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ABSTRACT
Using scanning and transmission electron microscopy, X-ray diffraction and indentation tests, we 
studied the evolution of microstructure, phase composition and microhardness of Ni3Al – 30 vol.% 
TiC composite fabricated by self-propagating high-temperature synthesis under pressure induced  
by low-energy high-current pulsed electron beam irradiation with the surface energy density  
of 8 J/cm2 and number of pulses from 10 to 30. It is found that the processing results in the increase 
of the yield of the synthesis product Ni3Al and the increase of volume fraction of carbide phase in 
the near-surface layer of the composite. Moreover, the refining of titanium carbide particles down to 
several tens of nanometers occurs. The microstrain of crystal lattice increases, and the crystal lattice 
parameter decreases. As a result, the microhardness of the composite increases by 13%. The physical 
factors causing the above variation of the structure and properties are discussed. The main factor 
defining the increase of the lattice microstrain is assumed to be ultrafast cooling of the near-surface 
layer due to heat transfer. The preferential evaporation of the matrix caused by the difference in the 
boiling temperature of Ni3Al intermetallide and titanium carbide may be the reason for the increase 
of TiC content in the near-surface layer. 

KEYWORDS
Low-energy high-current pulsed electron beam (LEHCEB); pulsed electron beam irradiation;  
intermetallide matrix composite; microstructure; phase composition; microhardness.

УДК 536.425
P.A.C.S. 81.65.-b



MaTeD

18 2023. Т. 5, № 3(13)

Введение

Композиционные материалы с металли-
ческой матрицей, упрочненные керамически-
ми частицами, нашли широкое применение  
в различных отраслях благодаря тому, что 
наличие упрочняющих частиц позволяет су-
щественно повысить уровень свойств компо-
зитов в сравнении с материалами без частиц.  
В последние годы в качестве материала ма-
трицы предложено использовать интерме-
таллиды системы Ni-Al, а именно NiAl и 
Ni3Al [1–5]. Композиты с интерметаллидной 
матрицей проявляют отличные свойства при 
высоких температурах, в том числе высо-
кую термическую стабильность, высокое 
сопротивление окислению, коррозии и абра-
зивному износу, высокую прочность из-за 
аномальной температурной зависимости [6]. 
Композиты с матрицей из NiAl и Ni3Al по-
лучают различными методами порошковой 
металлургии. Особый интерес среди отме-
ченных методов вызывает метод саморас-

пространяющегося высокотемпературного 
синтеза (СВС) в режиме теплового взрыва 
с одновременным приложением давления 
[6–12]. Метод СВС характеризуется про-
стотой, низкой стоимостью и высокой ско-
ростью, поэтому является привлекательным 
для синтеза композитов с интерметаллид-
ной матрицей. В качестве наполнителя часто 
применяют карбид титана в силу того, что 
карбид титана хорошо смачивается распла-
вами NiAl и Ni3Al, обладает высокой темпе-
ратурой плавления (3065 °C), низкой плот-
ностью (4,93 г/см3) и высокой твердостью  
(HV > 1450). 

Вместе с тем при получении композитов 
из порошков никеля, алюминия и карбида 
титана методом СВС имеется ряд проблем, 
связанных, прежде всего, с трудностью 
равномерного распределения частиц кар-
бида титана в интерметаллидной матрице и 
c неполным протеканием реакции синтеза 
интерметаллида при увеличении в порош-
ковой смеси концентрации карбида титана.  

АННОТАЦИЯ
Методами растровой электронной микроскопии, рентгеновского анализа и индентирова-
ния исследована эволюция микроструктуры, фазового состава и микротвердости композита  
Ni3Al – 30 об.% TiC, синтезированного из смеси порошков никеля, алюминия и карбида ти-
тана методом самораспространяющегося высокотемпературного синтеза под давлением,  
при воздействии низкоэнергетического сильноточного электронного пучка с поверхностной 
плотностью энергии 8 Дж/см2 и количеством импульсов от 10 до 30. Обнаружено, что указан-
ное воздействие приводит к увеличению выхода продукта синтеза Ni3Al и возрастанию объем- 
ной доли карбидной фазы в приповерхностном слое композита. Также происходит измельче-
ние частиц карбида титана вплоть до нескольких десятков нанометров, возрастает степень 
микродеформации кристаллической решетки и снижается ее параметр. В результате микро-
твердость композита возрастает на 13%. Обсуждаются физические факторы, вызывающие 
указанные изменения структуры и свойств. Предполагается, что основным фактором, опреде-
ляющим повышение уровня микродеформации решетки, является сверхбыстрое охлаждение 
приповерхностного слоя в результате теплоотвода. Увеличение содержания карбида титана  
в приповерхностном слое может быть вызвано преимущественным испарением матрицы  
из-за большой разницы температур кипения интерметаллида и карбида.

КЛЮЧЕВЫЕ СЛОВА 
Низкоэнергетический сильноточный электронный пучок (НСЭП); импульсное электронное 
облучение; композит с интерметаллидной матрицей; микроструктура; фазовый состав; 
микротвердость.
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Для повышения однородности распределе-
ния частиц и улучшения фазового состава 
в приповерхностном слое синтезированно-
го продукта перспективно использование 
поверхностных обработок интенсивными 
потоками энергии, например методами им-
пульсного электронного облучения с микро-
секундной или субмиллисекундной длитель-
ностью импульса. 

Технология облучения материалов низко-
энергетическими сильноточными электрон-
ными пучками (НСЭП) и соответствующее 
оборудование для обработки были разрабо-
таны в Институте сильноточной электрони-
ки СО РАН в конце прошлого века [13–17]. 
К настоящему моменту выполнен большой 
объем исследований по определению влия-
ния НСЭП на структуру и свойства широкого 
круга металлов и сплавов, в том числе нике-
левых и титановых сплавов, сталей [13]. Об-
работку НСЭП использовали для повышения 
износостойкости ряда керметов за счет из-
мельчения упрочняющей фазы [18–21].

В работе [22] воздействие НСЭП впервые 
было использовано для модификации припо-
верхностного слоя композита Ni3Al – 15 об.% 
TiC, полученного из смеси порошков никеля, 
алюминия и карбида титана методом СВС, 
с целью повышения его триботехнических 
свойств. Было обнаружено, что указанная об-
работка приводит к измельчению частиц TiC 
и зерен в матрице Ni3Al, в результате чего 
увеличивается сопротивление износу при 
высоких температурах. Однако указанная 
работа остается единственной на эту тему, 
и многие явления, протекающие в процессе 
облучения, остались вне рассмотрения. 

В связи с этим целью настоящей рабо-
ты являлось изучение воздействия НСЭП  
на структурно-фазовое состояние и микро-
твердость приповерхностного слоя компози-
та Ni3Al – 30 об.% TiC, полученного методом 
СВС в режиме теплового взрыва. 

1. Материал и методика эксперимента

Композит Ni3Al – 30 об.% TiC получали 
методом СВС в режиме теплового взрыва 

под давлением из порошковой смеси нике-
ля (размер частиц ~1 мкм), алюминия (раз-
мер частиц ~4 мкм) и карбида титана (размер 
частиц ~3 мкм). Объемное содержание TiC  
в смеси составляло 30%. Порошки переме-
шивали в ацетоне в течение 8 часов, затем 
сушили при комнатной температуре и оста-
точном давлении 100 Па в течение 8 ч. 

Для проведения реакции порошковую 
смесь помещали в стальную пресс-форму 
диаметром 58 мм. Пресс-форму нагревали со 
скоростью 10 ℃/мин индукционным током  
до начала реакции. Через 1 с после начала 
реакции к смеси прикладывали давление.

Образцы для воздействия НСЭП и струк-
турных исследований размером 15×15×1 мм 
вырезали в горизонтальной плоскости элек-
троискровым методом. Затем образцы шли-
фовали на наждачной бумаге и механически 
полировали с помощью алмазной пасты. За-
ключительную полировку вели на суспензии 
Al2O3 с размером абразива 0,3 мкм.

Облучение проводили на установке 
РИТМ-ИЗ, оснащенной электронной пушкой 
с плазменным анодом [13, 23] при давлении 
аргона 5×10–2 Па. Использовали следующие 
режимы воздействия НСЭП: ускоряющее на-
пряжение – 30 кВ, число импульсов – 10 и 30, 
частота следования импульсов – 0,2 Гц, по-
верхностная плотность энергии – 8 Дж/см2. 
Типичное время импульса, определенное  
по осциллограмме, составляло 3,2 мкс. 

Исследование микроструктуры поверх-
ности и микрорентгеноспектральный ана-
лиз выбранных областей проводили на рас-
тровом электронном микроскопе Carl Zeiss 
EVO-50 при ускоряющем напряжении 20 кВ. 

Фазовый состав модифицированного 
поверхностного слоя определяли методом 
рентгенофазового анализа на дифрактометре 
ДРОН-8 с использованием излучения меди 
(λ = 1,54181 Å) в интервале углов 2θ от 20 
до 110°.

Микротвердость измеряли на выступаю-
щих участках рельефа облученной поверх-
ности образцов на микротвердомере ПМТ-3. 
Для каждого материала проводили не менее 
5 измерений, которые затем усредняли.
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2. Результаты

РЭМ изображение поверхности синтези-
рованного композита представлено на рис. 
1. Видно, что области, соответствующие 
матрице, на РЭМ изображении имеют раз-
личный атомный контраст (рис. 1, а, б), что 
связано с различным элементным составом 
областей. Действительно, энергодисперси-
онный микроанализ показал, что в областях 
с самым темным контрастом (область обо-
значена символом «D» на рис. 1, б) имеет 
место самое высокое содержание алюминия 
(~35 ат. %). В более светлых областях, обо-
значенных символами «I» и «В» для проме-
жуточного и самого светлого оттенка контра-

ста соответственно, содержание алюминия 
составляет ~25 и ~10 ат. %. 

Часть частиц TiC располагается изолиро-
ванно в матрице, однако большинство частиц 
находится в кластерах размером несколько 
микрон (рис. 1, а, указаны черными стрел-
ками). В структуре имеются также и редкие 
более крупные кластеры размером несколько 
сотен микрон (рис. 1, в). Как в мелких, так и 
крупных кластерах имеет место выкрашива-
ние частиц с поверхности шлифа, что вызва-
но тем, что часть частиц внутри кластеров не 
имеет контакта с матрицей, а соприкасается 
только с другими частицами карбида титана 
(рис. 1, б, г, следы от выкрошившихся частиц 
указаны белыми стрелками). 

Рис. 1. РЭМ изображения поверхности композита без воздействия НСЭП.  
Черными стрелками на (а) указаны кластеры частиц TiC. Белыми стрелками на (б, г) указаны места  

выкрашивания частиц TiC

Fig. 1. SEM images of the composite surface without LEHCEB irradiation. Black arrows indicate clusters of TiC 
particles in (а). White arrows indicate places of fallen TiC particles in (б, г)

а

в

б

г
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После воздействия НСЭП с плотностью 
энергии 8 Дж/см2 на поверхности возни-
кает сетка трещин. Атомный контраст на 
РЭМ изображениях матрицы становится бо-
лее однородным, что свидетельствует о вы-
равнивании элементного состава матрицы  
(рис. 2, а, б). Число исходных частиц TiC  
на поверхности очень сильно сократилось, 
их остатки наблюдаются лишь во впадинах 
рельефа. На поверхности располагаются вто-
ричные наночастицы TiC (рис. 2, в), их рас-
пределение по поверхности неоднородно. 
Области с более высоким содержанием нано-
частиц имеют более темный РЭМ контраст 
на изображениях. 

Структура крупных кластеров измени-
лась. В результате облучения в кластерах 
полностью исчезает свободный объем, раз-
мер частиц TiC уменьшается до нескольких 

сотен нанометров, каждая частица оказы-
вается окружена материалом матрицы, что 
исключает их выкрашивание при обработке 
или в процессе эксплуатации (рис. 2, г). 

При увеличении числа импульсов при 
обработке НСЭП в три раза особенности 
эволюции поверхности композита сохраня-
ются. Возникают трещины, происходит  вы-
равнивание элементного состава матрицы 
и измельчение частиц TiC как в крупных 
кластерах, так и вне их рис. 3, а–г). Вместе 
с тем после 30 импульсов на поверхности 
формируется множество мелких (~10 мкм) 
кратеров, возникающих на трещинах или в 
тройных стыках сетки трещин в результате 
отслаивания верхнего слоя (рис. 3, д). Нали-
чие таких дефектов на поверхности может 
ухудшать некоторые свойства композита, на-
пример сопротивление износу и коррозии.

Рис. 2. РЭМ изображения поверхности композита после воздействия 10 импульсов НСЭП.  
(г) – область грубого кластера

Fig. 2. SEM images of the composite surface after LEHCEB irradiation with 10 pulses.  
(г) corresponds to the area of coarse cluster

а

в

б

г
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Рис. 3. РЭМ изображения поверхности композита после воздействия 30 импульсов НСЭП.  
Черные стрелки указывают мелкие кратеры на (б)

Fig. 3. SEM images of the composite surface after LEHCEB irradiation with 30 pulses. 
Black arrows indicate small craters in (б)

а

Рентгенограмма, полученная от компо-
зита без воздействия НСЭП, содержит пики, 
соответствующие интерметаллидам Ni3Al и 
NiAl, никелю и карбиду титана (рис. 4, а). 
Содержание Ni3Al, NiAl и никеля в матрице 

составляет 56, 23 и 21 об. % (рис. 5). Можно 
заключить, что наличие в порошковой смеси 
инертного наполнителя TiC снижает выход 
реакции СВС Ni3Al, так как без его частиц 
синтез проходит практически полностью [24].

б

в г

д
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В результате воздействия НСЭП (10 им-
пульсов) происходит резкое снижение со-
держания никеля (в 19 раз), менее выражен-
ное снижение содержания NiAl (в 1,3 раза),  
а содержание Ni3Al соответственно увели-

чивается (рис. 4, б и 5). Также на четверть 
возрастает содержание карбида титана. При 
увеличении количества импульсов до 30 фа-
зовый состав композита не претерпевает су-
щественных изменений (рис. 4, в и 5).
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Рис. 4. Дифрактограммы, полученные от композита без воздействия НСЭП (а) и после воздействия 10 (б)  
и 30 (в) импульсов НСЭП 

Fig. 4. XRD patterns obtained from the composite without LEHCEB processing (а) and after irradiation with 10 (б) 
and 30 (в) pulses
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Fig. 5. Dependence of the phase composition of the near-surface layer of the composite  
on the pulse number of LEHCEB irradiation
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На рис. 6 представлен фрагмент дифрак-
тограмм для всех исследованных материалов 
в интервале углов 2θ от 50 до 53°, соответ-
ствующем пику (200) фазы Ni3Al. Видно, 
что в результате воздействия НСЭП (10 им-
пульсов) максимум пика смещается в сто-
рону больших углов (с 50,957 на 51,292°),  
а ширина пика на полувысоте увеличивается 
от 0,555 до 0,843°. Это означает, что воздей-
ствие НСЭП приводит к снижению параме-
тра решетки и увеличению микродеформа-
ции решетки. В результате увеличения числа 
импульсов параметр решетки остается прак-
тически неизменным (максимум пика нахо-
дится на 51,288°) и незначительному увели-
чению микродеформации решетки (ширина 
пика на полувысоте равна 0,885°).

В результате воздействия 10 и 30 им-
пульсов НСЭП микротвердость композита 
увеличивается на 10 и 13% соответственно  
(рис. 7). Таким образом, при увеличении чис-
ла импульсов НСЭП скорость упрочнения 
поверхностного слоя снижается.
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Рис. 6. Фрагмент дифрактограммы композита  
в районе пика (200) фазы Ni3Al после различного 

числа импульсов обработки НСЭП. Гладкие линии 
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Fig. 6. The fragment of XRD pattern corresponding  
to (200) peak of Ni3Al phase after different pulse  

numbers of LEHCEB irradiation. The smooth curves  
are Gauss approximation of the experimental data.  
From the peak obtained for the composite without 
LEHCEB irradiation, the Ni peak was separated  

(gray curve)

3. Обсуждение

Результаты РЭМ исследования и рент-
генофазового анализа указывают на то,  
что в результате воздействия НСЭП в компо-
зите имеет место изменение фазового соста-
ва приповерхностного слоя, заключающееся 
в том, что в матрице уменьшается объемная 
доля непрореагировавшего никеля и ин-
терметаллида NiAl, а содержание карбида 
титана возрастает. Очевидно, что в первом 
случае эволюция фазового состава вызвана 
увеличением выхода реакции синтеза ин-
терметаллида. Пониженный выход реакции 
при наличии карбида титана обусловлен, 
очевидно, тем, что часть тепловой энергии, 
выделяющейся в результате реакции никеля  
и алюминия, расходуется на нагрев инерт-
ного карбида и энергии для поддержания 
реакции синтеза становится недостаточно. 
Нагрев поверхностного слоя в результате 
воздействия НСЭП способствует инициации 
реакции, в результате чего выход реакции 
увеличивается, то есть доля Ni3Al в составе 
матрицы возрастает.
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Рис. 7. Зависимость микротвердости композита  
от числа импульсов НСЭП обработки

Fig. 7. Dependence of the microhardness  
of the composite on the pulse number  

of LEHCEB irradiation
 

Увеличение доли карбида титана в при-
поверхностном слое может быть обуслов-
лено более высокой скоростью испарения 
матрицы по сравнению с карбидом титана 
в момент импульса. Разница скоростей ис-
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парения обусловлена разницей темпера-
тур кипения (4300 ℃ для карбида титана  
и 2830 ℃ для никеля).

Из рис. 5 следует, что основные изменения 
структурно-фазового состояния реализуют-
ся в ходе начальных импульсов воздействия 
НСЭП и величина влияния НСЭП затуха-
ет с увеличением количества импульсов.

Из рис. 6 следует, что воздействие НСЭП 
приводит к возникновению в приповерх-
ностном слое композита значительных ми-
кродеформаций кристаллической решетки 
матрицы. Возникновение микродеформаций 
решетки вызвано чрезвычайно высокой ско-
ростью охлаждения поверхностного слоя  
в результате теплоотвода. Также как и в слу-
чае эволюции фазового состава, с увеличе-
нием числа импульсов эффект затухает. 

Обычно в рентгеноструктурном анализе 
считается, что изменение параметра решет-
ки вызвано растворением в материале при-
месных элементов. Увеличение параметра 
решетки матрицы исследованного компози-
та действительно может быть вызвано рас-
творением титана или углерода в матрице, 
причем карбид при этом может сохраняться 
в структуре композита, так как соединение 
TiC обладает широкой областью гомогенно-
сти. С другой стороны, как показано в [22] 
на примере композита близкого состава, но 
с меньшей долей карбидной фазы, в резуль-
тате воздействия НСЭП в поверхностном 
слое имеют место эффекты измельчения ча-
стиц карбида титана и зерен матрицы Ni3Al,  
то есть структура композита трансформиру-
ется в структуру нанокомпозита. В работе 
[25] обнаружено, что в нанокристаллических 
материалах изменение параметра решетки 
может быть вызвано наличием напряжений 
вблизи границ зерен. Так как приповерх-
ностный слой композита имеет нанокри-
сталлическую структуру после воздействия 
НСЭП, уменьшение величины параметра ре-
шетки может быть связано также с наличием 
деформации решетки вблизи границ зерен.  
Для разрешения этого вопроса требуются до-
полнительные исследования.

Выводы

1. Установлено, что воздействие НСЭП 
на композит Ni3Al – 30 об.% TiC, получен-
ный методом СВС с приложением давления 
из порошковой смеси никеля, алюминия и 
карбида титана, позволяет значительно уве-
личить содержание конечного продукта ре-
акции СВС (Ni3Al) в матрице композита. 
Причиной обнаруженного эффекта является 
активация реакции синтеза не полностью 
прореагировавших компонентов за счет на-
грева поверхностного слоя в результате 
воздействия НСЭП. При этом полное пре-
вращение при воздействии НСЭП в ис-
пользованном режиме не достигается даже  
при значительном увеличении числа им- 
пульсов.

2. Размер частиц TiC значительно умень-
шается, а объемная доля упрочняющей кар-
бидной фазы возрастает на 25% в припо-
верхностном слое композита в результате 
воздействия НСЭП. Предполагается, что по-
следнее обусловлено испарением части ма-
трицы при обработке.

3. При воздействии НСЭП в композите 
происходит увеличение уровня микроде-
формаций кристаллической решетки и сни-
жение ее параметра. Увеличение величины 
микродеформаций связано с ультрабыстрым 
сжатием приповерхностного слоя после им-
пульса из-за охлаждения в результате тепло-
отвода. 

4. Микротвердость композита увеличи-
вается максимум на 13% в результате воз-
действия НСЭП в использованном режиме. 
С увеличением числа импульсов данный эф-
фект выходит на насыщение. 
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