серый
	Метал. 
серый
	Метал. 
серый
	Метал. 
серый
	Метал. 
серый
	Корич-невый
	Темно-коричн.
	Метал. 
серый
	Метал. 
серый


* – инконгруэнтное плавление.
       Исследованиями М. Humenik и др. [39, 40] было установлено, что при введении в никелевую  металлическую связку Mo или Mo2C значительно снижается краевой угол смачивания карбида титана расплавленной связкой – до 00, замедляется рост зерен TiC, а это, в свою очередь, одновременно приводит к повышению прочности и твердости (без добавок Mo в результате коалесценции (срастания) частиц наблюдалось увеличение зерна TiC в процессе спекания в 10–15 раз). 
       Сплавы TiC–Ni–Mo(Mo2C) в начале 60-х годов нашли практическое применение при  обработке металлов резанием в компании Ford (США) с целью частичной замены сплавов WC–TiC–Co, а компании Adamas (США) и Produktion Tool Alloy (Англия) приобрели лицензии на производство этих материалов [7], что способствовало расширению их применения. 
       В бывшем Советском Союзе в конце 50– в начале 60-х годов ХХ века во ВНИИТСе В.И. Третьяковым и С.С. Лосевой были разработаны сплавы на основе сложного титанониобиевого карбида для подшипников специального назначения, работающих без смазки при высоких температурах  [5], затем в опытном порядке изготавливались режущие пластины из сплавов марки ТМ [41], производство которых в дальнейшем было прекращено.

       В связи с возросшим дефицитом вольфрамового сырья, начиная с 1968 г. на кафедре порошковой металлургии КПИ под руководством члена-корреспондента АН УССР Г.В. Самсонова были начаты обширные и систематические научно-исследовательские и опытно-промышленные работы   по созданию сплавов на основе карбида титана [42], а затем и других твердых тугоплавких соединений. Первоначально совместно с Чирчикским филиалом ВНИИТСа были изучены условия получения сплавов на основе системы 80TiC–20Ni [42, 43]. Было установлено, что для мелкозернистых сплавов (размер зерен твердой составляющей до1,5 мкм) можно достичь следующие физико-механические свойства: предел прочности при изгибе – 1070–1150 МПа и твердость – 90–90,5 HRA. Такие сплавы  могут быть использованы для чистовой обработки сталей и для изготовления быстроизнашивающихся деталей. 
       Однако, разработанная технология производства указанных материалов  TiC–Ni ввиду большой склонности карбидных зерен к росту (коалесценции [39]) в процессе спекания, не позволяла достичь стабильных эксплуатационных характеристик сплавов от партии к партии. Поэтому параллельно было проведено детальное исследование влияния легирования сплавов  TiC–Ni молибденом в широком концентрационном интервале (в таблице 7 представлены некоторые характеристики изученных составов).

Таблица 7 – Характеристики исследованных сплавов TiC–Ni–Mo [44, 45]
	Обозна-чение

сплава
	Содер-

жание

связки,

% об.
	Содержание Мо

в связке,

% об.
	Состав сплава,

%
	Твер-

дость,

HRA
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σ

,
МПа

	
	
	
	TiC
	Ni
	Mo
	
	

	A1

A2

A3

A4

A5
	12,2

12,2

12,2

12,2

12,2
	10

20

30

40

50
	79,7

79,6

79,3

79,0

78,7
	18,1

15,8

13,9

11,8

10,0
	  2,2

  4,6

  6,8

  9,2

11,3
	   91,6

   92,0

   92,5

   92,5

93,0
	1010

1150

1100

  930

  830

	Б1

Б2

Б3

Б4

Б5
	19,0

19,0

19,0

19,0

19,0
	10

20

30

40

50
	70,1

69,6

69,3

69,0

68,9
	26,6

23,4

20,6

17,6

14,4
	  3,4

  7,0

10,11

13,4

16,7
	89,6

90,7

90,8

91,3

91,5
	1100

1210

1180

  990

  890

	В1

В2

В3

В4

В5
	26,0

26,6

26,0

26,0

26,0
	10

20

30

40

50
	61,1

60,5

60,1

59,8

59,5
	34,4

30,6

26,9

22,8

18,9
	  4,5

  8,9

13,0

17,4

21,6
	88,4

89,3

89,7

90,2

91,3
	1240

1400

1390

  970

  860

	Г1

Г2

Г3

Г4

Г5
	32,4

32,4

32,4

32,4

32,4
	10

20

30

40

50
	53,3

52,8

52,5

52,2

52,4
	41,6

36,8

32,0

27,1

22,3
	  5,1

10,4

15,5

20,7

25,3
	87,0

87,8

88,8

90,0

90,9
	1540

1710

1550

1030

  990


       В результате были предложены составы сплавов для опытно-промышленного апробирования, характеристики которых в сравнении со стандартными сплавами  Т15К6 и Т5К10 представлены в таблице 8. Видно, что эти сплавы по приведенным свойствам вполне могут конкурировать со сплавами Т15К6 и Т5К10, уступая последним в прочности при  сжатии и по модулю упругости. После изучения режущих свойств опытных сплавов для серийного изготовления режущих инструментов и различных износостойких деталей был рекомендован сплав с 20 % Ni–Mo-связки (первоначально они обозначались как МНТ-А2 и ТНМ20, а затем как ТН20) [45–47].

       Опытно-промышленный выпуск, а вскоре  и массовое производство сплавов ТН20 было организовано на УзКТЖМ, начиная с 1972 г. при активной поддержке П.С. Максудова и Н.Н. Сергеева; в филиале СПТБ “Оргпримтвердосплав”, г. Киев – с 1973 г. и на Днепровском заводе  твердых сплавов (СКТС и ТМ) – с 1974 г. [33]. Это были первые промышленные спеченные безвольфрамовые твердые сплавы в Советском Союзе.
Таблица 8 –  Физико-механические свойства сплавов  TiC–Ni–Mo в сравнении 

со    сплавами Т15К6 и Т5К10

	Состав, % об.
	Твер-

дость,
HRA
	Твер-

дость

HV10 ,

ГПа
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σ

,

МПа
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σ

,

МПа
	Ударная

 вязкость,

К×10-4,

Дж/м2
	Модуль

упру-

гости Е,

ГПа

	TiC
	Ni
	Mo
	
	
	
	
	
	

	79,7
	18,1
	2,2
	91,5
	  16,3
	1000
	3040
	–
	402

	79,6
	15,8
	4,6
	91,5
	17,0
	1150
	3350
	  2,2
	413

	79,3
	13,9
	6,8
	92,0
	17,2
	1100
	      3500
	–
	430

	69,6
	23,4
	7,0
	90,5
	15,5
	1200
	3330
	2,4
	397

	60,5
	30,6
	8,9
	89,0
	14,0
	1400
	3200
	2,8
	368

	Т15К6
	90,0
	16,1
	1200
	4200
	2,2
	502

	Т5К10
	88,5
	13,8
	1420
	4500
	2,4
	550


        В эти же годы в Институте проблем материаловедения АН УССР М.С. Ковальченко и Н.Н. Середа проводили исследования по получению сплавов на основе карбида титана со связкой из стали (Х18Н9Т, Х17Н15), железа и нихрома, в основном методом горячего прессования (сплавы КТС – карбид титана-сталь) [48 ,49]. Затем сплавы КТС изготавливались со связкой из Ni–Mo и также в основном методом горячего прессования [50, 51]. Они предназначались для износостойких вставок прессформ, оснастки аппаратов высокого давления  и, частично, режущих инструментов.
       Необходимо отметить, что для расширения возможных областей применения безвольфрамовых твердых сплавов Г.В. Самсоновым с сотрудниками кафедры порошковой металлургии КПИ одновременно проводились исследования по разработке материалов на основе других соединений, которые могли бы работать в условиях ударных нагрузок, т.е. по созданию более универсальных твердых сплавов. 
        На базе развиваемых Г.В. Самсоновым и его школой представлений о характере электронного обмена между атомами металлов и неметаллов, в частности в парах Ме–С и Ме–N, с образованием при этом стабильных электронных конфигураций [52] было предположено, что при определенном соотношении атомов неметаллов N/(C+N) в решетке карбонитрида титана образуется такая суммарная доля стабильных электронных конфигураций (s2p3), которая в некоторой степени приближается  к таковой для карбида вольфрама, и, следовательно, такой карбонитрид титана может быть более пластичным, чем  карбид титана и карбонитриды титана других составов, и в большей мере соответствовать  требованиям, предъявляемым к твердой составляющей безвольфрамовых сплавов. 

        В результате изучения  И.И. Билыком свойств ряда карбонитридов переходных металлов в 1970 г. в КПИ были изготовлены сплавы на основе карбонитрида титана с никель-молибденовой связкой. Свойства некоторых составов сплавов приведены в таблице 9 в сравнении со сплавом Т15К6  [53–55].
  Таблица 9 – Свойства сплавов TiC0,74N0,26–Ni–Mo (Ni–80 % об.; Mo–20 % об.)

	Содержание

связки,

% об.
	Средний

размер

зерен, мкм
	Твердость,

HRA
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σ

, МПа
	Стойкость

при резании,

мин

	10
	0,9
	91
	1000
	  90

	15
	0,9
	90
	1100
	100

	20
	1,1
	89
	1350
	  80

	30
	1,1
	86
	1300
	  60

	Т15К6
	90
	1200
	  70


       Пористость исследуемых сплавов колебалась в пределах 0,2–0,4 %, причем с повышением содержания азота в исходном карбонитриде титана и температуры спекания выше 1420 0С пористость увеличивалась, по-видимому, из-за деазотирования.

       Сплавы с 15–20 % об. связки обладали достаточной прочностью –1100–1350 МПа и твердостью 89–90 HRA, сравнимыми с аналогичными свойствами для Т15К6, а также показывали хорошую стойкость при обработке резанием углеродистых сталей [54, 55].

       После усовершенствования технологии (В.К. Витрянюк, В.И. Остапчук) в 1971–72 гг. были выпущены опытно-промышленные партии сплавов Ti(C, N)–Ni–Mo с 30–32 % связки, получившие обозначения  КТНМ30А и КТНМ30Б (табл. 10). 
         Из приведенных данных видно, что сплавы на основе карбонитрида титана (КТНМ) при содержании никель-молибденовой связки примерно как у сплава на основе карбида титана – ТНМ30, имеют значительно более высокую прочность при несколько меньшей твердости, причем сплав с меньшим содержании азота КТНМ30Б прочнее сплава КТНМ30А.

Таблица 10 – Свойства сплавов TiC-Ni-Mo и  Ti(C,N)-Ni-Mo, разработанных в 1971–72 гг. в КПИ, в сравнении со сплавами Т15К6 и Т15К10 [47,56,57]

	Марка сплава
	Состав, %
	Плот-ность,

 г/см3
	Твер-

дость, HRA
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σ

,
МПа
	 Модуль  упру-гости,

  ГПа
	Коэффи-       циент

терм.

расши-

рения

×10-6, К-1

	
	TiC
	TiN
	Ni–Mo
(3:1)
	 WC
	Co
	
	
	
	
	

	Т15К6
	15
	–
	–
	79
	6
	    11,5
	90,0
	1200
	500
	5,9

	Т5К10
	  5
	–
	–
	85
	10
	    12,5
	89,0
	1420
	550
	5,5

	ТНМ20
	79
	–
	  21
	–
	–
	5,5
	91,0
	1150
	413
	7,1

	ТНМ25
	74
	–
	  26
	–
	–
	5,7
	90,0
	1200
	–
	–

	ТНМ30
	70
	–
	  30
	–
	–
	5,7
	89,0
	1300
	400
	8,2

	ТНМ50
	52
	–
	  48
	–
	–
	6,4
	87,5
	1750
	–
	8,9

	КТНМ30А
	26
	42
	  32
	–
	–
	5,8
	88,5
	1500
	–
	–

	КТНМ30Б
	43
	25
	  32
	–
	–
	5,9
	88,0
	1750
	–
	–


       В работе [47] отмечается, что в карбонитриде титана вследствие особенностей его кристаллического и электронного строения химическая связь между атомами металла и неметаллов менее прочная, что способствует снижению его хрупкости (повышению пластичности) по сравнению с карбидом титана. А в работах [47, 56, 57] подчеркивается, что повышение пластичности твердой составляющей (соответственно прочности сплавов) возможно лишь при частичной замене углерода в карбиде титана азотом. Поэтому созданные сплавы КТНМ30 были близки по прочности к вольфрамсодержащим твердым сплавам ВК6, ВК8 и Т5К10 и могли эксплуатироваться при более жестких режимах обработки резанием углеродистых, нержавеющих, шарикоподшипниковых сталей, некоторых цветных металлов и сплавов [33, 47, 56], а при соответствующем варьировании  содержания карбонитрида титана и связки могли использоваться в широком диапазоне – при чистовой, получистовой и черновой обработке резанием целого ряда материалов.        Эти  сплавы  также были пригодны для изготовления различных деталей и оснастки, в т.ч. для работы в условиях ударных нагрузок. 
       Сплавы КТНМ были первыми отечественными безвольфрамовыми твердыми сплавами на основе совершенно нового и для многих неприемлемого (как казалось в те годы для целого ряда работников твердосплавной промышленности) тугоплавкого соединения – карбонитрида титана. Однако в силу некоторых обстоятельств организационного характера выполнение этих перспективных работ по безвольфрамовым твердым сплавам в Киевском политехническом институте было приостановлено. В дальнейшем исследования по созданию и внедрению сплавов на основе карбонитрида титана, но другого – эквимолярного состава (TiC0,5N0,5) с той же  Ni–Mo–связкой, выполнялись в Институте химии Уральского научного центра АН СССР (г. Свердловск, ныне Екатеринбург) совместно с Кировградским заводом твердых сплавов (КЗТС, г. Кировград Свердловской обл.) и с ВНИИТСом, г. Москва*. 
       Важно отметить огромную заслугу Е.К. Плаксина [61], Д.И. Пельца и А.Д. Пельца (КЗТС), которые отработали промышленную технологию, организовали выпуск сплавов марки КНТ16 и дали им дорогу в жизнь. 
       Благодаря проведенному ВНИИТСом комплексу исследований свойств безвольфрамовых твердых сплавов, разработке методик контроля качества, режущих характеристик, приемов изготовления  режущего инструмента (пайка, шлифовка и т.д.) позднее был разработан стандарт на безвольфрамовые сплавы на основе карбида титана TiC–Ni–Mo (марка ТН20) и на основе карбонитрида титана Ti(C,N)–Ni–Mo (марка КНТ16)–ГОСТ 26530-85 [5].
​​–––––––––––––––––––––
        * Здесь следует подчеркнуть вопрос приоритетности этих работ в СССР. На состоявшемся в КПИ в 1970 г. семинаре по металлокерамическим твердым сплавам  [58] И.И. Билык доложил о положительных результатах по испытаниям безвольфрамовых твердых сплавов на основе карбонитрида титана Ti(C,N) –Ni–Mo.  

        Затем, как отмечалось выше, опытно-промышленные марки КТНМ30А и КТНМ30Б прошли апробацию в производственных условиях. Примерно в те же годы исследования с карбонитридом титана были начаты Г.П. Швейкиным с сотрудниками в Институте химии. Однако у них были проблемы с подбором материала связки, недоработки технологического плана и трудности получения стабильных и качественных материалов. Поэтому их сплавы имели повышенную пористость и низкую прочность (600–1000 МПа) [59]. В июле 1972, когда эти вопросы в КПИ  уже были достаточно отработаны, некоторые результаты опубликоваы, а созданные новые марки сплавов на основе карбонитрида титана КТНМ проходили широкие эксплуатационные испытания, сотрудниками Г.В. Самсонова были оказаны научные консультации в Институте химии и на КЗТС, благодаря чему качество сплавов на основе TiC0,5N0,5  стало заметно  улучшаться. Был оптимизирован  состав, соответствующий марке КНТ16, а в 1973 г. к этим работам Института химии и КЗТС были подключены работники ВНИИТа В.И. Третьяков и Г.Г. Купранова. Видимо, поэтому авторы обзора  [32] “не заметили“  указанных разработок КПИ и публикаций [47,53,54,56,57], хотя крупный немецкий ученый, профессор Н.Е. Exner в своем обзоре [38] ссылается на работу И.И. Билыка  [53] наряду с работой R. Kieffer с соавторами [60]. 
        Далее велись работы по организации производства сменных многогранных пластин (СМП) на УзКТЖМ и ДЗТС из сплавов ТН20 и на КЗТС из сплава КНТ16 [62]; по разработанной Киевским филиалом СПТБ “Оргпримтвердосплав”  технологии изготовления нового сплава  на основе TiC–Ni–Mo марки ТН50 на ДЗТС был освоен выпуск опорных пластин для резцов с механическим креплением СМП [63]. 

       Продолжались также работы по совершенствованию технологии производства и составов сплавов на основе карбонитрида титана эквимолярного состава–Институтом химии был предложен сплав, легированный цирконием – ЛЦК20 [64–66], В.И. Третьяковым  и Г.Г. Купрановой был разработан сплав на основе TiC0,5N0,5, легированный небольшим количеством вольфрама – марка ТВ4 [67]. Сплав ЛЦК20 и частично сплав ТВ4 выпускались КЗТС. Кроме того, сплав ТВ4 производился Опытным заводом ВНИИТСа и со средины 80-х годов – Киевским филиалом СПТБ “Оргпримтвердосплав”[68] наряду с широким производством сплава ТН20.

       В конце 70-х годов в Институте структурной макрокинетики (г. Черноголовка Московской обл., Россия) проводились работы по исследованию СВС-технологий (самораспространяющийся высокотемпературный синтез) для изготовления безвольфрамовых сплавов на основе карбида титана, а в последствии и на основе карбонитрида титана (подобно существующим маркам  ТН20 и КНТ16), которые испытывались в качестве режущего инструмента и для изготовления матриц аппаратов высокого давления для синтеза алмазов [8]. Однако широкого применения они не нашли.

       С начала 80-х годов возобновились исследования по совершенствованию карбонитридных сплавов в КПИ (В.Я. Шлюко) совместно с лабораторией № 30 ВНИИТС (Г.Т. Дзодзиев, Г.Р. Золотарев, Р.В. Кантор) и Киевским филиалом СПТБ “Оргпримтвердосплав” (В.К. Витрянюк). При этом был учтен обширный опыт предыдущих работ школы Г.В. Самсонова [42–47, 52–57, 69–71], например, о положительном влиянии на свойства сплавов TiC–Ni–Mo небольших добавок (до 5–10%) карбида ниобия, возможно способствующего некоторому повышению пластичности зерен TiC, увеличению прочности и ударной вязкости сплавов [70]. Принято было во внимание и ранее сделанное предположение, что в карбонитриде титана, содержащем примерно до 30 % ат. азота, т.е. для составов TiC1–xNx, где х < 0,3, возможно оптимальное сочетание свойств, предъявляемых к твердой износостойкой составляющей сплавов и приближающихся к свойствам карбида вольфрама. 
        В результате был разработан более высокопрочный (наверняка более универсальный) твердый сплав  TiC–TiN–NbC–Ni–Mo, в котором содержание  TiN и NbC не превышало 10 % [72–75]. Производство этих сплавов под маркой НТН30 сразу же было организовано в Киевском филиале СПТБ “Оргпримтвердосплав”, СКТС и ТМ, а затем и на УзКТЖМ. Подробнее их характеристики будут приведены  ниже.  

       В 90-х годах  во ВНИИТСе исследовали сложнолегированные сплавы Ti(C, N)–WC–TaC–VC–Ni–Mo [5]. На этой стадии работы тогда практически остановились, так как при огромном спаде промышленного производства во вновь образовавшихся странах бывшего Советского Союза наступил период регресса в металлообработке и других отраслях. Потребность промышленности в вольфрамосодержащих сплавах упала в 10–20 раз, а на безвольфрамовые сплавы спрос стал совсем незначительным. Из нескольких сотен крупных предприятий-потребителей безвольфрамовых сплавов лишь несколько десятков продолжали применять сплавы ТН20, КНТ16 и НТН30 в тех областях, где они имели явное превосходство, – частично при обработке резанием на операциях, где они обеспечивали высокую чистоту обрабатываемой поверхности и можно было обойтись без последующего  шлифования, частично в качестве некоторых износостойких деталей (сопел, завихрителей, отражателей, уплотнительных колец в узлах трения при  перекачке агрессивных жидкостей и т. п.).
       О развитии работ по карбонитридным сплавам за рубежом следует отметить исследования R. Kieffer с соавторами (1971 г.) [60, 76]. Они показали, что нитрид и карбонитрид титана могли бы быть применены в качестве твердой составляющей для изготовления спеченных твердых сплавов, если бы удалось улучшить  смачиваемость этих твердых тугоплавких соединений расплавами металлических связок [76]. Смачиваемость была удовлетворительной лишь при добавлении в никелевую связку молибдена (при их соотношении 3:1). Однако, в отличие от сплавов на основе карбида титана, образцы на основе TiC–TiN очень плохо спекались. Температура спекания достигала 1600 0С при времени изотермической выдержки до 8 часов (рис. 1). (Не исключено, что причиной такой плохой спекаемости могла быть завышенная температура их предварительного спекания в среде водорода – 1000–1100 0С.) 
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1 – TiC/TiN + 10 % Ni–Mo (80/20) (3:1), спеченный при температуре 1560 0С;

2 – TiC/TiN + 10 % Ni–Mo (90/10) (3:1), спеченный при температуре 1580 0С;

3 – TiC/TiN + 10 % Ni–Mo (60/40) (3:1), спеченный при температуре 1510 0С;

Рисунок 1– Зависимость предела прочности при изгибе сплавов от времени

спекания [60]
       Полученные значения прочности и твердости некоторых составов изученных материалов приведены в таблице 11 и на рисунке 2. При этом авторы [60] обращали внимание на окраску образцов с позиций возможного применения таких материалов, например в ювелирной или часовой промышленности.

Таблица 11 – Свойства сплавов на основе карбонитридов [60]

	Состав карбонитридной фазы, %
	Связка
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σ

,
МПа **
	HV3,

ГПа
	Окраска

	TiN
	TiC
	Добавки
	
	
	
	

	1
	2
	3
	4
	5
	6
	7

	100
	  0
	–
	10Ni–Mo*
	  800
	11,4
	желто–золотистая

	90
	10
	–
	10Ni–Mo
	1150
	12,4
	желто–золотистая

	80
	20
	–
	10Ni–Mo
	1300
	14,0
	красно–золотистая

	70
	30
	–
	10Ni–Mo
	1150
	15,0
	бронзовая

	60
	40
	–
	10Ni–Mo
	1100
	15,4
	светло–бронзовая

	40
	60
	–
	10Ni–Mo
	  850
	16,5
	светло–серая

	20
	80
	–
	10Ni–Mo
	  850
	17,2
	темно–серая

	0
	  100
	–
	10Ni–Mo
	1100
	18,2
	темно–серая

	80
	20
	–
	14Ni–Mo
	1350
	12,4
	красно–золотистая

	70
	30
	–
	14Ni–Mo
	1300
	13,5
	светло-бронзовая

	60
	40
	–
	14Ni–Mo
	1250
	14,4
	бронзовая

	40
	60
	–
	14Ni–Mo
	1150
	15,2
	светло–серая


Продолжение таблицы  11

	1
	2
	3
	4
	5
	6
	7

	20
	80
	–
	14Ni–Mo
	1250
	16,1
	темно–серая

	0
	  100
	–
	14Ni–Mo
	1300
	16,6
	темно–серая

	60
	40
	–
	14Ni
	1250
	14,0
	бронзовая

	60
	40
	–
	14Fe
	1200
	14,0
	бронзовая

	60
	40
	–
	14Co
	1200
	14,0
	бронзовая

	80
	20
	–
	20Ni–Mo
	1350
	12,0
	бронзовая

	60
	20
	20TaC
	10Ni
	1050
	11,3
	бронзовая

	60
	20
	20NbC
	10Ni
	1050
	12,0
	бронзовая

	40
	40
	20NbN
	10Ni
	1100
	15,6
	светло–бронзовая

	48
	12
	40TaN
	10Ni
	  950
	14,2
	желто–золотистая

	   35
	–
	   65TaC
	10Ni
	1200
	15,7
	желто–золотистая


* – Ni:Mo =3:1;     ** – 
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10 МПа.
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	Рисунок 2  – Зависимость твердости (1)
и прочности (2) сплавов
TiC/TiN + 10 %Ni–Mo (3:1) от соотношения   в них карбида и нитрида титана [60]


        Вместе с тем, с учетом удовлетворительной прочности, твердости и хорошей стойкости против окисления исследованных материалов, авторы рекомендовали на основе TiN–TiC(TaN, TaC) производить твердые сплавы. Однако, на наш взгляд, следовало бы существенно улучшить их технологичность, отработать    практически приемлемые режимы спекания, определить рациональные составы сплавов, так как возможное содержание в них до 40–65 % дорогостоящих нитрида и карбида тантала экономически нецелесообразно. Кроме того, требовалось провести соответствующие испытания режущих свойств. Всему этому в работе [60] не было уделено внимания, и она выглядит, на наш взгляд,  незаконченной*.
_____________________________

*– Эти работы, вероятно, проводились параллельно  работам  в КПИ, так как публикация [60] относится к концу 1971 г. В КПИ к этому времени уже были получены  положительные результаты  испытаний сплавов на основе карбонитрида титана при обработке резанием и вскоре были выпущены опытно-промышленные партии сплавов КТНМ.

       Как отмечает Д. Сприггс [7], развитию работ (за рубежом) по созданию сплавов на основе карбонитрида титана Ti(C, N) во многом способствовали исследования Е. Rudy (1973 г.) монокарбидной, мононитридной области четверных систем Ti–Mo–C–N и Ti–W–C–N [77]. 
       В 1975 г. Ford Co. получила патент на твердые сплавы на основе TiC с добавками TiN, VC со связкой из Ni, Al и добавкой Mo. Утверждалось, что эти сплавы хорошо работают, главным образом, при обработке сталей.

       В 1976 г. Е. Rudy запатентовал в США так называемые “Spinodal Carbоnitride Alloys” (“спинодальные сплавы на основе карбонитрида”)  [78], а результаты этих работ им с соавторами были доложены на Plansee Seminar [79].

       Д. Сприггс также указывает [7], что "хотя эти сплавы не легко были приняты в США и в Европе, они стали предвестниками “керметов”, разработанных в Японии в середине 70-х годов". 

      Фирма Mitsubishi в 1979–80 гг. выпустила твердый сплав Cermets на основе Ti(C, N)  с комплексной связкой, содержащей Ni и Mo2C, который хорошо противостоял высокотемпературным нагрузкам [7].
  В период 1981–83 гг. твердый сплав Cermets поступил на рынки (зарубежных стран) [7]. Он содержал карбонитрид титана с добавками карбида вольфрама и комплексную связку – Ni–Co–Mo.
  В 1988–89 гг. исследованиями Н. Kolaska и Р. Ettmayer было показано [7, 24–27, 76], что высокими прочностными характеристиками обладают твердые сплавы, содержащие комплексные карбиды или нитриды – (Ti, Ta, Nb, V, Mo,W)(C, N)–Ni–Co–Ti2AlN, при этом возрастает твердость и прочность материалов при повышенных температурах и износостойкость. На основании этих результатов Krupp разработал новые марки твердых сплавов (“керметов”) (табл. 12).

       Согласно [7], в конце 80-х годов работы по сплавам Cermets достигли пика. Фирма Sumitomo ввела (1988–89 гг.) новые марки, которые содержали удвоенное количество азота по сравнению с ранее разработанными марками, т.е. 5–6 % против 2–3 %. Полученные сплавы показывали высокую термостойкость и повышенную стойкость к ударам.

       Другие компании мира параллельно также начали внедрять новые марки сплавов Cermets, но главенствующая роль принадлежала Японии, т.к. она испытывала трудности с вольфрамом, танталом и кобальтом [6, 7, 30, 76]. Европа и США не испытывали таких трудностей и благодаря разработке метода нанесения износостойких покрытий расширяли производство обычных твердых сплавов. 
Таблица 12 – Свойства “керметов” фирмы Krupp–Widia [6, 27] 

	Свойства
	Группа применения по ИСО513

	
	Р05(ТТ1)
	Р10(ТТ1–15)
	Р20(ТТ1–25)

	Состав, %:

карбонитриды

другие карбиды

Со/Ni
	89,0

  0,6

10,4
	85,7

  0,8

13,5
	82,3

  1,0

16,7

	Плотность, г/см3
	  6,1
	 7,0
	 7,0

	Твердость HV30, ГПа
	16,5
	16,0
	14,5

	Прочность при сжатии, МПа
	5000
	4700
	4600

	Предел  прочности  при изгибе 
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σ

,  МПа
	2000
	2300
	2500

	Модуль упругости, ГПа
	460
	450
	440

	Коэффициент вязкости 
разрушения К1с, МПа×м0,5
	7,2
	7,9
	10,0

	Коэффициент Пуассона
	0,21
	0,22
	0,21

	Теплопроводность, Вт/(м×К)
	9,8
	11,0
	15,7

	Коэффициент термического расши-рения (293–1073К), КТР ×10-6 К-1
	9,5
	9,4
	9,1


       В связи с этим в Японии в начале 90-х годов 25–27 % обработки металлов резанием осуществлялось инструментом со вставками из “керметов”, в то время как в Европе и США применение “керметов” составляло 3–5 %, но наблюдалась тенденция к расширению их использования [6].

  Нужно отметить, что период 80-х – начало 90-х годов ХХ века характерен появлением наибольшего количества патентов ведущих фирм Японии (Mitsubishi, Sumitomo, Toshiba, Hitachi), США (Kennametal), ФРГ (Krupp Widia), Швеции (SandvikAB) и др.

  Так, в патентах Mitsubishi [80–82] предлагались составы сплавов как на основе карбонитрида титана Ti(C, N), так и на основе карбида и нитрида титана (TiC + TiN) с добавками карбидов ТаС и/или NbC, WC, Mo2C (возможно, и ZrC), а в качестве связки – Ni и Co. Заявленные сплавы имели высокое сопротивление пластической деформации и удару, обладая при этом высокой твердостью и износостойкостью.

       Фирмой Toshiba патентовались сплавы  [83, 84], содержащие карбид и нитрид титана или карбонитрид титана (чаще использовали как исходный материал порошки TiC и TiN) со связкой Со и/или Ni с возможными добавками карбидов WC, Mo2C, ТаС, NbС, VС, ZrС. В предлагаемых материалах центральная часть зерна состояла из TiC или Ti(C, N), а оболочка из комплексных карбонитридов. Сплавы имели твердость HV-15,1 ГПа и предел прочности при изгибе 1720 MПа, предназначались для изготовления режущего инструмента, инструмента для обработки металлов давлением и др. Примером может служить “кермет”, содержащий (%): TiC–25,4; TiN–28,0; ТаC–5,9; VC–0,6; ZrC–0,2; WC–20,1; Mo2C–1,8; Со–18. Спекание проводилось при температуре ниже 1350 0С в вакууме, а при более высоких температурах (до 1450–1550 0С) – в среде азота давлением около 670 Па в течение 30–90 мин. Вероятно, в этом  случае нивелировалось возможное деазотирование сплавов, которое происходило при  спекании в вакууме.  

       Сплавы на основе карбида и нитрида титана (TiC + TiN)  и/или карбонитрида титана Ti(C, N) с добавками карбидов металлов Va–VIa подгрупп и связкой из Fe и/или Co (возможно Мо) предлагались фирмами Hitachi и Toshiba в патентах США [85–87], а также в патентах Японии [88–92]. В этих сплавах центральная часть зерна обычно состоит из  Ti(C,N), а периферийная – содержит повышенное количество Nb, W в составе сложных карбонитридов. При этом соотношение неметаллов составляет N/(N + C) 
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 0,6. В [88] предлагают производить спекание вначале в вакууме до температуры появления жидкой фазы, после чего в печь запускают азот до давления более 9,3х103 Па и после определенной выдержки вновь создают вакуум. В результате (по мнению авторов) поверхностный слой после такого спекания приобретает повышенную твердость и износостойкость.

       В патентах Японии [93, 94] и США [95] были предложены “керметы” для изготовления рабочей части спиральных сверл или торцевых фрез также на основе карбонитрида титана со связкой из Ni и Co (5–30 %) и сложнолегированные тугоплавкими соединениями (преимущественно карбидами) металлов Va–VIa подгрупп. При этом  в [94] содержание азота по массе ограничивалось как – N/(C + N) = 0,35–0,45, а в [93, 95] атомное соотношение между азотом  и другими неметаллами составляло 0,1–0,7. Твердая (износостойкая) фаза состояла из мелких зерен 0,2–0,6 мкм и более грубых зерен 1–3 мкм в объемном соотношении 0,3–3. Сплавы  отличаются высокой износостойкостью при хорошей вязкости разрушения и высоком сопротивлении трещинообразованию при нагреве. 

       В эти же годы спеченным безвольфрамовым твердым сплавам (“керметам”) большое внимание было уделено в публикациях по состоянию и применению инструментальных материалов, не упоминавшихся во введении, в частности в [96–101]. Отмечалось, что постоянно возрастает применение “керметов” в Германии (Krupp Widia), США (Kennamеtal), Японии и, в первую очередь, сплавов на основе карбонитрида титана или на основе карбида и нитрида титана (TiC + TiN). В [96, 100] сообщалось, что методом горячего изостатического прессования (ГИП) получают практически беспористые изделия с высокими прочностными свойствами и все больше используется метод вакуумного спекания с последующим ГИП. В [101] указывалось, что фирма “Nippon Steel” (Япония) методом ГИП получала многие сплавы, в т.ч. и “керметы”.
  В патентах Японии [102]  и США [103]  предлагалось в “керметах” на основе карбонитрида титана с добавками WC, NbC, Mo2C, VC, ZrC  и связки на основе  Ni–Co (при Ni/(Ni + Co) больше 0,3) вводить в связующую фазу равномерно диспергированные твердые частицы  со средним размером 
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200 нм из алюминидов титана или кремния (TiAl3,TiAl, TiSi3, TiSi и др.) или  в виде TiCN, ZrCN, Al2O3, Y2O3  и т.п. Добавление Al до 1 % в виде указанных соединений использовали и в патенте Kennametal – США [104], а также в патенте Krupр Widia [105], где содержание Al регламентировалось как Al ≤ 2 % . В последнем случае отмечалось, что в связующей фазе растворены, кроме Al, и металлы W, Ti, Mo, V и/или Cr. В перечисленных патентах указывалось, что добавки соединений алюминия и других металлов предназначаются для дисперсного упрочнения Ni–Co-связки. 
 Итогом выполненных исследований в области создания “керметов” к середине 90-х годов XX века явилась разработка материалов, обладающих достаточными физико-механическими характеристиками, которые обеспечивались выбранными сложнолегированными твердыми составляющими на основе карбонитрида титана и составом  связущей фазы, содержащей растворенные в ней металлы и  твердые тугоплавкие соединения.  При этом были оптимизированы микроструктура и строение зерен твердой фазы,  в том числе за счет получения “оболочки” на твердых частицах. 
       С середины 90-х годов ХХ века предложений новых составов безвольфрамовых сплавов сильно поубавилось, и чаще они в некоторой мере повторяли уже известное или касались изменения структуры и дисперсности исходных составляющих.

       Так, Mitsubishi запатентовала в ФРГ [106]  режущий инструмент с повышенной твердостью и износостойкостью, а также с улучшенной режущей способностью как для прерывистых, так и для непрерывных режимов резания на основе карбонитрида титана со связкой из 6–30 % Со и/или Ni, содержащей 5–40 % дисперсной составляющей с двух- или трехфазной структурой с сердцевиной из Ti(C, N) и/или твердой дисперсной составляющей с однофазной структурой из Ti(C, N) с добавкой одного или нескольких металлов – Ta, Nb, V, Zr, W, Mo, Cr. 
       В США фирмой Mitsubishi получен патент [107] на режущие вставки (вероятно, неперетачиваемые пластины) из сплава на основе карбонитрида титана со связкой Со и Ni в количестве 5–30 % об. и содержанием 25–70 % об. твердых дисперсных составляющих двух- и трехфазного состава с сердцевиной из Ti(C, N) и твердого раствора, включающего указанные в предыдущем случае металлы Va–VIa подгрупп (по-видимому, в виде соединений – карбидов, нитридов); имеется и однородная твердая составляющая в виде твердого раствора на основе карбида титана.

       Фирма Sumitomo запатентовала в США [108] износостойкий и высокопрочный сплав с повышенным сопротивлением термическому удару.  Материал содержит 75–95 %  твердой составляющей (карбида и нитрида титана и/или карбонитрида титана) и карбида вольфрама, которые располагаются послойно, и 5–25 % связки на основе никеля и кобальта. Первый внешний слой толщиной от 0,1 до 30 мкм состоит из карбида вольфрама и никель-кобальтовой связки, затем идут слои разной толщины на основе карбонитридов. Представлены некоторые варианты материалов с различным чередованием слоев и их толщиной. 
        Подобные сплавы на основе карбида и нитрида титана и/или карбонитридов титана были предложены и в патентах США [109–111], причем в [109] отмечается, что наилучшие результаты обеспечиваются, если сплав содержит TiC и TiN в количестве 35–70 % об. с добавкой 1–15 % об. металлов Va–VIa подгрупп (за исключением Cr)  в виде карбидов или карбонитридов, образующих твердый раствор с TiC или TiN основы. Предлагаемый сплав применяется как износо- и коррозионностойкий  материал для изготовления специальных литейных форм, деталей насосов, подшипников, уплотнений и т.п. В патенте [111] предлагается в связку дополнительно вводить Cr, Al, Si и V.  
       Необходимо также отметить ряд патентов фирмы Sandvik AB, Швеция [112–118], и патент Sandvik Int. в США [119]. В основном в качестве износостойкой составляющей в них традиционно предлагаются карбонитриды. Например, как указывается в [113–114], сплавы на основе карбонитрида титана могут содержать дополнительно в виде соединений (преимущественно в виде карбидов) металлы V, Nb, Ta, Cr, Mo, W. Содержание углерода в Ti(C, N) колеблется от 66 до 83 % от суммарного количества (N+С)  (например: (Ti0,96Ta0,04)(C0,78N0,22) [113]). В соответствии с патентом [118] сплав содержит 75–97 % основы – карбонитрида титана, который включает 20–30 % W и/или  Мо, 5–15% Ta (Nb). Содержание азота в карбонитриде  составляет 15–35 % от неметаллической фазы  (N+C), а металлическая связка содержит 3–25 % (Co, Ni, Fe). Твердая составляющая (на основе карбонитрида титана) двухфазная – фаза, богатая Ti и Тa (Nb), окружена  второй фазой, богатой Mo, W  и Сr. Сплавы получают смешиванием порошков TiC + (Tа, Nb)C, их нагревом с получением твердого раствора (Ti,Ta)С или (Ti, Ta, Nb)С, измельчением и дополнительным введением порошков карбидов и карбонитридов, преимущественно Ti, W, V, Mo и порошков  Co, Ni, Fe с последующим прессованием и спеканием при 1400 0С.
       В патенте [115] подчеркивается, что высокие физико-механические свойства таких сплавов достигаются сочетанием твердой фазы на основе карбонитрида соответствующего состава и сильно упрочненной связующей фазы (в основном растворенным в ней вольфрамом). 
       В патентах [115–117, 119] предлагаются сплавы Ti(C, N)–(Ti, Ta, W)(C, N)–Co для режущего инструмента и способ их изготовления. Сплавы содержат Ta и W > 2 % ат., 5–25 % Со, соотношение N/(C + N) – 0,25–0,50. Связующая фаза также упрочнена, главным образом, вольфрамом. Спекание производится по особому циклу и при определенных парциальных давлениях N2 и CO. Максимальные свойства таких сплавов достигаются в тех случаях, когда равномерно распределенная остаточная пористость не превышает класс А06 по ISO (предпочтительно  ниже А04). Материалы имеют повышенные вязкость, сопротивление деформации и износостойкость.

       В [7] сообщается, что в начале 90-х годов Sumitomo и Mitsubishi изготовили режущие пластины из сплавов Cermets с титановым карбо-нитридным покрытием, а в работе [120] показано благоприятное влияние карбидохромовых покрытий на стойкость неперетачиваемых пластин из сплавов КНТ16 и ТВ4 при резании.  

       В работе [121] отмечается, что при азотировании предварительно шлифованных твердосплавных  пластин из сплавов 58 %TiC–10 %TaC–16 %Mo2C–16 %Ni в газовых смесях N2 + NH3 или N2 + H2 в интервале температур 500–1200 0С на их поверхности образуются твердые азотированные слои в виде нитрида или карбонитрида титана. При этом режущие свойства пластин при обработке сталей и чугунов улучшаются и находятся приблизительно в пропорциональной зависимости от толщины образующихся слоев.
       В [122] “керметы” на основе TiC, упрочненные наночастицами TiN (сплавы TiC–TiN–WC–Mo–Ni–C), подвергались борированию в твердом реагенте, также  установлено повышение микротвердости борированного слоя (при некотором снижении прочности) и улучшение работоспособности при повышенных скоростях резания (до 300 м/мин.).        

       В России и в  Украине после 1991 г. проводились исследования по использованию СВС-технологий для изготовления сплавов на основе карбида титана [123–126], по легированию сплавов TiC–Ni–Mo, например до 15 % W [127] или введением добавок V, Zr, Cr, Al [128].       

       В ряде работ изучали взаимодействие и образование новых фаз: в системе TiC–TiNi с небольшими добавками дисперсных частиц TiC, TiN, Ni [129], в системе TiC0,5N0,5–TiNi–Мо [130] и в системе Ti(C, N)–TiNi с добавками нанопорошков оксида алюминия [131–133]. 

       Следует также отметить и некоторые патенты России [134, 135]. В первом предлагается сплав на основе карбонитрида титана Ti(C, N), сложного карбонитрида (W, Mo, Ti, Ta)(C, N) и связки Ni–Cо–Mo–W,  который имеет твердость 89–92,8 HRA  и предел прочности при изгибе 1600–2320 МПа. В патенте [135] отмечают, что карбонитрид TiCxNy или оксикарбонитрид TiCxNyОz или легированный цирконием или ванадием оксикарбонитрид титана с никель-молибденовой связкой подвергают мокрому размолу до дисперсности частиц 2–3 мкм, а затем прессуют и спекают в вакууме 66,6 Па, в результате получают универсальный сплав с высокими физико-механическими свойствами и износостойкостью. Это несколько сомнительно, так как при добавке в карбонитрид кислорода должна ухудшаться его смачиваемость, что характерно для оксикарбонитридов. Кроме того, при указанной  зернистости смеси – 2–3 мкм (при спекании зерна станут еще крупней) – вряд ли возможно достигнуть таких характеристик.

        Необходимо еще раз подчеркнуть, что примерно после 1991 г. во всех странах мира количество патентов по спеченным безвольфрамовым твердым сплавам очень резко уменьшилось. Вероятно, с точки зрения выбора и усовершенствования состава твердой составляющей с целью замены карбида вольфрама был достигнут некоторый предел. Принятый всеми исследователями и разработчиками сплавов в качестве основы карбонитрид титана, то ли в виде готового соединения, то ли в виде отдельных составляющих исходных смесей (карбид TiC и нитрид TiN), или сложный карбонитрид титана с участием карбидов (реже нитридов) металлов Va–VIa подгрупп с разным соотношением N/(C + N) (преимущественно с преобладанием атомов углерода) оказался наиболее подходящей заменой карбида вольфрама (справедливости ради следует добавить, что во многих предложенных сплавах все-таки вольфрам не полностью заменен другими металлами и присутствует в определенных количествах как в составе твердой составляющей, так и при легировании цементирующей связки).

       Интересно также, что нитрид и карбонитрид титана оказывают благоприятное влияние на свойства сплавов WС–Со [136–137].
       На основе проведенного анализа в таблице 13 показано, с учетом интересных исторических данных G. Spriggs [7], H. Exner [38] и P. Ettmayer [76], наше представление о хронологии развития исследований  и разработки рыночных марок спеченных  безвольфрамовых твердых сплавов в мире и бывшем  СССР.  При этом принимали во внимание, в первую очередь, практическую значимость разработок и их доведение до промышленного применения.
Таблица 13 – Хронология развития работ по созданию безвольфрамовых твердых сплавов (с учетом [7, 38, 76])

	В мире
	В СССР

	Годы
	Основные составляющие или/и марки (исследования)
	Фирма-производитель или/и разработчики
	Годы
	Основные составляющие или/и марки (исследования)
	Фирма-производи-тель или/и разработчики

	1930–1931
	TiC–Mo2C–Ni(NiCr) (“Titanit”)
	Plansee-Schwarzkopf ,  Hirschl
	
–
	–
	–

	1930–1931
	87 % TaC–13 %Ni (“Ramet”)
	Fansteel (США) W. Balke
	–
	–
	–

	1931
	TiC–Cr, Mо, W, Ni, Co (“Bohlerit”)
	Böhler, Holzberger
	–
	–
	–

	1938
	TiC–VC–Fe(Ni, Co)
	Kieffer, Hotop
	–
	–
	–

	1941–         1944
	TiC–VC–Cr3C2–Fe,Ni
	Германия
	–
	–
	–

	1948
	TiC–Co(Ni),Cr (“WZ”)
	Plansee-Schwarzkopf  
	–
	–
	–

	1949
	TiC–VC–NbC–Mo2C–Fe, Ni, Co
	Kieffer, Kölbl
	–
	–
	–

	1949
	TiC–TaC–NbC–Co(Ni),“Kentanium”
	Mc. Kenna
	–
	–
	–

	1956–1966
	TiC–Ni–Mo(Mo2C)
	Ford-Humenik, Moskowitz
	50–
–60-е 
	TiC–NbC–Ni
	ВНИИТС

	1965
	TiC–TaC–WC–NbC–Ni, Mo
	Hachisuka et al.
	1968–1972

70-е 


	TiC–Ni–Mo (марка ТН20)

TiC–Ni–Mo (сплав КТС)
	КПИ, ЧФ ВНИИТС, УзКТЖМ
ИПМ

	1971
	Ti(C, N)–Ni(Ni, Mo)

(Ti,Ta)(C, N)–Ni–Мо
	Исследования Kieffer,Ettmayer
	1969–1972
	Ti(C, N)–Ni–Mo (сплавы КТHM 30AБ)
	КПИ 

	1972
	TiC–TaC–WC–ZrC–VC–Ni, Co, Mo
	Toshiba Tungaloy
	
	
	

	1973

1974–1976
	Системы Ti–Mo–C–N,  Ti–W–C–N
Spinodal Alloy
	Исследования Rudy
Rudy et аl.
	1972–1973
	TiC0,5N0,5–Ni–Mo (марка КНТ16)


	Институт химии, КЗТС, ВНИИТС

	1975
	TiC–TiN–VC-Ni,Al,Mo
	Ford Co
	70–80-е
	Ti(C, N)–WC–   TaC–VC–Ni–Mo (ТВ4)
	ВНИИТС

	1979–1980
	Ti(C, N)–Ni–Mo2C “Cermets”
	Mitsubishi
	1980–1985
	TiC–TiN–NbC–Ni–Mo (НТН30)
	КПИ, КФ СПТБ,  ВНИИТС

	1988–

1989
	(Ti, Ta, Nb, V, Mo, W) (C, N)–Ni–Co–Ti2AlN 
(ТТ1, ТТ1-15)
	Kolaska, Ettmayer

Krupp-Widia
	–
	–
	–

	1988–1989
	Cermets с увелич. содержанием азота
	Sumitomo
	–
	–
	–

	90-е 

наст.

время
	Сложнолегированные ультрадиспер. сплавы на основе Ti(C, N) 
	Общая

тенденция
	–
	–
	–


       Можно отметить, что если сплавы на основе карбида титана с никель-молибденовой связкой марки ТН20 были первыми в бывшем СССР безвольфрамовыми сплавами, освоенными промышленностью, то сплавы на основе карбонитрида титана, пригодные для практического применения,   впервые в мире были изготовлены в Киевском политехническом институте. Фактически отсчет дальнейших разработок и усовершенствований сплавов на основе карбонитрида титана различных модификаций во всем мире идет с 1971–72 гг.         
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	Рисунок 3 – Структура твердого сплава WC–6 %Co, упрочненного “усами” из карбида титана


        В дальнейшем улучшение спеченных безвольфрамовых твердых сплавов будет, по-видимому, происходить по пути технологического совершенствования (получение плотных беспористых материалов путем спекания – ГИП), использования ультрадисперсных (0,2–0,5 мкм) и нанокристаллических  (< 0,1 мкм) порошков, а также путем упрочнения (армирования)  сплавов  нитевидными  кристаллами  (“усами”) тугоплавких  соединений, о чем было предположено нами в работе [15] еще в 1971 г. H. Kolaska и др. [6, 96] отмечают, что в таких сплавах, упрочненных “усами”, сочетается высокая вязкость основы  с повышенной твердостью и износостойкостью вводимого карбида, например карбида титана (рис. 3).      
Глава 2.  Структура и некоторые свойства основных 
составляющих безвольфрамовых твердых сплавов
       Как было отмечено выше, в качестве износостойкой составляющей безвольфрамовых сплавов используются в большей или меньшей мере карбиды титана, ниобия, тантала, молибдена, вольфрама, карбонитрид титана и /или твердые растворы на его основе, а в качестве связующего металла – никель, кобальт с некоторыми добавками.

       Так как в композиционных материалах, к которым относятся твердые сплавы в целом, и безвольфрамовые  – в частности, во многом сохраняются свойства исходных составляющих, то постараемся очень кратко охарактеризовать их, а также степень их взаимодействия между собой и с металлом-связкой.

        Карбиды металлов IVа  и Vа  подгрупп периодической системы, в отличие от карбида вольфрама, обладают широкой областью гомогенности, максимальное содержание углерода в них обычно несколько меньше (для  TiC)  или равно стехиометрическому составу (для NbC и TaC)  [38]. Поэтому небольшой недостаток углерода не вызывает образования дополнительных фаз в спеченных твердых сплавах. Все они имеют гранецентрированную кубическую решетку (см. табл. 6) и плавятся конгруэнтно, в то время как карбид вольфрама при плавлении разлагается по реакции  WC = W2C + C. На рисунке 4 приведены диаграммы состояния систем Ti–C, Nb–C, Ta–C.  

       Система Ti–C. Данные по растворимости углерода в титане неоднозначны. Это вызвано тем, что наличие в титане кислорода и азота повышает предел растворимости углерода в металле. Ширина области гомогенности  TiC1-x составляет 37–50 % ат. С. Период решетки карбида титана в области гомогенности имеет максимум при отношении углерод/металл, равном примерно 0,9, что соответствует максимальной стабильности соединения [38]. При этом составе наблюдается наивысшая температура плавления и значение твердости. Однако по данным А.Н. Степанчука [138], для плавленого карбида титана изменение микротвердости в интервале соотношения С/Ме 0,7–1,0 менее существенно (рис. 5, а) с весьма незначительным максимумом при С/Ме, близком к 0,9. В то же время, микрохрупкость (одна из самых важных характеристик тугоплавких карбидов как основы твердых сплавов) карбида титана в пределах области гомогенности плавно снижается. Это может свидетельствовать о некотором повышении пластичности карбида титана с уменьшением в нем содержания  углерода.
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Рисунок 4 – Диаграммы состояния: а – Ti–C;   б – Ta–C;  в – Nb–C [38,69]
       Для системы Nb-C установлено существование монокарбида NbC и полукарбида Nb2C. Для последнего область гомогенности при 2553 0С простирается от 20 до примерно 33 % ат. С, а при температурах ниже 1200 0С она сужается до менее 1 % ат. С. Монокарбид ниобия NbC
 плавится конгруэнтно при 3613 0С и 44 % ат.С и имеет область гомогенности в пределах 37–49 % ат. С при 3000 0С и от 41,3 до 49,5 % ат. С при 2200 0С  [69]. 
       Согласно [138], для плавленого NbC1-x при соотношении С/Ме
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0,82 наблюдается максимум всех исследованных характеристик: прочности, микротвердости, абразивной способности и микрохрупкости (рис. 5, б). 
       В системе Ta–C существуют также два карбида TaC и Ta2C. Монокарбид TaC  имеет область гомогенности от TaC0,73   до TaC0,96. Фаза Ta2C при 2200 0С характеризуется узкой областью гомогенности от TaC0,43 до TaC0,5. Период решетки TaC1–x в области гомогенности изменяется практически линейно [69]. Максимальная микротвердость 
наблюдается при соотношении С/Ме
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0,8, т.е. несколько  выше нижней границы области гомогенности [38]. 
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1– прочность зерен; 2– микротвердость; 3– абразивная способность; 

4– микрохрупкость
Рисунок 5 – Зависимость некоторых свойств плавленых  карбидов титана (а) и ниобия (б) от соотношения С/Ме [138]

       Микротвердость карбида тантала также зависит от температуры, снижаясь с ее увеличением. Такая же зависимость наблюдается и для других карбидов переходных металлов IVа и Vа  продгрупп. Так, например, для TiC в интервале температур 400–800 0С  микротвердость резко падает, однако при 600 0С все еще превышает твердость WC и TaC [38]. 
       К сожалению, карбиды с кубической структурой намного хрупче карбида WC. При комнатной температуре у них  пластическая деформация практически не наблюдается [38]. 

       Ряд свойств, характеризующих взаимодействия Ме–Ме, Ме–С, Ме–N в карбидах и нитридах с кубической кристаллической решеткой (модуль упругости, КТР, теплоемкость) оценены и приведены в монографии [139].
        Применяемый в производстве безвольфрамовых сплавов  карбид молибдена – Mo2C имеет гексагональную кристаллическую решетку. Область гомогенности Mo2C очень узкая и  существенно зависит от температуры. Плавится  Mo2C  конгруэнтно при 2522 0С и 34 % ат. углерода [69]. При относительно более низкой микротвердости (15 ГПа), чем у карбида вольфрама (22 ГПа), он значительно хрупче его.

       Твердые растворы тугоплавких соединений на основе ТiC. Карбид титана с карбидами ниобия и тантала образует непрерывные ряды твердых растворов с линейными или близкими к линейным изменениями периода кристаллической решетки. 
       Изучение механических и физических свойств твердых растворов монокарбидов переходных металлов в области гомогенности выполнено Г.Ш. Упадхая [140]. Показано, что влияние содержания углерода в карбидных сплавах Me1C1–x–Me2C1–x  на их свойства аналогично влиянию  содержания углерода в простых карбидах. Так, например,  микротвердость изменяется практически линейно, снижаясь с уменьшением содержания углерода [69].    

       Для системы Ti–Mo–C  характерно следующее. Растворимость карбида молибдена в карбиде титана достигает 70 % [141, 142]. Микротвердость твердого раствора 25 % TiC–75 % Mo2C составляет 21,4 ГПа. Согласно [141–145],  разрез Mo–TiC носит квазибинарный характер и имеет диаграмму эвтектического типа. Эвтектика 
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 + TiC (δ)  (где 
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 и δ – соответственно твердые растворы на основе Mo и карбида TiC) содержит около 20 % мол. TiC и плавится при 2180 
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 20 0С [146], а по данным [147,148] – при 2190 
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 20 0С. Различие в приведенных значениях температуры плавления эвтектики по мнению авторов [146] может быть  обусловлено неодинаковой чистотой исследованных материалов. Растворимость карбида титана в молибдене  при   эвтектической температуре составляет 4,7 % мол. [147,148]. В то же время карбид титана растворяет довольно значительное количество молибдена- более 35 % ат. при эвтектической температуре и 25 % ат. при 1175 0С. Диаграмма состояния системы Ti–Mo–C  во всем интервале составов от 1400 0С до температуры солидуса построена в работе [144]. Политермический разрез TiC–Mo представлен на рисунке 6. 
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	Рисунок 6 –  Политермичекий разрез TiC–Mo тройной диаграммы Ti–Mo–С [143]


       В системе  Ti–C–N карбид титана TiC образует с нитридом титана TiN  непрерывный ряд твердых растворов. Период решетки в зависимости от состава изменяется практически по правилу Вегарда. Замещение углерода азотом  в твердом растворе TiC–TiN приводит к уменьшению периода решетки карбонитрида, что проявляется даже при очень малых концентрациях (> 0,1 % ат. N). С увеличением концентрации неметаллических вакансий, т.е. с уменьшением содержания углерода в TiC (когда сам по себе уменьшается период решетки вследствие сжатия атомов металла вокруг вакансий) зависимость периода решетки карбонитрида TiCхNу  от содержания азота становится менее заметной [69]. Фазовое равновесие в системе Ti–C–N при температуре 1150 0С изучено в [149].
        По данным [69, 150] при высоких температурах (1500 0С) карбонитрид и нитрид титана становятся термодинамически неустойчивыми по отношению к карбиду титана и в результате взаимодействия с углеродом переходят, соответственно, в карбид или карбонитрид, равновесное содержание азота  в котором тем меньше, чем выше температура. Так, при температуре 1480, 1700 и 1930 0С  равновесные концентрации азота в карбонитриде титана составляют, соответственно, 7–11; 7–9 и 6–7 % . Устойчивость карбонитрида относительно карбида и содержание азота в карбонитриде при высоких температурах повышается с возрастанием внешнего давления азота, а скорость реакции взаимодействия  нитрида с углеродом или карбида с азотом уменьшается со снижением концентрации вакансий в неметаллической подрешетке [69]. Следовательно, при нагревании карбонитрида титана или сплавов на его основе в вакууме возможно их деазотирование (денитрирование) и изменение как состава, так и свойств материалов, особенно при повышенных содержаниях азота в карбонитриде. 

       Согласно [69], температура плавления карбонитрида титана стехиометрического состава повышается с увеличением концентрации углерода и переходит через пологий максимум при эквимолярном составе, составляя 3182 0С.

       И.И. Билыком [55]  в результате исследования свойств ряда карбонитридов, в том числе карбонитрида титана, установлены минимальные значения КТР и максимальные значения микротвердости (табл. 14), а также  окалиностойкости при окислении на воздухе при 1000 0С в течение 3 ч. для состава TiC0,65N0,28  (рис. 7). 
Таблица 14 –  Свойства карбонитрида титана различных составов [55]  

	Состав
	Микротвердость, ГПа
	Коэффициент термического  расширения,

×10-6, К-1
	Износ индентора при микрорезании титана, мкм

	TiC
	30,0
	7,47
	–

	TiC0,83N0,11
	31,8
	7,10
	135

	TiC0,65N 0,28
	38,6
	6,62
	180

	TiC0,25N0,75
	28,9
	7,32
	262

	TiC0,18N0,78
	22,2
	7,90
	330
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	1 – TiC0,18N0,78 ; 2 – TiC0,25N0,75; 
3 – TiC0,65N0,28; 4 – TiC0,83N0,11
Рисунок 7 –Окалиностойкость карбонитридных фаз титана [55]



       В отличие от приведенных данных, при изучении свойств карбонитридов титана с различным содержанием углерода и азота в Институте химии Уральского научного центра АН СССР  максимум микротвердости (35,3 ГПа) был отмечен для эквимолярного состава TiC0,5N0,5  [59], что (возможно ошибочно) послужило авторам указанной работы  основанием для использования карбонитрида этого состава для изготовления безвольфрамовых твердых сплавов в Институте химии, а затем и во ВНИИТСе [59, 151]. 

        Р.Ф. Чебураевой и И.Н. Чапоровой [152] показано, что у карбонитрида титана, полученного в результате взаимодействия TiC и TiN  при 1600 0С в среде азота в течение 2 ч, микротвердость и микрохрупкость наиболее резко снижаются при соотношении  С/N (%) примерно 76:18. Авторы объясняют это с позиций конфигурационной модели локализации электронов по аналогии с [69]. Полученные в этой работе  данные согласуются с изложенными выше нашими представлениями о природе повышения пластичности карбонитрида титана при небольших содержаниях азота – С/(N + С) больше 0,7.

       Согласно исследованиям D. Moskowitz и др. [153] для твердых растворов TiC–TiN при увеличении соотношения N/(С + N) линейно уменьшается    период решетки. Так же линейно снижается  микротвердость (измеренная по Кнуппу при нагрузке 0,49 Н) от 30 до 14 ГПа  при уменьшении соотношения С/(С + N) от 0,9 до 0,3. Аналогичный характер изменения микротвердости в этих системах выявлен в работе [154], а также в наших исследованиях для плавленых образцов. 

       В работах  [155, 156] при изучении системы Ti–C–N  установлено, что удельная электропроводность и теплопроводность уменьшаются с повышением содержания углерода в области твердых растворов  TiC–TiN (рис. 8). Это может быть обусловлено, в частности, более высокими значениями теплопроводности для нитрида титана. Микротвердость для карбонитрида титана стехиометрического состава  изменяется почти в соответствии с правилом аддитивности (рис. 9), а для карбонитрида титана Ti(СxN1-x)0,82 при соотношении C/(C +N ) = 0,8–1,0 изменяется незначительно.
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	Рисунок 8 – Зависимость удельной электропроводности (а) и коэффициента теплопроводности (б) карбонитрида титана TiСxN1-x  от соотношения С/(С + N) [156]
	Рисунок 9 – Зависимость микротвердости карбонитридов титана  Ti(СxN1–x)1,0 (1) и Ti(СxN1–x)0,82 (2) от соотношения С/(С + N) [156]


        S. Cardinal и др. [157] исследовали некоторые физико-меха-нические свойства карбонитридных фаз титана, применяемых в производстве безвольфрамовых сплавов. В качестве исходных компонентов использовали порошки карбида и нитрида титана с размером частиц 1,5 и 2,9 мкм соответственно. Образцы изготавливали горячим прессованием при 1850 0С в среде аргона в течение 1 ч, их плотность составляла более 98 %. Из представленных в таблице 15 данных видно, что с повышением содержания углерода в карбонитриде титана закономерно увеличивается период решетки, возрастает микротвердость и модуль упругости.

Таблица 15 – Физико-механические свойства некоторых составов карбонитрида титана [157]

	Карбонитрид
	Период

решетки, нм
	Микротвердость
HV0,3, ГПа
	Модуль

упругости, ГПа
	К1с,

МПа×м0,5

	TiС0,3N0,7
	0,4265
	17,4 
[image: image32.wmf]±

 1,50
	467
	5,4
[image: image33.wmf]±

0,62

	TiС0,5N0,5
	0,4280
	21,0 
[image: image34.wmf]±

 1,65
	473
	6,3
[image: image35.wmf]±

0,03

	TiС0,7N0,3
	0,4296
	21,2  
[image: image36.wmf]±

0,84
	510
	5,7
[image: image37.wmf]±

0,10


       Модуль упругости имеет довольно высокие значения, а вязкость разрушения К1с максимальная для состава TiС0,5N0,5, что связывают с более мелкозернистой микроструктурой образцов этого материала. Авторы отмечают, что полученные ими более высокие характеристики механических свойств, по сравнению с данными [158], объясняются почти стопроцентной плотностью их образцов. 

       Таким образом, в последних более поздних работах [153–157] никаких максимумов микротвердости во всем концентрационном интервале твердого раствора TiC–TiN не обнаружено.

       Твердость и модуль упругости TiСxN1–x  определяли также в [159], в [158] рассматривали структурные характеристики, а в монографии [161] – электронную структуру карбида и карбонитрида титана.
      Анализируя приведенные выше данные, можна сделать вывод, что в карбонитридных фазах титана в какой-то мере нивелируются отрицательные качества карбида титана, как твердой составляющей безвольфрамовых твердых сплавов – несколько уменьшается микрохрупкость  (увеличивается пластичность) и повышается теплопроводность.  Следовательно, по  этим характеристикам карбонитрид титана более близок к карбиду вольфраму, чем  TiC. 

       В работе [162] изучены некоторые физико-механические свойства твердых растворов (Ti1-хNbx)(C0,5N0,5) на образцах 5×5×40 мм. Показано, что предел прочности при изгибе и твердость НRA имеют максимум вблизи составов (Ti0,77Nb0,23)(C0,5N0,5) , а модули упругости и сдвига, коэффициент Пуассона монотонно возрастают с увеличением концентрации ниобия в сложном карбонитриде. Авторы полагают, что ”вносимые атомами ниобия дополнительные электроны поступают в зону, ответственную за взаимодействие Ме–Ме, а увеличение доли связей Ме–Ме  способствует большей деформируемости этих связей” и, соответственно, возрастанию модуля упругости Е.  

       Если рассматривать  эти результаты с точки зрения модели электронных конфигураций [52], то при добавлении ниобия, донорная способность валентных электронов которого уменьшается ввиду роста локализации d-электронов, должна уменьшаться стабилизация  sp3 (s2p3) – конфигураций атомов углерода и азота в сложном карбонитриде и, следовательно, снижается твердость и увеличивается модуль упругости (характеристики пластичности).

       Структура сплавов системы Mo–C–N, полученных путем азотирования бинарных сплавов молибдена с углеродом под давлением азота 0,1–30 МПа при температуре1100 0С, исследована P. Ettmayer [163]. Азотирование сплавов, содержащих 0–33 % ат. С, под давлением азота 0,1 МПа  приводило к образованию твердого раствора азота в карбиде молибдена Mo2(C, N)  с гексагональной плотно упакованной решеткой. 
       При давлении азота 3 МПа наступало фазовое равновесие кубического карбида молибдена Мо2С с гексагональной фазой Мо2(С, N), а в области высоких содержаний углерода – образование карбонитрида Мо(С, N) с гексагональной решеткой  типа 
[image: image38.wmf]a

–WC (а = 0,29 нм; с=0,28 нм). При давлении азота 30 МПа и температуре 1100 0С наблюдали образование фаз Mo2N, Mo2(C,N)  и Mo(C,N).

       Образование карбонитрида Mo (C, N) cо структурой типа WC  было установлено в работе [164] при взаимодействии Mo2C с азотом при 1100 0С под давлением азота 30 МПа  и при 1450 0С под давлением азота 27 МПа. Интересно, что монокарбид вольфрама WC не взаимодействует с азотом при температурах 1100–1800 0С и давлениях азота до 30 МПа  [164].      

	[image: image39.png]60

‘1. o

eLoce snHeXdeT0D

% at.

40

20
CopaepxaHue Mo.





	Рисунок 10 – Часть изотермического сечения (Ti, Mo)(C, N)  системы

Ti–Mo–C–N при 1450 0С [77]


      Сплавы системы Ti–Mo–C–N были изучены E. Rudy [77]. Показано, что система Ti–Mo–C–N подобна системе Ti–Mo–C. На рисунке 10  приведена часть изотермического сечения (Ti, Mo)(C, N)z при температуре 14500С. Видно, что при небольших добавках молибдена к карбонитриду титана  (
[image: image40.wmf]»

2,5 % ат.) существует однофазный твердый раствор – (Ti, Mo)(C, N). При повышении содержания  Мо образуется две фазы: α’ (богатый титаном карбонитрид) + α” (богатый молибденом карбонитрид), что E. Rudy назвал “спинодальным распадом”.  
        В работах [165,166] приведена диаграмма фазового равновесия в системе TiC–TiN–WC, из которой видно, что в этой системе карбид вольфрама мало растворяется в карбонитриде титана. Растворимость карбида вольфрама возрастает с увеличением содержания углерода в твердом растворе TiC–TiN (рис. 11).  
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	1 – ГЦК фаза 
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Рисунок 11 – Фазовое равновесие в системе TiC–TiN–WC (образцы получены горячим прессованием при 2300 0С и отожжены в аргоне при 1500 0С в течение 168 ч) [165]


       Системы TiC-(Ti(C, N)) – металл-связка. По данным В.Н. Еременко [142] в системах Ti–C–Co и Ti–C–Ni между карбидной и связующей фазой существуют квазибинарные участки. Согласно монографии [167], растворимость TiC в кобальте достигает почти 3–5 % при эвтектической температуре, которая приблизительно равна 1260 0С, а состав эвтектики соответствует примерно 6 %TiC.

       Исследования строения сплавов лучевого разреза TiC–Co тройной системы Ti–C–Co до содержания 17 %TiC показали [168], что сплав с содержанием 6 % TiC почти целиком имел эвтектическую структуру. Температура плавления эвтектики составляла 1360 0С. Растворимость карбида титана в кобальте при 1330 0С в этой системе была около 0,7 %, и с понижением температуры до  1240 0С снижалась приблизительно до 0,45 %. 
       В то же время в работе [37] растворимость TiC в кобальте при 1250 0С оценена в 1 %. Следовательно, данные работ [37,168] больше соответствуют  друг другу и довольно сильно отличаются от приведенных в монографии [167].

      Часть диаграммы состояния по лучевому разрезу TiC–Co тройной системы Ti–C–Co приведена на рисунке 12.  
       В.Н. Еременко с сотрудниками [169] исследовал также сплавы по лучевому разрезу TiC–Ni тройной системы Ti–C–Ni. Установлено, что растворимость карбида титана в никеле составляет: при температуре 1280 0С–6,2 %, при 1250 0С–5,3 %, при  1050 0С – 3,8 %  и  при 700 0С – 2,0 %. На рисунке 13 приведена часть диаграммы этой системы [169]. В некоторых сплавах по данному разрезу было обнаружено небольшое количество свободного углерода. 
      Автор [142] отмечает, что в работе [170] пришли к заключению о не квазибинарности  сечения TiC–Ni вследствие выделения графита при взаимодействии карбида титана с никелем. Поэтому В.Н. Еременко с сотрудниками  дополнительно изучили строение сплавов, состав которых лежит на пересечении разреза  TiC–Ni с разрезами Ti2Ni–C, TiNi–C и TiNi3–C [171]. В результате оказалось, что сплавы двухфазны и во всех случаях не содержат свободный углерод. Поэтому в итоге был сделан вывод о квазибинарности сечения TiC–Ni [142]. Установлена также растворимость никеля в карбиде титана при температурах 1000-1650 0С в пределах 0,7–0,8%. 
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	Рисунок 12 – Часть диаграммы состояния тройной системы  Ti–C–Co по лучевому
разрезу TiC–Co [168]
	Рисунок  13 – Часть диаграммы состо- яния тройной системы Ti–C–Ni  по
лучевому разрезу TiC–Ni [169]


        Исследование этой системы выполнено также  H. Suzuki  и др. [172], а  в [173]  изучены  Ni – и  Co –  углы систем – Ni–Ti–C и  Co–Ti–C.
        В  [38] с учетом данных других исследований приведены проекции поверхностей   ликвидуса для никелевого и кобальтового углов этих систем (рис. 14). В связи с широкой областью гомогенности TiC в твердых сплавах этих систем даже при больших отклонениях от стехиометрического состава по углероду никаких других карбидных фаз (как это наблюдается для системы WC–Co) не обнаружено.
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Рисунок 14 – Проекции поверхностей ликвидуса в богатых связующей фазой 
           углах фазовых диаграмм Ti–C–Ni (а) и Ti–C–Co (б) [38]

       Т.Я. Великанова и др. [146] изучали фазовые равновесия в квазитройной системе Mo–TiС–Ni, являющейся сечением четверной системы  Mo–Ti–Ni–C.

       На рисунке 15 приведен фазовый состав исследованных сплавов сечения   Mo–TiС0,88–Ni при 1100 0С и на поверхности солидуса. Две обширные трехфазные области 
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 разделены узкой двухфазной областью 
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. Положение ее подтверждают данные [146,174] о протяженности области гомогенности 
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-фазы в системе Mo–Ni от 47,8 до 51,8 % ат. Ni.      
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	Фазы – твердые растворы на основе:

[image: image53.wmf]δ

 – карбида титана; 
[image: image54.wmf]β

– молибдена;

[image: image55.wmf]σ

– MoNi; 
[image: image56.wmf]γ

– никеля
Рисунок 15 –  Диаграмма фазового состава сплавов сечения Mo–TiС0,88–Ni при     1100 0С и на поверхности солидус [146]

(черные поля – области гомогенности фаз при 1100 0С,
заштрихованные – на поверхности солидус)


   Вершина треугольника 
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 на поверхности 
[image: image58.wmf]γ

-фазы находится вблизи 80 % ат.Ni. Период решетки 
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-фазы в трехфазном поле 
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 изменяется мало и равен 0,3594
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0,0003 нм, что, вероятно, достоверно, учитывая малую растворимость карбида титана в никель-молибденовом твердом растворе и, следовательно, малое влияние ее на величину периода решетки.

       В связи с малой протяженностью  области гомогенности фазы на основе молибдена величина периода решетки ее в трехфазных  
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-сплавах мало отличается от такового для исходного молибдена  (0,3145
[image: image63.wmf]±

0,0002 нм).

      Растворимость никеля в карбиде титана мала во всей области гомогенности. Для сплава TiС0,88–Ni с содержанием 6 % мол. TiС0,88 период решетки 
[image: image64.wmf]δ

-фазы составляет 0,4325 нм и практически не отличается от исходного значения. В то же время растворение  молибдена в карбиде титана заметно уменьшает его период решетки в двухфазной области 
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 от 0,433 до 0,427 нм.

      Установлено, что при добавлении никеля в сплавы Мо–ТіС температура их солидуса резко понижается  от 2100 0С в системе TiС0,88–Мо до 1200–1250 0С в трехфазных сплавах 
[image: image66.wmf]σ

+

+

β

δ

. В области  
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 температура солидуса сплавов лежит в пределах 1250 0С – 1300 0С. Исследованный разрез Мо–TiС0,88–Ni расположен вблизи квазитернарного сечения Мо–TiС–Ni в четверной системе Мо–Ti–С–Ni и по своим характеристикам мало отличается от квазитернарного. 

      Микротвердость фазы на основе молибдена в сплавах Мо–TiС0,88  составляет 2,0–2,7 ГПа , а в трехфазной области 
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– 5,0–6,0 ГПа. Фазы на основе никеля в сплавах Ni–TiС0,88 имеют микротвердость 2,0 ГПа, а в трехфазных сплавах 
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– 3,0 ГПа. Измеренные значения микротвердости для 
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-фазы лежат в пределах 6,0–8,0, а для 
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-фазы – около 28 ГПа. Микротвердость эвтектических колоний 
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-фаз имеют значения  в пределах 8,0–9,0, а для 
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– 4,0–5,0 ГПа [146]. 

       При изучении влияния добавок  Mo  (от 0 до 30 %) на ширину двухфазной области TiC + 
[image: image74.wmf]γ

 H. Suzuki и др. установили [175], что эта область расширяется с увеличением содержания молибдена, а цементирующая фаза на основе никеля содержит от 3 до 10 % Ti в зависимости от содержания углерода и от 0 до 6 % Mo в зависимости от концентрации Mo и С.

       И.Н. Чапорова с соавторами  отмечали [176]: 
– сплавы TiC–Ni, богатые углеродом, могут содержать TiC + цементирующая фаза (твердый раствор титана и углерода в никеле) + графит;

– цементирующая фаза для сплавов  TiC–Ni–Mо с уменьшением содержания углерода в карбиде титана обогащается титаном и молибденом;

- тройных фаз типа η в сплавах этой системы не образуется, так как двухфазная область 
[image: image75.wmf]γ

 + TiC граничит с областью TiNi3  + 
[image: image76.wmf]γ

  + TiC.

       В другой работе этих авторов [177] исследовано фазовое равновесие в горизонтальном сечении системы TiC0,5N0,5–Ni–Mo при температурах, близких к температуре спекания сплавов (1300–1450 0С), а также определены точки линии солидус для сплавов с различным соотношением Ni/Mo. Было установлено, что образцы [Ti(C,N)-Ni] с содержанием Ti(C, N) до 5 % – однофазны и представляют твердый раствор на основе Ni. При большем содержании Ti(C, N) обнаружена вторая фаза – карбонитрид титана.  Для плавленых образцов смесь этих двух фаз представляет собой эвтектику Ni + Ti(C, N), а  для спеченных образцов – крупные кристаллы в связующей фазе.
        Следовательно, растворимость карбонитрида титана в никеле для системы Ni–Ti(C, N) составляет 5 %. При  добавлении к никелю молибдена, т.е. для системы Ni–Mo–Ti(C, N), растворимость Ti(C, N) в Ni  понижается до 2 % при  1500 0С  для плавленых образцов и до 1 % для образцов, спеченных при 1300 0С.


 Карбонитрид титана растворяется в молибдене незначительно (до 2 %), а растворимость молибдена в карбонитриде титана весьма мала (менее 0,5 %). Температура эвтектической реакции для сплавов Ni - Ti(C, N) составляет 1290 0С, а при добавлении молибдена к никелю она повышается до 1370 0С.


 На основании проведенных исследований авторами [177] в первом приближении построен участок вертикального разреза Ni–Mo (3,5:1)–Ti(C, N)  (рис. 16). 
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	Рисунок 16 – Участок вертикального разреза Ni–Mo (3,5:1) – Ti(C, N) [177]


       Сопоставляя температуры образования эвтектик карбида и эквимолярного карбонитрида титана с никелем, можно заметить, что для систем TiC–Ni и Ti(C, N)–Ni эти температуры примерно одинаковы – 1280 и 1290 0С, соответственно. Добавки молибдена к никелю приводят к существенному повышению температуры эвтектической реакции системы Ti(C, N)–Ni–Mo (3,5÷1) – до 1370 0С. Это должно привести к значительному повышению температуры спекания сплавов на основе карбонитрида титана.
       L. Chen с соавторами [165] методом дифференциального термического анализа изучали температуры плавления эвтектик в системах Сo(или Ni) + (Ti,W)C (или  (Ti, Mo)C) с 90 % мол. связующего металла. Показано, что при добавлении “MoC” (взято авторами в кавычки, так как имеется в виду содержание Мо в кубическом сложном карбиде (Ti, Mo)C) температура плавления TiC–Ni сплавов изменяется незначительно, а для сплавов TiC–Со она снижается с 1360 0С  до примерно 1335 0С (рис. 17, а, в).
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Рисунок  17 – Температуры плавления эвтектик в системах Сo(или Ni) + (Ti, W)C (или  (Ti, Mo)C) [165]
       При добавлении карбида вольфрама температура плавления TiC–Ni сплавов повышается с 1295  до 1340 0С, а для сплавов системы TiC–WC–Co она возрастает с 1360 до 1381 0С (рис. 17, б, г). Следовательно, появление жидкой фазы в сплавах с участием карбида вольфрама возможно при более высоких температурах, чем в случае добавок карбида молибдена.

       Исследованы также температуры плавления сплавов различных составов системы WC–TiC–TiN–TaC–33 % Co. Из рисунка 17, д  видно, что для системы TiC–TiN–WC–Co равновесная линия делит фазовую диаграмму  на две области. Точка плавления при 1350 0С была установлена для сплавов в трехфазной области WC + (Ti,W)(C, N) + Co. В двухфазной области (Ti,W)(C, N) + Co температура плавления изменяется от 1350 0С в сплавах с высоким содержанием карбида TiC до 1450 0С при условии высокого содержания TiN. Для сплавов с примерным содержанием 30 % TiN (вероятно, наиболее приемлемых для практического использования) температура плавления составляет 1420 0С, поэтому  температура спекания таких сплавов должна быть выше 1420 0С.

      При добавлении карбида тантала в сплавы WC–TiCN–Co снижается растворимость WC в кубическом сложном карбонитриде (Ti,W,Ta)(C, N), что, очевидно, связано с большим химическим сродством между танталом и азотом, чем между вольфрамом и азотом. Однако карбид тантала не оказывает существенного влияния на изменение температуры плавления сплавов эвтектических составов (рис. 17, е).

       В связи с рассмотренными выше результатами исследований диаграмм состояния целесообразно привести имеющиеся данные по растворимости карбидов и некоторых их сплавов в металлах группы железа (табл. 16).
         Необходимо отметить, что растворимость в кобальте и никеле во всех случаях выше, чем в железе. Именно эти два металла – кобальт и никель используются в качестве металлической связки в твердых сплавах на основе карбида и карбонитрида титана. По мнению H.E. Exner [38] высокая растворимость карбида вольфрама в кобальте является основным фактором хорошей вязкости  этих композиционных материалов (WC–Co). Но, вероятно, этого же можно добиться путем соответствующего легирования связки другими металлами.

Таблица 16 – Растворимость (%) некоторых карбидов и их твердых растворов в металлах группы железа в твердом  (1250 0С) [37, 38]   и жидком (1400 0С) состояниях [178]   

	Металл
	Темпе-ратура,

0С
	WC
	TiC–WC

1:1
	TiC
	NbC
	TaC
	Mo2C
	TiC0,5N0,5 *

	Fe
	1250
	  7,0
	0,5
	  0,5
	1,0
	0,5
	  5,0
	–

	Co
	1250
	22,0
	2,0
	  1,0
	5,0
	3,0
	13,0
	–

	Ni
	1250
	12,0
	5,0
	  5,0
	3,0
	5,0
	   8,0
	5,0

	Co
	1400
	39,0
	–
	10,0
	8,5
	6,3
	 39,0
	–

	Ni
	1400
	27,0
	–
	11,0
	7,0
	6,3
	 36,0
	–


* – по данным [177].

       Карбиды титана, ниобия, тантала, очевидно, и их твердые растворы, карбид молибдена и карбонитрид титана эквимолярного состава имеют удовлетворительную растворимость в никеле, сопоставимую с растворимостью сложного карбида TiC–WC. С практической точки зрения важно подчеркнуть, что при добавлении к никелю молибдена растворимость TiC0,5N0,5 в Ni–Mo-связке, как отмечалось выше, уменьшается.

       Низкая растворимость карбида титана (и твердых растворов на его основе) в железе должна благоприятно сказываться на сопротивлении к взаимодействию (схватыванию, микросвариванию) твердых сплавов на основе карбида и карбонитрида титана при обработке сталей резанием.

       Смачиваемость. Как известно, микроструктура и механические свойства спеченных твердых сплавов  определяются не только свойствами тугоплавкой составляющей, но и физико-химическими  явлениями, которые происходят на границе раздела фаз. Эти  явления обусловлены наличием избыточной поверхностной энергии на границах твердое–твердое, твердое–жидкое и твердое–газ. В процессе спекания твердых сплавов цементирующая фаза находится в жидком состоянии и оказывает существенное влияние на процесс усадки и формирование структуры и свойств конечного сплава в зависимости от смачиваемости твердой составляющей расплавами связующего металла. 

        H.E. Exner [38] на основании анализа результатов проведенных многочисленных исследований смачиваемости карбидов отмечает, что на поверхности раздела между карбидами и металлами подгруппы железа существует прочная химическая связь. Она особенно благоприятна для системы WС–Co, так как приводит к очень низкой межфазной енергии и, как следствие, к почти идеальной смачиваемости  и очень хорошей адгезии между фазовыми составляющими в этой системе в твердом состоянии. Краевой угол смачивания карбида вольфрама расплавом кобальта равен нулю. При этом полное растекание расплава кобальта по поверхности карбида происходит независимо от среды  смачивания (вакуум, водород, инертные газы).

      В других комбинациях карбид–связующий металл смачиваемость не столь совершенна (табл. 17). Эти результаты, полученные М. Humenik и N. Parikh [39] при изучении смачиваемости карбида титана расплавами железа, кобальта и никеля показали, что в среде водорода и  гелия высокой степени чистоты и в вакууме 1,33.10-3 Па угол смачивания больше нуля.  Добавки к никелю хрома, ниобия, тантала, вольфрама несколько снижают угол смачивания в вакууме, а в случае добавки 10 % молибдена он уменьшается  до нуля. К сожалению, авторы не объясняют низкие значения угла смачивания TiC кобальтом в вакууме и механизм улучшения смачиваемости карбида титана   никелем при его легировании молибденом.  Этими же авторами было установлено, что при спекании сплавов на основе композиции TiC–(Ni + 10 % Мо) наблюдается значительно меньший рост зерен карбида титана, а получаемый твердый сплав имеет достаточно высокие твердость, прочность и ударную вязкость. 
Таблица 17 – Краевые углы смачивания карбида титана некоторыми металлами и сплавами [39]

	Металл (сплав)
	Среда смачивания

	
	Водород
	Вакуум

	Fe
	46
	41

	Co
	37
	5

	Ni
	17
	30

	Ni + 10 %Cr
	– 
	23

	Ni + 10 %Nb
	–
	22

	Ni + 10 %Ta
	–
	15

	Ni + 10 %W
	–
	14

	Ni + 10 %Mo
	–
	0


       Г.В. Самсоновым с соавторами [179], были получены несколько иные значения краевого угла смачивания карбида титана расплавами металлов подгруппы железа в вакууме 1,33·10-3 Па (табл.18). В отличие от данных работы [39], наблюдается уменьшение краевого угла смачивания в ряду Fe–Co–Ni, что, на наш взгляд, является более логичным и согласуется с представлениями о природе смачиваемости с позиции электронного строения атомов элементов и образования стабильных электронных конфигураций [52]. С этих позиций металлы группы железа являются акцепторами электронов. При этом акцепторная способность увеличивается в ряду Fe–Co–Ni. Так как для систем “металлы подгруппы железа–карбиды переходных металлов” реализуется условие “металлический акцептор–карбидный донор” [179], то закономерно улучшение смачиваемости карбида титана расплавами металлов в ряду Fe–Co–Ni.
  Таблица 18 – Характеристики  смачиваемости  карбида титана (TiC0.96) по данным  [179]

	Металл
	Температура,

0С
	Краевой угол

смачивания, град.
	Молярная работа адгезии WАмол., кДж/моль

	Fe
	1550
	40
[image: image79.wmf]±

2
	153,35

	Co
	1550
	30
[image: image80.wmf]±

1
	150,84

	Ni
	1450
	23
[image: image81.wmf]±

2
	147,49


       H.Е. Exner отмечает [38], что по данным K.Tahtinen и M. Tikkanen (1978 г.)  подтверждено  влияние на краевой угол смачивания среды смачивания. Так, при смачивании карбида титана никелем при температуре 1400 0С в вакууме и сухом водороде  (парциальное давление кислорода – 10-9 Па) угол смачивания составил 18 и 420 соответственно. Кроме того, сообщалось, что предварительное насыщение расплава никеля титаном или углеродом не оказывает влияния на смачивание и растекание.
       В работе [60] при изучении смачиваемости нитридов и карбонитридов переходных металлов 1Уа-Уа подгрупп было установлено, что только для карбонитрида титана наблюдается сравнительно хорошая смачиваемость никелем и сплавом Ni–Mo (3:1), а чистый нитрид титана смачивается хуже, чем карбид титана.      
       Смачивание сложного карбонитрида титана–тантала (Ti0,75Ta0,25)(C0,42N0,51) металлами подгруппы железа изучали в работах [180,181]. Показано, что краевой угол смачивания уменьшается в ряду металлов Fe–Co–Ni – в вакууме 24, 13 и 100 соответственно, а в азоте –109, 103 и 470. Для указанных металлов краевые углы смачивания в вакууме для сложного карбонитрида меньше, чем  для чистого карбида титана (табл. 18), что обусловлено, по мнению авторов [181], диффузией тантала в расплавленные металлы в результате активации процессов донорно-акцепторного взаимодействия.
        В  [182] обнаружено снижение краевого угла смачивания никелем карбонитрида титана  при добавлении 10 % карбидов в следующей последовательности NbC, VC, WC, TaC, Mo2C, что объясняется  легированием, когда металлические атомы добавок диффундируют в никелевую фазу и тем самым способствуют уменьшению межфазной энергии на границе Ni–Ti(C, N). Возможно, в этом и в предыдущем случаях при введении указанных карбидов с образованием сложных карбонитридов титана типа  (Ti, Me)(C, N) возрастает донорная способность таких карбонитридов и улучшается смачиваемость.
       Согласно данным, приведенным в монографии [183], смачиваемость твердых растворов (Ti, Тa, W)C расплавленным никелем в вакууме также снижается с увеличением в них карбида тантала:

       Состав сплава, %:
                                            TiC        76,5   71,5    66,5    61,0

                                            TaC           –      5,0    10,0     15,5

                                            WC       23,5   23,5   23,5     23,5

       Угол смачивания, град.             28      27      24        20

Эти данные свидетельствуют о перспективности  легирования твердых сплавов на основе карбида титана карбидом тантала.
        В.С. Панов и др. [184] изучали взаимодействие карбида и карбонитрида титана с интерметаллическими соединениями NiAl, Ni3Al и NiTi, способными работать при высоких температурах в агрессивных средах, на предмет их возможного использования в качестве цементирующей связки безвольфрамовых твердых сплавов.

       Равновесные углы смачивания расплавами указанных никелидов горячепрессованных образцов карбида титана и карбонитрида состава TiC0,5N0,5 c остаточной пористостью менее 3 % в среде водорода не превышали 300 и резко уменьшались с повышением температуры. Практически полное смачивание в системе Ti(C, N)–Ni3Al и TiC–Ni3Al достигается при температуре 1700 0С, а в системе TiC–NiAl при 1800 0С.

      Микроструктурным анализом во всех системах обнаружено проникновение никелидов в подложку из карбида и карбонитрида титана по границам их зерен на глубину 10–50 мкм. Растрескивание по межфазной границе в системах TiC–NiAl и Ti(C, N)–NiAl свидетельствует о менее прочном сцеплении NiAl, чем Ni3Al с частицами карбида и карбонитрида титана.

       Растворимость тугоплавкой составляющей в твердой фазе NiAl и Ni3Al практически отсутствовала, а в расплаве Ni3Al при температуре 1500 0С она составляла до 1,1 % мол. карбида и до 0,4 % мол. карбонитрида титана. Структура всех сплавов карбид (карбонитрид) титана– никелид алюминия после спекания в присутствии жидкой фазы двухфазна и состояла из достаточно равномерно распределенных в металлической матрице зерен тугоплавкой составляющей. При этом  форма и средний размер зерен последней  зависели от содержания и вида никелида.

       Смачиваемость ТiC1-хNх  расплавами никеля, кобальта, а также сплавами  75 % Ni + 25 % Mo и 75 % Ni + 25 % W изучали в работе [153]. Установлено, что наилучшие показатели смачиваемости у сплава 75 % Ni + 25 % Mo.

       Таким образом, из приведенных результатов исследований можна наметить некоторые пути улучшения смачиваемости карбида и карбонитрида  титана при изготовлении твердых сплавов. Однако имеющиеся данные  все же недостаточно проясняют механизм смачивания и влияние различных добавок на величину  краевого угла смачивания. Здесь важно было бы установить,  насколько смачиваемость зависит от степени растворимости добавок в твердой составляющей и в металлической связке; что важнее; в какой последовательности это происходит; целесообразно ли с этой точки зрения использование комплексной связки не Ni–Mo, а Ni–Co, о чем сообщается в целом ряде патентов (ведь кобальт значительно дороже никеля; или его роль – достижение более высоких прочностных характеристик); как изменяется смачиваемость этими комбинациями связующего металла при варьировании соотношения углерода и азота в интервале N/(C + N) – от 0 до 0,5  в карбонитриде титана и т. п.

       Выяснение этих вопросов позволило бы на научной основе подходить к вопросам легирования как твердой составляющей – карбида и  карбонитрида титана, так и цементирующей связки.

Глава 3.  Особенности технологии производства спеченных
безвольфрамовых твердых сплавов
        Безвольфрамовые сплавы изготавливают по общепринятой схеме производства твердых сплавов, однако, имеются существенные особенности на целом ряде операций. Они связаны, в первую очередь, с недостаточной смачиваемостью карбида титана (и твердых растворов других соединений в нем) расплавленными металлами группы железа, за исключением Ni с добавками Mo. Поскольку титан имеет большое сродство к кислороду и образует оксикарбид TiCO или чаще  оксикарбонитрид TiCNO, то смачиваемость может еще больше ухудшаться.

       Предварительными исследованиями было установлено [42, 43], что положительные результаты по структуре и свойствам сплавов TiC–Ni–Mo достигаются при использовании вакуумных процессов карбидизации, сушки смесей после размола и окончательного спекания. Температура восстановления-карбидизации диоксида титана углеродом обычно составляет 1800–2000 °С и содержание кислорода в карбиде желательно не более 0,08–0,15 %.

        Как было показано выше, заметное влияние на свойства карбида титана и смачиваемость его расплавами металлов оказывает содержание углерода в пределах области гомогенности. Так, например, при уменьшении содержания углерода от 50 до 37 % ат. угол смачивания TiC   расплавом никеля уменьшается с 20 до 0° [185].

        Поэтому представлялось целесообразным выяснить минимально допустимое содержание углерода в карбиде титана, при котором обеспечивалась бы достаточная твердость, прочность и износостойкость сплавов. Это обстоятельство имеет также практическое значение, т.к. при промышленном производстве сплавов возможны колебания углерода в исходном карбиде.

       Для проведения исследований использовали карбид титана с различным содержанием связанного углерода в пределах области гомогенности – ТіС0,74, ТіС0,87  и ТіС0,94  [43]. Установлено, что с уменьшением содержания углерода в карбиде  размер зерен износостойкой фазы в сплавах возрастает, особенно это заметно для  системы  ТіС0,74–Ni–Mo. Аналогичный характер изменения размера зерен TiC обнаружен при изучении механизма собирательной рекристаллизации [186], причем энергия активации процесса уменьшается с повышением дефектности углеродной подрешетки. Данное обстоятельство обусловлено тем, что при снижении содержания углерода в карбиде титана увеличивается доля связей Ме–Ме и уменьшается доля связей Ме–С. В результате повышается запас его свободной энергии и он становится  более склонным к собирательной рекристаллизации.

       Но,  так как при небольшом дефиците по углероду прочность сплавов и ударная вязкость  практически не изменяются, был сделан вывод [43] о допустимости колебаний содержания связанного углерода в исходном карбиде титана до ~ 6–8 % против стехиометрического состава. На практике для сплавов TiC–Ni–Mo используют карбид с содержанием связанного углерода 18,8–19,4 %.

        Одновременно установили, что даже при небольших добавках ниобия (до 0,2 %) повышается однородность размеров зерен карбидной фазы, структура сплавов различных партий более стабильна, а, соответственно, более стабильны прочностные характеристики сплавов [43, 46].
       В работе [187] отмечается, что для производства сплавов группы ТН наиболее приемлем карбид титана, полученный карботермическим восстановлением диоксида титана в среде водорода. При использовании карбида титана, полученного методом СВС, необходимо больше интенсифицировать процесс размола смеси, однако и при этом условии получаемый сплав ТН20 уступает по своим свойствам сплаву, изготовленному традиционным способом.

       В последнее время сообщалось [188], что нанокристаллический карбид титана можно синтезировать из порошков титана и различных источников углерода (активированный углерод, углеродные волокна или нанотрубки) с помощью механического легирования при комнатной температуре. По мнению авторов, в основе образования такого карбида лежит механизм диффузионного взаимодействия между компонентами шихты независимо от вида углеродсодержащего компонента. 

       Механизмы карботермического синтеза ультратонких и нанодисперсных порошков TiC рассмотрены и в работах [189–191].
        В сплавах на основе карбонитрида титана марок КНТ-16 и ТВ4 используют карбонитрид эквимолярного состава – примерно ТіС0,5N0,5 с содержанием (%): Ti – 78–79; Собщ – 8,8–11,2; N – 10,2–12,7; Ссвоб – не более 0,3 [59, 151]. По нашему мнению, как уже отмечалось выше, такой состав карбонитрида вряд ли можно считать рациональным, так как при большом содержании азота возможно некоторое ухудшение  смачиваемости карбонитрида, а в процессе спекания из-за денитрирования (деазотирования) и выделения азота возможно образование повышенной пористости и снижение прочностных характеристик сплавов. О потере азота нитридом и карбонитридом титана в процессе твердофазного спекания и спекания в присутствии жидкой фазы сплавов TiC–(0–40) % TiN–15 % Mo2C–10 % Ni сообщалось в [192]. При этом  деазотирование с образованием микропористости возрастает при увеличении содержания азота  в исходных материалах и только спеканием под давлением азота можно получить плотные сплавы.

       G.S. Upadhyaya показано [193], что при добавлении  нитрида титана (7–8 %) к сплавам на основе карбида вольфрама невозможно было получить теоретическую плотность спеканием в среде водорода при температурах до 1500 0С из-за деазотирования  нитрида титана. Несколько лучшие результаты давало применение в качестве среды спекания  водорода и азота. Однако почти полного уплотнения (остаточная пористость менее 0,1–0,15 %) удалось достичь только после горячего изостатического прессования (ГИП) при 1450 0С.

       При получении нанокристаллических сплавов на основе карбонитрида титана также было обнаружено их деазотирование [194], которое в основном происходит при твердофазном спекании до появления жидкой фазы. При этом чем выше содержание азота в сплавах, тем интенсивнее идет этот процесс, и плотные изделия из таких материалов можно получить только в случае спекания под давлением.

       L. Chen c соавторами [165] исследовали газовыделение в процессе вакуумного спекания, в частности, “керметов” системы TiC–TiN–WC–Со–Ni  и сплавов на основе карбида вольфрама, содержащих нитрид титана, системы WC–TiN–Co. Установлено, что  в первую очередь происходит выделение оксида углерода СО, который образуется за счет взаимодействия свободного углерода, возможно,  имевшегося в небольших количествах в исходных смесях, или углерода карбидов с адсорбированным кислородом и оксидными пленками на поверхности частиц кобальта и никеля. Как видно из рисунка 18,  первые пики зарегистрированы при температуре 630 0С для сплавов системы WC–TiN–Co и при 657 0С для “керметов” системы TiC–TiN–WC–Со–Ni.  

       Вторичное  выделение СО наблюдается при температуре 1100 0С и заканчивается при 1250–1300 0С, и оно обусловлено, по-видимому, восстановлением более трудновосстановимых оксидов, например TiO2.       
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Рисунок 18 – Интенсивность выделения газов в различных температурных интервалах спекания сплавов 1 и 2 [165]

       Так как в составе сплавов присутствует нитрид титана, то для сплавов системы WC–TiN–Co обнаружено выделение азота при температуре примерно  1200 0С, которое заканчивается около 1300 0С (рис. 18). На наш взгляд, это обусловлено тем, что из-за низкого химического сродства между вольфрамом и азотом взаимодействие между карбидом вольфрама и нитридом титана происходит слабо и несвязанный TiN разлагается, а улетучивающийся газообразный азот образует множество микропор.  
        В противоположность этим сплавам в “керметах” системы TiC–TiN–WC–Со–Ni до температуры 1200–1300 0С между карбидом и нитридом титана идет активное взаимодействие с образованием карбонитрида титана. Свободного, непрореагировавшего нитрида титана становится меньше и, как следствие, резко уменьшается выделение газообразного азота.

       При разработке сплавов на основе карбонитрида титана марок НТН [72–74] в качестве исходных составляющих использовали отдельно приготовленные порошки карбида титана и нитрида титана, а не готового карбонитрида титана. При таком способе в процессе спекания сплавов при взаимодействии частиц TiC и TiN образуется карбонитрид титана практически с заданным соотношением C/N, чего труднее добиться при карботермическом восстановлении-азотировании диоксида титана (в одну стадию). И, как отмечалось ранее, с позиций необходимости получения более пластичного карбонитрида титана и, тем самым, более прочных сплавов, а также ввиду деазотирования (денитрирования) материалов при большом содержании азота, в сплавах НТН содержание TiN было не высоким и существенно регламентировалось. Следует отметить, что деазотирование нитрида титана в этом случае практически не происходит (или возможно происходит в незначительной степени), так как он растворяется в карбиде титана при более низких температурах в процессе твердофазного спекания.

       Еще одно преимущество данного способа в том, что частицы нитрида титана при твердофазном спекании могут играть роль ингибиторов роста зерен твердой составляющей, обеспечивая тем самым получение более мелкозернистой структуры материалов.

       Кстати, H. Pastor [154] приводит пять более-менее известных способов производства карбонитрида титана: 1 – синтез из смеси порошков TiC + TiN; 2 – синтез из смеси порошков Ti + TiC в среде азота; 3 – карботермическое восстановление-азотирование (КВА) TiO2 в среде азота; 4 – термическое разложение комплексов тетрахлорид Ті-амин; 

5 – карбоазотирование порошка титана в газообразных органических соединениях. Из приведенных способов по экономическим соображениям наиболее приемлемым является КВА.
       Вместе с тем, этот общепринятый  ранее метод получения карбонитрида титана карботермическим восстановлением-азотированием диоксида титана [195, 196]  в последнее время претерпевает изменения в связи с  использованием в качестве исходных наноразмерных порошков.

       Так, ультратонкие порошки карбонитрида титана получали способом КВА в работах [197, 198] из гомогенных смесей наноразмерных порошков TiO2 и сажи. Установлена следующая непрырывная стадийность процесса: первая стадия заканчивается образованием низших оксидов Ti2O3 или Ti3O5; на второй – Ti2O3  превращается в кубический оксикарбонитрид титана Ti(C,N,О),  на третьей – образуется Ti(C, N). 

       В [198] отмечается, что сферические порошки карбонитрида титана TiC0,45N0,55 с размером частиц около  31 нм можно получать при соотношении нанодисперсных порошков  TiO2 и сажи в молярном соотношении 2,1:1 при температуре 1500 оС, времени 4 ч. и давлении азота 0,005 МПа. 

       В работе [199] наноразмерный порошок TiC0,5N0,5 с диаметром частиц 40–80 нм получали карботермическим восстановлением с одновременным азотированием смесей порошка гидрида титана и крахмала в среде N2 при 1750 0С в течение 2 ч. Так как содержание азота в порошке карбонитрида уменьшается при увеличении температуры, продолжительности реакции и снижении парциального давления азота, то имели возможность контроля содержания азота в  Ti(C, N)   посредством оптимизации технологических параметров.  

       В  [200] нанокристаллический карбонитрид синтезировали в процессе размола частиц титана и углерода в среде азота в высокоэнергетической шаровой мельнице Spex 8000 – образование карбонитрида идет по реакции  самораспространяющегося высокотемпературного синтеза. 
       В ряде исследований [201–205] изучали возможность получения композиционных нанокристаллических порошков. Так, например, S. Park  и др. [201] синтезировали нанокристаллические порошки системы (Ti, Me)(C, N)–20Ni и (Ti, Me1, Me2)(C, N)–20Ni с использованием оксидов чистотой выше 99 % зернистостью  (мкм): TiO2 – 45; WO3 – 20;  MoO3 – 20; Nb2O5 – 45;  Ni – 45. После смешивания-размола оксидов с углеродом в планетарной мельнице (при соотношении веса шаров из твердого сплава на основе карбида вольфрама к весу шихты 40:1) смеси были подвергнуты карботермическому восстановлению в среде азота. С помощью рентгенофазового анализа было установлено, что вначале, примерно при температуре 1000–1100 0С, образуются карбиды NbC и Mo2C, и затем, при температурах 1100–1200 0С – TiC/Ti(C, N) и WC. Формирование окончательного твердого раствора на основе карбида (карбонитрида) титана происходит при температурах примерно на 100 0С выше. 

       Из приведенных в таблице 19 данных видно, что в порошках, полученных восстановлением-карбидизацией-азотированием при температурах выше 1200 0С, содержание кислорода  ниже, чем в коммерческих порошках, а  соотношение C/N составляло примерно 2:1.

Таблица  19 – Химический состав композиционных порошков, полученных восстановлением-карбидизацией-азотированием [201]
	Композиция
	Температура
получения, 0С
	Содержание, %

	
	
	Углерод
	Азот
	Кислород

	(Ti,15Mo)(C, N)–Ni
	1000
	17,80
	3,93
	2,56

	
	1100
	11,17
	6,83
	1,23

	
	1200
	10,37
	2,70
	0,12

	
	1300
	   5,64
	1,59
	0

	(Ti,10Mo,5Nb)(C, N)–Ni
	1000
	18,76
	3,17
	2,74

	
	1100
	12,66
	7,38
	1,20

	
	1200
	12,00
	5,68
	0,27

	
	1300
	11,31
	3,90
	0

	(Ti,15W)C–Ni
	1200
	14,99
	0,13
	0,05

	
	1300
	12,14
	0,52
	1,14

	(Ti,15W)(C, N)–Ni
	1300
	11,45
	5,58
	0,36

	(Ti,15W,5Mo)(C, N)
	1300
	   7,61
	1,65
	0,05

	(Ti,15W,5Nb)(C, N)
	1300
	15,22
	4,28
	0,05

	(Ti,30W)C–Ni
	1300
	10,65
	0,38
	1,08

	(Ti,30W)(C, N)–Ni
	1300
	10,39
	3,66
	0,08

	TiC0,7N0,3–15WC–20Ni 
	Коммерческий
	10,10
	4,44
	0,81

	TiC0,7N0,3–30WC–20Ni
	Коммерческий
	   9,00
	3,39
	0,83


       Авторы статьи отмечают, что примененный высокоэнергетический размол смесей порошков оксидов с углеродом обеспечил формирование аморфних фаз и низкий энергетический уровень атомов элементов, а это  способствовало прохождению процесса восстановления-карбидизации-азотирования при относительно низких температурах.  Средний размер частиц полученных таким образом композиционных порошков составил 200–400 нм, а размер зерен был около 30 нм.  

        В работе [202] ультратонкие (наноразмерные)  композиционные порошки сложного карбонитрида титана (Ti,W,Mo,V)(С, N) с никелем с глобулярными  частицами диаметром ~50–300 нм синтезировали при статическом давлении азота из оксидов с помощью недорогого метода, сочетающего традиционный низкоэнергетический размол и последующее КВА. Этот процесс ускоряется благодаря наличию наночастиц TiO2 и углерода. Восстановление-науглероживание  WO2   и MoO2 происходит при  температуре ниже 900 0С, а реакции восстановления-карбидизации-азотирования двуоксида титана идут по схеме:  
	                            930 0С          1203 0С              1244 0С

	                 TiO2   
[image: image87.wmf]®

  Ti3O5   
[image: image88.wmf]®

  Ti(C,O)  
[image: image89.wmf]®

  Ti(C,N)


В целом получение материала (Ti,15W,5Mo,0,2V)(C, N)–20Ni происходит при 1300 0С в течение 1 ч.

       В другой работе этих авторов [203] методом дифракции рентгеновских лучей (ХRD) изучен  фазовый состав порошков, синтезированных в интервале температур  900–1300 0С.  Показано, что в порошках, полученных уже при 1250 0С, присутствуют в основном две фазы – твердый раствор (Ti, W, Mo, V)(C, N) и фаза на основе никеля. Повышение  температуры синтеза до 13000С приводит к увеличению интенсивности дифракционных линий этих фаз.

       При температуре 1350 0С с увеличением времени изотермической выдержки все больше атомов вольфрама, молибдена и ванадия  растворяются в твердом растворе на основе карбонитрида титана, в результате чего период его решетки уменьшается (рис. 19). При этом несколько возрастает размер зерен твердой составляющей.
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	Рисунок 19 – Зависимость размера зерен (1) и периода решетки (2) твердого раствора (Ti, W, Mo, V)(C, N) от времени выдержки при температуре синтеза 1350 0С в среде азота давлением 0,001 МПа [203]



       Повышение давления азота в процессе синтеза  при температуре 1350 0С также приводит к уменьшению периода решетки твердого раствора на основе карбонитрида титана (рис. 20), что, вероятно, связано с ростом в нем содержания азота, т. е. с образованием композиции с большим соотношением N/(N + C). Но при повышении содержания азота  возможно снижение растворимости молибдена и, особенно, вольфрама в карбонитриде титана. Следовательно, этот процесс должен тщательно контролироваться и давление азота должно быть подобрано таким образом, чтобы обеспечить в конечном сплаве заданное соотношение N/(N + C). Средний размер полученных композиционных порошков составил 200–500 нм с размером зерен около 35 нм.  
        В [204] этими же авторами сообщается, что благодаря применению нового метода, получение нанокомпозиционных порошков 

(Ti,15W, 5Mo, 0,5V)(C, N) с размером частиц 10–100 нм происходит при температуре 1200 0С в течение 2 ч. Понижение температуры синтеза авторы объясняют гомогенностью используемой исходной комплексной смеси и ее высокопористой структурой.    
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	Рисунок 20 – Зависимость размера зерен (1) и периода решетки (2) твердого раствора (Ti, W, Mo, V)(C, N) от давления азота в процессе нагрева при  температуре1350 0С и  времени выдержки 4 ч [203]


       Таким образом, уже имеются некоторые разработанные приемы получения нанопорошков карбонитридов или сложных карбонитридов для использования их в качестве основы или добавок при изготовлении сплавов на основе карбонитридов.

       Смешивание или операция приготовления смесей является одной из основных в общей схеме технологического процесса получения твердых сплавов, особенно безвольфрамовых. В процессе мокрого размола наряду с диспергированием компонентов, гомогенизацией смеси и улучшением контактов между твердой составляющей (TiC, TiN, NbC, TaC, Mo2C, WC) и связкой Ni, Mo, Co  увеличивается дефектность зерен, повышается запас их свободной энергии. В результате при спекании такие порошки склонны к более интенсивному и часто (что хуже всего) к неравномерному росту зерен карбидной (карбонитридной) фазы. Поэтому подбор оптимальных режимов размола, его интенсивности оказывает существенное влияние на структуру и свойства сплавов. 
       В более ранних наших работах [42, 44] было установлено, что положительные результаты по свойствам и эксплуатационным характеристикам сплавов достигаются при соотношении веса шаров к весу шихты 10:1 и времени размола до 96 ч.

       Для оптимизации технологического процесса были проведены дополнительные исследования [74] режимов размола с использованием шаров из сплавов ВК6 и ТН20, значительно отличающихся плотностью (ВК6 – 15 г/см3; ТН20 – 5,7 г/см3).

       Как видно из результатов, приведенных  в таблице 20, при использовании шаров ВК6 смеси получаются более мелкозернистыми, но при спекании происходит существенный неравномерный рост зерен карбидной фазы. При использовании шаров из сплава ТН20 размер частиц исходных порошков несколько крупнее, однако, при спекании формируется более однородная и мелкозернистая структура и прочность повышается. Поэтому было рекомендовано при серийном производстве сплавов ТН (а затем и сплавов НТН30) применять 3-суточный мокрый размол смеси шарами из сплава ТН20 при соотношении веса шаров к весу шихты 7:1. Учитывая достаточно высокую дисперсность получаемых смесей, в процессе размола добавляется 0,5 % гомогенизированного парафина, который, обволакивая частицы порошков, в некоторой мере предотвращает их окисление.
Таблица 20 –  Влияние интенсивности мокрого размола на свойства сплавов ТН20

	Условия размола
	Дисперсность смеси, dср
по Фишеру, мкм


	Свойства сплавов



	Материал шаров
	Время размола, ч
	
	Плотность, г/см3
	Твердость, HRА
	
[image: image92.wmf]èçã

σ

, МПа

	ВК6
	24
	0,68
	5,77
	91,0
	1147


	
	48
	0,50
	5,72
	91,5
	1137

	
	72
	0,48
	5,71
	91,0
	  941

	
	96
	0,46
	5,78
	91,5
	  931

	ТН20
	24
	          0,80
	5,58
	91,0
	1098

	
	48
	0,75
	5,61
	91,0
	1205

	
	72
	0,62
	5,64
	91,5
	1248

	
	96
	0,60
	5,62
	91,5
	1210


       Как показали исследования микроструктуры серийно выпускаемых на УзКТЖМ сплавов на основе карбида титана [176], сплав ТН20 действительно отличается довольно однородной и мелкозернистой структурой – содержание зерен фракции до 1 мкм составляет 60–70 %, а связка распределена равномерно, что подтверждает эффективность разработанных режимов размола смесей, приведенных выше.
      Полученные результаты подтверждаются более поздними исследованиями M. Ueki и др. [206], где также показано, что при времени размола смесей “керметов” TiC0,5N0,5–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni более 60 ч. мало изменяется их твердость как при комнатной температуре, так и при повышенной (1100 0С). При этом не имеет значения, в каком виде использовали карбонитрид титана – то ли в виде смеси TiC + TiN, то ли – готового соединения Ti(C, N). 
       Вместе с тем следует отметить, что, вероятно, предпочтительнее было бы использовать для размола смесей безвольфрамовых твердых сплавов аттритор, поскольку в этом случае сокращается время размола, а сам процесс протекает более эффективно и экономично [207]. Однако, ввиду отсутствия таких аппаратов, подтвердить данное предположение и получить сплавы практически не представилось возможным.

       Во избежание окисления смесей их сушка после мокрого размола с удалением спирта проводится в вакуумных шкафах или в специальном вакуумном агрегате [208, 209] при температуре 100–110 0С (более приемлемой была бы сушка распылением). Сушку спрессованных заготовок также желательно производить в вакуумных шкафах при температуре 120–140 0С.

       Особое внимание уделяется разработке оптимальных режимов спекания прессованных  изделий из безвольфрамовых сплавов. Предварительными опытами было установлено [42, 43], что спекание сплавов на основе карбида титана желательно осуществлять в две стадии. На первой стадии – в среде остроосушенного водорода (точка росы не менее -50 0С) при температуре 550–600 0С. При этом происходит удаление пластификатора (каучука и добавок парафина), а также  довосстановление легко восстановимых оксидов. Как было показано позже  [74], для сплавов на основе карбонитридов титана типа НТН можно было бы обойтись без предварительного спекания в водороде. Однако в этом случае происходило бы загрязнение  вакуумных печей спекания парафином. При наличии печей соответствующих конструкций удаление пластификатора и окончательное спекание можно производить в одной печи (очень благоприятным было бы применение компрессионно-вакуумного спекания или, как принято, вакуумного спекания с последующим ГИП). Это позволяло бы получать более качественные материалы.  
       Согласно [210], современное оборудование Sinter-HIP обеспечивает возможность после спекания в вакууме производить обработку изделий давлением газа (аргона) методом ГИП. Дополнительное уплотнение достигается при давлении газа 5–10 МПа. Это относительно низкое давление эффективно, в особенности, когда оно увеличивается весьма быстро при приближении к температуре изотермической выдержки, так как при этом интенсифицируется  пластически- вязкое течение жидкой связующей фазы. В результате изделие с низкой начальной плотностью, полученной в процессе вакуумного спекания, приобретает высокую плотность. В качестве примера на рисунке 21 показано изменение предела прочности при изгибе для сплава WC + 9 % Co в зависимости от пористости после вакуумного спекания  и ГИП. Исследования структуры в оптическом и электронном микроскопах показывают, что после ГИП уменьшается количество пор (более существенно при повышенной исходной пористости), в то время как параметры структуры связующей фазы и твердой составляющей остаются неизменными [211]. 

       Весьма существенное влияние оказывает ГИП на свойства спеченных сплавов на основе карбонитрида титана (с учетом возможного денитрирования Ti(C, N) и образования повышенной пористости).

       В ряде работ  Н. Suzuki с соавторами [212–214] показано, что для сплавов с разным соотношением С/(С + N) и независимо от зернистости материалов дополнительное ГИП позволяет повысить предел прочности при изгибе примерно на 50 % и более (рис. 22). Заметно, что для сплавов на основе карбонитрида титана эквимолярного состава (TiC0,5N0,5) при несколько меньшей зернистости прочность ниже, чем для сплавов на ос-
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	Рисунок 21 – Предел прочности при 
изгибе сплава WC + 9 % Co в

зависимости от условий спекания [211]

( пористость, % об.: АО2 – 0,02; 
 А04 – 0,06;  А06 – 0,2)


нове карбонитрида TiC0,7N0,3. При этом, по сравнению со спеканием, повышение прочности после ГИП  более значительное (примерно 66–90 % против 55–70 %), так как, по-видимому, пористость сплавов на основе карбонитрида  TiC0,5N0,5  после спекания была выше, чем сплавов с TiC0,7N0,3. Для сплавов же на основе чистого карбида титана возрастание прочности после ГИП по сравнению со сплавами, полученными спеканием, менее значительное (10–20 %).
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	1,2,3 – после ГИП; 
11, 21, 31– после вакуумного спекания
Рисунок 22 – Влияние ГИП на изменение предела прочности при изгибе сплавов TiC–15Mo2C–25Ni (1, 11), TiC0,7N0,3–14Mo2C–24Ni (2, 21) и TiC0,5N0,5–14Mo2C–24Ni (3, 31 ) при различной их зернистости [212]


      В [213] наряду со спеканием и ГИП применяли повторное спекание в среде азота при температурах 1400–1500 0С в течение 1 ч. При этом пытались получить максимально плотные материалы, в частности, сплавы TiC0,7N0,3–(6-26) % об.WC–16,4 % об. Ni. Результаты исследования представлены на рисунке 23. Видно, что в сплавах с 10 % об.WC ГИП после обычного спекания повышает прочность сплавов примерно на 50 %, в то время как повторное спекание после ГИП – незначительно.     
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	1 – обычное спекание; 2 – спекание и ГИП;
3 – ГИП и повторное спекание
Рисунок 23 – Зависимость предела прочности при изгибе сплавов  
TiC0,7N0,3– хWC-16,4 % об. Ni  
от содержания карбида вольфрама 


       При большем содержании карбида вольфрама в сплавах разница между значениями прочности после ГИП и после повторного спекания возрастает. И если ГИП позволяет повысить плотность сплавов (снизить пористость) и несколько устранить скопления связки, то, вероятно, повторное спекание в среде азота изменяет также соотношение между углеродом и азотом в сплаве.  
        J. Xiong и др. [215] исследовали “керметы” на основе ультрадисперсного порошка карбонитрида титана TiC0,7N0,3 (размер частиц 0,13 мкм), карбида молибдена (0,45 мкм), карбида вольфрама (1,0 мкм),  карбида тантала (1,0 мкм) и порошков кобальта и никеля с размером частиц 1 мкм. При этом содержание карбида молибдена Мо2С составляло 10 %, карбида тантала и вольфрама суммарно 22 % и кобальта и никеля суммарно 14,5 %. После вакуумного спекания при температуре 1400 0С в течение 1 ч. в образцах наблюдали отдельные поры размером около 100 мкм при общей неудовлетворительной пористости – АО4ВО2С00 по ISO 4505, и были выявлены скопления никелевой связки (рис. 24, а, табл. 21).  
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а – вакуумное спекание, 60 мин;   б –  ГИП, 30 мин;  в –  ГИП, 90 мин

Рисунок 24 – Зависимость размера пор от способа спекания и времени изотермической выдержки [215]

Таблица 21 – Свойства “керметов” после вакуумного спекания и ГИП [215]

	Способ спекания
	Плотность,

г/см3
	Порис-

тость
	Твердость, НRA
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σ

, МПа

	Вакуумное спекание
	6,39
	А04В02С00,

Скопления Ni
	92,2
	963

	Спекание + ГИП (30 мин)
	6,51
	А04В02С00
	93,0
	1235

	Спекание + ГИП (90 мин)
	6,45
	А02В00С00
	92,5
	1740


       После ГИП при 1350 0С в среде аргона давлением 70 МПа в течение 30 мин крупные поры уменьшились в размере до 50 мкм (рис. 24, б) и несколько снизилась общая пористость, что и привело к некоторому увеличению плотности, твердости и прочности примерно на 30 %.

       Горячее изостатическое прессование  в течение 90 мин. обеспечило более существенное изменение структуры и свойств сплавов. Размер крупных пор уменьшился  до 25 мкм (рис. 24,в), общая пористость снизилась до приемлемого уровня, а прочность возросла в 1,8 раза  по сравнению с прочностью сплавов после  вакуумного спекания (табл. 21).

      В работе [178] также отмечается, что прочность “керметов” 26,0 % TiC + 27,0 % TiN + 20 % WC +8,6 % TaC + 1,1 % NbC + 1,0 % Ti2AlC + 8,2 % Ni + 8,6 % Co после вакуумного спекания имела значения 1400–1600 МПа, а после ГИП – 2200–2400 МПа.

        Следовательно, достижение высоких физико-механических и, как следствие, эксплуатационных характеристик твердых сплавов на основе карбонитрида титана только после вакуумного спекания без дополнительного горячего изостатического прессования весьма проблематично. 

       В связи с отсутствием соответствующего оборудования, для разработанных в бывшем СССР безвольфрамовых сплавов были отработаны режимы спекания в вакуумных печах при давлении 2–5 Па. Оптимальные температуры спекания изделий составляют для ТН20 – 1370 0С, а для КНТ16, ТВ4 и НТН30 – 1460–1480 0С, что примерно на 90 0С выше температуры образования эвтектик для соответствующих систем – карбида и карбонитрида титана со связкой  (TiC–Ni–Mo и Ti(C, N)–Ni–Mo). Для  сверхмелкозернистых и нанокомпозиционных “керметов” на основе Ti(C, N) оптимальными температурами спекания по данным  [216] являются 1410 и 1450 0С, соответственно, а согласно [217] для микронных сплавов – 1430 0С.
      На рисунке 25  представлена технологическая схема производства изделий из спеченных безвольфрамовых твердых сплавов типа ТН20 и НТН30. Для сплавов марок КНТ16 и ТВ4 она практически идентична. Только первой стадией является получение карбонитрида титана карботермическим восстановлением-азотированием диоксида титана.
       Следует еще раз подчеркнуть, что при использовании современного технологического оборудования (аттриторов, установок для сушки смесей распылением, соответствующих печей спекания) эта схема может притерпеть существенные изменения, а свойства всех сплавов – ТН20, КНТ16, ТВ4, НТН30 могут быть  значительно выше.
        ТіО2          Сажа 

      Составление СДК


       Карбидизация


            Размол


            Просев


   Карбид титана                       Для сплавов ТН                       Для сплавов НТН  
                                               порошки Nі, Mo, Nb           порошки Nі, Mo, TiN, NbC

                Спирт, парафин                 Мокрый размол


                                                          Вакуумная сушка

                                                               Просев


                               Смесь TiC–Ni–Mo, смесь TiC–TiN–NbC–Ni–Mo

  Раствор СК в бензине                    Замешивание


                                                                Сушка


                                 Предварительное спекание в среде водорода


                                       Окончательное спекание в  вакууме


                                                               Контроль


                                                          Готовое изделие

Рисунок  25 –  Технологическая схема производства сплавов марок ТН и НТН

       Глава 4. Формирование фазового состава и микроструктуры 
сплавов в процессе спекания
Как указывалось выше, спеченные безвольфрамовые твердые сплавы изготавливают на основе карбида и карбонитрида титана. Природа химических связей этих соединений и кристаллическое строение определяют их взаимодействие с другими составляющими сплавов в процессе спекания, которое часто сопровождается существенным изменением фазового состава и микроструктуры материалов. 

Необходимо отметить, что в период 70–80-х годов прошлого века исследованию микроструктуры и особенно факторов, влияющих на ее изменение, уделялось недостаточно внимания. Это, по-видимому, было связано со стремлением исследователей получить, в первую очередь, работоспособные сплавы для их ускоренного внедрения в производство, а материаловедческие работы отставали. С появлением в конце 80–начале 90- х годов большего интереса к безвольфрамовым сплавам и, возможно, с совершенствованием инструментальных приборов такие исследования начали проводиться, и среди них следует отметить работы [218–226].

Поэтому эволюции фазового состава и микроструктуры безвольфрамовых твердых сплавов мы  уделим особое внимание.

4.1 Сплавы системы TiC–Ni–Мо(Мо2С)  
Нашими ранними   исследованиями сплавов TiC–Ni–Mo установлено [42, 44], что в процессе их спекания происходит существенный рост зерен карбидной составляющей. Если размер частиц TiC после размола смеси порошков Ti, Ni и Mo находится в интервале 0,3–0,6 мкм, то при спекании наиболее мелкие частицы увеличиваются в несколько раз. Следовательно, интенсифицированный мокрый размол (в течение 72–96 ч при загрузке веса шаров к весу шихты от 7:1 до 10:1) в известной степени способствует получению более мелкозернистых сплавов. Однако переизмельчение исходного порошка может привести к обратному эффекту из-за повышения микроискаженности и, соответственно, свободной энергии частиц.

Поэтому получение мелкозернистой структуры сплавов с размером основной массы зерен 0,9–1,1 мкм [44, 47] обеспечивали подбором рациональных режимов размола, температуры спекания и времени изотермической выдержки. Получению такой структуры способствовало также оптимальное содержание молибдена в составе шихты (соотношение  Ni:Mo составляло примерно 4:1 или 3:1), ведь  молибден в процессе спекания диффундирует к частицам карбида титана, взаимодействует с ним, замещая атомы титана в решетке TiC и образуя на поверхности исходных частиц твердый раствор карбида молибдена в карбиде титана [44, 47]. Вследствие этого вероятность соприкосновения исходных частиц чистого TiC друг с другом уменьшается и их срастание предотвращается.

Согласно [227] примерный (вероятный) механизм формирования структуры сплава ТН20, содержащего 14,4 % Ni, 5,6 % Mo, и остальное – TiC, заключается в следующем. В процессе твердофазного спекания идут реакции между карбидом титана, никелем и молибденом, приводящие к образованию твердых растворов Mo в TiC и в Ni. При появлении жидкой фазы расплав обволакивает зерна TiC, увеличивается общая площадь контактов между TiC и связкой Ni-Mo, наиболее мелкие частицы и частицы с микроискажениями растворяются в связке быстрее. Более крупные частицы не успевают полностью раствориться, и в раствор “переходят” лишь поверхностные слои этих зерен. В результате в сплаве формируется жидкая фаза, которая состоит из никеля с растворенными в нем карбидом и молибденом. 

При охлаждении сплава на поверхности более крупных частиц осаждается из связки на основе никеля избыток растворенного твердого раствора (Ti, Mo)C, а сама связка, содержащая соответствующее количество титана, молибдена и углерода, при температуре солидус кристаллизуется, связывая карбидные зерна в единое тело. В итоге при небольших выдержках при температуре спекания образуется так называемая “кольцевая структура”, или оболочка, вокруг центральной части зерен карбида титана. Толщина этой оболочки зависит от зернистости исходных порошков, стехиометричности карбида титана, температуры и времени выдержки при спекании.

Такую структуру мы наблюдали при металлографическом исследовании образцов даже в оптическом микроскопе (рис. 26), и она практически не отличалась от микроструктуры, описанной в [228]. В [229–231] также рассмотрены механизмы роста зерен в процессе спекания сплавов на основе карбида титана.
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	Рисунок 26  –  Микроструктура сплавов ТНМ20



       Систематические исследования микроструктуры сплавов типа ТН20 были выполнены Т.А. Шаповал [232–238]. Установлено, в частности, наличие трех составляющих: центральная часть зерен – почти чистый TiC, оболочка в виде твердого раствора (Ti, Mo)С и связка на основе никеля.

Мы предположили [47, 56, 57], что при такой структуре сложный карбид (Ti, Mo)Сx является более пластичным по сравнению с чистым карбидом титана и поэтому имеет место плавный переход от хрупкого карбидного зерна к пластичной связке. 
       Вместе с тем при изучении поверхности разрушения образцов в электронном микроскопе было выявлено [232], что если оболочка твердого раствора (Тi, Mo)C в сплавах ТН20 присутствует только на отдельных участках частиц и распределение зерен по размерам неравномерно, то разрушение сплава проходит по крупным зернам и их сросткам, мелкие зерна разрушаются по кольцу твердого раствора с отслоением его от центральной части карбидного зерна.  Прочность такого материала составляет около 0,6 от номинальной. Сплавы с широкой прослойкой кольцевой зоны, которая  получается при завышенных температуре спекания и времени выдержки, также имеют недостаточную прочность.

На рисунке 27, а  приведена структура межкристаллитного разрушения сплава лишь с единичными участками разрушения по карбидному зерну или их сростку, а также с отдельными зернами, разрушившимися по межфазной границе TiC и твердого раствора (Тi,Mo)C. Этот материал имеет прочность, приближающуюся к номинальной (920 МПа). 
        Для сплава с довольно однородной структурой с округленными зернами размером 1–1,6 мкм и небольшой толщиной промежуточной фазы (Тi, Mo)C (рис. 27, б) разрушение также носит межкристаллитный характер, но его прочность составляет около 1140 МПа.
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Рисунок 27 – Структура поверхности разрушения сплава ТН20

(а –  σизг = 920 МПа, б – σизг = 1140МПа)

       В работе [239] на специально приготовленных образцах крупнозернистого сплава показано, что при снижении содержания углерода в исходном карбиде титана рост оболочки вокруг крупных частиц TiCх идет более интенсивно. Однако прочность фазы (Ti, Mo)Сх, очевидно, из-за наличия большого количества дефектов,  была низкой, и поэтому сплавы с толстой прослойкой фазы (Ti, Mo)Сх разрушались при более низких нагрузках. При допустимом же дефиците углерода в исходном карбиде оболочка растет менее интенсивно, связка больше упрочняется из-за повышения растворимости Mo и Ti в никеле, и, как следствие,  сплавы показывают более высокие значения прочности при изгибе, предела текучести и горячей твердости (схожие результаты были получены и в [240]).

       Необходимо  также коротко остановиться на форме зерен карбидной составляющей в сплавах типа ТiС–Ni–Мо. В рассмотренных выше исследованиях в большинстве случаев, в отличие от сплавов WС–Co, наблюдали округлую форму зерен с внешней оболочкой. Это казалось закономерным для кубического карбида титана или твердого раствора (Тi, Mo)C на его основе.

        В то же время в работе [38] такую форму связывают с недостатком углерода в карбиде титана и отмечают, что при максимальном содержании углерода в пределах области гомогенности форма исходных частиц порошка ТiС сохраняется и зерна неправильной, остроугольной  формы встречаются даже после продолжительного спекания. При уменьшении содержания углерода можно получить зерна округлой формы, и встречающаяся в торгово-промышленных сплавах такая форма зерен ТiС указывает на то, что содержание углерода в них ниже стехиометрического состава.
       Подтвердить или опровергнуть это высказывание не представляется возможным, так как в других работах, в том числе и K. Nishigaki с соавторами [239], где системно исследовали влияние углерода в карбидной составляющей сплавов ТiС–8Мо2С–15Ni на их структуру и свойства, о характере изменения формы частиц не сообщается.
       Ряд других исследований японских авторов [175, 241, 242] был также посвящен выяснению влияния содержания углерода в исходной шихте сплавов TiC–Ni–Mo на процесс образования промежуточных фаз и оболочки вокруг карбидных зерен.

       Так, в [241] показано, что с повышением температуры спекания сплавов TiC–Ni–Mo молибден в результате взаимодействия с углеродом (специально добавляемым в исходную шихту или с углеродом карбида титана) образует карбид молибдена Mo2C и после спекания при температуре 1100 0С на рентгенограммах присутствуют только слабые линии Mo (табл. 22), а  после спекания при 1200 0С они не выявляются. 
Соответственно этому уменьшается содержание свободного углерода для этих сплавов (рис. 28, 3). После спекания при температуре 1300 0С на рентгенограмме исчезают и линии карбида молибдена вследствие его растворения в карбиде титана и в никелевой связке.

Таблица 22 – Результаты рентгенофазового  анализа сплавов TiC–Ni–Mo, спеченных при различных температурах [241] (Сплав І – TiC–Ni–Mo–(C); Сплав ІІ – TiC–Ni–Mo2С–(C)) (Интенсивность линий: С – сильная; Ср – средняя; Сл  – слабая; Всл – весьма слабая; Отс – отсутствует)

	Сплав
	Фаза
	Температура, 0С

	
	
	600
	800
	1000
	1100
	1200
	1250
	1300
	1350
	1400

	І
	TiC
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Ni
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Mo
	С
	С
	С
	Всл
	Отс
	–
	–
	–
	–

	
	Mo2С
	Всл
	Ср
	Ср
	Ср
	Ср
	Ср
	Отс
	–
	–

	ІІ
	TiC
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Ni
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Mo2С
	С
	С
	Ср
	Ср
	Сл
	Отс
	–
	–
	–


Аналогичное  изменение фазового состава наблюдали и для сплавов TiC–Ni–Mo2C, только линии Mo2C на рентгенограмме исчезали после спекания при температуре 1250 0С, а количество свободного углерода резко уменьшалось при 1050–1100 0С (рис. 28, 2).   
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	Рисунок 28  – Зависимость содержания свободного углерода  в сплавах TiC–Ni– Mo2С – 1 %С (1), 
TiC–Ni–Mo2С (2) и TiC–Ni–Mo (3)  

от температуры спекания [241]


       О более ускоренном растворении карбида молибдена в карбиде титана в сплавах TiC–Ni–Mo2C можно судить из характера зависимостей, приведенных на рисунке 29. Видно, что  период решетки карбида титана для этих сплавов резко уменьшается после спекания при температуре 1200 0С, а для сплавов TiC–Ni–Mo он уменьшается при несколько более высоких температурах. Следовательно, результаты рентгенофазового анализа, приведенные в таблице 22, и данные по изменению периода решетки TiC (рис. 29) практически согласуются друг с другом. 
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1, 4 – 1,0 % С;   2, 5 – 0,5 %С; 3, 6 – 0 % С
Рисунок 29  – Зависимость периода решетки карбида титана в сплавах TiC–Ni– Mo2С– (С) (1,2,3 ) и TiC–Ni–Mo–(С) (4,5,6)  с различным содержанием углерода от температуры спекания [241] 

Растворение TiC и Мо (Mo2C) в никелевой связке начинается при температурах примерно 800–900 0С и существенно возрастает при 1000 0С. Период решетки твердого раствора на основе никеля после спекания при этих температурах резко возрастает, и процесс практически завершается при 1300 0С.

        Таким образом, растворение Мо(Mo2C) и TiС в никеле, а также растворение Мо(Mo2C) в карбиде титана происходит в основном при твердофазном спекании до появления жидкой фазы.        
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	Рисунок 30 – Распределение элементов по сечению зерна  TiC в сплаве
TiC–30 % Мо2С–40 % Ni,
спеченном при 1350 0С в течение 30 мин


     На рисунке 30 представлен характер распределения элементов по сечению карбидного зерна и прилегающей связки. Видно, что центральная часть зерна, как отмечалось нами выше, состоит из чистого TiC, в оболочке содержится большая часть молибдена, и она является переходной зоной между центром зерна и  связующей фазой. А в связке содержится определенное количество молибдена и титана, которое, по данным [175], в значительной степени  зависит от содержания углерода (табл. 23).

Таблица 23 – Содержание титана и молибдена в связке на основе   никеля                                                

(н/у – низкоуглеродистый сплав ≈ 12,7–14,5 % С;  в/у – высокоуглеродистый  сплав ≈ 18,1–19,3 % С) [175]
	Сплав
	Ti
	Mo

	
	н/у
	в/у
	н/у
	в/у

	ТiC–30 % Ni
	9
	3
	-
	-

	TiC–10 % Mo–30 % Ni
	11
	5
	2
	0

	TiC–20 % Mo–30 % Ni
	10
	4
	4
	1

	TiC–30 % Mo – 30 % Ni
	9
	4
	6
	3


Для “низкоуглеродистого” сплава содержание титана и молибдена  в никелевой связке в два и более раз превышает аналогичные значения для “высокоуглеродистого” сплава. При этом в [241] подчеркивается, что при введении  в шихту 1% углерода богатая молибденом зона (оболочка) приближается к границе сердцевины зерна TiC и растворимость карбида в никелевой связке понижается.

       H. Suzuki и др. [242] отмечают два-три этапа формирования “кольцевой” или “окружной” структуры (S.S. – surrounding structure) сплавов TiC–Ni–Mo2C, которые определяются составом сплава, температурой и временем выдержки при спекании, способом спекания и др. Например, для сплавов со сравнительно высоким содержанием Mo2C и Ni, спеченных обычным способом, они наблюдали три этапа: первый – осаждение твердого раствора Mo2C–25 %TiC на поверхности зерен TiC; второй – растворение-осаждение зерен TiC и “окружной структуры” (оболочки); третий – осаждение в процессе охлаждения из расплавленной связующей фазы. В итоге, по их мнению, оболочка состоит из двух или трех слоев различной толщины и состава. Наглядно это демонстрируют характером распределения элементов по сечению карбидного зерна (рис. 31).
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Рисунок 31 – Изменение концентрации титана и молибдена по сечению карбидного зерна в сплавах TiC–30 % Мо2С–40 % Ni, спеченных при 1300 0С в течение 4 ч (а) и при 1350 0С в течение 9 ч (б) [242]

ТiС – ядро (сердцевина); S.S. – окружная (кольцевая) структура 

(оболочка);  Ni – связка 
       Видно, что толщина оболочки при большой изотермической выдержке при 1300 0С значительна. Ближе к сердцевине зерна в ней содержится много молибдена. По мере удаления от сердцевины зерна количество молибдена в оболочке снижается, а количество титана несколько возрастает, и это составляет как бы второй слой. Его формирование, вероятно, произошло в результате растворения-осаждения при длительной выдержке.

В случае спекания при температуре 1350 0С и выдержке 9 ч толщина оболочки увеличилась, причем в большей мере за счет второго наружного слоя, в котором существенно изменилось соотношение Ti и Мо.  

Один из авторов цитируемой выше статьи [242] K. Hayashi в недавней работе с другими соавторами [243] рассматривают  возможность исчезновения TiC-сердцевины зерна в сплавах TiС–Ni–Mo в результате диффузионных процессов между TiC и (Ti, Mo)С при более высоких температурах. А в [244] при изготовлении ультратонких “керметов” TiC–Ni–Mo обнаружили, что в процессе высокоэнергетического размола в планетарной мельнице шихты, состоящей из Ti, Ni, Mo и графита, синтезируются гомогенные композиции (Ti, Mo)С–Ni, при спекании которых, в отличие от обычных сплавов TiC–Ni–Mo, зерна твердой фазы со средним размером около 500 нм получаются однородными. Они  представляют собой сложный карбид (Ti, Mo)С и не имеют кольцевой структуры (рис. 32) –  концентрация Ti и Мо практически не меняется по всему сечению зерна. 
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Рисунок 32 – Содержание элементов по сечению зерна (Ti, Mo)C [244]
На формирование структуры сплавов TiC–Ni–Mo оказывают влияние вводимые в них добавки. Так, D. Moskowitz с соавторами [245] исследовали влияние добавок карбида ванадия VC, нитрида титана TiN и алюминия. Сплавы получали смешиванием с одновременным размолом исходной шихты в шаровых мельницах в среде ацетона в течение 96 ч с использованием шаров из сплавов на основе карбида титана. Из полученной шихты прессовали образцы и предварительно спекали их в среде остро осушенного водорода или смеси 90 % N2 + 10 % H2 при температуре 670 0С, а затем в вакууме при температуре 1370 0С в течении 1 ч. Было установлено, что в процессе спекания добавки VC и TiN растворяются в твердом  растворе на основе карбида титана и тем самым способствуют упрочнению карбидной составляющей. Благодаря этому  повышается предел прочности на сжатие сплавов и их сопротивление деформации при повышенных температурах.

В сравнительно недавней работе [246] отмечается, что в процессе жидкофазного спекания при 1400 0С сплавов TiC–Ni с добавками карбидов молибдена Mo2C и вольфрама WC рост зерна карбидной фазы тормозится, добавки ТаС не оказывают существенного влияния, а добавки ZrC и Cr3C2, наоборот, способствуют росту зерен карбидной фазы.

В [231] показано, что добавки Мо в сплавы TiС–Ni(Co) способствуют формированию кольцевой структуры, улучшению смачиваемости твердой составляющей расплавом связки и уменьшению размера зерен.   Добавки карбидов WC  и Cr3C2 оказывают меньшее влияние на эти процессы.

4.2. Сплавы системы Ti(C, N)-Ni-Mo(Mo2C) 

Микроструктура сплавов на основе карбонитрида титана или TiC и TiN, вводимых раздельно при шихтовке исходных смесей со связкой Ni–Mo, подобна сплавам TiC–Ni–Mo и состоит из зерен, сердцевина которых – Ti(C, N) или TiC1-xNx – окружена оболочкой из твердого раствора молибдена в карбонитриде титана (Ti, Mo)(C, N) и связки на основе никеля.

По данным Г.Т. Дзодзиева с соавторами [74], сплавы, состоящие из карбида и нитрида титана (TiC+TiN), имеют более мелкозернистую структуру, чем сплавы на основе чистого TiC. С увеличением в сплавах TiC–TiN–Ni–Mo содержания нитрида титана до 8–15 % средний размер зерен уменьшается, при  20–40 % TiN зернистость меняется незначительно, но при этом возрастает пористость из-за денитрирования карбонитрида титана и выделения газообразного азота.

        Подобные результаты получали D. Moskowitz и др. [153]. Измельчение зерен твердой составляющей на основе карбонитрида титана ими наблюдалось для трех значений отношений N/(N + C), равных 0,13; 0,30; 0,50, а по данным H. Suzuki и др. [247], для сплавов TiC–TiN–Mo2C–Ni это происходит при 15 % TiN. 

K. Nishigaki с соавторами [248] показано, что для сплавов Ti(C, N)–30Mo2C–13Ni, спеченных в вакууме при 1430 0С и времени изотермической выдержки 1 ч, средний размер зерен твердой фазы несколько уменьшается до соотношения N/(N+C) около 0,4 (рис. 33), а размер их сердцевины (“чистого” карбонитрида титана) даже несколько увеличивается за счет уменьшения  толщины оболочки – твердого раствора (Ti, Mo)(C, N). Можно предположить, что при повышении содержания азота  в карбонитриде титана  растворимость карбида молибдена в нем понижается из-за небольшого химического сродства между молибденом и азотом (о слабом взаимодействии между  Mo2С и Ti(C, N) сообщалось и в [249]). 
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	1 – размер зерен твердой составляющей;
2 – размер сердцевины зерен
Рисунок 33 – Влияние соотношения 
 N/(C + N) на размер зерен  сплава

Ti(C, N)–30%Mo2C–13 %Ni [248]


       При исследовании специально приготовленных крупнозернистых сплавов TiC–(0; 5; 10; 20) TiN–30Ni–15Mo c добавками в шихту углерода было установлено [250], что по сравнению со сплавами без нитрида титана растворение молибдена (Мо2С) проходит медленнее – на рентгенограммах линии  Мо2С исчезают лишь после спекания образцов при температуре 1300 0С (табл. 24).

Таблица 24 – Результаты рентгенофазового  анализа сплавов, спеченных при различных температурах [250](Сплав І – TiC–30Ni–15Mo2C; сплав ІІ – TiC–20TiN–30Ni–15Mo2С) (Интенсивность линий: С – сильная; Ср – средняя; Сл  – слабая; Всл – весьма слабая; Отс – отсутствует)

	Сплав
	Фаза
	Температура, 0С

	
	
	600
	800
	1000
	1200
	1300
	1400

	І
	TiC
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Ni
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Mo2С 
	C
	C
	Сл
	Отс
	–
	–

	ІІ
	TiC
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	Ni
	С
	С
	С
	С
	С
	С

	
	TiN
	С
	С
	С
	Ср
	Сл
	Всл

	
	Mo2С 
	С
	С
	Ср
	Сл
	Отс
	–


        В сплавах ТiC–30Ni–15Mo2C  линии молибдена  (Mo2С) исчезают при температуре 1200 0С, как и отмечалось ранее [241].
       Обращает на себя внимание то, что интенсивность линий нитрида титана для сплавов  TiC–20TiN–30Ni–15Mo2С начинает уменьшаться при спекании при температуре 1200 0С и одновременно резко уменьшается период решетки фазы на основе карбида титана, причем более существенно для сплавов с повышенным содержанием TiN (рис. 34).

Следовательно, заметное растворение TiN в TiC начинается при температуре 1200 0С, однако при температуре  1400 0С для этого состава сплава (с максимальным содержанием  TiN) при крупном размере зерен все же обнаружены  линии весьма слабой интенсивности непрореагировавшего TiN.
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	Рисунок  34 – Изменение периода решетки  фазы на основе карбида титана сплавов TiC–(0; 5; 10; 20)TiN–30Ni–(0; 5; 10; 15)Mo с температурой спекания
(Содержание, %: 
TiN:1,2,3,4 – 0; 5 – 5; 6 – 10;
7 – 20;

Mo: 1 – 0; 2 – 5; 3 – 10;
4 –15; 5 – 15; 6 –15; 7 – 15)

[250]


        При добавлении в исходную шихту сплавов углерода в количестве 0,5 или 1,0 %  период решетки фазы на основе карбида титана практически не изменяется. В то же время   для твердого раствора на основе  никеля он уменьшается примерно с 0,359  до 0,357 нм, что, вероятно, связано со снижением растворимости титана и молибдена в никеле. Действительно, как видно из рисунка 35, концентрация титана и молибдена в связке понижается при увеличении содержания  углерода в сплаве.   
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1 – 0 %TiN;  2 – 5 %TiN; 3 – 10 %TiN;  4 – 20 %TiN
Рисунок 35 – Изменение содержания титана (а) и молибдена (б) в связке сплавов 

TiC–(0–20) %TiN–30 %Ni–15 % Мо в зависимости от количества добавляемого углерода [250]
       Вместе с тем более заметно влияние нитрида титана. Например, при  изменении  количества TiN в сплаве от 0 до 20 % и при 0,5 %  добавленного углерода концентрация молибдена в связке повышается с ~1 до ~5,5 %, а титана снижается с 7,7 до 3,5 %. Это согласуется  с приведенными  выше  данными об ухудшении взаимодействия Mo (или Mo2C) с карбонитридом титана по сравнению с чистым карбидом титана. Поэтому Mo (или Mo2C) преимущественно растворяется в связке на основе никеля (растворимость Mo2C в никеле при температуре 1400 0С  составляет  до 36 % [178]). Образующийся при спекании сплавов карбонитрид титана хуже взаимодействует с никелевой связкой по сравнению с карбидом титана и его растворимость падает . По тем же данным [178] она составляет при 1400 0С   для чистого TiN в никеле менее 0,5 %, в то время как для карбида  титана – 11 %.  
        M. Fukuhara и H. Mitani [251] варьировали соотношение углерода и азота в карбонитриде в широком концентрационном интервале. В качестве исходных материалов использовались порошки, химический состав и зернистость которых приведены в таблице 25. Для всех сплавов состав связки  был неизменным – 20 %Ni +10 %Mo. 
Таблица 25 – Химический состав и размер частиц исходных порошков [251]

	Порошок
	Содержание, %
	Размер частиц,

мкм

	
	Ссвяз
	Ссвоб
	N
	O
	Fe
	Ni
	Mo
	

	TiC
	19,47
	0,02
	–
	0,04
	0,21
	–
	–
	2,85

	TiC0,81N0,19
	15,46
	0,03
	4,24
	0,18
	0,41
	–
	–
	2,16

	TiC0,49N0,51
	  9,79
	0,02
	11,44
	0,24
	0,08
	–
	–
	2,10

	TiC0,32N0,68
	  6,31
	0,04
	15,43
	0,32
	0,11
	–
	–
	1,81

	TiN
	–
	0,31
	22,05
	0,25
	0,05
	–
	–
	1,30

	Ni
	–
	–
	0,003
	0,09
	–
	99,9
	–
	      3,50

	Mo 
	–
	–
	–
	0,22
	0,016
	–
	99,95
	2,22


       Спрессованные  образцы спекали  при температурах 1350–1500 0С в вакууме при времени изотермической выдержки от 5 до 180 мин. Было установлено, что интенсивный рост зерен происходит на начальной стадии спекания в основном в результате  коалесценции, однако с увеличением содержания азота в карбонитриде этот процесс тормозится.

       Отношение среднего размера зерен после спекания (d) к размеру частиц исходного порошка (d0) резко уменьшается с увеличением соотношения  N/(N + C)  (рис. 36)  и, по мнению авторов статьи, достигает минимума для сплавов  с примерным составом карбонитрида TiC0,5N0,5. Однако,  на наш взгляд, при соотношениях  N/(N + C)   меняется незначительно (у некоторых исследователей было какое-то “тяготение” к карбонитриду состава  TiC0,5N0,5 ).  от  0,2 до 0,5 отношение размера зерен  d/d0
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	Рисунок 36 – Влияние содержания 
азота  в карбонитриде титана

Ti(C1-хNх) на изменение зернистости частиц твердой фазы в сплавах

Ti(C1-хNх)–20 % Ni–10 % Mo, 
спеченных в вакууме при 1500 0С в течение 180 (1), 60 (2) и 30 мин (3) [251]



       Примерно так же резко уменьшаются абсолютный размер зерен твердой составляющей и размер их сердцевин (рис. 37,)  причем разница между абсолютным размером зерна и размером сердцевины (толщина оболочки) сокращается, а отношение этих величин уменьшается.  Для сплавов на основе карбонитрида TiС0,32N0,68 зерно твердой составляющей, вероятно, представляет собой единое целое – карбонитрид указанного состава без какой либо оболочки.
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	1 – размер зерен; 2 – размер ядра (сердцевины); 3 – исходный размер частиц

 Рисунок 37 – Влияние содержания азота в TiC1-хNх на изменение зернистости частиц твердой фазы (а) и на толщину оболочки (б) (твердого раствора (Ti, Mo)(C, N))  в сплавах 
TiC1-хNх–20 % Ni–10 % Mo, спеченных при температуре 1500 0С в течение 180 мин [251]



        Следовательно, растворимость молибдена в твердой составляющей сплавов на основе  карбонитрида титана с повышенным содержанием азота (или увеличением соотношения N/(N + C)   непрерывно понижается, и  если в сплавах на основе карбонитридов титана TiС0,81N0,19 и TiС0,49N0,51 оболочка из сложного карбонитрида титана (Ti, Мо)C1-хNх окружает сердцевину зерен карбонитрида TiС1-хNх, то в карбонитриде титана TiС0,32N0,68 молибден, очевидно, не растворяется и оболочка не образуется. При изучении микроструктуры образцов в оптическом микроскопе авторы не обнаружили оболочки  на зернах твердой составляющей в сплавах, богатых азотом.

        В итоге авторы статьи [251] отмечают, что скорость роста оболочки вокруг карбонитридного зерна пропорциональна количеству титана и обратно пропорциональна количеству молибдена, растворенных  в связке на основе никеля (рис. 38). По их оценкам, с уменьшением содержания азота концентрация титана повышается с 4,5 до 7,5 %, а концентрация молибдена снижается с 33,1 до 6,2 %. 
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	Рисунок 38 – Зависимость содержания  молибдена (1) и титана (2) в связке на основе никеля сплавов TiC1-хNх–20 %Ni–10 %Mo от количества  азота в карбонитриде (спечены при температуре 1500 0С в вакууме в течение 180 мин) [251]


        Таким образом, в сплавах с низким содержанием азота большая часть молибдена, по-видимому, растворяется в карбиде или карбонитриде титана с образованием сложного карбонитрида титана (Ti, Mo)С1-хNх, а в сплавах с повышенным содержанием азота большая часть молибдена остается в связке.

        Изложенные рассуждения в некоторой степени подтверждаются данными [206] по растворимости титана и молибдена в связующей фазе сплавов TiС1-хNх-10 % Мо2С-10 % Ni, приготовленных из раздельно взятых TiC и TiN и готовых карбонитридов титана TiС0,7N0,3 (обозначено 7/3), TiС0,5N0,5 (5/5) и TiС0,3N0,7 (3/7) (табл. 26).

Таблица  26 –  Концентрация  растворенных Ti и Mo в связующей фазе сплавов
 TiС1-хNх–10 % об. Mo2C–10 % об. Ni 
	Соотношение  C/(C + N) 

в Ti(C, N) или в (TiC + TiN)

	Сплавы на основе 
Ti(C, N)
	Сплавы на основе

(TiC + TiN)

	
	Ti
	Mo
	Ti
	Mo

	7/3
	4,8
	6,1
	4,8
	5,7

	5/5
	2,8
	8,7
	2,8
	8,2

	3/7
	1,2
	9,6
	1,2
	9,5


       Видно, что концентрация Ti и Мо в связке практически одинакова при разных исходных составляющих твердой фазы – готового карбонитрида титана или смеси карбида и нитрида титана. С уменьшением соотношения N/(N + C), т.е. с уменьшением содержания азота количество Ti в связке возрастает, а количество молибдена снижается.

       В [251] также  определяли изменение смежности  зерен твердой фазы на основе TiС1-хNх, которая  уменьшается с увеличением содержания азота и времени спекания. Это объясняется  постепенным замедлением коалесценции зерен и различием в пороговой (граничной) энергии зерен карбонитрида титана и карбида титана.

       Таким образом, на наш взгляд, можно сделать вывод о том, что в сплавах TiС1-хNх–Ni–Mo азот (или нитрид титана) играет существенную роль в предотвращении коалесценции зерен твердой составляющей при соотношении N/(N + C)  примерно 0,2–0,3 , т.е. для карбонитридов титана составов TiС0,8N0,2–TiС0,7N0,3. В этом случае  можно обеспечить практически минимальный размер зерен твердой составляющей сплавов, по-видимому, хорошую смачиваемость зерен, удовлетворительную растворимость Ti и Mo в связке на основе никеля, оптимальную толщину оболочки зерен твердой составляющей и,как следствие, достичь хорошего  сочетания прочности, твердости  и эксплуатационных характеристик сплавов.
       D. Mari и др. [252] подробно исследовали морфологию, фазовый  состав и микроструктуру “керметов” на основе карбонитрида  титана TiС0,7N0,3 с различным содержанием карбида молибдена с никелевой и, для сравнения, с кобальтовой связкой. Состав исходных смесей приведен в таблице 27.
Таблица 27 –  Состав смесей “керметов” на основе TiС0,7N0,3 
	“Кермет”
	Содержание, % об.

	
	TiС0,7N0,3
	Mo2C
	Co/Ni

	TiMo6Co13
TiMo6Co18
TiMo3Co6

TiMo6Co6

TiMo13Co6

TiMo3Ni6
TiMo6Ni6
TiMo13Ni6
	80,6

75,6

90,4

87,2

80,6
91,0

87,2

80,5
	6,4

6,4

3,2

6,4

13,0

3,0

6,4

13,0
	13,0

18,0

6,4

6,4

6,4

6,0

6,4

6,5



Образцы спекали при 1450 0С в течении первого часа в вакууме и затем осуществляли ГИП в течении второго часа в среде Ar давлением 3,0 МПа.

       Изменение зернистости  “керметов” в зависимости от исходного состава сплавов представлено в таблице 28.

Таблица 28 – Характеристики “керметов” на основе TiС0,7N0,3 [252]

	“Кермет”
	Средний 

размер зерен

Ti(C, N)-фазы,

мкм
	Размер сердцевины 
зерен,

мкм
	Отношение
 поверхности 

зерно/сердцевина


	Объем связки,

%

	TiMo6Co13
TiMo6Co18
TiMo3Co6

TiMo6Co6

TiMo13Co6

TiMo3Ni6
TiMo6Ni6
TiMo13Ni6
	0,81

0,76

1,11

0,85

0,55

0,71

0,58

0,46
	0,37

0,38

0,49

0,38

0,26

0,39

0,28

0,22
	4,05

4,96

4,43

3,18

3,63

1,94

2,50

1,91
	15,4

17,1

  6,9

  6,6

  7,4

  7,9

  8,8

  7,2


      Видно, что при варьировании содержания кобальта при постоянном количестве Mo(Mo2C в исходной шихте) для “керметов” TiMo6Co13  и TiMo6Co18 общий размер зерен твердой составляющей и размер сердцевины зерен не изменяется. В то же время размер зерен фазы на основе Ti(C, N) и  размер сердцевины для “керметов” с кобальтовой связкой во всех случаях выше, чем при никелевой связке, что авторы статьи  пытались объяснить повышением растворимости Ti(C, N) в кобальте по сравнению с никелем и в подтверждение ссылались на существенно большие значения отношения поверхности зерен к сердцевине зерна в связке на основе кобальта.

      Ввиду отсутствия данных по растворимости  карбонитрида титана и возможных  твердых  растворов на его основе типа (Ti, Me)(С1-хNх) в кобальте, трудно судить о правомерности данной гипотезы. Однако приведеные данные по содержанию элементов в связующей и тугоплавкой фазах как будто противоречат этому (табл. 29). При одинаковом объемном содержании кобальта и никеля в “керметах” с никелевой связкой в никеле растворено титана примерно в 3 раза больше, чем в кобальтовой связке, а  молибдена, наоборот, растворилось в кобальтовой связке несколько больше и это согласуется с данными по растворимости карбида молибдена в никеле и кобальте как при 1250 0С [37], так и при 1400 0С [178].

Таблица 29 – Содержание элементов в связке и в фазе на основе   карбонитрида титана [252]

	“Кермет”
	Содержание в связующей фазе, 
% ат.
	Общее содержание

Mo в (Ti, Mo)(C, N),

% ат.

	
	Мо
	Ti
	Co/Ni
	

	TiMo6Co13
TiMo6Co18
TiMo3Co6

TiMo6Co6

TiMo13Co6

TiMo3Ni6
TiMo6Ni6
TiMo13Ni6
	   7,7±0,8

   6,9±0,6

   1,2±0,6

10,1±0,6

18,5±2,8
   2,5±0,4

   8,0±0,6

16,3±0,3
	2,8±0,8

2,0±0,4

2,5±0,7

2,5±0,4

2,1±0,7
7,5±1,1

7,5±0,6

5,6±0,2
	89,5±1,6

91,1±0,9

96,3±1,2

87,4±0,8

79,3±4,7
90,0±1,3

84,5±1,3

78,1±0,4
	8,7±1,1

7,7±1,0

5,0±0,6

 8,3±1,2

15,1±1,6
  3,3±0,6

  7,6±0,7

16,0±1,0


       Существенное влияние на структуру “керметов” оказывает  Mo(Mo2C).  При увеличении его содержания в исходной шихте размер зерен уменьшается в спеченных сплавах как с никелевой, так и с кобальтовой связками. Подобным образом  снижается размер сердцевины зерен (табл. 28, рис. 39).  
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	1,2 –  размер зерно/сердцевина (Со –  связка); мкм; 3,4 – размер зерно/сердцевина (Ni – связка)
Рисунок  39 – Зависимость среднего размера зерна (сердцевина + оболочка) и размера сердцевины зерен TiMoCN от содержания молибдена в исходной шихте [252]


       Этот  эффект  авторы  статьи  объясняют,  исходя   из предположения, что молибден снижает растворимость Ti(C, N) в связке и предотвращает рост зерен в процессе спекания по механизму растворения-осаждения. Растворение карбонитрида титана может   быть затруднено формированием на его зернах еще на стадии до образования жидкой фазы богатого молибденом  слоя  (оболочки), который(ая) обладает меньшей растворимостью в связке, чем чистый Ti(C, N), и является своеобразным ингибитором для дальнейшего растворения карбонитридной фазы. Подчеркивается, что формирование этой богатой молибденом оболочки вокруг зерен Ti(C,N) широко изучено P. Lindahl с соавторами [220–222], которые дали ей определение “внутренняя оболочка” (“inner rim”), а сердцевину зерен  Ti(C, N) рассматривают как частицу исходного порошка. 
      Приведенные в таблице 29 данные подтверждают, что при увеличении количества  карбида молибдена  в исходной смеси растворимость титана  в сплавах как со связной на основе кобальта, так и на основе никеля падает. Комплексный TEM – EDS* анализ показал, что  сердцевина зерна не содержит молибдена и существует градиент концентрации   Mo с максимумом  вблизи  границы сердцевина–оболочка (внутренняя оболочка), а хорошо видимые светлые участки вокруг сердцевины многих зерен также указывают на повышенное содержание молибдена. Формирование внешнего слоя оболочки происходит на стадии жидкофазного спекания и определяется равновесной концентрацией молибдена в расплавленной связке. Авторы отмечают, что согласно [253] характер распределения молибдена в твердой фазе и в никелевой связке обуславливает уровень механических характеристик сплавов.

       В [254] исследовали изменение размера ультрадисперсных частиц Ti(C, N) в сплавах со связкой из Ni в процессе нагрева. Обнаружен интенсивный рост и коалесценция частиц в температурном интервале 800–900 0С – далеко до температуры появления жидкой фазы. Наличие у частиц дефектов, созданных в процессе размола, способствует росту зерен Ti(C, N). Следовательно, по мнению авторов, рост частиц карбонитрида титана почти до их конечного размера происходит, главным образом, на начальной стадии спекания.

________________________________
       * – Большинство цитируемых работ по изучению микроструктуры и фазового состава выполнялось в с применением современных методов исследования – просвечивающей (ТЕМ) и сканирующей (SEM) электронной микроскопии с обратным рассеиванием электронов (BSE), энергодисперсионной спектроскопии (EDS) и рентгенографии (EDX), энергодисперсионного микрорентгеноспектрального анализа (EDXA).
       При изучении   процесса спекания “керметов” на основе Ti(C, N) с никель–молибденовой связкой в вакууме при температурах  1430; 1440; 1450 и 1460 0С в течение 1 ч. в работе [255] обнаружено, что сплавы имеют однородную микроструктуру с зернами карбонитрида титана, состоящими из сердцевины и оболочки. Оптимальный размер зерна получается при содержании 8 % Mо и при температуре спекания 1450 0С. При этом достигаются максимальные механические свойства.

       N. Tsuchiya и др. [214] показано различие в структуре сплавов на основе отдельных исходных составляющих – карбида и нитрида титана (TiC + TiN) и на основе готового карбонитрида титана составов TiС0,7N0,3 или TiС0,5N0,5 с добавкой 20 % Mo2C  и 20 % никелевой связки. В обоих случаях микроструктура сплавов с увеличением содержания азота становится более мелкозернистой, однако для сплавов на основе TiC + TiN размер зерен твердой составляющей значительно меньше. То же самое подчеркивалось и в [206]. Вероятно, частицы раздельно вводимого в исходную шихту нитрида титана в сплавах на основе TiC + TiN при спекании сразу же взаимодействуют с частицами карбида титана, образуя карбонитрид титана, тем самым тормозят срастание частиц TiC и обеспечивают получение мелкозернистой структуры.
        S. Cardinal и др. [157] также исследовали свойства “керметов” на основе “чистого” карбида титана и с добавками нитрида титана, состав которых приведен в таблице 30. Спекание образцов проводили при температуре 1550 0С в течение 2 ч. в среде аргона.
Таблица 30 – Характеристики спеченных “керметов” TiC–хTiN–Mo2C–Ni [157]                                            
	“Кермет” 
	Содержание, %
	Размер 
зерен

Ti(C, N)

фазы, мкм
	Содержание, % об.

	
	TiC
(1,5)*
	TiN
(2,9)*
	Mo2C
(3,0)*
	Ni
(10,0)*
	
	Связка
	Оболочка

зерна
	Серд-цевина

	1
	70
	0
	10
	20
	2,3
	11,2
	58,4
	30,4

	2
	60
	10
	10
	20
	3,2
	13,0
	69,0
	18,0

	3
	75
	0
	10
	15
	2,8
	8,7
	64,5
	26,8

	4
	65
	10
	10
	15
	3,6
	10,0
	79,0
	11,0


* – размер исходных частиц.
        Анализ полученных данных показывает, что “керметы” с добавкой нитрида титана имеют больший размер зерен (в противоположность результатам других исследований). При более высоком содержании никеля в исходной шихте объем связующей фазы в спеченных “керметах” и толщина (объем) оболочки выше. Факт увеличения объема связующей фазы при наличии азота (TiN), по мнению авторов, согласуется с данными [218]. С другой стороны, увеличение размера зерен твердой составляющей и толщины оболочки противоречит данным [256]. Вероятно, отношение N/(N + C) в изученных композициях было недостаточным, чтобы оказать существенное влияние на изменение структуры (или, возможно, были какие-то другие причины).

       Авторы отмечают, что сердцевина зерен твердой составляющей в “керметах” 1, 3 (табл. 30) представляет собой карбид титана, а в “керметах”2, 4– карбонитрид титана. Рентгенофазовым и рентгеноструктурным  анализами установлено, что  карбид молибдена Mo2C растворяется  в них на стадии твердофазного спекания при 1200 0С,  что согласуется с данными [249, 257]. В результате  образуются  твердые растворы типа (Ti, Mo)C или  (Ti, Mo)(C, N). И если период решетки карбида титана составляет 0,4327 нм, то для твердой составляющей “кермета” 2 он равен 0,4311 нм (как для карбонитридной фазы).

        Содержание молибдена по толщине оболочки меняется и максимум его концентрации наблюдается во внутренней оболочке ближе к границе с сердцевиной зерна (рис. 40). 
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Рисунок 40 – EDX-профиль распределения концентраций элементов в 20-ти точках по сечению зерна твердой фазы и прилегающей связки “кермета” 4 [157]
       При изучении “керметов” TiC0,7N0,3–Ni(Co)–Mo2C c добавками карбида хрома также установлено [258] повышенную концентрацию молибдена вокруг зерен Ti(C, N), а центральная часть связующей фазы на основе   Ni(Co) была обогащена хромом.

        В работе  [259] сообщается, что при введении в состав “керметов” на основе карбонитрида титана добавок в виде наноразмерных частиц TiC и TiN  после спекания в структуре образцов возрастало  количество мелких, однородных по размеру зерен твердой фазы и зерен с белой сердцевиной и черной оболочкой при одновременном снижении содержания связующей фазы. 
       В [260] показано, что сплавы Ti(C, N)–Ni–Mо, содержащие Ti(C, N) и/или Ti(C, N)–Ni в ультрадисперсном состоянии, имеют температуру спекания ниже, чем сплавы на основе обычных мелкозернистых  порошков Ti(C, N), Ni и Mо. Увеличение объема ультрадисперсного порошка способствовало измельчению зерен твердой составляющей при спекании.

       При исследовании сплавов на основе Ti(C, N), модифицированных наноразмерными частицами нитрида титана, также наблюдалась типичная микроструктура – “черная” сердцевина–“серая” оболочка [261]. При этом наноразмерные частицы нитрида титана располагаются на фазовых границах сплава (очевидно, на границе твердая составляющая–связка), что способствует существенному возрастанию механических свойств.

     Здесь уместно, по-видимому, привести классификацию твердых сплавов по размерам карбидных зерен в соответствии с рекомендациями “Fachverband Pulvermetallurgie”, признанную всеми европейскими  производителями и потребителями твердых сплавов (табл. 31) [262].

 Таблица  31  – Классификация твердых сплавов 
	Название
	Средний размер зерна твердой 

составляющей, мкм

	Нанокристаллические
	< 0,2

	Ультратонкие
	0,2–0,5

	Субмикронные
	0,5–0,8

	Тонкодисперсные
	0,8–1,3

	Среднезернистые
	1,3–2,5

	Крупнозернистые
	2,5–6,0


       В работе [263] изучали ультратонкие сплавы на основе TiC0,5N0,5 с  использованием для их изготовления в качестве металлической связки нанокристаллического никеля, который  получали механическим диспергированием и смешивали с дисперсными порошками твердой составляющей сплава. Такие сплавы показали заметно лучшую микроструктуру по сравнению с промышленным сплавом с обычным порошком Ni и имели высокие механические свойства.  Это объясняется меньшим размером зерен твердой составляющей после спекания, однородностью частиц по размерам из-за торможения их коалесценции.  В случае добавления в связку этих сплавов нанокристаллических NiAl и  Ni3Al не обнаружили заметного изменения механических свойств (что, казалось, должно было произойти вследствие изменения зернистости и дисперсного упрочнения связки).  Возможно, это связано с наличием высокой пористости в таких сплавах.  

       В [264] показано, что при спекании ультратонких “керметов” TiC–23ТіN–11,28Mо–0,72С–12Ni в плазменно-искровом разряде (spark plasma sintering – SPS) заметно ускоряются фазовые превращения и взаимодействие составляющих. При этом значительно понижается температура их прохождения.  В качестве исходных материалов использовали порошки с частицами таких размеров (мкм): TiC–0,71; TiN–0,20; Mo–2,8; Ni–2,18. Порошки карбида и нитрида титана содержали около 3–5 % хемосорбированного кислорода. Смешивание-размол проводили в планетарной мельнице с применением шаров из сплава WC–Co. Скорость нагрева при синтезе была  200 град/мин, время изотермической выдержки – 8 мин.

        Рентгенофазовым дифракционным анализом (XRD) установлено, что при 1200 0С имевшиеся следы оксидов TiO2 и WO3 (последние появились в смеси как примесь в результате намола) восстановились за счет дополнительно введенного  углерода. Отмечается, что скорость восстановления довольно высокая из-за повышенной локализации тепла у поверхности частиц.

        По особому проявляет себя во время SPS  нитрид титана – он очень быстро растворяется в карбиде титана с полным исчезновением  как отдельная составляющая после спекания при 1200 0С, в то время как  при обычном вакуумном спекании нитрид титана растворяется в карбиде титана, как отмечалось выше, вплоть до температуры 1400 0С. 

        Соответственно этому период решетки твердой составляющей на основе карбида титана до 1200 0С снижается ( рис. 41) вследствие растворения нитрида титана, молибдена (или образующегося карбида молибдена) и “намолотых” примесей карбида вольфрама. Это вполне закономерно, т.к. атомный радиус металлов и неметаллов различный (атомный радиус  титана (0,1432 нм) больше, чем у вольфрама  (0,1371 нм) и молибдена (0,1363 нм)).       
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	Рисунок 41 – Зависимость периода решетки T(C, N) (1), TiN (3) и содержания азота (2) от температуры спекания в плазменно-искровом 
разряде “кермета”
TiC–23ТіN–11,28Mо–0,72С–12Ni [264]


       При спекании в интервале температур 1200–1350 0С, когда растворение основных составляющих произошло (Мо и WC тоже растворились до температуры 1200 0С), период решетки твердого раствора  на основе T(C, N) не изменяется. При спекании выше температуры 1350 0С период решетки фазы на основе карбонитрида титана  начинает возрастать из-за существенного денитрирования – содержание азота очень быстро понижается (рис. 40, 2). Для образцов, спеченных при 1430 0С в течение 8 мин., остаток азота составлял всего 0,53 %. Этот процесс денитрирования также происходит более интенсивно, чем при вакуумном спекании (и начинается при более низкой температуре – около 900–1000 0С).

       При изучении микроструктуры (в системе SEM/BSE ) образцов, спеченных при 1350 0С, наблюдали четкую границу раздела между “черной” сердцевиной, внутренней “белой” оболочкой и наружной “серой” оболочкой зерен твердой составляющей. При этом  “черная” сердцевина несколько меньше, а внутренняя “белая” оболочка толще, чем у образцов, полученных вакуумным спеканием.  Толщина внутренней “белой” оболочки в некоторых зернах превышала размер сердцевины. Это, по мнению авторов статьи [264], подтверждает, что процесс растворения в период твердофазной стадии SPS-спекания  проходит достаточно полно и фаза внутренней оболочки (очевидно, сложный карбонитрид  (Ti, Mo,W)(C, N)  с повышенным содержанием молибдена и вольфрама) формируется полностью.
       Средний размер зерен полученных “керметов” составлял около 0,42 мкм (для сравнения – исходный размер частиц карбида титана – основы сплава – был около 0,21 мкм). На SEM-микрофотографиях образцов, спеченных при темпертатуре 1350 0С, выявлена шаровидная форма зерен твердой составляющей на основе карбонитрида титана, которые обволакиваются связующей фазой. При этом ее толщина между некоторыми зернами была незначительной, что обусловлено относительно малым количеством материала связки в исходной смеси.

       О “керметах” на основе карбонитридов титана с интерметаллической связующей фазой, полученных спеканием методом SPS,  сообщается в работе  [265].

       4.3.  Сплавы системы Ti(C, N) –WC –Ni(Co, Mo, Mo2C)  
       Исследования структуры сплавов на основе карбонитрида титана с добавлением карбида вольфрама проводились в основном в последнее десятилетие [266–279].         
        Как отмечают S. Аhn и  S. Каng [276], микроструктура “керметов” TiC0,7N0,3–WC–Ni является типичной для сплавов на основе карбонитрида титана и состоит  из зерен, сердцевина которых представляет собой нерастворившиеся частицы карбонитрида титана, вокруг которых формируется оболочка из твердого раствора (Ti,W)(C, N) в результате процесса растворения-осаждения  частиц Ti(C, N) и WC  через перенасыщенный расплав никеля. Состав оболочки определяется отношением Ti/W в жидкой фазе в процессе спекания [219, 266, 273]. Протекание процессов растворения Ti(C, N) и WC  в расплавах никеля было исследовано экспериментально и оценено теоретически  как функция времени и размера частиц [276].

      На рисунке 42 приведена типичная микроструктура сплава  Ti(C, N)–10 %WC–20 %Ni [280], полученная с помощью SEM/BSE и  EDS-спектры состава фаз. Видно, что в “черной” сердцевине зерна твердой фазы на основе карбонитрида титана присутствует титан. В оболочке зерна находятся титан и вольфрам, а в связующей фазе – преимущественно никель с растворенными в нем Ti  и W.
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Рисунок 42 – Микроструктура сплава Ti(C, N)–10 %WC–20 %Ni (а) и EDS-спектры состава фаз: б – сердцевины зерна твердой фазы (1); 
в – оболочки зерна (2);  г – связки на основе никеля (3)[280]
       В одной из последних работ [279] изучали структуру  “керметов” TiC0,7N0,3–(10-30) %WC–15%Ni. Исходные порошки карбонитрида титана, карбида вольфрама и никеля с размером частиц около 1 мкм смешивали с одновременным размолом в валковой  мельнице в течение 48 ч при отношении веса шаров из твердого сплава типа ВК8 к весу порошка 50:1. Из полученной шихты прессовали образцы и спекали их в вакуумной печи  при температуре 1440 0С в течение 1 ч. В результате рентгенофазового анализа полученных материалов было установлено, что в “керметах”, содержащих 10–25 %WC, присутствуют две фазы: на основе никеля и на основе карбонитрида титана. При содержании 30 %WC в сплавах обнаружены следы карбида вольфрама, который не полностью растворился в связующей фазе  и в твердом растворе (Ti,W)(C, N). По мнению авторов статьи, согласно термодинамической оценке, карбид вольфрама при его достаточно высоком содержании в подобных материалах является стабильной фазой и растворимость его в твердом растворе (Ti,W)(C, N) может быть ограниченной [223, 266]. Это обусловлено низким химическим сродством между вольфрамом и азотом (H. Suzuki и H. Matsubara сообщали [213], что  WC-фаза в структуре сплавов TiC0,7N0,3–хWC–Ni и TiC0,5N0,5– хWC–Ni находится в неравновесном состоянии при содержании WC более 22 и 10 % об. соответственно).
       Микроструктура, исследованная SEM/BSE, оказалась типичной для структур типа “core–rim” (“сердцевина–оболочка”) [270], в которой зерна твердой составляющей состоят из  черной сердцевины из нерастворившегося (непрореагировавшего) карбонитрида титана и  серой оболочки из твердого раствора (Ti,W)(C, N). Зерна твердой фазы  расположены в светлой фазе на основе никеля, в которой в процессе спекания растворились титан, вольфрам и углерод. 

       В связи с наличием оболочки (из твердого раствора (Ti,W)(C, N)) рост зерен твердой составляющей – карбонитрида титана (их сердцевины) отличается от обычного укрупнения, тем не менее имеет место коалесценция исходных частиц Ti(C, N), в основе которой лежит физическая “привязанность” между частицами с похожими (подобными) граничными плоскостями (поверхностями) [279]. 
       При содержании карбида вольфрама менее 15 % зерна твердой составляющей сплавов имеют широкую дисперсию по размерам –  от 0,5 до 3,0 мкм, причиной чего может быть полидисперсность исходных частиц порошков карбонитрида титана и возможная их коалесценция. При увеличении количества WC до 20 % большинство зерен имеют размер в пределах 0,5 мкм. Повышение их дисперсности обусловлено тем, что добавки карбида вольфрама снижают скорость роста частиц. В течение первых минут после появления расплава никеля в нем преимущественно растворяется карбид вольфрама (растворимость WC в никеле при 1400 0С составляет 27 % [178]). Из этого расплава, содержащего карбонитрид титана и карбид вольфрама, осаждается, вероятно эпитаксиально, фаза сложного карбонитрида (Ti,W)(C, N) на поверхности недорастворившихся исходных частиц (ядер) Ti(C, N). Поэтому первый слой вокруг Ti(C, N)-ядра будет обогащен вольфрамом. И так как этот сформировавшийся слой (Ti,W)(C, N), по заявлению авторов, меньше растворим в расплаве, чем чистый карбонитрид титана, то он будет тормозить дальнейшее растворение карбонитридной фазы [213, 281]. Следовательно, рост зерен сдерживается благодаря процессам растворения-осаждения при спекании в присутствии жидкой фазы.

       При низком содержании карбида вольфрама  сердцевина зерен из карбонитрида титана имеет темный цвет и в большинстве случаев окружена светлой внутренней оболочкой, которая, в свою очередь, окружена сероватой  оболочкой, содержащей среднее количество вольфрама. Внутренняя оболочка формируется на стадии твердофазного спекания за счет непосредственного взаимодействия карбида вольфрама с карбонитридом титана и поэтому содержит большее количество вольфрама. С увеличением в исходной шихте содержания карбида вольфрама до 20–25 % большинство внутренних оболочек в зернах исчезает (по-видимому, в результате выравнивания концентрации вольфрама), а при содержании его около 30 % различия между внутренней и внешней оболочками полностью исчезают. 

       В [282] также отмечается, что микроструктура сплавов на основе Tі(С, N) формируется в основном в процессе твердофазного спекания. Сначала в результате твердофазного взаимодействия между карбидами TiC, Mo2C и WC образуется внутренний слой (Tі, Мо,W)С, обогащенный молибденом и вольфрамом. Затем образуется внешний слой (Tі, Мо,W)(С, N) с более низким содержанием молибдена и вольфрама. При жидкофазном спекании более ускоренно растет внешний слой за счет осаждения из расплава растворенных в нем элементов. Наряду с этим происходит укрупнение зерен, вероятнее всего, из-за коалесценции мелких частиц.

       В работе [283] с помощью ТЕМ c высоким разрешением показано, что в сплавах на основе карбонитрида титана с никелевой связкой вводимые добавки молибдена и вольфрама сконцентрированы преимущественно в переходном слое (вероятно, в “оболочке”), окружающем зерна карбонитридной фазы. Этот слой на поверхности раздела фаз имеет толщину 8–10 нм и нанокристаллическую структуру. 
       В [284]  в “керметах” TiC0,5N0,5–хWC–Mo–Ni обнаружили три вида зерен: “черная” сердцевина – “серая” оболочка; “белая” сердцевина-“серая” оболочка и “черная” сердцевина – “белая” оболочка. Толщина внутренней оболочки возрастает с повышением содержания карбида вольфрама в сплаве. Размер зерен с “черной” сердцевиной при этом уменьшается  до содержания 10 %WC, а затем несколько возрастает.
     N. Liu и др. [285] установлено, что для сплавов системы TiС–TiN–WC–Ni–Mo–C (с содержанием Ni 40 %) имеют место два вида микроструктур – при размере частиц твердой составляющей <0,7 мкм зерно однородное и представляет собой сложный карбонитрид (Ti,W, Mo)(C, N), а  при размере >1 мкм обнаружена сердцевина из чистого карбида титана и оболочки из (Ti,W, Mo)(C, N).

       Y. Zhang и др.  [286] изучали влияние добавок углерода и способа охлаждения “керметов” 33TiC–10TiN–32Ni–16Mo–8,4WC–(0–1)C на их микроструктуру и некоторые свойства. Смешение исходных порошков с размером частиц 1,7–4 мкм производили в планетарной мельнице при отношении веса шаров к весу шихты 7:1. Спекание спресованных из полученной шихты образцов осуществлялось в вакуумной печи при 1430 0С и времени изотермической выдержки 1 ч.  “Kерметы” А1 и B1 (А – без добавок углерода и В – с добавками 1 %С)  после спекания дополнительно выдерживали (отжигали) при 1360 0С в течение 30 мин., после чего охлаждали вместе с печью. “Керметы” А2 и В2 сразу после изотермической выдержки охлаждали вместе с печью.
       Все сплавы имели типичную микроструктуру, состоящую из зерен твердой (“сердцевина–оболочка”) и связующей фаз. Зерна твердой составляющей были двух видов: “черная” сердцевина–“белая” оболочка и “белая” сердцевина–“черная” оболочка. Первые формируются при растворении-осаждении сложного карбонитрида (Ti,W, Mo)(C, N) вокруг оставшихся (нерастворившихся) зерен на основе карбида титана. Мелкие зерна карбида титана на стадии твердофазного спекания полностью растворяются или в результате взаимной диффузии образуют с карбидами Mo2C и WC и нитридом титана твердый раствор (Ti,W, Mo)(C, N). В последующем, на стадии жидкофазного спекания этот твердый раствор, относительно бедный по содержанию на Мо и W , осаждается вокруг ранее сформированного сложного карбонитрида (Ti,W, Mo)(C, N) и так образуется структура зерен “белая” сердцевина–“черная” оболочка [259, 287].

       Размер зерен твердой составляющей в определенной мере изменяется при добавлении углерода и разном способе охлаждения после спекания. Так, зерна обоих “керметов” В1 и В2 ( с содержанием в исходной шихте 1 % углерода) мельче, чем у “керметов” А1 и А2. Это объясняется авторами улучшением смачиваемости твердой составляющей расплавленной связкой за счет ее рафинирования в результате восстановления поверхностных оксидов и связывания адсорбированного кислорода углеродом с образованием газообразных продуктов, которые удаляются [288].

       С другой стороны, оболочка твердой фазы “керметов” А1 и В1, отожженных после спекания при температуре 1360 0С в течение 30 мин. с последующим охлаждением, становится   толще, чем у “керметов” А2 и В2, так как дополнительная стадия отжига благоприятствует прохождению процесса растворения-осаждения и, соответственно, росту зерен.

       Как показали ТЕМ/ЕDХ-исследования, внутренняя оболочка зерен твердой фазы “кермета” А2, формирующаяся на стадии твердофазного спекания, очень тонкая и отличается от наружной оболочки, образующейся на стадии жидкофазного спекания. Состав внутренней оболочки богаче на вольфрам и молибден по сравнению с наружной оболочкой (табл. 32).
       В процессе охлаждения после спекания в оболочке образуется утолщение из осажденного   твердого раствора (Ti,W, Mo)(C, N), богатого молибденом.

Таблица 32 – Содержание элементов в структурных составляющих  “кермета” 
А2  [286]

	Структурная составляющая
	Содержание, %

	
	Ti
	Mo
	W
	Ni

	Внутренняя оболочка
	56,23
	31,51
	12,26
	–

	Наружная оболочка
	60,34
	29,23
	10,42
	–

	Утолщение оболочки
	56,50
	35,05
	8,45
	–

	Связка
	18,47
	25,14
	6,44
	49,96


 Период решетки связующей фазы на основе никеля для “керметов”, имевших в шихте дополнительно 1 % углерода, меньше, чем для “керметов” без него. Соответственно этому в никелевой связке значительно меньше раствореннных титана, молибдена и вольфрама (табл. 33).
Таблица 33 – Период решетки фазы на основе никеля и содержание в ней элементов [286]

	“Кермет”
	Добав-

ка углерода, %
	Способ охлаждения 

после спекания
	Период решетки, нм
	Содержание, %

	
	
	
	
	Ti
	Mo
	W

	А1
	0
	Отжиг при 1360 0С, 
30 мин
	0,35849
	21,74
	15,16
	10,78

	А2
	0
	Охлаждение с печью
	0,35865
	24,67
	16,81
	11,57

	В1
	1
	Отжиг при 1360 0С, 
30 мин
	0,35663
	10,66
	12,18
	6,08

	В2
	1
	Охлаждение с печью
	0,35694
	13,24
	12,15
	8,80


       Авторами [286]отмечается, что согласно [225, 288], наличие дополнительного углерода оказывает влияние на растворимость карбидов и нитридов в связующей фазе “керметов” на основе карбонитрида титана, и повышение содержания  углерода способствует формированию богатых молибденом и вольфрамом фаз [288]. В результате оболочка зерен “керметов” В1 и В2 (с 1 %С) при одинаковом способе охлаждения была толще, чем у “керметов” А1 и А2 (без добавок углерода).

        Растворимость карбидов и карбонитридов в никелевой связке зависит также от способа охлаждения. При дополнительной стадии отжига в процессе охлаждения образцов после спекания активируется процес растворения-осаждения, вследствие чего толщина стенок оболочки увеличивается и снижается содержание растворенных в связке элементов. В “керметах” А1 и В1 количество титана, молибдена и вольфрама в связке меньше, чем в “керметах” А2 и В2 (см. табл. 33).

       Таким образом, дополнительное введение в исходную шихту при получении “керметов” TiC–TiN–WC–Ni–Mo углерода в количестве 1 % приводит к некоторому уменьшению их зернистости, снижению растворимости титана, молибдена и вольфрама в связующей фазе и утолщению оболочки зерен твердой составляющей. Аналогично, толщина оболочки зерен увеличивается  при дополнительном отжиге образцов после спекания  при температуре 1360 0С, что отрицательно сказывается на механических свойствах сплавов. Следовательно, применение такого отжига нецелесообразно.

       Как подчеркивалось ранее, определенное влияние на структуру “керметов” на основе карбонитридов титана оказывает содержание азота [289], например, для сплавов типа TiC0,5N0,5–WC–Сo–Ni зафиксирована  более мелкозернистая микроструктура  с меньшей толщиной оболочки зерен твердой составляющей, что положительно сказывается на их свойствах.  Однако повышенное содержание карбида вольфрама неблагоприятно: при соотношении WC/Ti(C, N) больше 0,3 толщина оболочки увеличивается и свойства сплавов ухудшаются.

       Влияние содержания карбида вольфрама на структуру и свойства “керметов” системы TiC0,7N0,3–хWC–Мо2С–(Со, Ni)  исследовали в работе [290]. Состав исходных материалов приведен в таблице 34.  Смеси готовили в шаровой мельнице в течение 80 ч. Спрессованные образцы спекали при 1400 0С в течение 60 мин под давлением аргона 2 МПа.
Таблица 34 – Состав и пористость спеченных “керметов” [290]

	“Кермет”
	Содержание, % 
	Пористость

по

ISO 4505

	
	TiC0,7N0,3 (1,0)*
	Mo2C
(1,0)*
	WC
(0,8)*
	Ni(Co)
(2,0)*
	

	А
	80
	5
	0
	15
	А02В04
Количество от 25–75 мкм/см2:10

Количество от 75–125 мкм/см2:1

	В
	70
	5
	10
	15
	А04В02

	С
	60
	5
	20
	15
	А02В02

	D
	50
	5
	30
	15
	А02В02


*  – зернистость, мкм.
       Результати показывают, что “керметы” А без карбида вольфрама (при небольшом количестве карбида молибдена) имеют повышенную пористость с наличием крупных пор размером 25–75 мкм (до 10 шт на см2), а для керметов С – при содержании карбида вольфрама 20 % пористость снижается до приемлемых значений. Предполагается, что карбид вольфрама в  системе Ti(C, N)–WC–Мо2С–(Со, Ni) при  жидкофазном спекании стремится раствориться  в жидкой фазе  (его растворимость при 1400 0С в расплаве кобальта составляет 39 %, а в никеле – 27 %), объем расплавленной связки увеличивается,  и, как следствие, улучшается  спекаемость “керметов” и снижается пористость.    

       На SEM/BSE-микрофотографиях “керметов” TiC0,7N0,3–хWC–5Мо2С–15(Со, Ni)  идентифицируются с высоким уровнем контрастности три фазы: сердцевина зерен твердой составляющей – Ti(C, N), окружающий ее твердый раствор (оболочка) – (Ti,W, Mo)(C, N) и связка на основе Ni–Со. При этом большинство зерен имеют структуру “черная” сердцевина–“серая” оболочка, которая  хорошо узнаваема и является типичной для этого типа сплавов. Другие зерна имеют структуру “белая” сердцевина–“серая” оболочка.

       Как неоднократно отмечалось выше, зерна с “черной” сердцевиной, в основном представляют собой недорастворившиеся исходные частицы карбонитрида титана. Оболочка зерен состоит из двух слоев – внутренней оболочки (inner rim) и внешней (outer rim). Внутренняя оболочка, окружающая сердцевину, имеет белый цвет, а внешняя – серый. Внутренняя оболочка содержит больше вольфрама и молибдена, чем внешняя.  
        Так как в SEM/BSE-изображении тяжелые элементы, такие как вольфрам и молибден, выглядят светлее, чем легкий титан, то авторы [290] утверждают, что в зернах с “белой” сердцевиной–“серой” оболочкой “белая” сердцевина из  твердого раствора  (Ti,W, Mo)(C, N) содержит большее количество W  и Mo по сравнению с внешней (“серой”) оболочкой.
       Толщина внутренней оболочки возрастает с увеличением содержания карбида вольфрама в исходной шихте. Это, по мнению авторов, связано с тем, что в связке растворяется больше вольфрама и он, реагируя с карбонитридом титана и молибденом, образует богатую вольфрамом и молибденом фазу внутренней оболочки. Связующая фаза белого цвета располагается вдоль границ зерен твердой составляющей. 

       Вводимый в сплавы карбид вольфрама также влияет на толщину прослоек связующей фазы, которая уменьшается с увеличением его содержания. Это, по мнению авторов статьи, обусловлено тем, что смачиваемость твердого раствора (Ti,W, Mo)(C, N) расплавленной связкой улучшается при увеличении количества в нем вольфрама и, соответственно, смежность связующей фазы становится лучше.  

       В итоге отмечается, что с повышением содержания карбида вольфрама в “керметах” TiC0,7N0,3–хWC–5Мо2С–15(Со, Ni) увеличивается толщина внутренней оболочки зерен твердой составляющей, уменьшается  толщина прослойки связующей фазы, понижается контраст между внешней оболочкой и связующей фазой, а размер зерен твердой составляющей сплавов изменяется мало.

       S. Аhn и S. Kang [268] изучали протекание процессов растворения  карбидов  HfC, TaC и  WC в системе TiC0,7N0,3–МеC–30 %Ni на стадии жидкофазного спекания. В качестве исходных компонентов использовали порошки с частицами таких размеров (мкм): TiC0,7N0,3 – 3,4; HfC – 1,7; TaC – 1,0; WC – 1,87 и Ni – 4,2. Спрессованные образцы из смеси исходных порошков спекали в вакууме при 1510 0С в течение 1 ч. 
       Установлено, что микроструктура исследованных сплавов является типичной для “керметов” на основе карбонитрида титана – зерна твердой фазы с сердцевиной из нерастворившегося карбонитрида титана и оболочкой из твердого раствора, образующегося при его взаимодействии с карбидами [225, 281]. 

       При  добавлении в сплав карбида гафния размер “черной” сердцевины зерен TiC0,7N0,3 уменьшается, сердцевина имеет  четкую оболочку из твердого раствора. При добавлении карбидов тантала или вольфрама количество зерен с “черной” сердцевиной больше. При этом размер сердцевины зерен из TiC0,7N0,3 увеличивается при одновременном уменьшении толщины оболочки и размера зерен в целом (рис.43, 44).
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а – HfC;  б – TaC;  в – WC
 Рисунок 43 – Микроструктура (SEM/ВSЕ) “керметов” 
TiC0,7N0,3–10 %MeC–30 %Ni [268]
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	Рисунок 44 – Влияние добавляемых карбидов в сплавы TiC0,7N0,3–10 %MeC–30 %Ni на
 общий размер зерен (1) на основе TiC0,7N0,3
и размер их сердцевины (2) [268]


       Как видно из рисунка 44, улучшение микроструктуры сплавов  более эффективно при добавлении в них карбида вольфрама – общий размер зерен минимальный и разница между общим размером зерен и их сердцевиной наименьшая. Наибольший размер сердцевины зерен имеют сплавы системы  TiC0,7N0,3–10 %TaC–30 %Ni.  В порядке возрастания влияния добавки TaC и  WC увеличивают относительную долю сердцевины зерен твердой фазы соответствующих “керметов” TiC0,7N0,3–10 %MeC–30 %Ni (рис. 45) и, следовательно, уменьшают долю оболочки.          
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	Рисунок 45 – Доля сердцевины зерен TiC0,7N0,3
при добавлении карбидов и их взаимных твердых растворов в сплавах TiC0,7N0,3–10 %MeC–30 %Ni [268]



Так как при добавке карбида тантала доля сердцевины зерен больше, чем в случае введения карбида гафния, то при добавлении твердого раствора HfC-TaC доля сердцевины возрастает по сравнению с чистым карбидом гафния. Однако максимальная доля сердцевины зерен достигается для твердого раствора TaC–WC. Значит и в составе твердых растворов влияние карбида вольфрама на скорость растворения более ощутимо. По-видимому, это связано с ухудшением взаимодействия карбидов в ряду HfC–TaC–WC с азотом карбонитрида титана из-за снижения химического сродства металлов этих карбидов к азоту. Это подтверждается приведенными авторами [268] данными  по свободной энергии образования нитридов при 1510 0С,  которая изменяется в ряду HfN–TaN–WN: -238, -144 и  +51 кДж/моль соответственно. Из этого следует, что вероятность образования нитридов выше для гафния  по сравнению с танталом и, тем более, вольфрамом. Последнее также согласуется с данными R. Kiеffer и др. [164] о том, что монокарбид вольфрама не взаимодействует с  азотом в интервале температур 1100–1800 0С даже при давлении азота до 30 МПа.

       По данным ТЕМ/ЕDS-анализа [268], оболочка зерен твердой фазы  в сплавах системы  TiC0,7N0,3–10 %MeC–30 %Ni  состоит из внутренней и внешней. В общем внутренняя оболочка содержит большее количество тяжелых элементов (Hf, Ta или W), чем внешняя, которая формируется в зависимости от температуры и стадий спекания [219, 266, 281].    

       В работах [291–294] исследовали  структуру “керметов” на основе карбида и нитрида титана в зависимости от содержания в них молибдена (карбида молибдена) и никеля. При этом в [291] в отдельные сплавы вводили медь из предположения о возможном снижении температуры спекания. Содержание исходных компонентов приведено в таблице 35.

       Исходные порошки размалывали в планетарной мельнице с отношением веса шаров из твердого сплава WC–Co к весу шихты 7:1 в течение 24 ч. Спрессованные из шихты образцы спекали в вакууме при температуре 1450 0С в течение 1 ч.
Таблица 35 – Содержание компонентов в “керметах” [291]        

	“Кермет”
	Содержание, %

	
	TiC
(2,58)*
	TiN
(3,54)*
	Mo2C
	WC
(1,5)*
	VC


	Mo

(2,8)*
	Ni

(2,3)*
	Cu



	1
	30
	30
	0
	5
	5
	0
	30
	0

	2
	30
	30
	0
	5
	5
	10
	15
	5

	3
	30
	30
	0
	5
	5
	15
	10
	5

	4
	32
	32
	6
	5
	5
	0
	20
	0

	5
	32
	32
	11
	5
	5
	0
	15
	0


* – размер частиц, мкм.
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	Рисунок 46 – Зависимость размера зерен твердой составляющей  (а) и смежности зерен (б) сплавов
Ti(C, N)–WC–Мо(Mo2C)–VC–Ni
от содержания в них Мо (2) и Мо2С (1) [291]


        В полученных сплавах размер зерен твердой фазы и их смежность уменьшаются с увеличением содержания как молибдена, так  и карбида молибдена (рис. 46). Однако влияние молибдена в сочетании с медью более ощутимо. Предполагают, что молибден и медь препятствуют росту зерен. Также было установлено, что температура образования жидкой фазы в системе Ti(C, N)–Ni  при добавлении 5 % Cu  и 10 % Мо понижается  с 1320 до 1270 0С. Это способствует улучшению смачиваемости частиц твердой фазы расплавом металлической связки [292], т.е. эффект сдерживания роста зерен и уменьшения смежности усиливается.     

       “Кермет” 2 имеет более мелкозернистую структуру и меньшую смежность, чем “кермет” 5, который содержит 11% карбида молибдена. Такое влияние Мо2С объясняют тем, что он взаимодействует с карбонитридом титана на стадии твердофазного спекания при температуре 1000–1250 0С, образует твердый раствор (Ti, Мо)(C, N) [295] и благоприятствует контакту частиц друг с другом и тем самым увеличению смежности.

      В последние годы большое внимание уделяется исследованию ультрадисперсных “керметов” системы Ti(C, N)–WC–Мо–Ni(Со) с добавкой отдельных нанокристаллических составляющих и в небольшом количестве углерода [275, 296–306].

       Так, N. Liu  и др. [303] изучали “керметы” двух видов с использованием исходных порошков с частицами таких размеров (мкм): А – Ti(C, N) – 0,12,  15WC – 1,14, 15Mo – 2,23, 20Ni – 2,95, 1C – 3,25 и “кермет” В, в который дополнительно вводили 5 % TiN с размером частиц 0,04 мкм. Исходные порошки смешивали с одновременным размолом в планетарной мельнице в течение 24 ч. Из полученной шихты прессовали образцы, которые спекали при 1440 0С.  

        В микроструктуре “керметов” наряду с типичными зернами твердой составляющей (“черная” сердцевина–“серая” оболочка) присутствовали зерна со “светлой” сердцевиной и “серой” оболочкой, которых в “кермете”  В было больше. Исследования с помощью SEM-EDX-метода показали, что “светлые сердцевины” содержат большее количество тяжелых элементов (% ат.): Ti – 62; Mo – 25 и W – 14  по сравнению с “серой” оболочкой (Ti – 81, Mo – 12 и W – 7). Эти данные хорошо коррелируют с результатами для “керметов” с микронным размером зерен.

       Вероятно, формирование зерен  со светлой сердцевиной  и внутренними оболочками происходит на стадии твердофазного спекания [307], так как из-за низкого химического сродства молибдена и вольфрама c азотом [308] активное взаимодействие молибдена и карбида вольфрама с карбонитридом титана  и образование богатых молибденом и вольфрамом твердых растворов (Ti, Mo,W)(C, N) внутренних оболочек и/или обогащенных молибденом и вольфрамом сердцевин зерен возможны лишь при открытой пористости в процессе твердофазного спекания, когда активность азота, появляющегося из-за денитрирования карбонитрида,  очень мала вследствие его улетучивания.

       Морфология зерен в спеченных сплавах в целом определяется специфической конфигурацией исходных частиц после смешивания-размола и прессования. Некоторые очень мелкие частицы карбонитрида титана были так расположены возле более крупных  частиц молибдена и карбида вольфрама, что благодаря близкому расстоянию для диффузии  могли скорее стать сердцевиной зерен твердой составляющей, чем в виде оболочки. Поэтому наличие большого количества зерен со светлой  сердцевиной для “керметов” В по сравнению с “керметами” А обусловлено формированием зерен с обогащенной тяжелыми металлами “белой сердцевиной” на базе мелких частиц нитрида и карбонитрида титана.

       В [304] при изучении ультрадисперсных “керметов” на основе карбонитридов титана выявлен, по утверждению авторов, новый композиционный состав структурной составляющей – (Ni2Mo2,5W1,3)Cx, которая сформирована благодаря ультрадисперсным размерам исходных порошков. Считают, что присутствие фазы  (Ni2Mo2,5W1,3)Cx обеспечивает повышение твердости “керметов”.

        В работах [275, 305] исследованы “керметы” типа TiC–TiN–WC–Co–C c использованием субмикронных  и нанозернистых  порошков карбида и нитрида титана.
        В  [305] установлено, что с увеличением содержания карбида вольфрама размер зерен твердой составляющей несколько уменьшается (рис. 47).  В  “кермете” А  состава  68 %TiC–10 %TiN–20 %Co–2 %C  без 
	[image: image125.png]



	Рисунок 47 – Микроструктура (SEM/BSE) “керметов”
TiC–10 %TiN–(0-20) %WC– 20 %Co–2 %C
с содержанием WC  (%):

a – 0; б – 5; в –10; г – 15;  д – 20

[305]


добавок WC  зерна твердой фазы Ti(C, N) однородны без кольцевой структуры (рис. 47, а). В “керметах” B, C, D, E (рис. 47, б,в,г,д) наблюдаются три вида зерен: “черная” сердцевина–“серая” оболочка, “белая” сердцевина–“серая” оболочка, а также встречаются зерна однородного состава без оболочки.

       Проведенный анализ химического состава по отмеченным точкам (рис. 48) показал, что черная сердцевина зерен состоит преимущественно из титана и углерода (содержание азота не определили) с небольшим количеством вольфрама (около 2,3 %) и представляет собой не полностью растворившиеся в процессе спекания частицы исходного карбида (возможно, карбонитрида) титана. Во внутренней оболочке вокруг черной сердцевины зерен находится немного больше вольфрама, чем во внешней оболочке, и поэтому внутренняя оболочка выглядит несколько 
светлее. Зерна с белой сердцевиной содержат в ядре повышенное количество вольфрама (9,7 %) по сравнению с оболочкой, идентифицируются как  сложный карбонитрид (Ti,W)(C, N) и выглядят самыми светлыми. 
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	Эле-мент

Содержание в точках, %

1

2

3

5
6
C

47,7

49,3

51,5

47,9

34,0

Ti

46,0

40,3

38,8

49,8

9,5

W

4,6

4,1

9,7

2,3

1,3

Co

1,7

6,3

0

0

55,2



	1 – внутренняя оболочка; 2 – внешняя оболочка; 3 – белая сердцевина;

4 – спектр 101; 5 – черная сердцевина; 6 – связка

Рисунок 48 – Микроструктура (SEM/BSE)  “кермета”

53 %TiC–10 %TiN–15 %WC–20 %Co–2 %C  
и содержание основных элементов в точках [305]



       Некоторое уменьшение общего размера зерен твердой фазы при добавлении WC авторы объясняют улучшением ее смачиваемости расплавленной связкой, уменьшением растворимости Ti(C, N) в связке и сдерживанием роста зерен по механизму растворения-осаждения по аналогии с [296]. 
        В [301] при изучении эволюции микроструктуры нанокристаллических “керметов” на основании термодинамических принципов выведено  соотношение между размером зерен и скоростью их роста. На начальной стадии спекания зерна растут со скоростью, увеличивающейся до максимума, а затем скорость роста снижается. Добавление нитрида титана, молибдена и карбида вольфрама способствует замедлению скорости роста зерен и оказывает влияние на развитие процесса растворения-осаждения.

       Влияние добавок карбида хрома Cr3C2 как возможного ингибитора  роста зерен твердой составляющей сплавов на основе карбонитрида титана исследовали в работе [309]. Установлено, что “керметы” с добавками  карбида хрома и без них  имеют структуру “сердцевина–оболочка” за счет образования на периферии зерен твердой фазы сложного карбонитрида основного состава материала – (Ti, Mo,W)(C, N). Карбид хрома в процессе жидкофазного спекания растворяется  в расплавленной связке, затем осаждается вокруг  зерен твердой фазы и этим  тормозит  их рост.

       Ультрадисперсные “керметы” несколько усложненных составов изучали в [306]. Под маркой (Ti, M)(C, N)–MxC  они соответствовали составу шихты из сложного карбонитрида (Ti, 15W, 5Mo, 0,2V)(C, N), как основы, а  также 9,75 %Mo2C, 5,25 %WC, 11,0 %Ni и 9,0 %Co с размером частиц 0,5–0,8; 2,0; 0,2; 2,5 и 1,3 мкм соответственно. 
     Для марки (Ti,Mz)(C, N)  в качестве исходных компонентов использовали сложный карбонитрид титана (Ti, 20W, 15Mo, 0,2V)(C, N) с размером частиц 0,3–1,0 мкм и порошки Ni (11 %) и Co (9 %) с размером частиц, указанным выше. 
       Третья марка, обозначення Ti(C, N)–MyC, была изготовлена из порошков сложного карбонитрида (Ti, 20W, 15Mo, 0,2V)(C, N), простого карбонитрида титана  Ti(C, N), 15 %Ni и 9 %Со  с размером частиц 0,3–1,0; 1,0–3,0; 2,5 и  1,3 мкм, соответственно.  

       Спрессованные из соответствующих  шихт образцы спекали при 1450 0С в течение 1,5 ч. в среде аргона давлением  2 МПа.

        Проведенный с помощью SEM/BSE анализ показал, что микроструктура “керметов” (Ti, M)(C, N)–MxC очень мелкозернистая с размером зерен (сердцевина + оболочка) 0,5–1,0 мкм, в то время как для коммерческого “кермета” (TiC,N)–MyC он колеблется в пределах 2–3 мкм, а для “кермета” (Ti, Mz)(C, N) – 1,0–1,5 мкм.

       В структуре “кермета” (Ti, M)(C, N)–MxC  имеются зерна твердой составляющей с “черной” сердцевиной, “белой” сердцевиной и “серой” оболочкой. Две последние представляют собой твердые растворы (Ti,W, Mo,V)(C, N), но с разным содержанием титана, молибдена и вольфрама (табл. 36). Однако граница раздела “черная” сердцевина–“серая” оболочка и “белая” сердцевина–“серая” оболочка на микроструктуре слабо различима. Напротив, в коммерческом “кермете” Ti(C, N)–MyC, который имеет более типичную структуру, наблюдается больший градиент концентрации элементов между “черной” сердцевиной и “серой” оболочкой (отношение (W + Mo)  к Ti около 2,2 (0,306:0,141), а для (Ti, M)(C, N)–MxC–0,477:0,350 (
[image: image127.wmf]»

1,4)). Граница раздела между указанными фазами обозначена более четко.

Таблица 36 – Содержание элементов в зернах твердой составляющей [306]

	“Кермет”
	Структурная

составляющая
	Содержание

элементов, %

(остальное C и N)
	Отношение

(W  +  Mo)/Тi

	
	
	Ti
	W
	Mo
	

	(Ti, M)(C, N)–MxC
	“Черная” сердцевина
	64,42
	13,54
	  9,00
	0,350

	
	“Серая” оболочка
	59,11
	18,33
	10,21
	0,477

	
	“Белая” сердцевина
	50,61
	24,82
	12,31
	0,734

	Ti(C, N)–MyC
	“Черная” сердцевина
	60,88
	  5,86
	  2,74
	0,141

	
	“Серая” оболочка
	54,14
	11,06
	  5,50
	0,306

	
	“Белая? сердцевина
	24,12
	32,48
	17,14
	2,032


       В “кермете” на базе только одного сложного карбонитрида титана (Ti, 20W, 15Mo, 0,2V)(C, N) без каких-либо добавок, кроме той же связки, микроструктура состоит только из двух фаз – твердой составляющей и твердого раствора на основе Ni-Co; различий по сечению зерен твердой фазы не наблюдается, они (зерна)  выглядят однородными по составу.  

       Таким образом,  напрашивается  вывод, что при использовании готового сложного карбонитрида титана, несмотря на прохождение при  жидкофазном спекании процессов растворения-осаждения, никаких “оболочек” на зернах не образуется или они слабо выражены. 

      Авторы [306] подчеркивают, что при одинаковом общем содержании карбидов во всех трех “керметах”  (при соответствующих пересчетах оно эквивалентно 16 %WC, 12 %Mo2C; 0,13–0,16 %VC) и равном общем количестве связующей фазы 20 % (11 %Ni и 9 %Со) разные варианты введения добавок (металл вводится либо в составе сложного карбонитрида, либо отдельно в виде карбида) дают совершенно разные результаты по микроструктуре и фазовому составу ультрадисперсных  “керметов”. При частично раздельном добавлении карбидов вольфрама и молибдена в “кермете” (Ti, M)(C, N)–MxC  размер зерен твердой составляющей после спекания составляет 0,5–1,0 мкм и очень мало изменяется по сравнению с исходным размером частиц порошка (0,5–0,8 мкм) сложного карбонитрида титана, т.к. добавляемые карбиды вольфрама и молибдена, взаимодействуя в процессе спекания со сложным карбонитридом (Ti, M)(C, N), препятствуют росту зерен твердой фазы.  Выявленный незначительный градиент концентрации (Ti, W, Mo) по сечению зерна твердой составляющей  в “кермете” (Ti, M)(C,N)–MxC  и исчезновение внутренней оболочки характеризует слабо выраженную структуру “сердцевина-оболочка” для данной системы.  Это должно способствовать упрочнению связи между сердцевиной и оболочкой зерен твердой фазы, снижению концентрации напряжений на границе раздела сердцевина–оболочка и, соответственно, повышению механических свойств.

       4.4.  Сплавы системы Ti(C, N)–WC–TaC–Mo2C– Ni–Co(Mo)
       Общеизвестно, что карбид тантала в твердых сплавах способствует повышению горячей твердости, сопротивлению высокотемпературной деформации и тепловому удару. Поэтому его добавки в сплавы на основе карбонитрида титана вполне обоснованы.

       Одно из первых исследований процессов, протекающих при спекании многокомпонентных сплавов с участием карбидов вольфрама и тантала, было выполнено H. Yoshimura с соавторами  [310]. Исследовались два состава “керметов”: А – TiC–20TiN–15WC–10TaC–9Mo–5,5Ni–11Co и В – TiC–12TiN–9WC–6TaC–5,5Mo–16,5Ni–33Co (последний имел большее количество связки и размер частиц карбида титана). Спекание образцов проводили в вакууме при различных температурах. 

       Для выяснения процессов взаимодействия в указанных системах в процессе спекания проводился рентгенофазовый анализ полученных материалов. Изменение относительной интенсивности рентгеновских дифракционных пиков I/I0 (I – интенсивность полученных пиков, I0 – эталонная интенсивность конкретного материала (фазы)) для фаз “кермета” А, спеченного при различных температурах, приведено на рисунке 49 (отметим, что интенсивность пиков на рентгенограммах пропорциональна содержанию фазовых составляющих в полученных материалах).  Из рисунка  видно, что с повышением температуры спекания интенсивность пиков фазы на основе карбида титана возрастает, особенно в интервале температур 1000–1200 0С. Это, вероятно, происходит вследствие растворения в TiC других составляющих – TaC, WC, TiN и Мо(Мо2С), так как интенсивность их пиков снижается (рис. 49, 2–5). При этом необходимо подчеркнуть особое поведение молибдена. После спекания при 1000 0С на рентгенограммах пики, характерные для молибдена,  не обнаружены, а появились пики Мо2С,  которого в исходной шихте не было. Следовательно, в интервале температур 800–1000 0С часть молибдена реагирует с углеродом шихты (определенное количество свободного углерода всегда имеется в порошке карбида титана) или с углеродом карбидов и образует Мо2С. Возможно, другая часть Мо растворяется в кобальте (никеле), и поэтому   на рентгенограммах образцов, спеченных при температуре 1000 0С, он не идентифицируется. 
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	1 – Mo;  2 – Mo2C; 3 – TaC; 4 – WC ;
5 – TiN; 6 – TiC;
Рисунок  49 – Изменение относительной интенсивности рентгеновских дифракционных линий от температуры спекания [310]



       Образующийся карбид молибдена быстро растворяется и уже при температуре 1200 0С полностью исчезает как отдельная фаза (рис. 49, 2). Карбиды тантала и вольфрама растворяются почти в том же температурном интервале и оба исчезают как отдельные фазовые составляющие при температуре около 1300 0С (рис. 49, 3,4). По сравнению с этими карбидами нитрид титана растворяется более медленно и остается частично не растворенным даже при температурах около 1400 0С (рис. 49, 5), т.е. при температурах, близких к температурам спекания сплавов на основе карбонитридов титана. 

       Дифференциальным термическим анализом установлено, что температура начала эндотермической реакции для “кермета” А коррелирует с началом появления жидкой фазы при температуре 1340 0С. 
       Исходя из приведенных данных можно утверждать, что растворение Мо(Мо2С), TaC, WC и  TiN (основной части) происходит при температурах ниже 1300 0С, т.е. в процессе твердофазного взаимодействия.      
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	Рисунок  50 –  Зависимость периодов  решетки карбида титана (1) и связующей фазы (2)  “кермета “ А  от температуры спекания [310]


       Согласно изложенному выше,  с повышением температуры спекания закономерно уменьшается период решетки твердой фазы на основе карбида (карбонитрида) титана (рис. 50, 1). Период решетки связующей  фазы, начиная с температуры 800 0С, увеличивается, в интервале температур 1100–1200 0С практически не изменяется, и при дальнейшем повышении температуры спекания снова резко возрастает (рис. 50, 2) в связи с ускорением растворимости в ней карбидов и образующегося твердого раствора на основе TiC. 
        В таблице 37 приведены данные по содержанию в связующей фазе “кермета” В растворенных в ней Mo, W, Ta и  Ti в сравнении с другими материалами [248]. Видно, что количество растворившегося молибдена в связующей фазе “кермета” B значительно больше, чем в других сплавах. Довольно высокая растворимость в связке “кермета” В вольфрама (4,7%) и низкая – тантала (0,5 %). Следовательно преобладающая  часть карбида тантала растворяется в  сложном карбонитриде на основе карбида титана.
Таблица 37 – Cодержание элементов в связке “кермета” В [310]

	Состав “керметов”
	Содержание, %

	
	Mo
	W
	Ta
	Ti

	TiC–12TiN–9WC–6TaC–5,5Mo–16,5Ni–33Co 
	8,5
	4,7
	0,5
	3,8

	TiC–20TiN–15Mo–30Ni [248]
	5,2
	–
	–
	2,9

	TiC–15Mo–30Ni  [248]
	0,8
	–
	–
	5,9


       В соответствии с характером изменения периодов решетки фазы на основе карбида титана и связующей фазы, содержания растворенных элементов в связующей фазе “кермета” В авторы статьи предлагают следующую интерпретацию реакций, протекающих в процессе спекания “кермета” А.

       При температуре спекания ниже 1100 0С некоторое количество молибдена, образующегося карбида молибдена и карбида вольфрама растворяется в связующей фазе и “расширяют” ее кристаллическую решетку. В интервале температур 1100–1200 0С Mo2C, WC, TaC и TiN диффундируют  к частицам карбида титана и с большой вероятностью формируют на них окружающий слой (оболочку). С этого момента относительная интенсивность дифракционных пиков карбида титана быстро увеличивается (рис. 49), а период решетки связующей фазы слабо уменьшается. Выше 1200 0С темп увеличения относительной интенсивности пиков карбида титана замедляется, а период решетки связующей фазы резко увеличивается, что может свидетельствовать о растворении в ней повышенного количества карбидов молибдена и вольфрама, а также части образовавшегося сложного карбонитрида титана.

       Если рассматривать поведение карбида тантала, то, как видно из рисунка 49, кривая 3, относительная интенсивность его дифракционных пиков после температуры 1100 0С резко уменьшается. В связи с тем, что растворимость карбида тантала в связующей фазе низкая (табл. 37), следует предположить, что он диффундирует к карбиду титана.  
       Изучение микроструктуры сплавов показало, что зерна в “кермете” А недостаточно однородны. Имеются крупные и мелкие зерна с окружающим слоем (оболочкой), разным по  толщине и цвету. Структура отличается от структуры взятого для сравнения  “кермета” С – типичного сплава с кольцевой структурой (TiC–9 %Mo–16,5 %Ni) – у которого более крупные зерна твердой составляющей с четко обозначенной границей между сердцевиной и оболочкой.
       Исследованием распределения основных элементов по сечению крупного зерна твердой составляющей на основе карбида или карбонитрида титана и в прилегающей к нему области связующей фазы  “кермета” В установлено (рис. 51), что концентрационные пики тантала и вольфрама находятся внутри оболочки. При этом пик тантала находится посредине оболочки или ближе к межфазной границе с сердцевиной, а пик вольфрама –  ближе к межфазной границе между оболочкой и связующей фазой.  Содержание  молибдена  наиболее высокое в связующей фазе и постепенно снижается до нуля к сердцевине зерна. Содержание титана постепенно снижается от максимального уровня в сердцевине зерна до минимальных значений в связующей фазе.
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Рисунок 51 – Концентрационные профили распределения элементов: 
Ti, Ni, Mo (a) и Ta, W, Ni (б) по сечению зерна твердой фазы 
и прилегающей связующей фазы  керметов В [310]

       В целом, благодаря растворению тантала  в окружающей оболочке и присутствию вольфрама и молибдена (карбиды которых хорошо смачиваются расплавами никеля и кобальта [185]) ближе к межфазной границе между оболочкой и связующей фазой, должны  улучшаться межфазная (межповерхностная) связь между дисперсными зернами твердой составляющей и связующей фазой, и, соответственно, повышаться физико-механические и эксплуатационные характеристики таких сплавов. 

       M. Ueki  и др. [311, 312] также отмечают, что при добавлении в сплавы системы TiC–TiN–Mo2C–Ni карбида тантала размер зерен твердой фазы уменьшается, а по микроструктуре зерна представляют собой четко выраженную “сердцевину-оболочку”. С помощью рентгеновского диффракционного анализа установлено, что после спекания при температуре 1250 0С в сплаве наряду с фазой на основе карбида (карбонитрида) титана еще присутствовали линии  карбида тантала и пики слабой интенсивности нитрида титана. После спекания  при температуре 1400 0С в нем наблюдали только две фазы: на основе карбонитрида титана и на основе никеля. Следовательно, подтверждаются приведенные выше данные [310], что карбид тантала и нитрид титана полностью растворяются в карбиде титана в процессе твердофазного спекания до температуры 1400 0С.

       Влияние карбида тантала на структуру сплавов на основе карбонитрида титана эквимолярного состава изучали В.И. Третьяков и В.И. Машевская [313]. Было уделено внимание выявлению так называемой ими К-фазы, образующейся в сплавах на основе карбонитрида титана с никель-молибденовой связкой в виде оболочки (“кольца”) вокруг зерен твердой составляющей сплавов. По мнению авторов этой работы, К-фаза образуется “уже” при температуре 1350 0С (установленная авторами  температура появления жидкой фазы в системе Ni–Mo–TaC) после выдержки 40 мин. или   при 1380 0С и выдержках 40, 20 мин, и даже при нулевой выдержке (табл. 38). 

Таблица 38 – Характеристики структуры  сплавов на основе карбонитрида титана 
	Номер опыта
	Режимы спекания
	Наличие

К-фазы
	Пористость,

%

	
	Температура, 0С
	Время, мин
	
	

	1
	1440
	90
	+
	0,02

	2
	1380
	40
	+
	0,8

	3
	1380
	20
	+
	0,8

	4
	1380
	0
	+
	0,8

	5
	1350
	40
	+
	0,8


       Однако, все исследователи  спеченных безвольфрамовых твердых сплавов отмечают, что в сплавах типов TiC–Ni–Mo и Ti(C, N)–Ni–Mo c добавками карбидов молибдена, вольфрама, ниобия, тантала и ванадия, а также при раздельном введении TiC + TіN, все добавки, начиная с Мо или Mo2C, растворяются в частицах основной составляющей – в ТіС, или в Ti(C, N) и в связующей фазе на стадии твердофазного спекания и формируют оболочку еще до образования жидкой фазы.

       Содержание основных элементов в связке и в оболочке, установленное авторами [313] методами микрорентгеноспектрального анализа,  приведено в таблице 39.
Таблица 39 – Содержание некоторых элементов (%) в связке и оболочке в сплавах TiС0,5N0,5–Ni–Mo–TaC* (1 – связка; 2 – оболочка)
	Номер опыта
	Молибден
	Титан
	Тантал

	
	1
	2
	1
	2
	1
	2

	1
	17
	10
	3,0
	19
	3,7
	59

	2
	18
	8
	3,1
	25
	3,4
	51


* – заданный состав сплава (по шихте), %: 46 Ti(C, N) + 30Ni + 10Mo + 14TaC.
       Полагают, что в основном тантал при спекании диффундирует в оболочку, в которую также входят титан и молибден, образуя сложный карбонитрид (Ti, Mo, Ta)(C, N) с преобладающей долей тантала (хотя по всем другим данным основным компонентом этого сложного карбонитрида является титан).

       В итоге авторы статьи отмечают, что для производства таких сплавов целесообразнее использовать не карбонитрид титана, а заранее изготовленный сложный танталсодержащий карбонитрид, который будет являться основой твердой фазы сплавов.

       T. Laoui и др. [314]  проведено электронномикроскопическое аналитическое исследование структуры двух коммерческих “керметов”, содержащих  А – 59,6Ti(C, N)–11,1WC–15,2Mo2C–8,7Co–5,4Ni и В – 52,4Ti(C, N)–18,2WC–13,5TaC–8,1Co–7,8Ni. Несмотря на разницу в составах, микроструктуры обоих материалов очень схожие с точки зрения морфологии, фазового распределения и размера зерен. Средний размер последних приближается к 1 мкм и имеет тот же порядок величины, что и частицы порошка после размола. Следовательно, существенного роста зерен твердой фазы в процессе спекания не происходит.
       Частицы твердой фазы на основе Ti(C, N) имеют типичную структуру “сердцевина–оболочка”. Сердцевина богата титаном, оболочка содержит меньше Ti, но богата Mo и W для “кермета” А  и вольфрамом и танталом для “кермета” В. В светлом поле изображения ТЕМ подтверждено, что в оболочке находятся  элементы   с более высоким атомным весом, чем в сердцевине. 

При рассмотрении выбранной области дифракционных полос и в темном поле изображения ТЕМ-микрофотографии цельного зерна (сердцевина и оболочка) авторами не получено доказательств наличия двух различных фаз. Это, по их мнению, говорит о том, что зерно Ti(C, N) в материалах имеет ту же кристаллическую структуру и тот же период решетки как (от начала до конца) одно целое. Или, если имеются различия в периоде решетки между сердцевиной и оболочкой, то они очень малы и не могли быть выявлены использованными приборами. Поэтому в целях изучения возможного несоответствия периодов решетки, которые могли бы объяснить выявленные дислокации на межфазной границе сердцевина/оболочка зерен на основе Ti(C, N), был использован более чувствительный и точный метод дифракции электронов со сведением лучей (СВЕД).
В результате обнаружено, что образование дислокаций на межфазной границе обусловлено в основном разориентацией между сердцевиной и оболочкой в зернах твердой фазы – Ti(C, N), различие в периодах решетки которых ничтожно малое. В зернах, в которых такие различия имеются, дислокации образуются в результате несоответствия периодов решетки и разориентации.

J. Zackrisson и H.-О. Andren [315] изучали влияние углерода на микроструктуру сплавов (Ti,W, Ta, Mo)(C, N)–Co, Ni. В качестве исходных материалов использовали порошки Ni, Co, Mo, Ti(C, N), TiN, (Ti, Ta)(С, N), (W, Ti)C, WC и сажу. Содержание основных элементов представлено в таблице 40.

Таблица 40 – Состав исследованных сплавов (перед спеканием) [315]

	Сплав
	Содержание, % ат.

	
	Co
	Ni
	Mo
	Ta
	W
	Ti
	N
	C

	А*
	6,53
	6,11
	0,19
	3,40
	4,75
	36,40
	17,98
	24,64

	В
	6,39
	6,00
	0,19
	3,33
	4,55
	35,67
	17,63
	26,24

	С
	6,27
	5,88
	0,18
	3,27
	4,47
	35,02
	17,31
	27,60

	D
	6,18
	5,76
	0,18
	3,20
	4,38
	34,32
	16,95
	29,03

	  E**
	5,98
	5,61
	0,18
	3,12
	4,26
	33,39
	16,50
	30,96


*– присутствует η – фаза,   ** – в структуре присутствует графит. 

        Спекание образцов проводили при 1480 0С в среде N2 и СО  в течение 6 мин, а затем в течение 20 мин в среде аргона.

Все материалы имели типичную микроструктуру, которая состоит из зерен твердой фазы на основе карбонитрида титана (в виде сердцевины и оболочки) и связующей фазы на основе Co–Ni. Зерна твердой фазы с “легкой” сердцевиной из Ti(C, N) и с “тяжелой” сердцевиной из твердого раствора (Ti, Ta,W)(C, N) были окружены оболочкой из сложного карбонитрида титана (Ti, Ta,W)(C, N) промежуточной плотности (внешняя оболочка). Сердцевина зерен из Ti(C, N) представляет собой остаток частиц исходного порошка. Зерна с “тяжелой” сердцевиной образуются в процессе спекания.

Некоторые зерна с “легкой” сердцевиной имели внутреннюю оболочку, обогащенную вольфрамом и танталом, по составу аналогичному “тяжелой” сердцевине зерен.

В сплаве А с пониженным содержанием углерода присутствовала η-фаза, по форме похожая на связующую фазу и также располагающаяся между зернами твердой составляющей. Она образуется при охлаждении и содержит (% ат.): Co – 23; Ni – 13; Ti – 4; W – 57; Mo – 1; Ta – 2. Три сравниваемых материала В, С, D не имели ни η-фазы, ни свободного графита. В таблице 41 приведено содержание элементов в структурных фазах.
Таблица 41 –  Содержание металлов в “тяжелых” сердцевинах и оболочках зерен твердой фазы [315]
	Сплав
	Содержание в сердцевине и внутренних оболочках,  % ат.
	Содержание во внешней 
оболочке, % ат.

	
	Mo
	Ta
	W
	Ti
	Ta
	W
	Ti

	A
	–
	–
	–
	–
	14  
[image: image131.wmf]±

1
	10  
[image: image132.wmf]±

1
	76  
[image: image133.wmf]±

2

	B
	–
	–
	–
	–
	12  
[image: image134.wmf]±

1
	 10  
[image: image135.wmf]±

1
	78  
[image: image136.wmf]±

2

	C
	–
	9  
[image: image137.wmf]±

1
	21  
[image: image138.wmf]±

1
	70  
[image: image139.wmf]±

2
	12  
[image: image140.wmf]±

1
	 10  
[image: image141.wmf]±

1
	78  
[image: image142.wmf]±

2

	D
	–
	8  
[image: image143.wmf]±

1
	22  
[image: image144.wmf]±

1
	70  
[image: image145.wmf]±

2
	10  
[image: image146.wmf]±

1
	 10  
[image: image147.wmf]±

1
	80  
[image: image148.wmf]±

2

	E
	1
[image: image149.wmf]±

1
	11  
[image: image150.wmf]±

1
	19  
[image: image151.wmf]±

1
	69  
[image: image152.wmf]±

2
	10  
[image: image153.wmf]±

1
	12  
[image: image154.wmf]±

1
	78  
[image: image155.wmf]±

2


Заметим, что “тяжелых” элементов – Ta и W – в сердцевинах и внутренних оболочках по сумме примерно в 1,5 раза больше, чем во внешних оболочках, а Ti примерно на 10 % меньше. 
В таблицах 42 и 43 приведены данные по содержанию элементов в связующей фазе и объемная доля различных фаз в структуре сплавов.
Таблица 42 – Содержание элементов в связующей фазе сплавов [315]

	Сплав
	Содержание элементов в связующей фазе сплавов, % ат.

	
	Co
	Ni
	Mo
	Ta
	W
	Ti

	A
	44
[image: image156.wmf]±

1
	38
[image: image157.wmf]±

1
	1
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1
	–
	14
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1
	3
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1

	B
	40
[image: image161.wmf]±

1
	36
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1
	–
	1
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1
	13
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1
	10
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1

	C
	46
[image: image166.wmf]±

1
	40
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1
	–
	–
	11
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1
	3
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1

	D
	48
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1
	41
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1
	–
	–
	9
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1
	2
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1

	E
	43
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1
	45
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1
	–
	–
	3
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	1
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Таблица 43 – Объемная доля различных фаз в структуре сплавов [315]

	Сплав
	Фаза

	
	Сердцевина
	Внутренняя оболочка
	Внешняя
оболочка
	Связка

	B
	0,23
	0,08
	0,47
	0,22

	C
	0,15
	0,14
	0,48
	0,23

	D
	0,07
	0,20
	0,51
	0,22


Из таблицы 42 видно, что содержание титана в связующей фазе невелико, тантала совсем мало или вообще не установлено, а количество вольфрама уменьшается с увеличением содержания углерода в сплавах. Объемная доля сердцевины зерен также уменьшается с возрастанием содержания углерода, а общая объемная доля оболочки (внутренней + внешней) возрастает (табл. 43). 
Авторы отмечают, что объемная доля зерен с “тяжелыми” сердцевинами зависит от общего содержания углерода. Точный механизм формирования зерен с “тяжелыми” сердцевинами и “тяжелыми” внутренними оболочками (богатыми вольфрамом и танталом) в виде твердого раствора (Ti, W, Ta)(C, N) не был известен. Однако, по их мнению, они формируются на базе частиц исходных порошков Ti(C, N), TiN, (Ti, Ta)(C, N), (Ti,W)C, WC и С в процессе твердофазного спекания, возможно, при  термодинамическом равновесии между низкой активностью азота (вследствие открытой пористости при температурах твердофазного спекания и вероятности его частичного улетучивания) и изменяющейся активностью углерода. Увеличение добавок в исходную шихту сажи должно способствовать возрастанию количества продукта реакции (взаимодействия) – сложного карбонитрида (Ti, W, Ta) (C, N). Следовательно, более высокая активность углерода сдвигает равновесие в направлении увеличения выхода продукта реакции, то есть повышения объемной доли зерен с сердцевиной и внутренней оболочкой из твердого раствора (Ti,W, Ta)(C, N). Авторы [315] подчеркивают, что изложенные рассуждения согласуются с их наблюдениями и с имеющимися литературными данными, что избыток углерода способствует формированию богатых вольфрамом фаз [316].

Внешняя оболочка зерен твердой составляющей сплавов формируется в процессе жидкофазного спекания, но ее состав и объемная доля немного зависят от содержания углерода. Однако углерод в процессе жидкофазного спекания оказывает существенное влияние на растворимость вольфрама и титана в связующей фазе, и для низкоуглеродистого сплава В концентрация этих элементов в связке максимальна (табл.42). Для вольфрама это согласуется с данными для сплавов WC–Co [317].

В заключение авторы [315] отмечают, что повышенное содержание углерода в сплавах (Ti, W, Ta, Mo) (C, N)–Co–Ni способствует снижению растворимости вольфрама и титана в связке, уменьшению объемной доли зерен с сердцевиной из Ti(C, N) и формированию зерен твердой фазы с “тяжелой” сердцевиной в виде сложного карбонитрида (Ti,W, Ta)(C, N); при этом объемная доля внешних оболочек зерен и связующей фазы изменяются незначительно.

       Wang Yun и др. [318] исследовали микроструктуру и спекаемость пяти различных типов “керметов”:

А – TiC0,7N0,3–WC–Mo2C–Co–Ni; B – TiC0,7N0,3–WC–Mo2C–Co–Ni + 5% NbC; C – TiC0,7N0,3–WC–Mo2C–Co–Ni +10 %NbC; D – TiC0,7N0,3–WC–Mo2–Co–Ni + 5 %TaC; E – состав аналогичный D. 

       В качестве исходных материалов использовали коммерческие порошки TiC0,7N0,3, WC, Mo2С, NbC, Ni, Co с размером частиц (мкм): 1,0; 0,8; 1,0; 1,0; 2,0; 2,0, соответственно; смешение производили в шаровой мельнице в течение 80 ч. Образцы “керметов” A, B, C, D спекали при 13600С в течение 60 мин. под давлением аргона 2 МПа, а образцы “кермета” Е при температуре 1400 0С в тех же условиях.

       На SEM/BSE-микрофотографиях при высоком уровне контрастности идентифицируется три доминирующих фазы – Ti(C, N), (Ti, Mo,W)(C, N) – твердый раствор и связующая фаза – Ni–Co (рис.  52). При этом различается два вида зерен твердой фазы: первые – “черная” сердцевина–“белая” (внутренняя) оболочка–“серая” (внешняя) оболочка, которые типичны для подобных материалов, и вторые – “белая” сердцевина–“серая” оболочка. Большинство зерен имеют “черную” сердцевину и представляют собой в основном частицы исходного порошка Ti(C, N), не полностью растворившиеся при спекании [319]. Внутренняя оболочка зерен содержит повышенное количество тяжелых элементов, таких как W, Mo и Nb, по сравнению с внешней оболочкой (эти тяжелые элементы имеют более светлый цвет, чем Ti). Белая сердцевина зерен представляет в основном твердый раствор (Ti, Mo,W, Nb)(C, N) также с большим содержанием тяжелых элементов по сравнению с внешней оболочкой [305].
       Состав оболочки “керметов” на основе карбонитрида титана Ti(C, N) зависит от скорости растворения Ti(C, N) и других карбидов WC, NbC, Mo2C при заданных температурах спекания. Так как скорость растворения карбидов при температуре формирования внутренних оболочек больше, чем при температуре формирования внешних оболочек [273], уровень растворенных тяжелых элементов во внутренних оболочках выше, чем во внешних.
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а – 0 %NbC;  б – 5 %NbC;  в – 10 %NbC   
Рисунок 52 – Микроструктура (SEM/BSE) “керметов”
TiC0,7N0,3–WC–Mo2C–xNbC–(Co, Ni) [318]

       При рассмотрении микроструктур, приведенных на рисунке 52, не заметно существенного влияния карбида ниобия в “керметах” TiC0,7N0,3–WC–Mo2C–NbC–(Co, Ni). Толщина оболочки при варьировании добавок NbC не очень изменяется в отличие от данных [319], где отмечалось, что толщина оболочки уменьшается с увеличением количества добавок NbC, но в образцах, исследованных в [319], не было молибдена. Mo2C, по мнению авторов [318], оказывает более значительное влияние на толщину оболочки, чем NbC. Но есть другие изменения в микроструктуре при добавке NbC – появляется все больше зерен с “белой” сердцевиной–“серой” оболочкой и зерен с ”черной” сердцевиной без оболочки. Большинство зерен с “белой” сердцевиной представляют собой богатый ниобием карбонитрид или NbC [319].

       Установлено также, что пористость “кермета” А выше (по ISO4505 она составляет А06В02С02), чем “кермета” В (А04). Следовательно, добавка карбида ниобия в количестве 5 % способствует улучшению уплотнения материала при спекании, в особенности по сравнению с карбидом тантала. При одинаковом содержании добавок (5 %) для “керметов” системы TiC0,7N0,3–Mo2C–WC–TaC–(Co, Ni) для достижения приемлемой пористости (А04) потребовалось поднять температуру спекания с 1360 до 1400 0С. Авторы допускают, что, вероятно, эвтектическая температура для системы TiC0,7N0,3–Mo2C–WC–NbC–(Co, Ni) ниже, чем для системы TiC0,7N0,3 –Mo2C–WC–ТаC–(Co, Ni).

        В работе [320] исследовали эволюцию микроструктуры в процессе спекания  нанокристаллических сплавов на основе Ti(C, N). Установлено, что наночастицы Ti(C, N) реагируют с металлами-добавками (Мо, W, Ta)  на стадии твердофазного спекания с образованием твердого раствора (Ti, Ме)(C, N), который обогащен этими добавками и является сердцевиной “кольцевой”  структуры. Периферия частиц  (Ti, Ме)(C, N)  обеднена  металлами-добавками, в результате формируется структура “светлая” сердцевина-“темная” оболочка. Плотные сплавы получали при 1350 0С (температура образования эвтектики для системы Ni–TiCN – 1290 0С), а для порошков микронных размеров – при температуре выше 1400 0С. 

       S. Zhang и др. [321] исследовали твердофазную растворимость WC и TaC в Ti(C,N) при более высоких температурах. 

Yi Xiong и др. [322] изучали эволюцию фазового состава и микроструктуры в процессе спекания ультратонких “керметов”. “Кермет” NT6B изготавливали с применением карбонитрида титана TiC0,7N0,3  зернистостью 0,13 мкм и низким содержанием кислорода, а для сравнения был взят “кермет” NT6A на основе коммерческого порошка TiC0,7N0,3 зернистостью 3 мкм. Состав обоих “керметов” приведен в таблице 44.
Таблица 44 – Содержание основных компонентов “керметов” [322]

	“Кермет”
	TiC0,7N0,3 
[image: image179.wmf]£

0,2*
	TiC0,7N0,3 
3,0* 
	WC
0,45* 
	Mo2C
0,8* 
	TaC
1,0*
	Cо + Ni

(Co:Ni = 60:40)

	NT6A
	–
	Остальн.
	15,0
	10,0
	7,0
	14,5

	NT6B
	Остальн.
	–
	15,0
	10,0
	7,0
	14,5


* – размер частиц, мкм.
       Смешивание  порошков проводили в валковой мельнице в течение 48 ч с использованием шаров из сплава WC–8 %Cо; спекание спрессованных образцов производили в вакуумной печи при температурах 900, 1000, 1100, 1200, 1300 и 1400 0С.

       Установлено, что уже при 900 0С относительная интенсивность дифракционных линий (по отношению к твердой фазе TiC0,7N0,3)  для WC, TaC и Mo2C уменьшается, особенно это заметно в “кермете” NT6B (рис. 53). Твердофазная диффузия между WC, TaC, Mo2C и Co-Ni-фазой также происходит при 900 0С и более существенно в “кермете” NT6B.     
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	1,2,3 – кермет NT6A; 4,5,6 – “кермет” NT6B
Рисунок 53 – Относительная интенсивность дифракционных линий WC (1,4), Mo2C (2,5) и TaC (3,6) по отношению к фазе TiC0,7N0,3 при различных температурах спекания [322]



       С повышением температуры от 900 до 1230 0С относительная интенсивность дифракционных линий фаз WC, TaC и Mo2C в “керметах” мало изменяется. Лишь при 1230 0С она резко снижается, что указывает, по мнению авторов статьи, на начало образования жидкой фазы. 

       В [323] отмечают, что жидкая фаза появляется при 1340, 1318 и 1298 0С, соответственно, для обычных “керметов”, “керметов” с добавкой нанопорошков и нанозернистых “керметов”, а в [324] для “керметов” TiC0,7N0,3–20Mo2C–15Ni указывают на интервал температур между 1250 и 1300 0С. В связи с чем авторы [322] подчеркивают, что в их работе температура образования жидкой фазы составляла 1230 0С.

      Об эволюции фазового состава материалов в процессе спекания можно судить по изменению периодов решетки твердой фазы на основе TiC0,7N0,3 (рис. 54) и связующей фазы (рис. 55). Ниже 1230 0С WC, TaC и Mo2C растворяются в Ti(C, N) с образованием твердого раствора с кристаллической структурой типа NaCl [325]. При этом тантал, вольфрам и молибден с относительно меньшим атомным радиусом замещают Ti в TiC0,7N0,3, вследствие чего период решетки фазы на основе TiC0,7N0,3  уменьшается. Одновременно WС, Mo2С, ТаС и TiC0,7N0,3 растворяются в Co–Ni и период решетки связующей фазы на основе кобальта увеличивается, причем в большой мере  в “кермете” NT6B. Следовательно,  ультратонкий TiC0,7N0,3  растворяется в ней интенсивнее.
       При температуре свыше 1230 0С период решетки фазы на основе TiC0,7N0,3 в обоих “керметах” увеличивается, причем очень резко при температуре более 1400 0С, что объясняется денитрированием карбонитрида титана. А так как период решетки TiC (0,43274 нм) больше, чем у TiN (0,42473 нм), то это вполне закономерно, ибо периоды решетки в твердом растворе TiN–TiC увеличиваются по правилу аддитивности.
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	Рисунок 54 – Зависимость периода решетки карбонитрида титана TiC0,7N0,3 в сплавах NT6A (2)  и  NT6B (1) от температуры спекания [322]
	Рисунок 55 – Зависимость периода 
решетки связующей фазы в сплавах   NT6A (1)  и  NT6B (2) от температуры  спекания [322]


Проверочно авторами [322] образцы были спечены в среде азота давлением 10 Па и оказалось, что период решетки фазы на основе TiC0,7N0,3 составил 0,42697 нм (что соответствует карбонитриду с повышенным содержанием азота) по сравнению со значением 0,43008 нм после спекания в вакууме. Это подтверждает изложенное выше.

Микроструктура “кермета” NT6B – типичная для ультратонких сплавов на основе Ti(C, N) с зернами, состоящими из сердцевины и оболочки. Большинство сердцевин зерен темные, средний размер составляет около 0,3 мкм (напомним – в исходном состоянии порошок карбонитрида титана был зернистостью менее 0,2 мкм). Некоторые зерна сохранили первоначальный размер и казались нерастворившимися ультратонкими частицами TiC0,7N0,3 и имели “белую” сердцевину. Это означает, что WC, TaC, Mo2C растворены в этих частицах TiC0,7N0,3 и дают светлый оттенок при наблюдении в SEM/BSE.  Внутренняя и внешняя оболочки этих зерен серого цвета имеют разные оттенки. 

        Размер зерен твердой фазы в микроструктуре “кермета” NT6A  около 2–3 мкм, максимальный размер около 5 мкм. Оболочка зерен серая, а внутренняя оболочка светло-серая.

       Результаты  EDS анализа показали, что “черная” сердцевина зерен обоих “керметов” содержит повышенное количество  Ti и незначительное количество “тяжелых”  элементов – Mo, Ta, W (табл. 45), что соответствует фазе на основе Ti(C, N).
 Таблица 45 –  Содержание элементов по различным фазовым составляющим 
“керметов”  NT6A и NT6B по результатам EDS анализа [322]

	“Кермет”
	Фаза
	Содержание элементов, % ат.

	
	
	C
	N
	Ti
	Co
	Mo
	Ta
	W

	NT6A
	“Черная”
сердцевина
	46,27
	16,07
	36,82
	0,15
	0,52
	0,06
	0,12

	
	“Серая”
оболочка
	66,90
	  3,12
	17,88
	0,74
	5,51
	3,77
	3,08

	NT6В
	“Черная”
сердцевина
	51,41
	20,32
	22,69
	1,82
	1,72
	0,60
	1,43

	
	Внутренняя оболочка
	59,70
	13,42
	19,63
	2,40
	2,39
	0,46
	2,00

	
	Внешняя
оболочка
	60,61
	12,20
	20,68
	1,91
	2,18
	0,71
	1,71

	
	“Белая”
сердцевина
	63,8
	6,6
	19,07
	3,39
	2,71
	1,20
	3,23


       В “серой” оболочке  “кермета”  NT6A и во внутренней и внешней оболочках зерен “кермета”  NT6B больше углерода, меньше азота и  титана и немного выше содержание тяжелых элементов  Mo, Ta и W. Это может быть твердый раствор (Ti, Mo, Ta,W)(C, N).  Но самая высокая концентрация Mo, Ta и W (суммарно) в “белой” сердцевине зерен “кермета”  NT6B, о которых говорилось выше.

       По мнению авторов [322], механизм формирования фаз следующий. Ультратонкие порошки TiC0,7N0,3 обладают высокой активностью, поэтому твердофазные реакции в NT6B идут более ускорено при более низких температурах, чем в NT6А. Некоторые частицы  TiC0,7N0,3  реагируют с карбидами WC, Mo2C и  TaC,  в результате чего  формируются зерна с “белой” сердцевиной. Отдельные частицы остаются  в первоначальном состоянии и у них формируется “белая” внутренняя оболочка. Когда появляется жидкая фаза, микроструктура  зерен “сердцевина–оболочка“ формируется окончательно по механизму Освальда растворения-осаждения [224, 226, 266]. Согласно термодинамической теории мелкие частицы твердой фазы имеют растворимость в жидкой фазе выше, чем крупные частицы. В процессе жидкофазного спекания мелкие частицы TiC0,7N0,3  и частицы других карбидов не достигают их насыщенной растворимости в расплаве, в то время как TiC0,7N0,3  или твердый раствор (Ti, Mo, Ta,,W)(C, N)  достигли насыщения. Поэтому мелкие частицы непрерывно растворяются в расплаве Co–Ni. В то же время растворенный TiC0,7N0,3  и другие твердые растворы осаждаются вокруг крупных частиц TiC0,7N0,3  и других твердых растворов и, соответственно, формируются все виды микроструктуры зерен “сердцевина-оболочка”.
       Таким образом, выполненный нами анализ показывает, что микроструктура и фазовый состав твердых сплавов на  основе карбида, и особенно карбонитрида титана, определяются: составом исходных композиций, содержанием связанного углерода в TiC, соотношением углерод/азот в Ti(C, N), степенью взаимодействия добавляемых металлов и/или карбидов металлов VIa-Vа подгрупп с карбонитридом титана (химическим сродством этих металлов по отношению к азоту), растворимостью карбида и карбонитридов титана и добавляемых карбидов в никеле (кобальте), изменением при этом характеристик смачиваемости твердой составляющей расплавленной связкой, размером частиц исходных порошков, режимами спекания сплавов и другими  факторами.

       На рисунке 56 мы схематически представили изменение микроструктуры сплавов на основе карбида и карбонитрида титана по мере усложнения их составов путем легирования в сравнении со сплавами на основе карбида вольфрама типа WC–(Ti, Ta, Nb)C–Co. Микроструктура последних довольно однозначна: зерна карбида вольфрама и сложного карбида (Ti, W, Ta, Nb)C, по границам которых располагается связующая фаза на основе кобальта (рис. 56, а).
       Для сплавов системы TiC–Ni–Mo(Mo2C) микроструктура состоит из зерен TiC, обрамленных кольцами (оболочкой), и связующей фазы в виде твердого раствора Ti, Mo и C в никеле (рис. 56, б). Как было показано выше, оболочка из сложного карбида (Ti, Mo)C формируется в основном на первых стадиях твердофазного спекания при температурах до 1250 0С, т.е. до появления жидкой фазы, за счет растворения Мо(Мо2С) в частицах TiC. В процессе жидкофазного спекания и последующего охлаждения на образованной оболочке (Ti, Mo)C дополнительно по механизму растворения-осаждения осаждается вторичный слой (Ti,Mo)C, увеличивая толщину оболочки в целом на зернах карбида титана. Как отмечалось, отношение толщины этой оболочки к общему размеру зерен оказывает существенное влияние на прочностные свойства сплавов. Поэтому для этих сплавов очень важно соблюдать заданное содержание связанного углерода в TiC и режимы спекания, обеспечивающие оптимальную толщину оболочки и зернистость твердой фазы.
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Рисунок 56 – Схематическое изображение микроструктуры сплавов на основе карбида и карбонитрида титана в зависимости от их состава:
а – WC–(Ti, W, Ta, Nb)C–Co;  б – TiC–Ni–Mo(Mo2C);
в – Ti(C,N)–Ni(Co)–Mo(Mo2C); г – Ti(C,N)–Mo2C–WC–TaC(NbC)–Ni–Co
       Подобного типа микроструктура присуща сплавам на основе карбонитрида титана системы Ti(C, N)–Ni(Co)–Mo(Mo2C) независимо от того, был ли использован при шихтовке готовый карбонитрид титана или раздельно взятые в необходимом соотношении карбид и нитрид титана (TiС + TiN) (рис. 56, в). Однако уже для этих (малокомпонентных) сплавов сказывается недостаточная степень взаимодействия между карбонитридом титана (особенно при соотношении N/(C + N) более 0,5) и молибденом (карбидом молибдена).

       В сплавах на основе карбонитрида титана с меньшим содержанием азота (например TiC0,7N0,3) Mo(Mo2C) растворяется в частицах Ti(C,N) с образованием на их поверхности богатой молибденом оболочки в виде твердого раствора (Ti, Mo)(C, N), названной “внутренней оболочкой” (inner rim). Окончательное формирование всей оболочки происходит путем растворения-осаждения на стадии жидкофазного спекания. Следовательно, центральная часть зерен представляет собой не полностью растворившиеся исходные частицы порошка  Ti(C, N), вокруг которой расположена оболочка из сложного карбонитрида титана (Ti,Mo)(C, N) с градиентом концентрации молибдена от межфазной границы между сердцевиной и оболочкой до межфазной границы со связкой.

        Образование этой оболочки предотвращает преимущественный рост зерен Ti(C, N) за счет их коалесценции при твердофазном спекании и, в меньшей мере, в период жидкофазного спекания (хотя некоторые исследователи не совсем обоснованно указывали на преобладающий рост зерен в результате перекристаллизации через жидкую фазу).
       Для сплавов на основе карбонитрида титана характерна несколько более мелкозернистая микроструктура по сравнению со сплавами на основе карбида титана, в особенности при использовании раздельно взятых карбида и нитрида титана.

        Микроструктура сложнолегированных сплавов на основе готового карбонитрида титана  или на основе TiС + TiN с никель-кобальтовой связкой и с добавками Мо(Мо2С), WC, TaC, NbC (реже VC) ввиду многокомпонентности очень разнообразна и формируется на разных стадиях спекания в зависимости от состава и зернистости исходных составляющих.

       Преобладающая часть зерен твердой фазы в спеченных материалах имеет структуру “сердцевина–оболочка”, из них большинство с черной сердцевиной (в основном исходный Ti(C, N)) и серой оболочкой (твердый раствор (Ti, Mo,Ta,W, Nb)(C, N)), образовавшейся при взаимодействии частиц Ti(C, N)  с добавляемыми карбидами (рис. 56, г). Наряду с этим, оболочка в этих зернах может состоять из белой внутренней (богатый металлами–добавками тот же твердый раствор (Ti, Me)(C, N), сформированный на стадии твердофазного спекания) и из серой внешней оболочки, сформированной на стадии жидкофазного спекания (с меньшим содержанием тяжелых металлов) в виде указанного выше сложного карбонитрида титана. 

        Реже встречаются более мелкие зерна белого цвета, однородные по составу, и зерна с белой сердцевиной и серой оболочкой. Эти зерна и сердцевины зерен белого цвета также представляют собой  сложный карбонитрид титана (Ti, Mo, Ta,W, Nb)(C, N), богатый тяжелыми металлами.

        Во всех случаях основой зерен является карбонитрид титана и редко карбид титана (при раздельном использовании TiС + TiN).

       Следует отметить (в обобщенном виде) неординарное распределение металлов добавляемых карбидов в образующейся оболочке на зернах основной фазы – Ti(C, N): максимальное содержание молибдена  наблюдается ближе к межфазной границе между сердцевиной зерен и оболочкой (во “внутренней” оболочке), примерно так же располагается тантал и, по-видимому, ниобий, а максимум концентрации вольфрама (имеющего очень низкое химическое сродство к азоту) находится ближе к межфазной границе между оболочкой и связкой. 

        Не исключено, что этот максимум концентрации возникает в результате действия механизма растворения-осаждения на стадии жидкофазного спекания и последующего охлаждения, так как  при 1400 0С растворимость  WC в никеле составляет 27 %, а в кобальте – 39 % (см. табл. 16) и при существенном снижении растворимости при температурах ниже температуры солидус избыток растворенного WC может осаждаться (возможно, в составе твердого раствора) на существующей оболочке зерен на основе Ti(C, N). 
       Связующая фаза белого цвета  на основе никеля-кобальта содержит растворенные в ней Ti, Mo, W (частично Tа и Nb) и С.

       На наш взгляд, неравномерное распределение концентрации Mo, Ta, W(Nb) по оболочке зерен, возможно, обеспечивает лучшую связь между центральной частью карбонитридных зерен и связующей фазой. И если пластичность карбонитридного зерна выше, чем карбида титана, то при одновременном упрочнении связующей фазы металлами добавляемых карбидов (в первую очередь молибденом и вольфрамом) должны достигаться максимальные прочностные и эксплуатационные характеристики сплавов в целом.

       С учетом установленного характера взаимодействия добавляемых металлов (например Мо) и карбидов (Mo2C, WC, TaC, NbC)  с основой сплавов – TiC – для системы TiC–Ni и Ti(C, N) – для системы Ti(C, N)–МеС–Ni–Co можно уточнить и механизм улучшения смачиваемости TiС и Ti(C, N) никелем (кобальтом) в таких сплавах.

        Как отмечалось ранее, и для малокомпонентных, и для сложнолегированных сплавов на основе TiC и Ti(C, N) до появления жидкой фазы (расплава на основе  никеля-кобальта)  на  исходных частицах TiC и Ti(C, N) при твердофазном спекании формируются оболочки то ли в виде (Ti, Mo)C или сложного карбонитрида (Ti, Mo)(C, N) или многокомпонентного твердого раствора (Ti, Mo,W, Ta, Nb)(C, N). Поэтому появившийся расплав (также легированный указанными металлами и углеродом) смачивает не частицы TiC и Ti(C, N), а поверхность оболочек на этих частицах с участием металлов Va-VIa подгрупп, карбиды которых сами по себе хорошо смачиваются никелем и кобальтом. Следовательно, в результате изменения фазового состава в процессе спекания изменяются и взаимодействующая пара при смачиваемости и, очевидно, характеристики смачиваемости. Поэтому даже для сплавов, например Ti(C, N)–WC–Ni(Co) без добавок молибдена, который, казалось, играет превалирующую роль в улучшении смачиваемости, происходит удовлетворительное смачивание твердой составляющей и полное уплотнение материала при спекании.

       При подборе исходных компонентов новых сплавов следует учитывать все процессы, протекающие во время спекания. По нашему мнению, ошибочно применять только готовый сложный карбонитрид титана с соответствующей связкой без добавок карбидов, так как лишь в случае многообразия составляющих, в том числе при раздельном использовании TiC + TiN, уже на стадии твердофазного спекания за счет гетеродиффузионных процессов происходит образование новых фаз (“оболочек” зерен), что предотвращает рост зерен, улучшает смачиваемость, способствует получению мелкозернистой структуры и благоприятного конечного фазового состава сплавов.   

     Глава 5.  Свойства спеченных безвольфрамовых 
твердых  сплавов

       В классических спеченных твердых сплавах на основе карбида вольфрама WC–Co, WC–TiC(TaC, NbC)–Co твердая составляющая в основном обеспечивает твердость и износостойкость, а связующая фаза на основе кобальта в большей мере ответственна за вязкость. Следовательно, физико-механические свойства определяются составом сплава и параметрами микроструктуры (размером зерен).

      В спеченных твердых сплавах на основе карбида и карбонитрида титана из-за большого количества исходных компонентов, существенного различия в их свойствах и характере взаимодействия друг с другом при спекании материалов, как было показано в предыдущей главе, происходит заметное изменение фазового состава и их микроструктуры. Поэтому следует ожидать неоднозначного изменения их физико-механических свойств.

       5.1. Прочность

       Основной характеристикой оценки прочности и вязкости твердых сплавов является предел прочности при сосредоточенном изгибе [326]. При этом следует отметить имевшиеся различия в методиках проведения испытаний на изгиб в разных странах. Например, в бывшем СССР ГОСТом было предусмотрено проведение испытаний на сосредоточенный (трехточечный) изгиб прямоугольных образцов (штабиков) размерами 5×5×35 мм при расстоянии между нижними опорами 30 мм. В Японии применяли образцы 4×8×25 мм при расстоянии между опорами 20 мм, в Швеции сечение образца было 5,25×6,5 мм при расстоянии между опорами 15 мм [326]. При таком небольшом объеме образца градиент напряжений очень велик и существенно зависит от геометрических размеров образца, обуславливая неодинаковые значения прочности. Предел прочности при изгибе определяют по общепринятой формуле  
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где Р – величина сосредоточенной нагрузки; l – расстояние между опорами; b и h – ширина и высота образца.

       Однако в тех случаях, когда отношение h/l превышает 0,15–0,20, результаты, получаемые по приведенной формуле, будут существенно завышенными. Это связано с тем, что формула не учитывает большого расклинивающего действия нагружающей призмы, вызывающего дополнительные растягивающие напряжения  [326]. Поэтому при соотношениях h/l больше 0,15–0,20 рекомендуется расчет вести по уточненной 
формуле:
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       В связи с этим, значения предела прочности при изгибе для одних и тех же сплавов, полученные в различных странах, могут существенно отличаться и их количественное сравнение не всегда корректно.

       Сплавы на основе карбида титана.  Как было показано в ранних работах [40, 183, 327], предел прочности при трехточечном поперечном изгибе сплавов TiC–Ni–Mo при комнатной температуре существенно зависит от содержания связки и зернистости карбидной составляющей (табл. 46).

        На рисунке 57  показано влияние содержания никеля в сплавах 
 TiC–Ni–Mo на  предел прочности при поперечном изгибе сплавов при комнатной температуре по данным [40, 183]. Как и для сплавов WC–Co, имеет место экстремальная зависимость. Для мелкозернистых сплавов (рис. 57, 1) максимум  прочности достигается при содержании никеля 50 %, а для более крупнозернистых  – при 40 % (рис. 57, 2).

Таблица 46 – Предел прочности при изгибе сплавов TiC–Ni–Mo(Мо2С)       [183]

	Содержание связки,

%
	Предел прочности при изгибе  
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	По  [40]*
	По [327]**

	
	Размер карбидных
зерен 2–3 мкм
	Размер карбидных
зерен 1 мкм
	

	11
	–
	–
	1100

	12
	1400
	–
	1180

	13
	–
	–
	1250

	15
	1600
	1400
	1390

	16
	–
	–
	1440

	20
	1950
	1800
	–

	25
	–
	2000
	–


           *  – соотношение Mo:TiC = 1:7 (Молибден  введен в виде Mo2C );

 ** – соотношение Mo2C:TiC = 1:4, недостаток углерода по отношению к   стехиометрическому содержанию – 6 %.

	[image: image189.png]MpeAen npouHocTH Mpn v3ruée , MMa

3000,

2600

2200

1800

1400

1000

olo

10 20 30 40 50 60
Coaepxatme Ni, %





	1 – 1 мкм; 2 – 2–3 мкм
Рисунок 57 –  Зависимость предела прочности при изгибе сплавов TiC–Ni–Mo от содержания никеля при различном размере зерен карбидной фазы [183]




       В работе [327] исследовали влияние содержания углерода на прочность при изгибе сплавов TiC–Mo2C–14Ni с различным соотношением Mo2C:TiC (табл. 47).
      Максимальные значения  предела прочности при изгибе  достигаются для сплавов на основе твердых растворов с небольшим недостатком по углероду в пределах (Ti, Mo)С0,9, что согласуется с допустимыми изменениями содержания  углерода в исходном карбиде титана, использованном при изготовлении сплавов TiC–Ni–Mo [43, 45], и практически подтверждается для сплавов  TiC–8Mo2C–15Ni [239]. При этом оптимальным содержанием Mo2C в карбидной фазе является 15–20 % (рис. 58).  –(Ti, Mo)С0,96
Таблица 47 – Предел прочности при изгибе сплавов    TiC –Мо2С–14Ni [183,327]

	Содержание углерода в сложном карбиде (Ti, Mo)Cx по отношению к стехиомерическому 

составу
	Предел прочности при изгибе 
[image: image192.wmf]èçã

σ

, МПа

при различном соотношении TiC: Мо2С,  %

	
	90:10


	80:20


	70:30
	     60:40

	1,000
	1340
	1280
	1240
	1110

	0,975
	1340
	1320
	1260
	1140

	0,950
	1320
	1350
	1280
	1180

	0,925
	1290
	1350
	1270
	1180

	0,900
	1240
	1320
	1250
	1170

	0,875
	1120
	1300
	1230
	1160

	0,850
	1020
	1250
	1190
	1130
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	Рисунок  58 – Зависимость предела прочности при  изгибе сплавов TiC–Mo2C–14%Ni от содержания Mo2C при комнатной
температуре [327]


       При детальном изуче-нии влияния количества связки и содержания в ней молибдена было показано [43–45], что максимальное значение прочности на изгиб имеют сплавы TiC–Ni–Mo с 20 % об. молибдена, независимо от общего  количества связки (рис. 59). Очевидно, такой характер изменения прочности может быть обусловлен влиянием, по крайней мере, двух факторов [43, 45]. С увеличением содержания молибдена в связке до 20 % об. существенно уменьшается размер зерен карбидной фазы и параллельно происходит постепенное упрочнение  связки на основе никеля  за счет растворения в ней молибдена, что и приводит к повышению прочности сплавов. При содержании молибдена свыше  20 % размер зерен твердой фазы практически не изменяется, но, вероятно, происходит охрупчивание связки за счет повышения ее твердости, обусловленное дополнительным ее легированием. Как следствие, прочность сплава начинает снижаться. И если для восходящей части кривых разрушение сплавов происходит в основном по транскристаллитному типу, то в нисходящей части для сплавов характерно преобладание межкристаллитного типа разрушения [45].   
       М.Г. Лошак и др. [237] исследовали взаимосвязь прочности, трещиностойкости твердого сплава ТН20, характеризующей его вязкость, с параметрами микроструктуры. По измеренным  диагоналям отпечатков алмазной пирамиды Виккерса и длине трещины рассчитывали коэффициент К1с по формуле                               


[image: image195.wmf]2

/

3

1

/

075

,

0

Ñ

P

K

ñ

=

,
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	1– 12; 2 –19; 3 –26; 4 – 32,4; 5 – 40

Рисунок 59 – Зависимость прочности при изгибе и твердости сплавов TiC–Ni–Mo от содержания молибдена в связке

при общем ее содержании (% об.) [44, 45]


       Величину зерна оценивали по его диаметру (наибольший размер в плане), а удельную поверхность каждой фазы методом стереологического анализа – путем наложения сетки с заданным размером ячеек и подсчета их количества, приходящегося на ту или иную фазу (табл. 48).

       При значительном отличии в зернистости изученных партий сплавов электронномикроскопические исследования микроструктуры показали: партии сплавов группы В отличаются   значительной площадью (толщиной) кольцевой оболочки из сложного карбида (Ті, Мо)С на зернах твердой фазы по сравнению с площадью их ядра  (сердцевины), состоящего из чистого карбида титана. Для них характерны более низкий предел прочности при изгибе и величина  К1с.  Для сплавов группы А площадь, занимаемая сложным карбидом (Ті, Мо)С в зерне твердой фазы, меньше, а отношение площади оболочки из (Ті, Мо)С к площади ядра из карбида титана существенно меньше (72:18=6 и 59:30
[image: image197.wmf]»

2, соответственно). Для этой группы сплавов характерны более высокий предел прочности при изгибе и значения К1с (эти сплавы имели и более мелкозернистую структуру).

        Таблица 48 – Характеристика различных партий сплава ТН20 [237]

	Группа

партий
	Величина зерна карбидной фазы, мкм
	НV30,

ГПа
	
[image: image198.wmf]èçã

σ

,
МПа
	К1с,

МПа×м0,5
	Относительная удельная поверхность фаз на шлифе, %

	
	Ср. 
	min
	max
	
	
	
	TiC
	(Ti, Mo)C
	Связка

	А
	1,0
	0,5
	5,0
	14,7
	1140
	8,4 ± 0,3
	30
	59
	11

	Б
	2,0
	0,5
	4,0
	14,5
	1120
	8,8 ± 0,2
	38
	48
	14

	В
	3,8
	2,0
	8,0
	14,4
	1080
	7,4 ± 0,4
	18
	72
	10


       Авторы предположили, что увеличение объема  оболочки из  (Ті, Мо)С в карбидной составляющей  ведет к снижению и прочности, и трещиностойкости твердого сплава марки ТН20. Вместе с тем, не выявлено прямой связи между пределом прочности при изгибе и трещиностойкостью для различных партий сплавов. Однако статистика показывает, что внутри одной партии сплавов отдельные образцы с более высокими значениями предела прочности при изгибе  имеют также и более высокие значения К1с. 

        Сплавы на основе карбонитрида титана. В работах [72, 74] исследовали прочностные характеристики безвольфрамовых сплавов  на основе карбонитрида титана при использовании в качестве исходных компонентов отдельно карбида титана TiC и нитрида титана TiN со связкой 21 %Ni и 9 % Мо. При этом карбид титана в шихте замещался нитридом титана от 0 до 33,6 %, а содержание никеля и молибдена оставалось постоянным. 

       Изменения предела прочности при изгибе, трещиностойкости и твердости в зависимости от содержания нитрида титана в сплавах приведены в таблице 49 и на рисунке 60.

Таблица 49 – Свойства сплавов TiC–TiN–21Ni–9Mo [74]

	Содержание TiN, %
	Средний размер зерна,

мкм
	
[image: image200.wmf]èçã

σ

, МПа
	HRA
	Расчетное 

значение 

К1с, МПа×м0,5

	–
	2,3
	 1280
	90,0
	10,0

	8,6
	1,9
	1450
	89,6
	11,8

	12,2
	1,8
	1400
	89,7
	12,1

	15,7
	1,7
	1375
	90,2
	12,0

	19,3
	1,7
	1330
	90,2
	12,2

	26,5
	1,6
	1320
	90,0
	12,2

	33,6
	1,4
	1300
	89,8
	11,0


       Из представленных данных видно, что предел прочности при изгибе сплавов имеет максимальные значения при содержании TiN 8–12 %. Это объясняется, с одной стороны, влиянием TiN как ингибитора роста зерен твердой фазы в процессе спекания, а с другой – вероятным повышением пластичности и прочности карбонитридного зерна при таком содержании азота в нем (по данным А.Н. Степанчука для плавленого карбонитрида титана прочность также выше, чем для чистого TiC). При содержании TiN 19,3 % и более увеличивается пористость сплавов (за счет денитрирования), что приводит вначале к постепенному, а затем к резкому снижению прочности.       
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	Рисунок 60 – Изменение предела прочности при изгибе (1) и твердости (2) в зависимости от содержания  TiN в сплавах на основе
карбонитрида титана  [74]


       Р.А. Андриевский и др. [328]  при добавлении 4 % нитрида титана к карбиду титана  для образующегося в процессе спекания карбонитрида титана также наблюдали  максимум прочности на изгиб и микропластичности, однако ввиду недостаточной чистоты образцов четкого объяснения этому факту не приводится.

       С учетом изложенного, для практического применения было рекомендовано  [72–74]   использовать в качестве твердой составляющей 90 % TiC и 10 % TiN. Замещение  при этом части карбида титана карбидом ниобия (до 5–10 %) не оказывает существенного влияния на изменение прочности  и твердости таких сплавов, однако, несколько увеличивает  их трещиностойкость,  и существенно повышает стабильность физико-механических характеристик от партии к партии. Варьирование содержания молибдена в сплавах в пределах 5–20 % позволяет уменьшить размер зерна карбонитридной фазы, и примерно при 10 % Мо для опытно-промышленных марок НТН30 и НТН40 была достигнута прочность при изгибе 1500 и 1700 МПа соответственно. 

       H. Suzuki и др.  [247] изучали изменение микроструктуры  и прочности сплавов системы TiC–(0–30) %TiN–20 %Ni–(0–20) %Mo2C. В качестве исходных материалов применяли порошки карбида титана с содержанием углерода – 19,14 %, нитрида титана – 20,1 %N2, карбида молибдена – 5,83% С и Ni  c размером частиц 1,2; 1,3; 1,3 и 2,2 мкм соответственно.

       Показано, что при содержании TiN–15 % и Mo2C–20 % существенно уменьшается зернистость сплавов (с 2,2–2,6 мкм до 1 мкм). Однако прочность сплавов с увеличенным содержания TiN до 10–15 % уменьшается постепенно, а затем снижается более резко (рис. 61). Это, по мнению авторов, связано с увеличением  в структуре сплавов величины дефектов (по-видимому, пористости), которые являются источником разрушения. Вместе с тем по произведенной ими оценке предел прочности при изгибе сплавов TiC–15 %TiN–20 %Mo2C–20 %Ni   может превысить 2900 МПа (согласно японскому стандарту JIS)  в случае уменьшения размеров дефектов в среднем до 5 мкм.      
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	Рисунок 61 – Зависимость твердости (1) и прочности (2) сплавов

TiС–(0–30)%TiN–20 %Mo2C–20 %Ni  от содержания нитрида титана


       Напротив, K. Nishigaki  и др. [248] установили, что для сплавов Ti(СхNу)–30Mo2C–13Ni (х/у = 8/2, 7/3 и 6/4), спеченных в вакууме при 1430 0С и имеющих размер зерен  твердой фазы от 1,0 до 0,85 мкм, предел прочности при изгибе практически не изменяется (рис. 62) при данных соотношениях  N/(C + N).

        Некоторое  различие в характере изменения прочности сплавов при варьировании содержания углерода и азота в карбонитриде титана (или разном соотношении TiC и TiN)  в цитируемых работах, по-видимому,  связано с разным содержанием в исходной шихте никелевой связки, молибдена или карбида молибдена, и, возможно, режимами спекания материалов. 
       В [248] определили также температурную зависимость прочности сплавов и оказалось (рис. 63), что при общей тенденции снижения  прочности с повышением температуры испытаний, сплав с соотношением   N/(C + N) = 0,297 превосходит другие сплавы и для него существенное падение прочности  происходит лишь свыше 800 0С. Следовательно, по этому показателю предпочтительнее карбонитрид титана состава TiC0,7N0,3.

       В работе [214]  исследовали прочность при изгибе при комнатной температуре  “керметов” с различным соотношением углерода и азота, в том числе следующих составов: TiС–18,3 %TiN–20 %Mo2C–20 %Ni  и TiC0,7N0,3–20 %Mo2C–20 %Ni. Исходными материалами были порошки TiС, TiN,  TiC0,7N0,3, Mo2C, Ni   с размером частиц 1,5 мкм (для первых трех) и 2,2 мкм для карбида молибдена и никеля. Спекание образцов производили при 1500 0С, а затем ГИП при  1350 0С в течение 1 ч в  сре-
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	Рисунок 62 – Зависимость твердости (1) и прочности при изгибе (2) сплавов Ti(CхNу)–30 %Mo2C–13 %Ni  от    соотношения N/(C + N) [248]
	Рисунок 63 – Температурная зависимость прочности при изгибе сплавов

Ti(C, N)–30 %Mo2C–13 %Ni
при соотношениях N/(C + N):

0,297 (1), 0,186 (2) и 0,396 (3)




де аргона давлением  100 МПа. Полученные результаты  представлены в таблице 50. Видно, что сплавы на основе карбонитрида титана TiC0,7N0,3  при этих условиях несколько превосходят по прочности сплавы на основе TiС + TiN  примерно при том же содержании углерода и азота (микроструктура последних более мелкозернистая). Вместе с тем заметна существенная  разница в абсолютных значениях прочности после спекания и после дополнительного ГИП.

  Таблица 50 –  Предел прочности при изгибе при комнатной температуре

 “керметов”   на основе карбонитрида титана (снято с графика) [214]

	“Кермет”
	Способ спекания
	
[image: image210.wmf]èçã

σ

,  МПа

	TiС–18,3 %TiN–
–20 %Mo2C–20 %Ni
	Спекание при 1500 0С , 1 ч
	1720

	
	Спекание + ГИП при 13500С, 1 ч 
	2150

	TiC0,7N0,3–20 %Mo2C–
–20 %Ni
	Спекание при 1500 0С , 1 ч
	2200

	
	Спекание + ГИП при1350 0С, 1 ч 
	2280


        Как отмечалось в предыдущей главе, на структуру сплавов на основе  карбонитрида титана оказывают определенное влияние небольшие добавки в исходную шихту углерода. K. Nishigaki и H. Doi [250] показано, что добавки 0,5 и 1,0 %С в сплавы TiC0,7N0,3–15Ni–8Мо приводят к некоторому снижению предела прочности при изгибе (рис. 64).  Так как содержание  растворенных в связующей фазе титана и молибдена при этом понижается, то можно предположить, что связка больше упрочнена при отсутствии добавок и поэтому прочность сплавов без добавок углерода выше. 
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	Рисунок 64 – Зависимость предела прочности при изгибе (б) и твердости (а)  сплавов   TiC0,7N0,3–15Ni–8Мо, спеченных при температуре 1425 0С в течение 1 ч, от содержания добавляемого в них углерода [250]




          H. Suzuki и др. [329] изучали влияние содержания углерода в карбиде титана TiC и карбонитридах титана TiC0,7N0,3 и TiC0,5N0,5 в пределах двухфазной области сплавов TiC–(11–12)%Mo2C–(24–25)%Ni, TiC0,7N0,3–(11–12)%Mo2C–(24–25)%Ni и TiC0,5N0,5–9%Mo2C–23 %Ni на изменение их прочностных характеристик при высоких температурах. Для получения сплавов использовали исходные порошки  с размером частиц (мкм): TiC–2,6; TiC0,7N0,3–1,2; TiC0,5N0,5–1,2; Mo2C–3,6;  Ni–2,7. Спекание спрессованных образцов осуществлялось при температурах 1350–1600 0С в течение 1 ч. 

       Показано, что с увеличением содержания углерода предел прочности при изгибе при температуре 1000 0С повышается для всех сплавов, причем более существенно для сплавов на основе карбида и карбонитрида титана TiC0,7N0,3 (рис. 65). Одновременно происходит уменьшение размера зерен твердой фазы и снижение растворимости титана и молибдена  в связующей фазе (табл. 51). 
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	Рисунок 65 – Зависимость предела прочности при изгибе при температуре 1000 0С от содержания углерода в сплавах на основе TiC (1), Ti C0,7N0,3 (2)  и TiC0,5N0,5 (3) с 19 % Mo2C и 24 % Ni [329]




Таблица 51 – Размер зерен твердой фазы и содержание титана и молибдена в связующей фазе сплавов на основе карбида и карбонитрида титана TiC0,7N0,3, 
спеченных при температуре 1420 0С в течение 1 ч [329]
	Сплав
	Содержание углерода*
	Размер зерен,

мкм
	Содержание, %

	
	
	
	Ti
	Mo

	TiC–11 %Mo2C–24 %Ni
	ср.у
	1,8
	12,7
	0,2

	TiC–19 %Mo2C–24 %Ni
	в.у
	1,1
	   4,9
	0,3

	
	ср.у
	1,4
	12,0
	1,1

	
	н.у
	1,5
	16,3
	1,8

	TiC–27 %Mo2C–24 %Ni
	ср.у
	1,2
	11,9
	2,1

	TiC0,7N0,3–11 %Mo2C–24 %Ni
	ср.у
	1,1
	10,6
	3,4

	TiC0,7N0,3–19 %Mo2C–24 %Ni
	в.у
	0,9
	   2,7
	2,3

	
	ср.у
	1,0
	   8,4
	5,9

	
	н.у
	1,1
	   9,3
	 10,0

	TiC0,7N0,3–27 %Mo2C–24 %Ni
	ср.у
	0,9
	   5,7
	8,2


* в.у – высокоуглеродистый; ср.у – среднеуглеродистый; н.у – низкоуглеродистый
        В этом случае можно было ожидать снижения прочности сплавов  (из-за меньшего, казалось бы, упрочнения связующей фазы). Однако прочность возрастает. Следовательно, превалирующее влияние оказывает уменьшение зернистости сплавов. Действительно, для сплавов на основе карбонитрида титана  TiC0,7N0,3 с меньшим размером зерна значения прочности выше, чем для сплавов на основе карбида титана, которые имеют больший размер зерен (к тому же, вероятно сказывается повышенная пластичность карбонитрида титана). 
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	Рисунок 66 – Зависимость прочности при изгибе при температуре 1000 0С от содержания карбида молибдена в сплавах на основе TiC (1) и TiC0,7N0,3(2)  при среднем содержании в них углерода [329]



       Как видно из рисунка 66, при увеличении содержания Mo2C  в исходной шихте и углерода в карбиде и карбонитриде титана повышается сопротивление сплавов ползучести при температуре 1000 0С (рис. 67, а, б, в). То же самое наблюдается и при уменьшении  зернистости как высокоуглеродистых, так и малоуглеродистых сплавов (рис. 67, г, д).  (при большем размере зерен) влияние упрочняющего эффекта молибдена для связки на основе никеля сказывается в большей степени и возрастание прочности более существенно. Аналогично изменению прочности при изгибе, при более высоком содержании   Mo2C  

 QUOTE [image: image217.png]Ti(Co7Coa)



  предел прочности при изгибе при 1000 0С повышается, причем для сплавов на основе TiC  и TiC0,7N0,3 в исходной шихте сплавов на основах TiC 
        В итоге авторы подчеркивают, что возрастание предела прочности  при изгибе и сопротивления ползучести, в особенности для сплавов на основе TiC0,7N0,3 и TiC0,5N0,5,   наблюдается при повышенном содержании углерода в исходных порошках карбонитридов (очевидно, близком к соответствующему стехиометрическому), и карбида молибдена в шихте сплавов, а также при более мелкозернистой их микроструктуре.
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Рисунок 67 – Кривые нагрузка–деформация  про 1000 0С   для сплавов:

а) среднеуглеродистых на основе TiC (1), Ti C0,7N0,3 (2) и  TiC0,5N0,5  (3) с 19 % Mo2C; б) на основе TiC0,7N0,3 с 19 % Mo2C ( 1 – низкоуглеродистый; 2 – высокоуглеродистый);   в) среднеуглеродистых на основе TiC0,7N0,3 (1 – 11 %Mo2C; 2 – 27 % Mo2C); г) высокоуглеродистых (1,2,3 – на основе TiC; 4 – на основе TiC0,7N0,3); д) низкоуглеродистых (1,2,3 – на основе TiC; 4 – на основе TiC0,7N0,3) [329]
        Исследование процессов кратковременной  ползучести при трехточечном изгибе образцов из “керметов” на основе карбида титана, карбида молибдена и никеля, и на основе карбонитрида титана   TiC + TiN + Mo2C + Ni  при 1050 0C в среде аргона и нагрузке 30 кН/см2  выполнено и в работе [330].  Для изготовления “керметов”  исходные порошки TiC (2,2 мкм) смешивали при мокром размоле в шаровой мельнице, образцы спекали в вакууме ≈1,3 Па при 1350-1500 0С в течение 1 ч и подвергали ГИП в среде аргона при 1300 0С, 10 МПа, 1 ч.
(2,2 мкм) и Ni  (1,5 мкм), Mo2C (1,5 мкм), TiN 
       При одинаковой степени деформации на начальной стадии испытаний в “керметах” на границе раздела карбид-карбид или карбонитрид-карбонитрид (в соответствующих материалах) образовывались микротрещины, число которых  увеличивалось со временем испытаний и с повышением степени деформации. Азотсодержащий “кермет” (на основе карбонитрида титана) обладал более высокой прочностью при ползучести. Для достижения одинаковой степени деформации при ползучести для сплавов на основе карбонитрида титана требовался более длительный период времени.

         M. Ueki и H. Suzuki [331] исследовали прочность при изгибе и сопротивление ползучести при 1050 0С сплавов на основе карбида титана TiC–10 % об.Mo2C–10 % об.Ni (“кермет” A); и карбонитрида титана TiC–20 % об.TiN–20 % об.Mo2C–10 % об.Ni (“кермет” В). Образцы спекали при 1350–1500 0С в течение 1 ч с последующим ГИП. Показано, что с увеличением размера зерен твердой фазы предел прочности при изгибе сплавов существенно снижается (рис. 68).      
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	1 – 0 % об. TiN; 2 – 20 % об. TiN
Рисунок 68 – Зависимость предела прочности при изгибе  (а) и твердости (б) сплавов TiC–(0; 20)% об.TiN–
10 % об.Mo2C–10 % об.Ni от размера     зерен твердой фазы




      Однако при этом более высокие значения прочности имеют сплавы на основе карбонитрида титана (содержащие в исходной шихте 20 % об.TiN). Мелкозернистый сплав этого типа обладал и наилучшим сопротивлением ползучести. Повышенные прочностные характеристики сплавов на основе карбонитрида титана, независимо от зернистости твердой фазы, по сравнению со сплавами на основе карбида титана, обусловлены, очевидно, упрочнением связующей фазы за счет большего количества растворенного в ней молибдена (и прочностью карбонитридной фазы). 

      Сопротивление ползучести сплавов TiC–Mo2C–Ni  после предварительного азотирования изучали в работе [332], а в [333] приведены результаты испытаний при трехточечном изгибе сплавов  TiC0,7N0,3–(3–13) % Mo2C–(6–8) % Co в интервале температур 900–1280 0С и рассмотрены механизмы ползучести.

       М. Uекі и др. [334] исследовали ползучесть при изгибе при температуре 1100 0С сплавов на основе карбонитрида титана TiC–20 % об.TiN–10 % об.Мо2С–10 % об.Ni при добавлении в них по отдельности следующих карбидов в количестве 10 % об.: Мо2С (дополнительно), WC и TaC. В качестве исходных компонентов использовали порошки с размером частиц (мкм): TiC (1,5), TiN (1,5), Мо2С (2,5), WC (1,5), TaC (1,0), Ni (3,0). Спекание спрессованных образцов производили при температуре 1500 0C с последуюцим ГИП при температуре 1350 0C в среде аргона.

        Наименьшую деформацию и при более длительном времени испытаний показали сплавы с дополнительной добавкой  Мо2С, а более высокую деформацию наблюдали для сплавов с добавкой 10 %TaC; сплавы с 10 % WC  занимали промежуточное положение.
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	Рисунок 69 – Зависимость твердости при комнатной (а), твердости (б) и прочности при изгибе (в) при температуре 1100 0С сплавов TIC–20 %об.TiN–хTaC–10 %об.Mo2C–10 % об.Ni  от содержания в них карбида тантала [311]




    Высокотемпературную прочность при изгибе сплавов TiC–20 % об.TiN–(0–22,5) % об.TaC–10 % об.Мо2С–10 % об.Ni изучали в работе [311]. Образцы спекали при температуре 1450 0С в течении 1 ч с последующим ГИП при 1350 0С в течение 1 ч в среде аргона давлением 10 МПа. Показано, что при добавлении карбида тантала микроструктура сплавов более мелкозернистая и предел прочности при изгибе при 1100 0С возрастает (рис. 69, в),  особенно резко для сплавов с содержанием ТаС  более 15 % об.   

       В.И. Третьяков и В.И. Машевская  [313] установили, что добавление карбида тантала в сплавы на основе карбонитрида титана эквимолярного состава способствует повышению предела прочности при изгибе при комнатной температуре (табл.52). Это объясняют более высокими прочностными  свойствами так называемой “К-фазы” – твердого раствора на основе карбонитрида титана (или повышенной прочностью межфазовых границ “К-фаза”– связка). 
Таблица 52 – Состав и свойства твердых сплавов на основе кабонитрида 
титана [313] 
	Опыт
	Содержание, %
	Плотность,

г/см3
	Твердость,

HRA
	
[image: image230.wmf]èçã

σ

,
МПа

	
	Ti(C,N)
	Ni
	Mo
	WC
	TaC
	
	
	

	Серия 1

	1.1
	60
	30
	10
	
	
	6,30
	87,2
	1445

	1.2
	57
	30
	10
	
	3
	6,49
	88,4
	1495

	1.3
	54
	30
	10
	
	6
	6,62
	88,5
	1530

	1.4
	51
	30
	10
	
	9
	6,80
	87,9
	1680

	Серия 2

	2.1
	47
	30
	10
	10
	3
	7,02
	89,0
	1707

	2.2
	44
	30
	10
	10
	6
	7,35
	88,0
	1650

	2.3
	41
	30
	10
	10
	9
	7,39
	88,0
	1780

	Серия 3

	3.1
	56
	25
	9
	5
	5
	6,63
	88,0
	1627

	3.2
	56
	25
	9
	0
	10
	6,62
	89,0
	1627

	3.3
	56
	25
	9
	10
	0
	6,58
	90,0
	1430


        J. Zackrisson и H.-O. Andren [315] для сплавов на основе порошков несколько более усложненного состава: Ti(C, N),(Ti, Ta)(C, N), (W, Ti)C, WC, Ni, Co, Mo с примерным содержанием в сплаве (% ат.): Ti–35; Ta–3,3; W–4,5; Mo–0,2; Co–6,3 и Ni–6 (подробнее состав приведен в табл. 40), – обнаружили, что прочность при изгибе существенно зависит от содержания углерода в  исходной шихте (рис. 70). 
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	Рисунок 70 – Экспериментальные кривые “предел прочности при изгибе–вероятность разрушения” для сплавов:

1 – Е; 2 – А; 3 – В; 4 – С; 5 – D  (табл. 40) [315]



       Наименьшую прочность  показывает “кермет” Е(1) с максимальным содержанием углерода и наличием в структуре свободного графита. При малых значениях вероятности разрушения низкую прочность имеет и “кермет”  А(2) с наименьшим содержанием углерода и присутствием η-фазы (типа М6С или М12С – подробнее авторы  не сообщают), которая имеет состав (% ат.): Co–23; Ni–13; Ti–4; W–57; Mo–1; Ta–2. Очевидно, свободный графит в сплаве Е(1) и η-фаза в сплаве А(2) являются причиной преждевременного  разрушения этих материалов при испытании на изгиб.
        Среди трех других составов наблюдается повышение прочности  с возрастанием содержания углерода и самый высокий предел прочности при изгибе имеет “кермет” D(5). Это обусловлено, по мнению авторов,  некоторым укрупнением зерен твердой фазы и меньшим упрочнением (отвердением) связующей фазы. В микроструктуре материала D(5) обнаружено большое количество зерен с сердцевиной из твердого раствора (Ti, W, Ta)(C, N). 

       Следует отметить, что при невысокой концентрации легирующих элементов W, Ta, Mo и небольшом количестве связки для исследованных “керметов” получены довольно хорошие значения прочности при изгибе. Возможно, этому благоприятствовал выбранный способ спекания (температура 1480 0С в течение 6 мин в среде N2 + CО, последующие 20 мин в среде аргона) или другие технологические особенности, обеспечившие требуемую микроструктуру и свойства материалов.
       Для  “керметов” на  основе  карбонитрида  титана TiC0,7N0,3–5 %Mo2C–(0–30) %WC–15 %(Co + Ni) с увеличением содержания карбида  вольфрама  предел  прочности  при  изгибе  резко возрастает  до  10 %WC, а   затем    плавно  повышается  (рис. 71) [290].  Такой  характер
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	Рисунок 71 – Зависимость прочности при изгибе (1) и твердости (2) сплавов

TiC0,7N0,3–5 %Мо2С–(0–30) %WC–15 %Co, Ni

от содержания карбида вольфрама [290]


изменения прочности связывают, во-первых, со снижением пористости материалов, которая является основной причиной разрушения. Во-вторых–карбид воль-фрама способствует улучшению смачиваемости твердой фазы расплавленной связкой, в результате чего межфазная граница (оболочка зерен–связка) должна упрочнится и, соответственно, возрасти прочность всего материала [290].   
        Авторы [284] также сообщают, что прочность “керметов” TiC0,5N0,5–xWC–Mo–Ni повышается с увеличением содержания в них карбида вольфрама.

В работе [291] для “керметов” TiC–TiN–WC–VC–Mo–Ni показано, что с увеличением содержания связки прочность при изгибе вначале возрастает (рис. 72, а), достигает максимума – 1820 МПа при 27 % связки и зернистости твердой фазы 2–3 мкм и 1580 МПа при 24 % связки и зернистости 4–5 мкм, а затем понижается; т.е. для “керметов” с более крупным зерном максимум прочности смещается в сторону меньшего содержания связки. Аналогичным образом изменяется и вязкость разрушения (К1с) (рис. 72, б).
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	1 – 2–3 мкм;   2 – 4–5 мкм
Рисунок 72 – Зависимость прочности при изгибе (а) и вязкости разрушения (б) сплавов Ti(C, N)–WC–Мо(Mo2C)–VC–Ni от содержания связки и размера зерен




Как отмечалось в предыдущей главе, при введении после спекания сплавов на основе карбонитрида титана во время охлаждения дополнительной стадии отжига при 1360 0С микроструктура огрубляется и поэтому прочность сильно понижается (табл. 53) [286].

Для “кермета” В2 при более мелкозернистой и однородной микроструктуре, умеренной толщине оболочки зерен твердой фазы и невысокой растворимости элементов в связующей фазе [286] наблюдается максимальная прочность при изгибе. “Кермет” А2 имеет несколько меньшую по сравнению с “керметом” В2, но также довольно высокую прочность.

Таблица  53 – Прочность и твердость “керметов”  TiC–10TiN–8,4WC–16Mo–
32Ni–(0–1)C [286]

	“Кермет”
	Добавки углерода,

% 
	Способ охлаждения
после спекания
	
[image: image237.wmf]èçã

σ

, 
МПа
	Твердость, HRA

	А1
	0
	Отжиг при 1360 0С, 30 мин
	1575
	88,0

	А2
	0
	Вместе с печью
	1860
	88,0

	В1
	1,0
	Отжиг при 1360 0С, 30 мин
	1663
	87,5

	В2
	1,0
	Вместе с печью
	2023
	88,2


H. Suzuki  и др. [212] исследовали влияние содержания азота, размера частиц твердой фазы и способа спекания на прочность при изгибе сплавов TiC0,7N0,3–14 %Mo2С–24 %Ni, TiC0,5N0,5–14 %Mo2С–24 %Ni. В качестве исходных компонентов применяли: TiC0,7N0,3 (13 %С; 7,3 %N), TiC0,5N0,5(9,8 % С, 10,6 %N), Mo2С (5,88 %С, 2,5 мкм) и Ni (2,7 мкм). Вначале образцы спекали обычным способом при 1350-14500С в течение 1 ч, затем производили ГИП при 1350–14500С в среде аргона давлением 100 МПа и потом повторное спекание в среде азота давлением 0,13–10,1 кПа при 1400–15500С в течение 1 ч.

Оказалось, что после ГИП при общей мелкозернистой микроструктуре сплавов для образцов на основе карбонитрида титана TiC0,5N0,5 и в меньшей мере на основе TiC0,7N0,3 наблюдали скопления никелевой связки, которые чаще всего являлись причиной разрушения материалов. После повторного спекания такие скопления связки почти исчезали, а прочность при изгибе сплавов существенно возрастала (рис. 73).
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	Рисунок 73 –  Зависимость предела прочности при изгибе при комнатной температуре сплавов TiC0,7N0,3–14Mo2С–24Ni (1) и
TiC0,5N0,5–14Mo2С–24Ni (2)
после повторного спекания (пунктирной линией показано изменение прочности сплавов после спекания–ГИП) [212]


С увеличением размера зерен всего на 0,2–0,3 мкм прочность обоих сплавов несколько снижалась, но при этом сплавы на основе карбонитрида титана TiC0,7N0,3 превосходили сплавы на основе TiC0,5N0,5 и показывали прочность 3200 МПа (по стандарту JIS) и более при размере зерен твердой фазы около 0,7–0,8 мкм. По заявлению авторов статьи, теоретическая (природная) прочность таких сплавов на основе карбонитрида титана может достигать максимума около 6000 МПа при размере зерен около 1 мкм.

Для сравнения на рисунке 74 приведены изменения предела прочности при изгибе для мелкозернистых и ультратонких сплавов WC–Co при небольших количествах кобальтовой связки.
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	Рисунок 74 –  Зависимость предела прочности при изгибе для сплавов WC–Co от содержания кобальта при разной зернистости твердой фазы (WC) [262]


      Можно заметить, что по прочности при изгибе сплавы на основе ТiC0,7N0,3, полученные  H. Suzuki  и др. [212],   близки к сплавам типа WC–10 %Co, WC–15 %Co (если только сравнимы способы спекания и методики определения прочности).

В [178] при варьировании в сплавах 26TiC–27TiN–20WC–8,6TaC–1,1NbC–1Ti2AlC–16,7(Co, Ni) соотношения Ni/Co установили, что предел прочности при изгибе с увеличением содержания Co в связке вначале несколько  снижается,  затем  не  изменяется  и при содержании  его  более  75 %  снова падает (рис.75). При этом монотонно 
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	Рисунок 75 – Зависимость вязкости разрушения (К1с)(1), прочности на изгиб (2) и твердости (3) “керметов” от состава Co–Ni связки


уменьшается и вязкость разрушения. На наш взгляд, с практической точки  зрения и с учетом дефицитности кобальта, можно считать вполне приемлемым использование в качестве связки 50–80 %Ni и 20–50 %Co (от 4:1 до 1:1).

       H. Yoshimura и др. [310] показали, что подобного типа высоколегированные  “керметы” (TiC–20TiN–15WC–10TaC–9Mo–5,5Ni–11Co) обладают достаточно высокой прочностью при 900 0С – 1360 МПа по сравнению  с  “керметом”  на  основе  чистого  карбида  титана (TiC–9 %Mo–16,5 %Ni) – 1050 МПа. Объяснение этому видят в большем упрочнении связки за счет растворения в ней тугоплавких металлов Mo и W (по-ви -димому, сказывается и положительная роль карбонитрида титана).  
В ряде работ [215, 303, 306, 335] исследовали прочностные характеристики ультратонких “керметов” на основе карбонитрида титана. В [335] показано, что при использовании в качестве исходных компонентов порошков TiC и TiN с размером частиц 0,2 мкм прочность при изгибе составляет 2108 МПа по сравнению с 1983 МПа для “керметов” на базе микронных порошков.

Напротив, в [303] для “кермета” А на основе карбонитрида титана  зернистостью 0,12 мкм и “кермета” В с добавкой 5 % нанозернистого (0,04 мкм) TiN при довольно мелкозернистой конечной микроструктуре и сравнительно большом содержании связки получили низкие значения прочности и вязкости разрушения (табл. 54).

Таблица  54 – Некоторые свойства ультратонких  “керметов” [303]

	“Кермет”
	Формульный состав
	
[image: image241.wmf]èçã

σ

,

МПа
	Твердость
HV10, ГПа
	К1с,

МПа×м0,5

	А
	49Ti(C,N)–15WC–15Mo–20Ni–1C
	1130
[image: image242.wmf]±

65
	15,30
[image: image243.wmf]±

0,6
	7,6
[image: image244.wmf]±

0,5

	В
	44Ti(C, N)–5TiN––15WC–15Mo–20Ni–1C
	1280
[image: image245.wmf]±

73
	14,70
[image: image246.wmf]±

0,5
	7,9
[image: image247.wmf]±

0,4


Авторы [215] отмечают, что в 90 % случаев одной из причин низкой (или заниженной) прочности исследованных ими ультратонких сплавов TiC0,7N0,3–22(WC–TaC)–10Mo2C–14,5(Co, Ni) являются поры, зачастую образующиеся в результате диссоциации карбонитрида титана при высокой температуре спекания с выделением газообразного азота по возможной реакции Ti(C, N) → Ti + TiC + N2↑.

Также отрицательное влияние оказывают скопления никелевой связки (о чем сообщалось и в [212]) и сростки карбидных зерен. В процессе размола в шаровой мельнице незначительное количество частиц порошка Ni ввиду высокой пластичности не дробится, а плющится в чешуйки, которые образуют  флокены. Последние  в процессе спекания становятся скоплениями связки, размещаются возле крупных пор и являются причиной разрушения. 

При использовании карбонитрида титана TiC0,7N0,3 зернистостью 0,13 мкм в ультратонких “керметах” вероятность образования пор больше, чем для обычных “керметов”. Во-первых, с утончением исходных порошков возрастает их активность, вследствие чего увеличивается способность абсорбировать кислород (который при спекании в результате довосстановления оксидов дегазируется, но и частично может “захлопываться”, образуя поры). Во-вторых, силы адсорбции между ультратонкими частицами выше из-за большой удельной поверхности порошков TiC0,7N0,3 зернистостью 0,13 мкм. Связующей фазе на основе Ni и Со в расплавленном состоянии требуется преодолевать больше усилий для обеспечения равномерного распределения между ультратонкими частицами TiC0,7N0,3 (их “обволакивания”), чем в обычных “керметах” [215]. Однако адсорбционные силы между ультратонкими частицами порошков TiC0,7N0,3 слишком велики для их преодоления силами поверхностного натяжения [336]. Поэтому возникает вероятность неравномерного распределения связки (в мелко- и среднезернистых “керметах” второй причины не существует). Очевидно, поэтому для образцов, спеченных в вакууме при 1450 0С в течение 1 ч, прочность при изгибе составляла всего 965 МПа (при довольно высокой пористости А04В02С00 и скоплениях связки) [215]. Дополнительное ГИП в течение 30 мин при 1350 °С под давлением 70 МПа позволило повысить прочность до 1235 МПа, а после ГИП в течение 90 мин она составила 1740 МПа. Пористость в последнем случае была вполне приемлемой – А02В00С00.

Рассчитанная авторами статьи [215] по методу линейной регрессии природная (внутренне присущая) прочность “керметов” при изгибе, с учетом более ранних заключений H. Suzuki и K. Hayashi для сплавов WC–10 %Co [337], может составить около 5000 МПа.

В [306] для ультратонких “керметов” усложненных составов на основе твердых растворов (Ti, 15W, 5Mo, 0,2V)(C, N) и (Ti, 20W,15Mo, 0,2V)(C, N) зернистостью 0,5–0,8 мкм и 0,3–1 мкм, соответственно, при одинаковом содержании в каждом “кермете” легирующих добавок: 16 %WC, 12 %Mo2C, 0,13–0,16 %VC и 20 % связки (11 %Ni и 9 %Со) получены довольно различные значения прочности (табл. 55).

Таблица 55 – Некоторые свойства ультратонких “керметов” [306]

	“Кермет”
	Плотность
	
[image: image248.wmf]èçã

σ

, МПа
	К1с, МПа×м0,5
	Твердость
HV30,

ГПа

	
	г/см3
	%
	
	
	

	1 – (Ti, 15W, 5Mo, 0,2V)(C, N)–9,75Mo2C–5,25WC–20Ni/Co
	6,74
	99,5
	2210
	10,1
	14,7

	2 – (Ti, 20W, 15Mo, 0,2V)(C, N)–Ti(C, N)– 20Ni/Co
	6,74
	100
	1842
	    9,22
	14,0

	3 – (Ti, 20W, 15Mo, 0,2V)(C, N)–20Ni/Co
	6,36
	93,5
	1293
	11,9
	11,0


*– Спекание образцов производили при 1540 0С в течение 1,5 ч и давлении аргона 2 МПа.

Видно, что максимальной прочностью обладает первый “кермет”. Этот материал имеет после спекания субмикронную микроструктуру (размер зерен твердой фазы – 0,5–1 мкм против 2–3 мкм для коммерческого “кермета”, имеющего предел прочности при изгибе 1842 МПа) со слабо выраженной границей между сердцевиной зерен и их оболочкой, с небольшим градиентом концентрации Ti, W и Мо между сердцевиной и оболочкой. Сердцевиной зерен этого “кермета” является  вместо карбонитрида титана Ti(C,N) сложный карбонитрид титана (Ti,W, Mo, V)(C, N). Кроме того, при добавлении в исходную шихту дополнительно карбидов молибдена и вольфрама должна улучшаться смачиваемость зерен твердой фазы расплавленной Ni/Co-связкой и ускоряться процесс уплотнения, а слабо выраженная граница между сердцевиной зерен и оболочкой – способствовать снижению напряжений на межфазной границе. В целом эти факторы обусловливают высокую прочность данного материала.

При рассмотрении поверхности разрушения образцов выявлено, что в первом “кермете” присутствуют как транскристаллитный, так и межкристаллитный типы разрушения, в то время как для коммерческого “кермета” присущ чисто транскристаллитный.

Следует отметить, что “кермет” (третий) на основе только одного готового сложного карбонитрида титана, судя по значениям абсолютной и относительной плотности, недостаточно уплотнен в процессе спекания. Из-за отсутствия добавок в шихте других карбидных или карбонитридных фаз, обычно взаимодействующих в процессе спекания друг с другом с образованием “кольцевой” структуры, он имел однородную структуру зерен без явных проявлений структуры “сердцевина-оболочка”. В итоге его предел прочности при изгибе самый низкий – 1293 МПа.

  N. Liu  и др. [338] обнаружили, что  добавки до  0,5 % редкоземельного  элемента эрбия  (Er) способствуют повышению  прочности на изгиб  “кермета” на основе карбонитрида  титана: 26TiC–10TiN–15WC–14Mo–35Ni. Они отмечают, что межфазная прочность  связи твердая составляющая – метал-связка и твердая составляющая –твердая составляющая  увеличивается за счет рафинирования поверхностей  раздела благодаря  взаимодействию эрбия с примесью серы.

   5.2. Вязкость  разрушения 
       Вязкость разрушения материала определяется  как способность конструкционного  элемента, содержащего трещину  или  частично  поврежденного, выдержать  нагрузку  и не разрушиться  полностью [326].  Эта  способность  описывается критериями  механики  разрушения,  в частности:  а) напряженным  состоянием  у  вершины  трещины  перед   окончательным  разрушением  и  определяется  коэффициентом  интенсивности  напряжений  К1;  б) скоростью  высвобождения  накопленной  упругой  энергии  G1.  Когда напряжения  у  вершины  трещины  достигают  критических  значений,  т.е.  К1  достигает  критического  значения  К1с, происходит  катастрофическое  развитие трещины  или  разрушение. Поэтому  К1с является мерой трещиностойкости материала.
       В работе [75]  детально   исследованы   физико-механические  свойства спеченных  безвольфрамовых  твердых сплавов  на основе  карбонитрида  титана  марки НТН30  в сравнении  с промышленными  марками на основе  карбида титана ТН20 и на основе эквимолярного  карбонитрида  титана КНТ16, в частности  предел  прочности  при  изгибе и вязкость  разрушения (К1с).
      Трещиностойкость определяли двумя методами: прямым испыта​нием на изгиб образцов с надрезом и путем измерения размеров тре​щин у отпечатков при вдавливании в образец индентора Виккерса (метод Палмквиста–Эванса). В первом случае с помощью электро​искрового станка штабики надрезали по одной грани на глубину 1,5 мм, затем их испытывали на изгиб сосредоточенной нагрузкой. Скорость нагружения и расстояние между нижними опорами (30 мм) были такими же, как и при испытании на обычный изгиб. Запись диаграммы нагружения показала, что кривая нагрузка – деформация является практически пря​мой линией. Поэтому расчет критического коэффициента интенсивности напряжений К1с, которым оценивали трещиностойкость, производили по известному уравнению  [339]:
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     (1)

где b – ширина образца; t – его толщина; l – длина трещи​ны;      p – максимальное значение разрушающей нагрузки; L – расстояние между опорами. 

       На половинках образцов после испы​таний подготавливали шлифы и производили индентирование пирами​дой Виккерса при нагрузке 150 Н. Значение К1c вычисляли по формуле, предложенной в [326]:
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где Р — нагрузка на индентор; С = (2СХ + 2Су)/4   (2Сх, 2Су — сумма раз​меров трещин и диагонали отпечатка по соответствующей оси). Взятое из работы [237] значение коэффициента 0,075 близко к теоретическому значе​нию 0,072, полученному из точного решения для поверхностной полу​эллиптической трещины [340]. 

       Представленные в таблице  56  результаты свидетельствуют о том, что наибольшими значениями прочности обладает сплав НТН30.  По абсолютному значению К1с  НТН30 находится на уровне трещиностойкости вольфрамового  сплава ВК6 (11,2 МПа×м0,5), подвергнутого (с целью повыше​ния вязкости) термической обработке [326].

Таблица 56 – Прочность и трещиностойкость безвольфрамовых твердых сплавов [75]
	Марка сплава
	К1с, МПа×м0,5
	
[image: image251.wmf]èçã

σ

, МПа

	
	По формуле (1)
	По формуле (2)
	

	НТН30
	12,4
[image: image252.wmf]±

0,1
	11,6
[image: image253.wmf]±

0,2
	1410
[image: image254.wmf]±

40

	ТН20
	  8,8
[image: image255.wmf]±

0,2
	  8,6
[image: image256.wmf]±

0,2
	1120
[image: image257.wmf]±

40

	КТН16
	 10,4
[image: image258.wmf]±

0,8
	10,0
[image: image259.wmf]±

0,3
	1280
[image: image260.wmf]±

30


       Следует отметить, что значения К1с, вычисленные по формулам (1) и (2), мало различаются. Это позволяет в дальнейшем определять К1с неразрушающим методом Палмквиста–Эванса по формуле (2) непосредственно на изделии.  

    А. Bellosi  и др. [341] сравнивали  физико-механические  свойства экспериментального  ‘’кермета’’  А  с подобного  типа коммерческими  “керметами“  В и С (табл. 57) и изучали механизм их износа  при  фрезеровании  углеродистой  стали. 

Таблица  57 – Физико-механические   свойства “керметов” на основе  карбонитрида  титана    и сложных  карбонитридов титана* [341]

	Тип
	Основные

компоненты
	Содержание,

% об.
	Средний размер

зерен, мкм


	Плотность,

г/см3
	Твердость НV,

ГПа
	К1с, МПа × м0,5
	
[image: image261.wmf]èçã

σ

, МПа 

(Тисп., 0С) 

	
	
	
	
	
	
	
	  25
	800
	1000

	А
	Ti(C,N)

(Ti,W)(C,N)

Ni–Co–Ti–W
	37

58

 5
	0,7
	5,82
	17,3
	6,8
	1286
	858
	  339

	В
	Ti(C, N)

(Ti,W,Mo,Ta,Nb,V)
(C,N)

Ni–Co
	15

67

18
	0,9
	6,90
	17,1
	6,6
	–
	–
	–

	С
	Ti(C,N)

(Ti,W,Mo,Ta,Nb)
(C,N)

Ni–Co
	15

70

15
	1,2
	7,20
	14,8
	9,1
	–
	–
	–


* – В  “кермете” А содержание  W  составляло  17,6 %;  в  “кермете”  В – W(13,5 %),  Ta(9,0),Mo(12,6),V(3,6),Nb(2,7); в “кермете” С – W(20,9 %),Ta(11,5), Mo(5,6)  и  Nb(1,7).

       Несмотря  на достаточно высокое  содержание  легирующих  элементов, прочность при  изгибе  и вязкость  разрушения  экспериментального   ‘’кермета’’  недостаточно  высокие.  Очень низкое  значение  К1с имеет  высоколегированный   ‘’кермет’’  В.  При  этом  микроструктура всех  керметов  типичная “кольцевая”   с  зернами твердой  фазы  в виде  “сердцевина-оболочка“,  для  ‘’кермета’’ В   предпочтительно однородная, пористость почти отсутствует.  В ‘’кермете’’ С  средний размер  зерен  крупнее  и менее однороден,  в микроструктуре  присутствовала  некоторая  остаточная пористость.  Тем не менее, ‘’кермет’’ С  имел  более высокую  вязкость  разрушения (но  у него  выше  содержание  связки,  чем у  ‘’кермета’’  А).

  D. Mari  и  др. [342] изучали  взаимосвязь  между микроструктурой,   содержанием  связки и карбида молибдена  и физико-механическими свойствами ‘’керметов’’ Ti(C, N)–Mo2C–Co/Ni на базе карбонитрида титана TiC0,7N0,3.  Некоторые из свойств приведены  в таблице 58.

Таблица 58 – Содержание основных компонентов, характеристики  микроструктуры и  некоторых свойств  ‘’керметов” [342]

	 “Кермет”*
	Содержание, % об.
	Средний 
размер

зерен,  мкм
	Смежность 

зерен        твердой фазы


	HV30, ГПа
	К1с,**  МПа×м0,5
	Е, ГПа

	
	  Ti(C, N)
	Mo2C
	Co/ Ni


	
	
	
	
	

	Ti(C, N)–Mo2C–Co

	TiMo6Co13
	80,6
	6,4
	13,0
	0,81
	0,573
	15,51
	8,94
	449

	TiMo6Co18
	75,6
	6,4
	18,0
	0,76
	0,342
	14,25
	9,56
	443

	TiMo3Co6
	90,4
	3,2
	6,4
	1,11
	0,739
	17,03
	6,78
	479

	TiMo6Co6
	87,2
	6,4
	6,4
	0,85
	0,731
	17,42
	8,41
	481

	TiMo13Co6
	80,6
	13,0
	6,4
	0,55
	0,727
	18,57
	7,23
	478

	Ti(C, N)–Mo2C–Ni

	TiMo3Ni6
	91,0
	3,0
	6,0
	0,71
	0,717
	15,75
	7,68
	474

	TiMo6Ni6
	87,2
	6,4
	6,4
	0,58
	0,729
	16,50
	7,30
	474

	TiMo13Ni6
	80,5
	13,0
	6,5
	0,46
	0,829
	17,25
	7,05
	477


*– спечены  в вакууме  при  1500 0С  в течение  1 ч., ГИП  в среде  Ar, 3 МПа;  

** – Рассчитывали  по формуле  
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,  где  HV- измеренная  твердость по Виккерсу (кг/мм2),   P – нагрузка (кг), 
 l – средняя  длина  трещины  и – коэффициент, полученный  для сплавов WC–Co.

  Видно, что в “керметах” с кобальтовой связкой вязкость разрушения  возрастает  при увеличении  его  количества;  при варьировании  в  исходной  шихте  содержания  Мо2С  закономерности  в изменении  К1с  не обнаружено,  но максимум  соответствует  его среднему содержанию.

   В  “керметах”   с никелевой связкой  с увеличением  количества Мо2С   в   исходной  шихте  вязкость    разрушения  понижается  (при этом уменьшается  и размер зерен  твердой  фазы).

   В  итоге авторы статьи  отмечают,  что вязкость   разрушения  материалов  зависит  от  напряжения  пластического  течения  связки.  В  никельсодержащих  “керметах”   упрочнение  связки и  уменьшение  зернистости  ведет  к  снижению прочности.  В  кобальтсодержащих  “керметах” возрастание  прочности  наблюдается  при   повышении   его  содержания  и  с  увеличением   среднего  свободного пути   в кобальте.  Наилучший   компромисс  для  достижения   высокой  вязкости  разрушения  (в  подобных  сплавах)  может быть  найден  при  среднем  содержании  молибдена  и  соответствующем  размере  зерен  [342] (и, возможно, смешанной кобальт-никелевой связке). 

   В работе  [256]  также  изучали  взаимосвязь  между  микроструктурой,    химическим  составом   и некоторыми прочностными   характеристиками, в  т.ч.  вязкостью  разрушения,  сплавов  на основе  карбида и нитрида титана,  полученных  методом  самораспространяющегося  высокотемпературного синтеза. 

  S. Cardinal и др. [157]  исследовали “керметы” на основе карбида и карбонитрида  титана с разным содержанием  никелевой связки с использованием порошков  зернистостью 1,5–3 мкм. Образцы спекали (после дегазации)  в среде  аргона  при 1550 0С в течение  2 ч. Вязкость разрушения  К1с  определяли   путем  индентирования  на  приборе  Виккерса  с нагрузкой  10 кг   и  рассчитывали  по формуле [343]:
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где НV – твердость   по  Виккерсу, Р – нагрузка  и  l –длина трещины.

   Как видно из таблицы 59, при добавлении  нитрида титана в исходную  шихту  увеличивается   средний  размер  зерен  твердой  составляющей спеченных материалов, несколько  понижаются  плотность,  модуль  упругости,  твердость при незначительном   возрастаниии  вязкости  разрушения (К1с).

Таблица 59 Содержание  основных компонентов  и  некоторые  свойства “керметов”  [157]

	Номер

“кермета”
	Содержание, %
	Средний размер

зерен,

мкм
	Плот-ность,

г/см3
	Е, ГПа
	HV0,3,

ГПа
	К1с, МПа×м0,5

	
	TiC
	TiN
	Mo2C
	Ni
	
	
	
	
	

	1
	70
	0
	10
	20
	2,3
	5,58
	400
	13,60
	13,8

	2
	60
	10
	10
	20
	3,2
	5,56
	390
	12,35
	14,2

	3
	75
	0
	10
	15
	2,8
	5,42
	410
	15,20
	10,3

	4
	65
	10
	10
	15
	3,6
	5,41
	396
	14,20
	13,6


  При одном и том же  содержании  связки  в  шихте,  в  “керметах”,  содержащих  TiN,  после  спекания  обнаружено  некоторое  увеличение  объемной  доли  связующей  фазы, что,  по мнению  авторов [157],  способствует  незначительному  возрастанию   К1с  (однако,  заметим,  что для “кермета”   4 с  высоким   значением  вязкости  разрушения  была  получена  низкая  прочность  при  изгибе – всего  лишь  1080 МПа).

   В  [279]  показано,  что  при   увеличении  содержания карбида  вольфрама  в сплавах TiC0,7N0,3–(10–30) %WC–15 %Ni,  изготовленных  из  порошков  с размером  частиц   1 мкм (спекание  в  вакууме   при 1440 0С  в течение 1 ч),  вязкость  разрушения  вначале существенно  уменьшается  (рис. 76, а), а при 30 %WC – резко возрастает.
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Рисунок  76 – Зависимость К1с  (а) и твердости  (б) “керметов“

TiC0,7N0,3–xWC–15Ni  от содержания карбида вольфрама [279]
        Отмечается,  что   в процессе  спекания  добавляемый   карбид  вольфрама  заметно  растворяется  в связующей  фазе,   в  результате  происходит  упрочнение  металлической    связки  и уменьшение  среднего    свободного  пути  в Ni. Поэтому  напряжение  пластического  течения  никелевой  связки  повышается   с увеличением  содержания WC,  и, соответственно,  снижается  вязкость  разрушения.  При  содержании  30 %WC,  который  имеет  значительно  выше модуль  упругости, чем  карбонитрид  Ti(C, N),  карбид  вольфрама  может препятствовать  распространению   трещины  [278]  и  К1с возрастает. 

        В [305]  исследовали  вязкость  разрушения   “керметов”  TiC-10TiN–(0–20)WC–20Co–2C, изготовленных  с использованием порошков субмикронного карбида  титана (0,10 мкм)  и  нанодисперсного  нитрида  титана (0,04 мкм).  Спекание  производили  при  1440 0С  в вакууме.  Вязкость  разрушения  (К1с)  определяли испытаниями при трехточечном изгибе  на образцах   2,5×5×30  мм.  

 Установлено,  что  с  увеличением  содержания  WC  в  исходной шихте вязкость разрушения (аналогично [279]) снижается (рис.77, а). Причину этому  видят  в следующем.  С  одной  стороны,  снижение вязкости  разрушения  обусловлено  уменьшением  размера  зерен  твердой  составляющей.  С другой  стороны,  вязкость  разрушения  зависит  от  напряжения  пластического   течения связки.  Увеличение  количества  растворенных  в  ней  вольфрама и  углерода  способствует  упрочнению  кобальтовой связки.   Следовательно,  напряжение   пластического   течения  кобальта повышается   с возрастанием  содержания WC, метал (кобальт) становится тверже и хрупче и, как следствие, значение К1с понижается.  Необходимо  отметить,  что  по  абсолютной  величине  полученные  значения   К1с необоснованно  высокие  и  находятся  на  уровне  высококобальтовых  твердых  сплавов  (рис. 78).
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	Рисунок 77 – Зависимость вязкости разрушения  (а) и твердости  (б) 

сплавов TiC–10 %TiN–(0–20) %WC–
–20 %Co–2 %C
от содержания WC [305]
	Рисунок 78 – Зависимость  вязкости  разрушения  сплавов  WC–Co  от  содержания  кобальта  при различной  зернистости  карбидной  фазы  [262]




       В рассмотренных   выше  работах  [303,306] по  ультратонким сплавам  на основе  карбонитрида  титана  с  повышенным  содержанием  карбидов  вольфрама,  молибдена (частично  ванадия)  получены вполне  обоснованные  значения  вязкости  разрушения  на  уровне  около  8–10 МПа×м0,5(см. табл. 54, 55).  По  данным  [194], вязкость разрушения  нанокристаллических  сплавов  на основе  Ti(C, N)  возрастает  на 50 %  по сравнению  со  сплавами  с микронными  зернами.  

   Повышение  вязкости  разрушения   сплавов  на основе  Ti(C, N)  с  измельчением зерна зафиксировали  в [344], в то время как для сплавов   на основе  карбида  вольфрама  наблюдалась  обратная картина (согласуется с [262]),  что  связывают  с разницей  в   кристаллических  структурах  этих  твердых  составляющих.

       5.3. Твердость

      Для спеченных твердых сплавов чаще всего определяют твердость по Роквеллу (шкала А). Для более точной характеристики материалов определяют твердость по Виккерсу – HV10 или HV30. 

       Как  показано во многих работах, твердость HRA безвольфрамовых твердых сплавов на основе карбида титана снижается линейно при увеличении содержания связки; практически аналогично уменьшается твердость по Виккерсу, что видно из данных [183, 327] для сплавов TiC–Mo2C–Ni  (табл. 60  ). 

     Таблица 60 – Твердость сплавов TiC–Mo2C–Ni  

	Содержание никеля, %
	9
	10
	11
	12
	13
	14
	15

	     Твердость НV, ГПа
	17,4
	17,0
	16,7
	16,3
	16,0
	15,8
	15,5


       Г.Т. Дзодзиевым и др. [43, 45] также установлена линейная зависимость твердости сплавов TiC–Ni– Mo от содержания связки, причем упрочняющее влияние молибдена больше сказывается для сплавов с повышенным содержанием связки – твердость возрастает более резко (см. рис. 59).  

        R. Kieffer  и D. Fister [327] подробно исследовано влияние углерода на твердость по Виккерсу сплавов TiC–Mo2C–14 %Ni с различным соотношением карбида титана и молибдена (табл. 61). Видно, что максимальную твердость имеют сплавы с недостатком углерода 5–10%  по отношению к стехиометрическому составу.

       Согласно [239], при повышенных температурах твердость по Виккерсу  HV30  "высокоуглеродистого" сплава TiC–8Mo2C–15Ni падает быстрее, чем сплава с некоторым дефицитом по углероду, что объясняют  большим упрочнением связующей фазы у низкоуглеродистого  сплава ввиду повышения растворимости Ti и Mo в никелевой связке.

Таблица 61 – Твердость по Виккерсу сплавов TiC–Mo2C–14Ni [183,327]

	Содержание углерода

в сложном карбиде (TiMo)Cх по отношению

к стехиометрическому
 составу
	Твердость HV, ГПа 

при отношении TiC:Mo2C, %

	
	90:10
	80:20
	70:30
	60:40

	1,000
	15,8
	15,8
	16,0
	15,8

	0,975
	16,0
	15,9
	16,2
	16,2

	0,950
	16,1
	16,0
	16,3
	16,4

	0,925
	16,0
	16,1
	16,3
	16,5

	0,900
	15,9
	16,0
	16,2
	16,4

	0,875
	15,5
	15,9
	16,0
	16,1

	0,850
	15,2
	15,7
	15,8
	15,8


        По данным Г.Т. Дзодзиева и др. [74], для твердых сплавов на основе TiC с добавками TiN твердость в области высоких температур (до 1000 0С) падает заметно меньше, чем для сплавов на основе чистого TiC. Это обусловлено тем, что в сплавах, содержащих TiN, увеличивается дисперсность зерен твердой фазы, повышается жаропрочность связки за счет ее легирования большим количеством молибдена, так как в этом случае молибден меньше растворяется в поверхностном слое твердой составляющей – (Ti, Мо)(C, N). При этом твердость сплавов с TiN во всем температурном интервале превышает твердость сплавов подгруппы применения по ISO Р10 (WC–TiC–TaC–Co) и уступает лишь минералокерамике. 

        О повышенной жаростойкости  сплавов на основе карбонитрида титана со связкой Ni, Cо (частично Мо) в области высоких температур (1000–1200 0С) сообщается в [345].

        Благодаря уменьшению размера зерен твердой фазы на основе карбонитрида титана в сплавах TiC–(0,20) %Mo2C–(0–30) %TiN–20 % Ni при добавлении TiN  (см. рис. 61). Немаловажное значение имеет и повышенное содержание в этом случае растворенного молибдена в связующей фазе, способствующего упрочнению связки. H. Suzuki и др. [247] зафиксировали максимум твердости при содержании 15 % TiN 
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	а – TiC–20%Mo2C–20%Ni;
б – TiC–18%TiN–20%Mo2C–20%Ni;

в – TiC–30%TiN–20%Mo2C–20%Ni;

г – TiC0,7N0,3–20%Mo2C–20%Ni;

д – TiC0,5N0,5–20%Mo2C–20%Ni;
Рисунок 79 – Зависимость твердости сплавов от содержания азота (образцы спечены при 15000С и затем ГИП при 13500С в аргоне) [214]


      В других работах этих японских исследователей [206, 214], а также в [312] показано, что твердость сплавов на основе карбонитрида титана при использовании раздельно взятых TiC и TiN в качестве исходных компонентов непрерывно повышается до содержания 30 % TiN (рис. 79). Для сплавов на основе готового порошка карбонитрида титана она линейно возрастает во всем интервале концентраций азота от карбонитрида титана TiC0,7N0,3  до TiC0,3N0,7 (рис.79, 80). При этом во всех случаях твердость сплавов на базе раздельно взятых TiC+TiN превалирует. 
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а – комнатная температура;  б – температура 11000С

Рисунок 80 – Зависимость твердости  сплавов Ti(C1-x Nx)–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni  на основе Ti(C, N) (1) и на основе (TiC+TiN) (2) от соотношения C/N (где 7/3 – TiC0,7N0,3, 5/5 – TiC0,5N0,5, 3/7 – TiC0,3N0,7) и времени размола [206]
        По приведенным в работах [206, 214] фотографиям микроструктуры исследованых сплавов очень четко видно уменьшение зернистости твердой составляющей с увеличением соотношения  N/(C + N)  мы не говорим, так как карбид молибдена присутствовал в соответствующих количествах во всех сравниваемых сплавах) на начальных стадиях твердофазного спекания тормозится рост зерен твердой фазы и роль TiN как ингибитора роста зерен в этих материалах неоспорима. в изученном интервале независимо от способа “введения азота” (TiC + TiN или Ti(C, N). Вместе с тем, при сравнении способов введения азота наблюдается существенно мельче микроструктура для сплавов, в качестве исходных компонентов которых применяли TiC и TiN. Следовательно, благодаря взаимодействию между карбидом и нитридом титана (о взаимодействии между TiC или образуемого Ti(C, N) с Mo2C 
        Положительная роль мелкозернистой микроструктуры хорошо прослеживается при определении высокотемпературной твердости этих материалов (рис. 80, б). Сплавы на основе TiC и TiN, независимо от соотношения C/N, превосходят сплавы на базе Ti(C, N) при температуре испытаний 1100 0С.

       K. Nishigaki  и др. [248] для сплавов TiCxNy–30Mo2C–13Ni (где x/y = 8/2; 7/3; 6/4) наблюдали некоторое снижение твердости HRA при увеличении соотношения N/(C + N) (см. рис. 62) (необходимо заметить, что это снижение в пределах 0,5 ед. HRA с 92 до 91,5 HRA). Примерно такой же результат был получен для сплавов на основе карбонитрида титана с Ni–Cr–связкой при добавлении более 10 % TiN [346].

        M. Ueki и H. Suzuki в [331] установили, что с увеличением размера зерен твердой составляющей сплавов TiC–10 %об.Mo2C–(0;20) %об.TiN–10 %об.Ni твердость, как и следовало ожидать, снижается. Однако в данном случае твердость сплавов на основе чистого карбида, независимо от зернистости, выше, чем на основе карбонитрида титана (при 20 % об.TiN в исходной шихте) (см. рис. 68).

      Так же ведут себя сплавы и при высоких температурах – в интервале температур от 600 до 1000 0С сплавы TiC–Мо2С–Ni превосходят сплавы TiC–TiN–Мо2С–Ni (рис. 81). Естественно более высокие значения высокотемпературной твердости присущи мелкозернистым сплавам.

       Совсем недавно S. Cardinal и др. [157] подтвердили, что для “керметов” TiC–10Mo2C–10TiN–(15; 20)Ni (см. табл. 59).
(15; 20)Ni твердость при комнатной температуре выше по сравнению с TiC–10Mo2C–
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	1,2 – 0%об.TiN; 3,4 – 20%об. TiN;

1,3 – размер зерен 1мкм; 2,4 – размер зерен 2,5 мкм

Рисунок 81 – Температурная зависимость  твердости сплавов TIC–(0–20) %об. TiN–10 %об.Mo2C–10%об.Ni [331]


      При повышении содержания карбида молибдена в исходной шихте сплавов TiC0,7N0,3–Mo2C–Co/Ni  их твердость возрастала [342] (см. табл. 58),  при этом ее значения для сплавов с кобальтовой связкой были выше, чем у сплавов с никелевой связкой (в [178] показано, что при замещении в связке никеля кобальтом твердость высоколегированных сплавов на основе карбонитрида титана повышается).

       При изучении влияния небольших добавок углерода (0,5;1,0 %) в исходную шихту сплавов TiC0,7N0,3–15Ni–8Mo  K. Nishigaki и др. [250] обнаружили, что несмотря на некоторые изменения при этом состава связующей фазы, твердость снижается незначительно (см. рис. 64).

       Стабильные значения твердости с изменением содержания углерода (HV10–14,26–14,47ГПа) наблюдали и для “керметов” (Ti,W, Ta, Mo)(C, N)–Co, Ni [315], за исключением “низкоуглеродистых” и “высокоуглеродистых”, содержащих η- фазу и свободный графит.

       В ряде исследований [213, 279, 290, 305] устанавливали взаимосвязь между содержанием добавляемого в исходную шихту сплавов карбида вольфрама и твердостью сплавов.

       H. Suzuki и H. Matsubara показали [213], что для сплавов  TiC0,7N0,3–(6–26) %об.WC–16,4 %об.Ni твердость повышается  до содержания WC 20 % об. (рис. 82), в то время как для сплавов на основе TiC0,5N0,5  она возрастает только до содержания 10 %об.WC и превышает твердость сплавов на основе TiC0,7N0,3. Очевидно, при таких количествах WC в большей мере сказывается более мелкозернистая микроструктура сплавов на основе TiC0,5N0,5. При содержании карбида вольфрама выше 18 % об., вероятно, превалирующую роль играет упрочнение никелевой связки за счет повышения в ней растворимости WC. Подобный результат был получен для “керметов” TiC0,7N0,3–(10–30)WC–15Ni в [279] на основе микронных исходных порошков (см. рис. 76, б) и для ультратонких “керметов” TiC–10TiN–(0–20)WC–20Co–2C [305] (см. рис. 77, б).

	[image: image282.png]2
3
. 7 Lo | los b
N 7 \ [
H =&
/ \ o

W BE /
et oo o e
N / LA
e ¥ 2 9% 8 § 22 © e <
dA-w/ag v_ =:\us=2_saog

Ll ‘SAH awordesy ‘msoosoduouuss 0J0NIRRMIdRL

renhmnda0) AHevmmddeoy

Cogepxatie WC, % 06.




	I – Ti(C0,7N0,3)– хWC–16,4 %об.Ni;

II – Ti(C0,5N0,5)– хWC–16,4 %об.Ni

Рисунок 82 – Зависимость твердости и коэффициента теплопроводности повторно спеченных после ГИП сплавов (I, II), коэффициента термического расширения повторно спеченного после ГИП сплава (II) (1 – 373К; 2 – 773К; 3 – 1273К) от содержания карбида вольфрама [213]




       Однако в [290] получен противоположный результат – твердость сплавов TiC0,7N0,3–5Mo2C–WC–(Ni, Co) и Ti(C, N)–WC–Co и доминирующим при этом влиянием карбида молибдена на ее измельчение, не расматривая вопросы упрочнения связующей фазы.
(0–30)WC–15(Co, Ni) снижается с 92 до 91 HRA (см. рис.71). Имеющиеся различия авторы пытались обьяснить разным характером изменения микроструктуры в сплавах Ti(C, N)–Mo2C–
       M. Ueki [312] обобщены результаты других работ [311, 334] по изучению влияния добавляемых карбидов NbC, TaC и WC на механические свойства   “керметов” на основе карбида и нитрида титана – TiC–20 %об.TiN–7%об.Mo2C–xMeC (NbC, TaC, WC)–8 %об.Ni. Содержание карбидов варьировали в количестве 2, 5 и 8 % об.

        Из рисунка 83 видно, что наиболее существенное повышение твердости сплавов при комнатной температуре происходит с ростом содержания карбида вольфрама. При добавлении NbC и TaC в этом интервале концентраций HV изменяется незначительно. Такое ощутимое влияние WC обусловлено, по видимому, более заметным измельчением микроструктуры сплавов с добавкой карбида вольфрама и с большим упрочнением связующей фазы на основе никеля. Ведь WC, как это было показано в главе 4, ввиду пониженного химического сродства вольфрама к азоту, в большей степени растворяется в никелевой связке, чем в твердом растворе на основе карбонитрида титана, или находится ближе к межфазной границе между зерном твердой составляющей и связкой. Карбиды ниобия и тантала больше растворяются в твердом растворе на основе карбонитрида титана, благоприятствуя повышению его прочности, и оказывают меньшее влияние на упрочнение связки. 
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	1 – WC ; 2 – NbC;   3 – TaC
Рисунок 83 – Зависимость твердости при комнатной температуре сплавов TiC–20 % об.TiN–7 %об.Mo2C–хМеС–8 %об.Ni от содержания в них карбидов [312]




       Вместе с тем, при большем количестве добавок карбида тантала  в  исходную  шихту  сплавов 

TiC–20 %об.TiN–10%об.Mo2C–(0–22,5) %об.TaC–10 %об.Ni твердость образцов возрастает существеннее как при комнатной температуре, так и при 1100 0С (см. рис.69).
       H. Yoshimura и др. установили [310], что многокомпонентные сплавы, содержащие карбиды вольфрама и тантала, TiC–20TiN–15WC–10TaC–9Mo–5,5Ni–11Co сохраняют достаточно высокую твердость при повышенных температурах (рис. 84). При этом “кермет” А указанного выше состава в интервале температур до 1000 0С превосходит сплав на основе чистого карбида титана с тем же содержанием связки (TiC–9Mo–16,5Ni). 

       5.4. Модуль упругости

       Изучению такой важной характеристики безвольфрамовых твердых сплавов, как модуль упругости, уделено, к сожалению, очень мало внимания.
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	Рисунок 84 – Изменение твердости “кермета “А (1) и “кермета “С (2) при повышении температуры [310]




       В.И. Туманов и В.Ф. Очкасов [347] определили модуль упругости при комнатной температуре для стандартных безвольфрамовых твердых сплавов TH20 и KHT16. Он почти не отличается для этих двух марок сплавов и составляет 412–430 ГПа.

       В [75] измеряли модуль упругости сплава HTH30 резонансным методом на приборе “Звук-170”. Полученные значения 430–440 ГПа незначительно выше, чем для сплавов ТН20 и КНТ16, и несколько приближаются к модулю упругости сплава Т15К6. 

        В [341] для экспериментального сплава на основе карбонитрида титана с небольшим содержанием никель-кобальтовой связки (5,9 %Ni+3,5 %Co) величина Е составила 445 ГПа, что примерно соответствует сплаву НТН30.

       В [342] получены аналогичные значения для “керметов” Ti(C, N) –Mo2C–Co при содержании кобальта 13 и 18 %; для других составов, в том числе с никелевой связкой, они несколько выше (≈ 480 ГПа) (вероятнее всего, они определены расчетным путем; кстати, в [348] предпочительными значениями модуля упругости Е для карбида титана считают 487 ГПа, а для нитрида титана – 616 ГПа).
        Более низкие значения модуля упругости Е (около 400 ГПа) приведены в работе [157] для “кермета” TiC–10TiN–10Mo2C–15Ni.

        K. Nishigaki и др. [248] изучали температурную зависимость модуля упругости и установили, что в интервале температур от комнатной до 400 0С он уменьшается примерно на 20–25 ГПа, при этом  более высокие значения присущи сплавам с меньшим содержанием азота (рис. 85). Приведенные значения Е  при комнатной температуре ниже, чем у сплавов ТН20 и НТН30.

       5.5  Теплопроводность

       Эта характеристика сплавов очень важна с точки зрения эксплуатации инструмента. Чем выше теплопроводность сплавов, тем лучше происходит отвод тепла от режущей кромки твердосплавной пластины в процессе обработки материалов резанием, особенно образующих сливную стружку.
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	Рисунок 85 – Зависимость модуля Юнга от температуры для сплавов

Ti(C, N)–30 %Mo2C–13 %Ni

с соотношением N/(C+N):

0,186 (1), 0,297 (2) и 0,396 (3) [248]




       Так как карбид титана и твердые растворы на его основе обладают худшей теплопроводностью, чем карбид вольфрама (см. табл. 6), то и сплавы TiC–Ni–Mo, Ti(C, N)–Ni–Mo или TiC–TiN–Ni–Mo, да и сложнолегированные, уступают по этому показателю сплавам WC–TiC–TaC–Co.

       По данным, приведенным в [74], с повышением температуры до 900 0С наилучшей теплопроводностью обладают сплавы подгруппы К10 и М10 на основе карбида вольфрама. Теплопроводность сплавов, содержащих TiN, имеет промежуточные значения, а наиболее низкие величины теплопроводности присущи сплаву на основе карбида титана TiC–Ni–Mo и керамике Al2O3–TiC. 
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	Рисунок 86 – Температурная зависимость коэффициента теплопроводности

сплавов Ti(C, N)–30 %Mo2C–13 %Ni с соотношением N/(C+N):   0,186 (1), 0,297 (2) и 0,396 (3) [248]


       Различие в теплопроводности карбонитридных и карбидных сплавов обьясняется более высокой теплопроводностью нитрида титана (и, по-видимому, определенных составов карбонитрида Ti(C, N) [349].

       На рисунке 86 представлена температурная зависимость коэффициента теплопроводности сплавов на основе карбонитрида титана с различным соотношением N/(C+N) [248]. Видно, что сплавы с более высоким содержанием азота обладают лучшей теплопроводностью.
       Теплопроводность сплавов TiC0,7N0,3–хWC–16,4 %об.Ni мало изменяется с увеличением содержания карбида вольфрама [213], а для сплавов TiC0,5N0,5 –WC–16,4 %об.Ni при содержании более 10 % об.WC она существенно возрастает  (см. рис. 82). Возможно, “суммируется” более высокая теплопроводность TiC0,5N0,5 и превосходная теплопроводность карбида вольфрама (см. табл. 6). Абсолютные величины коэффициента теплопроводности для исследованных составов сплавов близки к сплавам типа WC–TiC–Co. 
       Согласно [310], коэффициент теплопроводности сплавов TiC–20TiN–15WC–10–TaC–9Mo–5,5Ni–11Co при 1000 0С равен 10,1 Вт/(м×К), а для сплавов  TiC–9Mo–16,5Ni – 5,9 Вт/(м×К).

       5.6. Коэффициент  термического расширения  

       По данным [347] коэффициент линейного расширения в интервале температур до 800 0С для сплавов ТН20 и КНТ16 выше по сравнению со сплавами типа Т15К6 и Т5К10, для сплава НТН30 он еще выше (табл. 62), и все они приближаются к значениям для стали. Это должно способствовать снижению остаточных напряжений в напайном инструменте, возникающих при охлаждении (из-за разницы в КТР), а следовательно – повышать надежность и качество паянных соединений.
 Таблица 62 – Основные физико-механические свойства безвольфрамовых твердых сплавов в сравнении со сплавами Т15К6 (подгруппа ISO Р10) и Т5К10 (Р20)

	Свойства
	Марки сплавов

	
	ТН20
	КНТ16
	ТВ4
	НТН30
	Т15К6
	Т5К10

	Плотность, г/см3
	5,5–5,8
	5,6–6,0
	6,3–6,6
	6,0–6,5
	11,1–11,6
	12,8–13,2

	Твердость HRA
	90,5
	89,5
	89,0
	90,0
	90,0
	88,5

	Твердость HV30, ГПа
	14,5
	13,4
	–
	14,0
	14,3
	–

	Предел прочности при изгибе, МПа
	1120
	1280
	1320
	1410
	1250
	1420

	Модуль упругости, ГПа
	412–431
	421–431
	450
	430–440
	480
	500

	Коэффициент вязкости разрушения  К1с, МПа×м0,5
	8,8
	10,0
	–
	11,6
	9,7
	11,8

	Ударная вязкость К×10-4, Дж/м2
	1,4
	1,5
	–
	2,2
	1,6
	2,1

	Теплопроводность, Вт/(м×К)
	12,6
	16,8
	20,0
	21,0
	25,2
	–

	Коэффициент термического расширения (293–1073 К) ×10-6К-1
	8,5–9,0
	8,5–9,0
	–
	10,2
	6,5
	6,3


       Температурная зависимость коэффициента термического расширения сплавов на основе карбонитрида титана по данным [248] представлена на рисунке 87, из которого видно, что  КТР возрастает с повышением температуры (особенно резко – в интервале температур от 100 до 600 0С). При этом КТР выше у сплавов с большим содержанием азота.                                                                 
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Рисунок 87 – Температурная зависимость коэффициента термического  расширения (КТР) сплавов Ti(C, N)–30%Mo2C–13%Ni с соотношением      N/(C+N): 0,186(1), 0,297(2) и 0,396(3) [248]



     В сплавах на основе карбонитрида титана состава TiC0,5N0,5  с добавками карбида вольфрама  КТР снижается с увеличением содержания WC в исходной шихте (см. рис. 82). Это может быть обусловлено более низким коэффициентом термического расширения WC(5,2×10-6К-1) в сравнении с его значениями для карбида (7,74х10-6К-1) (табл. 6) и нитрида титана (9,35×10-6К-1 [350]).

        5.7. Окалиностойкость 

        Стойкость сплавов против окисления играет важнейшую роль как при их использовании в качестве режущего материала, так и в качестве конструкционных деталей, работающих при повышенных температурах и в агрессивных средах.

        По данным [183],  окалиностойкость сплавов TiC–Ni–Мо и TiC–Ni–Мо–W в воздушной среде при температуре 1000 0С превышает стандартный сплав подгруппы Р10 примерно на один порядок.

        В работе [43] показано, что при нагревании на воздухе при температуре 900 0С в течение 5 ч образцов из сплавов TiC–Ni–Мо стойкость против окисления повышается  с увеличением как содержания связки, так и содержания молибдена в ней.  При этом  сплав ТН20 превосходит Т15К6 по стойкости против окисления  более, чем в 10 раз. Кроме того, отмечается, что образующаяся на поверхности пластины тонкая окисная пленка прочно сцеплена  с основой и может выполнять  в процессе эксплуатации инструмента при высоких температурах роль своеобразной твердой смазки.

        H.Suzuki и др. [175] установили, что сопротивление окислению сплавов TiC–(0–30)Мо–30Ni с меньшим содержанием углерода ниже, чем у сплавов с высоким содержанием углерода. По-видимому, неустойчивость окисных пленок низкоуглеродистых сплавов оказывает отрицательное влияние на окалиностойкость материала.

        Окисляемость сплавов на основе карбида и нитрида титана с никель-молибденовой связкой исследовалась Г.Т. Дзодзиевым и др. [351] при температурах 900 и 1000 0С и времени изотермической выдержки 1 ч.  Как видно из рисунка 88, а, наличие в сплавах до 10 % нитрида титана заметно снижает их окисляемость (повышает окалиностойкость) и затем практически не влияет. При добавлении  к сплаву TiC+10 %TiN карбида ниобия стойкость к окислению при 900 0С не меняется, а при 1000 0С существенно уменьшается (рис. 88, б). 

[image: image293.png]220

200 1
60 180
s 50 \ 160
2
< o 1000°C ~ L
ms* “© i T - A
> .
% 30 o 2
£
<
°
H oc
H 900 |
= 2 |
3
| a | 6 s
0 10 20 30 0 5 10 900 850 1000

Conepxative TiN, %  Conepative NbC, %

Temneparypa, °C




        1 – Т 15К6; 2 – ТН20; 3 – НТН30

Рисунок 88 – Окисляемость безвольфрамовых твердых сплавов [351]

       Результаты исследования стойкости к окислению сплава НТН30, содержащего 5–10 % карбида ниобия (сплавы типа НТН), промышленных партий сплавов марок ТН20 и Т15К6 приведены на рисунке 88, в. Наименьшую стойкость к окислению (максимальный привес массы образцов) имеет сплав Т15К6. При этом на поверхности образцов образуются рыхлые оксидные слои, состав которых зависит от температуры окисления. Наибольшую стойкость против окисления имеет сплав НТН30.  

       Сплавы на основе карбида титана (ТН20) и карбонитрида титана (НТН30) при окислении образуют тонкую и прочную пленку, состоящую из диоксида титана TiO2 (рутила) и небольших количеств нитрида титана (скорее всего, оксикарбонитрида титана). При этом пленка является плотной,  имеет очень прочное сцепление с поверхностью сплава и препятствует его дальнейшему окислению. Это, по-видимому, как и в случае окисления карбида титана, объясняется когерентностью кристаллических решеток составляющих сплава и образующихся при окислении соединений [352].

       K. Nishigaki и др. [248] обнаружили, что окисляемость сплавов Ti(C,N)–30Мо2C–13Ni при температуре 1000 0С в течение 4 ч понижается  с повышением содержания  азота N/(C+N). 

       В работе [353] отмечается, что окалиностойкость твердого сплава на воздухе при высокой температуре зависит не только от сопротивления окислению карбидной фазы, но и от стойкости против окисления связующей фазы. Из рисунка 89  видно, что сопротивление окислению WC–TiC–TaC/NbC–Co сплавов (подгруппы Р10) значительно выше, чем WC–Co  сплавов (подгруппы К10). Сплавы на основе  карбонитрида титана имеют еще более высокую стойкость против окисления и при температурах 700 0С и 1000 0С  по этому показателю оказываются вне конкуренции. В [353] также подчеркивается, что “керметы” со связкой из никеля или нихрома обладают высоким сопротивлением коррозии.
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	Рисунок 89  – Окалиностойкость на воздухе твердых сплавов К10(WC–Co), Р10(WC–TiC–TaC/NbC–Co ) и “кермета” Р10 [353]


       H. Yoshimura и др. [310] сообщают, что многокомпонентный сплав на основе карбонитрида титана TiC–20TiN–15WC–10TaC–9Mo–5,5Ni–11Co при температуре 1000 0С существенно превосходит по стойкости против окисления сплав TiC–9Mo–16,5Ni (привес при окислении составлял 1,66 и 11,81 мг/см2 соответственно). Окисление сплавов на основе Ti(C, N) при  1100 0C на воздухе исследовали в [354].
       5.8. Коэффициент трения и износостойкость

       Г.Т. Дзодзиевым [43] испытания сплавов TiC–Ni–Мо в сравнении со сплавом Т15К6 проведены на воздухе на машине трения М22М по схеме вкладыш–вал.  В качестве контртела был использован диск из стали Р18.

       Из представленных в таблице 63 данных видно, что сплавы на основе карбида титана имеют низкий коэффициент трения (около 0,1), высокую износостойкость и значительно превосходят по этим показателям сплав Т15К6. Возможно, при данных условиях испытания в зоне трения возникают температуры до 700–800 0С и образующиеся тончайшие оксидные пленки на поверхности образцов из сплавов TiC–Ni–Мо предотвращают взаимодействие с контртелом и способствуют снижению коэффициента трения.

Таблица 63 – Коэффициент трения и износостойкость образцов из сплавов TiC–Ni–Мо в сравнении со сплавом Т15К6 (давление 10 МПа) 

	Состав или марка сплава
	Коэффициент трения
	Приведенный износ, мкм/км

	80TiC–20(Ni, Мо) 
	     0,12
	    20

	70TiC–30(Ni, Мо) 
	     0,10
	    20

	T15K6 
	     0,18
	  190


       О “самосмазывающихся” свойствах “керметов” TiC–Ni–Мо; TiC–Ni–Мо–WС при  высоких температурах сообщается в [355]. При скольжении штифта из быстрорежущей стали по диску из сплава TiC––Ni–Мо при 600 0С коэффициент трения составил 0,19. Отмечают, что состав и структура оксидной пленки, формирующейся на поверхности скольжения образца, играют важную роль в высокотемпературном самосмазывании. При этом добавки Мо повышают и механическую прочность сплавов и трибологические свойства. Добавки  WС  положительно влияют на механические свойства и отрицательно – на трибологические. 

        Испытания сплава ТН20 в качестве электрод-инструмента при электромеханическом сглаживании поверхности стальных деталей показали полное его преимущество перед сплавами групп ВК и ТК [43].

        Для сплава КНТ16  при трении по стали 45 и ШХ15 также устновлены более низкие величины сил трения, чем для сплава Т15К6 [23].

       Интересные в этом плане результаты получены в работе [71] при исследовании механизма износа плавленых тугоплавких соединений при микрорезании титана. Например, при резании микрорезцами плавленого карбида титана происходит его хрупкое разрушение со следами пластической деформации. С повышением пластичности материалов в ряду TiC–NbC–TaC–WC доля хрупкого разрушения уменьшается. А для плавленого карбида вольфрама вообще отсутствует хрупкое разрушение, а износ происходит по механизму истирания за счет отслоения тонких пленок. 
        Трибологические характеристики “керметов” на основе карбонитрида титана различных составов изучали  в [157, 356]. Как отмечают в [157], все материалы имели коэффициент трения  мене 0,25, а минимальное значение (0,11) было у кермета Ti(C, N)–15Ni (рис. 90).
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Рисунок 90 – Коэффициент трения “керметов” в зависимости от их состава в сравнении с карбонитридом титана [157]

(контртелом служил рубиновый шарик диаметром 6 мм, нагрузка составляла 3N)

        5.9. Температура начала схватывания

        В контактной зоне резец–обрабатываемый материал при обработке резанием под воздействием высоких температур и сжимающих напряжений происходит схватывание (приваривание) “чистой” стружки с режущей пластиной. Поэтому важно знать, как ведут себя сплавы разных марок в подобных условиях. 
        По сведениям, приведенным в монографии [11], адгезионное взаимодействие рассматривается как процесс, происходящий в две стадии. На первой контактирующие вещества (материалы) сближаются на расстояние, необходимое для максимального взаимодействия, которое может осуществляться в процессе совместной пластической деформации, а также за счет поверхностного диффузионного перемещения атомов между этими веществами. На второй образуется адгезионное соединение за счет определяющей роли электронного взаимодействия. Ввиду особенностей электронного строения карбид вольфрама более склонен к адгезионному взаимодействию, чем карбид титана. Поэтому температура схватывания WC со сталью 45 в вакууме 13,3–2,0 Па и давлении на образец 30 МПа составляет 450 0С, а для TiC – 650 0C. При  более высокой температуре (1100 0C) WC начинает диффундировать в сталь, в то время как для TiC заметной диффузии не обнаружено [11]. Это, естественно, должно оказывать соответствующее влияние на взаимодействие со сталью сплавов типа WC–TiC–Co и  TiC–Ni–Mo.

       В работе [43] определялась температура начала адгезионного взаимодействия безвольфрамовых сплавов по сравнению со сплавами Т15К6 путем нагрева образцов из сплавов 80TiC–20(Ni–Мо) и 70TiC–30(Ni–Мо) в вакууме 13,3–2,0 Па в соприкосновении со сталью 45 под давлением 0,06 МПа в течении 10 мин. Предварительно образцы шлифовали, полировали и притирали друг к другу. Установлено, что в паре сплав (TiC–Ni–Мо)–сталь 45 адгезионное взаимодействие наблюдается лишь при температуре выше 700 0С, в то время как образец из сплава Т15К6 начинает адгезионно взаимодействовать уже при 500–550 0С (температуры близки к приведенным выше значениям для TiC и  WC, соответственно). 

       Следовательно, сплавы на основе карбида титана более “инертны”

 к взаимодействию со сталью и, по-видимому, со многими другими материалами.
       5.10. Плотность

       Величина плотности сплава определяется его составом.  Как видно из таблицы 62, самую низкую плотность имеет сплав ТН20. Он содержит наименьшее количество связки (около 15 %Ni и 6 %Мо), плотность которой выше, чем у карбида титана, – 4,93 г/см3 (мокрый размол смесей производится с использованием шаров из того же сплава ТН20 и не намалывается “тяжелый” карбид вольфрама). Несколько более высокую плотность имеет сплав  КНТ16, который содержит около 26 % Ni–Mo-связки.

       Сплавы ТВ4, содержащий добавки “тяжелого” карбида вольфрама, и НТН30, содержащий несколько больше связки и добавку NbC, имеют самую высокую плотность среди безвольфрамовых твердых сплавов. Но она почти  в 2 раза ниже плотности твердых сплавов на основе карбида вольфрама Т5К10 и Т15К6. Следовательно, из 1 кг исходной смеси безвольфрамового твердого сплава получается  почти в 2 раза больше изделий (например, одна пятигранная пластинка из НТН30 весит 5 г, а из Т5К10 – 10 г). В этом есть резерв экономии средств при применении   режущего инструмента из таких сплавов.

       Данные по плотности “керметов” НТ1-15, НТ1-25 Krupp Widia (около 7 г/см3) (табл. 12) говорят о том, что содержание  “тяжелых” добавок (TaC и WC) в них выше, чем в сплавах НТН30 и ТВ4. Хотя следует иметь в виду, что плотность незначительно может повышаться за счет снижения остаточной пористости при дополнительном после вакуумного спекания ГИП.

       Предварительно подитоживая рассмотрение перечисленных выше свойств спеченных безвольфрамовых твердых сплавов приводим таблицу 64 обобщенных данных  согласно обзорной работе E.B. Clark и B. Roebuck [30]. 

Таблица 64 – Некоторые свойства “керметов” на основе карбонитрида титана при различных температурах [30]

	Свойства*
	Температура, 0С

	
	Комнатная
	900
	1000

	Плотность, г/см3
	6,0-6,8
	–
	–

	Твердость HV30, ГПа
	14,0–17,5
	5,0–7,5
	6,5

	
	
	8,0
	

	Предел прочности при изгибе 
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σ

, МПа
	1500–1900
	1020–1270
	–

	
	1580–1850
	1125
	–

	
	1300–1800
	–
	–

	
	2000–2300
	–
	–

	Вязкость разрушения К1с, МПа×м0,5
	8,5–9,8
	–
	–

	
	8,0–13,0
	–
	–

	Теплопроводность, Вт/(м×К)
	29,3
	–
	–

	
	10–11
	–
	–

	
	9–11
	20–42
	42,3

	КТР, 10-6К-1
	9,4–9,5
	
	13(1100 0С)


*– источники (12 наименований) приведены в [30]

       Обращает на себя внимание то, что очень сильно разнятся сведения  по пределу прочности при изгибе. Даже по данным одного источника прочность колеблется в широком интервале. Это, по-видимому, связано со следующим. Во-первых, довольно существенное изменение прочности наблюдается при варьировании состава материалов для одной и той же системы сплавов. Во-вторых, большое значение имеет выбранный способ спекания (разница между значениями прочности спеченных образцов и прошедших дополнительно ГИП составляет 40–100 %). И третье, весьма ощутимые различия (20–30 %) в величине прочности могут быть вызваны разными методиками испытаний образцов на изгиб.

       Вместе с тем по сравнению с первыми сплавами на основе карбида титана прочность сплавов на основе карбонитрида титана, в особенности сложнолегированных, выросла в 1,5–2 раза. Несомненно, имеется резерв для дальнейшего ее повышения при использовании ультратонких и нанокристаллических порошков и соответствующей корректировке технологии (довосстановления оксидов, выбора рациональных режимов спекания и т.п.).

      Необходимо также отметить, что сплавы типа ТВ4, НТН30 и НТН40 обладают довольно высоким уровнем прочности (после вакуумного спекания 1400–1600 МПа – при  методике проведения испытаний на изгиб, дающей несколько заниженные значения). Если подвергнуть их ГИП, как это принято за рубежом, то даже при возрастании прочности при этом на 50 %, ее значения составят 2100–2400 МПа.

       Несмотря на различия в приведенных данных, во многих случаях сплавы на основе карбонитрида титана показывают хорошие результаты по вязкости разрушения, им присущ высокий коэффициент термического расширения, но несколько ниже теплопроводность по сравнению со сплавами WC–TiC(TaC, NbC)–Co. Однако, по совокупности  приведенных выше показателей сплавы на основе карбонитрида титана в целом вполне конкурентноспособны со сплавами марки ТК.

       5.11. Режущие свойства

       Как было показано выше, спеченные безвольфрамовые твердые сплавы на основе карбида и карбонитрида титана обладают рядом преимуществ перед вольфрамсодержащими  сплавами типа WC–Co или WC–TiC–Co – повышенной окалиностойкостью при высоких температурах, низким коэффициентом трения и более высокой температурой начала схватывания (взаимодействия) с обрабатываемыми материалами.

       Поэтому на начальном этапе испытания безвольфрамовых сплавов производили при обработке резанием тех материалов, где эти преимущества могли быть востребованы в первую очередь. В таблице 65 представлены некоторые результаты, полученные Н.С. Равской [47, 56, 357, 358]. Видно, что при чистовой обработке стали сплав ТН20 (первое обозначение ТНМ20) превосходил сплав Т15К6 в 1,5–2 раза; при точении меди – стойкость  увеличивается также в 1,5 раза по сравнению со сплавом ВК8. Вследствие уменьшения адгезионного взаимодействия с обрабатываемым материалом и отсутствия схватывания снижаются усилия резания и практически не наблюдался износ режущих пластин из сплавов ТН и КТНМ по передней поверхности, т.е. они хорошо сопротивлялись лункообразованию. В  результате снижается шероховатость обрабатываемой поверхности. 

Таблица 65 – Результаты испытаний безвольфрамовых твердых сплавов в производственных  условиях

	Марка сплава
	Обрабатываемый материал
	Режимы обработки
	Увеличение стойкости

	
	
	V, м/мин
	t,
мм
	S,
мм/об
	

	   ТН20

(ТНМ20)
	Угле-родистая сталь
	180–270

	1–2


	0,1–0,2

	В 1,5-2 раза по сравнению с 15К6

	
	Сталь 38
	350
	0,5
	   0,10
	

	ТН20

(ТНМ20)
	Медь МВ
	340
	1,5
	0,61
	В 1,5 раза по  сравнению с ВК8

	ТН20 (ТНМ20)

КТНМ30А

КТНМ30Б
	Никель
	168
103
	0,5
3,5
	0,08
0,10
	В 1,5–2 раза по сравнению с Р18


       Однако более заметное преимущество  безвольфрамовых сплавов было обнаружено при точении никеля. Последний из-за склонности к взаимодействию с материалом резца (твердосплавной пластиной) и образования “наростов” обрабатывался в основном инструментом из быстрорежущей стали. При точении резцами из ТН20 повышается стойкость инструмента в 1,5 раза и  существенно снижается шероховатость.        

       Сплавы на основе карбонитрида титана опытно-промышленных марок КТНМ30А и КТНМ30Б при более высокой их прочности (до 1500–1700 МПа) и повышенной пластичности карбонитридной фазы  могли эксплуатироваться при более жестких режимах, чем ТН20, – больших подаче и глубине резания. Стойкость инструментов из этих сплавов возрастала до 2-х раз и также значительно снижалась шероховатость. Поэтому в ряде случаев можно было заменить операцию шлифования деталей точением резцами из безвольфрамовых сплавов с существенным повышением производительности труда. 

       Как отмечает Г.В. Дубко [23], испытания при точении стали 45 (
[image: image297.wmf]â

σ

= 700 МПа) и стали 40Х (
[image: image298.wmf]â
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 = 800 МПа) при глубине резания t = 1 мм и подаче S = 0,2 мм/об показали (рис. 91), что стойкость сплава ТН20 во всех случаях выше по сравнению со сплавом Т15К6. Стойкость сплавов КНТ16 и Т15К6 была практически одинаковой [23,  359].
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Рисунок 91 –  Зависимость стойкости резцов с механическим креплением пластин из безвольфрамовых сплавов ТН20 и КНТ16 и сплава

Т15К6 от скорости резания стали 45 (а) и  стали 40Х (б) [23]
        Для определения уровня режущих свойств промышленных партий безвольфрамовых твердых сплавов Э.Ф. Эйхманс и др. [360] были проведены сравнительные испытания пластин из сплава ТН20 производства УзКТЖМ, пластин из  сплавов фирмы “Адамас Карбайд Корпорейшн”, США, марки Титан-80, предназначенных для чистового точения сталей, и пластин марки Титан-60, более прочных, но менее износостойких и предназначенных для получистовой обработки (табл. 66).  Видно, что сплав ТН20 не уступает сплаву Титан-80 при чистовом точении и превышает показатели сплава Титан-60 при получистовом точении.

Таблица 66 – Результаты сравнительных испытаний твердых сплавов Т30К4,    Т15К6, ТН20 (УзКТЖМ), Титан-80 и Титан-60   (фирмы “Адамас Карбайд 
 Корпорейшн”) [360]
	Марка сплава
	Средняя стойкость, 

мин
	Коэффициент 

стойкости

	Чистовое точение

	Т30К4
	20,0
	1,0

	ТН20
	34,0
	1,7

	Титан-80
	33,0
	1,65

	Получистовое точение

	Т15К6
	31,0
	1,0

	ТН20
	97,0
	3,1

	Титан-60
	50,0
	1,6


       Однако большинство исследований было направлено на изучение режущих свойств безвольфрамовых твердых сплавов на основе карбонитрида титана.

       H. Pastor [154] отмечает повышение режущих свойств твердых сплавов на основе карбонитрида титана по сравнению с традиционными сплавами подгрупп Р20 и К20 по ISO, объясняя это снижением химического взаимодействия и коэффициента трения между стружкой из обрабатываемого материала и инструментом из безвольфрамового сплава.

       Исследование зависимости между теплофизическими, механическими свойствами и режущей способностью “керметов” TiC–(0–53) %TiN–5 %Mo2C–(5–20) %Ni изучали в работе [349]. Показана корреляция  между теплопроводностью сплавов и стойкостью при резании (износом по задней грани режущей пластины). При точении керамики на основе Al2O3 и чугуна минимальное значение износа получили при соотношении TiN/(TiC+TiN), равном  0,25. При точении углеродистой стали износ по задней грани остается постоянным при соотношениях TiN/(TiC+TiN) в сплавах 
[image: image301.wmf]£

0,25 и уменьшается с увеличением содержания нитрида титана. При фрезеровании хромоникелевых сталей стойкость также возрастает с повышением соотношения TiN/(TiC+TiN) в пределах указанных значений, а при точении этих же сталей минимальная деформация режущей кромки наблюдается для сплавов на основе карбонитрида титана состава TiC0,87N0,13. 

       Однако хотя стойкость режущего инструмента хорошо коррелирует с жаростойкостью сплавов, основной причиной разрушения инструмента из них является термическая усталость.

       K. Nishigaki и др. [248] подчеркивают, что сопротивление сплавов Ti(C, N)–30Mo2C–13Ni против механического и теплового удара при прерывистом резании стали твердостью 275 НВ со скоростью 140 м/мин возрастает с повышением соотношения N/(N + C) в карбонитриде титана в пределах от 0,2 до 0,4. Но для сплавов на основе TiC0,7N0,3 и TiC0,6N0,4 эти показатели близки. Такому поведению сплава TiC0,7N0,3–30Mo2C–13Ni способствовала, очевидно, мелкозернистая микроструктура, сравнительно небольшая толщина оболочки из твердого раствора (Ti, Mo)(C, N), образующейся на зернах твердой составляющей, повышенная прочность на изгиб и хорошая теплопроводность при высоких температурах.

       M. Ueki и H. Suzuki [206,312,331] было показано, что при точении углеродистых  сталей твердостью НВ = 245 более высокой износостойкостью обладают сплавы Ti(C, N)–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni с меньшим содержанием азота (в интервале соотношений N/(C + N) = 0,3–0,7) (рис. 92). Обработка производилась с использованием неперетачиваемых пластин SNGN120408 при скорости резания 130 и 250 м/мин, подаче 0,3 мм/об и глубине резания 1,5 мм. 

       Износ по задней грани (VB) и максимальный износ по задней грани (VBmax) были наименьшими для сплавов на основе карбонитрида титана TiC0,7N0,3 как при точении со скоростью 130 м/мин, так и при 250 м/мин. При этом практически нет заметной разницы в износостойкости сплавов, приготовленных с использованием в исходной шихте готового карбонитрида титана или при раздельном введении TiC+TiN, хотя твердость последних при температуре 1100 0С была несколько выше. Вместе с тем обнаружено, что деформация режущей кромки пластин, которую наблюдали при скорости резания 250 м/мин, для сплавов на основе раздельно взятых порошков TiC и TiN (сплавы В – рис. 92) меньше, чем для сплавов с использованием готового порошка карбонитрида титана.

       Для сплавов TiC–(0;20) %об.TiN–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni этими же авторами установлено [331], что минимальные значения VB и VBmax при точении стали со скоростью 130 м/мин имеют пластины, изготовленные на основе карбида титана (при отсутствии добавок в исходной шихте порошка нитрида титана) (рис. 93, а). При этом максимальной  износостойкостью обладал более крупнозернистый сплав (размер зерен твердой составляющей 2,5 мкм), как, впрочем, и среди сплавов, содержащих в исходной шихте 20 % об.TiN.
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Рисунок 92 – Износ по задней грани (VВ), максимальный износ по задней грани (VBmax) и деформация режущей кромки  (d) пластин SNGN120408 из сплавов на основе Ti(C, N) (A) и на основе (TiC + TiN) (B) при разных соотношениях С/N  в Ti(C, N) и (TiC + TiN), где:  7/3 –TiC0,7N0,3, 5/5 – TiC0,5N0,5, 

3/7 – TiC0,3N0,7 [312]
       При высокой скорости обработки (250 м/мин), когда очень большое значение имеет жаростойкость твердого сплава и его теплопроводность, наибольшую износостойкость показал сплав на основе карбонитрида титана с размером зерен 2,5 мм. Равноценную ему стойкость имеет мелкозернистый сплав (1 мкм) на основе карбида титана (рис. 93, б).
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Рисунок 93 – Износ по задней грани (VB), максимальный износ по 

задней грани (VBmax) и деформация режущей кромки (d) пластин 

SPGN120308 из сплавов TiC–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni (1;2;3) 

и TiC–20 %об.TiN–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni (4;5;6) 

при размере зерен 1;4 – 2,5 мкм; 2;5 – 1,5 мкм; 3;6 – 1,0 мкм [331] 

       Меньшую деформацию режущей кромки обнаружили в пластинах из сплавов с добавками в исходную шихту 20 %об.TiN, а мелкозернистый сплав (1 мкм) показал максимальное сопротивление деформации.

       Согласно [312, 334], при добавлении в сплавы TiC–20TiN–7Mo2C–8Ni от 2 до 8 % об.  карбида вольфрама деформация режущей кромки пластины SPGN120308 при точении стали твердостью НВ321 снижается в несколько раз (рис. 94). По-видимому, сказывается более мелкозернистая микроструктура такого сплава и, возможно, повышенная теплопроводность, что способствует улучшению отвода тепла от режущей кромки инструмента. Карбиды ниобия и тантала (при этих количествах) не оказывают заметного влияния на износостойкость сплавов при непрерывном точении и фрезеровании этих сталей, хотя при больших содержаниях карбида тантала износостойкость повышается существенно (рис. 95) [311].
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	1 – NbC; 2 – TaC;  3 – WC
Рисунок 94 – Зависимость деформации режущей кромки  пластин SPGN120308 от содержания добавляемых карбидов в сплавах

TiС–20 %об.TiN–xMeC–7 %об.Mo2C–

–8 % об.Ni
(скорость резания V = 250 м/мин.;
время – 3 мин; глубина резания – 1,5 мм; подача – 0,39 мм/об) [312]

	Рисунок 95 – Износ пластин SPGN120308 из сплава

TiC–20 %об.TiN– хTaC–10 %об.Mo2C–10 %об.Ni по задней грани (VB),

максимальный износ по задней грани (VB max) и деформация режущей

кромки (d ) (точение стали  SNCM439 (HB = 265), скорость резания

V = 180 м/мин,

глубина резания – 1,5 мм,
подача – 0,39 мм/об) [311]




       В ряде работ  D. Moskowitz   с соавторами [153, 245, 361, 362] изучали износостойкость  твердых сплавов  на основе  карбонитрида  титана Ti(C, N)–10Mo(Mo2C)–10VC–(12,5–22,5)Ni  при  обработке углеродистых сталей   различной твердости  и  серого  чугунa  cо  скоростью   резания  до  305 м/мин.  Было  установлено, что  при соотношении TiN/(TiN+TiC) или  N/(C+N)  в интервале 0,13–0,40 (в зависимости от обрабатываемого  материала  и  скорости резания)  имеет место  наилучшая  износостойкость   благодаря  хорошему  сопротивлению  деформации  режущей  кромки инструмента  и  улучшению  отвода  тепла.  Оптимизация  составов  сплавов  с этих  позиций  позволяет   использовать  их  в  качестве  режущих  инструментов  для  механической  обработки  материалов  при   высоких скоростях резания.

       Механизмы износа режущих пластин из “кермета” на основе Ti(C, N) при токарной обработке закаленных и отпущенных сталей типа ДIN 34CrNiMo6 и шарикоподшипниковой стали ДIN 100CrMo6 при глубине резания 1,5 мм, подаче 0,1–0,3 мм/об и скорости резания в интервале 150–400 м/мин исследовали в [363]. Показано, что работоспособность резцов  ограничивается главным образом деформацией режущей кромки за счет термомеханического нагружения, а износ – абразивным воздействием твердых включений стали и прилипанием охрупченого материала к стружке. Способность выдерживать большие нагрузки и сопротивляться абразивному износу обеспечивается мелкозернистой структурой “керметов”  [364]. 

       U. Rolander и др. [365] обнаружили, что небольшие добавки  (до 3,55 % ат.) тантала  в сплаве (Ti,W)(C, N)–Co  повышают  износостойкость  режущего   инструмента  (рис. 96).  При одном и том же  износе по задней  грани  (вызванном  пластической деформацией)  возможно  повышение  скорости резания  примерно на  50 м/мин.  
       Причина такого  благоприятного  влияния  тантала кроется, вероятно, в свойствах зерен твердой фазы и/или на межфазной  границе  между  зерном твердой составляющей   и связующей  фазой.  Тантал,  по мнению  авторов статьи, влияет на  межфазную  энергию системы, податливость и упрочнение  скелета  твердой  фазы.  Точная природа этого  влияния  не выяснена и требует  экспериментальной проверки. 
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	1 – W – 3,7, Ta – 0; 2 – W – 1,85, Ta – 1,85; 
3 – W – 3,7, Ta – 1,85; 4 – W – 3,7, Ta – 3,55

Рисунок 96 – Зависимость износа по  задней грани пластин от скорости резания для сплавов системы  (Ti, W, Ta)(C, N)–Со при различном содержании в них Ta и W (% ат.)

      (точение стали твердостью  НВ-300; 

         глубина  резания – 1,0 мм ;

подача – 0,3 мм/об; время – 2 мин) [365]


       B.VM Kumar и др. [280] исследовали  механизм образования лунок  износа  на  инструментах из спеченных  материалов  Ti(C, N)–(0–15)WC–20Ni  при токарной обработке  котельной  стали  А192  твердостью  45HRC  при скоростях  резания  47; 74 и 104 м/мин,  подаче 0,075–0,175 мм/об.  Было  установлено,  что  максимальная  эффективность  резания  достигается  для  “керметов”, содержащих 10 %  карбида вольфрама  в исходной  шихте,  при   скорости резания 74 м/мин  и подаче 0,11 мм/об (рис. 97, а, б).  С увеличением времени обработки  до   9  мин   сила  резания  для   этого   материала также остается  минимальной.   При  определяющем  влиянии  трибохимического  износа  инструмента  для  “кермета”  с  содержаниям  WC  более 10 %  присутствует  механический  абразивный  износ  и обнаружено  наличие канавок,  образованных  в результате истирания  поверхности режущей  пластины стружкой обрабатываемого материала. 
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	       1– 15%WC; 2 – 0%WC;  3 – 3-5%WC; 4 – 10%WC
Рисунок 97 – Зависимость силы резания для сплавов

Ti(C,N)-(0-15)% WC- 20%Ni от скорости резания (а)

и подачи (б) [280]


   Изучение других видов износа сплавов на основе карбонитрида титана с добавками карбидов NbC, TaC, WC и др., в частности, эрозионного и фретинг-износов, выполнено в работах [366–368].

        Факторы,  влияющие  на износостойкость  “керметов” при  высокоскоростном   фрезеровании   нормализованной  стали  твердостью  НВ 190,  изучали  A.Bellosi и др. [341, 369].  Режущие пластины  были  изготовлены  из трех видов  “керметов”  на  основе карбонитрида  титана  (А, В и С) [341] ,  характеристики  которых приведены  ранее в таблице  57,  и двух  обычных  коммерческих  марок  твердых сплавов  на основе  карбида вольфрама  с 2-х слойным  покрытием  из  карбонитрида  или нитрида титана. 

   На рисунке 98 представлен  фронтальный вид задней поверхности  и  лунки  износа  на  передней поверхности пластин.   
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	а – “кермет” А,  б – В;  в – С
Рисунок 98  – Фронтальный  вид  задней поверхности  режущей  кромке  пластин  и  лунки  износа  на передней  поверхности  после  фрезерования при  скорости 

V = 470  м/мин  и подаче S = 0,12 мм/зуб [341]


  Можно  заметить, что  пластины из  “керметов” А и В  после  одинакового машинного  времени  имеют похожий износ  по  задней  грани,  но лунка  износа  “кермета” В  больше. Термические  трещины  на  режущей кромке  из-за   циклического воздействия температуры   имеются в трех пластинах.  Пластины  из “кермета”  С из-за  образовавшейся  глубокой  лунки  износа,   изношенной и ослабленной  режущей  кромки    преждевременно  вышли  из  строя. Твердосплавные  пластины  с  покрытием   марок  D и  E  имели  очень низкие  характеристики.

      На основании электронномикроскопического (SEM/BSE)  и рентгенофазового  анализов  (EDX) и  с  учетом  данных  по  теплофизическим  свойствам   и окалиностойкости [370–372]  авторы  статьи   расматривают  (весьма кратко) следующий  механизм   износа  сплавов  при  высокоскоростном    фрезеровании  стали.  Кроме  абразивного   и  усталостного  износов,  имеют  значение  происходящие  диффузионные  процессы, а также  поверхностное  и  подповерхностное   окисление   режущих  пластин.  В самом деле,  окисление индуцирует  образование  расплавленных   и/или  летучих продуктов,  которые   усиливают  подповерхностный питтинг (коррозию)  и  дальнейшее  внутреннее  окисление. Эти явления  способствуют  распространению трещин  вглубь  и приводят  к разрушению  режущей кромки.  Диффузионный  износ и  окисляемость  сильно  зависят от  температуропроводности инструментов   и  связаны  с микроструктурными  характеристиками  материалов,   отношением  C/N  в  карбонитридной  твердой составляющей  и количеством  связующей  фазы. 
    B. Vicenzi   и др. [373] при  фрезеровании  нормализованной   стали  твердостью  НВ 190 со  скоростью  резания 180–360 м/мин  сравнивали  экспериментальный  “кермет” F10M (на базе Ti(C, N) с Co/Ni   связкой и  добавками WC и TaC – для повышения    сопротивления  термическому  удару)  и  подобный  ему  коммерческий  “кермет”  ССG (применяемый  для  фрезерования, подгруппы  ISO P10-P30,  с  прочностью  1800 МПа  и твердостью 92 HRA, содержащий  карбиды Mo, W, V и Ta).

       Из рисунка 99  видно,  что  “кермет”  F10M   имеет  меньший  износ  по задней  грани  пластин, чем кермет ССG.  Следовательно,  по  эксплуатационным   характеристикам   пластины   из  экспериментального   сплава  сравнимы  с  подобными   коммерческими  марками  и могут  применяться для высокоскоростного фрезерования стали.
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	Рисунок 99 – Зависимость износа пластин из “керметов”  F10M (1) и ССG (2) от времени фрезерования

(скорость Vc = 240 м/мин; подача  fz  = 0,2 мм/зуб, глубина aa = 2 мм) [373]
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	Рисунок 100 – Червячная фреза диаметром 70 мм и полезной длиной 140 мм из “кермета” F10M [373]



       Из этой же марки материала была изготовлена цельная червячная фреза диаметром 70 мм полезной длиной 140 мм (рис.100), с помощью которой со скоростью резания до 500 м/мин было успешно изготовлено более 600 шестерен. Это позволит использовать такой инструмент для высокоскоростного зубонарезания и, следовательно, расширит область применения режущих материалов на основе карбонитрида титана.

Глава 6.  Области применения спеченных безвольфрамовых 

твердых сплавов

       При изыскании эффективных областей применения безвольфрамовых твердых сплавов в период 70-х годов ХХ века в первую очередь уделялось внимание максимально возможной замене вольфрамсодержащих твердых сплавов, а затем повышению работоспособности инструмента, производительности и качеству обработки.  

       6.1. Обработка материалов резанием

       Так как около 70 % твердых сплавов используется для обработки материалов резанием, то проводились многочисленные производственные испытания новых сплавов при точении и фрезеровании различных материалов с целью их ускоренного внедрения в промышленость.

       В этот период, наряду с рассмотренными выше преимуществами безвольфрамовых сплавов, проявились и их отрицательные качества – пониженная теплопроводность  и жаростойкость, недостаточное сопротивление термоциклическим нагрузкам, особенно  первых марок сплавов (TH20, KHT16)

       Поэтому потребовалось установить оптимальную геометрию режущего клина пластин, определить рациональные режимы пайки, заточки и шлифования инструмента.

       Как показано Г.В. Дубко [23], углы в плане, радиус при вершине и форма передней поверхности  значительно влияют на стойкость  инструмента – при одних и тех же режимах резания стойкость резцов с четырехгранными сменными пластинами ТН20 (угол в плане 
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) выше, чем резцов с трехгранными пластинами (
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) [23]. Для аналогичных пластин из сплава КНТ16 разница в стойкости выражена еще резче. Это объясняется ухудшением условий отвода тепла из зоны резания при увеличении угла в плане. Резцы, оснащенные пластинами из безвольфрамовых сплавов, при режимах резания  V = 300 м/мин; t = 1 мм; S = 0,2 мм/об показывают наибольшую стойкость, когда радиус при вершине R = 0,7–1,2 мм. Таким образом, для резцов с пластинами из безвольфрамовых твердых сплавов целесообразно применять следующую геометрию: γ = 45–600, [image: image314.png]


100, R = 0,8–1,2 мм [23].

       Необходимо отметить, что стойкость напайного инструмента для всех марок твердых сплавов ниже стойкости инструмента с механическим креплением  сменных многогранных пластин. Причем для безвольфрамовых  твердых сплавов типа ТН20, КНТ16 это различие более существенно, чем для сплавов WC–Co и WC–TiC(TaC)–Co.

       Для получения работоспособного инструмента с напаиваемыми пластинами из безвольфрамовых сплавов ТН20 и КНТ16 были разработаны следующие рекомендации [23, 374]:

– державку резцов изготавливать из сталей 40Х, 45 или стали 50;

– использовать низкотемпературные припои с температурой плавления около 870 0С;

– желательно применять флюс марки Ф100 или смесь Ф100 и буры;

– пайку следует производить на установках ТВЧ, а витки индуктора располагать так, чтобы инструмент нагревался со стороны державки; лучше использовать многоместные индукторы;

– охлаждение напаянного инструмента производить в печи, нагретой до температуры 300 0С, или в песке, подогретом до этой же температуры.

      ВНИИТСом [375] при пайке инструмента с безвольфрамовыми сплавами рекомендовано применять державки из стали 35ХГСА и припой ТП-1.

       Однако все же для обработки резанием предпочтительней использовать сменные неперетачиваемые пластины. Для этого необходимо было отработать режимы шлифования пластин по граням и по опорной поверхности, так как шлифование безвольфрамовых сплавов (ТН20 и особенно КНТ16) абразивными  и алмазными кругами отличается пониженной производительностью, большими усилиями резания и повышенным расходом инструмента. Для уменьшения   вероятности образования дефектов на обрабатываемых поверхностях  при алмазном шлифовании следует применять круги на органических связках, при обработке которыми твердые сплавы испытывают меньшие тепловые и механические нагрузки. Рекомендуемые режимы алмазного шлифования приведены в таблице 67.  

       Для повышения производительности шлифования безвольфрамовых сплавов, сокращения расхода алмазного инструмента и улучшения качества обрабатываемой поверхности предлагается использовать [376–378] электролитическое алмазное шлифование.

Таблица 67 – Режимы резания при шлифовании безвольфрамовых cплавов [23]

	Операция
	Vкр, 

м/с
	Vост, 

м/мин
	Sпрод, 

м/мин
	 Sпоп, мм/дв. ход

	Плоское шлифование 

периферией круга
	20–25
	10–15
	0,5–1,5
	0,005–0,02

	Круглое наружное 

шлифование
	20–25
	25–40
	0,5–1,5
	0,01–0,03

	Шлифование наружной резьбы
	25–35
	0,3–0,5
	–
	0,01–0,05

	Заточка твердосплавной пластины торцом круга
	10–15
	1,5–2,0
	–
	0,01–0,02


       Для повышения производительности шлифования безвольфрамовых сплавов, сокращения расхода алмазного инструмента и улучшения качества обрабатываемой поверхности предлагается использовать [376–378] электролитическое алмазное шлифование.

        Следует отметить, что приведенные выше рекомендации по пайке и шлифованию разрабатывались и больше относятся к сплавам ТН20 и КТН16, а также в несколько меньшей мере, к ТВ4. Сплав НТН30 паяется и шлифуется лучше, поэтому существенных отличий в технологии изготовления из него инструмента и из сплавов типа Т15К6, Т14К8 не выявлено.

      В таблицах 68, 69 представлены результаты производственных испытаний сплавов, выпускаемых УзКТЖМ – ТН20, опытным заводом ВНИИТСа – ТВ4 и Киевским филиалом СПТБ “Оргпримтвердосплав” (ГП ”Инма”) – НТН30. 
        Видно, что при обработке указанных материалов сплав ТН20 как наиболее износостойкий превосходит стандартный сплав Т15К6 (подгруппа Р10), а ТВ4 (более прочный) равноценен или имеет преимущества перед сплавом Т5К10 (подгруппа Р20-Р30).

Таблица 68 – Результаты производственных испытаний сплавов ТН20 и ТВ4

	Операция

	Марка обрабатываемой стали
	Режимы резания
	Марка сплава
	Стойкость

	
	
	   V, м/мин
	  S, мм/об
	  S, мм/зуб

	  t, мм
	
	Обработано

деталей
	Коэффициент          стойкости

	Наружное

 точение


	20
	  85
	0,50
	–
	2,5
	Т15К6ТН20
	120

140
	1,0

1,2

	
	45
	110
	0,20
	–
	0,5
	Т15К6ТН20
	  30

  45
	1,0

1,5

	
	ХВГ
	  95
	0,40
	–
	1,5
	Т15К6ТН20
	  25

  35
	1,0

1,4

	
	У8
	100
	0,10
	–
	1,0
	Т15К6ТН20
	    5

    6
	1,0

1,2

	
	12ХНЗА
	120
	0,12
	–
	2,0
	Т15К6ТН20
	  10

  12
	1,0

1,2

	
	30ХГСА
	116
	0,20
	–
	2,0
	Т15К6ТН20
	  22

  27
	1,0

1,2

	
	40Х
	  90
	0,30
	–
	1,0
	Т15К6ТН20
	  25

  59
	1,0

2,3

	Расточка
	ШХ15
	  60
	0,20
	–
	0,5
	Т15К6ТН20
	229

320
	1,0

1,4

	Торцевое 

фрезерование
	45
	250
	–
	0,04
	4,0
	Т15К6ТН20
	  14

  13
	1,0

0,9

	
	У8
	500
	–
	0,10
	2,0
	Т15К6ТН20
	  55

  77
	1,0

1,4

	Наружное 

точение
	45
	135
	0,40
	–
	8,0
	Т5К10ТВ4
	  24

  40
	1,0

1,6

	
	40Х
	  75
	0,60
	–
	7,0
	Т5К10ТВ4
	  82

147
	1,0

1,8

	Подрезка 

торца
	40Х
	157
	0,30
	–
	6
	Т5К10ТВ4
	  14

  22
	1,0

1,6

	Наружное 

точение
	ШХ15
	  75
	0,30
	–
	2
	Т5К10ТВ4
	  31

  65
	1,0

2,1

	Подрезка 

торца
	ШХ15
	  68
	0,30
	–
	2
	Т5К10ТВ4
	  43

  47
	1,0

1,1

	Снятие фаски
	ШХ15
	110
	0,60
	–
	5–7
	Т5К10ТВ4
	    8

    8
	1,0

1,0

	Торцевое 

фрезерование


	40Х
	251
	–
	0,16
	4
	Т5К10ТВ4
	  21

  24
	1,0

1,1

	
	18ХГТ
	140
	–
	0,10
	7
	Т15К6ТВ4
	  65

  72
	1,0

1,1

	
	25ХГТ
	178
	–
	0,06
	5
	Т5К10ТВ4
	  29

  25
	1,0

0,9

	
	40Х
	164
	–
	0,05
	4
	Т5К10ТВ4
	  17

  14
	1,0

0,8


      Таблица  69  – Результаты производственных испытаний сплава НТН30

	Обрабатываемый
материал,
твердость
	Марка базо-вого сплава
	Режимы резания
	Коэффициент стойкости по отношению к базовому
сплаву

	
	
	V, м/мин
	S, мм/об
	t, мм
	

	Точение получистовое и получерновое

	20Х; НВ ≤ 163
	Т15К6
	150
	0,4
	2–7
	1,2

	35; НВ ≤ 187
	Т15К6
	107
	0,32
	3
	1,1

	40Х; НВ ≤ 217
	Т15К6
	55–113
	0,38
	4–6
	1,2

	40Х13; НВ ≤ 230
	Т15К6
	66
	0,35
	3,5
	1,3

	45; НВ ≤ 255
	Т5К10
	70
	0,3
	1,5
	1,3

	45ХН2МФА; НВ ≤ 269
	Т15К6
	126
	0,28
	3–4
	1,2

	5ХНВ; НRС ≤ 40
	Т15К6
	32
	0,3
	1,7
	1,1

	18ХГТ; НВ ≤ 217
	Т5К10
	102
	0,3
	3
	1,2

	ШХ15; НВ ≤ 207
	Т14К8
	78
	0,125
	3-4
	1,2

	Торцевое фрезерование получерновое

	25Л; НВ ≤ 207
	Т5К10
	157
	400*
	3
	1,1

	40Х; НВ 255–302
	Т14К8
	112
	198*
	3,5
	1,2

	45; НВ ≤ 229
	Т5К10
	220
	500*
	3–4
	1,2

	38ХС; НВ 241–285
	Т14К8
	112
	200*
	3
	1,2

	65Г; НВ ≤ 229
	Т5К10
	60
	400*
	2–5
	1,3


      * – S – мм/мин
       Приведенные  данные показывают, что сплав НТН30 в целом ряде случаев (на подобных операциях) может успешно конкурировать как со сплавом Т15К6, так и со сплавами Т14К8 (Р20) и Т5К10 (Р20–Р30).

       Таким образом, в результате продолжительных лабораторных, производственных испытаний и многолетнего опыта  эксплуатации установлено [20, 23, 47, 379–381], что безвольфрамовые твердые сплавы наиболее удовлетворительно ведут себя при обработке углеродистых, конструкционных и конструкционно-легированных сталей, некоторых марок чугунов, цветных металлов и сплавов. Материалы, при точении  которых целесообразно применять инструмент из безвольфрамовых сплавов (выпускаемых промышленностью), и рекомендуемые режимы резания приведены в  таблице 70 с учетом данных [23]. При фрезеровании безвольфрамовые сплавы рекомендуются принципиально для обработки тех же материалов, что и при точении (некоторые из них для примера приведены в таблице 71).

Таблица 70 – Рекомендуемые режимы резания точением  для инструмента, оснащенного  безвольфрамовыми твердыми сплавами 

	Класс обрабатываемого 

материала
	Обрабатыва-емый материал
	Марка

сплава
	Режимы резания

	
	
	
	V, м/мин
	t, мм
	S, мм/об

	Стали качес-

твенные конс-

трукционные
	ст. 0; 3; 10; 20;
30; 35;  45; 50;
60; 65
	ТН20

КНТ16

НТН30

ТВ4
	100–350

80–250

80–220

60–200
	0,2–0,8

0,5–5,0

2,0–6.0

3,0–7,0
	0,05–0,3

0,10–0,5

0,2–1,0

0,3–1,2

	Стали легир., конструкц., с повышенным содержа-нием марганца,

хромистые
	15Г; 20Г; 30Г;

40Г;  15Х; 20Х;

40Х; 45Х;

35Г2; 40Г2;
	ТН20

КНТ16

НТН30

ТВ4
	70–200

50–180

50–160

50–160


	0,2–2,0

0,5–3,0

2,0–5,0

3,0–6,0
	0,05–0,3

0,1–0,5

0,3–0,8

0,3–1,0

	Стали хромони-

келевые, хромо-

марганцевые
	20ХН; 40ХН;

12ХН2;

12ХНЗА;

20Х2Н4;

15ХГ; 25ХГТ
	ТН20

КНТ16

НТН30

ТВ4
	60–180

50–160

50–150

50–120
	0,2–2,0

0,2–3,0

1,5–4,0

2,0–5,0
	0,05–0,2

0,05–0,4

0,1–0,5

0,1–0,6

	Стали хромо-

никель-молиб-деновые, хромо-кремне-

марганцевые
	20ХН2М; 38Х2Н2МА;

18Х2Н4МА;

30ХГС;
35ХГСА
	ТН20

КНТ16

НТН30

ТВ4
	80–160

70–130

70–150

60–120


	0,5–2,0

1,0–2,5

1,5–3,0

2,0–4,0
	0,06–0,3

0,1–0,5

0,2–0,6

0,2–0,6

	Стали шарико-

подшипниковые, инструментальные легированные, бысрорежущие
	ШХ15;

ШХ15СГ;

9ХВГ; ХВГ;

ХВ; 9ХС;

6ХГС; Р9;
	ТН20

КНТ16

НТН30

ТВ4
	70–160

50–120

50–100

50–100
	0,1–2,0

0,5–2,5

1,5–3,0

1,5–4,0
	0,05–0,3

0,1–0,4

0,2–0,4

0,2–0,4

	Пермаллой,

никелевые

сплавы
	50НП;

Н2;

Н3
	ТН20

КНТ16

НТН30
	70–170

70–150

80–150
	0,5–2,5

0,5–3,0

1,0–3,5
	0,1–0,4

0,1–0,5

0,1–0,5

	Латунь, бронза
	Л63;С59;

БРАЖИц
10–3–1,5
	ТН20

КНТ16


	50–200

50–170


	0,5–2,0

0,5–2,5
	0,08–0,2

0,08–0,3



	Чугун
	СЧ21-40

СЧ18-36

КЧ-35-10
	ТН20

КНТ16

НТН30
	70–130 70–120

120–200
	1,0–2,0

1,0–3,0

1,0–3,0
	0,08–0,1

0,1–0,2

0,08–0,2


Таблица 71 – Рекомендуемые режимы резания для инструмента, оснащенного безвольфрамовыми твердыми сплавами, при фрезеровании 

	Обрабатываемый

материал
	Марка

сплава
	Режимы резания

	
	
	V, м/мин
	t, мм
	S, мм/зуб

	Стали 45,40Х, 35ХГСА, 25ХГТ, 20ХН, 40ХН
	ТН20

КНТ16

НТН30,ТВ4
	150–300

150–300

100–250
	1–4

1–5

3–6
	0,03–0,08

0,05–0,10

0,05–0,12

	Стали ШХ15, 20Х2Н4ВА
	ТН20

КНТ16

НТН30,ТВ4
	120–250

120–250

100–200
	1–3

1–4

2–6
	0,02–0,06

0,03–0,08

0,04–0,10


       На основании приведенных выше результатов производственных испытаний безвольфрамовые сплавы по своим эксплуатационным характеристикам можно отнести к следующим подгруппам применения по классификации  ISO (рис. 101): сплав ТН20 – к подгруппам Р01–Р05–Р10 – взамен сплавов Т15К6 и Т30К4; сплав КНТ16 – к подгруппам Р10–Р15 – взамен сплавов Т15К6 и Т14К8; сплав НТН30 – к подгруппам Р15–Р25 – взамен сплавов Т14К8 и  Т5К10 (частично); сплав ТВ4 – к подгруппам Р20–Р30 – взамен сплавов Т14К8 и Т5К10.
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	Рисунок 101  – Области применения безвольфрамовых твердых сплавов по международной классификации ISO (группа Р – обработка углеродистых, конструкционных и легированных сталей, стального литья и ковкого чугуна со сливной стружкой; частично могут быть использованы по группам М10–К10 – обработка нержавеющих сталей, сплавов цветных металлов)




      Расширению применения безвольфрамовых сплавов при обработке материалов резанием способствовала организация серийного производства, начиная с середины 70-х годов прошлого века, широкой номенклатуры сменных многогранных пластин (СМП) на УЗКТЖМ, КЗТС, СКТС и ТМ, в Киевском филиале СПТБ “Оргпримтвердосплав”. Наиболее массовыми формами пластин были: WNUM-080408; WNUM-100612; SNMM-120408; SNMM-150412; PNUM-100416; PNMA-110408; RNUM-150400; RNUM-120400 из сплавов ТН20, КНТ16, ЛЦК20, ТВ4, НТН30, а также опорные пластины 721-1204, 711-1004 из сплава ТН50.

       Были также разработаны СПТБ “Оргпримтвердосплав” и выпускались новые формы сменных неперетачиваемых пластин с улучшенным стружкодроблением при обработке материалов, дающих сливную стружку (рис. 102) [382]. Рядом станкостроительных предприятий было налажено промышленное производство резцов и фрез различных форморазмеров, оснащенных пластинами из безвольфрамовых сплавов.
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	Рисунок 102 –  Новые формы сменных неперетачиваемых пластин с      улучшенным стружкодроблением  (сплавы ТН20, ТВ4, НТН30)




      К концу 80-х годов ХХ века объем применения режущего инструмента из сплавов ТН20, КНТ16, ЛЦК20, ТВ4 и НТН30 в бывшем СССР составил около 7–12 % от общего объема твердых сплавов, выпускаемых  объединением “Союзтвердосплав” для этих целей, а в инструменте с механическим креплением сменных неперетачиваемых пластин их доля достигала 12–15 %. В результате ежегодно экономилось сотни тонн вольфрамового сырья.

        По данным Британской делегации, изучавшей в 1991 г. состояние и тендеции развития инструмента из твердых материалов в Японии [383], в 1990 г. 67 % рынка этого вида продукции в Японии занимали вставки (очевидно,  имелись в виду неперетачиваемые пластины) из твердых сплавов на основе карбида вольфрама (из них 40 % с покрытиями); 28 % – из  “керметов”, в основном, на основе карбонитрида титана, и 5 % из керамики (по-видимому, оксикарбидной и/или  нитридной ). При этом 60 % всей продукции производили три японские фирмы: Sumitomo Elektric, Toshiba Tungaloy и   Hitachi.

       Согласно [384], в Германии безвольфрамовые твердые сплавы или “керметы”, к началу 90-х годов применяли не только для обычного точения и фрезерования, но и для точения ступенчатых поверхностей (наличие ударных нагрузок) и нарезания резьбы. Зачастую при точении применяли очень высокие скорости резания – до 180–400 м/мин, примерно как для сплавов с износостойкими покрытиями и выше. Отмечают, что свойства “керметов” (износостойкость) приближаются к верхнему уровню свойств, присущих режущей керамике, однако подачи при обработке значительно выше и “керметы” могут использоваться для грубой (черновой) обработки поверхностей. Соответствующе изготовленные в пластинах  стружколомающие канавки способствуют удовлетворительному разрушению (дроблению) стружки. На рисунке 103 показаны области применения “керметов” для точения стали.
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Рисунок 103  – Некоторые области применения “керметов” для точения  стали 45N, 
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       По данным [178], хороший результат также показал “кермет” при чистовом точении ковкого глобулярного серого чугуна GGG40 (рис. 104). Его износостойкость выше, чем твердых сплавов с покрытием и без покрытия. Однако при точении более твердого чугуна GGG70 результат обратный – износостойкость выше у твердых сплавов с покрытием.
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1 – твердосплавные пластины; 2 – твердосплавные пластины с покрытием;

3 – “кермет”

	Рисунок 104 – Стойкость инструмента из “кермета” (пластина TNMG160408) в сравнении с твердосплавным инструментом с покрытием и без покрытия при чистовом точении чугуна GGG40, HB155;

Vрез. – 300 м/мин; подача –0,2 мм; глубина – 1 мм; без охлаждения [178]


      Прочные марки “керметов”  используются также на финишных операциях фрезерования стали при высоких скоростях (рис. 105). Поэтому они конкурируют не только с твердыми сплавами без покрытий, но и со сплавами с покрытием PVD – методом [385] и с быстрорежущей сталью с покрытием из TiN. 

       По данным фирмы “Искар”, Израиль [386], инструмент из “кермета” на основе Ti(C, N) со связкой из Ni + Co с добавками карбидов Mo, V, W, Ta, Nb, обладающего высокой износостойкостью и вязкостью разрушения, при обработке точением обеспечивал скорость резания до 300 м/мин и подачи 0,25 мм/об, а при фрезеровании – скорость резания 88–375 м/мин и подачи 0,1–0,33 мм/зуб. 
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Рисунок 105 – Сопоставление результатов по фрезерованию различными  режущими материалами:  из быстрорежущей стали HSS с покрытием из TiN;   твердого сплава марки НМ с покрытием из TiN;  “кермета” [384]                 
       Интересной в этом плане была публикация  в 1990 г. в немецком издании “Industrie Anzeiger” под названием “Wunderschneidstoff”– “Превосходный режущий материал” [387]. В ней представлен протокол обсуждения специалистами ведущих фирм по производству и применению инструмента вопросов, связанных с использованием сплавов типа “кермет”. Приводятся высказывания о нем, как о великолепном режущем материале, заменяющем (по-видимому, имелось в виду во многих случаях) инструменты (сплавы) с покрытием и даже внедряющимся в область эксплуатации инструмента с режущей керамикой. Отмечалось, что он еще недостаточно распространен в машиностроении, хотя, судя по его характеристикам, уровень применения “керметов” мог бы быть и выше, в особенности в автомобилестроении, где проблема экономного использования  режущего инструмента является довольно острой.

       О расширении применения в 1989–95 гг. “керметов” сообщала фирма “Kennametal” [97], а о наращивании объемов их производства – компания  “H. Starсk”, Германия [388] и др. (в частности [389, 390]).

       Стандарт ДIN/ISO 513:1992 содержит, наряду с традиционными марками твердых сплавов, твердые сплавы без покрытия преимущественно на основе TiC и/или TiN (“керметы”), которые обозначаются двумя буквами – НТ [384].

       Как отмечается в работе [8], ведущие мировые производители твердых сплавов и инструмента – “Sandvik AB” (Швеция), “Kennametal” (США), “Krupp Widia”(Германия), “Sumitomo”, “Mitsubishi” (Япония), “Iskar” (Израиль) и др. в своих стандартах на марки твердых сплавов имеют “керметы" подгрупп применения P01-P10; P10-P20; реже Р25 и M10-M20.

        6.2. Безвольфрамовые сплавы в горном деле 

        В шарошечных долотах рабочая часть инструмента оснащается зубками из высокопрочного твердого сплава, а для защиты тыльной части от износа используются зубки  из сплава типа ВК6-ВК4. Последние в процессе бурения не несут ударных нагрузок, а предотвращают изнашивание корпуса долота. В результате проведенных совместно с Дрогобычским долотным заводом работ по возможной замене зубков из сплава ВК4  зубками из сплава ТН20 была установлена работоспособность последних на уровне ВК6, ВК4 [391]. 

        Для калибрования ствола скважины, уменьшения ее кривизны и поперечных колебаний низа буровой колонны при проходке эксплуатационных, разведочных, нефтяных и газовых скважин применяются калибраторы, оснащаемые зубками из твердых сплавов типа ВК4, ВК6В или сверхтвердого материала “Славутич”. Испытания лопастных спиральных калибраторов диаметром 215,9мм с впаянными зубками из сплава ТН20 (рис. 106) показали, что износ опытных калибраторов при бурении нефтяных скважин в породах средней твердости находится на уровне базовых калибраторов и сплав ТН20 вполне может быть использован вместо ВК4 или “Славутича”. Нужно отметить, 
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	Рисунок 106 – Лопастный спиральный калибратор 5КС215,9СТ, армированный зубками Г5413 из сплава ТН20.


  что Бориславское УБР объединения “Укрнефть” многие годы работало с калибраторами, оснащенными зубками из сплава ТН20.
      Учитывая,  что безвольфрамовые сплавы НТН30 (а также НТН40) значительно прочнее, их применение в калибраторах должно быть еще эффективнее.  Это очень важно для Украины, т. к. применение таких сплавов обеспечит значительную экономию вольфрамсодержащих твердых сплавов, сырья для изготовления которых нет.

       6.3. Бесстружковая обработка 

       Безвольфрамовые сплавы применяются в машино- и приборостроении для армирования вытяжных штампов, в производстве проволоки, прутков и т.п.  Матрицы вытяжных штампов из сплавов ТН изготавливаются подобно матрицам из сплавов ВК8, ВК15, за исключением толщины стенок вставок, увеличенной примерно в 1,5 раза. Перед запрессовкой вставки из ТН20 обрабатываются алмазным шлифованием по рекомендованным выше режимам. После запрессовки вставок в обоймы рабочий канал и заходные части (радиусы) матрицы доводятся до рабочего размера и требуемой чистоты поверхности с помощью алмазной пасты и притиров.

      Эксплуатация вытяжных штампов, армированных сплавом ТН20, показала, что при вытяжке кружки объемом 0,6 и 1,0 л их стойкость приближается к стойкости штампов, оснащенных сплавами ВК15 и ВК20 [392 ].

      Стойкость штампа, оснащенного сплавом ТН20, при окончательной вытяжке кожуха клапана диаметром 36 мм, толщиной 1,5 мм из стали 08КП в 100 раз выше, чем аналогичного стального, при высоком качестве формуемых изделий.

      Особенно эффективным выявилось применение безвольфрамовых сплавов для армирования вытяжных матриц, формующих изделия из молибдена, никеля и других цветных металлов и сплавов. Пониженная склонность сплавов к адгезионному взаимодействию исключает налипание на инструмент деформируемого материала в процессе штамповки, обеспечивая высокое качество изделий и существенное повышение эффективности производства. Так, штампы, армированные сплавом ТН20, при вытяжке изделий из молибдена М-4 толщиной 0,3 мм показали стойкость в 30 раз выше из-за отсутствия налипания по сравнению со штампами из сплава ВК8 и в 75–100 раз выше аналогичных стальных. 

       Оснащение безвольфрамовыми сплавами вытяжных штампов диаметром 110–140 мм для изготовления деталей простой конфигурации при толщине штампуемого материала до 2 мм является вполне осуществимым, особенно для сплавов с повышенной прочностью и вязкостью разрушения (НТН30, НТН40).

       Хорошо зарекомендовали себя направляющие проводки при скрутке кабелей из цветных металлов и стальных канатов. Условия работы направляющего инструмента отличаются действием большого давления на его рабочую поверхность, больших сил трения и отсутствием ударного воздействия. Производственные испытания на ряде предприятий показали, что стойкость проводок из сплава ТН20 превышает стойкость базовых стальных в 20–25 раз (табл. 72).

       Пока не  доведены до широкого внедрения работы по замене сплавов ВК высокопрочными марками безвольфрамовых сплавов НТН30, НТН40 при изготовлении фильер и волок. Предварительными испытаниями была установлена достаточно высокая стойкость волок из ТН20 по сравнению со сплавами ВК6, ВК8, ВК15 при волочении молибденовой и вольфрамовой проволоки, проволоки из некоторых цветных металлов и хорошее качество поверхности проволоки из-за низкого коэффициента трения сплавов.

Таблица 72 – Результаты промышленных испытаний направляющих проводок скоростных крутильных машин из сплава ТН20 [393] 

	Наименование инструмента
	Обрабатываемый материал
	Режим обработки
	Превышение стойкости инструмента из ТН20 к
базовому, раз

	
	
	Скорость движения проволоки, м/мин
	Скорость вращения ротора, об/мин
	

	Проводки цилиндрическе D = 12–20 мм     d  = 1–10 мм   
Н = 5–15 мм
	Медная проволока + сталь
	6
	3000
	17

	
	Алюминиевая проволока
	6
	3000
	20

	
	Стальная
проволока
	40
	7500
	25

	Конические проводки 
D = 16–30 мм    d = 6–19 мм  Н = 7–29 мм
	Медная проволока+сталь
	35
	7500
	20

	
	Алюминиевая проволока
	35
	7500
	22

	
	Стальная
проволока
	35
	7500
	25


       При волочении вольфрамовой и молибденовой проволоки одним из важных узлов волочильных машин является тяговый барабан, по которому в процессе волочения происходит постоянное скольжение проволоки и обеспечиваются необходимые натяг и усилие волочения. Это скольжение сопровождается постоянным врезанием проволоки в поверхность барабана, что ухудшает поверхность проволоки и приводит к ее обрыву и выходу из строя барабана. 

       Изготовленные из отдельных колец (которые “сваривались” друг с другом в вакуумной печи) бандажи длиной 138 мм из сплава ТН20 закреплялись надежным способом на корпусе барабана и были испытаны в сравнении с обычными стальными барабанами. Стойкость опытных барабанов, оснащенных сплавом ТН20, превзошла стальные в 35 раз [393]. Еще надежнее ожидается работа барабанов из сплава НТН30.

       6.4. Безвольфрамовые сплавы в химической, нефтехимической, пищевой промышленности, теплоэнергетике

       Надежно работает оснастка из сплава ТН20 в запорной арматуре штуцеров бесступенчатого регулирования давления при добыче нефти и газа. Проводимая среда – буровой раствор, газ, конденсат, которые включают абразивные частицы и активные химические реагенты. Стойкость штуцеров со сплавом ТН20 превышает стойкость стальных в 30 раз.

       Сплав ТН20 оказался равноценным по стойкости сплаву ВК8 при изготовлении седел и наконечников предохранительных клапанов буровых насосов.

       Низкий коэффициент трения, достаточная износостойкость и хорошая коррозионная стойкость против действия агрессивных сред предопределили широкое применение безвольфрамовых сплавов для изготовления колец торцовых уплотнений насосов высокого давления в химической и нефтехимической промышленности для перекачки различных растворов, жидкого аммиака, нефтепродуктов и т.п. Так, кольца из сплавов ТН20 (НТН30) наружным диаметром до 160–170 мм с различной формой рабочего торца с успехом использовали вместо сплавов ВК6 (ВК8, ВК15) на многих предприятиях типа  “Азот”, “Нефтеоргсинтез”  и др. При этом из-за низкой плотности безвольфрамовых сплавов (~ в 2,5 раза ниже ВК6) при высоких оборотах валов отмечалось значительное снижение силовой нагрузки на рабочие элементы насосов, особенно подшипников.                                                                                                                                                                                                                                                                                                                  Широкое распространение нашли безвольфрамовые сплавы, в основном ТН20, для изготовления различных сопел и завихрителей, используемых при пескоструйной обработке, в химической и пищевой промышленности, в теплоэнергетике и др. Сопла пескоструйных аппаратов (сопла “Вентури”) характеризуются значительно большим сроком службы благодаря высокой износостойкости (сопротивлению абразивному износу) сплава НТН30, а сохранение размера отверстия в течении длительного времени предотвращает избыточный расход воздуха, электроэнергии и падение давления. По этим же причинам показывают высокую эффективность сопла из сплава ТН20 для распыла мазута в энергоблоках тепловых электростанций – вследствие сохранения стабильного выходного отверстия сопла поддерживается постоянный и оптимальный режим факела горения и экономится значительное количество дорогостоящего топлива [394]. Такие сопла работают на многих энергоблоках ТЭС юга Украины.

       С успехом сопла из сплава ТН20 заменяют аналогичные из сплава ВК6 в аппаратах для распыления химических средств защиты растений (ядохимикатов), в краскопультах. 

        При сушке различных химических и керамических веществ сушкой – распылением в специальных установках, их отдельные детали (диски, сопла, завихрители и др.)  работают в условиях интенсивного абразивного и химического воздействия исходных суспензий. При этом они должны обеспечивать:

– требуемую форму факела распыляемого раствора;

– необходимое качество распыления по размеру капель и однородности;

 – максимальную производительность “сушилки”.

На рисунке 107 показаны некоторые форморазмеры сопел и завихрителей из сплава ТН20, а результаты испытаний этих элементов представлены в таблице 73. 
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Рисунок 107 –  Сопла (а) и завихрители (б) различных конструкций из сплавов ТН20 и НТН30 для распыления жидкостей и суспензий
Таблица 73 – Результаты промышленных испытаний распыливающих       элементов из сплава ТН20 [393]

	Наименования распыливающих элементов
	Распыливаемый

раствор

(суспензия)
	Режимы работы
	Превышение стойкости ТН20 по сравнению со стальными

	
	
	Температура распыления,

0С
	Давление

распыления, атм.
	

	Завихритель 

“архимедова 

спираль”, 
сопло
	Раствор

моющего

вещества “Лотос”
	85–100
	20–30
	35

50

	Завихр. типа “стаканчик”, 
сопло
	Растворы “Эра”, “Ока”, 
“Эра-А”
	70–80
	80
	20

30

	Совмещенный 
завихритель– 
сопло
	Эмульмононатрий 
фосфат
	85–100
	130
	31

	Завихритель 
“архимедова 
спираль”, 
сопло
	Глинистая суспензия, состоящая из тонкого молотого кварца
	120–450
	18
	30

30


       Видно, что элементы из сплава ТН20 значительно превосходят по стойкости стальные.

       В ряде случаев в некоторых установках подобные детали из сплава ТН20 работали на уровне импортных изделий из вольфрамсодержащих твердых сплавов. Один из таких примеров – на комбинате по выпуску детского молочного питания в сушильных установках сопла, завихрители и отражатели из сплава ТН20 при высоком качестве доводки  поверхности вполне конкурируют с аналогичными импортными деталями.

       6.5. Другие области применения

       Нашли свое применение сплавы КНТ16  и ТН20 в изготовлении измерительного инструмента – концевых мер длины, предельных калибров. 

        Так, концевые меры длины из сплава КНТ16 обладают высокой размерной стойкостью, хорошей притираемостью, сохранением усилий сдвига. Их долговечность не уступает аналогичным из сплава ВК6М и в 50 раз превосходит стальные концевые меры длины [395]. Такие же результаты получены для гладких и резьбовых калибров из сплава ТН20. Эти инструменты использовали многие промышленные предприятия, и было налажено их серийное производство.

       Как известно, в металлообработке для направления инструмента (сверл) при сверлении отверстий применяют кондукторы. Использование вставок из сплава ТН20 позволяет повысить стойкость таких деталей в 50 раз по сравнению с аналогами из инструментальных сталей У10А (У8А). Благоприятно сказывается  здесь низкий коэффициент трения сплава ТН20.

          В строительной индустрии при производстве железобетонных конструкций хорошо зарекомендовали себя втулки из сплавов ТН20 и НТН30 для рихтовки стального проката (арматуры).

        Очень эффективно применение безвольфрамовых сплавов при оснащении нитеводов в текстильной промышленности. 

        Представляется, что это далеко не полный перечень возможных областей и направлений использования спеченных безвольфрамовых твердых сплавов, особенно с учетом постоянного повышения их прочностных характеристик, вязкости разрушения и надежной  работы в условиях небольших ударных и знакопеременных нагрузок. Но даже при таком состоянии к концу 80-х годов в бывшем СССР в целом производили более 330 т в год безвольфрамовых сплавов всех марок взамен частично сплавов Т30К4, Т15К6, Т14К8, Т5К10, ВК4, ВК6, ВК6М, ВК8, ВК15. Из этого количества для обработки резанием выпускали до 250 т  в основном сменных многогранных пластин, а также опорных пластин из сплава TH5O (взамен аналогичных из BK15 ), до 30 т вставок для горного инструмента, до 15 т заготовок мерительного инструмента и до 30 т различных быстроизнашивающихся изделий и деталей конструкционного назначения.

       Можно сказать, что структура потребления спеченных безвольфрамовых сплавов была близка к структуре производства и применения спеченных твердых сплавов на основе карбида вольфрама.

      И еще одно важное обстоятельство. К этому периоду наиболее износостойким и отработанным в технологическом плане был сплав TH20, особенно производства УзКТЖМ. И поэтому его чаще использовали для испытаний и внедрения в различных отраслях промышленности. Но ведь наращивались обьемы производства более высокопрочных сплавов ТВ4 и НТН30 (и еще более прочного НТН40). Поэтому объемы и эффективность их применения резко возрастали. Однако в связи с огромным спадом промышленного производства в начале 90-х годов и глубоким кризисом в металлообработке, соответствующая рецессия затронула и твердосплавное производство, в том числе производство безвольфрамовых сплавов.
       Выполненый нами анализ истории создания безвольфрамовых сплавов, их составов и технологических особеностей, свойств и областей применения наталкивает на следующие размышления.

       Многообразие составов (марок) безвольфрамовых сплавов вызвано тем, что как во всем мире, так и в бывшем СССР они разрабатывались на протяжении десятилетий разными научно-производственными центрми, конкурирующими между собой и пытавшимися установить и защитить свой приоритет.

       Вместе с тем, когда появились разработки сплавов на основе карбонитрида титана  (в чем приоритет школы Г.В. Самсонова неоспорим), в мире все разработчики и производители сосредоточили внимание именно на этих сплавах и их совершенствовании. В бывшем СССР первая и  хорошо отработанная марка сплава TH20 стабильного качества прочно занимала свои позиции, а сплавы КНТ16(ЛЦК20) и ТВ4, с учетом использования в их производстве богатого азотом и недостаточно устойчивого карбонитрида титана эквимолярного состава, не могли потеснить сплав TH20, имели несколько другие границы использования и, если судить объективно,  уступали вновь разработанному более технологичному и прочному сплаву НТН30. Поэтому, вероятно, следовало упорядочить это многообразие марок и постепенно широко внедрить как более универсальный сплав типа НТН30.  Варьируя содержание связки в нем  и количество легирующих добавок, можно охватить практически весь диапазон применения (как режущего материала) по ISO от P05–P10 до P20–P25 (по видимому, так это осуществили на фирме “Krupp Widia”– табл.12) ). Что касается разнообразных других областей использования, описанных выше, то сплав именно марки НТН30 во многих из них был апробирован и показал себя значительно  более эффективным, чем ранее внедренный сплав ТН20.

       E.B. Clark  и B. Roebuck [30] также отмечали, что по предложениям мировых производителей диапазон применения “керметов” по подгруппам ISO  простирается  от Р01 до Р20, иногда Р25, и по некоторым данным они занимают позицию между твердыми сплавами с покрытием и режущей керамикой, но могут эксплуатироваться с более высокими скоростями резания, чем твердые сплавы с покрытием.  Из многих потенциальных областей применения “керметов” выделяют пробки и штуцера клапанов и дроселей для регулирования потоков жидкостей и газов в нефтегазовой промышленности, другие износостойкие детали (подшипники, уплотнения и т.п.), где требуется высокая износостойкость, низкий коэффициент трения и стойкость в химически активных средах. В итоге прогнозировали объем рынка “керметов” до 6–8 %.
           

Заключение
       Со времени создания первых спеченных безвольфрамовых твердых сплавов истекает 80 лет. За эти годы сплавы (“керметы”)  прошли непростой путь развития и совершенствования. Ведь необходимо было объеденить, казалось, невозможное: 

– обеспечить способность работать при высоких скоростях резания, сохраняя устойчивое сопротивление лункообразованию, абразивному износу и взаимодействию (схватыванию) с обрабатываемыми материалами, дающими сливную стружку;

– придать сплавам высокую прочность и вязкость разрушения (или некоторую пластичность), чтобы выдерживать знакопеременные и ударные нагрузки.

       Причем работы проводились в условиях сильной конкуренции, так как с разработкой способов нанесения износостойких покрытий в конце 60-х годов ХХ века в пластинах с многослойными покрытиями удалось сочетать высокую прочность основы (самой пластины) с повышенной износостойкостью покрытия и его достаточной “инертностью” к схватыванию.

         За первые 40 лет вплоть до 1970 г. решить эти задачи удалось лишь частично  – разработанные первоначально фирмой “Форд”, США, а затем и в других странах, в том числе в бывшем Советском Союзе, твердые сплавы на основе карбида титана с никель-молибденовой связкой успешно работали при повышенных скоростях на операциях чистового и получистового точения стали, чистового фрезерования и во многих других областях. Однако они все же обладали определенной хрупкостью, недостаточной теплопроводностью, теплостойкостью и  стойкостью против образивного износа.

        Лишь с началом использования в качестве основы твердой составляющей карбонитрида титана, обладающего, по нашему убеждению, некоторой долей пластичности (в зависимости от соотношения N/(C + N), с введением дополнительных добавок преимущественно карбидов переходных металлов Vа-VIа подгрупп, также способствующих понижению хрупкости материалов, и при соответствующем дисперсном  упрочнении металлической связки на основе Ni(Co, Mo) интерметаллидами удалось создать многокомпонентные твердые сплавы, удовлетворяющие во многом обоим  из выше отмеченых требований – существенно возрасли прочность, вязкость разрушения, теплопроводность при сохранении высокой износостойкости при повышенных температурах.

         Одновременно проводились технологические усовершенствования  – повышение чистоты исходных материалов, интенсификация их диспергирования  при мокром размоле, разработка эффективных методов и режимов спекания, направленные на получение оптимальной (мелкозернистой) структуры готовых и практически беспористых сплавов. Большое значение оказало и еще скажется в будущем увеличение дисперсности исходных порошков и использование нанотехнологий, внедрение спекания по принципу вакуум–ГИП.

        В результате безвольфрамовые сплавы (“керметы”) завоевали свое достойное место среди современных инструментальных материалов (они занимают третье место после быстрорежущих сталей и традиционных твердых сплавов на основе карбида вольфрама) и в целом ряде случаев вполне успешно конкурируют. И если в мире, по заключению экспертов, объем применения в различных отраслях безвольфрамовых сплавов составляет даже 3–5 % от общего объема призводства твердых сплавов (примерно 35–40 тыс. т.), то ежегодное потребление более 1000 т  “керметов” говорит о многом.

         Хотелось бы остановиться еще на одном важном вопросе. Как все-таки оказалось в конечном итоге, в качестве основы современных безвольфрамовых сплавов (“керметов”) во всем мире используется  карбонитрид титана, взятый в виде исходного порошка или образующийся в процессе спекания материалов из смеси чаще отдельно взятых порошков карбида титана и нитрида титана. Следовательно, проведенные в 1969–72 гг. школой Г.В. Самсонова исследования карбонитридов некоторых переходных металлов и впервые в мире разработанные в 1970–72 гг. практически приемлемые технические и эффективные сплавы на основе карбонитрида титана были дальновидным и глубоким научным предвидением перспективности этих тугоплавких соединений как твердой составляющей твердых сплавов взамен карбида вольфрама, особенно в отношении карбонитрида титана с небольшим содержанием азота. Разработанные впоследствии учениками Г.В. Самсонова сплавы на основе TiC + TiN марок типа НТН30 (НТН40) стали логическим продолжением этих идей и предположений.  К сожалению, отсутствие у нас прогрессивного технологического оборудования для производства спеченных твердых сплавов (особенно для горячего изостатического прессования – ГИП) не позволило достичь максимально возможных прочностных характеристик и других свойств этих материалов, заложенных самой их природой.

        С материаловедческой точки зрения следовало бы с привлечением многообразия современных методов исследований комплексно изучить и экспериментально установить, какие максимальные параметры и при каком конкретном соотношении N/(C + N) может иметь  карбонитрид титана (особенно в части пластичности, теплопроводности, стойкости против абразивного износа),  и насколько он приближается к карбиду вольфрама и является ему альтернативой. Важно также детальнее исследовать  характер взаимодействия такого “оптимального” карбонитрида титана с возможными легирующими добавками, хотя, по нашему мнению, используемые в настоящее время добавки карбидов ниобия, тантала, молибдена и вольфрама обеспечивают улучшение в целом свойств этих сплавов. Другое дело, что содержание добавок должно быть окончательно оптимизировано с целью снижения себестоимости сплавов. Для обеспечения условий получения мелкозернистой структуры, наиболее благоприятной толщины оболочки на зернах твердой составляющей, минимизации напряжений на межфазных границах и достижения требуемых прочностных и эксплуатационных характеристик суммарное количество таких добавок, на наш взгляд, не должно превышать 20 %.

       Указанные комплексные исследования при увязке их результатов с электронным строением металлов и неметаллов и/или характером межатомного взаимодействия позволили бы разработать  научные основы создания новых марок спеченных безвольфрамовых твердых сплавов с заданными физико-механическими свойствами. Ибо проведенный нами анализ выполненных за последние 25–30 лет работ во всем мире показывает, что в большинстве своем компоненты и составы безвольфрамовых твердых сплавов (“керметов”) подбирались на базе зачастую отрывочных (и иногда недостаточно достоверных) сведений о свойствах отдельных составляющих и/или, в большей мере, эмпирическим путем, дабы быстрее получить более-менее работоспособные материалы (можно повториться, что лишь школой Г.В. Самсонова были сделаны попытки научно обосновать выполняемые исследования и разработки).

       Теперь о практической стороне и, по-прежнему, большой актуальности работ по безвольфрамовым твердым сплавам. В последние годы, как и в 60-70-е гг. ХХ века, вновь ощущается недостаток вольфрамового сырья, например, в России,  в Украине оно вообще отсутствует. Поэтому около 90 % потребности Украины в твердосплавных изделиях и инструменте покрывается за счет импорта.

       Вместе с тем Украина обладает большими запасами титанового сырья, которое ранее было уже успешно опробовано в производстве карбида титана. А специфика металлообрабатывающей промышленности Украины, возможность широкого применения инструмента со сменными многогранными пластинами и имеющийся 30-летний опыт  эксплуатации инструмента из безвольфрамовых сплавов многочисленными предприятиями различных отраслей промышленности говорят в пользу возрождения их промышленного производства.

       С учетом расширения использования безвольфрамовых сплавов в других апробированных областях, в частности для оснащения выпускаемого бурового инструмента для бурения скважин на нефть и газ (тыльной части шарошечных долот, калибраторов и др.), штамповой оснастки, торцевых уплотнений насосов высокого давления в химической промышленности и многих износосостойких деталей машин и механизмов, только рынок украинских предприятий может быть оценен в 15–20 % от всего объема потребления твердых сплавов (до 30–40 т/год при меньшей в 2,0–2, 5 раза плотности безвольфрамовых  сплавов). Кроме того, сотни предприятий России имеют большой опыт эксплуатации инструмента с безвольфрамовыми твердыми сплавами и при конкурентной их цене рынок несравненно больше.

       Однако налаживание промышленного производста более современных марок безвольфрамовых твердых сплавов должно быть осуществлено на более высоком техническом уровне, чем это было 20–30 лет назад, в первую очередь касательно подготовки исходных смесей и вакуумного спекания в  сочетании с горячим изостатическим прессованием, чтобы обеспечить максимальные прочностные и эксплуатационные свойства, теоретически присущие этим новым материалам, и по качеству не уступать или превосходить лучшие мировые аналоги.

       Небольшие капитальные затраты на начальном этапе окупятся за несколько лет, и Украина возродит практически  исчезающую отрасль промышленности, существенно сократит импорт и увеличит экспорт высокотехнологичной продукции. 
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