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Микроструктура и механические свойства 
LPSSiC-материалов с высокодисперсной 
спекающей добавкой

Методом свободного жидкофазного спекания получены плотные (ρотн = 99,5 %) материалы на основе 
карбида кремния. В качестве спекающей добавки использовали эвтектическую смесь компонентов 
MgO, Y2O3 и Al2O3, соответствующую составу на линии гранат ‒ шпинель. При подготовке шихто-
вых порошков использовали метод химического осаждения из растворов солей, образующих в даль-
нейшем оксиды эвтектического состава, равномерно распределенные на частицах порошка карбида 
кремния. Полученные материалы имеют высокие показатели механических свойств: Eупр = 410 ГПа, 
σизг = 680 МПа, КIс = 6,0 МПа·м1/2, HV 21,5 ГПа, значения которых близки к показателям горячепрессо-
ванных карбидкремниевых материалов. 
Ключевые слова: жидкофазно-спеченные материалы на основе карбида кремния (LPSSiC-
материалы), соосаждение, механические свойства.

ВВЕДЕНИЕ

С_начала 80-х гг. ХХ века метод жидкофазно-
го спекания является объектом пристально-

го внимания многих исследователей. Наиболее 
распространенными активирующими добавка-
ми для жидкофазно-спеченных материалов на 
основе карбида кремния (LPSSiC-материалы) 
являются оксиды систем Y2O3-Al2O3, MgO‒Y2O3‒
Al2O3 и др. [1‒3]. Технологическая стадия подго-
товки шихтовых материалов включает механи-
ческое перемешивание исходных компонентов 
(частиц SiC, MgO, Y2O3 и Al2O3) с последующим 
спеканием образцов при 1850‒1950 °С. В соот-
ветствии с таким способом получения LPSSiC-
материалов невозможно добиться равномерного 
перемешивания, распределения оксидов между 
частицами SiC и получения гомогенного шихто-
вого порошка, что влияет на спекаемость SiC-
материала и снижает уровень механических 
свойств конечных изделий. Растворный метод 
смешивания компонентов системы SiC‒МеО в 
последние 20 лет активно изучали [4‒11], в ре-
зультате чего был сделан вывод, что для полу-
чения качественной LPSSiC-керамики с высо-
ким уровнем механических свойств необходимо: 
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1 ― гомогенное распределение активирующих 
спекание добавок и распределение их между ча-
стицами SiC; 2 ― снижение общего количества 
добавок [4]. Растворные методы смешивания 
компонентов: золь-гель метод [5, 6] и метод соо-
саждения из раствора солей (CSS) [7‒9] ― нашли 
широкое применение при получении оксидных 
композиций, например в системе Y2O3‒Al2O3 [6, 
7] или ZrO2‒Al2O3 [10, 11]. В последнее время они 
используются также для качественного распре-
деления оксидов между частицами второй фазы: 
основа ― Al2O3, добавки компонентов систем SiC‒
Y2O3 [12] и SiCw‒Y2O3 [13]; основа ― муллит, до-
бавки SiC ‒ алюмо-иттриевый гранат (YAG) [14]; 
основа ― Si3N4, добавки SiC‒Y2O3 [15] и YAG [16].

Анализируя литературные данные, можно 
сделать вывод, что при равномерном распре-
делении оксидных компонентов (методом CSS) 
удается достичь высокого уровня механических 
свойств LPSSiC-материалов, соизмеримого с 
уровнем свойств горячепрессованных карбид-
кремниевых материалов (HPSiC).

ИСХОДНЫЕ МАТЕРИАЛЫ 
И МЕТОДЫ ИССЛЕДОВАНИЯ
В качестве спекающей добавки использовали 
трехкомпонентную смесь оксидов, соответству-
ющую эвтектическому составу на линии гранат 
‒ шпинель трехкомпонентной диаграммы со-
стояния системы MgO‒Y2O3‒Al2O3 (MYA). Гомо-
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генные смеси системы SiC‒MYA готовили двумя 
способами. 

По первому способу использовали метод на-
несения оксидов на порошок карбида кремния 
методом соосаждения из раствора солей [17]. 
В качестве исходных материалов использовали 
следующие компоненты: порошок α-SiC (d0,5 = 
= 0,85 мкм), водный раствор нитрата алюминия 
Al(NO3)3·9H2O, водный раствор нитрата иттрия 
Y(NO3)3·6H2O, водный раствор нитрата магния 
Mg(NO3)2·6H2O, осадитель NaOH для Mg(NO3)2, 
осадитель NН4OH для Al(NO3)3 и Y(NO3)3. Раство-
ры готовили в пересчете на массовые проценты 
из солей и дистиллированной воды непосред-
ственно перед проведением процесса осажде-
ния. Концентрацию растворов и суспензий с SiC 
выбирали таким образом, чтобы после осажде-
ния и термообработки шихтовые порошки соот-
ветствовали соотношению компонентов соста-
вов 1S‒4S (табл. 1).

Осаждение Mg(OН)2 начинается при рН = 8,7, 
а заканчивается при рН = 10,9. Термодеструк-
ция Mg(OН)2 заканчивается примерно при 
400 °С образованием MgO. Значение рН начала 
осаждения Al(ОН)3 4,6‒4,8, Y(NO3)3 7,4. Термо-
деструкция Al(NO3)3 до Al2O3 происходит при 
700 °С, Y(NO3)3 до Y2O3 при 650 °С [18]. При рас-
смотрении условий соосаждения принято во 
внимание, что совместно осадить ионы Mg2+ и 
Al3+ (Y3+) невозможно. Это связано с тем, что ион 
Mg2+ не осаждается водным раствором аммиа-
ка, а ионы Al3+ и Y3+ трудно полностью осадить 
раствором NaOH одновременно с ионом Mg2+.

Задачу получения гомогенных смесей систе-
мы SiC‒MgO‒Al2O3‒Y2O3 (составы 1S‒4S) решили 
путем осаждения гидроксида магния на 1/2 объ-
ема порошка SiC, используя в качестве осадите-
ля раствор NaOH и осаждения на вторую часть 
(1/2 объема порошка SiC) гидроксидов алюминия 
и иттрия с использованием в качестве осадителя 
раствор NH4OH. Растворы нитратов Al(NO3)3·9H2O 
и Y(NO3)3·6H2O и отдельно Mg(NO3)2·6H2O в дис-
тиллированной воде равномерно перемешивали 
с порошком SiC. Применяли гетерогенный ме-
тод осаждения, приливая суспензию (порошок 
SiC в растворе солей) к осадителю. При много-
кратном промывании дистиллированной водой 
и фильтрации раствора на поверхности порошка 
SiC остаются два вида осадка: первый ― Al(OH)3 
и Y(OH)3 и второй ― Mg(OH)2. Полученную смесь 
SiC + Al(OH)3 + Y(OH)3 подвергали термообработ-
ке при 700 °С, а смесь SiC + Mg(OH)2 ― при 
400 °С до образования агломерированных ших-
товых порошков SiC‒Al2O3‒Y2O3 и SiC‒MgO, ко-
торые измельчали в планетарной мельнице до 
размера частиц d0,5 = 1 мкм. Измельченные по-
рошки, соответствующие составу композицион-
ных материалов (см. табл. 1), пластифицировали 
2 %-ным раствором органического связующего 
и подвергали грануляции. Методом полусухого 

формования под давлением 100 МПа прессовали 
образцы размерами 6×6×60 мм, которые суши-
ли, а затем спекали в среде аргона при 1800±10 °С 
(составы 1S‒4S).

По второму способу оксидные композиции 
готовили совместным перемешиванием оксидов 
с SiC в барабанном смесителе в течение 20 ч, 
пластифицировали 2 %-ным раствором органи-
ческого связующего и гранулировали. Методом 
полусухого формования, под давлением 100 МПа, 
изготовляли образцы размерами 6×6×60 мм, ко-
торые сушили, а затем спекали в среде аргона 
при (1860±10) °С (составы 1P‒4P). Для подготов-
ки композиций использовали следующие исход-
ные порошки: α-SiC (d0,5 = 0,85 мкм), MgO (d0,5 = 
= 0,85 мкм), Y2O3 (d0,5 = 0,85 мкм) и Al2O3 (d0,5 = 
= 0,85 мкм). Составы композиций и их теоретиче-
ская плотность ρтеор приведены в табл. 1.

Линейную усадку и потерю массы образцов 
при спекании определяли расчетным путем, ис-
ходя из исходных и конечных размеров и массы 
материалов, плотность и пористость спеченных 
образцов ― методом гидростатического взвеши-
вания, относительную плотность вычисляли, 
исходя из теоретической плотности. Рентгено-
фазовый анализ (РФА) проводили на установ-
ке «Rigaku Smartlab 3». Модуль упругости Eупр 
определяли динамическим методом на установ-
ке «ЗВУК-230», измеряя резонансную частоту 
продольных колебаний, микроструктуру и раз-
мер зерен SiC ― на электронном микроскопе 
«Quanta 200», предел прочности при изгибе σизг 
― на разрывной машине «Shimadzu AG-300kNX», 
микротвердость HV ― на твердомере «Shimadzu 
HMV-G»; коэффициент трещиностойкости КIс 
― на твердомере по длине трещин, исходящих 
из диагоналей отпечатка Виккерса. Исследова-
тельское оборудование предоставлено Инжини-
ринговым центром СПбГТИ (ТУ).

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Известно [19], что оксиды, полученные методом 
соосаждения из раствора солей, вступают во вза-
имодействие с образованием алюмо-иттриевого 
граната (YAG) при температуре значительно 

Таблица 1. Составы композиций керамики SiC‒
MYA и их теоретическая плотность

Состав
Содержание, мас. % ρтеор, 

г/см3SiC Al2O3 Y2O3 MgO
Температура спекания 1860 °С

1P
2P
3P
4P

95
90
85
80

0,35
0,70
1,05
1,40

2,05
4,10
6,15
8,20

2,60
5,20
7,80
10,40

3,25
3,30
3,34
3,38

Температура спекания 1800 °С
1S
2S
3S
4S

95
90
85
80

0,35
0,70
1,05
1,40

2,05
4,10
6,15
8,20

2,60
5,20
7,80
10,40

3,25
3,30
3,34
3,38
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более низкой (1000‒1050 °С), чем температура 
синтеза YAG (1500‒1550 °С) из микропорошков 
[20]. Для системы MgO‒Y2O3‒Al2O3 (MYA) харак-
терна аналогичная зависимость снижения тем-
пературы синтеза. Известно [17], что керамика 
на основе SiC с нанесенными методом соосаж-
дения наноразмерными оксидными частицами 
спекается до высокой плотности (ρотн = 99,5 %) 
при 1860‒1930 °С ― меньшей температуре, чем 
стандартный LPSSiC-материал. 

В процессе спекания происходит синтез 
MYA (≥1100 °С), усадка материала за счет сколь-
жения и поворота частиц SiC друг относитель-
но друга (1500‒1600 °С), уплотнение материала 
путем массопереноса и контактного спекания 
частиц SiC до получения плотного монолитного 
материала (1800 °С). Результаты РФА подтверж-
дают наличие в материале фаз SiC, YAG и магне-
зиальной шпинели (MgAl2O4) (рис. 1).

Плотность полученных LPSSiC-материалов 
увеличивается с ростом содержания оксидной 
добавки (табл. 2). Сравнивая свойства мате-
риалов SiC + MYA, спеченных при (1860±10) и 
(1800±10) °С, следует отметить, что при более 
низкой температуре процесс спекания полно-
стью завершается. При меньшей температуре 
процессы массопереноса более замедлены, что 
определяет меньший размер зерен SiC у LPSSiC-
материалов, спеченных при (1800±10) °С. Матери-
ал, состоящий из мелких зерен SiC, связанных 
тонкими прослойками оксидов, обладает высо-
ким уровнем упругих и механических свойств 
(см. рис. 2). Минимальная пористость зафикси-
рована у материала SiC + 20 мас. % MYA, спе-
ченного при (1800±10) °С; его пористость П = 
= 0,4±0,1 %, при относительной плотности ρотн = 
= 99,5±0,1 % (см. табл. 2).

Высокая плотность и низкая пористость 
объясняются малой потерей массы LPSSiC-
материала, спеченного при (1800±10) °С. С ро-
стом содержания оксидов в материале увеличи-

Таблица 2. Свойства спеченной керамики SiC‒MYA

Состав Усадка при спекании 
(У±0,2), %

Потеря массы при 
спекании (Δm±0,2), %

Плотность 
(ρотн±0,1), %

Пористость
(П±0,1), % об.

Размер зерен SiC 
d0,5, мкм

1P
2P
3P
4P
1S
2S
3S
4S

18,4
19,3
19,9
20,0
19,0
19,8
20,3
20,5

2,3
2,6
3,1
3,7
1,3
1,5
1,8
2,0

97,3
98,7
99,1
99,3
98,0
99,0
99,5
99,5

2,5
1,2
0,8
0,6
1,9
0,9
0,5
0,4

1,3
1,8
2,3
2,9
1,1
1,3
1,6
1,9

Рис. 1. Дифрактограмма образца 3S, спеченного при 
1800 °С: ▲ ― SiC; ● ― YAG; ■ ― MgAl2O4

Рис. 2. Зависимость Eупр (а), σизг (б), коэффициента тре-
щиностойкости КIс (в) и твердости по Виккерсу HV (г) 
LPSSiC-материала от концентрации оксидов MYA при 
разной температуре спекания (указана на кривых)
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ваются потери массы при спекании, в основном 
из-за взаимодействия SiC с МеО с образованием 
летучих компонентов.

У материалов с низкой пористостью зафикси-
рованы высокие значения Eупр. При возрастании 
плотности и уменьшении пористости Eупр растет 
до критического значения, когда содержание 
оксидов в материале, имеющем малый Eупр, на-
чинает преобладать и общие показатели упру-
гости снижаются (см. рис. 2, а). Максимальные 
значения Eупр (415±20) ГПа зафиксированы у 
LPSSiC-материала с 15 % мас. MYA, спеченного 
при (1800±10) °С. Предел прочности при изгибе 
σизг LPSSiC-материала при увеличении содержа-
ния оксидов монотонно возрастает. Максималь-
ные значения σизг (750±10) МПа достигнуты у 
LPSSiC-материала с добавкой 20 мас. % MYA (см. 
рис. 2, б). Сравнивая полученный результат со 
значениями LPSSiC, полученного по стандарт-
ной технологии [20], можно отметить повышение 
уровня σизг на 20 %. Трещиностойкость является 
одной из главных характеристик конструкцион-
ных материалов, значение коэффициента трещи-
ностойкости (КIс) напрямую зависит от свойств 
материала (высоких Eупр и σизг). Кривые КIс носят 
экстремальный характер с максимумом в точке 
оптимального состава (15 % мас. MYA). Дальней-
шее увеличение содержания оксидов приводит к 
плавному снижению КIс (см. рис. 2, в). Зависимо-
сти твердости по Виккерсу HV имеют линейный 
характер с уменьшением значений твердости 
при возрастании содержания оксидов в материа-
ле. Высокая твердость HV 23,0±0,2 ГПа достиг-
нута у материала SiC + 5 % мас. MYA, спеченно-
го при (1800±10) °С (см. рис. 2, г). Такой уровень 
твердости обеспечивается благодаря однородной 
структуре LPSSiC-материала, в котором основой 
являются зерна SiC (составляющие главный 
вклад в твердость), скрепленные тонкими про-
слойками оксидов (см. рис. 2, г).

При увеличении количества оксидных ак-
тивирующих добавок (25‒30 мас. %) в компози-
ционном материале его свойства сдвигаются 
в сторону свойств оксикарбидных материалов 
[21]. Повышение плотности, связанное с ро-
стом содержания оксидных добавок (до 20 мас. %),
сопровождается (в результате меньших Еупр и 
HV оксидных материалов) снижением Еупр до  
(380±20) ГПа и HV до (18,5±0,2) ГПа. Большие 
объемы оксидных фаз между зернами SiC не 
способствуют замедлению движения трещин, 
что снижает уровень КIс до (3,5±0,2) МПа·м1/2.

Структура LPSSiC-материалов состоит пре-
имущественно из мелких зерен SiC с редкими 
включениями крупных (рис. 3), что подтверждает 
результаты анализа определения размера зерен 
SiC (см. табл. 2). Процесс жидкофазного спекания 
включает следующие стадии: расплавление окси-
дов; уплотнение материала за счет перестройки и 
скольжения частиц SiC вдоль границ друг друга, 

Рис. 3. Микроструктура LPSSiC-материалов, спеченных 
с разным содержанием оксидов MYA: a ― 5 мас. %, 1860 
°С; б ― 5 мас. %, 1800 °С; в ― 10 мас. %, 1800 °С; г ― 15 
мас. %, 1800 °С; д ― 20 мас. %, 1800 °С

растворение и перекристаллизация через жид-
кую фазу [22]. По механизму растворение ‒ пере-
кристаллизация происходит уплотнение частиц 
материала, содержащего большое количество ок-
сидов (≥10  мас. %), что видно из рис. 3. Материал 
состоит из оксидной фазы (светлое) и зерен SiC 
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(серое) из оболочек и ядер (показаны на рис. 3, в‒д 
стрелками). Аналогичная структура ядро ‒ обо-
лочка характерна, в частности, для материалов на 
основе нитрида кремния: Si3N4‒MgO [23], Si3N4‒
Y2O3‒Al2O3 [24, 25] и Si3N4‒Y2O3‒Al2O3‒SiO2 [26]. 
Разрушение материалов идет преимущественно 
по интеркристаллитному механизму: трещина 
распространяется по оксидной фазе, огибая зерна 
SiC, без их разрушения (рис. 4).

С применением метода соосаждения из рас-
твора солей для гомогенного распределения 
оксидов по поверхности частиц SiC можно полу-
чить материалы с уровнем механических свойств 
на 20‒30 % выше, чем у LPSSiC-материалов (10 
мас. % YAG), изготовленных по стандартной тех-
нологии с σизг = (520±10) МПа, КIс = (4,5±0,2) 
МПа·м1/2, HV (21,0±0,2) ГПа [20] и приближаю-
щихся к уровню свойств горячепрессованных 
HPSiC-материалов с σизг = (700±10) МПа, КIс = 
= (7,0±0,2) МПа·м1/2, HV (24,0±0,2) ГПа [26].

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
За счет применения метода соосаждения при 
подготовке порошков композиций системы 
SiC‒MgO‒Al2О3‒Y2O3 удалось снизить темпе-
ратуру спекания LPSSiC-материалов до 1800 °С 
при высоком качестве получаемых образцов 
― ρотн = (99,5±0,1) %, П = (0,4±0,1) %. Получен-

ные материалы обладают высоким уровнем 
механических свойств: Eупр = (410±20) ГПа, 
σизг = (680±10) МПа, КIс = (6,0±0,2) МПа·м1/2, HV  
(21,5±0,2) ГПа, что на 20‒30 % выше, чем LPSSiC-
материалов, полученных по стандартной техноло-
гии. Несмотря на уменьшение в LPSSiC-материале 
количества оксидной активирующей добавки до 5 
мас. % в них сохраняется высокий уровень механи-
ческих свойств: Eупр = (350±20) ГПа, σизг = (510±10) 
МПа, КIс = (4,6±0,2) МПа·м1/2, HV (23,0±0,2) ГПа.

* * *
Работа выполнена при поддержке Российского 
фонда фундаментальных исследований, грант 
№ 17-03-00863\17.

Рис. 4. Фрактограмма LPSSiC-материала (SiC + 10 % 
мас. MYA)
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