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ПОЛУЧЕНИЕ МУЛЛИТ‒TiC‒с-BN‒с-ZrO2-МАТЕРИАЛОВ 
МЕТОДОМ ПЛАЗМЕННО-ИСКРОВОГО СПЕКАНИЯ 
И ИХ СВОЙСТВА 

Показано влияние различного соотношения кубического нитрида бора (с-BN) и кубического диок-
сида циркония (с-ZrO2) в ходе плазменно-искрового спекания при нагрузке прессования 70 МПа в 
интервале 1200‒1600 оС на фазовый состав, микроструктуру, относительную плотность, открытую 
пористость, линейную усадку, физико-механические свойства и линейную корреляцию модуля упру-
гости и ударной вязкости образцов муллит‒TiC‒с-BN‒c-ZrO2. Синтезированные порошки TiC, с-BN и 
спеченный при 1400 оС плазменно-искровым способом с-ZrО2 характеризуются интенсивной кристал-
лизацией фаз, а спеченные образцы с разным соотношением c-BN и c-ZrO2 показывают интенсивное 
развитие муллита и TiC. Увеличение соотношения с-BN/c-ZrO2 способствует активному приросту с-BN 
и менее интенсивному ― с-ZrO2 в интервале 1200‒1600 оС, при 1500 оС вызывает формирование ме-
нее равномерно и плотно спекшейся кристаллической микроструктуры с большим количеством пор. 
Данный образец имеет меньшие значения физико-механических свойств, меньшую линейную корре-
ляцию модуля упругости и ударной вязкости в интервале 1200‒1600 оС и меньшую трещиностойкость 
при 1500 оС.
Ключевые слова: муллит‒TiC‒с-BN‒с-ZrO2-материалы, плазменно-искровое спекание.

ВВЕДЕНИЕ

Проблема совместимости спекания 
плазменно-искровым способом оксидного и 

безоксидного порошков требует к себе особого 
внимания [1, 2] из-за различия коэффициентов 
диффузии в спекаемых порошках [1‒3] и осо-
бенно актуальна в случае фазовой трансформа-
ции, например, в нитриде бора с увеличением 
его содержания в спекаемых смесях порошков 
и ростом температуры при небольшой нагрузке 
прессования [1, 4]. Это приводит к неравномер-
ному и неполному спеканию смесей порошков 
в продольном и/или поперечном направлении 
с формированием неравномерно спекшейся 
микроструктуры и развитием хрупкости на 
границах областей оксидных и безоксидных 
кристаллических фаз и, как следствие, сниже-
нию трещиностойкости и уменьшению физико-
механических свойств материалов [1‒4]. 

Эффективным способом решения этой про-
блемы является использование добавок, содер-
жащих редкоземельные металлы (например, 
Y2O3, Sm2O3, Dy2O3), интенсивно образующих 

с оксидным и безоксидным порошками лег-
коплавкие эвтектики и твердые растворы в 
жидкой фазе благодаря малым катионным ра-
диусам металлов в их составе [5, 6]. Формирую-
щиеся легкоплавкие эвтектики способствуют 
развитию кристаллических фаз, стимулируют 
диффузию вещества через эвтектический рас-
плав и увеличивают площадь контакта спекае-
мых частиц, что ведет к наиболее равномерно-
му, полному спеканию смеси порошков [5‒7]. 
Образующиеся твердые растворы уплотняют 
структуру, укрепляя ее на микро- и макроуров-
не на границах областей оксидно-безоксидных 
кристаллических фаз и контактов зерен соот-
ветственно. В результате развиваются упру-
гие свойства, повышается трещиностойкость и 
увеличиваются физико-механические свойства 
материалов [7, 8]. С другой стороны, указанные 
добавки вызывают окисление безоксидного по-
рошка с изменением состава и уменьшением 
содержания безоксидного компонента. Обра-
зующиеся частицы оксидного порошка иначе 
влияют на спекание смесей оксидного и без-
оксидного порошков, рост зерен безоксидного 
порошка и формирование различного состава 
стеклообразной фазы, повышающей хрупкость 
материала, с увеличением содержания добавки 
(оксидного компонента) с ростом температуры 
и нагрузки прессования [8, 9]. Как результат, 
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значительно снижаются физико-механические 
свойства материалов [8, 9]. 

С целью замены используемых добавок 
оксидных порошков и повышения физико-
механических свойств материалов в смеси ок-
сидного и безоксидного порошков добавляют 
ZrO2 [10] и ZrB2 [11], но данные компоненты в 
смесях порошков с ростом температуры вызы-
вают неравномерное и неполное твердофазное 
спекание. Для снижения его влияния требуется 
подбор оптимального количества и соотноше-
ния данных добавок [10, 11]. 

Цель работы ― изучение влияния различно-
го соотношения с-BN и с-ZrO2 в ходе плазменно-
искрового спекания при нагрузке прессования 
70 МПа в интервале 1200‒1600 оС на фазовый 
состав, микроструктуру, относительную плот-
ность, открытую пористость, линейную усад-
ку, физико-механические свойства и линейную 
корреляцию модуля упругости и ударной вязко-
сти муллит‒TiC‒с-BN‒c-ZrO2-образцов.

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Методика получения смеси Al2O3 и SiO2, 
порошков TiC, с-BN и спеченного с-ZrO2, 
приготовления смесей оксидного 
и безоксидных порошков
Порошки Al2O3 и SiO2 смешивали (см. таблицу) 
по методике, описанной в статье [12]. Порошки 
TiC и с-BN синтезировали в плазмохимической 
установке в вакууме при 1600 оС в течение 1 ч с 
использованием соответственно порошков TiO2 
(Aldrich, Бельгия, чистота 98,0 %) и С (Merck, 
Германия, чистота 97,5 %), B2O3 (Merck, Герма-
ния, чистота 97,5 %) и N (Aldrich, Бельгия, чи-
стота 99,5 %) по реакциям TiO2 + 2C → TiC + CO2 
и 2B2O3 + 3,5N2 → 4c-BN + 3NO2. Диоксид цир-
кония с-ZrO2 спекали плазменно-искровым ме-
тодом в вакууме при нагрузке прессования 35 
МПа в течение 2 мин при 1400 оС. Использовали 
исходные порошки ZrO2 (Merck, Германия, чи-
стота 97,5 %) и Y2O3 (Aldrich, Бельгия, чистота 
99,5 %) в соотношении 17,58/1, соответствую-
щем двухфазовой системе равновесия диаграм-
мы ZrO2‒Y2O3 (по Брауну и Оделлу, Фан Фукану 
и Келлеру) [13]. Масса компонентов (97 мол. % 
ZrO2 / 3 мол. % Y2O3), г, на 100 г смеси 94,62/5,38.

Изготовление образцов из полученных сме-
сей порошков Al2O3 и SiO2 и TiC, с-BN и с-ZrO2 
проводили по методике, описанной в статье [12] 
при нагрузке прессования 70 МПа.

Методика определения свойств полученных 
порошков и спеченных образцов
Фазовый состав синтезированных и спеченных 
порошков, а также микроструктуру, относи-
тельную плотность ρотн, открытую пористость φ, 
линейную усадку Δl, модуль упругости Е, твер-
дость по Виккерсу HV, площадь поверхности 
отпечатка S каждого образца (см. таблицу) рас-
считывали методом, описанным в статье [12]. Те-
оретическая плотность компонентов порошков, 
г/см3: муллит 3,17, TiC 4,93, c-BN 3,49, c-ZrO2 6,27.

Ударную вязкость спеченных образцов 
определяли методом микровдавливания по Вик-
керсу с использованием оборудования Hardness 
testing machine (AVK-A) фирмы Akashi Co. (Япо-
ния) и рассчитывали по формуле
KIс = 0,073(P/c3/2), 
где KIс ― критический коэффициент интен-
сивности напряжений, или ударная вязкость, 
МПа·м1/2; P ― нагрузка, приложенная к поверх-
ности испытуемого образца, кг/см2; c ― полови-
на длины микротрещины, образовавшейся во-
круг углов отпечатка вдавливания, мм.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав порошков TiC и с-BN, синтезиро-
ванных плазмохимическим способом, показан 
на рис. 1. Он представлен в основном интенсив-
ными дифракционными максимумами TiC и c-BN 
с незначительным количеством TiCxOy. Данная 
фаза является нестехиометрическим составом 
TiC, содержит непрореагировавший TiO2 и C. 

Фазовый состав спеченного с-ZrO2 показан на 
рис. 2. Он характеризуется развитыми дифракци-
онными максимумами данной фазы. Это объясня-
ется деформацией и перестраиванием структуры 
тетрагонального ZrO2 в кубическую под действи-
ем нагрузки прессования с диффузией Y3+ в струк-
туру с-ZrO2, исходя из фазовой диаграммы равно-
весия двухфазовой системы ZrO2‒Y2O3 (по Брауну 
и Оделлу, Фан Фукану и Келлеру) [13].

Фазовый состав образцов, спеченных из смесей 
исходных компонентов плазменно-искровым мето-
дом в диапазоне 1200‒1600 оС, показан на рис. 3.

Образцы всех составов характеризуются ин-
тенсивной муллитизацией в диапазоне 1200‒1600 
оС. Это обусловлено интенсивным структурирова-
нием и формированием муллита стехиометриче-
ского состава. Аналогичным образом развивается 
TiC благодаря активному переходу в вязкотекучее 

Массовые пропорции и соотношение компонентов в исходных смесях порошков*

Показатели
Состав

M92TiC3BN5ZrO2 M92TiC5BN3ZrO2

Масса компонентов TiC / c-BN / c-ZrO2, г 
на 100 г смеси
Соотношение TiC / c-BN / c-ZrO2

88,94 / 1,16 / 9,9

1,12 / 86,20 / 10,1

91,85 / 2,0 / 6,15

1,08 / 50 / 16,26
* Масса компонентов (3Al2O3/2SiO2), г на 100 г смеси ― 71,8/28,2.



ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ   ISSN 1683-4518¹ 2 2019 25

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

(пластическое) состояние, стимулирующему диф-
фузию и структурирование TiC, в данных услови-
ях спекания. Наблюдается интенсивный прирост 
с-BN и менее интенсивный ― c-ZrO2 с увеличением 
соотношения с-BN / c-ZrO2 в диапазоне 1200‒1600 
оС. Однако развитие с-BN и с-ZrO2 менее активно 
по сравнению с приростом муллита и TiC. Это объ-
ясняется наиболее плотной структурой данных 
компонентов с выраженными в с-BN ковалентны-
ми связями, что ограничивает диффузию и струк-
турирование с-BN и с-ZrO2 в твердой фазе. При этом 
прирост с-ZrO2 в образце c 5 мол. % с-ZrO2 немного 
больше по сравнению c приростом с-BN в образце 
c 5 мол. % с-BN в диапазоне 1200‒1600 оС. Это объ-
ясняется большей диффузией в с-ZrO2, чем в с-BN. 
Также в образце с 5 мол. % с-BN заметно образова-
ние h-BN в отличие от образца, содержащего 3 мол. 
% с-BN. Это вызвано частичной фазовой трансфор-
мацией c-BN в h-BN в твердой фазе в спекаемой 
смеси порошков с 5 мол. % с-BN. Данные образцы 
различаются количественным соотношением диф-
ракционных максимумов с-BN и c-ZrO2 в диапазоне 
1200‒1600 оС (см. рис. 3), что обусловлено разной 
интенсивностью кристаллизации фаз. На рентге-
нограмме образца с 5 мол. % с-BN заметны мало-
значительные дифракционные максимумы B4C и 
TiN, которые отсутствуют в образце c 3 мол. % с-BN 
в диапазоне 1500‒1600 oC. Образование данных по-
бочных фаз связано с взаимодействием TiC и h-BN 
в спекаемой смеси порошков. Одновременного 
взаимодействия муллита и с-ZrO2 с TiC и с-BN не 
происходит, так как не образуются продукты рас-
пада муллита и окисления TiC и с-BN в диапазоне 
1200‒1600 оС (см. рис. 3). 

Рис. 1. Фазовый состав порошков TiC (а) и c-BN (б), син-
тезированных плазмохимическим способом при 1600 оС: 
TiCxOy ― оксикарбид титана

Рис. 3. Фазовый состав образцов составов 
M92TiC3BN5ZrO2 (а) и M92TiC5BN3ZrO2 (б), спеченных 
в диапазоне 1200‒1600 оС: М ― муллит (3Al2O3·2SiO2); 
h-BN ― гексагональный нитрид бора; B4C ― карбид бора; 
TiN ― нитрид титана

Микроструктура образцов, спеченных 
плазменно-искровым методом при 1500 оС, показа-
на на рис. 4. Микроструктура спеченного образца 
состава M92TiC3BN5ZrO2 (см. рис. 4, а) более равно-
мерно и плотно спекшаяся, кристаллическая, мел-
козернистая с незначительным количеством пор и 
слабоспекшихся участков по сравнению с микро-
структурой образца состава M92TiC5BN3ZrO2 (см. 
рис. 4, б). Это объясняется разным соотношением 
c-BN и c-ZrO2 в спекаемых составах (см. таблицу). 
При большем соотношении c-ZrO2 и c-BN спекание 
интенсивнее стимулируется диффузией оксидного 

Рис. 2. Фазовый состав с-ZrO2, спеченного плазменно-
искровым методом при 1400 оС

1400 оС
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активизацией и развитием спекания частиц с-BN и 
c-ZrO2 в присутствии данных расплавов.

Результаты измерения ρотн, φ, Δl, E, K1c, HV и 
фото отпечатков вдавливания и микрострукту-
ра образцов с различным соотношением c-BN и 

Рис. 4. Микроструктура образцов составов 
M92TiC3BN5ZrO2 (а) и M92TiC5BN3ZrO2 (б), спечен-
ных при 1500 оС

Рис. 5. Показатели ρотн, φ и Δl образцов с различным 
соотношением c-BN и c-ZrO2, спеченных в диапазоне 
1200‒1600 оС: 1 ― M92TiC3BN5ZrO2; 2 ― M92TiC5BN3ZrO2

Рис. 6. Микроструктура границ областей муллита, с-ZrO2, TiC, c-BN и 
h-BN образцов составов M92TiC3BN5ZrO2 (а, а1) и M92TiC5BN3ZrO2 (б, 
б1‒б4), спеченных при 1500 оС

компонента в твердой фазе. Вязкое течение распла-
вов муллита и TiC также способствует формирова-
нию в различной степени равномерных и плотных 
микроструктур образцов. Это объясняется разной 

ρотн, % φ, %

Δl, %
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c-ZrO2 в диапазоне 1200‒1600 и при 1500 оС со-
ответственно показаны на рис. 5‒8. 

В образце состава M92TiC3BN5ZrO2 наблю-
дается уменьшение φ и максимальная степень 
спекания 91,2 % при 1600 оС. Это обусловлено 
наиболее равномерным заполнением пор вслед-
ствие вязкого течения расплавов муллита, TiC 
и инициации диффузии с-ZrO2 в диапазоне 
1200‒1300 оС. Диффузия с-ZrO2 развивается 
интенсивнее по сравнению с диффузией c-BN в 
твердой фазе в диапазоне 1300‒1500 оС (см. рис. 
3, а). В диапазоне 1500‒1600 oC спекание замед-
ляется с φ выше 8 % при 1600 оС. Это объясня-
ется заполнением пор в ходе твердофазного спе-
кания частиц c-BN и с-ZrO2, которое протекает 
менее интенсивно и неполно. Результаты спека-
ния коррелируют с микроструктурой образца 
при 1500 оС (см. рис. 4, а).

Рост ρотн, Δl и снижение φ образца состава 
M92TiC5BN3ZrO2 в диапазоне 1200‒1600 оС не-
однородны. Интенсивное спекание до 1400 оС 
объясняется заполнением пор вследствие вяз-
кого течения расплавов муллита и TiC (см. рис. 3, б), 
замедление спекания в диапазоне 1400‒1500 оС
обусловлено менее интенсивной диффузи-
ей с-ZrO2 (при 3 мол. %) и c-BN в силу возрас-
тающей частичной фазовой трансформации 
c-BN → h-BN в твердой фазе (см. рис. 3, б), форми-
рованием h-BN в виде слоя на спекаемых части-
цах, замедляющего диффузию вещества между 
частицами и заполнение пор. Это подтверждает-
ся результатами исследования микроструктуры 
границ областей кристаллических фаз образца 
(см. рис. 6, б1‒б4). Незначительное снижение 
спекания вызвано образованием определенного 
количества h-BN, побочных кристаллических 
фаз B4C, TiN (см. рис. 3, б) и несущественным 
приростом пористости в диапазоне 1500‒1600 оС. 
Это коррелирует с микроструктурой образца, 
спеченного при 1500 оС (см. рис. 4, б). 

Формирование кристаллической, более равно-
мерно и плотно спекшейся мелкозернистой микро-
структуры образца с 3 мол. % c-BN (см. рис. 4, а) 
значительно стимулирует повышение упругих 
свойств, и, как результат, повышается сопротив-
ление образца действию внешней приложенной 
нагрузки с высокими значениями KIc и HV при 
1500 оС (рис. 7). С другой стороны, высокие по-
казатели данных свойств обусловлены незначи-
тельными границам областей муллита ‒ TiC (см. 
рис. 6, а), муллита‒c-ZrO2‒c-BN и c-ZrO2‒c-BN 
(см. рис. 6, а1). В образце присутствуют микро-
трещины с незначительным распространением 
по прямолинейной траектории (рис. 8, а). На от-
печатке вдавливания образца заметно неболь-
шое повреждение в виде скола (см. рис. 8, а). Это 
указывает на небольшое накопление внутренних 
напряжений и минимальную хрупкость на гра-
ницах областей указанных кристаллических фаз 
(см. рис. 6, а, а1), что соответствует интенсивному 

твердофазному спеканию частиц с-ZrO2 и c-BN в 
диапазоне 1400‒1600 °С (см. рис. 5).

Менее интенсивное изменение упругих 
свойств (K1c и HV) до 1400 оС наблюдается в об-
разце с 5 мол. % c-BN: замедление роста физико-
механических свойств в диапазоне 1400‒1500 оС 
с незначительным уменьшением в интервале 
1500‒1600 оС (см. рис. 7). Это связано в основном 
с образованием h-BN на границах раздела обла-
стей кристаллических фаз образца (см. рис. 6, 
б, б1‒б4), вызванным частичной фазовой транс-
формацией c-BN в h-BN в диапазоне 1500‒1600 оС 
(см. рис. 3, б). Формирующийся h-BN вызывает 
охрупчивание структуры образца с заметными 
границами областей кристаллических фаз (см. 
рис. 6, б), менее интенсивно на границах обла-
стей муллита ‒ с-BN и с-ZrO2 ‒ с-BN (см. рис. 6, б1, 
б3) и более интенсивно на границах областей TiC 
‒ с-BN и с-BN ‒ h-BN с соответствующей толщи-
ной h-BN (см. рис. 6, б1‒б4). Уменьшение значений 
этих свойств вызвано не полностью спекшейся 

Рис. 7. Показатели Е, K1c и HV образцов с различ-
ным соотношением c-BN и с-ZrO2, спеченных в диа-
пазоне 1200‒1600 оС: 1 ― M92TiC3BN5ZrO2; 2 ― 
M92TiC5BN3ZrO2

Рис. 8. Отпечатки вдавливания при измерении HV на об-
разцах составов M92TiC3BN5ZrO2 (а) и M92TiC5BN3ZrO2 
(б), спеченных при 1500 оС
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микроструктурой и большим количеством пор в 
образце (см. рис. 4, б). Как результат, снижает-
ся трещиностойкость образца с формированием 
большего количества микротрещин, распростра-
няющихся по извилистой траектории вдоль гра-
ниц наименее укрепленных областей (см. рис. 6, 
б2, б4), и сколов (см. рис. 8, б). Это вызвано боль-
шей хрупкостью образца на границах областей 
TiC‒с-BN и с-BN‒h-BN (см. рис. 6, б2, б4).  

Результаты линейной корреляции Е и K1c 
показаны на рис. 9. При сравнении показате-
лей величины аппроксимации R2 образцов с 
3 и 5 мол. % c-BN заметно небольшое разли-
чие данной величины с разницей 0,01, которая 
больше в образце с 3 мол. % c-BN, что соответ-
ствует наиболее интенсивному росту физико-
механических свойств (см. рис. 7). Это обу-
словлено формированием равномерно и плотно 
спекшейся, мелкозернистой микроструктуры с 
незначительным количеством пор (см. рис. 4, а), 
укреплением структуры образца на границах 
областей муллита ‒ TiC (см. рис. 6, а), муллита 
‒ с-ZrO2 ‒ с-BN и с-ZrO2 ‒ с-BN при 1500 oC (см. 
рис. 6, а1). Как результат, корреляция значений 
Е и K1c образца относительно линейной пря-

Меньшее значение величины R2 образца с 5 
мол. % c-BN объясняется неоднородно и не полно-
стью спекшейся микроструктурой с большим ко-
личеством пор (см. рис. 4, б), наименьшим укрепле-
нием структуры образца с образованием большей 
толщины h-BN на границах областей TiC ‒ с-BN и 
с-BN ‒ h-BN при 1500 oC (см. рис. 6, б2, б4). В резуль-
тате наблюдается большее отклонение линейной 
прямой относительно значения Е и K1c при 1600 oC 
по сравнению с отсутствием отклонения при 1200, 
1300, 1400 и 1500 оС. Это указывает на максималь-
ное влияние этих процессов и вызванное ими не-
однородное твердофазное спекание состава при 
1600 оС. В обоих образцах различное влияние кор-
реляций значений свойств на показатели величи-
ны R2 объясняется разными механизмами спека-
ния и, как результат, различной интенсивностью 
спекания соответствующих составов в диапазоне 
1200‒1600 оС (см. рис. 5). Более полное и равномер-
ное твердофазное спекание состава с 3 мол. % c-BN 
обуславливает наибольшую корреляцию точек 
(значений) Е и K1c относительно линейной прямой, 
как результат, более высокое значение R2 данного 
образца в диапазоне 1200‒1600 oC. 

 
ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано влияние различного соотношения 
с-BN и с-ZrO2 в ходе плазменно-искрового спека-
ния составов при нагрузке прессования 70 МПа 
в интервале 1200‒1600 оС на фазовый состав, ми-
кроструктуру, ρотн, φ, Δl, физико-механические 
свойства и линейную корреляцию Е и K1c мул-
лит‒TiC‒с-BN‒c-ZrO2 образцов. Синтезирован-
ные порошки TiC, с-BN и спеченный при 1400 оС 
плазменно-искровым способом с-ZrО2 характери-
зуются интенсивной кристаллизацией.

Спеченные образцы с различным соотноше-
нием с-BN и с-ZrO2 показывают интенсивное раз-
витие муллита и TiC. Увеличение соотношения 
с-BN/c-ZrO2 способствует более интенсивному при-
росту с-BN и менее интенсивному ― с-ZrO2 в диа-
пазоне 1200‒1600 оС, вызывает формирование при 
1500 оС менее равномерно и плотно спекшейся кри-
сталлической микроструктуры с большим количе-
ством пор. В результате образец имеет меньшие 
значения ρотн, Δl, физико-механических свойств в 
диапазоне 1200‒1600 оС с меньшей трещиностой-
костью при 1500 оС и меньшую линейную корреля-
цию модуля Е и K1c в диапазоне 1200‒1600 оС. 

Рис. 9. Линейная корреляция Е и K1c образцов, спечен-
ных в диапазоне 1200‒1600 оС

мой схожа в диапазоне 1200‒1600 оС и немного 
меньше при 1400 оС. Это связано с инициацией 
твердофазного спекания состава в ходе интен-
сивной диффузии с-ZrO2 и менее ― c-BN при 
данной температуре (см. рис. 5). Высокая корре-
ляционная точность значений свойств образца 
относительно линейной прямой указывает на 
равномерное вязкотекучее спекание в диапа-
зоне 1200‒1300 оС и соответствующее твердо-
фазное спекание в диапазоне 1300‒1600 оС.
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