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СТИМУЛИРОВАНИЕ ПЛАЗМЕННО-ИСКРОВОГО СПЕКАНИЯ 
СМЕСЕЙ ОКСИДНО-БЕЗОКСИДНЫХ КОМПОНЕНТОВ 
ДОБАВКОЙ ТВЕРДОГО РАСТВОРА TaB2‒NbC И ЧЕРЕЗ РАС-
ПЛАВ НИКЕЛЯ В СМЕСЯХ ПОРОШКОВ МЕТАЛЛОВ

Показано влияние смесей порошков Ni и Ta, Ni и Zr в сочетании со спеченным твердым раствором TaB2‒
NbC в ходе плазменно-искрового спекания составов под нагрузкой прессования 60 МПа в интервале 
1200‒1600 оС на фазовый состав, процентное содержание Ti, Ta, Zr в сиалоне, микроструктуру, разме-
ры зерен кристаллических фаз, относительную плотность, линейную усадку, физико-механические 
свойства, линейную корреляцию модуля упругости и ударной вязкости муллит‒β-SiAlON‒TiC, 
муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2 образцов. Синтезированные порошки β-SiAlON и TiC характеризуются ин-
тенсивной кристаллизацией β-SiAlON и TiC. Спеченные плазменно-искровым способом c-ZrO2 при 
1400 оС и твердый раствор TaB2‒NbC при 1800 оС показывают интенсивную кристаллизацию фаз 
c-ZrO2 и (Nb,Ta)C,B. Микроструктура твердого раствора TaB2‒NbC кристаллическая, частично неод-
нородная и практически полностью спекшаяся. Спеченные образцы с добавкой Ta и Zr показывают 
интенсивную муллитизацию, активную кристаллизацию β-SiAlON, (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), разную кри-
сталлизацию фаз NiTi, NiTa, NiZr и NiZr2 в интервале 1200‒1600 оС. Микроструктура керамических 
фаз образцов с добавкой Ta более равномерно и плотно спекшаяся. Частицы NiTi и NiTa образцов с 
добавкой Ta однородно и плотно уплотненные, в отличие от частиц NiTi и NiZr, NiZr и NiZr2 образцов с 
добавкой Zr. Спекание составов с добавкой Ta развивается равномерно и интенсивно с образованием 
полидисперсных составов зерен кристаллических фаз. Образцы с добавкой Ta показывают активный 
прирост и большие значения физико-механических свойств, трещиностойкости и линейной корреля-
ции модуля упругости и ударной вязкости в интервале 1200‒1600 oC.
Ключевые слова: муллит‒β-SiAlON‒TiC, муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2, твердый раствор TaB2‒NbC, 
смеси порошков Ni и Ta, Ni и Zr, плазменно-искровое спекание.

ВВЕДЕНИЕ

Основной способ получения твердых и ударо-
стойких керамических и керамометалличе-

ских материалов связан с плазменно-искровым 
твердофазным спеканием керамических и кера-
мометаллических составов с добавкой порошка 
металла или или их смесей [1--5]. Данное спе-
кание развивается неравномерно, что влияет 
на фазовый состав и микроструктуру погра-
ничных слоев оксидно-безоксидных, оксидно-
безоксидно-металлических кристаллических 
фаз и, как следствие, по-разному сказывается 
на значениях модуля упругости, ударной вяз-
кости и твердости данных материалов [2‒5]. 
Взаимосвязь между фазовым составом, микро-
структурой и свойствами пограничных слоев 

областей кристаллических фаз обусловлена 
степенью кристалличности, хрупкостью или 
плотностью кристаллической фазы, однородно-
стью микроструктуры, шириной, соотношением 
хрупких и упругих свойств пограничных слоев 
[2‒5]. Менее плотные кристаллические фазы, в 
частности h-BN, β-WC, β-WB, β-Zr,Ta, формируют 
неоднородные, широкие и хрупкие промежу-
точные слои, а образующийся аморфный угле-
род интенсивно встраивается и накапливается 
между зернами. В результате этого снижают-
ся пластические свойства данных погранич-
ных слоев, инициируются области дислокаций, 
микротрещины в пограничных слоях, развива-
ется хрупкость пограничной структуры зерен 
материалов [2, 3, 5]. Образующиеся плотные 
кристаллические фазы, например c-BN, β-MoC, 
β-MoB, β-Ta,Zr, формируют равномерные, узкие 
и прочные пограничные слои, способствующие 
однородному и полному распределению пласти-
ческих свойств, распространению микротрещин 
по извилистой траектории с малой скоростью 
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или замедляющие продвижение микротрещин 
в пограничных слоях, в результате чего уплот-
няется и укрепляется пограничная структура 
зерен материалов [2‒5]. Указанные свойства 
пограничных слоев важны, так как от них за-
висит, насколько интенсивно и равномерно ке-
рамические и керамометаллические материалы 
поглощают, накапливают и рассеивают энергию 
ударного воздействия, а также соотношение по-
глощения и рассеивания/накапливания энергии 
ударного воздействия разной величины [2‒5]. 

Для уплотнения и укрепления пограничной 
структуры зерен применяют способ, в ходе кото-
рого в спекаемые плазменно-искровым методом 
керамические и керамометаллические составы 
добавляют c-ZrO2 или твердый раствор TiC‒ZrC 
[6‒8]. Эффективность таких добавок низкая, так 
как данные компоненты имеют плотные струк-
туры, вызывающие неравномерные и неполные 
твердофазные диффузионные процессы на гра-
ницах спекаемых зерен [6‒8]. Одновременно 
уплотнение и укрепление пограничной струк-
туры зерен с добавкой твердого раствора TiC-
ZrC существенно зависят от структуры и про-
центного содержания конкретного компонента 
в данном твердом растворе [7, 8]. 

Существует способ уплотнения и укрепле-
ния пограничной структуры зерен через по-
лучение твердого раствора ZrB2‒TaSi2 в ходе 
плазменно-искрового спекания керамического 
состава ZrB2‒SiC‒TaSi2 [9]. В результате одно-
временно развивается спекание и формируется 
твердый раствор, что способствует более интен-
сивному и полному встраиванию кристалличе-
ской фазы твердого раствора в пограничную 
структуру зерен с образованием равномерных, 
узких пограничных слоев между безоксидными 
кристаллическими фазами и твердыми раство-
рами, а также плотных промежуточных сло-
ев между кристаллическими фазами твердых 
растворов [9]. Данный механизм уплотнения и 
укрепления пограничной структуры зерен реа-
лизуется через твердофазное спекание и зави-
сит от структуры и процентного содержания 
конкретного компонента в твердом растворе [9]. 

Другой способ уплотнения и укрепления по-
граничной структуры зерен связан с плазменно-
искровым спеканием керамометаллических 
составов через расплав никеля с добавкой по-
рошка молибдена [10‒12]. В результате ускоря-
ются и равномерно развиваются диффузионные 
процессы через формирующуюся легкоплавкую 
эвтектику с образованием твердых растворов 
керамометаллических, металлических фаз раз-
ных состава и стехиометрии [10‒12]. В спекаемых 
керамометаллических составах важно процент-
ное соотношение Ni и Mo, которое определяет 
вид, механизм и скорость спекания, а также 
интенсивность побочных процессов, в частно-
сти рекристаллизации и коалесценции частиц 

твердых растворов керамометаллических и ме-
таллических фаз [10‒12]. В зависимости от осо-
бенностей спекания возникает охрупчивание 
(крошение) с образованием микротрещин или 
развивается уплотнение  и  укрепление погра-
ничной структуры зерен материалов [10‒12]. 

Цель работы ― изучение влияния смесей по-
рошков Ni и Ta, Ni и Zr в сочетании со спеченным 
твердым раствором TaB2‒NbC в ходе плазменно-
искрового спекания составов под нагрузкой 
прессования 60 МПа в интервале 1200‒1600 оС 
на фазовый состав, процентное содержание Ti, 
Ta, Zr в сиалоне, микроструктуру, размеры зе-
рен кристаллических фаз, относительную плот-
ность, линейную усадку, физико-механические 
свойства и линейную корреляцию модуля упру-
гости и ударной вязкости образцов муллит‒ 
β-SiAlON‒TiC, муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Для приготовления смеси порошков Al2O3 и SiO2 
использовали Al2O3 (Aldrich, Бельгия, чистота 
97,5 %) и SiO2 (Merck, Германия, чистота 97,5 %). 
Данные компоненты тщательно взвешивали в 
весовой пропорции (табл. 1), отвечающей сте-
хиометрии муллита, равной 3:2, перемешивали 
в планетарной мельнице (RETSCH PM 400) в те-
чение ~ 10 мин.

Синтез порошков β-SiAlON, TiC, TaB2 и NbC 
проводили в плазмохимической установке в ва-
кууме при 1600 оС в течение 1 ч по реакциям: 

Si3N4 + AlN + Al2O3 → Si3Al3O3N5 (x = 3),             (1)
TiO2 + 2C → TiC + CO2,                                         (2)
5Ta + 2B2O3 → 2TaB2 + 3TaO2,                             (3)
NbO2 + 2C → NbC + CO2.                                     (4)

Спеченный c-ZrO2 получали плазменно-
искровым способом в вакууме при 1400 оС под 
нагрузкой прессования 35 МПа в течение 2 
мин с использованием исходных компонентов 

Таблица 1. Характеристика исходных компонентов

Получаемый 
порошок

Исходные 
компоненты Производитель

Степерь 
чистоты, 

%
β-SiAlON

TiC

TaB2

NbC

c-ZrO2

Ni
Ta
Zr

Si3N4 / AlN / 
Al2O3 

TiO2 / C

Ta / B2O3

NbO2 / C

ZrO2 / Y2O3

Ni
Ta
Zr

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия /
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия
Aldrich, Бельгия / 
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия /
Aldrich, Бельгия 
Merck, Германия
Aldrich, Бельгия
Aldrich, Бельгия 

97,5 / 99,5 
/ 98,5

98,5 / 98,0

99,0 / 98,5

98,5 / 98,0

98,5 / 99,5

99,5
99,5
99,0
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(см. табл. 1) в соотношении, соответствующем 
диаграмме равновесия двухфазной системы 
ZrO2 ‒Y2O3 (по Брауну и Оделлу, Фан Фукану и 
Келлеру) [13]. Масса компонентов (97 мол. % 
ZrO2 / 3 мол. % Y2O3) 94,62/5,38 г на 100 г смеси, 
соотношение ZrO2/Y2O3 = 17,58/1.

Спеченный твердый раствор TaB2‒NbC по-
лучали плазменно-искровым способом в вакуу-
ме при 1800 оС под нагрузкой прессования 60 
МПа в течение 5 мин с использованием TaB2 и 
NbC. Масса компонентов (мол. % TaB2 / мол. % 
NbC) 65,64/34,36 г на 100 г смеси, соотношение 
TaB2/NbC = 1,91/1.

Спеченные с-ZrO2 и твердый раствор TaB2‒
NbC измельчали в планетарной мельнице 
(RETSCH PM 400) в течение 30 мин до получения 
порошков с размерами частиц от 5 до 10 мкм.

Порошки β-SiAlON, TiC и спеченные по-
рошки c-ZrO2, и твердого раствора TaB2‒NbC со 
смесью добавок Ni и Ta, Ni и Zr перемешивали в 
планетарной мельнице (RETSCH PM 400) в тече-
ние ~ 10 мин (табл. 2).

Полученную смесь порошков Al2O3 и SiO2 
перемешивали с приготовленными группами 
смесей порошков: β-SiAlON/TiC/Ni/Ta/TaB2‒NbC, 
β-SiAlON/TiC/Ni/Zr/TaB2‒NbC, β-SiAlON/c-ZrO2/
Ni/Ta/TaB2‒NbC и β-SiAlON/c-ZrO2/Ni/Zr/TaB2‒
NbC в планетарной мельнице (RETSCH PM 400) 
в течение ~ 10 мин для дальнейшего спекания.

Полученные смеси компонентов насыпали 
в графитовую пресс-форму диаметром 30 мм 
и спекали плазменно-искровым методом (SPS, 
Summimoto, model SPS 825. CE, Dr. Sinter, Япо-
ния) в вакууме (6 Па) под нагрузкой прессова-

ния 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 E, твердость по Виккерсу 
HV, ударную вязкость KIc определяли по извест-
ным методикам [7]. Теоретическая плотность 
компонентов, г/см3: муллит 3,17, β-Si3Al3O3N5 
3,09, TiC 4,93, c-ZrO2 6,27, TaB2 11,70, NbC 7,82, 
Ni3Ti 7,9, Ni3Ta 12,0, Ni3Zr 8,3, NiTi 6,6, NiTa 9,56, 
NiZr 7,4, NiZr2 7,2.

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав синтезированных порошков си-
алона и TiC представлен интенсивными дифрак-
ционными максимумами β-SiAlON и TiC с незна-
чительным количеством непрореагировавшего 
AlN и оксикарбида титана соответственно (рис. 
1). Кристаллическая фаза TiCxOy является не-
стехиометрическим составом TiC, она содержит 
непрореагировавшее количество TiO2 и C. Полу-
ченные порошки TaB2 и NbC состоят из разви-
тых кристаллических фаз TaB2 и NbC.

Спеченный с-ZrO2 характеризуется развиты-
ми дифракционными максимумами данной фазы 
(рис. 2). Это объясняется встраиванием (интерка-
ляцией) катионов Y3+ в кристаллическую струк-
туру тетрагонального ZrO2, стимулирующего 
перестраивание тетрагональной структуры ZrO2 

в кубическую с образованием твердого раствора 
(кубического) ZrO2 при 1400 оС и под нагрузкой 
прессования 35 МПа, исходя из фазовой диаграм-

Таблица 2. Весовые пропорции и соотношение компонентов в исходных смесях порошков*

Показатели

Состав
M20SiAl3TiC25Ni
25Ta27(50TaB2‒ 

50NbC)

M20SiAl3TiC25Ni
25Zr27(50TaB2‒ 

50NbC)

M20SiAl3ZrO225Ni
25Ta27(50TaB2‒ 

50NbC)

M20SiAl3ZrO225Ni
25Zr27(50TaB2‒ 

50NbC)
Масса компонентов, г на 100 г 
смеси:

20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
TiC / 25 мол. % Ni / 25 мол. % Ta 
/ 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)
20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
TiC / 25 мол. % Ni / 25 мол. % Zr 
/ 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)
20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
c-ZrO2 / 25 мол. % Ni / 25 мол. % 
Ta / 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)
20 мол. % β-Si3Al3O3N5 / 3 мол. % 
ZrO2 / 25 мол. % Ni / 25 мол. % 
Zr / 27 мол. % (50TaB2‒50NbC)

Соотношение 3Al2O3·2SiO2 / 
β-Si3Al3O3N5 / TiC / Ni / Ta / 50TaB2 
‒50NbC, 3Al2O3·2SiO2 / β-Si3Al3O3N5 
/ TiC / Ni / Zr / 50TaB2‒50NbC, 
3Al2O3·2SiO2 / β-Si3Al3O3N5 / 
c-ZrO2 / Ni / Ta / 50TaB2‒50NbC, 
3Al2O3·2SiO2 / β-Si3Al3O3N5 / c-ZrO2 / 
Ni / Zr / 50TaB2‒50NbC

35,21 / 1,12 / 9,01 / 
28,15 / 26,51

‒

‒

‒

2,84 / 89,28 / 11,1 / 
3,55 / 3,77

‒

41,18 / 1,31 / 10,54 / 
16,54 / 30,43

‒

‒

2,42 / 76,33 / 9,48 / 
6,04 / 3,28

‒

‒

35,0 / 2,28 / 8,96 /
28,0 / 25,76

‒

2,85 / 43,86 / 11,16 / 
3,57 / 3,88

‒

‒

‒

40,65 / 2,65 / 10,41 / 
16,32 / 29,97

2,46 / 37,73 / 9,60 / 
6,12 / 3,34

* Масса компонентов (3Al2O3 / 2SiO2) составляет 71,8/28,2 г на 100 г смеси.



ÍÎÂÛÅ ÎÃÍÅÓÏÎÐÛ   ISSN 1683-4518¹ 2 2021 17

ÍÀÓ×ÍÛÅ ÈÑÑËÅÄÎÂÀÍÈß È ÐÀÇÐÀÁÎÒÊÈ

мы равновесия двухфазной системы ZrO2‒Y2O3 (по 
Брауну и Оделлу, Фан Фукану и Келлеру) [13]. 

Рентгенограмма спеченного твердого раство-
ра TaB2‒NbC представлена более интенсивны-
ми дифракционными максимумами (Nb,Ta)C,B и 
менее развитыми (Ta,Nb)B,C (рис. 3). Это объяс-
няется более активным встраиванием (интерка-
ляцией) катиона Ta4+ малого размера в плотную 
(кубическую) структуру NbC по сравнению с 
менее интенсивным встраиванием катиона Nb4+ 
большего размера в менее плотную (гексагональ-
ную) структуру TaB2. Различие интенсивностей 
дифракционных максимумов (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C 
объясняется большей разницей размеров катио-
нов Ta4+ и Nb4+ и, как результат, разноразвитыми 
структурными процессами образования твердых 
растворов в твердой фазе под нагрузкой прессо-
вания 70 МПа. Влияние размеров катионов Ta4+ 
и Nb4+ пропорционально развитию кристалличе-
ских фаз (Nb,Ta)C,B, (Ta,Nb)B,C и соответствует 
соотношению TaB2 и NbC. Микроструктура спе-
ченного твердого раствора TaB2‒NbC кристал-
лическая, частично неоднородно спекшаяся и 
различно агломерированная с небольшим ко-
личеством пор разных размеров, в частности в 
кристаллической (Nb,Ta)C,B области, в которой 
заметны плотно спекшиеся частицы (Ta,Nb)B,C 
с кристаллической областью (Nb,Ta)C,B (рис. 4). 
Такая микроструктура обусловлена активным 
встраиванием малого катиона Ta4+ в плотную 
(кубическую) структуру NbC, в результате чего 
TaB2 в меньшей степени стимулирует спекание и 
в основном расходуется на кристаллизацию фазы 
(Nb,Ta)C,B (см. рис. 3). Это замедляет твердофаз-

Рис. 1. Фазовый состав порошков β-SiAlON (а), TiC (б), 
TaB2 (в), NbC (г), синтезированных плазмохимическим 
способом при 1600 оС: TiCxOy ― оксикарбид титана

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

Рис. 3. Фазовый состав двойного твердого раствора 
TaB2‒NbC, спеченного плазменно-искровым способом 
при 1800 оС (соотношение 50TaB2‒50NbC): (Nb,Ta)C,B 
― твердый раствор борокарбида тантала; (Ta,Nb)B,C ― 
твердый раствор карбоборида ниобия

Рис. 4. Микроструктура твердого раствора TaB2‒NbC, 
спеченного плазменно-искровым способом при 1800 оС 
(соотношение 50TaB2‒50NbC), с указанием кристалли-
ческих областей (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C

ное спекание зерен (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C. Об-
разование плотно спекшихся частиц (Ta,Nb)B,C с 
кристаллической областью (Nb,Ta)C,B связано с 
менее развитой кристаллизацией фазы (Ta,Nb)B,C 
(см. рис. 3), в ходе которой NbC в основном стиму-
лирует спекание в сочетании с плотной компанов-
кой спекаемых частиц TaB2 и NbC. В результате 
равномернее и интенсивнее спекаются частицы 
TaB2 и NbC, уплотняются и укрепляются границы 
зерен данных твердых растворов по сравнению с 
формированием промежуточного слоя (Nb,Ta)C,B на 
пограничных участках спекаемых частиц TaB2 и 
NbC, значительно снижается хрупкость и интен-
сивно развиваются упругие свойства на границах 
частиц (Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C (рис. 5).

Фазовый состав образцов, спеченных 
плазменно-искровым методом в диапазоне 
1200‒1600 оС, показан на рис. 6. 
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Образцы со смесью Ni и 
Ta, Ni и Zr характеризуют-
ся интенсивной муллити-
зацией и большей кристал-
лизацией фазы (Nb,Ta)C,B
по сравнению с менее раз-
витой кристаллической фа-
зой (Ta,Nb)B,C в интервале 
1400‒1600 оС. Развитие мул-
лита обусловлено активным 
растворением Al2O3 и SiO2 в 
расплаве никеля с образо-
ванием и структурирова-
нием стехиометрического 

Рис. 5. Микроструктура спеченного при 1800 оС твердого раствора c соот-
ношением 50TaB2‒50NbC с обозначением границ зерен (а), областей (б) 
(Nb,Ta)C,B и (Ta,Nb)B,C: A ― пограничный слой (Nb,Ta)C,B

Рис. 6. Фазовый состав образцов составов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (а), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒
50NbC) (б), M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в) и M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г), спеченных в диа-
пазоне 1200‒1600 оС: М ― муллит (3Al2O3·2SiO2); Ni(Nb,Ta) ― твердый раствор никельниобийтантала; NixC, NixB ― не-
стехиометрические составы карбида и борида никеля; Ni3Ti ― триникельтитан; Ni3Ta ― триникельтантал; Ni3Zr ― трини-
кельцирконий; NiTi ― никельтитан; NiTa ‒ никельтантал; NiZr ― никельцирконий; NiZr2 ― никельдицирконий
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состава муллита через данный расплав. Боль-
шая кристаллизация фазы (Nb,Ta)C,B объясня-
ется более интенсивным растворением менее 
плотной структуры (Nb,Ta)C,B в расплаве ни-
келя в интервале 1400‒1600 оС. В образцах на-
блюдается интенсивная кристаллическая фаза 
Ni(Nb,Ta), развитие которой схоже по интен-
сивности с кристаллической фазой (Nb,Ta)C, B, 
также заметно отсутствие кристаллической 
фазы Ni(Ta,Nb) в интервале 1400‒1600 оС (см. 
рис. 6, а‒г). Это связано с низкой растворимо-
стью (Ta,Nb)B,C в расплаве никеля. Кристалли-
ческая фаза Ni(Nb,Ta) отличается по составу от 
(Nb,Ta)C,B в интервале 1400‒1600 оС (см. рис. 6, 
а‒г) и, в частности, содержит только компонен-
ты металлической фазы. Отсюда, кристалли-
ческий Ni(Nb,Ta) ― металлическая фаза. Фаза 
Ni(Nb,Ta) инициируется при 1400 оС в расплаве 
никеля, развивается через насыщенный (эвтек-
тический) в интервале 1400‒1500 оС и перена-
сыщенный (периэвтектический) в интервале 
1500‒1600 оС расплав никеля под нагрузкой 
прессования 60 МПа по реакциям: 
(Nb, Ta)C,B + Niрасплав → 
→ Ni2+(Nb,Ta)C,B(раств. в расплаве Ni 1400‒1600 °С) → 
→ NiTa + NiNb + Niрасплав → 
→ Ni2+(Nb1‒x,xTa2+)(осн. процесс 1400‒1600 °С) + 
+ Ni2+(Ta1‒x,xNb2+)(второст. процесс 1400‒1600 °С) + Niрасплав → 
→ Ni(Nb1‒x,xTa)(интен. крист., стех. состав плотная струк.) + 
+ Ni(Ta1‒x,xNb)(слабо крист., нестех. состав неплотная струк.) +
+ NixC, NixB(слабо крист.).                                              (5) 

В образцах заметно разное развитие кристал-
лической фазы β-SiAlON, более интенсивное в об-
разцах со смесью TiC и Ta, TiC и Zr, чем в образ-
цах со смесью c-ZrO2 и Ta, c-ZrO2 и Zr в интервале 
1200‒1600 оС (см. рис. 6). Это обусловлено более 
активным встраиванием катионов Ti4+, Ta4+ мень-
ших размеров и катиона Zr4+ большего размера 
в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x и частич-
но в тетраэдрическую структуру SiNxO4‒x сиало-
на при более интенсивном растворении смесей 
TiC и Ta, TiC и Zr в расплаве никеля в отличие 
от постепенного растворения смесей c-ZrO2 и Ta, 
c-ZrO2 и Zr в расплаве никеля. 

В образцах наблюдаются небольшой интен-
сивности кристаллические фазы Ni3Ti, Ni3Ta 
и Ni3Zr в интервале 1200‒1300 оС (см. рис. 6, 
а‒г). Кристаллическая фаза Ni3Ti образуется 
по реакции конгруэнтного плавления Ni3Ti3 + 
+ NiTi ⇄ Ni3Ti при 1140 оС, кристаллическая 
фаза Ni3Ta ― по реакции периэвтектойдики 
Ni8Ta ⇄ Niтв + Ni3Ta при 1150 оС и эвтектиче-
ской реакции Ni8Taрасплав ⇄ Niтв. + Ni3Ta при 1230 
оС, кристаллическая фаза Ni3Zr ― по реакци-
ям периэвтектойдики Ni7Zr2 + Ni21Zr8 ⇄ Ni3Zr, 
Ni7Zr2 + Ni5Zr2 ⇄ Ni3Zr при 1170 оС в диаграммах 
равновесия двухфазных систем Ni‒Ti, Ni‒Ta и 
Ni‒Zr [14‒16]. В результате в образцах заметно 
некоторое замедление развития кристалличе-

ских фаз TiC и c-ZrO2 в интервале 1200‒1300 оС 
(см. рис. 6, а‒г).

Небольшой прирост кристаллической 
фазы NiTi наблюдается в образцах в интервале 
1500‒1600 оС (см. рис. 6, а, б), она формируется 
по периэвтектической реакции расплав + Ni3Ti ⇄ 
⇄ NiTi при 1400 оС. Это соответствует диаграм-
ме равновесия двухфазной системы Ni‒Ti [14]. 
Слабое развитие кристаллической фазы NiTi 
обусловлено наиболее активным встраивани-
ем катионов Ti4+ в тетраэдрическую структуру 
AlNxO4‒x сиалона (см. рис. 6, а, б). 

Интенсивная кристаллическая фаза NiTa 
наблюдается в образцах в интервале 1500‒1600 оС 
(см. рис. 6, а, в), она образуется по эвтектиче-
ской реакции расплав ⇄ Ni2Ta + NiTa при 1350 оС 
с инициацией кристаллизации NiTa при 1400 оС. 
Развитию данной реакции способствует раство-
рение Ni3Ta в расплаве с образованием Ni2Ta по 
периэвтектической реакции расплав + Ni3Ta ⇄ 
⇄ Ni2Ta при 1400 оС. Данные процессы коррели-
руют с диаграммой равновесия двухфазной си-
стемы Ni‒Ta [15, 17].

Однако заметны дифракционные максиму-
мы NiZr меньшей интенсивности в образцах в 
интервале 1400‒1600 оС (см. рис. 6, б‒г). Данная 
фаза инициируется по эвтектоидной реакции 
Ni11Zr9 ⇄ Ni10Zr7 + NiZr в интервале 1200‒1300 оС 
и развивается через эвтектическую реакцию 
Ni3Zr + расплав ⇄ NiZr в диапазоне 1300‒1400 оС 
(см. рис. 6). Кристаллизация фазы NiZr по эвтек-
тоидной реакции более интенсивна по сравне-
нию с развитием кристаллической фазы Ni3Zr 
до 1300 оС (см. рис. 6, б, г). Это связано с разны-
ми реакциями образования кристаллических 
фаз Ni3Zr и NiZr в твердой фазе. Выше 1400 оС 
замедляется кристаллизация фазы NiZr и ини-
циируется кристаллизация фазы NiZr2 (см. 
рис. 6, б, г) через эвтектическую реакцию рас-
плав ⇄ NiZr + NiZr2 при 1400 оС с формирова-
нием данного расплава по эвтектическим реак-
циям Ni7Zr2 + Ni11Zr9 ⇄ расплав и Ni10Zr7 + Ni21Zr8 ⇄ 
⇄ расплав. Кристаллическая фаза NiZr2 бо-
лее развита по сравнению с кристаллизацией 
фазы NiZr в интервале 1500‒1600 оС (см. рис. 6, 
б, г). Это связано с растворением NiZr в эвтек-
тических расплавах c образованием расплава 
состава Ni11Zr9 по перитектической реакции 
расплав + NiZr ⇄ Ni11Zr9 при 1500 оС. Данные 
реакции соответствуют диаграмме равновесия 
двухфазной системы Ni‒Zr [16, 18]. 

Не обнаружено взаимодействие муллита, 
β-SiAlON, c-ZrO2 c TiC, твердыми растворами и 
интерметаллическими соединениями разных 
составов, поскольку отсутствуют продукты рас-
пада муллита и сиалона, окисления сиалона, TiC, 
(Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), (Ta,Nb)B,C, NiTi, NiTa, NiZr 
и NiZr2 в интервале 1200‒1600 оС. Также не на-
блюдается реакций между TiC, c-ZrO2, (Nb,Ta)C,B, 
(Ta,Nb)B,C и порошками Ta, Zr. Это обусловле-
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но более развитым растворением порошков Ta и 
Zr в расплаве никеля. В результате отсутствуют 
дополнительные дифракционные максимумы и 
их смещения в интервале 1200‒1600 оС. 

Состав, интенсивность пиков элементов кри-
сталлических фаз и влияние катионов Ti4+, Ta4+, 
Zr4+ на развитие пиков Si и Al в сиалоне спечен-
ных при 1500 оС образцов, исследуемых методом 
рентгеновской спектроскопии рассеянных энер-
гий, показаны на рис. 7. 

Интенсивности пиков элементов кристалли-
ческих фаз (см. рис. 7) соответствуют развитию 
кристаллических фаз образцов при 1500 оС (см. 
рис. 6, а‒г). Формирование пиков Si и Al разной 
интенсивности в спеченных при 1500 оС образ-
цах связано с активным структурированием 
кристаллических фаз муллита и сиалона через 
расплав никеля (см. рис. 6, а‒г). Расположение 
пиков Si и Al в составе муллита и сиалона со-
впадает, поскольку в обоих соединениях катио-
ны Si и Al равнокоординированные и находятся 
в схожих видоэдрических позициях кристалли-
ческих структур данных фаз. С другой стороны, 
наиболее активное встраивание катионов Ti4+ 
и Ta4+, Ti4+ и Zr4+ в тетраэдрическую структуру 
AlNxO4‒x сиалона через интенсивное растворе-
ние смесей TiC и Ta, TiC и Zr в расплаве никеля 
способствует формированию интенсивных пи-
ков Si и Al, в отличие от меньшей интенсивности 
пиков Si и Al при менее активном встраивании 
катионов Zr4+ и Ta4+, Zr4+ и Zr4+ в тетраэдриче-
скую структуру AlNxO4‒x сиалона через посте-
пенное растворение смесей c-ZrO2 и Ta, c-ZrO2 и 
Zr в расплаве никеля. Интенсивный пик титана 
(4,5 keV) связан с активным встраиванием кати-
она Ti4+ в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x 
сиалона. В результате в сиалоне образцов со сме-
сью TiC и Ta, TiC и Zr заметно большее процент-
ное содержание Si и Al, Ti/Ta, Ti/Zr в отличие от 
процентного содержания Si и Al, Zr/Ta, Zr/Zr в 
сиалоне образцов со смесью c-ZrO2 и Ta, c-ZrO2 
и Zr (табл. 3). Интенсивный пик Ta (1,70 keV) 
и менее интенсивный пик Nb (2,2 keV) обуслов-
лены соответственно интенсивной кристаллиза-
цией фаз (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta) и менее кристал-
лической фазой (Ta,Nb)B,C при 1500 оС (см. рис. 
6, а‒г). Большая интенсивность пиков Ni (0,85, 
7,5 keV) в сочетании со средней интенсивностью 
пика Ti (0,5, 4,9 keV), Та (8,18 keV) и Zr (2,2 keV) 
обусловлена соответственно образованием кри-
сталлических фаз NiTi, NiTa и NiZr при 1500 оС 
(см. рис. 6, а‒в). В образце со смесью c-ZrO2 и Zr 
заметен более узкий пик Zr большей интенсив-
ности (2,2 keV). Это объясняется растворением 
NiZr в эвтектических расплавах, образованных 
из Ni7Zr2 + Ni11Zr9 и Ni10Zr7 + Ni21Zr8, c форми-
рованием перитектического расплава состава 
Ni11Zr9, через который кристаллизуется фаза 

Рис. 7. Состав и интенсивность пиков элементов кри-
сталлических фаз образцов, спеченных при 1500 оС

Таблица 3. Процентное содержание Si и Al, Ti, Ta, Zr в сиалоне*

Состав
Содержание, %

Si Al O N Ti / Ta Ti / Zr Zr / Ta
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC)
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC)
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC)
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) 

19,35
18,82
17,94
16,82

42,60
40,68
38,97
36,73

12,22
11,82
11,60
11,46

11,70
11,64
11,25
11,12

6,40/7,73
‒
‒
‒

‒
10,47/6,57

‒
‒

‒
‒

11,95/8,29
‒

‒
‒
‒

11,64/12,23
* Процентное cодержание Si, Al, O, N и Ti, Ta, Zr в cиалоне определялось из интенсивностей дифракционных максимумов 
сиалона и (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), (Ta,Nb)B,C, NiTi, NiTa, NiZr, NiZr2 при 1500 оС (рис. 6, а‒г), погрешность содержания кото-
рых составляла соответственно ±0,3; ±0,35; ±0,2; ±0,31 и ±0,31; ±0,35; ±0,38. Общее содержание Si, Al, O, N и Ti, Ta, Zr в 
сиалоне при 1500 оС образцов равно 100 %.
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NiZr2 при 1500 оС (см. рис. 6, г). Одновремен-
но в образцах интенсивность пика Nb (2,2 keV) 
выше интенсивности пика Zr (2,2 keV). Это обу-
словлено большей кристаллизацией (Ta,Nb)B,C 
по сравнению с менее развитой кристаллизаци-
ей NiZr и NiZr2 при 1500 оС (см. рис. 6, б‒г). В то 
же время, наблюдаемые пики Ti (5,17, 5,52 keV) 
и Ta (7,18 keV) малой интенсивности связаны 
соответственно c малой и неполной кристалли-
зацией фаз NiTi и NiTa при 1500 оС (см. рис. 6, 
а‒в), вызванной интенсивным встраиванием ка-
тионов Ti4+ и Ta4+ в тетраэдрическую структуру 
AlNxO4‒x сиалона в ходе растворения TiC и Ta в 
расплаве никеля при 1500 оС (см. рис. 6, а‒в). 

Разное влияние катионов Ti4+, Ta4+ и Zr4+ на 
развитие пиков Si и Al в сиалоне по-разному 
влияет на процентное содержание Si и Al, Ti, Ta, 
Zr в сиалоне образцов при 1500 оС (см. табл. 3). 

Микроструктура керамической фазы образ-
ца со смесью TiC и Ta более равномерно и плот-
но спекшаяся, мелкозернистая, с отсутствием 
пор (рис. 8, а). Это обусловлено равноинтенсив-
ным и полным встраиванием катионов Ti4+ и Ta4+ 
в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x сиалона 
(см. рис. 6, а), что способствует интенсивной 
диффузии через оксидный компонент сиалона 
и равномерному спеканию частиц сиалона с ча-
стицами (Ta,Nb)B,C, (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta). При-
мерно схожая микроструктура керамической 

фазы наблюдается в образце со смесью с-ZrO2 
и Ta (рис. 8, в), содержащая раздельно располо-
женные агломераты разных размеров и немного 
большее количество мелких пор. Более мелкие 
агломераты состоят из слабо спекшихся частиц 
сиалона и (Ta,Nb)B,C, а крупные агломераты ― 
из сильно спекшихся частиц сиалона, (Nb,Ta)C,B 
и Ni(Nb,Ta). Образование данных агломератов 
объясняется более неоднородным спеканием 
указанных частиц, вызванным менее активной 
диффузией через оксидный компонент сиалона 
в ходе неравномерного встраивания катионов 
Zr4+ и Ta4+ в тетраэдрическую структуру AlNxO4‒x 
сиалона (см. рис. 6, в). Такое спекание приводит 
к неполному заполнению пор. 

В образцах со смесью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr замет-
на более неоднородно спекшаяся микрострукту-
ра керамических фаз со значительным содержа-
нием агломератов разных размеров, состоящих 
из различно спекшихся частиц (Nb,Ta)C,B, 
Ni(Nb,Ta) и (Ta,Nb)B,C и пор больших размеров 
(рис. 8, б, г). При этом образуются более плотные, 
монолитные агломераты (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta) 
размерами до 5‒8 мкм в отличие от менее плот-
ных агломератов (Ta,Nb)B,C размерами 2,5‒5 
мкм. Это связано с разной интенсивностью ре-
кристаллизации частиц (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta) и 
(Ta,Nb)B,C, растворения порошка Zr с TiC и с-ZrO2 
в расплаве никеля, в ходе которого формируются 

Рис. 8. Микроструктура керамических (а‒г) и металлических фаз (а1‒г1) образцов составов 
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (а, а1), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б, б1), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в, в1) и M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г, г1), спеченных при 1500 оС
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разной вязкости эвтектический расплав NiZr и 
перитектический расплав NiZr2 в спекаемых со-
ставах со смесью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr. Это влияет 
на равномерность и интенсивность диффузион-
ных процессов через расплав никеля, а значит, 
на активность рекристаллизации частиц и одно-
родность форм, размеров агломератов твердых 
растворов керамической и металлической фаз. В 
результате микроструктура керамической фазы 
образца со смесью с-ZrO2 и Zr более неравномер-
ная и  сильно  агломерированная (см. рис. 8, г). 

Микроструктура металлических фаз (см. 
рис. 8, а1, в1) соответствует микроструктуре 
керамических фаз образцов со смесью TiC и 
Ta, с-ZrO2 и Ta (см. рис. 8, а, в). Однако в микро-
структуре металлических фаз заметны некото-
рые отличия, в частности, при растворении TiC 
и с-ZrO2 в расплаве никеля частицы NiTi более 
плотно спекшиеся в виде мягких агломератов 
размерами 2‒5 мкм (см. рис. 8, а1), в отличие 
от раздельно расположенных, крупных частиц 
NiZr размерами 2‒2,5 мкм, между которыми на-
блюдаются поры (см. рис. 8, в1). 

В ходе растворения порошка Ta в расплаве 
никеля формируются частично спекшиеся ча-
стицы NiTa в виде мягких агломератов, состоя-
щих из более мелких частиц NiTa (см. рис. 8, а1), 
по сравнению с раздельно расположенными, 
мелкими частицами NiTa более округлой формы 
(см. рис. 8, в1). Различия структур и форм частиц 
NiTi, NiZr и NiTa обусловлены разными реакция-
ми образования кристаллических фаз NiTi, NiZr 
и NiTa в соответствующих периэвтектическом 
расплаве NiTi и эвтектических расплавах NiZr 
и NiTa при 1500 оС. 

В свою очередь, микроструктуры металли-
ческих фаз (см. рис. 8, б1, г1) более неоднородны 
и содержат большее количество пор по сравне-
нию с микроструктурами керамических фаз об-
разцов со смесью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr (см. рис. 8, 
б, г). При растворении TiC и с-ZrO2 в расплаве 
никеля в микроструктуре металлических фаз 
заметны слабо спекшиеся частицы NiTi в виде 
мягких агломератов размерами ~ 2,5 мкм (см. 
рис. 8, б1) в отличие от частиц NiZr более окру-
глой формы меньших размеров 0,5‒1 мкм (см. 
рис. 8, г1). Частицы NiTi и NiZr разделены между 
собой порами. Различия структур и форм ча-
стиц NiTi и NiZr связаны с разными реакциями 
образования кристаллических фаз NiTi и NiZr/
NiZr2 в перитектическом расплаве NiTi и эв-
тектическом/перитектическом расплавах NiZr/
NiZr2 при 1500 оС. В результате развивается не-
равномерная диффузия вещества между спекае-
мыми частицами NiTi и NiZr с неоднородным и 
неполным заполнением пор (см. рис. 8, б1, г1). 

В ходе растворения порошка Zr в распла-
ве никеля формирующиеся в присутствии NiTi 
частицы NiZr более округлой формы и мелких 
размеров до 1 мкм (см. рис. 8, б1) по сравнению 

с частицами NiZr более агломерированной фор-
мы и больших размеров 1‒1,5 мкм при наличии 
NiZr (см. рис. 8, г1). Это объясняется отличия-
ми реакций образования кристаллических фаз 
NiTi и NiZr/NiZr2 в перитектическом расплаве 
NiTi и эвтектическом/перитектическом распла-
вах NiZr/NiZr2 при 1500 оС. В образце со смесью 
с-ZrO2 и Zr наблюдаются раздельно располо-
женные, плотные агломераты NiZr2 разных раз-
меров (см. рис. 8, г1). Это связано с растворением 
частиц кристаллической фазы NiZr в эвтекти-
ческих расплавах при 1300 оС c образованием 
перитектического расплава состава Ni11Zr9 при 
1500 оС, в котором развивается неравномерная 
рекристаллизация (рост) частиц NiZr2, наибо-
лее замедляющая спекание частиц NiZr и NiZr2, 
а также вызывающая неоднородное и неполное 
заполнение пор. 

Размеры зерен кристаллических фаз, ρотн 
и Δl в интервале 1200‒1600 оС, микрострукту-
ры границ областей оксидных и безоксидных 
кристаллических фаз при 1500 оС, физико-
механических свойств в диапазоне 1200‒1600 оС, 
фото отпечатков вдавливания при 1500 оС об-
разцов со смесью TiC и Ta, c-ZrO2 и Ta, TiC и Zr, 
c-ZrO2 и Zr показаны на рис. 9‒13. 

Изменение ρотн и Δl образцов со смесью TiC 
и Ta, c-ZrO2 и Ta интенсивное и равномерное в 
интервале 1200‒1600 оС. Это обусловлено актив-
ной кристаллизацией β-SiAlON, примерно рав-
ной кристаллизацией фаз (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta) 
(см. рис. 6, а, в), однородным спеканием частиц 
сиалона, TiC, c-ZrO2 с частицами (Nb,Ta)C,B, 
Ni(Nb,Ta) и (Ta,Nb)B,C, формированием равно-
мерно, плотно спекшихся микроструктур кера-
мических фаз в расплаве никеля (см. рис. 8, а, в) и 
развитием полидисперсного состава зерен кри-
сталлических фаз (см. рис. 9). Состав со смесью 
TiC и Ta спекается немного интенсивнее с боль-
шим приростом значений ρотн и Δl, чем состав со 
смесью c-ZrO2 и Ta. Это коррелирует с некоторы-
ми различиями микроструктуры керамических 
и металлических фаз (см. рис. 8, а, в, а1, в1) и рас-
пределением размеров зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 9). Указанные отличия объясняют-
ся более развитыми диффузионными процесса-
ми в перитектическом расплаве NiTi и эвтек-
тическом расплаве NiTa, в отличие от менее 
активных данных процессов в эвтектических 
расплавах NiZr и NiTa. В результате различно 
заполняются поры в керамических и металли-
ческих фазах спекаемых составов (см. рис. 8, а, 
в, а1, в1). Значения ρотн и Δl образца со смесью 
c-ZrO2 и Ta близки к значениям свойств образ-
ца со смесью TiC и Ta в интервале 1500‒1600 оС. 
Этому способствует формирование частиц NiZr 
и NiTa разной формы (см. рис. 8, в1), более по-
лидисперсного состава зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 9) по сравнению с частицами NiTi 
и NiTa в виде мягких агломератов (см. рис. 8, а1). 
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Образец со смесью TiC и Zr показывает посте-
пенный рост ρотн и Δl в интервале 1200‒1600 оС. 
Это связано с неравномерными и неполными 
диффузионными процессами в твердой фазе в 
ходе реакций конгруэнтного плавления с Ni3Ti3 
и реакций периэвтектойдики с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, 
Ni7Zr2 и Ni5Zr2 в интервале 1200‒1300 оС, фор-
мированием неоднородно спекшейся микро-
структуры керамической фазы с агломератами 
и множеством пор разных размеров (см. рис. 8, б), 
менее развитыми диффузионными процессами 

Рис. 9. Размеры зерен кристаллических фаз образ-
цов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (а), 
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г), спечен-
ных в интервале 1200‒1600 оС: ■ ― 1200 °С; ■ ― 1300 
°С; ■ ― 1400 °С; ■ ― 1500 °С; ■ ― 1600 °С

в металлической фазе с образованием разно-
спекшихся частиц NiTi и NiZr разных форм и 
размеров (см. рис. 8, б1) и формированием отно-
сительно монодисперсного состава зерен кри-
сталлических фаз (см. рис. 9). 

Образец со смесью c-ZrO2 и Zr показывает 
неоднородное развитие ρотн и Δl, в частности 
плавное увеличение значений свойств до 1400 оС 
и их уменьшение в интервале 1400‒1600 оС. 
Плавный рост свойств до 1400 оС вызван не-
равномерными и неполными диффузионными 
процесcами в твердой фазе в ходе реакций пери-
эвтектойдики с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и Ni5Zr2 в 
интервале 1200‒1300 оС. Уменьшение значений 
ρотн и Δl в интервале 1400‒1600 оС обусловлено 
формированием более неравномерно спекшей-
ся микроструктуры керамической фазы с ре-
кристаллизацией частиц (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta) и 
(Ta,Nb)B,C (см. рис. 8, г), наименее активными 
диффузионными процессами в металлической 
фазе с частичной рекристаллизацией частиц 
NiZr, интенсивной рекристаллизацией частиц 
NiZr2 (см. рис. 8, г1), а также с образованием бо-
лее монодисперсного состава зерен кристалли-
ческих фаз (см. рис. 9). 

Развитие физико-механических свойств об-
разцов с добавкой Та и Zr соответствует спека-
нию данных составов в интервале 1200‒1600 
оС. Наибольший прирост E и KIc имеют образцы 
со смесью TiC и Та, c-ZrO2 и Ta. В образцах со 

Рис. 10. Развитие ρотн (а) и Δl (б) образцов 
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), спечен-
ных в интервале 1200‒1600 оС
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Рис. 11. Микроструктура границ областей муллита, β-SiAlON, c-ZrO2, (Nb,Ta)C,B, (Ta,Nb)B,C, Ni(Nb,Ta), NiTi, NiTa, NiZr, 
NiZr2 и границ зерен керамических и металлических фаз образцов составов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC)
(а‒а3, а2-0, a3-0), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б‒б3, б2-0, б3-0), M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) 
(в‒в3, в2-0, в3-0) и M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г‒г3, г2-0, г3-0), спеченных при 1500 оС: A ― пограничный 
слой (Nb,Ta)C,B
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Рис. 12. Изменение Е (а), KIc (б) и HV (в) образцов 
M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), 
M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (■) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (■), спечен-
ных в интервале 1200‒1600 оС

смесью TiC и Zr наблюдается постепенный и 
примерно равномерный прирост с небольшими 
различиями значений HV. Заметно существен-
ное различие значений Е, которое менее выра-
жено для KIc данных образцов. Неоднородное 
развитие свойств показывает образец со смесью 
c-ZrO2 и Zr в интервале 1200‒1600 оС. 

Наиболее развитые Е и KIc образцов со сме-
сью TiC и Та, c-ZrO2 и Ta обусловлены разно-
видностью кристаллических формирований, 
различием форм и размеров частиц NiTi, NiTa и 
NiZr (см. рис. 8, а1, в1), полидисперсным соста-
вом зерен кристаллических фаз (см. рис. 9), рас-
положением областей NiTi, NiTa и NiZr разных 
размеров в кристаллических структурах кера-
мической и металлической фаз, в их погранич-
ных слоях (см. рис. 11, а2, а3, в2, в3), на грани-
цах зерен в виде тонких промежуточных слоев, 
отдельных областей и зерен между ними (см. 
рис. 11, а2-0, а3-0, в2-0, в3-0). Равномерные микро-
структуры (см. рис. 8, а1, в1) и полидисперсный 
состав зерен кристаллических фаз (см. рис. 9) 
способствуют уплотнению частиц разнородных 
размеров и увеличивают жесткость структур. 
Мелкодисперсные частицы с плотными струк-
турами NiTi (кубический), NiTa и NiZr (ромбо-
эдрический) придают твердость областям кера-
мической и металлической фаз, пограничным 
слоям, а также стимулируют наиболее однород-
ное, полное рассеивание напряжений на гра-
ницах частиц керамической и металлической 
фаз, равномерное распределение пластических 
свойств в структурах областей кристалличе-
ских фаз NiTi, NiTa, NiZr и в пограничных слоях. 
В результате наблюдаются однородные и узкие 
пограничные слои муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2, 
(Ta,Nb)B,C‒(Nb,Ta)C,B‒Ni(Nb,Ta) (см. рис. 11, а‒а2, 
в‒в2), способствующие уплотнению, укрепле-
нию и развитию пластических свойств данных 
пограничных слоев. В ходе наиболее равномер-
ного и полного рассеивания напряжений на 
границах частиц керамической и металличе-
ской фаз распространяющиеся микротрещины 
интенсивно взаимодействуют с частицами дан-
ных фаз, NiTi и NiTa в виде мягких агломератов, 
в отличие от менее активного взаимодействия 
микротрещин с раздельно расположенными 
частицами NiTa и NiZr крупных размеров. В 
образце со смесью TiC и Та заметна большая 
трещиностойкость с отсутствием микротрещин 
(см. рис. 13, а1) по сравнению с небольшими по-
вреждениями и некоторыми мелкими сколами 
вокруг отпечатка вдавливания образца со сме-
сью c-ZrO2 и Ta (см. рис. 13, в1). Трещиностой-
кость данных образцов при 1500 оС намного 
выше чем у образцов при 1300 оС, где наблю-
дается активное распространение нескольких 
микротрещин по прямолинейной (см. рис. 13, а) и 
извилистой траекториям с крупными сколами 
вокруг отпечатков вдавливания (см. рис. 13, в). Это 

связано с неравномерными и неполными твер-
дофазными диффузионными процессами через 
реакции конгруэнтного плавления c Ni3Ti3 при 
1140 оС, реакцию периэвтектойдики c Ni8Ta при 
1150 оС и эвтектическую реакцию c Ni8Ta при 
1230 оС в спекаемом составе со смесью TiC и Та 
(см. рис. 6, а), реакции периэвтектойдики с Ni7Zr2 
и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и Ni5Zr2 при 1170 оС, реакцию 
периэвтектойдики c Ni8Ta при 1150 оС и эвтек-
тическую реакцию c Ni8Ta при 1230 оС в спекае-
мом составе со смесью c-ZrO2 и Ta (см. рис. 6, в), 
вызванными ими неоднородным спеканием в 
интервале 1200‒1300 оС (см. рис. 10). В целом 
данные результаты коррелируют с изменением 
KIc и HV в интервале 1200‒1600 оС. 

Неоднородное и менее активное развитие 
физико-механических свойств образцов со сме-
сью TiC и Zr, с-ZrO2 и Zr объясняется неоднород-
но спекшейся микроструктурой керамических 
фаз, состоящей из различно спекшихся агло-
мератов (Ta,Nb)B,C, (Nb,Ta)C,B и Ni(Nb,Ta) (см. 
рис. 8, б, г), слабо спекшимися частицами NiTi 
и NiZr разных форм и размеров (см. рис. 8, б1), 
большими размерами зерен NiZr и плотными, 
разных размеров агломератами NiZr2 (см. 
рис. 8, г1), разным монодисперсным составом 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 9), распо-
ложением областей NiTi, NiZr и NiZr2 на разном 
удалении от пограничных слоев кристалличе-
ских керамической, металлической фаз (см. 
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рис. 11, б2, б3, г2, г3) с разной шириной проме-
жуточных слоев на границах зерен, отдельными 
областями между ними (см. рис. 11, б2-0, б3-0, г2-0, 
г3-0). Неоднородность микроструктур (см. рис. 8, 
б, г, б1, г1) и разный монодисперсный состав зе-
рен кристаллических фаз (см. рис. 9) вызывают 
неравномерное уплотнение частиц и снижение 
жесткости структуры, частицы с плотными NiTi 
(кубический), NiZr (ромбоэдрический) и NiZr2 
(тетрагональный) структурами придают разную 
твердость областям керамической, металличе-
ской фаз и пограничным слоям. В присутствии 
частиц NiTi и NiZr/NiZr2 твердость выше, чем 
при наличии частиц NiZr и NiZr2. В образце со 

Рис. 13. Фото отпечатков вдавливания при измерении HV образцов M20SiAl3TiC25Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) 
(a, а1), M20SiAl3TiC25Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (б, б1), M20SiAl3ZrO225Ni25Ta27(50TaB2‒50NbC) (в, в1) и 
M20SiAl3ZrO225Ni25Zr27(50TaB2‒50NbC) (г, г1), спеченных при 1300 оС (а‒г) и при 1500 оС (а1‒г1) с указанием видов 
дислокаций и траекторий распространения микротрещин в образцах со смесью TiC и Zr (б1-0, б1-1), с-ZrO2 и Zr (г1-0, г1-1)

смесью TiC и Zr менее монодисперсный состав 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 9) способ-
ствует более однородному, полному рассеива-
нию напряжений на границах частиц керами-
ческой и металлической фаз, равномерному 
распределению пластических свойств  в  струк-
турах  областей  кристаллических  фаз  NiTi  и  
NiZr,  в  пограничных  слоях. Однако данные 
процессы неоднородно развиты и менее актив-
ны в образце со смесью с-ZrO2 и Zr. Это связано 
с различиями форм, степени спеченности (см. 
рис. 8, г1), большими размерами частиц NiZr и 
NiZr2 (см. рис. 9). В результате заметны неодно-
родные и широкие пограничные слои муллит‒β-
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Рис. 14. Линейная корреляция Е и KIc образцов в интер-
вале 1200‒1600 оС

SiAlON‒c-ZrO2, (Ta,Nb)B,C‒(Nb,Ta)C,B‒Ni(Nb,Ta) 
(см. рис. 11, б‒б2, г‒г2), что по-разному уплот-
няет и укрепляет данные слои. В ходе разного 
рассеивания напряжений на границах частиц 
керамической и металлической фаз распро-
страняющиеся микротрещины различно взаи-
модействуют с частицами и/или локальными 
областями напряжений вокруг частиц данных 
фаз, в частности интенсивно в присутствии ча-
стиц NiTi и NiZr/NiZr2, менее активно с наличи-
ем частиц NiZr и NiZr2. Это определяет разную 
трещиностойкость образцов. В образце со сме-
сью TiC и Zr с развитыми пластическими свой-
ствами заметно распространение микротрещин 
по извилистой траектории на небольшие рас-
стояния с небольшим сколом вокруг отпечатка 
вдавливания (см. рис. 13, б1), вызванное актив-
ным взаимодействием мелкодисперсных частиц 
NiTi и NiZr/NiZr2 с локальными областями на-
пряжений вдоль пограничного слоя (Nb,Ta)C,B. 
С другой стороны, извилистость микротрещин 
обусловлена взаимодействием мелких, точеч-
ных дислокаций в структуре Ni(Nb,Ta) и возле 
пограничного слоя (Nb,Ta)C,B (см. рис. 13, б1-0) с 
локальными областями напряжений вокруг ча-
стиц керамической, металлической фаз и погра-
ничного слоя (Nb, Ta)C,B. В результате соответ-
ствующих процессов уплотняются, укрепляются 
места контактов областей керамической, метал-
лической фаз и пограничного слоя (Nb,Ta)C,B. 
Пограничный слой (Nb,Ta)C,B замедляет про-
движение микротрещины (см. рис. 13, б1-1). В 
данном образце наблюдается прямолиней-
ное распространение микротрещин в разных 
направлениях со множеством повреждений 
вокруг отпечатка вдавливания при 1300 оС 
(см. рис. 13, б). Существенно низкая трещино-
стойкость заметна в образце со смесью c-ZrO2 
и Zr, в котором наблюдается интенсивное рас-
пространение микротрещин по прямолинейной 
траектории на большие расстояния с образо-
ванием некоторых повреждений и небольших 
микротрещин вдоль отпечатка вдавливания (см. 
рис. 13, г1), связанное с неравномерным и не-
полным взаимодействием крупнодисперсных 
частиц NiZr и NiZr2 с локальными областями на-
пряжений вдоль пограничного слоя (Nb,Ta)C,B и 
его охрупчиванием. Это связано с разными вида-
ми дислокаций, в частности, на границах частиц 
NiZr/NiZr2 образуется объединение дислокаций, 
на границах частиц NiZr / NiZr2 / (Nb,Ta)C,B 
формируется наслоение дислокаций (см. 
рис. 13, г1-0). Объединение дислокаций в отличие 
от наслоения дислокаций связано с большим 
уплотнением и укреплением структуры, а зна-
чит, более развитыми пластическими свойства-
ми, чем наслоение дислокаций. В результате в 
объединении дислокаций более равномерное 
рассеивание напряжений по сравнению с на-
слоением дислокаций, где данный процесс не-

однородный и ограниченный. Таким образом, на 
границах частиц NiZr/NiZr2 развиты более пла-
стические свойства и большая твердость, чем 
на границах частиц NiZr/NiZr2/(Nb,Ta)C,B. Более 
узкая с небольшим смещением микротрещи-
на извилисто продвигается через объединение 
дислокаций, а более широкая микротрещина 
распространяется прямолинейно и интенсивно 
через наслоение дислокаций (см. рис. 13, г1-1). 
Трещиностойкость образца со смесью с-ZrO2 и 
Zr при 1500 оС немного выше трещиностойкости 
образца при 1300 оС со множеством схожих по-
вреждений и микротрещин вокруг отпечатка 
вдавливания (см. рис. 13, г, г1). Совокупность вы-
шеуказанных процессов различно влияет на ли-
нейную корреляцию Е и KIc образцов в интервале 
1200‒1600 оС (рис. 14). 

В образцах с добавкой Та и Zr заметно незна-
чительное различие R2 с разницей 0,02 и 0,01. 
Корреляционная точность значений Е и KIc отно-
сительно линейных прямых образцов с добавкой 
Ta примерно схожа в интервале 1200‒1600 оС 
и различается в интервале 1500‒1600 оС. В 
результате отличается расположение линей-
ных прямых относительно значений Е и KIc в 
интервале 1500‒1600 оС по сравнению с об-
разцами с добавкой Та до 1500 оС. Менее 
точные корреляции значений свойств отно-
сительно линейных прямых наблюдаются в об-
разцах с добавкой Zr в диапазоне 1200‒1600 оС, 
где заметна большая корреляция значений 
свойств для образца со смесью TiC и Zr в интер-
вале 1200‒1600 оС. Однако расположение линей-
ных прямых относительно значений Е и KIc образ-
цов с добавкой Zr схожее в интервале 1200‒1600 
оС. Это связано с минимальной разницей значе-
ний R2, указывающей на близкую корреляцион-
ную точность значений свойств относительно 
друг друга и расположение линейных прямых на 
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одной линии образцов с добавкой Zr в интервале 
1200‒1600 оС. 

Примерно схожая корреляция значений Е 
и KIc относительно линейных прямых образцов 
с добавкой Та до 1500 оС объясняется твердо-
фазными диффузионными процессами через 
реакции конгруэнтного плавления c Ni3Ti3 при 
1140 оС, реакцию периэвтектойдики c Ni8Ta при 
1150 оС и эвтектическую реакцию c Ni8Ta при 
1230 оС в спекаемом составе со смесью TiC и 
Та (см. рис. 6, а), реакции периэвтектойдики с 
Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и Ni5Zr2 при 1170 оС и c 
Ni8Ta при 1150 оС, а также эвтектическую ре-
акцию c Ni8Ta при 1230 оС в спекаемом соста-
ве со смесью c-ZrO2 и Ta (см. рис. 6, в), полиди-
сперсным составом зерен кристаллических фаз 
(см. рис. 9) и равной трещиностойкостью (см. 
рис. 13, а, в). Отличия корреляции значений 
свойств относительно линейных прямых об-
разцов с добавкой Ta в интервале 1500‒1600 оС 
связаны с различием и интенсивностью обра-
зования кристаллических фаз (см. рис. 6, а, в), 
форм и степени спеченности (см. рис. 8, а1, в1), 
небольшим снижением полидисперсности зе-
рен кристаллических фаз (см. рис. 9) и разницей 
в трещиностойкости (см. рис. 13, а1, в1). Данные 
результаты вызывают снижение корреляции 
значений Е и KIc относительно линейных пря-
мых, небольшие различия достаточно высоких 
значений R2 образцов с добавкой Ta в интервале 
1200‒1600 оС. Это обусловлено расположением 
разных размеров областей NiTi, NiTa и NiZr в 
кристаллических структурах керамической и 
металлической фаз, в пограничных слоях ке-
рамометаллической и металлической фаз (см. 
рис. 11, а2, а3, в2, в3), на границах зерен в виде тон-
ких промежуточных слоев, отдельных областей и 
зерен между ними (см. рис. 11, а2-0, а3-0, в2-0, в3-0), 
способствующих уплотнению, укреплению и 
развитию пластических свойств пограничных 
слоев муллит‒β-SiAlON‒c-ZrO2, (Ta,Nb)B,C‒
(Nb,Ta)C,B‒Ni(Nb,Ta) (см. рис. 11, а‒а2, в‒в2).

Схожесть корреляции значений свойств от-
носительно линейных прямых образцов с добав-
кой Zr до 1500 оС объясняется твердофазными 
диффузионными процессами через реакции кон-
груэнтного плавления с Ni3Ti3 при 1140 оС, реак-
ции периэвтектойдики с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и 
Ni5Zr2 при 1170 оС в спекаемом составе со смесью 
TiC и Zr (см. рис. 6, б) и с Ni7Zr2 и Ni21Zr8, Ni7Zr2 и 
Ni5Zr2 при 1170 оС в спекаемом составе со смесью 
c-ZrO2 и Zr (см. рис. 6, г), примерно равным рас-
пределением размеров зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 9) и практически одинаковой тре-
щиностойкостью (см. рис. 13, б, г). Отличия кор-
реляции значений свойств относительно линей-
ных прямых образцов с добавкой Zr в интервале 
1500‒1600 оС связаны с различием и интенсив-
ностью образования кристаллических фаз (см. 
рис. 6, б, г), различиями форм и степени спечен-

ности (см. рис. 8, б1, г1), распределением размеров 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 9), располо-
жением областей NiTi, NiZr и NiZr2 на разном 
удалении от пограничных кристаллических 
слоев керамической и металлической фаз (см. 
рис. 11, б2, б3, г2, г3) с разной шириной промежу-
точных слоев на границах зерен, отдельными об-
ластями между ними (см. рис. 11, б2-0, б3-0, г2-0, г3-0), 
существенной разницей в трещиностойкости (см. 
рис. 13, б1, г1), отличиями видов дислокаций (см. 
рис. 13, б1-0, г1-0) и вызванными ими разными тра-
екториями распространения микротрещин (см. 
рис. 13, б1-1, г1-1). Указанные процессы, отличия 
корреляции значений Е и KIc выше 1500 оС умень-
шают значения R2 образцов с добавкой Zr в ин-
тервале 1200‒1600 оС, где наименьшее значение 
R2 в образце со смесью c-ZrO2 и Zr, в котором опи-
санные процеcсы вызывают наибольшую хруп-
кость и низкую трещиностойкость в структурах 
пограничных слоев кристаллических фаз и зна-
чительно разрушают структуру данного образца. 

ЗАКЛЮЧЕНИЕ
Показано влияние смесей порошков Ni и Ta, Ni 
и Zr в сочетании со спеченным твердым рас-
твором TaB2‒NbC в ходе плазменно-искрового 
спекания составов под нагрузкой прессования 
60 МПа в интервале 1200‒1600 оС на фазовый 
состав, процентное содержание Ti, Ta, Zr в сиа-
лоне, микроструктуру, размеры зерен кристал-
лических фаз, ρотн, Δl, физико-механические 
свойства, линейную корреляцию Е и KIc 
муллит‒β-SiAlON‒TiC, муллит‒β-SiAlON‒c-
ZrO2 образцов. 

Синтезированные порошки β-SiAlON и TiC 
характеризуются интенсивной кристаллиза-
цией β-SiAlON и TiC. Спеченные плазменно-
искровым способом c-ZrO2 при 1400 оС и 
твердый раствор TaB2‒NbC при 1800 оС показы-
вают интенсивную кристаллизацию фаз c-ZrO2 и 
(Nb,Ta)C,B. Микроструктура твердого раствора 
TaB2‒NbC кристаллическая, частично неодно-
родная и практически полностью спекшаяся. 

Спеченные образцы с добавкой Ta и Zr пока-
зывают интенсивную муллитизацию, активную 
кристаллизацию β-SiAlON, (Nb,Ta)C,B, Ni(Nb,Ta), 
разную кристаллизацию фаз NiTi, NiTa, NiZr и 
NiZr2 в интервале 1200‒1600 оС. Микрострук-
туры керамических фаз образцов с добавкой Ta 
более равномерно и плотно спекшиеся, частицы 
NiTi и NiTa образцов с добавкой Ta однородно 
и плотно уплотненные в отличие от различно 
уплотненных частиц NiTi и NiZr, NiZr и NiZr2 
образцов с добавкой Zr. Спекание составов с 
добавкой Ta образует полидисперсные составы 
зерен кристаллических фаз, развивается рав-
номерно и интенсивно. Образцы с добавкой Ta 
показывают активный прирост и большие зна-
чения физико-механических свойств, большую 
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трещиностойкость, большую линейную корре-
ляцию Е и KIc в интервале 1200‒1600 oС. 
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