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Формирование нанокристаллической 

матрицы FeCuNiSnVN вакуумным 

горячим прессованием для композиционного 
алмазосодержащего материала. 
Механические и трибологические свойства  

Описано процессы формирования структуры, механических и 
трибологических свойств в условиях вакуумного горячего прессования смеси 
порошков железа, меди, никеля и олова дисперсностью 5−50 мкм с добавкой 
нанопорошка нитрида ванадия в зависимости от температуры. Установлено, 
что повышение температуры спекания от 800 до 1000 °С приводит к измельче-
нию ферритного зерна до 20−400 нм, выделению первичных (d = 10−100 нм) и 
вторичных (d ≤ 10 нм) зерен VN, повышению твердости от 3,75 до 5,37 ГПа и 
параметров H/E от 0,021 до 0,043, H3/E2 от 1,70 до 9,91 МПа, снижению модуля 
упругости с 176 до 125 ГПа, силы трения от 250 до 180 мН, уменьшению скоро-
сти износа от 8,15⋅10-4 до 1,79⋅10-4 мм3⋅Н-1⋅м-1. Механизм измельчения зерна и 
улучшения физико-механических свойств обусловлен α→γ→α-превращениями, 
происходящими в условиях растворения VN в α-Fe и последующего охлаждения.  

Ключевые слова: структура, температура, композит, износ, 
нанотвердость, модуль упругости, сила трения.  

ВВЕДЕНИЕ 

Композиционные алмазосодержащие материалы (КАМ) на 
основе металлических матриц, содержащих железо, медь, никель и олово, 
являются предметом серьезного изучения из-за способности этих материалов 
обеспечивать требуемые физико-механические свойства при относительно 
невысокой стоимости исходных материалов [1]. Основная область техниче-
ского применения таких материалов – это изготовления отрезных кругов, 
канатных пил, сверл-коронок, шлифовальных и других инструментов для 
камнеобрабатывающей промышленности [2, 3]. 

В промышленных условиях КАМ системы алмаз−(Fe–Cu–Ni–Sn) изготав-
ливают методами порошковой металлургии, в частности горячим прессова-
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нием [4]. Такие композиты можно получать также электроискровым спекани-
ем, высокочастотным индукционным спеканием, спеканием в пульсирующей 
плазме, интенсивным электроспеканием. Окончательная структура рассмат-
риваемых КАМ в зависимости от способа их получения формируется при 
температуре от 700 до 1000 °С и давлении от 20 до 200 МПа [5]. Физико-
механические свойства КАМ обуславливаются химическим составом, струк-
турой и морфологией, которые, в свою очередь, зависят от свойств их состав-
ляющих, способов и технологических режимов спекания [6, 7]. Практическое 
использование таких КАМ ставит задачу расширения спектра их функцио-
нального применения и существенного повышения механических и эксплуа-
тационных свойств. 

Характеристика композитов с крупнозернистой матрицей 

Обзор методов изготовления и исследований свойств КАМ с крупнозер-
нистой матрицей Fe–Cu–Ni–Sn, полученных методами порошковой метал-
лургии, представлен в [8]. С помощью современных физических методов 
анализа были исследованы элементный и фазовый составы, структура и 
прочностные свойства таких композитов в зависимости от технологических 
параметров их спекания [9, 10]. В этих работах было отмечены, что в резуль-
тате целенаправленного изменения структуры и фазового состава удается 
влиять на физико-механические свойства таких КАМ. В [11] отмечено, что 
оптимизация параметров горячей допрессовки предварительно спеченного 
КАМ на основе матрицы Fe–Cu–Ni–Sn позволяет в переходной зоне на гра-
нице раздела алмаз−матрица взамен частиц графитового углерода сформиро-
вать наночастицы Fe3C. В результате этого предел прочности при сжатии 
повышается от 730 до 846 МПа, а предел прочности при изгибе – от 640 до 
680 МПа. Для улучшения свойств КАМ в их состав вводят различные соеди-
нения переходных металлов. Известно положительное влияние диборида 
хрома (CrB2) [12], карбида вольфрама (WC) [13] и некоторых нанодиспест-
ных добавок [14] на структуру и свойства КАМ. Поэтому особенно актуаль-
ными являются исследования повышения износостойкости существующих и 
создание новых КАМ с необходимым комплексом физико-механических 
свойств.  

Физико-механические свойства наноструктурных композитов 

Исследования причин высоких физико-механических свойств нанострук-
турных материалов интенсивно проводятся в последние десятилетия [15−18]. 
Это связано с тем, что физико-механические свойства нанокомпозитных ма-
териалов значительно отличаются от свойств аналогичных материалов с 
крупнозернистой структурой [19, 20]. В основе этих исследований лежит 
изучение состава и структурных особенностей материалов, что связано с су-
ществованием для наноматериалов зависимости состав−структура−дисперс-
ность−свойство [21, 22].  

Среди необычных свойств нанокристаллических материалов в первую 
очередь нужно отметить высокие твердость и износостойкость. Известно, что 
твердость материалов Cu−Fe с нанокристаллической структурой в 2–7 раз 
выше, чем твердость грубозернистых аналогов [23]. Согласно [24], рост мик-
ротвердости в нанокомпозите Cu−Fe обусловлен формированием границ раз-
дела с повышенной плотностью дислокаций, так как Cu и Fe имеют разные 
структуры (ГЦК и ОЦК соответсвенно). Вопреки традиционному для крупно-
зернистых материалов представлению о прямой связи прочности и модулей 
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упругости, приближение к наноразмерной области зерен вызывает в нано-
структурных материалах скачкообразное уменьшение модулей упругости Е и 
сдвига G при одновременном увеличении прочности [25]. Такие эффекты 
появляются, когда средний размер зерен не превышает 100 нм, а наиболее 
отчетливо наблюдаются, когда размер зерен менее 10 нм [26]. Износостой-
кость наноструктурных материалов значительно выше износостойкости круп-
нозернистых аналогов [27], поэтому для существенного повышения износо-
стойкости композита важно добиться максимально возможного уменьшения 
размера зерен в процессе его изготовления.  

Влияние нанокристаллического состояния матрицы Fe–Cu–Ni–Sn на ее 
физико-механические свойства изучено очень мало и в литературе почти не 
обсуждается. В [28] было показано, что использование нанодисперсного по-
рошка VN в количестве 3 % (по массе) в шихте 51Fe–32Cu–9Ni–8Sn1 с разме-
ром зерен 2000−50000 нм позволяет методом холодного прессования при 
давлении 500 МПа и последующего горячего прессования в вакууме при тем-
пературе 1000 °С сформировать нанокристаллическую структуру с размером 
зерна 20−400 нм. Это позволяет повысить нанотвердость от 4,56 до 5,37 ГПа, 
снизить модуль упругости от 191 до 125 ГПа и силу трения от 76 до 50 мН и 
существенно уменьшить износ композита [29]. Практическое использование 
КАМ с нанокристаллическими матрицами ставит задачу исследования влия-
ния расширения температуры горячего прессования на их физико-механичес-
кие свойства.  

Специфические особенности металлических матриц для КАМ 

Металлические матрицы КАМ с трибологическим назначением должны 
обладать малым абразивным износом, высокой усталостной прочностью, а 
также высокими упругими и пластическими свойствами. Согласно [30], низ-
кий абразивный износ обычно связан с высокой твердостью, что также неод-
нократно наблюдали для КАМ [4, 5, 12]. Поэтому при определении триболо-
гических характеристик КАМ следует учитывать, что твердость матрицы 
связана с упругими и пластическими свойствами. Для большинства объем-
ных материалов высокой твердости характерно большое значение модуля 
упругости E, поэтому такие материалы являются хрупкими. Для оценки 
стойкости материала упругой деформации разрушения используют отноше-
ние твердости к модулю упругости – H/E [31]. В [32] отмечено, что для нано-
композитных материалов износостойкость, как и стойкость материала упру-
гой деформации разрушения, пропорциональна H/E.  

Для оценки сопротивления материала пластической деформации по дан-
ным наноиндентирования применяется параметр H3/E2 [33]. В [17] отмечено, 
что параметр H3/E2 также связан с коэффициентом трения и износостойко-
стью. Отсюда следует, что для повышения стойкости материала упругой де-
формации разрушения и уменьшения пластической деформации материал 
должен обладать высокой твердостью при низком модуле упругости. Для 
оптимизации и прогнозирования трибологических характеристик КАМ необ-
ходимо учитывать, что в процессе работы на их износостойкость оказывают 
влияние развиваемые контактные нагрузки [34] и температура [35−38], на-
пряженно-деформированное состояние матрицы [39, 40], а также “степень” 
оснащенности рабочей поверхности инструмента композиционными мате-
риалами [41].  

                                                           
1 Здесь и далее состав композита приведен в % (по массе). 
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Наноматериалы конструкционного назначения получают в основном ме-
тодами порошковой металлургии [42−44], кристаллизацией из аморфного 
состояния [45, 46] и интенсивной пластической деформацией [47−49]. Осо-
бенности структуры таких материалов (размер зерен, пористость и другие 
дефекты структуры) определяются методами их получения и оказывают 
влияние на их свойства [42]. Высокая стоимость получения нанопорошков, а 
следовательно, и материалов на их основе является основным сдерживающим 
фактором широкого их применения в промышленности. Поэтому формиро-
вание наноструктурной матрицы Fe–Cu–Ni–Sn–VN в процессе спекания КАМ 
является весьма актуальной научной и технической задачей, поскольку для 
повышения износостойкости КАМ и снижения их стоимости не требуется 
использования дорогостоящих нанопорошков железа, меди, никеля и олова. 
Экспериментальные определения нанотвердости H, модуля упругости E, па-
раметров H/E, H3/E2, а также исследование связи этих параметров со структу-
рой и трибологическими характеристиками рассматриваемых КАМ не прово-
дили. Большинство указанных свойств КАМ исследуют раздельно друг от 
друга и они соответствуют разным по природе материалам и структурным 
состояниям. Это в свою очередь затрудняет выполнение анализа общих или 
различных закономерностей рассматриваемых материалов.  

Целью настоящей работы является исследование особенностей формиро-
вания наноструктурной матрицы 49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN для 
КАМ методом холодного прессования и последующего вакуумного горячего 
прессования при различных температурах и ее влияния на механические и 
трибологические свойства, а также установление связи механических и три-
бологических свойств спеченных композитов с характеристиками конечной 
структуры.  

МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ 

Исходные материалы и способ спекания образцов 

Для изготовления нанокристаллических и крупнозернистых композитов 
диаметром 10 мм и толщиной 8 мм методом прессования при комнатной тем-
пературе и последующего спекания в вакууме использовали смесь порошков 
49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN (образцы 1–3). Для приготовления та-
ких смесей использовали порошки железа марки ПЖ1М2, меди – ПМС-1, 
никеля – ПНЕ, олова – ПО-1 (ГП “Завод порошковой металлургии”, г. Запо-
рожье, Украина) с размером зерен от 5 до 50 мкм и нитрида ванадия (CAS RN 
24646-85-3, ONYXMET, Польша) с размерами зерен от 0,1 до 0,7 мкм. Смесь 
порошков перемешивали всухую в смесителе со смещенной осью вращения в 
течение 8 ч. Прессование приготовленных смесей осуществляли при комнат-
ной температуре на гидравлическом прессе в стальных пресс-формах при 
давлении 500 МПа. Затем спекание прессовок проводили в вакууме в графи-
товых пресс-формах при температуре 800 °С (образец 1), 900 °С (образец 2) и 
1000 °С (образец 3) в течение 12 мин при окончательном давлении 30 МПа 
[50]. Нагревание до температуры изостатической выдержки осуществляли с 
постоянной скоростью 200 °С/мин. Для сравнения спекли образец 4 диамет-
ром 10 мм и толщиной 8 мм из смеси порошков 51Fe–32Cu–9Ni–8Sn методом 
прессования при комнатной температуре и последующего спекания с горячей 
допрессовкой. Средний размер частиц в этой смеси также составляет 
5−50 мкм. Навеску для этого образца засыпали в форму из жаростойкого 
сплава ХН77ТЮР (ГОСТ 5632−72) и при комнатной температуре и давлении 
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100 МПа получили брикеты диаметром 10 мм. Полученный брикет в этой же 
форме подвергали спеканию в печи SNOL 72/100 при 800 °С в течение 1 ч и 
последующей горячей допрессовке при давлении 200 МПа. 

Микроструктурная и микромеханическая характеристики образцов 

Морфологию и распределение кристаллитов по размерам в частицах по-
рошка нитрида ванадия и исходных смесях исследовали с помощью растро-
вого электронного микроскопа РЭM-106И (Сумы, Украина) с потенциалом 
ускорения 30 кВ. Для анализа получали не менее двадцати изображений каж-
дого образца. Расчеты химического состава осуществляли по методике ZAF-
коррекции и программного пакета Magelanes 3.1.  

Погрешности определения для тяжелых элементов составляла ~ 0,01 % 
(по массе) и легких – ~ 1 % (по массе). Электронно-микроскопические иссле-
дования тонких фольг, полученных из спеченных образцов, проводили на 
трансмиссионном электронном микроскопе TЭM-125 (Сумы, Украина) с по-
тенциалом ускорения 125 кВ при разрешении 0,18 нм.  

Оценку межплоскостных расстояний по микроэлектронограммам (МЭГ) 
проводили с использованием внутреннего эталона MgO. Количественный 
фазовый состав композита рассчитывали методом плотнопрофильного анали-
за с использованием пакета MAUD.  

Тонкие фольги от спеченных образцов для исследования микроструктуры 
получили методом электрополировки в растворе HClO4 + 30HNO3 + H2O.  

Рентгенограммы от образцов получали с помощью дифрактометра ДРОН 
4.13С в излучении медного анода в геометрии Брэгга-Бретано в диапазоне 
углов 20° ≤ 2θ ≤ 80°. Рентгенофазный анализ осуществляли по стандартной 
методике с использованием программного пакета X-powder [51]. Дифракци-
онный спектр образцов в виде набора уточненных значений межплоскостно-
го расстояния di кристаллической решетки фазы и относительной интенсив-
ности рефлексов этой фазы Ii идентифицировали, сравнивая с эталонным, с 
помощью картотеки ASTM−ICPDS [52].  

Микромеханические испытания проводили на нанотвердомере Nano 
Indenter II фирмы “MTS Systems Corporation” (США) индентором Берковича 
при нагрузке 5 мН. Скорость роста нагрузки была постоянной и равной 
0,2 мН/с. Нанотвердость H и модуль упругости E находили при анализе кри-
вой разгрузки индентора по методу Оливера и Фара [53]. 

Трибологические и склерометрические испытания образцов 

Трибологические испытания спеченных образцов проводили при темпера-
туре окружающего воздуха 25 °С и относительной влажности ∼ 50 % на 
скречт-тесторе [29] в режиме тестирования палец–диск. Поверхности образ-
цов предварительно полировали с использованием материалов SiC с разме-
ром частиц до 5 мкм и оксидной суспензией на основе коллоидных частиц 
диоксида кремния размером 100 нм. Испытания проводили алмазным кони-
ческим индентором с радиусом при вершине 50 мкм при царапании поверх-
ности спеченных образцов при нагрузке 9,82 Н и скорости скольжения 
20 мкм/с.  

Износ дорожек трения измеряли на бесконтактном интерференционном 
3D профилометре “Micron-alpha” [54], который регистрирует неровности 
поверхности с нанометрической точностью. Это позволило измерить объем 
дорожки трения. Данные затем были преобразованы в скорость износа. Ско-
рость износа образцов определяли по формуле  
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I = V/(PNL), 

где V − потеря объема образца, мм3; PN − нормальная нагрузка, Н; L − длина 
дорожки, мм. Испытания соответствуют международным стандартам ASTM 
G99-959, DIN50324 и ISO 20808. 

РЕЗУЛЬТАТЫ ИССЛЕДОВАНИЯ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ 

Морфология исходных материалов 

На рис. 1, а представлены СЭМ-изображения исходной смеси порошков 
железа, меди, никеля, олова и нитрида ванадия. Компоненты в исходной сме-
си для спекания образцов характеризуются относительно равномерным рас-
пределение, их размер изменяется в интервале 5−50 мкм. Частицы железа, 
которые видны как более крупные темно-серые частицы на фоне более свет-
лых мелких частиц, со средним размером 10−20 мкм, имеют преимуществен-
но неправильную форму. 
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Рис. 1. СЭМ-изображения смеси 49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN (а) и порошка VN 
(в) в исходном состоянии; гистограмма распределение зерен по размеру в смеси (б) и 
порошке VN (г).  

 
Наблюдаются также частицы железа более крупных размеров, которые 

образуются вследствие слипания более мелких частиц. Частицы порошка 
меди размером 5−15 мкм имеют менее плотную и более тонкую пространст-
венную дендридную структуру, что обусловливает уменьшение относитель-
ной насыпной плотности и препятствует их плотной упаковке в насыпном 
состоянии. Частицы порошка никеля (светлые частицы с развитым рельефом 
поверхности) имеют размер 5−12 мкм. Частицы порошка олова имеют шаро-
образную форму, что способствует их плотной упаковке в насыпном состоя-
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нии. Наиболее вероятным размером зерен в рассматриваемой смеси является 
10−60 мкм (см. рис. 1, б). На фоне крупных частиц железа, меди, никеля и 
олова видны более мелкие частицы нитрида ванадия в виде хлопьевидных 
агрегатов, размер которых не превышает 0,5 мкм.  

Морфология исходного порошка VN, внесенного в смесь порошков желе-
за, меди, никеля и олова, показана на рис. 1, в. Видно, что сформировались 
агломераты первичных частиц двух порядков. Агломераты первого порядка 
имеют сферическую форму и их размер менее 0,1 мкм. 

Они формируют агломераты второго порядка с неправильной много-
угольной (со скошенными углами) и округлой формой. Основной размер 
агломератов второго порядка − 0,3 мкм, а еденичные достигают 1 мкм. Ско-
рее всего, агломераты образуются за счет сил межмолекулярного взаимодей-
ствия. Размер частиц в порошке VN меняется в широком интервале – от 0,1 
до 0,7 мкм (см. рис. 1, г). Количество наиболее крупных частиц (0,3–0,7 мкм) 
относительно невелико и не превышает 5 %. 

На спектре рентгеновской дифракции (XRD) порошка исходного нитрида 
ванадия (рис. 2, а) зарегистрированы интерференционные рефлексы от плос-
костей (111) и (200) для фаз VN (кубический) с периодом кристаллической 
решетки а = 0,4136 нм; (101), (110), (002) VN0,2 и (101), (011), (200), (–121) 
VO2 (гексагональный) с периодами кристаллической решетки а = 0,5743 нм, 
в = 0,4517 нм, с = 0,5375 нм, которые совпадают с литературными значения-
ми картотеки ICPDS−ASTM [52]. Из полученных данных следует, что VN в 
начальном состоянии имеет трехфазную структуру. 

Из рентгенограммы, приведенной на рис. 2, б, видно, что для смеси по-
рошков 49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN в исходной состоянии харак-
терны смеси фаз α-Fe (а = 0,2867 нм), Cu (а = 0,3608 нм), Ni (а = 0,3524 нм), 
Sn (а = 0,370 нм, с = 0,357 нм); VN (а = 0,4136 нм) и VN0,2. 
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Рис. 2. Рентгенограммы порошка VN (а) и смеси 49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN в 
исходном состоянии (б).  

 
Микроструктура образцов 

СЭМ-изображение микроструктуры образца 1, спеченного из шихты 
49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN при температуре 800 °С, представлены 
на рис. 3, а. Размер зерен основных компонентов находится в диапазоне от 5 
до 20 мкм. Подобная картина при увеличении температуры до 900 °С наблю-
дается и для образца 2 (см. рис. 3, б).  
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При этом заметно некоторое увеличение размера зерна в образце 1 по 
сравнению с образцом 2, что необходимо учитывать при прогнозировании 
свойств композитов, полученных при различных температурах.  

 

 
а 

 
б 

Рис. 3. СЕМ-изображения микроструктуры образцов 1 (a) и 2 (б), полученных из шихты 
49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN горячим прессованием при температуре 800 и 900 °С. 

 
Такую закономерность отмечали и для алмазосодержащих композитов [4]. 

Согласно [4], структура образца 51Fe–32Cu–9Ni–8Sn, полученного горячим 
прессованием при 800 °С, состоит из фаз α-Fe (параметр кристаллической 
решетки а = 0,28664 нм), Cu (а = 0,3615 нм), Cu9NiSn3 (а = 1,801 нм), 
Cu40,5Sn11 (а = 1,801 нм) с размером зерен 5−20 мкм. С увеличением темпера-
туры от 800 до 900 °С размер зерен возростает до значений 5−25 мкм. В 
структуре этого образца кроме фаз α-Fe, Cu, Cu40,5Sn11 выявлено фазу γ-Fe 
(а = 0,3615 нм).   

При исследовании структуры образца 3, полученного горячим прессова-
нием при 1000 °С установлены следующие закономерности. В структуре 
образца 3 в отличие от образцов 1 и 2 сформированы субмикроскопические 
зерна феррита (α-Fe) со средним размером d ≈ 20−400 нм (рис. 4, а) и более 
мелкие зерна VN и VO2 (см. рис. 4, в), размер которых колеблется в интерва-
ле от 5 до 100 нм, частицы VN размером 50 нм и более − это первичные ис-
ходные частицы, частицы размером до 10 нм − это вторичные частицы VN, 
выделившиеся при распаде пересыщенного твердого раствора азота и вана-
дия в α-железе. Нитриды располагаются как по границам зерен, так и в объе-
ме, преимущественно на дислокациях. Внутри наиболее крупных фрагментов 
можно заметить остатки не растворившихся нитридных частиц. На микро-
электронограммах этого образца наблюдаются кольцевые отражения от ОЦК-
решетки α-Fe нескольких ориентировок (100), (211), (310), фаз VN (200), 
(220); VO2 (120), (101), (110); Cu9NiSn3 (511), (660) (см. рис. 4, б, г).  

Хотя положения кольцевых дифракционных максимумов на электроно-
граммах в пределах точности измерений не меняется, наблюдается значи-
тельное уширение линий, что, в первую очередь, связано с уменьшением 
размера кристаллитов фазы VN. При этом кольцевые линии нитридных фаз 
имеют большую интенсивность, что указывает на их значительное присутст-
вие в образце. 

Таким образом, в образцах 1 и 2, спеченных при 800 и 900 °С соответст-
венно, сформирована крупнозернистая структура. Образующиеся фазы име-
ют разнообразную конфигурацию, размеры которых составляют 5−25 мкм 
(см. рис. 3, a, б). В образце 3, спеченном при температуре 1000 °С, произошло 
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измельчения микроструктуры с 5−50 мкм до 20−400 нм (см. рис. 4) за счет 
α → γ → α-превращений. Резкое уменьшение размера зерен в образце 3, спе-
ченного при 1000 °С по сравнению с образцами 1 и 2, спеченных при более 
низких температурах, может улучшить физико-механические свойства мат-
ричной фазы, что очень важно для разработки КАМ нового поколения. 
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Рис. 4. ПЭМ-изображения участков структуры образца 3 (a, в), спеченного при 1000 °С, 
и соответствующие им электронограммы (б, г). 

 
Микромеханические свойства образцов 

Результаты исследования нанотвердости Н, модуля упругости Е, стойко-
сти материала упругой деформации разрушения Н/Е и сопротивления мате-
риала пластической деформации Н3/Е2 для спеченных образцов с различной 
дисперсностью приведены в табл. 1. Видно, что значения параметров Н, Е и 
Н/Е для образцов 1 и 2, спеченных при 800 и 900 °С соответственно, практи-
чески не отличались. Эти образцы имеют однотипную структуру и состоят из 
твердого раствора Fe−Cu (размер зерен dср ≈ 5000−25000 нм) и соединений 
Cu9NiSn3, Cu40,5Sn11 [4]. При повышении температуры до 1000 °С твердость 
образца 3 возрастает от 3,75 до 5,37 ГПа, а модуль упругости уменьшается до 
125 ГПа. При этом наблюдается резкое увеличение соотношений Н/Е 
(от 0,021 до 0,043) и Н3/Е2 (от 1,70 до 9,91 ГПа). Причиной повышения Н, 
Н/Е, Н3/Е2 и снижения Е в образце 3 по сравнению с образцами 1 и 2 является 
уменьшение размера зерен и отсутствие остаточного (непревращенного) ау-
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стенита (ГЦК-фазы), твердость которого мала. Действительно, средний раз-
мер зерен основных компонентов образца 3 составляет 20−400 нм (см. рис. 4, 
а, в). Структура этого образца состоит из пересыщенного твердого раствора 
азота и ванадия в α-железе и смеси нанодисперсных фаз VN, VO2 (см. рис. 4, 
б, г).  

Таблица 1. Механические характеристики спеченных образцов 

Об-
разец 

Состав 
Темпе-
ратура, 

°С 

Размер 
зерен d, 

нм 

Нанотвер-
дость Н, 
ГПа 

Модуль 
упругости 
Е, ГПа 

Н/Е 
Н3/Е2, 
МПа 

1 Fe–Cu–Ni–Sn–VN 800 5000−20000 3,75 176 0,021 1,70 

2 Fe–Cu–Ni–Sn–VN 900 5000−25000 3,77 177 0,021 1,71 

3 Fe–Cu–Ni–Sn–VN 1000 20−400 5,37 125 0,043 9,91 

4 Fe–Cu–Ni–Sn 800 2000−50000 2,68 199 0,013 0,49 

Примечание. Учитывая относительно малый (5−50 нм) [28] размер зерен VN, нанотвер-
дость определяли для железосодержащих участков. 

 
Следовательно, наличие ОЦК-фазы и измельчение зерна – главные факто-

ры улучшения механических свойств образца 3 по сравнению с образцами 1 и 
2. Следует отметить, что тенденция поведения твердости согласуется с зако-
ном Холла-Петча, который связывает увеличения твердости материала с 
уменьшением размера зерен. Подобные значения H и Н/Е при низком 
(∼ 114 ГПа) модуле упругости E получены и при исследовании многокомпо-
нентных титановых сплавов, для которых характерна нанокристаллическая 
структура [55]. Следует отметить, что в [24] также обнаружено уменьшение 
упругих модулей Cu и Ni на 10−15 %.  

Самые низкие значения Н (2,68 ГПа), Н/Е (0,013), Н3/Е2 (0,49 ГПа) были 
зафиксированы для образца 4 (см. табл. 1), полученного из шихты 51Fe–
32Cu–9Ni–8Sn холодным прессованием и последующим спеканием с горячей 
допрессовкой.  

Наблюдаемое ухудшение механических характеристик этого образца обу-
словлено крупнозернистой структурой. По оценочным данным [11] размеры 
зерен в этом случае составляют 5000−50000 нм. 

Из представленных данных следует, что механические свойства спечен-
ных образцов определяются особенностями их структуры, составом и мето-
дом спекания. Образцы 1 и 2 характеризуются крупнозернистой структурой 
(d ≈ 5000−25000 нм), относительно низкими значениями H (3,56−3,77 ГПа), 
Н/Е (0,020−0,021), Н3/Е2 (1,47−1,71 МПа) и относительно высокими значе-
ниями Е (175−177 ГПа). Полученные результаты позволяют предположить, 
что для образцов 1 и 2 следует ожидать невысокую износостойкость. Умень-
шение размера ферритных зерен с 50000−10000 до 20−400 нм в образце 3 по 
сравнению с образцами 1 и 2 (см. рис. 4, a, c) приводят к уменьшению модуля 
упругости от 176 до 125 ГПа и повышению нанотвердости от 3,75 до 
5,57 ГПа. Эти особенности ведут за собой 2-х кратное увеличение Н/Е и 5,8-
кратное увеличение Н3/Е2. Полученные результаты указывают, что для об-
разца 3 в отличие от образцов 1 и 2 следует ожидать повышенную износо-
стойкость. В ряде работ также наблюдали улучшение механических свойств 
нанокомпозитных материалов по сравнению с крупнозернистыми аналогами. 
В [23] было показано, что твердость композита системы Cu–Fe с наноразмер-
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ной структурой в 2−7 раз выше, чем твердость грубозернистых аналогов. В 
[56] также было показано, что наноструктурный сплав Ti–24Nb–4Zn–7.9Sn с 
ОЦК-решеткой обладает достаточно высокой твердостью и низким модулем 
упругости. Обнаружено уменьшение упругих модулей Cu и Ni на 10−15 % и в 
[24]. 

Таким образом, установлено, что при уменьшении размера зерна наблю-
дается улучшение механических характеристик спеченных композитов. При 
этом стойкость материала упругой деформации разрушения и сопротивление 
материала пластической деформации повышаются в композитах с более вы-
сокой твердостью при более низком модуле упругости. Изложенные резуль-
таты указывают на возможную большую износостойкость мелкозернистых 
структур по сравнению с крупнозернистыми.  

Трибологические свойства 

Изменение силы трения Fтр в зависимости от длины пути, пройденного 
алмазным коническим индентором с радиусом при вершине 50 мкм по по-
верхности спеченных образцов при нагрузке 9,82 Н и скорости 20 мкм/с, ил-
люстрирует рис. 5. Из анализа представленных кривых следует, что сила 
трения Fтр зависит от температуры, состава и способа спекания композита. 
Так, среднее значение Fтр для образца 1, полученного при 800 °С, составляет 
∼ 250 мН (см. рис. 5, a), что несколько меньше, чем Fтр ≈ 225 мН для образ-
ца 2, полученного при 900 °С (см. рис. 5, б). 
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Рис. 5. Зависимости силы трения Fтр от длины пути индентора для образцов 1 (а), 2 (б), 
3 (в) и 4 (г). 

 
Большой разброс значений силы трения Fтр для этих образцов обусловлен 

крупнозернистой структурой (d ≈ 5000−25000 нм). Некоторое снижение силы 
трения Fтр для образца 2 по сравнению с образцом 1 обусловлено наличием 
нанодисперсных фаз VN и VO2, способствующих формированию более плот-
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ной структуры. Для образца 3, спеченного при 1000 °С, в отличие от образцов 
1 и 2, спеченных при более низкой (800 и 900 °С) температуре, наблюдается 
существенное уменьшение силы трения: Fтр ≈ 180 мН (см. рис. 5, в). Умень-
шение силы трения Fтр и ее стабильный характер обусловлены измельчением 
зерна от 5000−20000 до 20−400 нм (см. рис. 3, 4) и улучшением механических 
свойств образца (см. табл. 1). Самые высокие (∼ 280 мН) значения Fтр были 
зафиксированы для образца 4 (см. рис. 5, г), спеченного при 800 °С с после-
дующей горячей допрессовкой. Физической причиной, повышающей силу 
трения Fтр, и, как следствие, коэффициент трения, является крупнозернистая 
структура, сформированная в условиях спекания этого образца. По оценоч-
ным данным [11] размеры зерен в этом случае составляют 2000−50000 нм. 
Характерной особенностью полученных результатов является то, что умень-
шение силы трения для образца 3 сопровождается увеличением Н, Н/Е, Н3/Е2 
(см. табл. 1). 

Изменение топографии участков дорожек трения (ширины и глубины ка-
навки износа) иллюстрирует рис. 6.  

Видно, что ширина (см. рис. 6, а, в, д, ж) и глубина (см. рис. 6, б, г, е, з) 
канавки износа для образцов в зависимости от температуры их спекания су-
щественно отличаются. Причем с ростом температуры спекания ширина и 
глубина канавки износа уменьшается. 

После теста на износ образец 2, спеченный при 900 °С, показывает мень-
шую скорость износа по сравнению с образцом 1, спеченным при более низ-
кой (800 °С) температуре (табл. 2). При дальнейшем повышении температуры 
горячего прессования от 900 до 1000 °С скорость износа образца 3 по сравне-
нию с образцом 2 уменьшилась от 5,17 10–4 до 1,79⋅10–4 мм3⋅Н–1⋅м–1. Повыше-
ние износостойкости образца 3 по сравнению с образцами 1 и 2 обусловлено 
измельчением ферритного зерна (от 5000−25000 до 20−400 нм) и наличием 
нанодисперсных фаз VN, VO2 (см. рис. 3 и 4). Характерной особенностью 
полученных результатов является то, что минимальная скорость износа  
1,79⋅10–4 мм3⋅Н–1⋅м–1 была достигнута для образца 3 с наибольшими значе-
ниями параметров Н, Н/Е, Н3/Е2 равными 5,37 ГПа, 0,043, 9,91 МПа соответ-
ственно и наименьшим значении модуля упругости равным 125 ГПа. В [57, 
58] также наблюдали улучшение трибологических свойств материалов за 
счет повышения твердости и уменьшение модуля упругости.  

Максимальная скорость износа 11,31⋅10-4 мм3⋅Н–1⋅м–1 была зафиксирована 
для образца 4 с наименьшими значениями параметров Н, Н/Е, Н3/Е2 равными 
2,68 ГПа, 0,013, 0,49 МПа соответственно и наибольшим значении модуля 
упругости равным 199 ГПа (см. табл. 1). Наблюдаемое ухудшение триболо-
гических характеристик этого образца обусловлено крупнозернистой струк-
турой. В этом случае размеры зерен составляют 2000−50000 нм [11].  

Из полученных данных следует, что износостойкость исследуемых компо-
зитов повышается с уменьшением размера зерна и с увеличением параметров 
Н, Н/Е и Н3/Е2 (см. табл. 1). 

Таким образом, установлено, что методом холодного прессования смеси 
49,47Fe–31,04Cu–8,73Ni–7,76Sn–3VN, размер зерен которой составлял 
5000−25000 нм, с последующим ее спеканием в вакууме получен нанокомпо-
зит с улучшенными механическими и трибологическими характеристиками. 
Высокие значения параметров H, Н/Е, Н3/Е2 при относительно низком значе-
нии модуля упругости являются показателем высокой износостойкости спе-
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ченного композита. Эти параметры в свою очередь существенно зависят от 
размера зерен.  

 

 
а  

б 

 
в  

г 

 
д 

 
е 

 
ж  

з 
Рис. 6. 2D-топографии с профилограммами (a, в, д, ж) и 3D-изображения (б, г, е, з) участ-
ков дорожек трения образцов 1 (a, б), 2 (в, г), 3 (д, е) и 4 (ж, з). 

 
Для прогнозирования износостойкости таких композитов можно исполь-

зовать параметры Н/Е и Н3/Е2, характеризующие стойкость материала упру-
гой деформации разрушения и сопротивление материала пластической де-
формации, соответственно. Полученные результаты могут быть использова-
ны для разработки композиционных алмазосодержащих материалов в качест-
ве рабочих элементов в отрезных кругах, канатных пилах и шлифовальных 
инструментах для камнеобрабатывающей промышленности. 
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Таблица 2. Трибологические характеристики спеченных образцов 

Образец Состав 
Темпе-
ратура, 

°С 

Размер 
зерен d, нм

Объем дорожки 
трения V,  
10–6 мм3 

Скорость  
износа I,  

10–4 мм3⋅Н–1⋅м–1 

1 Fe–Cu–Ni–Sn–VN 800 5000−20000 4,00 8,15 

2 Fe–Cu–Ni–Sn–VN 900 5000−25000 2,54 5,17 

3 Fe–Cu–Ni–Sn–VN 1000 20−400 0,88 1,79 

4 Fe–Cu–Ni–Sn 800 2000−50000 5,56 11,31 

 
ВЫВОДЫ 

Микроструктура, механические и трибологические характеристики ком-
позитов Fe–Cu–Ni–Sn–VN, сформированных методом холодного прессования 
и последующего вакуумного горячего прессования, изменяются в зависимо-
сти от температуры. 

Повышение температуры спекания с 800 до 1000 °С в процессе формиро-
вания композита Fe–Cu–Ni–Sn–VN обеспечивает измельчение микрострукту-
ры от 5−50 мкм до 20−400 нм с одновременным увеличением твердости от 
3,75 до 5,37 ГПа и снижением модуля упругости от 176 до 125 ГПа. В резуль-
тате параметры H/E и H3/E2, описывающие стойкость материала упругой 
деформации разрушения и сопротивление материала пластической деформа-
ции, увеличиваются соответственно от 0,021 до 0,043 и от 1,70 до 9,91 МПа. 

Основной причиной измельчения микроструктуры в процессе формирова-
ния композита при температуре 1000 °С и последующего охлаждения являет-
ся α→γ→α-превращение в условиях растворения VN в α-Fe. В результате 
структура композита формируется из пересыщенного α-твердого раствора 
(ОЦК-фаза α-Fe) с размером зерен 20−400 нм, первичных и вторичных фаз 
нитридов ванадия с размером зерен 5−100 нм. 

Измельчение размера зерна от 5−50 мкм до 20−400 нм и рассмотренные 
выше структурные факторы приводят к снижению силы трения от 250 до 
180 мН и скорости износа от 8,15⋅10–4 до 1,79⋅10–4 мм3⋅Н–1⋅м–1. 

Минимальные значения твердости (∼ 2,68 ГПа), стойкости материала уп-
ругой деформации разрушения (∼0,013) и сопротивления материала пласти-
ческой деформации (∼ 0,49 МПа) и максимальные значения силы трения  
(∼ 280 мН) и скорости износа (∼ 11,31⋅10–4 мм3 Н–1⋅м–1) получены для компо-
зита Fe–Cu–Ni–Sn, спеченного при 800 °С с горячей допрессовкой. Эти ком-
позиты характеризовались крупнозернистой (∼ 5−50 мкм) структурой. 

Испытания на износостойкость в дополнение к измерению нанотвердости 
и модуля упругости свидетельствуют о существенном расширении функцио-
нальных возможностей разработанного композита с нанокристаллической 
матрицей. 

ФИНАНСИРОВАНИЕ 
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науки Украины (номер государственной регистрации № 0117U000391). 

 
Описано процеси формування структури, механічних та трибологічних 

властивостей в умовах вакуумного гарячого пресування суміші порошків заліза, міді, ніке-
лю та олова дисперсністю 5–50 мкм з добавкою нанопорошків нітриду ванадію в залеж-
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ності від температури. Установлено, що підвищення температури спікання від 800 до 
1000 °С приводить до подрібнення феритного зерна до 20–400 нм, виділенню первинних 
(d = 10–100 нм) і вторинних (d ≤ 10 нм) зерен VN, підвищенню твердості від 3,75 до 
5,37 ГПа і параметрів H/E від 0,021 до 0,043, H3/E2 від 1,70 до 9,91 МПа, зниження модуля 
пружності з 176 до 125 ГПа, сили тертя від 250 до 180 мН, зменшенню швидкості зносу 
від 8,15⋅10–4 до 1,79⋅10–4 мм3⋅Н–1⋅м–1. Механізм подрібнення зерна і поліпшення фізико-
механічних властивостей обумовлений α → γ → α-перетвореннями, що відбуваються в 
умовах розчинення VN в α-Fe і подальшого охолодження. 

Ключові слова: структура, температура, композит, знос, нанотвер-
дість, модуль пружності, сила тертя. 

 
The processes of structure formation, mechanical and tribological properties 

under vacuum hot pressing of a mixture of powders of iron, copper, nickel and tin with a disper-
sion of 5–50 μm with the addition of a nanopowder of vanadium nitride depending on tempera-
ture are described. It was found that an increase in sintering temperature from 800 to 1000 °C 
leads to grinding of ferrite grains to 20–400 nm, the release of primary (d = 10–100 nm) and 
secondary (d ≤ 10 nm) VN grains and an increase in hardness from 3.75 to 5.37 GPa and H/E 
parameters from 0.021 to 0.043, H3/E2 from 1.70 to 9.91 MPa, a decrease in the elastic modulus 
from 176 to 125 GPa, a friction force from 250 to 180 mN, a decrease in speed wear from 
8,15⋅10-4 to 1,79⋅10–4 mm3⋅N–1⋅m–1. The mechanism of grain refinement and the improvement of 
physical and mechanical properties is due to α → γ → α transformations occurring under condi-
tions of VN dissolution in α-Fe and subsequent cooling. 

Keywords: structure, temperature, composite, wear, nanohardness, elastic 
modulus, friction force. 
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