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摘要

通过反应硼化烧结法在1193。C及1197℃下真空烧结，利用FeB、Mo、M2高速

钢粉术、Cr、Ni成功制备出耐磨性优良的粉末高速钢与三元硼化物陶瓷的复合材

料，其中三元硼化物陶瓷颗粒是在烧结过程中产生的。借助光学显微镜、X射线衍

射仪、电子探针及硬度计等手段对这种新型复合材料的组织结构、物相及分布、

硬度、耐磨性能等特征进行了分析研究。

分析表明：Mo粉与硼化物的混合粉末与铁基体在高温下原位反应生成了三元

硼化物。同时，原来脆性的FeB在反应中被完全消耗掉。在烧结过程中，硼与金

属粉末原位反应形成的三元硼化物通过液相烧结在金属与硼化物之间形成共晶熔

融体而获得较高的致密度。三元硼化物颗粒产生于基体颗粒的缝隙之间，该复合

材料的主要相为三元硼化物陶瓷相Mo：FeB：、粘结相为口一Fe和M。C型碳化物。烧结

温度将随着TBBC含量的增加而有所增加。陶瓷硬质颗粒细小均匀，克服了传统强

化方法中硬质颗粒与基体涮缺少化学反应或互扩散、粒子与基体结合差的弊病。

摩擦磨损试验表明此种复合材料具有良好的耐磨性，高温阶段尤其优越，而且该

材料的酬磨性能随着陶瓷颗粒含量的增加而逐步提高。添加了15％TB粉的抗磨损

能力较未强化粉末高速钢提高了约2倍。研究了Cr、Ni等元索以及成型剂的掺加

工艺对烧结质量的影响，结果表明，添加了cr、Ni的复合材料的烧结质量较好。

烧结制品经过适当热处理后，硬度增长。材料更加均匀。

关键词：粉末高速钢，陶瓷颗粒，三元硼化物，反应烧结，强化
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ABSTRACT

Ternary boride(TB)reinforced powder metallurgy high-speed steel(PM HSS)

matrix cermets was developed successfully by reaction vacuum sintering at the

temperature of 1193℃and 1197"C using FeB、Mo、Cr、Ni and M2 HSS powder,of

which TB particulate was formed during sintering process．The characteristics of the

eermets，including microstructure，phase constituents and distribution，hardness，wear

resistance，were analyzed by optical and electronic microscope，electro probe，X—ray

diffraction and hardness—tester．

Analysis indicated that TB was formed by in-situ reaction of Mo—FeB mixture on

M2 PM HSS matrix with FeB removal at hi曲temperature．The high sound TB obtained

was attributed to the melt—boride eutectic melt during liquid sintering．The phase

constituents were composed of TB M02FeB2，bonding phase d—Fe MrC carbide．The

sintering temperature increased together with the increase of TB．The muir／phase

formation was favorable to restraining the crystal abnormal growth with fine uniformly

distributed ceramic particulate SO as to overcome the difficulties in the failure of

particulate bonding with matrix due to lake of chemical reaction or diffusion between

particulate and matrix．The cermets exhibited excellent wear resistance especially at

high temperature，which increased with ceramic particulate increase．The wear

resistance of the newtype ofcomposite was as high as twice of M2 PM HSS．Effects of

Cr,Ni elements and surfactant addition on sintered quality were investigated．Results

indicated that the additives were beneficial to excellently sintered quality with fine grain．

The hardness increase and more uniformly distributed structure for the sintered product

were presented．

Key words：PM high-speed steel，ceramic particulate，temary boride，reaction sintering，

reinforcement
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第1章绪论

卜1粉末冶金高速钢及其制造工艺

粉术冶会高速钢是瑞典60年代研制成功的。70年代初有了商品生产，十几年

柬．对这种高速钢的试验研究较多，但生产和使用较少。据不完全统计，粉末冶

金高速钢产品在高速钢总产量中少于5％。粉末高速钢已建立了自己的系列和牌号，

属于高性能高速钢。生产方法以瑞典的ASP工艺，美国的CPM工艺为代表。还有

Fuldens高温烧结工艺”1。

1．1 1粉末冶金高速钢的特点

在属于高合会钢的高速钢的相图中，固相线与液相线之间的温度区间宽，铸

造时易出现含会元素和碳化物偏析。加之铸锭中心冷却慢，易产生宏观的组织和

成分的不均匀性。为了破坏莱氏体组织中的网状碳化物必须采用大变形量的热加

工或电渣重熔，这必然增加了能耗和制造成本。

粉未冶会高速钢采用预合金钢粉作原料。当用水或惰性气体雾化钢液时，每

个液滴就相当一个极小的铸锭，冷却凝固速度很快，使偏析限制在相当于粉末粒

度的尺度内，一般不超过250“m”1。因此，用这种粉末制得的高速钢坯，完全消

除了宏观的成分和组织的不均匀性，碳化物粒子大大减小03。而且，粉末高速钢在

淬火加热时，合会元素和细小碳化物重新溶解十分容易，使成分均匀性明显提高，

从而可缩短加热时间，减小奥氏体晶粒长大的趋势。预合余粉末所具有的细而均

匀的碳化物分柿和较高的奥氏体化合金含量，均对粉末钢的最终性能产生良好的

影响。粉术高速钢的优异性能表现在材料和加工性能均优于普通高速钢：

(1)热塑性好，加工性改善，并减少缺陷，提高成材率；

(2)由于碳化物颗粒细，如一次碳化物平均尺寸为2雎m，而且不存在宏观偏析，

而使热处理的加热时间缩短，提高淬硬性和回火后的硬度：

(3)热处理变形小，仅为普通钢的1／10；

(4)被磨削性能明显改善，为普通钢的2～3倍：

(5)抗弯强度、冲击韧性和红硬性均提高；
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(6)切削性能和刀具寿命可提高2～4倍。

粉术冶金制造高速钢的另一重要特点是利用了雾化制粉快速凝固的工艺特

点，扩大了合金元素的选择性及合会元素的用量，能够生产不同于普通高速钢的

瓤钢种和新牌号，例如提高V、Co、C的含量，推出高钒、高钴和高碳的超硬粉末

高速钢，甚至还可以添加WC、TiC等难熔化合物，故明显地提高了钢的红硬性和

耐磨性”1。

粉末高速钢常常由粉末直接成形为最终产品，如铣刀、钻头、铰刀、齿轮滚

刀等以及各种异型耐磨零件”1。目前，粉末高速钢的成本约比IM钢高50％，但性

能往往提高得更多，所以用途仍不断扩大。它主要用于切削工具，特殊成型模具

和耐磨零件上。

1 1．2高速钢的致密化工艺

高速钢预合会粉末的致密化工艺有：CIP—HIP、粉末包套热挤压、粉末预成

形坯锻造以及真空烧结。七十年代术，还应用了控制喷射沉积、快速均向压制

(ROC)、大气压成形(CAP)、注射成型和STAMP等新的致密成形工艺。下面主要介

绍三种典型工艺”1。

1 I 2．1 ASP T艺

ASP是ASEA--Stora PTocess的简稼。其工艺路线是氩(或氮)气雾化制取预合

余粉未一冷等静压成形一热等静压致密化。热等静压制粉末高速钢锭可达1吨重

(060cm×300 cm)。雾化球形粉经干燥、过筛后，装入圆筒包套内，振动至尽可能

紧密。加热抽真空后封口并焊接包套。在400MPa压力下冷等静压制。-最后在li00

一l 150。C和100MPa热等静压制1小时至全效密。粉末钢锭可用普通锻造和轧制方

法加工成所需尺寸。

ASP高速钢的碳化物分布均匀，无偏析，且不论材料尺寸多大、合金元素含量

多少，钢的组织均是相同的，不存在冶金缺陷，因此，韧性和屈服强度明显改善。

碳化物尺寸小使钢的可磨削性和热处理后的尺寸稳定性均得到改善。

ASP高速钢共有三个牌号：ASP23，ASP30和ASP60。后一种属于高碳、高钒牌

号，仅能用粉末冶金方法制造。其成分和应用范围见表卜l。

2
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表l-I sAP高速钢的牌号、成分和应用

牌 成 分(％)
应用范围

号 C Cr Mo W V Co

红硬性不作为主要要求的多数切削工具和
ASP23 1．27 4．2 5．0 6．4 3．1

冷加工用模具

要求红硬性好的剀削工具。适于NT．多数1i

ASP30 1．27 4．2 5．0 6．4 3 1 8 5 锈钢和高温台盒；适于作高速切削丁具和磨损严

重的冷加工用模具

ASP60 2 30 4 0 7．0 6 5 6．5 lO．5
要求红擘性和耐磨性极好的切削工具·特别适

于高韧性材料～高硬的钛材和钢锻件的切削

ASP高速钢的热处理工艺如图卜1所示。

譬削

鼍
蕞匏

■戤℃
绀

图I-i ASP高速钢淬火～三次回火后的硬度随加热温度的变化

(a)ASP23，油淬(b)ASP23，油淬(c)ASP23，分级淬冷

^融
n舅℃

1 1．2．2 OPM工艺

美国Colt坩埚公司于1967年公布了被称为Crucible Particle

Metallurgy(cPM)制造粉末高速钢的工艺。cPM高速钢有两大类，～类属于普通高

速钢的成分，另一类是专用粉末高速钢成分。

表I-2优质粉末高速钢的成分(％)

牌号 C Cr W Mo V Co

CPMRcx?6／6v 2．2 4．0 10．0 5．3 6．5 8．5

ASP60 2|30 4．25 6．5 7．0 6 5 10．5

CPM粉未高速钢的一切优良性能均归结为它的细而均匀的碳化物分布。图卜2

是用定量会相法测定的碳化物尺寸的分布。可见，CPM T15钢的MC型碳化物的尺
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寸分和宽度小于3／zf7】，并且多数低于平均尺寸1．4Ⅳm；而普通T15钢的碳化物中

有一半超过6．2口m，最大为34口m，特别是MC型的VC在大尺寸(达34／zIn)的碳化

物中占多数”1。

篡
蒜
瓤

●

链
纛

图卜2原始碳化物断面尺寸．肛m

1，1 2 3 FuIdens工艺

直到Fuldens的高温烧结工艺问世，才使廉价地大量生产粉末高速钢的复杂刀

具得以实现。Fu]dens粉末高速钢的工艺流程包括水雾化制取合金粉，CIP或模压

加真空烧结。水雾化预告金粉末具有不规则的颗粒形状，显微组织为马氏体，质

硬而脆，不适于直接冷压成形。粉末要先经过高温软化退火，温度同普通工具钢

相同。退火粉末颗粒表面平整，光壳，有碳化物析出，平均粒度大约为0．4／zm。

退火粉术含氧量降低到1000ppm以下，压制性很好，不规则粒形又有助于提高压

坯强度。压坯致密度一般可达到80％(理论密度为8．1l克／cm3)。模压的形状精确，

但模具费用较高。

Fuldens粉末高速钢的牌号和成分如表卜3所示。

表卜3 Fuldens高速钢的名义成分(％)

l牌号 烧结温度℃ C Cr W Mo V Co

M2 1245 0．85 4．50 6．30 5．05 1．85

M3．2 1255 1．20 4．10 6．00 5．OO 3．00

M4 1260 】．28 4．50 5．50 4．50 4．00

M35 1225 O．02 4．15 6．35 4．95 1．85 4．75

M42 】220 1．10 3．75 】．50 9．50 】．】5 8．00

T15 1265 1．57 4．00 12．5 O．50 5．OO 5．00
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Fuldens工艺的材料利用率为85～95％，而普通高速钢的材料利用率仅20～

50％，因此，该工艺具有明显的经济效益。

高速钢粉末的烧结温度十分接近固相线，有的高于固相线5．5～11℃，为的是

生成液相，促进烧结。烧结过程中，除致密化之外，还发生游离碳的溶解、碳化

物的溶解、成分均匀化以及颗粒长大、孔隙收缩和最后消失。下面着重分析合金

元素对烧结过程的作用。

(1)碳增加碳含量使合会固相线温度降低，故应相应地降低烧结温度。尽管

碳溶解速度快，高于980。C扩散和均匀化十分迅速，但当混合料中剩碳量超过O．15

一O．2％时，会引起碳分布不均匀和烧结密度不均匀。

(2)氧氧会造成合金烧结时脱碳。真空烧结时．脱碳反应使氧含量降低到

200ppm以下。

(3)形成碳化物元素随着钢中w、Mo、V的含量提高，碳含量也必须增加，其

中尤以V最明显。因为VC最稳定，在烧结温度下不溶于基体，故VC能有效地阻

止炔结的颗粒的长大。因此，在提高V含量并相应有与之相平衡的碳含量存在时，

对烧结是有利的。含3％或更高V的高速钢(M3／2和T15)，能烧结至全致密，而且

保持细晶粒组织。cr由于其碳化物不如W、Mo、V的碳化物稳定，对烧结过程影响

不大。cr的碳比物仅在退火钢中形成。

真空烧结的典型工艺制度如图1—4所示，它包括一次低温保温和一至多次高温

保温。

■
■硼

图卜3全致密烧结高速钢的烧结制度

(a)英国专利(b)美国专利

第一次保温(脱氧)前的升温速度不甚重要。为缩短烧结时间，可提高初升温速
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度。对于削歇作业的真空炉，可充人情性气体或氢气(压力可达到46kPa)，这也有

助于加热均匀。

脱氧是靠碳与氧生成c0被抽走而完成的。氧、氮和其它吸附气体必须在烧结

坯内形成闭孔之前排净，否则会使产品鼓泡。脱氧保温阶段也有使物料受热均匀

的目的，要求炉内温度变化不超过±9"C“01。

第二次升温至烧结温度要求缓慢，应严格控制在0．5～5．5。C／min。

烧结保温阶段包括等温烧结和极缓慢的升温过程(3～30"C／h)。

烧结后冷却通常是愈快愈好。为此，向真空炉内充人情性气体或采用强制对流

冷却，以减少炉子工作时间。气体强制冷却后的高速钢的硬度值一般为50～60HRC．

低于热处理后的硬度(55～65 HRC)。因为前者有过剩的残留奥氏体保留下来。

通过令相组织检查来鉴别高速钢的烧结质量。烧结态的显微组织应比奥氏体化

的组织更均匀，碳化物更细，不出现晶界上的网状碳化物，而且没有孔隙或仅有

极小的孔隙存在。将烧结态高速钢进行退火并加热到奥氏体温度淬火，很容易获

得更细的显微组织。烧结质量差的高速钢的明显标志是晶界上出现大的块状碳化

物，如果烧结温度过高，还会产生局部熔化现象，冷却后生成共晶物”“。

1 1．2粉末高速钢的热处理特性

粉未高速钢的热处理同普通高速钢无太大的差别，在成分相同时，淬硬性也大

致一样。

由于粉术高速钢的碳化物细、分布均匀，淬火前加热所得奥氏体的晶粒也细小

和均匀得多，所以加热时间可相应缩短，淬透性好，同时热处理后的变形也小。

粉木高速钢的热处理工艺制度的制定，仍以钢的化学成分作为主要依据。为消

除加工后的应力和软化组织便于进～步的加工，必须进行退火。标准的W18Cr4V

粉木高速钢退火是加热至850。C保温1～2小时后随炉降至750"C再保温3小时，

再随炉冷至500。C出炉”“。

粉末高速钢同普通钢回火的二次硬化峰值均在540。C附近，而含氮粉末高速钢

则在550。C附近．且回火硬度超过HRC66“”。

回火温度取决于对性能的要求，在540～550'C范围内。M2、M35和T15粉末高

速钢热处理后的性能如表卜4所示。
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表1-4热处理后的性能

牌 号
性 能

M： M35 TlS

密度(E／cm’) 8．D5～e．20 B．05^一e．：O ‘．15～B．30

口6(MFa)∞ 750～g,00 ”0—rB20 ”0～B拍

d(X】 12—r14 6～●

％(M耽)o 7；O～20∞ 770～lOOO 770～2呻●

硬度‘HRC) 62～55 63—6I 6‘～B7

回完垒强火i o罩庆予热处理制度。

1．2粉末高速钢的强化方法概述

粉木高速钢克服了冶金方法生产时产生的粗大的莱氏体共晶碳化物偏析组

织．具有较高的强度、硬度和红硬性，并兼有适宜的塑性和韧性，广泛用于切削

1‘具材料。但是，高速钢成分和组织结构决定了其耐磨性是有限的，难以用于要

求抗磨性较高的模具材料。为了扩大粉末高速钢的应用领域，提高制品的使用寿

命，许多生产厂家或科研单位在粉末高速钢中添加了陶瓷颗粒以增强基体的耐磨

性。

1 2．1 传统的粉末高速钢强化方法

添加碳化物、氧化物、氮化物等硬陶瓷颗粒来提高钢的耐磨性，己广泛地用

于制铬硬质合会，如Fe—Tc、钢结NbC、WC、MoC、VC等”“。同样，硬陶瓷颗粒也

容易加入高速钢中，用粉末冶金工艺制备金属基复合材料，这种材料的成分和结

构是传统的工艺方法无法达到的。添加碳化物于高速钢粉中的工作已有大量的科

技1：作者进行了研究，主要成果可归为三大类：热力学不稳定的碳化物，如SiC、

Cr；c。在烧结时易溶解在钢基体中，即并不保留离散硬颗粒。中间碳化物。包括

高速钢合会元素的碳化物，如wC、MO：C、NbC、VC，它们会与钢的基体反应生成类

似于高速钢初始碳化物的新碳化物相，如M6C型的Fe，w．，C、Fe：·MotC和富V、Nb的

MC型碳化物。热力学稳定的碳化物．如TiC，它会或多或少地保留其原始状态，

且有利于在钢基体中和钢与TiC界面处形成MC型碳化物，在某些钢中MC型碳化

物完全取代了M。C型碳化物”⋯。

TiC添加剂在烧结高速钢中被保留并与钢基体化学反应良好联结，故明显地
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提高烧结高速钢的耐磨性。但TiC加入将降低钢的烧结性能，使致密烧结温度有

所提高，故T15、M2、T42、M3／2的TiC加入量应严格控制在lO％vol以内。若降

低Tic加入至6％vol，由于烧结中基体吸收碳，可改善T15合金的烧结性能。大多

数作者报导，添加TiC使高速钢的抗弯强度下降，硬度略有提高。加入少量TiC

粒子时硬度增加不大，而抗弯强度却有所降低，这是因为脆性TiC粒子作为疲劳

源，受力容易丌裂所致。但偶然加Tic后强度也会有所提高．这就与孔隙一样。

加VC、NbC使高速钢的硬度、耐磨性、切削性均得以改善，但粉末混匀难度增大。

细小的NbC或VC粒子会聚集成团束，必须用球磨、制粒之类工艺来破坏。虽然NbC、

Vc加入也使强度下降，但明显低于TiC加入的影响。NbC在回火时使高速钢基体

二次硬化，故热处理后硬度增加明显。球磨工序使组织细化，这也使材料的硬度

和抗弯强度增高。

约5％Al。0粒子也成功地加入高速钢基体中，加相当低的磨粒粉末则效果更好。

烧结热处理后，该复合材料耐磨性能提高，抗弯强度与真空烧结高速钢相当

(20Pa)。最近研究发现，当A1，0。添加量提高时，材料耐磨性能提高，但抗弯强度

降低。这可能是陶瓷粒子作为裂纹源、或是粒子和基体脱粘、或是陶瓷粒子内部

裂纹引起的。A1，0：。与钢基体问缺少化学反应或互扩散，粒子与基体结合差，这被

认为是这类复合材料强度值偏低的主要原园，特别是较粗Al。毡颗粒与高速钢粉简

单混合时“”。如M2高速钢加0～lO％vol的A1。0，．再加Cu、P烧结．其抗弯强度从

1．450Pa降至0．90pa。类似的结果在M3／2高速钢中也得到证实。烧结前，用化学

气相沉积工艺在A1：O。陶瓷原粒表面涂复TiN，可使高速钢基复合材料的抗弯强度

和硬度明显地改善。这表明，涂有TiN的A1。0粒子与基体发生了良好的结合，一

种富V的Mc型碳化物(或碳氮化物)界面层在涂层AI。0与基体的界面处形成。随着

A110‘％含量的增加，材料耐磨性也逐渐提高，用涂TiN的A1：0、粉未效果更佳“⋯。

添加TiN粒子对烧结高速钢的影响也已经被研究。添加TiN会提高烧结温度、

降低抗弯强度。大量试验表明，TiN通常可使烧结热处理高速钢的硬度从HRC69提

高到HRC73“⋯。热处理后，加2％和4％的TiN的工具的切削性能和寿命将分别提高

8％和35％。有限的试验结果也证明，添加陶瓷颗粒对断裂韧性没有影响。事实上加

少量的陶瓷颗粒，并不会通过基体与粒子的反应来改变高速钢的成分和基体硬度。



湖北工业大学硕士学位论文

1．2．2利用制备金属陶瓷的方法强化粉末高速钢

会属陶瓷，是一种由金属或合金同一种或几种陶瓷相所组成的非均质的复合

材料，其中后者约占15％～85％(体积)，同时在制备的温度下，金属和陶瓷相之间

的溶解度相当小“”1。它既保持有陶瓷的高强度、高硬度、耐磨损、耐高温、抗氧

化和化学稳定性等特性，又有较好的金属韧性和可塑性，是一类非常重要的工具

材料和结构材料。其用途极其广泛，几乎涉及到国民经济的各个部门和现代技术

的各个领域，对工业的发展和生产率的提高起着重要的推动作用，对金属陶瓷的

研究已成为材料研究领域中一个非常重要的研究课题。

会属陶瓷(Cermets)是由陶瓷(Ceramics)中的词头Cer与金属(Metal)中的词

头Met结合起来构成。由于“金属陶瓷”和“硬质合金”两个学科术语没有明确

的分界，所以具体材料也很难划分界线。从材料的组元看．“硬质合金”应该归入

“金属陶瓷”。

研究金属陶瓷的目的是要制取具有良好综合性能的材料，而这些性能是仅用

余属或仅用陶瓷所不能得到的。wc—co基金属陶瓷作为研究最早的金属陶瓷，由

于具有很高的硬度(HRA80～92)，极高的抗压强度(600kg／mm2)，已经应用于许多领

域”“。但是由于w和Co资源的短缺，促使了无钨金属陶瓷的研制与开发，迄今已

历经三代。第一代是二战期间，德国以Ni粘结TiC生产金属陶瓷；第二代是60

年代美国福特汽车公司发明的，它添加Mo到Ni粘结相中改善TiC和其它碳化物

的润湿性，从而提高材料的韧性：第三代金属陶瓷则将氮化物引入合金的硬质相，

改单一相为复合相，又通过添加Co和其它元素改善了粘结相。近十年来，金属陶

瓷研制的一个新方向是硼化物基金属陶瓷。硼化物陶瓷由于具有很高的硬度、熔

点和优良的导电性、耐腐蚀性，从而馒硼化物基金属陶瓷成为最有发展前途的金

属陶瓷”“。

为了使会属陶瓷同时具有金属和陶瓷的优良特性，首先必须有一个理想的组

织结构，要达到理想的组织结构，就得注意以下几个主要原则：(1)金属对陶瓷相

的润湿性要好。金属与陶瓷颗粒间的润湿能力是衡量金属陶瓷组织结构与性能优

劣的主要条件之一，润湿力愈强，则金属形成连续相的可能性愈大，金属陶瓷的

性能愈好。(2)会属相与陶瓷相应无剧烈的化学反应。金属陶瓷制各时如果界面反

应剧烈，形成化合物，就无法利用金属相改善陶瓷抵抗机械冲击和热震动的性能。

9
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(3)金属相与陶瓷相的膨胀系数相差不可过大。金属陶瓷中的金属相和陶瓷相的膨

胀系数相差较大时，会造成较大的内应力，降低金属陶瓷的热稳定性。

金属陶瓷中陶瓷相通常是由高熔点氧化物(如A1：0。、Zr吼、BeO、MgO等)、碳

化物(如TiC、SiC、WC等)、硼化物(如TiB：、ZrB：、CrB：等)、氮化物(如TiN、BN、

TaN等)。而硅化物的熔点虽高，但易与金属反应。所以在金属陶瓷的配方中很少

采用“。1。作为金属粘结相的原料可由各种元素组成，例如Ti、Cr、Ni、Co、Fe、

Mo、w等，它们可以单独或组合起来使用，也可以是其它金属材料，如不锈钢、青

铜或高温合金。

根掘金属陶瓷中主要非金属相的种类。金属陶瓷可分为五种类型：氧化物基、

碳化物基、碳氮化物基、硼化物基和含有石墨或金刚石状碳的金属陶瓷Ⅲ1。

1．3三元硼化物的特性与应用

1．3．1硼化物的特性

硼化物及其相关的物质，具有高熔点、高硬度、优良的导电性、化学稳定性

和热传导性。但是它与氧化物、碳化物等相比，其研究与应用的进展还较为缓慢。

其主要原因是硼化物难烧结、难还原，若无适当的烧结助剂易与某些结合金属反

应生成脆性第三相“⋯。

硼化物．特别是金属硼化物，按照Hagg经验法则，由于硼原子与金属原子的

半径比通常大于O．59，因此与其说它是间隙化合构，莫如说它是一种结构简单而

又复杂的置换型化合物。硼在孤立状态下的价电子配位为S2P，形成硼化物则由S

—P变为稳定的S∥配位，若再从相邻原于中接受一个电子，可始成更加稳定的SP

配位。在元素周期表中，包括碱土族金属、过渡族金属和稀土金属在内．有50种

以上元素可与硼形成化合物，即使不包括二元硼化物，硼化物的种类也可达到150

种以上。其化学构成可以从M：B到MB，。集合。其中易与金属形成硼化物的是MzB、

MB、M&、M乳、M卧、MB。：等六种。工业上用的较多的是MB。、M眺两种啪1。

’会属硼化物除前述优良特性外，尚有优良的热电子散射特性，对熔融金属的

良好的抗腐蚀特性，优良的磁性特性以及对中子吸收截面积大等诸多优良特性。

因此、人们将它广泛用作钢铁材料的渗硼处理，真空镀用粘合材料。研磨抛光材

O
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料，电子器件材料，磁性材料，热电转换材料，中子控制材料等o”。

尽管硼化物陶瓷和金属陶瓷己部分进入工业性应用，但欲使其具有与典型的

高硬材料一wC基硬质合金相媲美的力学性能，尚有一段距离。最近，三元复合硼

化物余属陶瓷的出现，从某个角度讲，缩短了这一距离。

1 3．2三元复合硼化物金属陶瓷

硼化物在烧结过程中与金属结合相在反应中易生成脆性第三相，寻求适宜的

结合会属比较困难，采用反应硼化烧结法可以解决这一问题。

以铁、钼为令属结合相，利用反应硼化烧结法获得高强度三元硼化金属陶瓷，

其三元复合硼化物为Mo：FeB：。

1 3．3 Mo：FeB。复合硼化物金属陶瓷

典型的Mo：FeB：会属陶瓷的电镜组织中，明灰色的硬质相(Mo：FeB：复合硼化物

粒子)均匀分布于铁基结合相中。在实用合金中，为提高金属陶瓷的耐腐蚀性能，

添加铬、镍等元素。硬质相固溶于(Mo、Cr、Fe)，B：复合硼化物中，铬、镍等的固

溶类似于不锈钢的情况“⋯。这种组织的产生，是由于合金的组成引起铁素体、马

氏体和粗大的莱氏体发生了变化。

1 3 3 1分类及力学性熊

Mo：FeB。会属陶瓷分为V、C、H三类”⋯。V类用作一般耐磨材料，C类用作耐磨

I咐蚀材料，H类用作高温耐磨耐蚀材料。依V、C、H的排列顺序，合金中铬、镍等

元素含量逐渐增多。显微组织大体依V、c、H的排列顺序由马氏体向奥氏体变化，

其中H类为非磁性。

典型的Mo：FeB：余属陶瓷的物理和力学性能见表卜5。其抗弯强度、硬度几乎

与硬质合会相同，密度近似钢铁材料而为硬质合金的3／5，纵弹性模量是硬质合金

的l／2，热膨胀率近似钢铁材料”“1。
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表卜_5典型的MozFeBz复合硼化物系金属陶瓷的性能

1．3．3．2接合性

在硬质合金、陶瓷等材料与金属材料的接合中，为缓和两者因热膨胀系数的

差别而引起较大的热应力，一般是在两者之间植入其它金属，以形成热应力缓和

层。而Mo：FeB：金属陶瓷不但可与钢材进行钎焊，而且可以将烧结体置于接合材料

上，通过炉中加热达到直接扩散结合，实现一次性烧结接合。把粉末成型薄片或

淤浆状原料置于接合材料上进行烧结结合，在接合材料表面可形成数百Ⅱm到1}lⅡfl

的金属陶瓷层‘”1。

1．3．3．3抗腐蚀性

对Mo，FeB：会属陶瓷的耐蚀性能从电化学的角度进行了研究。采用酸、碱溶液

浸蚀的方法评定了其抗腐蚀性能，结果表明Mo：FeBt金属陶瓷的抗蚀性最佳t其C

类与H类会属陶瓷在腐蚀液中的抗蚀性优于硬质合金，而与不锈耐酸钢SUS440相

同或者更高。

硼化物基金属陶瓷用于需要非常耐热和耐蚀的条件下，如在与活性热气体和

熔融金属接触的场合。可用来粘结硼化物的主要金属有Fe、M、co、cr、Mo、B或

者它们的合金。“1。

同本东洋Kohon公司的研究人员发现，FeB—Mo基合金不仅可提高其耐磨性能

和耐腐蚀性能，这种金属陶瓷使用一种称之为“硼化反应烧结法”的方法制取的。

作为硬质相的三元硼化物是在烧结过程中形成的，这与普通的金属陶瓷生产工艺

明显不同。””。
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Mo：FeB：基会属陶瓷的断裂韧性高，热膨胀系数与钢相近，而普通的金属陶瓷

热膨胀系数是钢的一半。Mo。FeB。基会属陶瓷的耐磨性相当于甚至优于粉末冶金高

速钢及普通会属陶瓷，借助于SEM和XRD研究发现：Mo。FeB：基金属陶瓷高速磨擦

时．在磨损面上形成了诸如MoO。、少量B：O。的低熔点氧化物，这些氧化物可起到防

止粘着磨损的作用。而普通令属陶瓷则不会形成这些氧化物。此外，Mo：FeB。基金

属陶瓷在各种介质中如有机酸、无机酸、碱溶液中有很好的耐腐蚀性：在熔融的

树脂相像zn、A1之类的熔融的有色合金中也显示出很好的耐腐蚀性。驹井正雄等

人对Mo!Ni B：基余属陶瓷进行了详细的报道，发现其具有和Mo：FeB：基金属陶瓷相近

的性能。

由于多元硼化物基会属陶瓷所具有的优异性能，目前，这种材料在日本已经用

于制作冲压易拉罐的模具、铜的热挤压模、钢丝冷热拉模、锅炉热交换器的保护

零件、汽车气门热锻模等”“。

1．4烧结工艺途径及控制

1 4．1烧结工艺及设备

烧结是粉术冶金生产工艺的最后一道主要工序。烧结的目的是使多孔疏松的

粉术压坯变成具有一定组织和性能的合金。合金的组织和性能固然取决于烧结之

前的许多工艺因素(如原料的粒度、纯度及分布等)，但在某些情况下，烧结工艺

对烧结产品的组织和性能有着重大的、甚至是决定性的影响。

1．4，1．1氨气烧结

氢气烧结可以在碳管电阻炉中进行，也可以在钼丝刚玉管炉中进行。氢气烧

结虽然在长时期内被采用，但经过长期的生产实践，人们发现它存在很多不足之

处。碳管电阻炉虽然具有炉子的结构简单、升温速度快、工作温度高等优点，但

是炉子台勺功率大，温度波动大、炉子寿命短，炉内气氛不稳定，产品容易渗碳和

产生“起皮”废品。而且炉温控制不准、炉内气氛变化大、产品容易渗碳等，这

些都是其难阻克服的缺点。不管是碳管电阻炉，还是镅丝刚玉管炉，其烧结过程

均在正压力下进行，产品内部的孔隙不能得到充分消除，一些氧化物杂质也不能

挥发排除。
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1 4．1．2真空烧结

真空烧结始于30年代，目前被世界上许多硬质合金生产厂商采用，正逐步取

代氢气烧结。其主要特点是：对有气相参加的反应，可以使其平衡向反应产物中

气体分子数增加的方向移动，因此有利于氧化物的还原，以及烧结体内气体的解

吸和排除。改方法大大减少气相与固相之间的反应，即大大缩小了气体介质的影

响，工艺上比较容易控制。州。

(1)粉未的表面氧化物可以在较低温度下被还原，有利于在出现液相以前胶结

余属和碳化物之间的扩散。特别是，烧结体出现液相的温度在真空下可能降低，

同时胶结金属在出现液相前后有较大的表面张力，因而烧结体内的小孔更容易被

填充，收缩速度快。这样，就使得烧结过程可以在较低的温度和较短时间内完成。

与氢气烧结比较，真空烧结的温度大约可降低50～100 4C。

(2)真空烧结有利于反应TiO+2C=TiC+CO的平衡向生成C0的方向进行，因而

有利于复式碳化物补充增碳，改善合会质量。

(3)在真空状态下，合金中的氧等气体杂质容易排除，因而残留孔隙较氢气烧

结的少。另外，炉内氢气稳定，产品不易渗碳和脱碳。

(4)由于以上的特点。产品质量提高，使用寿命延长。

1．4．1 3烧结+热等静压

尽管多年来，人们在真空烧结工艺及装备上作了大量的研究和改进，合金内

部仍有少量的残余孔隙和缺陷，对于此人们一直在进行研究，并用热等静压技术

解决这一问题。

热等静压技术是将烧结好的产品再在压力为80～150兆帕、惰性气体为加压

介质、温度为1320 1400"C的热等静压机中处理一段时间。实践证明，经热等静

压处理的产品孔隙度(O％～O．0001％)较传统烧结的产品孔隙度(0．06％～1．O％)

低得多，甚至可以完全消除。

1．4．1．4烧结一热等静压

尽管烧结+热等静压技术能改善和提高合金的性能，但随着实践的深入，人们

发现它还是存在如下的缺陷：

(1)热等静压设备的压力高，使用费用高，维护难度大，操作复杂。
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(2)由于使用的压力很高，引起液相钴的运动，被挤压填充到合金的孔隙内，

形成“钴池”，造成粘结相在合金内部分布不均匀现象。

(3)虽然热等静压处理时的温度比传统烧结温度要低，但实际对产品来说却是

第二次烧结。因此在液相温度处，WC将重结晶而长大，导致合金内部wC颗粒大小

分伽不均匀。半日大的wc颗粒还起着断裂源的作用，使合金强度降低。

烧结一热等静压较烧结+热等静压有很多优点：“钴池”可以减少到很小的程

度，甚至完全消除。合金的组织结构均匀，无粗大的wc颗粒，碳平衡容易得到控

制。因此．产品的物理性能得到显著改善。

不仅如此，采用烧结一热等静压技术，由于使用压力低，设备投资较烧结+热

等静压低得多，能耗减少，操作工序缩短，因此成本相应较少。

1．4．1 5电弧等离子烧结法

其加热方法与热压不同，它在施加应力同时，还施加脉冲电源在制品上，材

料被韧化同时也致密化。实验已证明此种方法烧结快速，能使材料形成细晶高致

密结构，预计对纳米级材料烧结更适合。但迄今为止仍处于研究开发阶段，许多

问题仍需深入探讨。

1 4 I．6发展趋势

由于烧结一热等静压是目前硬质合金致密的最先进技术，因而国内外厂商都

在大力发展并加以应用，以提高产品的质量和竞争能力。可以预期，今后在刀具

和结构材料方面将获得很大发展。我们可以借助该技术，在保持原产品的强度或

略高于原产品强度的前提下，适当降低粘结金属钴(属战略物质)的含量，这将

使合会获得更高的耐磨性，并大大降低产品成本。

1．5国内外的相关研究及进展情况

瑞典Stora钢厂和美国Crucible钢厂均于1970年起步进行研究粉末冶金高

速钢，并分别于1973年和1975年将PM HSS投入商业性生产，从而开辟了高速钢

的新纪元，迄今已有20余年的历史‘⋯。

该两公司采用的工艺均为将熔融的高速钢钢液，经高压气雾化成微细的钢粉。

在过筛、分选后装罐摇实，抽真空密封，再在高温高压下热等静压(HIP)成钢锭。
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此粉木冶会高速钢钢锭再经过锻造、轧制、拉拔，成为粉末冶金高速钢钢材。

1．5．1 PM HSS的产量

全世界粉术冶会工具钢的产量无确切统计数字，但有下列数据可供参考。

(1)根掘文献报导，近年全世界气雾化高速钢粉末产量在1万吨左右‘”1。从粉

术到钢材，主要在锻造、退火、轧制、机械加工扒皮中有一定损失，估计全世界

可产刚HSS 8000吨左右。此外，英国、印度还生产不少水雾化烧结PM HSS。

(2)1995年Erasteel厂负责ASP系列产品生产的经理Lras Svensk(瑞典人)

在北京宣称，全世界PM HSS钢材产量超过100吨／年的有9家，它们是：

瑞典属Erasteel公司的Soderfars厂和属ABB集团的Powdermet厂。两家产

量之和约为3000--5000吨／年：

荚国Crueible厂约2000吨／年：

R本Hitachi(日立金属)约1000吨／年；

同本Daido(大同)约500吨／年；

同本Kobe(神户制钢)约2000吨／年：

奥地利Bohler(伯乐)厂

上述9家PM HSS钢材的产量之和为7000--9000吨／年。

(3)掘Erasteel厂的统计资料，欧州、日本、美国(不包括中国和俄罗斯)的常

规冶炼高速钢钢材总产量在1993年为62060吨，在1994年为74000吨。粉末冶

会高速钢的产量在欧美几乎占其常规冶炼高速钢产量的l／6～1／7，可见其应用与

发展之迅速‘⋯3。

1 5 2我国粉末冶金高速钢在刀具上的应用

由于PM HSS的单价远高于普通冶炼的高速钢，迄今在我国几乎没有成熟的应

用经验。以往国内有2～3个工具厂有零星试用少量PM HSS的情况，上海大众汽

车厂使用德国Lorenz厂插齿刀。”1。近年正常生产中使用PM HSS只有下面三例。

(1)1994年福建莆FFi金田工具工业公司使用奥地利伯乐钢厂$390PM钢，生产

直径06mm的模具雕刀。全部销往香港，反应良好，其韧性优于当地市场上国外进

口的ASP2060钢制同类产品。

(2)韶关工具厂使用奥地利伯乐钢厂的$690P～1钢做双金属带锯齿形铣刀已两
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年多，热处理硬度为HRC65．5～66，用户满意。

(3)为使小轿车刀具国产化，重庆工具厂对用于一汽一大众汽车厂的齿轮刀具

(齿轮滚刀、插齿刀、剃齿刀)全面订购PM HSS进行试制。使用ASP 2030制造的

径向剃齿刀，在充分发挥该钢性能的条件下，在上海大众汽车厂进行切削试验获

得优良的效果。

我国己到了要使用PM HSS的阶段。如一汽一大众汽车厂的齿轮滚刀、插齿刀

和剃齿刀皆要求供应PM HSS的。为使汽车刀具国产化，重庆工具厂已进口ASP2030。

ASP 2030钢进行试生产。此外日益增多的NC，CNC机床也要求高档刀具。

模具历来是我国机械制造的一个薄弱环节。模具制造业更应研究和应用粉末

冶金耐磨工具钢，以提高模具质量和制造水平。采用如CPM lOV，CPM 15V来替代

某些硬质合会模具是很值得进一步实践和探讨的问题”⋯。我国已建立几家设备极

其现代化的模具加工厂，粉未冶金耐磨冷作工具钢板有可能在这些模具厂获得应

用，其应用量也将会迅速增加。

1 5 3金属陶瓷的发展趋势

21世纪是高科技世纪，高科技的发展促进了金属陶瓷复合材料的发展。目前，

会属陶瓷的发展主要集中以下几个方面：

(1)新材料的研究与丌发。工业技术的快速发展，对金属陶瓷提出了更高的要

求，根据不同的使用环境各国科学家J下在积极从事金属陶瓷新材料的研制开发活

动，主要包括三个方面：硬质相正在向多样化方向发展，致力于开发新型硬质相

和复合硬质相等；作为粘结相的金属或合金的种类不断增多，以资源丰富的金属

代替资源短缺的金属(如用Fe和Ni代替co)；相成份范围逐渐拓宽，硬质相和粘

结相的含量不断地突破以前研究的范围。

(2)超细晶粒和纳米级金属陶瓷。近年来，从长期的生产经验和最新的研究发

现．在金属陶瓷的成份中，当粘结相不变时，决定其力学性能的关键因素主要是

材料中的硬质相的晶粒度。由于超细晶粒和纳米级金属陶瓷比常规金属陶瓷具有

更高的强韧性、硬度、耐磨性等综合性能，因此受到了世界各工业大国(美、瑞、

F1、德、英、俄等)的广泛关注，不少科学工作者正以极大的热情研制和开发这种

新型金属陶瓷⋯。

(3)梯度金属陶瓷的应用开发。由于一些金属陶瓷制品在使用时，不同工作部
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位往往有着不同的性能要求，若采用现有的耐热金属、陶瓷或金属陶瓷等单一材

料都难以满足这种工作条件，而采用陶瓷金属层状结构又会引起界面处的热应力

集中，这就需要丌发热应力缓释型金属陶瓷，即梯度金属陶瓷，它是一种由于组

织连续变化引起性能缓变得功能复合材料。这种材料可用作航天飞机的热防护材

料、核反应堆的内壁材料、汽车发动机的燃烧室材料和梯度刀片材料等““。

(4)金属陶瓷回收再利用问题。近年来，受环境保护和资源利用意识的影响，

会属陶瓷回收再利用问题的研究在不断地扩大和深入，但也存在着一些问题，例

如有些国家利用回收再生料制造的金属陶瓷产品质量低劣，所以采用现代化技术

和大规模生产模式实现资源的充分利用和经济效益的统一已经成为金属陶瓷发展

中不可忽略的问题。

(5)基础研究的发展。限制金属陶瓷更深发展的主要问题在于相关的基础研究

相对滞后，许多涉及材料本质的问题没有解决。近年来有关的研究已得到重视，

相关理论也有了长足的发展。主要的研究热点有：材料制备工艺过程机制；通过

控制工艺获得具有特定结构的材料：材料结构形成机制：制各工艺与性能的相互‘

关系：金属与陶瓷的润湿性问题；界面结构研究等一系列问题。
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2．1立论目的

第2章立论目的及途径设计

切削加工是现代制造业应用最广泛的加工技术之一，据统计，国外切削加工在

整个制造加工中所占比例约为80％～85％，国内则达到90％。刀具是切削加工中不可

缺少的重要工具，无论是普通机床j还是先进的数控机床、加工中心和柔性制造系

统，都必须依靠刀具才能完成切削加工。刀具的发展对提高生产率和加工质量具有

直接影响。材料、结构和几何形状是决定刀具切削性能的三要素，其中刀具材料的

性能起着关键性的作用。国际生产工程学会在一项研究报告中指出，由于刀具材料

的改进，允许的切削速度每隔10年几乎提高一倍“”。

随着制造技术向高精度化、自动化、多功能化、高生产率化方向的发展，要求

切削刀具具有耐高温、耐磨损、耐腐蚀、适应高速、超高速等特点。众所周知，当

甜新材料不断涌现，其中，增加了Ni、cr、co、Mo、w等合金元素，使材料的各方

面性能发生了巨大的变化，加工难度更加突出。这对切削刀具提出了更高的要求。

常规刀具材料分为高速钢、硬质合金、陶瓷三大类。高速钢具有较高耐热性，

良好的韧性和成形性，可用于制造几乎所有品种的刀具，但是，高速钢存在耐磨性、

耐热性不足的缺陷，难以满足现代切削加工对刀具材料越来越高的要求。与高速钢

相比，硬质合金具有较高的硬度、耐磨性和红硬性。良好的综合性能，得到了广泛

的应用，目前国外90％以上的车刀、55％以上的铣刀均采用硬质合金材料制造“”。

但硬质合金刀具材料的耐磨性和强韧性不易兼顾，用于高速切削加工时耐磨性不

足。与硬质合会相比，陶瓷材料具有更高的硬度、红硬性和耐磨性，加工钢材时，

陶瓷刀具的耐用度为硬质合金刀具的10～20倍，其红硬性比硬质合金高2～6倍，

而且化学稳定性、抗氧化能力等均优于硬质合金””。在新材料世界里，陶瓷已成为

新材料的发展中，“与金属材料、有机高分子材料形成三足鼎立之势。其中。特种

陶瓷的发展尤其受到世界各国的高度重视。但陶瓷材料的缺点是脆性大、横向断裂

强度低、承受冲击载荷能力差。由于陶瓷材料的强度和韧性低，在许多加工条件下

易于因破损而失效，这大大限制了它的应用范围。尤其是在自动加工领域，陶瓷刀

具由于可靠性太差，很少在自动化加工设备中使用。尽管陶瓷材料可以通过一些增

19
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韧和补强的方法来提高其强度和断裂韧性，如颗粒增韧、相变增韧和晶须增韧等，

但提高的幅度十分有限。

本课题主要是针对高速钢刀具存在的不足，通过材料复合技术，采用粉末冶金

方法，制备强韧结合的三元硼化物陶瓷强化相的粉末高速钢刀具材料。研究复合材

料的成分分布、结构、组织性能特点，研究成型和烧结工艺及机理，建立粉末烧结

三元硼化物陶瓷强化相的新型复合刀具材料的质量控制方法，获得硬度高、韧性好、

刷磨性好的新型切削刀具材料。对于促进高效机床及高速切削和干式切削技术的发

展及推广应用具有重要的意义。

2．2实验方案

资料表明，高硬度、高强度和耐磨性能相结合，在切削是与金属接触没有粘

附作用。三元硼化物陶瓷抗弯强度、硬度几乎与硬质合金相同，其密度近似钢铁

材料而为硬质合金的3／5，纵弹性模量是硬质合金的1／2。其热膨胀率近似钢铁材

料。它不但可与钢材进行钎焊，而且可以将烧结体置于接合材料上，通过炉中加

热达到直接扩散结合，实现一次性烧结按合。

抗磨的硬质颗粒需要具有较高硬度的基体材料与之相配套，因为软的基体材

料会因快速磨损或是强度过低而失去对硬质颗粒的有效支撑作用。烧制三元硼化

物陶瓷是以铁、镍作为粘结剂的。我们的设计思想是以M2粉末高速钢替代铁作为

三元硼化物陶瓷的粘结相，以三元硼化物陶瓷作为硬质相，以高速钢作为基体材

料(粘结相)，强强结合，强韧结合，充分发挥Mo：FeB。基金属陶瓷的断裂韧性高，

热膨胀系数与钢相近的优良特性。

2．2．1粉末反应生成陶瓷与直接加入陶瓷相对比可能具有的优点

增强材料与基体材料之间的相容性的控制往往影响到复合材料在高温下制备

和高温应用中的性能及性能的稳定性。如果增强材料(纤维、颗粒或晶须)能从

基体中(即原位)直接生成，则上述相容性问题将得到很好的解决。因为原位生

成的增强相与基体界面之间结合良好，生成相的热力学稳定性好，也不存在增强

相与基体的湿涧和界面反应等问题。这里通过反应制取TBBC就是处于这种考虑。

此外，还有下述特点：
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(1)这种原位反应生成的陶瓷相分布均匀，颗粒细小，可以减小应力集中，进

而减少裂纹倾向。

(2)由于陶瓷相是在反应过程中生成，所以陶瓷相与粘结金属可以在微观区域

内相互渗透，犬牙交错，从而获得良好的结合强度，而且陶瓷相和金属相分布均

匀。

(3)可以方便地通过改变反应物量，控制陶瓷相的比例。

2 2．2以M2粉末高速钢替代铁作为粘结相的优势

烧制三元硼化物陶瓷是以铁、镍作为粘结剂的。耐磨高硬的硬质颗粒需要具

有较高硬度和强度的基体材料与之相配套，因为软的基体材料会因快速磨损或是

强度过低而失去对硬质颗粒的有效支撑作用。以M2粉末高速钢替代铁作为粘结相

将很好地支撑住硬质颗粒，发挥其优良的耐磨特性。

2．3实验途径设计
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图2-1实验途径设计
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本项目采用现代技术手段，获得特殊的粉末原料，通过优化调整化学组成，

应用科学的成型和硼化烧结方法，合成新型粉末高速钢刀具材料。整个实验途径

设计流程示意图如2一l所示。

具体实验方案如下：

(1)广泛查阅国内外有关三元硼化物陶瓷及粉末高速钢的文献资料，制定实

验方案。

(2)粉术原料的制备：采用机械合金化的方法，加入不同的添加剂，在KQM—X4

型快速球磨机中对粉末进行活化处理，以获得流动性好，活性高的粉末原料。

(3)DTA分析：用差热分析仪进行混合粉的烧结过程分析。

(4)成型：分别将制备好的M2高速钢粉和TBBC粉加入粘结剂，在利用液压

机施加一定压力的’隋况下，使其成型。

(5)烧结三元硼化物陶瓷：将成型的TBBC试样在HZS—B型真空烧结炉中进行

不同工艺参数的烧结试验。

(6)烧结M2粉末高速钢：将成型的M2高速钢粉末试样在HZS-B型真空烧结炉

中进行不同工艺参数的烧结试验。

(7)分析；将⑤和⑥的实验结果进行比对，分析两者之间的差异，初步拟定成

分配比及烧结工艺。

(8)烧结三元硼化物陶瓷强化相的粉末高速钢：在HZS一13型真空烧结炉中进行

不同工艺参数的烧结试验，并确定新型复合材料的最佳成分配比、成型和烧结工艺

参数。。

(9)热处理：对新型复合材料进行最终的热处理，获得预期的实验结果。

(10)材料结构、组织性能测定：用x射线衔射仪、JCXA-733电子探针、

JSM一5610LV扫描电镜分析材料的组织结构。用HVS-1000型显微镜硬度计测定材料

断面的显微硬度。用自制仿销一盘式磨料磨损试验机测定材料的摩擦磨损特性。



湖北工业大学硕士学位论文

3．1实验材料及设备

第3章实验内容

3．1．1实验材料

(1)陶瓷相反应物：FeB粉(150肚m)、Mo粉(3～5肚m)、Cr粉(56．4／zm)、Ni

粉(3，4“m)

(2)基体材料：M2高速钢粉(粒度：一300目，浙江飞达粉末公司生产)

(3)辅助材料：石蜡、汽油

表3-1 Y2的化学成分(单诬：审t％)

3．1．2主要仪器设备

(1)KQM—X4快速球磨机。

利用快速球磨机制备混合料。

(2)_|{fE一30型液压式万能材料试验机。

将混合料在一定压力下压制成试样。

(3)HZS—B真空烧结炉。

(4)OLYMPUS会相显微镜。

观察断面的组织结构，并拍摄金相照片。

(5)HVS一1000显微镜硬度计

测量断面的显微硬度。

(6)AEU一210电子分析天平。

称量试样摩擦磨损后的质量损失。

(7)DZF一6020干燥箱。

(8)CRY-2(P)差热分析仪

(9)JCXA-733电子探针
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分析断面中的陶瓷相及元素分布。

(10)sx：箱式电阻炉

对烧结制品进行淬火及回火处理。

(11)自制仿销一盘式磨料磨损试验机

摩擦磨损试验机由金相抛光机改装(图3—1)。试样夹具可对称地装上3个试

样，其受磨面为紧帖240号耐水会相砂纸(湖北金立砂带股份有限公司)的磨盘，

通过央具上的杠杆机构施加一定的载荷。转盘直径220 mm。转速1400r／min。

载衙 ．

Z

图3-1自制仿销一盘式磨料磨损试验机

1一试样 2一试样架 3一转盘

3 2实验过程

3 2 1烧结三元硼化物陶瓷的羞热分析(DTA)

(1)实验仪器：CRY一2(P)型差热分析仪

(2)样品成分(表3—2，共30 mg)：

表3-2烧结样品的化学组成⋯(单位：wt％)

(3)参照样品：A1：0，粉末，30 mg
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(4)气氛保护：氩气(Ar)

3．2．2烧制三元硼化物陶瓷

(1)烧制三元硼化物陶瓷所用的原料为：FeB粉、Mo粉、cr粉、Ni粉、Fe粉，

配比如表3—2所示。混合料掺蜡后先球磨(KQM-X4球磨机)15min。经干燥、28

吨)j)j：SLJ成040x6mm试样后，放入HZS—B真空烧结炉内进行烧结。

(2)烧结制度

制备新型复合材料的烧结工艺如下：室温--700℃，升温速度为20℃／min；

700。C保温lOmin；700℃一1100℃，升温速度为10℃／min；1100"C保温lOmin：

l 100℃一1230。C，升温速度为13 4C／min：1230℃保温lOmin后随炉冷却。温度曲

线如图3—2所示。
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图3-2制备三元硼化物陶瓷的烧结曲线

(3)烧结产物

X衍射(图3—3)表明，原来脆性的二元硼化物FeB已经在反应中完全转化了，

生成了我们所希望的三元硼化物陶瓷相Mo：FeB：(明灰色颗粒点)，获得了含有三元

硼化物陶瓷相的粉末高速钢。陶瓷材料的主要组成相有三元硼化物陶瓷相Mo：FeB：

和粘结相。
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圈3-3 x衍射图样

3 2．3烧制M2粉末高速钢

(1)原料为M2高速钢粉，其成分如表1所示。掺蜡。干燥后，28吨力压制成

D40×5ram试样并经放入HZS—B真空烧结炉内进行烧结。

(2)M2高速钢粉末退火处理用于制造粉末冶金高速钢零件的原料是两种不

同的雾化粉木：气体雾化和液体雾化。即用高压氯气、水或油(9～20MPa)去击碎

熔融的金属流。雾化粉末的性质随雾化介质不同而不同。气体雾化粉末具有球形

颗粒，相对摇实密度约65％；而水雾化粉末具有不规则形状，相对摇实密度<10％。

水雾化粉术易被氧化，其含氧量高达3000ppm，有些颗粒表面完全为氧化层。故水

雾化粉未必须在真空或氢气中退火，以还原氧化物。使氧含量<1000ppm，并降低

其硬度(从600 700HV降至250～300HV)。否则，水雾化中形成的淬硬粒子难于压

制，高的氧含量会影响其烧结性能。退火后的水雾化粉末易于模压，当压制压力

800Mpa下就可获得约85％相对密度的压坯“”。就真空脱氧而言，其过程为金属氧

化物与碳反应，使其还原。退火工艺如图3—4。
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图3-4水雾化高速钢粉末的退火

(3)M2粉未高速钢的烧结制度制备新型复合材料的烧结工艺如下：室温一

340。C，升温速度为12。C／min：340。C保温20min：340。C一1100。C，升温速度为

12。C／min：l100。C保温lOmin；1loo℃一1180。C，升温速度为12"C／min；1180

℃保温30min后随炉冷却(图3—5)。
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图3-5制各M2粉末高速钢的烧结曲线

3 2．4新型粉末高速钢的制备工艺流程图

反应烧结法制备三元硼化物陶瓷强化相粉末高速钢材料的制备过程如图3—6

所示。混料球磨后真空干燥：用300目的筛子过筛，即制得所需试验粉术。掺蜡(石
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蜡加汽油)，用28吨压力压制出坯体，在1290"Cl 5℃下真空烧结即可得到新型复

合材料。

图3-6复合材料的制各工艺过程示意图

3 2 5制备复合材料用粉料的配制

反应硼化烧结法制备新型复合材料所用的原料为：FeB粉、Mo粉、M2高速钢

粉，三种实验方案的配比分别如表3—3、3—4、3—5、3-6所示。混合料先球磨(KQM—X4

球磨机)30rain，过筛(300目)，掺蜡(3％)，干燥后28吨力压制成040×6mm

试样，最后放入Hzs—B真空烧结炉内进行烧结。

表3-3方案1的化学组成(单位：wt％)

表3～4方案2的化学组成(单位：wt％)

表3-5方案3的化学组成(单位：Wt％)
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3 2．6掺蜡工艺

表3-6方案4的化学组成(单位：wt％)

成分 FeB Mo Cr Ni M2

含量 3．7 4．8 1 O．5 90

反复的实验证明．掺蜡工艺的适当与否对于最终的烧结质量的影响巨大。经

过不断调整，我们确定了如下掺蜡工艺：

将蜡块尽可能捣细小一称量(3％)一放入量杯-N入溶剂汽油(石蜡汽油溶

液浓度约20％)一不断搅拌，直到完全溶解一掺入己配好的复合粉末一搅拌均匀一

在干燥箱中经45℃干燥3小时。

3 2 7烧结制度

制备新型复合材料的烧结工艺如下：室温一160℃，升温速度为IO'C／min：

160。C保温20min：160℃--350℃，升温速度为10℃／min；350℃保温20min；350

℃一1050℃．升温速度为12℃／min；1050℃保温20mii3；1050℃一1193℃，升温

速度为9。C／min：1193℃保温20min后随炉冷却。烧结曲线如图3—7所示。
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图3．7制备新型复合材料的烧结曲线

3 2．8摩擦磨损实验

将四种方案在1193℃下的烧结制品(掺加15％的在1197。C下烧结)在自制仿

销一盘式磨料磨损试验机上进行磨损实验。实验条件为：试样尺寸040×6mm，载
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荷20牛顿。所有磨损件试样先粗磨、精磨，最后抛光、洗净，等其干燥后待用。

选用干摩擦方式，分别在磨损lOmin、15min、20min、25min和30min后用AEU一210

电子分析天平称量，计算试样的磨损量。对比材料为M2粉末高速钢。

3 2．9烧结制品的热处理

(1)淬火淬火温度采用11009C的淬火温度“”。

(2)回火 高速钢淬火后，回火过程中析出十分弥散的碳化物，产生二次硬化。

因此，淬火后残留奥氏体量较多。为了消除淬火应力，得到弥教、强化、稳定的

回火马氏体及使残留的奥氏体最大限量的转化为二次马氏体，使M2高速钢具有高

的硬度和耐磨性，我们采用550。C回火“”三次，每次25分钟。

3 2．10样品制备

(1)会相样品制备

纵向切耿烧结样品，按常规方法制备金相样品。由于三元硼化金属陶瓷具有

很好的耐腐蚀性，这里必须采用深度腐蚀的办法，既在适当提高腐蚀剂中硝酸含

量(由3％增至4％)的同时，大大延长腐蚀时间。对于电子探针样品，每次观测前，

用稀盐酸除去表面氧化层．清水清洗后用无水乙醇脱去残余水分。

(2)磨损实验样品制备

分别切取按照方案1、2、3、4烧制的样品及M2粉末高速钢制备磨损实验样

品(以5个样品中最小摩擦面积为准，对其余4个样品的摩擦面进行切割、磨削，

保证摩擦面积相等)，对称地装在上述自制仿销一盘式磨料磨损试验机上，在相同

实验条件下进行磨料磨损实验。
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4．1烧结机理

第4章实验结果及分析

当预合余粉术被加热至液固线之间的某一温度时，液相烧结就出现了，即在

粒子和晶粒jBj形成了液相。由于毛细管作用，使粒子重排、溶解、析出等，致密

化过程发生。这个过程一旦液相开始形成是非常迅速的。液相烧结是粉末高速钢

在烧结温度下致密的主要原因。由于所需要的组织结构和性能往往是在很窄的温

度区删罩获得的，故必须严格控制温度。

4 1．1三元硼化物液相烧结机理

三元硼化物液相烧结过程大致上可以划分为3个界限不十分明显的阶段“”。

图4～l表示其相应的示意图。

图4—1液相烧结的典型阶段

(a)混合粉末：(b)液相的生成与颗粒的重新捧列阶段l(c)固相的溶解一再沉淀阶段(固相扩散)：(d)固

相骨架的形成阶段(孔隙消失，晶粒长大)

(1)液相的生成与颗粒的重新排列阶段

起初，混合粉末被加热到生成液相的温度，随着液相的生成，固相颗粒在液

相内近似悬浮状态，受液相表面张力的推动而发生移动，因而液相对固相颗粒湿

润和有足够的液相存在是颗粒发生移动的重要前提，并且从而发生快速致密化。

颗粒蚓孔隙中液相所形成的毛细管力以及液相本身的黏性流动，使颗粒调整位置、

重新分布以达到最紧密的排列。重新排列所引起的压坯致密化程度取决于液相的

数量、固相颗粒尺寸和固相颗粒在液体中的溶解度。通常，较细的颗粒有助于重

新排列。通过重新排列达到全致密往往需要占烧结体体积35％的液相量。固体颗粒

在液相中的溶解度和扩散速率也是重新排列期间致密化的主导因素。
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在该阶段，虽然孔隙的消除和颗粒的重新排列进行得很迅速，致密化的速度

{髓快，但由于颗粒靠拢到一定程度会形成拱桥，对于液相的流动阻力增大，因此．

在L发阶段不可能达到完全致密。完全致密的完成尚需要以下两个阶段。

(2)固相的溶解一再沉淀阶段

固相在液相中有一定的溶解度和扩散转移是溶解一再沉淀的必要条件。该过

程的一般特征是显微组织的粗化，或者称为Ostwald熟化。固相在液相中的溶解

度随温度和颗粒的形状、大小而变化。小颗粒的溶解度高于大颗粒，因此，小的

颗粒优先溶解，颗粒表面的棱角和凸起部分(具有较大的曲率)也优先溶解。在这

种情况下，小的颓粒趋向减小，颗粒的表面趋向平整光滑；相反，溶液中一部分

过饱和的原子在大颗粒表面沉析出来，使大颗粒趋于长大。这就是固相溶解和析

出即通过液相的物质迁移过程。

溶解和析出过程的结果是，颗粒的外形逐渐趋于球形，小颗粒逐渐缩小或消

失，大颗粒更加长大。这一过程使颗粒更加靠拢，整个烧结体发生收缩。在溶解

一析出阶段，致密化速度己显著减慢，因为此时气孔已基本上消除，颗粒间距离

更加缩小，使液相流进孔隙更加困难。

(3)固相骨架的形成阶段

经过前面的两个阶段，颗粒之问互相靠拢、接触、粘结并形成连续骨架，剩余

液相充填于骨架的间隙。在该阶段，由于固相骨架的存在，固相骨架的刚性阻碍

了颗粒更进一步地重新排列，因此该阶段的致密化速率明显减慢。当液相不完全

湿润固相或液相数量较少时，该阶段将表现得更为突出。

固相骨架形成后的烧结过程与固相烧结相似。在该阶段，扩散作用导致了固

体颗粒之间的接触长大，因此，大多数液相烧结材料的性能将随着该阶段烧结时

州的延长而降低，所以，在该阶段推荐使用较短的烧结时间。

4．1．2三元硼化物与粉末高速钢的烧制差异

Mo：FeB。硬质颗粒是在烧结过程中反应产生的，因为原料中并不含有任何的

陶瓷粒子。同时，有些物质在烧结过程中消失了，如脆性的FeB。在制备三元硼

化物陶瓷的过程中，在不同的温度阶段将发生如下化学反应：

FeB+Fe—Fe2B：

FeB、Fe2B+Mo—MozFeB2：
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第一个液相反应Fe十FeB—L1；

第二个液相反应Fe+MozFeB。一L2。

硬质颗粒是Mo：FeB。，而粘结相主要是Fe和Ni。而M2粉末高速钢中的硬质

颗粒(碳化物)在制粉阶段产生，这是它同烧结TBBC相比的最大不同之处。另

外，前者的烧结温度为1230"C，而M2粉末高速钢的烧结温度要低，约为1180

℃。

4 1 3 DTA图样分析

图4-2烧结TBBC的DTA图样

从图4—2可以看出，在1060。C，烧结体中发生初期熔化，产生液相L1。液相

Ll由v．Fe和FeB在有少量Mo的存在下通过以下反应产生：

Austeni te+FeB=L1

在1152"C以上继续升温形成了新的液相L2，将使Mo：FeB：溶解进入L2，并导

致Mo!FeB：的溶解一析出过程。⋯。这是第二阶段液相烧结的特征。

1060～L152。C时L1的存在。通过施加毛细管力使固相(Y—Fe和Mo：FeB。)颗粒重

排，这将有利于坯体致密化。奥氏体逐渐溶入L1将加速初始致密化阶段的颗粒重

排。通过固相反应形成的Mo：FeB：颗粒并没有被L1充分润湿，因为大多数的MozFeBz

颗粒仍然与奥氏体紧密接触，因此Mo：FeB：颗粒在L1中粗化的机会不多。M02FeBz

在l。1中的低溶解度也阻止了它在L1中的颗粒长大。因此，L1引起的初始致密化
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可以看作是以颗粒重排为特征的初期液相烧结阶段。

尽管L1对初始致密化的贡献很大，但它对Mo：FeB：低的溶解度不仅阻碍了

Mo：FeB。的充分长大。而且阻碍了完全致密化所需要的其它过程，如奥氏体／Mo：FeB。

聚集体的渗透和碎裂以及1,ao：FeB。颗粒的重排和溶解一析出。后一过程主要依靠

11 52℃以上形成的L2进行。L2的作用是部分促进初始液相烧结阶段和主要促进第

二液相烧结阶段的进行。

上述Mo：FeB：基复合材料的液相烧结过程可简单归纳为：

(1)烧结体结构中，Mo。FeB：通过以下两个反应，即2Mo+2Fe：B=Mo：FeB：+3Fe和

2Mo+2Feg=Mo：FeB：+Fe，先于液相的产生而形成。

(2)液相Ll在1060。C以上通过奥氏体和FeB之间的共晶反应形成。如此形成

的1．1施加毛细管力促使固相(即奥氏体和Mo。FeB。)的颗粒重排，在液相烧结的初期

阶段提供快速致密化。

(3)1152℃以上，奥氏体、Mo：FeB：和L1液相之间反应导致新液相L2的形成。

L2对于Mo!FeB：具有高的溶解度，并通过对奥氏体／Mo。FeB：聚集体的渗透和碎裂以

及Mo!FeB!颗粒在L2中的均匀弥散分布而促进完全致密化。

4．1．4烧结的推动力

粉木压坯的密度和强度与压制压力相关。但是一般烧结时并没有施加外力。

那么烧结的推动力是什么呢?

(1)表面能 由于粉末高度分散，而且粉末颗粒外表面凸凹不平，故粉末体与

致密会属和烧结后的制品比较，具有很大的比表面(即单位重量粉末具有的总表

面积)。

(2)畸变能粉术颗粒是由晶体组成的，即原子排列比较整齐。但在制造过程

中．由于各种加工(如球磨)，使粉末颗粒内部的晶格发生畸变，产生了各种缺陷。

另外，在制造过程中，由于粉末颗粒变形，在颗粒内部及颗粒间的接触处产生相

当大的点阵畸变(晶格歪曲)，使粉末压坯储存了大量的畸变能””。

上述两方面的能量，使得压坯内粉末颗粒的原子处于不稳定状态。粉末颗粒

越细，比表面越大，以及结构缺陷越多，则处于不稳定状态的原子也就于多，粉

末越不稳定。烧结时，粉末颗粒表面的原子和因晶格畸变处于不稳定状态的原子，
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訇；趋向于把自己静能量降低下来。从压坯整体来毳，当粉末颗粒耦互结合起来，

就可以减小压坯内部的总表面积，也就降低了系统的总表丽能。能鬓降低的过程

是一耱囱发豹过程。困此，压坯内帮颗粒之闯力图结合起_柬也是一种叁发过程。

这也是烧结过程能够进行的内在原因。

4．2烧结质量的主要影响因素

我们杰这臻主要分瓠烧残制度、掺蜡工艺及元素含量对烧结质罴豹影响。

4．2 1烧成制度的影响

烧成制度龟括浇成温度、傈派时闻及保温气氛等。它对于制品的质量其有决

定性影响，好的烧成制度是制品质量的保证，而不当的烧成制度将不可避免地产

生废品。

(I)升温速率的影响 当温度上升时，坯体挥发性物质排除，吸附的气体逸出

岳，颗粒之闽仅仅有点接艇，坯体强度报低。尽管坯体收缩缀小，健必须严格控

制升濑，使粘编剂、气体等缓缓排除，否则会造成成型剂急剧气化，从而导致坯

{本变形、丌裂或潆蜡鼓泡。因此在{毳温除段(1060。C以下)升湿要缓慢。

在中温阶段(1060。C～1152。C)，由于坯体开始烧结，坯体会发生体积收缩，

这时鞍易{l起蟋体的开裂和变形(图4-3a)，因此必须使升温速度遭当慢些，使得

坯体备部分的灞差减小，以使坯体均匀收缩，避免发生较大的交形。

(a) (b)

图4-3复合材料的缺陷形貌(a裂纹，b孔洞)

商温阶段(1 152。C以上)，幽于第二阶段内物质迁移的结栗，颗粒闻的我豫已

基本上被填满，气孔也犬部分消除，故而坯体的收缩也不大。在这一阶段中，工

艺上的目的是进一步擗除坯体中盼气琵(圈4-3b)，获得最高的致密度，所以舞温
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可以快些。

(2)烧成温度的影响 一般把坯体收缩最大的温度定为烧成温度。当烧结温度

偏低(欠烧)时，烧结密度降低(图4—4)，孑L洞较多。当烧结温度过高时，能使

烧结件的碳化物长大，且分布不均匀。因此，必须严格控制烧结温度及其保温时

1'8J。

在3000倍的放大倍数下，由电镜扫描形貌我们能够清楚地可以观察到，三元

硼化物陶瓷颗粒(明灰色)主要产生于高速钢粉末的颗粒(灰黑色)缝隙之间。

在1 t93 9C下，添加了15％TB粉的复合材料显然欠烧，烧结密度不够，应将其烧结温

度适当提高。

图4-4 1193’C烧制的试样SEM照片(×3000)

摩擦磨损实验表明．欠烧材料(1193℃下烧结)的机械性能降低，耐磨性变差

(图4—5)，下降了约10％。

8

7

6

童5
嘲4

鬈3
2

1

0

0 10 20 30

摩擦磨损时间(min)

图4-5磨损量随时间的变化



湖北工业大学硕士学位论文

这是由于Mo。FeB：颗粒比基体材料的硬度高，在摩擦磨损过程中首先发生流失

的是基体合会，基体的流失将使Mo：FeB：颗粒逐渐暴鼹出来。抗磨的硬质颗粒需要

具有较高硬度的基体材料与之相配套，因为软的基体材料会因快速磨损或是强度

过低而失去对硬质颗粒的有效支撑作用。当欠烧制品中的基体因强度过低而不足

支撑陶瓷颗粒时，Mo：FeB。颗粒直接脱离基体而发生流失。

方案3调整后的新的烧结曲线如图4—6所示(烧结温度为1197℃，其它参数

不变)。结果表面光洁，内部致密，烧结质量良好。

l‘oo

1200

10∞

p咖600
‘∞
2∞

0

0 2∞ 姗

图4-6调整后的烧结曲线

f3)保温时间的影响 保温时间的长短，主要取决于制品的大小。大而厚的制

品要求较长的保温时间，小而薄的则可适当缩短。如果保温时间太短，会使制品

欠烧，产生黑芯；保温时间太长，会使制品发生成分上的变化(如脱碳、金属过

分挥发等)。保温时间的延长，对扩散过程和重结晶过程的完成都是有好处的。但

又能促进结晶长大或二次重结晶，对机械性能的影响反而是不利的。在一般情况

下，制品的保温时间可用成品的最小有效尺寸与熟透率来计算：

T=D·t

式中t——制品所需保温时间，分：

D——制品直径或最小有效尺寸，毫米；

t——热透率，通常取t=1．5分／毫米。

4．2．2掺蜡工艺的影响

石蜡汽油溶液与混合料掺和不均时

一部分则可能没有粘上蜡而根本不结团

一部分料由于掺和过多而往往太湿，另

结果过筛后所得料粒必然太细，流动性
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差，因而容易导致压坯分层。所以掺蜡时应尽量均匀。

蜡的粒度的大小对于烧结质量影响很大。如果仅仅是将蜡块捣碎成小颗粒然

后直接混入混合粉中进行烧结，那么在制品中将出现大量孔洞(图4—7中的大块

黑色区域)，硬度下降，严重影响最终烧结质量。

如果将蜡块尽可能捣细小，然后倒入溶剂汽油不断搅拌，直到完全溶解再掺

入已配好的复合粉未，最后在干燥箱中经45。C充分干燥数小时后再压制成型，则

烧结制品的致密度要明显高于前者，而且制品的变形量相对较小。

以掺加10％TB粉的烧结制品为例，石蜡用汽油溶解与否的硬度(同一试样随

机检测三个点)如表4—1所示：

表4-1宏观硬度的对比

可见，石蜡不用汽油溶解的烧结制品的宏观硬度值低，并且跳跃性大：而用

汽油溶解的烧结制品的宏观硬度值明显要高，并且硬度均匀。

4．2．3加入Cr、Ni的影响

图4．7复合材料的孔洞(×200)

加入适量的Ni，将有效地减少气孔的数量和尺寸，裂纹的产生也得到很好的

控制。而且随着Ni含量的增加，材料的气孔率和裂纹有进一步降低的趋势·这主

要因为Ni熔点低，冷却收缩时不剧烈．加入后可以产生更多的液相，流动性好，
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容易渗入颗粒缝隙之间，将气体排出，烧结质量较高。添加了Ni的复合材料(如

图4—9所示)的致密度及光洁度明显要好于未添加Ni的复合材料(图4-8)。而由

于Ni的存在，材料在冷却时，避免了过大的热应力和剧烈的收缩，材料的韧性有

一些提高。但是．由于Ni含量增加．使得材料的硬度等指标有所减小，抗磨损性

能下降。

图4-8未添加Cr、Ni的

SEM照片(X 3000)

图4．9添加了少量Cr、Ni的

SEM照片(X3000)

cr为中强碳化物形成元素，当其含量较少时，多半溶入渗碳体中，形成合金

渗碳体：当其含量较多时，则可能形成特殊碳化物，它在回火时弥散析出，产生

二次硬化效应，显著提高钢的红硬性、硬度和耐磨性。同时，cr能提高基体的电

极电位，减少微电池数目，可有效提高材料的耐蚀性。

另外，Cr、Ni是合金元素，他们的存在将起到一定的细化晶粒的作用。图4-9

中的颗粒要小于图4—8中的颗粒。

4 3复合材料的组织特征

复合材料烧结制品的x射线衍射图样(图4-10)表明，原来脆性的二元硼化

物FeB已经在反应中完全转化了，而Mo：FeB，原来是没有的，那么它必定是在烧结

过程中反应生成的。化学反应式如下：

FeB十Fe—Fe2B；

FeB、FezB+Mo—M02FeB2；

我们制得了新型三元硼化物陶瓷强化相的粉末高速钢。该复合材料的主要相

为三元硼化物陶瓷相Mo。FeB：、粘结相为a-Fe和№C型碳化物。
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4．3．1烧结态的断面显微结构

图4．10 x衍射图样

烧结态的断面显微组织如图4—1 1、图4—12、图4—13所示。从图中可见，陶

瓷相Mo：FeB：分御比较均匀，硬质相(明灰色)与粘结相一高速钢基体紧密相连，

整个材料的烧结质量良好，组织结构致密，晶粒细小。随着TB含量的增加，陶瓷

颗粒的数量也明显相应增加。同时，在添加了Cr、Ni的余相(图4一14)中，颗粒

的尺寸要明显较未添加Cr、Ni的细小并且分布均匀。说明Cr、Ni的存在起到了

一定的细化晶粒的作用。

图4-1l M2粉末高速钢+596TB粉(×200)
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圈4-12 H2粉末高速钢+10，m粉(x200)

圈4一13 H2粉束高速钢+15％TB糟(×200)

图4-14 M2粉末高速钢+10”B粉+cr、Ni(×200)

在3000倍的放大倍数下，由电镜扫描形貌我们能够清楚地可以观察到，三元

4
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硼化物陶瓷颗粒主要产生于高速钢粉末的颗粒缝隙之间(图4—4)。

对于使用陶瓷颗粒来强化高速钢基体的材料来说，陶瓷颗粒与高速钢颗粒界

面的结合强度是至关重要的。如果界面结合太弱，在载荷作用下陶瓷颗粒有可能

脱落：并且由于陶瓷颗粒与基体的热膨胀系数不一致，在烧结冷却后将在材料中

产生残余应力，因此界面结合机制是陶瓷颗粒强化高速钢基体的关键因素之一“”。

Kerans等将界面分为突变型、化合物型和扩散型三种。界面间没有化学反应和元

素扩散时，即形成突变界面，在界面附近相互反应形成化合物时，则得到化合物

型界面：当两者之间有一定的溶解度时，便形成扩散型界面。从界面结合强度看，

突变界面最差，扩散界面较好，化合物界面最好m】。

在烧结过程中，三元硼化物陶瓷先于液相之前产生，粘结相形成液相之后，

颗粒在液相表面张力的推动下发生位移，坯体开始致密化。颗粒相表面的原子逐

渐溶解于液相．由于移动，颗粒之间开始靠拢、接触，三元硼化物在高速钢颗粒

之删形成孥固的固相骨架，剩余液相填充于骨架及高速钢颗粒之间的间隙和空洞

q·。因此，烧制三元硼化物陶瓷相粉末高速钢时，主要是扩散型界面和化合物型

界面，硬质相与粘结相紧密相连，相互锁紧，结合十分牢固(图4-15)。

图4．15 TBBC生长形藐(X1000)

4．3．2断面的相结构及成分

由断面的扫描电镜照片(图4—16至4—21)，结合X衍射图样(图4-10)，获
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得的新型复合材料的主要组成相有三元硼化物陶瓷相Mo。FeB。、粘结相为d—Fe和

高速钢基体。

圈4．16 M2粉末高速钢+IO％TB扮(×1000) 圈4-17 M2粉末高速钢+IO％TB粉(×2000)

图4一18 H2粉末高速钢+1 5％TB粉(×1000) 圈4--19 M2粉末高速钢+15％TB粉(X2000)

图4—20 M2粉末高速钢+IO％TB

粉+Cr、Ni(X1000)

图4—il M2粉末高速钢+IO％TB

粉+Cr、Ni(x2000)

用电子探针对断面进行面扫描分析，获得关键元素B、Mo的分布，如图4—22、

q一23所示。

43
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圈4—22 B的元素分布(×780) 圈‘～23 Mo的元素分布(X"／80)

4 3 3试样尺寸的变化

试样的初始尺寸都是040ram。烧结制品的收缩变化见表4—2。

表4—2四种方案的试样收缩率

可见，TBBC的加入对于抑制粉末高速钢的收缩非常有效，适量的加入就可以

大幅度降低试样的收缩量。这是因为TBBC在烧结时，在经过液相的生成与颗粒的

重新排列阶段、固相的溶解一再沉淀阶段两个阶段后，颗粒之间互相靠拢、接触、

粘结并形成连续骨架。而正是由于固相骨架的存在，固相骨架的刚性阻碍了颗粒

尤其是高速钢颗粒的更进一步地重新排列，因此它的存在大大降低了粉末高速钢

烧结时的收缩。

4．4复合材,HOcj硬度

用HVS一1000显微硬度计和HR一150A洛氏硬度计对四种方案所制得的试样进

{2：钡tJ量，每个试样分别测量7个值，然后取平均值作为该试样的硬度值。计算结

果如表4—3、4 4所示：

表4-3四种方案的显微(维氏)硬度值
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表4-4四种方案的宏观(洛氏)硬度值

由表4．3，4-4可知，随着TBBC含量的增加，复合材料的宏、微观硬度有微

弱F降趋势，这是因为TBBC含量的增加导致了铁含量的增加，而铁含量的增加

则导致原本用来替代粘结相(Fe)的M2高速钢相对减少。这样，添加的TB粉越

多，则产生的铁越多，而M2高速钢的质量份数则越来越少。

4．5耐磨性能实验及结果分析

4 5．1复合材料的耐磨性

根据理论计算，在TB粉添加量为10％时，由TB粉产生的陶瓷颗粒为8．28％，

而由TB粉产生的铁为2．58％；在TB粉添加量为15％时，由TB粉产生的陶瓷颗粒

为l 2．43％，而由TB粉产生的铁为3．87％。

奄
3
嘲
辑
啦

4．

3．

2．

1．

0．

O 10 20 30 40

摩擦磨损时间(min)

+未添加TBBC
+添加5％TBBc：
+添加10％TBBC；
*添加1 5％TBBC[一——————一⋯一J

圈4-24磨损量随时间的变化

摩擦磨损实验表明，添加了15％TB粉的复合材料(1197。C下烧结)的抗磨损能

力提高了约2倍(如图4—24所示)，能够较大幅度的提高制品的使用寿命。复合

材料的俐磨性随着TBBC含量的增丽而增加。

而添加l 5％TB粉，分别在1193℃及1197℃下的烧结制品(图4—4、4—24)的

耐磨性能差异则说明：复合材料的耐磨性主要依靠的是反应产生的TBBC陶瓷颗粒，
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含量越高则越耐磨。

从上述的分析可以知道，复合材料中含有大量的陶瓷硬质相，粘结相也具有较

高的硬度，在摩擦过程中，初期由于硬质相的承载面积较小，硬质相耐磨的作用

没有得到充分发挥，和~f2粉末钢(图4—24，X500)相比较，磨损量的差别不大。

随着摩擦时间的延长，硬质相承载面积增大(图4—26，X 500)，在粘结相的支撑作

用下，硬质相的抗磨作用得到充分发挥，能够有效地抵御外来磨粒对基体的损伤。

同时，可以将部分磨粒在表面的滑动摩擦与凿削变为滚动。减轻磨粒对覆层的磨

损，从而表现出较高的抗磨性””。

由于采用真空烧结制备陶瓷强化相粉末高速钢，组织致密，缺陷显著下降，

这些极大的限制了材料在磨损时产生磨损裂纹源和裂纹的扩散途径，减少了硬质

颗粒磨损时剥落的可能性。

图4．25 hi2粉末高速钢的摩擦形貌(x500) 图4-26强化粉末高速钢摩擦形貌(×500)

通常情况F．同类材料相互摩擦磨耗会产生粘着现象。将同～硬度(HRA89)的

Mo!FeB：余属陶瓷(V30)与硬质合金(wC一10Co)进行滑动磨损试验，结果表明Mo。FeBz

会属陶瓷不仅自身磨耗量小，而且对对磨材料的磨耗也很小。观察发现，在试样

磨面上形成了一种玻璃状覆盖层o⋯。

上述结果表明，Mo：FeB。会属陶瓷具有优良的滑动磨损特性。这是由于滑动时，

在金属陶瓷表面形成了一种由硼、铁、钼等元素组成的氧化薄膜，这种氧化薄膜

其有某种特殊的润滑效果。

4 5．2复合材料的磨损机制

由于Mo：FeB。颗粒比基体材料的硬度高，在摩擦磨损过程中首先发生流失的是
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基体合会，基体的流失将使Mo：FeB：颗粒逐渐暴露出来。观察发现，金属陶瓷的磨

损表现为磨料对基体的显微切削及反复“犁削”与“碾压”，由于塑性变形、位错

缠结和空位等晶体缺陷的不均匀分布，在某些应力集中程度大、塑性变形剧烈和

晶体结构缺陷密度较大的微区将首先产生微裂纹⋯1。当裂纹扩展到一定尺寸且外

应力大于金属陶瓷的断裂强度时，基体合金流失，Mo：FeB，颗粒直接脱离基体而发

生流失；其次，暴露于磨损表面的Mo。FeB：颗粒将承受的法向应力和切向应力传递

到其周边基体合金并使其发生塑性变形。Mo。FeB：颗粒和基体合金的变形置并不完

全一致，这将在界面处产生微裂纹““。随着微裂纹不断扩展，Mo：FeB：颗粒与基体

的结合力下降，最终陶瓷颗粒从基体脱落(图4—27)。

圈4．27陶瓷颗粒脱落后的摩擦面形貌(×1000)

4．6制品热处理结果及分析

4 6 1热处理后的显微组织

在正常淬火后的组织是淬火马氏体、碳化物和残留奥氏体。随奥氏体化温度

升高，碳化物溶解量增加，晶界碳化物明显长大，而且形状巳失去原来的等轴形，

淬火组织中出现黑色组织。
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图4．28 M2粉末高速钢(×500)

图4．29+5％TBBC粉(X 500)

图4—30 +IO％TBBC粉(X500)
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高速钢淬火后，回火过程中析出十分弥散的碳化物。对比图4—10至图4一13，

可以发现．硬质颗粒明显增多。

浚过程的另一特征是显微组织的粗化。固相在液相中的溶解度随温度和颗粒

的形状、大小而变化。小颗粒的溶解度高于大颗粒，因此，小的颗粒优先溶解，

颗粒表面的棱角和凸起部分(具有较大的曲率)也优先溶解。在这种情况下．小的

颗粒趋向减小，颗粒的表面趋向平整光滑；相反，溶液中一部分过饱和的原子在

大颗粒表面沉析出来，使大颗粒趋于长大。这就是固相溶解和析出即通过液相的

物质迁移过程。溶解和析出过程的结果是，颗粒的外形逐渐趋于球形，小颗粒逐

渐缩小或消失，大颗粒更加长大m”。

4 7影响组织与性能的因素

4 7 1合金元素的存在形式及其分布状况

合金元素对制品的作用及其对组织与性能的影响主要取决于这些合金元素的

存在形式及其分布状况。美国学者的研究””初步说明了这一点。研究表明，钼的

分布不受热处理的制约。由于它绝大部分分布于碳化物相中，故钼对基体的热处

理影响也不大。

然而，铬的分布则截然不同。在退火状态下，约有54％的铬分布于碳化物相中，

而在淬火态下，只有21％左右分布于碳化物相中。可见，铬的分布受热处理所控

制．同时．铬大部分进入基体中，对基体的热处理有显著影响。

4 7．2碳化物晶粒分布的均匀程度

制品的性能在一定程度上也取决于碳化物晶粒在组织中的分布状况，其分布

越均匀，各向性能越趋于一致，材料的性能也就越好。

4 7 3淬火组织中的残余奥氏体

在一股的合会工具钢中，由于淬火热处理前后具有不同比容的组织状态(奥

氏体向马氏体)的变化，使淬火组织通常保留一部分残余奥氏体。意大利学者对

Ferro—TiC CM合会进行真空热处理的研究表明㈣1，当淬火温度在1100"C以下时，

cM合会中没有残余奥氏体组织；当淬火温度过高(1150"C)时，cM合金中就有残
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余奥氏体出现，同时，经一80℃冷处理后，合金硬度略有提高，这是残余奥氏体进

一步转变成马氏体的结果。

4 7．4碳化物桥结相

在粉未合余中经常会出现桥结相，即把碳化物晶粒桥结起来的非钢基体组织。

桥结相的特点是硬而脆，并且在热处理中难以消除。它不仅使合金的强度、韧性

降低，而且使合金退火硬度偏高，从而导致合金机械加工性能恶化，造成加工过

程中工件崩块、严重时会对锻件产生不利影响。有研究啡1表明，碳是产生桥结相

的重要根源，为了减少或防止桥结相的产生，必须严格控制碳含量。从原材料的

选择到工艺过程的控制应尽量避免造成合金增碳。
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第5章结论与展望

1、FeB粉、Mo粉、M2高速钢粉在1193"(2下真空烧结，可以制得三元硼化物

强化粉术高速钢。

2、脆性的FeB完全转化，陶瓷颗粒产生于粉末高速钢的颗粒缝隙之间，物相

I'aj结合牢固。

3、烧结温度将随着TBBC含量的增加而有所增加。

4、添加了cr、Ni的复合材料的颗粒细小，烧结质量较好。

5、复合材料的耐磨性随陶瓷强化相的增多而提高，添加了15％TB粉的抗磨

损能力较未强化粉术高速钢提高了约2倍。

6、三元硼化物陶瓷强化相粉末高速钢的摩擦磨损曲线有随着摩擦时间的延长

而有趋于平缓的趋势，说明其高温耐磨性要远好于普通粉末高速钢。

7、TBBC的加入对于抑制粉末高速钢的收缩非常有效，适量的加入就可以大幅

度降低试样的收缩量。

通过本文的研究，作者认为有必要在以下几个方面进一步开展深入研究：

1、对复合材料进行抗弯强度性能测试，进一步分析材料的性能，并优化有关

技术参数。

2、将该新型材料加工成刀具，进行切削试验，检验其在生产实践中的可靠性

及刚用度。

3、加大陶瓷的加入质量份数，进一步摸清强化规律。
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附 录
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