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рАзрАБОтКА ОКСИдНО-БЕзОКСИдНыХ МАтЕрИАлОв 
в уСлОвИяХ плАзМЕННО-ИСКрОвОГО СпЕКАНИя 
СМЕСИ БЕзОКСИдНыХ КОМпОНЕНтОв И дОБАвКИ 
рАзНОГО пОрОшКА МЕтАллА

Показано влияние добавки порошков W и Mo в ходе плазменно-искрового спекания составов при на-
грузке прессования 60 МПа в интервале 1200‒1600 оС на фазовый состав, микроструктуру, размеры 
зерен кристаллических фаз, относительную плотность, линейную усадку, физико-механические свой-
ства и линейную корреляцию модуля упругости и ударной вязкости муллит‒ZrB2‒β-SiC‒TaC образцов. 
Синтезированные порошки ZrB2, β-SiC и TaC характеризуются соответственно интенсивной кристалли-
зацией ZrB2, β-SiC и TaCкуб. Спеченные образцы с добавками порошков W и Mo показывают интенсивную 
муллитизацию, более активную кристаллизацию β-SiC, (Zr, Ta)B, C, β-WC и β-WB по сравнению с кри-
сталлизацией (Ta, Zr)C, B, β-MoC, β-MoB и MoB2 в интервале 1200‒1600 оС. Микроструктура образца с до-
бавкой Mo при 1500 оС более равномерно и плотно спекшаяся, кристаллическая, содержит меньшее ко-
личество пор и слабоспекшихся участков, более укреплена на границах областей оксидно-безоксидных 
и безоксидных кристаллических фаз. Такой образец характеризуется меньшими размерами зерен кри-
сталлических фаз в диапазоне 1400‒1600 оС и показывает равномерный рост относительной плотности 
и линейной усадки, физико-механических свойств, большую трещиностойкость (с распространением 
микротрещин по извилистой траектории), а также большую линейную корреляцию модуля упругости и 
ударной вязкости в интервале 1200‒1600 оС. 
Ключевые слова: муллит‒ZrB2‒β-SiC‒TaC‒W, муллит‒ZrB2‒β-SiC‒TaC‒Mo, твердые растворы (Zr, 
Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B, плазменно-искровое спекание.

ВВЕДЕНИЕ

Спекание двух и более безоксидных порош-
ков происходит в основном через твердофаз-

ные реакции с минимальным переходом дан-
ных компонентов в вязкотекучее состояние или 
с отсутствием этого процесса, неоднородным 
спеканием частиц и заполнением пор веще-
ством с увеличением температуры и нагрузки 
прессования [1‒3]. Кроме того, существует про-
блема совместимости спекания безоксидных 
порошков, особенно в спекаемых смесях много-
компонентных порошков из-за выраженных ко-
валентных связей и больших различий коэффи-
циентов диффузии в безоксидных порошках [3, 
4]. В результате образуется неоднородная ми-
кроструктура со множеством слабоспекшихся 
и не полностью уплотненных границ областей 
безоксидных кристаллических фаз, вызываю-
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щих хрупкость, снижение трещиностойкости с 
развитием микротрещин на границах областей 
безоксидных кристаллических фаз и уменьше-
нием физико-механических свойств материалов 
[1‒4]. 

Для решения данных проблем применяются 
различные традиционные подходы, например 
добавление в спекаемые смеси безоксидных 
компонентов оксидных порошков Al2O3 и SiO2 
[5], оксидного порошка Y2O3, формирующего с 
исходными компонентами легкоплавкие эвтек-
тики [6], и тетрагонально-кубического ZrO2 [7], 
стимулирующих равномерную и наиболее пол-
ную диффузию соответственно в вязкотекучей, 
жидкой и твердой фазе на границах спекаемых 
зерен безоксидных порошков. Однако указан-
ные подходы не всегда применимы на практике 
в силу имеющегося ряда недостатков, связан-
ных со свойствами используемых добавок и по-
бочными процессами, вызываемыми данными 
добавками, влияющих на спекаемость исходных 
составов, уплотнение, укрепление структуры 
и конечные значения физико-механических 
свойств материалов [6, 7]. 



¹ 2 2020ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ ISSN 1683-451818

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

К числу более современных и перспективных 
направлений решения вышеуказанных проблем 
относится добавление порошка металла, напри-
мер Ni, Co, W, Ti, Mo, в спекаемые смеси безоксид-
ных порошков [8‒13]. При этом порошки металлов 
по-разному влияют на спекание смесей безоксид-
ных компонентов и, как результат, на уплотнение 
и укрепление структуры пограничных слоев без-
оксидных кристаллических фаз [8‒13]. Более лег-
коплавкие порошки металлов (Ni, Co) способству-
ют растворению безоксидных компонентов в их 
расплаве с образованием легкоплавких эвтектик, 
через которые формируются твердые растворы 
керамометаллических, металлических фаз разно-
го состава и стехиометрии. Стимулируется спека-
ние безоксидных порошков через жидкофазный 
механизм, а также развивается активный рост 
частиц безоксидных компонентов с увеличением 
концентрации безоксидных порошков и ростом 
температуры, снижая уплотнение и укрепление 
структуры пограничных слоев безоксидных кри-
сталлических фаз с активным развитием микро-
трещин в данных слоях [8, 9]. В свою очередь, 
спекание смесей безоксидных порошков с туго-
плавкими порошками металлов (W, Ti, Mo) проис-
ходит через твердофазный механизм с уплотнени-
ем и укреплением структуры пограничных слоев 
за счет формирующихся безоксидных, кристал-
лических соединений различного состава и сте-
хиометрии, минимально вызывая рост частиц спе-
каемых безоксидных компонентов с увеличением 
температуры и нагрузки прессования [10‒13]. При 
этом степень уплотнения и укрепления струк-
туры пограничных слоев зависит от структуры 
(гексагональной или кубической) соответствую-
щего безоксидного соединения металла [10‒13]. 
Безоксидные соединения Ti и Mo с кубической 
структурой наиболее уплотняют и укрепляют 
структуру пограничных слоев, в отличие от без-
оксидных соединений W с гексагональной струк-
турой, вызывающих охрупчивание и образующих 
микротрещины в структуре пограничных слоев 
кристаллических фаз данных соединений [10‒13]. 

Цель работы ― изучение влияния добавок по-
рошков W и Mo в ходе плазменно-искрового спе-
кания составов с нагрузкой прессования 60 МПа 
в интервале 1200‒1600 оС на фазовый состав, ми-
кроструктуру, размеры зерен кристаллических 
фаз, относительную плотность, линейную усад-
ку, физико-механические свойства и линейную 
корреляцию модуля упругости и ударной вязко-
сти муллит‒ZrB2‒β-SiC‒TaC-образцов. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛьНАя ЧАСТь
Для приготовления смеси порошков Al2O3 и SiO2 
использовали Al2O3 (Aldrich, Belgium, чистота 
97,5 %) и SiO2 (Merck, Germany, чистота 
97,5 %). Данные компоненты взвешивали в ве-
совой пропорции (табл. 1), отвечающей стехио-
метрии муллита, равной 3:2, и перемешивали в 
планетарной мельнице марки RETSCH PM 400 в 
течение ~ 10 мин.

Синтез порошков ZrB2, β-SiC и TaC прово-
дили в плазмохимической установке в вакууме 
при 1600 оС в течение 1 ч по реакциям:
3ZrO2 + 10B → 3ZrB2 + 2B2O3,                             (1)
SiO2 + 2C → SiC + CO2,                                        (2)
TaO2 + 2C → TaC + CO2.                                       (3)

Порошки ZrB2, β-SiC, TaC с добавками W и 
Mo перемешивали в планетарной мельнице мар-
ки RETSCH PM 400 в течение ~10 мин до полу-
чения двух групп смесей. Весовые пропорции и 
соотношение компонентов в исходных смесях 
порошков приведены в табл. 2. 

Порошки Al2O3 и SiO2 перемешивали с при-
готовленными двумя группами смесей порошков 
ZrB2/β-SiC/TaC/W и ZrB2/β-SiC/TaC/Mo в планетар-
ной мельнице RETSCH PM 400 в течение ~ 10 мин
для их спекания. Полученные смеси компонен-
тов насыпали в графитовую пресс-форму диа-
метром 30 мм и спекали плазменно-искровым 
методом (SPS, Summimoto, model SPS 825. CE, Dr. 
Sinter, Japan) в вакууме (6 Па), с нагрузкой прес-
сования 60 МПа, с выдержкой 2 мин в диапазоне 
1200‒1600 оС со скоростью нагрева 100 оС/мин. 

Фазовый состав синтезированных порошков 
и спеченных образцов, а также микроструктуру, 
относительную плотность ρотн, линейную усадку 
Δl, модуль упругости Е, твердость по Виккерсу 
HV, ударную вязкость KIc определяли методами, 
описанными в статье [5]. Теоретическая плот-
ность компонентов, г/см3: муллит 3,17, ZrB2 6,09, 

Таблица 1. Характеристика исходных компонентов
Получаемый 

порошок
Исходные 

компоненты Производитель Степень 
чистоты, %

ZrB2

β-SiC

TaCкуб

W
Mo

ZrO2/B

SiO2/C

TaO2/C

W
Mo

Merck, Germany/
Aldrich, Belgium
Merck, Germany/
Aldrich, Belgium
Aldrich, Belgium/
Aldrich, Belgium
Merck, Germany 
Aldrich, Belgium 

97,5/
99,5
99,0/
98,5
99,0/
98,5
99,0
99,5

Таблица 2. Пропорции компонентов в исходных смесях*

Состав
Масса компонентов, г, на 100 г смеси Соотношение 

3Al2O3·2SiO2/ZrB2/β-SiC/TaC/W,
3Al2O3·2SiO2/ZrB2/β-SiC/TaC/MoZrB2/β-SiC/TaC/W ZrB2/β-SiC/TaC/Mо

M20ZrB240SiC20TaC20W
M20ZrB240SiC20TaC20Mo

19,51/14,14/34,07/32,28
‒

‒
23,03/16,69/40,22/20,06

5,12/7,07/2,93/3,10
4,34/5,99/2,48/4,98

* Масса компонентов (3Al2O3/2SiO2) на 100 г смеси 71,8/28,2 г.
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β-SiC 3,16, TaC 14,65, W 19,3, β-W2C 17,15, β-WC 
15,75, β-W2B 17,17, β-WB 15,85, Mo 10,28, β-Mo2C 
9,18, α-MoC 8,4, β-MoC 8,77, β-Mo2B 9,31, α-MoB 
8,72, β-MoB 10,4, MoB2 7,44. Размеры зерен кри-
сталлических фаз образцов определяли с ис-
пользованием лазерного анализатора размера 
частиц Analysette 22 NanoTec.

РЕЗуЛьТАТы И ИХ ОБСуЖДЕНИЕ 
Фазовый состав порошков ZrB2, β-SiC и TaC (рис. 1), 
синтезированных плазмохимическим способом, 
представлен соответственно дифракционными 
максимумами ZrB2, β-SiC и TaCкуб. При этом за-
метна наибольшая интенсивность дифракцион-
ных максимумов ZrB2 и TaCкуб. Фазовый состав 
образцов, спеченных из смесей исходных компо-
нентов плазменно-искровым методом в диапазо-
не 1200‒1600 оС, показан на рис. 2, а, б. 

Образцы, содержащие добавку W и Mo, ха-
рактеризуются интенсивной муллитизацией в 
интервале 1200‒1600 оС. Это обусловлено актив-
ным структурированием муллита в ходе взаи-
модействия Al2O3 и SiO2 и формированием его 
стехиометрического состава. Активно формиру-
ется кристаллический β-SiC в твердой фазе с ро-
стом температуры. Одновременно формируются 
и развиваются двойные твердые растворы (Zr, 
Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B. Кристаллическая фаза (Zr, 
Ta)B, C активнее формируется до 1400 оС и раз-
вивается интенсивнее в диапазоне 1400‒1600 оС 
по сравнению с менее интенсивным образова-

Рис. 1. Фазовый состав порошков ZrB2 (а), β-SiC (б) и TaC 
(в), синтезированных плазмохимическим способом при 
1600 оС: ZrB2 ― диборид циркония; β-SiC ― карбид крем-
ния; TaCкуб ― кубический карбид тантала

Рис. 2. Фазовый состав спеченных в диапазоне 1200‒1600 оС образцов составов M20ZrB240SiC20TaC20W (а) 
и M20ZrB240SiC20TaC20Mo (б): М ― муллит (3Al2O3·2SiO2); (Zr, Ta)B, C ― твердый раствор карбоборида тантала; 
(Ta, Zr)C, B ― твердый раствор борокарбида циркония; β-SiC ― карбид кремния; W ― вольфрам; Mo ― молибден; β-W2C; 
α-, β-WC ― карбиды вольфрама; β-W2B, α-, β-WB ― бориды вольфрама; β-Mo2C, α-, β-MoC ― карбиды молибдена; β-Mo2B, 
α-, β-MoB ― бориды молибдена; MoB2 ― диборид молибдена

нием и развитием кристаллической фазы (Ta, 
Zr)C, B в соответствующих температурных ин-
тервалах. Это обусловлено меньшим катионным 
радиусом Ta4+ в отличие от Zr4+, Ta4+ интенсив-
нее встраивается в менее плотную (гексаго-
нальную) структуру ZrB2 по сравнению с менее 
активным встраиванием Zr4+ в плотную (куби-
ческую) структуру TaC. В результате на рентге-
нограммах образцов наблюдаются более узкие 
дифракционные максимумы (Zr, Ta)B, C в отли-
чие от расширенных дифракционных максиму-
мов (Ta, Zr)C, B. Это указывает на более полное 
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образование и структурирование кристалличе-
ской фазы (Zr, Ta)B, C. 

В образце с добавкой W заметны более разви-
тые безоксидные, кристаллические соединения 
вольфрама, в отличие от менее интенсивных по-
добных соединений молибдена разных состава и 
стехиометрии в образце с добавкой Mo в интер-
вале 1200‒1600 оС. Это связано с меньшим кати-
онным радиусом вольфрама, способствующим 
более активному встраиванию катионов W в гек-
сагональную структуру ZrB2, β-SiC по сравнению 
с менее интенсивным встраиванием катионов W 
в кубическую структуру TaCкуб и более активной 

твердофазной кристаллизацией образующихся 
безоксидных соединений вольфрама. Однако 
данные процессы менее развиты при спекании 
смеси ZrB2, β-SiC, TaCкуб и Мо. Это объясняется 
большим катионным радиусом Мо. В образцах с 
добавкой W и Mo до 1400 оС наблюдаются кри-
сталлические фазы нестехиометрического (про-
межуточного) состава β-W2C, β-W2B и β-Mo2C, 
β-Mo2B (см. рис. 2, а, б). Это связано с неполным 
взаимодействием W и Mo со смесью ZrB2, β-SiC и 
TaCкуб в каждом из спекаемых составов в диапа-
зоне 1200‒1400 оС. В образцах заметны стабиль-
ные кристаллические фазы β-WC, β-WB и β-MoC, 
β-MoB и MoB2 (см. рис. 2, а, б) благодаря более 
полному насыщению β-W2C, β-Mo2C углеродом, 
β-W2B, β-Mo2B бором, активному фазовому пере-
ходу α-WC → β-WC, α-WB → β-WB, α-MoC → β-MoC, 
α-MoB → β-MoB в ходе более развитых твердофаз-
ных реакций между W, Mo и ZrB2, β-SiC и TaCкуб 
в интервале 1400‒1600 оС. При этом замедляет-
ся развитие кристаллических фаз β-WC, β-MoC и 
β-WB, β-MoB, MoB2 в интервале 1400‒1600 оС. Это 
связано с более активным развитием кристалли-
ческих фаз (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B, в результате 
менее интенсивно реагируют ZrB2 и TaCкуб с W и 
Mo. В образцах выше 1400 оС отсутствуют кри-
сталлические фазы W и Mo (см. рис. 2, а, б). Это 
указывает на полное превращение W и Mo в со-
ответствующие безоксидные, кристаллические 
соединения в интервале 1400‒1600 оС.

В образцах не наблюдается взаимодействия 
муллита с (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B, безоксид-
ными компонентами W и Mo и между собой, по-
скольку отсутствуют продукты распада мулли-
та, продукты окисления (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, 
B, безоксидных соединений W и Mo, продукты 
взаимодействия (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B с без-
оксидными соединениями W и Mo в интервале 
1200‒1600 оС (см. рис. 2, а, б). 

Микроструктура спеченных плазменно-
искровым способом при 1500 оС образцов по-
казана на рис. 3. Микроструктура образца с 
добавкой W менее равномерно и плотно спек-
шаяся, кристаллическая, содержит большее 
количество слабоспекшихся и агломерирован-
ных частиц, а также пор по сравнению с более 
равномерно и плотно спекшейся микрострук-
турой образца с добавкой Mo. Такое различие 
обусловлено разным влиянием безоксидных 
соединений W и Mo, в частности β-WС, β-WB и 
β-MoC, β-MoB, MoB2 на спекание составов. Обра-
зующиеся кристаллические фазы β-WС и β-WB 
в ходе твердофазного спекания вызывают рост 
зерен (Zr, Ta)B, C, (Ta, Zr)C, B, β-WС и β-WB (рис. 4) 
и формируют широкие пограничные слои на 
границах контактов спекаемых безоксидных 
частиц, что коррелирует с микроструктурами 
границ областей кристаллических фаз (рис. 5, 
а4, а5). В результате замедляется диффузия на 
границах контактов спекаемых частиц с соот-

Рис. 3. Микроструктура спеченных при 1500 оС об-
разцов составов M20ZrB240SiC20TaC20W (а) и 
M20ZrB240SiC20TaC20Mo (б)

Рис. 4. Размер зерен кристаллических фаз образ-
цов, содержащих добавку W (a) и Мо (б), в интервале 
1400‒1600 оС
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ветствующим заполнением пор. Однако обра-
зующиеся кристаллические фазы β-MoC, β-MoB, 
MoB2 в ходе твердофазного спекания формиру-
ют мелкодисперсный состав зерен (Zr, Ta)B, C, 
(Ta, Zr)C, B, β-MoC, β-MoB, MoB2 (см. рис. 4) и от-
носительно узкие пограничные слои на грани-
цах контактов спекаемых безоксидных частиц, 
что коррелирует с микроструктурой границ об-
ластей кристаллических фаз (рис. 5, б4, б5). Это 

способствует равномерной, интенсивной и пол-
ной диффузии на пограничных участках спекае-
мых частиц, стимулирующей однородное и пол-
ное заполнение пор. 

Размер зерен кристаллических фаз в диа-
пазоне 1400‒1600 оС, ρотн, Δl, микроструктура 
на границах областей оксидных и безоксид-
ных кристаллических фаз при 1500 оС, физико-
механические свойства в интервале 1200‒1600 оС 

Рис. 5. Микроструктура спеченных при 1500 оС образцов составов M20ZrB240SiC20TaC20W (а‒а5) и 
M20ZrB240SiC20TaC20Mo (б‒б5)
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спекания в интервале 1200‒1300 оС объясняет-
ся вязким течением муллита, диффузией β-W2C 
и β-W2B в твердой фазе (см. рис. 2, а). В свою оче-
редь, рост спекания в диапазоне 1400‒1500 оС 
обусловлен большей твердофазной кристал-
лизацией (Zr, Ta)B, C, (Ta, Zr)C, B, β-WB и β-WC 
(см. рис. 2, а). Одновременно уменьшение спека-
ния данного состава в интервале 1300‒1400 оС 
связано с инициацией роста зерен (Zr, Ta)B, C и 
(Ta, Zr)C, B, а в диапазоне 1500‒1600 оС ― увели-
чивающимся ростом зерен (Zr, Ta)B, C, (Ta, Zr)C, B, 
β-WB и β-WC (см. рис. 4), замедляющих спекание 
данных фаз. При этом меньший рост зерен (Zr, 
Ta)B, C по сравнению с ростом (Ta, Zr)C, B обу-
словлен более плотной структурой (Zr, Ta)B, C, 
в которой диффузионные процессы менее ак-
тивны и меньшим влиянием роста зерен β-WB 
на увеличение размеров (Zr, Ta)B, C в интерва-
ле 1400‒1600 оС. Больший рост зерен β-WС вы-
зывает интенсивное увеличение размеров зе-
рен β-SiC и (Ta, Zr)C, B (см. рис. 4). Это связано 
с хрупкой и менее плотной структурой β-WС, 
вызывающей активную диффузию β-WС по гра-
ницам зерен β-SiC и (Ta, Zr)C, B, замедляющей 
спекание данных фаз. В результате диффузия 
между зернами SiC и (Ta, Zr)C, B развивается на 
небольших расстояниях и активнее происходит 
их укрупнение.

Состав с добавкой Мо спекается в интервале 
1200‒1600 оС интенсивно и равномерно (рис. 5). 
Рост спекания до 1400 оС обусловлен вязким те-
чением муллита, твердофазной кристаллизаци-
ей β-Mo2C, β-Mo2B, (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B (см. 
рис. 2, б), а в диапазоне 1400‒1600 оС связан с 
формированием мелкодисперсного состава зе-
рен (Zr, Ta)B, C, (Ta, Zr)C, B, β-MoB, MoB2 (см. рис. 4) 
и существенным влиянием уменьшения разме-
ров зерен β-MoB и MoB2 на снижение размеров 
зерен β-SiC, (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B. Однако на-
блюдается прирост размеров частиц β-MoC (см. 
рис. 4). Это обусловлено более развитой диффу-
зией в менее плотной структуре β-MoC, чем в 
плотных структурах β-MoB и MoB2.

Изменение физико-механических свойств 
образцов, содержащих добавку W и Mo, обу-
словлено спеканием соответствующих составов 
с данными порошками металлов в интервале 
1200‒1600 оС. Рост упругих свойств образца с до-
бавкой W неоднородный, что соответствующим 
образом влияет на изменение KIc и HV образца в 
интервале 1200‒1600 оС. Это обусловлено фор-
мированием менее равномерно и плотно спек-
шейся микроструктуры (см. рис. 3, а), примерно 
монодисперсным составом зерен (Zr, Ta)B, C, 
(Ta, Zr)C, B, β-SiC, β-WB и β-WC в диапазоне 
1400‒1600 оС (см. рис. 4). Как результат, формиру-
ются менее уплотненные и укрепленные грани-
цы областей оксидно-безоксидной (см. рис. 5, а3) 
и безоксидных кристаллических фаз (см. рис. 5, 
а4, а5) с заметным пограничным слоем кристал-

Рис. 6. Изменение ρотн (■) и Δl (□) образцов, содержа-
щих добавку W (a) и Мо (б), в интервале 1200‒1600 оС

Рис. 7. Изменение Е, KIc (а, б) и HV (в) образцов, содер-
жащих добавку W (1) и Мо (2), в интервале 1200‒1600 оС

и фото отпечатков вдавливания при 1500 оС об-
разцов с добавкой W и Mo показаны на рис. 4‒8.

Состав с добавкой W спекается неоднородно, 
в частности возрастает в интервалах 1200‒1300, 
1400‒1500 оС и снижается в диапазонах 
1300‒1400, 1500‒1600 oC (рис. 5). Увеличение 

с

с

с

с

а, 1

б, 2



ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ   ISSN 1683-4518¹ 2 2020 23

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

лического β-WC, толщина которого составляет 
соответственно 1,1 (см. рис. 5, а3), 2,6 (см. рис. 5, а4) 
и 1,8 нм (см. рис. 5, а5). Меньшая толщина β-WC 
объясняется активной диффузией оксидной 
фазы (муллита) на границе с зернами β-WB, сти-
мулируя равномерное и полное спекание. Боль-
шая толщина β-WC обусловлена неравномерной 
и неполной диффузией, вызванной активным 
ростом зерен (Zr, Ta)B, C, (Ta, Zr)C, B, β-SiC и 
β-WB в твердой фазе (см. рис. 4). В результате 
снижается стойкость к трещинообразованию 
данного образца с распространением микротре-
щин по относительно прямолинейной траекто-
рии с незначительными участками смещения 
микротрещины (см. рис. 8, а, а1) частично вдоль 
границ более укрепленных областей муллит ‒ 
β-WB (см. рис. 5, а3) и в основном вдоль границ 
наименее укрепленных областей β-SiC ‒ β-WB, 
(Zr, Ta)B, C ‒ (Ta, Zr)C, B ‒ β-WB (см. рис. 5, а4, а5). 
Кроме того, вблизи отпечатка вдавливания за-
метны повреждения в виде сколов (см. рис. 8, а). 
Данные результаты обусловлены соответствен-
но примерно монодисперсным составом зерен 
вышеуказанных кристаллических фаз при 
1500 оС (см. рис. 4) и хрупкостью в пограничном 
слое кристаллического β-WС, уменьшающих со-
противление образца действию внешней прило-
женной нагрузки. 

Образец с добавкой Mo показывает равно-
мерный плавный рост упругих свойств и, как ре-
зультат, соответствующее увеличение значений 
KIc и HV. Это объясняется формированием более 
равномерно и плотно спекшейся микрострукту-
ры (см. рис. 3, б), полидисперсным составом зе-

рен (Zr, Ta)B, C, (Ta, Zr)C, B, β-SiC, β-MoB, MoB2 
и β-MoС в интервале 1400‒1600 оС (см. рис. 4). 
При этом различно уплотняются и укрепляются 
границы областей кристаллических фаз, в част-
ности более интенсивно муллит ‒ β-SiC, муллит 
‒ (Zr, Ta)B, C ‒ (Ta, Zr)C, B, β-SiC ‒ (Zr, Ta)B, C 
‒ (Ta, Zr)C, B (см. рис. 5, б‒б2) и менее активно 
муллит ‒ β-MoB ‒ MoB2, β-SiC ‒ β-MoB ‒ MoB2, 
(Zr, Ta)B, C ‒ (Ta, Zr)C, B ‒ β-MoB ‒ MoB2 (см. рис. 5, 
б3‒б5) с видимым пограничным слоем кристалли-
ческого β-MoC, толщина которого равна соответ-
ственно 0,95 (см. рис. 5, б4) и 1,4 нм (см. рис. 5, б5). 
Данные результаты объясняются значительным 
влиянием кристаллических фаз β-MoB и MoB2 на 
замедление, снижение роста, стимулирование 
спекания зерен (см. рис. 4, 6) и на уменьшение 
охрупчивающего эффекта менее плотного по-
граничного слоя кристаллического β-MoC. Как 
результат, данный образец характеризуется наи-
большей трещиностойкостью c небольшим коли-
чеством мелких микротрещин, расположенных 
вблизи и вдоль границы отпечатка вдавливания, 
распространяющихся ограниченно по извили-
стой траектории (см. рис. 8, б) вдоль границ ме-
нее укрепленных областей β-SiC ‒ β-MoB ‒ MoB2 
и (Zr, Ta)B, C ‒ (Ta, Zr)C, B ‒ β-MoB ‒ MoB2 (см. рис. 5, 
б4, б5). Это связано с механизмами укрепления 
структуры через смещение и разветвленность 
микротрещин (см. рис. 8, б1, б2), различно сни-
жающих локализацию, накопление и развитие 
внутренних напряжений на границах областей 
безоксидных кристаллических фаз (см. рис. 5, б4, 
б5) и микротрещина ‒ зерно. При этом структура 
образца наиболее укрепляется благодаря огра-

Рис. 8. Фото отпечатков вдавливания образцов составов M20ZrB240SiC20TaC20W (а–а1) и M20ZrB240SiC20TaC20Mo 
(б‒б2-0), спеченных при 1500 оС, при измерении HV с указанием траекторий распространения микротрещин в об-
разцах
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ниченной и на некоторых участках прерывистой 
разветвленности микротрещины (см. рис. 8, б2). 
Это является дополнительным механизмом 
укрепления структуры ― формирование узких 
и широких мостиков между микротрещинами, 
расположенными соответственно в поперечном 
и продольном направлениях относительно рас-
пространения микротрещин (см. рис. 8, б2‒0), по 
сравнению со смещением микротрещины, рас-
пространяющейся на большие расстояния и ха-
рактеризующейся сплошностью (см. рис. 8, б1). 
Также разветвленность микротрещины (см. рис. 
8, б2) способствует рассеиванию напряжений 
перед распространяющимися микротрещинами 
и образующимися мостиками позади микротре-
щин, возникающих на конце исходной микротре-
щины. Это определяет ограниченность и преры-
вистость распространения таких микротрещин. 

При сравнении показателей величины R2 
образцов с добавками W и Mo заметно относи-
тельно небольшое различие данной величины 
(с разницей ~ 0,04), которая больше в образце, 
содержащем добавку Mo (рис. 9). Одновремен-
но отклонение линейных прямых относительно 
значений E и KIc образцов с добавкой W и Мо 
практически одинаково в диапазоне 1200‒1600 оС. 
Однако расположение прямых относительно 
друг друга различно в интервале 1200‒1600 оС. 

Корреляция значений свойств образца с до-
бавкой W относительно линейной прямой иден-
тичная при 1200, 1400 и 1600 оС в отличие от 
меньшей корреляции значений свойств образ-
ца относительно линейной прямой при 1300 и 
1500 оС. При 1300 оС это объясняется слабо укре-
пленной структурой образца, содержащего хруп-
кие кристаллические фазы β-W2B, β-W2C (см. рис. 
2, а), а при 1500 оС ― менее равномерно и плотно 
спекшейся, более агломерированной и пористой 
микроструктурой (см. рис. 3, а), примерно моно-
дисперсным составом зерен β-SiC, (Zr, Ta)B, C, 
(Ta, Zr)C, B, β-WB в диапазоне 1400‒1600 оС (см. 
рис. 4), менее укрепленными границами обла-
стей оксидно-безоксидных и безоксидных кри-
сталлических фаз с узким и широким погранич-
ным слоем кристаллического β-WС (см. рис. 6, 

а3‒а5), относительно прямолинейной, с множе-
ством участков, слабо извилистой траекторией 
распространения микротрещин (см. рис. 8, а, а1). 

Схожее нарушение корреляции значений 
свойств относительно линейной прямой наблю-
дается в образце с добавкой Mo в интервале 
1400‒1500 оС. Меньшая корреляция значений 
свойств относительно линейной прямой при 
1400 и 1500 оС объясняется небольшим ростом 
зерен β-SiC и (Ta, Zr)C, B и β-MoС (см. рис. 4), 
малозаметными границами областей оксидно-
безоксидных, безоксидных кристаллических 
фаз и узким пограничным слоем кристалличе-
ского β-MoС (см. рис. 5, б‒б5). При этом корре-
ляция значений свойств образца с добавкой Мо 
относительно линейной прямой существенно 
не влияет на показатель величины R2, а значит, 
упругие свойства и ударную вязкость в отли-
чие от большего влияния корреляции значений 
свойств образца с добавкой W относительно 
линейной прямой на показатель величины R2 и 
физико-механические свойства (см. рис. 7). Это 
объясняется полидисперсным составом зерен 
кристаллических фаз (см. рис. 4), извилистой 
траекторией распространения и разветвленно-
стью большего количества микротрещин (см. 
рис. 8, б‒б2), что в целом компенсирует вышеука-
занные побочные процессы и укрепляет струк-
туру образца с добавкой Мо. В данном образце 
наблюдается более точное корреляционное рас-
положение значений свойств относительно ли-
нейной прямой в интервале 1200‒1600 оС.

В то же время более точная корреляция 
значений свойств образцов с добавкой W и Mo 
относительно линейных прямых в интервале 
1200‒1400 оС соответственно объясняется мень-
шим влиянием и инициацией развития вышеу-
казанных процессов в ходе cпекания данных со-
ставов. Однако большая корреляция значений 
свойств данных образцов относительно линей-
ных прямых при 1600 оС по сравнению с 1500 оС 
обусловлена наибольшим развитием кристал-
лических фаз (Zr, Ta)B, C и (Ta, Zr)C, B (см. рис. 
2, а, б), более полидисперсным составом зерен 
кристаллических фаз при максимальной темпе-
ратуре (см. рис. 4), эффективнее укрепляющих 
структуру материалов. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ 
Показано влияние добавок порошков W и Mo в 
ходе плазменно-искрового спекания составов 
при нагрузке прессования 60 МПа в интервале 
1200‒1600 оС на фазовый состав, микрострук-
туру, размеры зерен кристаллических фаз, 
относительную плотность, линейную усадку, 
физико-механические свойства и линейную кор-
реляцию модуля упругости и ударной вязкости 
муллит ‒ ZrB2 ‒ β-SiC ‒ TaC образцов. Синтезиро-
ванные порошки ZrB2, β-SiC и TaC характеризу-Рис. 9. Линейная корреляция E и KIc образцов в интер-

вале 1200‒1600 оС
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ются соответственно интенсивной кристаллиза-
цией ZrB2, β-SiC и TaCкуб. 

Спеченные образцы с добавками порошков W 
и Mo показывают интенсивную муллитизацию, 
активную кристаллизацию β-SiC, (Zr, Ta)B, C 
по сравнению с меньшей кристаллизацией 
(Ta, Zr)C, B в интервале 1200‒1600 оС. Одновре-
менно образец с добавкой W показывает более 
интенсивное развитие кристаллических фаз 
β-WC и β-WB по сравнению с меньшей кристал-
лизацией β-MoC и β-MoB, MoB2 в образце, со-
держащем добавку Мо, в диапазоне 1400‒1600 оС. 
Микроструктура образца с добавкой Мо при 
1500 оС более равномерно и плотно спекшая-

ся, кристаллическая, содержит меньшее ко-
личество пор и слабоспекшихся участков, 
более укреплена на границах областей оксидно-
безоксидных и безоксидных кристаллических 
фаз. Такой образец характеризуется полиди-
сперсным составом зерен кристаллических фаз 
в диапазоне 1400‒1600 оС. Как результат, об-
разец с добавкой Мо показывает равномерный 
рост ρотн и Δl, физико-механических свойств с 
большими их значениями, большую стойкость к 
трещинообразованию с распространением ми-
кротрещин по извилистой траектории, а также 
большую линейную корреляцию E и KIc в интер-
вале 1200‒1600 оС.
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