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РАЗРАБОТКА ПЛОТНЫХ И ТВЕРДЫХ МАТЕРИАЛОВ 
НА ОСНОВЕ ОКСИДНО-БЕЗОКСИДНЫХ СОЕДИНЕНИЙ 
С ДОБАВКАМИ ИНТЕРМЕТАЛЛИЧЕСКИХ КОМПОНЕНТОВ 
В ХОДЕ ПЛАЗМЕННО-ИСКРОВОГО СПЕКАНИЯ

Показано влияние добавок Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa в ходе плазменно-искрового спекания составов 
при нагрузке прессования 60 МПа в интервале 1200‒1600 оС на фазовый состав, микроструктуру, раз-
меры зерен кристаллических фаз, относительную плотность, линейную усадку, физико-механические 
свойства, линейную корреляцию модуля упругости и ударной вязкости образцов муллит‒(Ti, Mo)(C, 
N)‒с-ZrO2‒c-BN, муллит‒(Ti, Mo)(C, N)‒β-Si3N4‒c-BN. Синтезированные порошки Ti(C0,7N0,3), β-Si3N4, c-BN, 
Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa характеризуются интенсивной кристаллизацией фаз Ti(C0,7N0,3), β-Si3N4, 
c-BN, Ti2AlNb, NiTi, Ni45Nb35Zr20 и Ni17V61Ta22. Спеченные плазменно-искровым способом с-ZrO2 при 1400 оС 
и (Ti, Mo)(C, N) при 1800 оС показывают интенсивную кристаллизацию фаз с-ZrO2 и (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3). 
Микроструктура спеченных образцов с-ZrO2 и (Ti, Mo)(C, N) кристаллическая, состоит из различно спек-
шихся и уплотненных зерен разных форм. Добавки Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa способствуют разной 
кристаллизации муллита и фаз (Ti, Mo)(C, N), ZrO2, β-Si3N4, c-BN в интервале 1200‒1600 оС. Кристалли-
зация фазы NiTi более интенсивна по сравнению с фазой Ti2AlNb, наблюдаются более кристаллические 
фазы Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20, Ni(Ta, V), Ni17V61Ta22 в спеченных образцах в интервале 1400‒1600 оС. Добав-
ки NiTi и NiVTa стимулируют спекание и способствуют формированию более равномерно и плотно спек-
шейся микроструктуры образцов при 1500 оС, в результате чего образуются полидисперсные составы 
зерен кристаллических фаз образцов в интервале 1200‒1600 оС. Образцы с добавкой NiTi и NiVTa пока-
зывают более активный прирост и большие значения физико-механических свойств, трещиностойкости, 
линейной корреляции модуля упругости и ударной вязкости в интервале 1200‒1600 oC. 
Ключевые слова: муллит‒(Ti, Mo)(C, N)–с-ZrO2‒c-BN, муллит‒(Ti, Mo)(C, N)‒β-Si3N4‒c-BN, добав-
ки Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, NiVTa, плазменно-искровое спекание.

ВВЕДЕНИЕ

Использование порошка металла, в частно-
сти Mo, Ti или смесей порошков металлов Ta 

и Ni, Zr и Mo, Zr и Ta, в спекаемых безоксидных, 
оксидно-безоксидных керамических составах 
способствует решению ряда проблем, связанных 
с неравномерной и неполной диффузией на гра-
ницах спекаемых керамических и металлических 
частиц, формированием необходимой ширины, 
однородности, с трещиностойкостью, регулирова-
нием соотношения хрупкости и уплотнения, укре-
пления структуры пограничных слоев керамоме-
таллических материалов [1‒4]. В ходе спекания 
керамометаллических составов исходные порош-
ки металла превращаются в безоксидные ком-
поненты разной плотности [1‒3, 5, 6], а смеси по-
рошков металлов образуют интерметаллические 

соединения и твердые растворы металлических 
фаз разных составов и стехиометрий [4]. Данные 
превращения с учетом их разновидности, ком-
плексности (совокупности), разной сложности и 
интенсивности в металлических составах наряду 
с различными твердо-/жидкофазными диффузи-
онными и реакционными процессами в спекаемых 
керамических составах не всегда стимулируют 
развитие этих процессов на границах спекаемых 
керамических и металлических частиц [1‒6]. Это 
связано с разным влиянием формирующихся кри-
сталлических фаз в спекаемых керамических со-
ставах на однородность, полноту и интенсивность 
кристаллизации металлических фаз [1‒6]. В свя-
зи с этим в спекаемые керамометаллические со-
ставы добавляют твердый раствор TiC‒ZrC с со-
отношением компонентов, при котором полнее и 
активнее кристаллизуется твердый раствор более 
плотной структуры керамической фазы, в частно-
сти (Ti, Zr)C, наиболее уплотняющий и укрепляю-
щий структуру пограничных слоев керамической 
и металлической фаз через твердофазное спека-
ние частиц твердого раствора TiC‒ZrC и керами-
ческого/металлического порошков [7]. 
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Другой способ стимулирования спекания ке-
рамометаллических составов связан с добавле-
нием порошка Ni или Co или смесей порошков Ni 
и Co в керамические составы, в ходе которого об-
разуются расплавы Ni или/и Co, формирующие 
легкоплавкие эвтектики, способствующие одно-
родной диффузии и более полному заполнению 
пор между спекаемыми частицами оксидного и 
безоксидного порошков [8‒11]. Такое жидкофаз-
ное спекание вызывает активный рост оксидных 
и безоксидных частиц, образование в структуре 
пограничных слоев керамической и металличе-
ской фаз микротрещин различных траектории, 
длины и ширины, в результате чего снижается 
уплотнение и укрепление структуры данных по-
граничных слоев материалов [8‒11]. 

Более современный подход к спеканию ке-
рамометаллических составов связан с добавле-
нием в керамические составы смесей порошков, 
например Ni и Ta, Ni и Zr в сочетании с двойным 
твердым раствором TaB2‒NbC [12]. Это позво-
ляет получать твердые растворы керамических 
фаз разных состава и стехиометрии, в частности 
(Nb, Ta)C, B и (Ta, Nb)B, C, интерметаллические 
соединения, твердый раствор металлической 
фазы Ni(Nb, Ta) через легкоплавкие эвтектики 
в расплаве Ni [12]. Такой разнофазовый состав 
по-разному влияет на формы, размеры, спекае-
мость частиц твердых растворов керамических 
и металлических фаз, однородность, ширину, 
уплотнение, укрепление структуры погранич-
ных слоев керамических и металлических фаз, 
траекторию, длину распространения и шири-
ну микротрещин в пограничных слоях керамо-
металлических материалов [12]. Для спекания 
керамометаллических составов со снижением 
побочных процессов, вызванных порошками Ni 
или/и Co, в данной работе использовали добавки 
Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, NiVTa в сочетании со сме-
сями оксидного и безоксидного порошков. 

Цель настоящей работы ― изучение влия-
ния добавок Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa в ходе 
плазменно-искрового спекания составов с нагруз-
кой прессования 60 МПа в интервале 1200‒1600 оС 
на фазовый состав, микроструктуру, размеры зе-
рен кристаллических фаз, относительную плот-
ность, линейную усадку, физико-механические 
свойства, линейную корреляцию модуля упругости 
и ударной вязкости образцов муллит‒(Ti, Mo)(C, N)‒
с-ZrO2‒c-BN, муллит‒(Ti, Mo)(C, N)‒β-Si3N4‒c-BN. 

МЕТОДИКА ЭКСПЕРИМЕНТА
Для приготовления смеси порошков Al2O3 и SiO2 ис-
пользовали Al2O3 (компании Aldrich, Бельгия, чисто-
та 97,5 %) и SiO2 (компании Merck, Германия, чистота 
97,5 %). Данные компоненты тщательно взвешивали 
в весовой пропорции, отвечающей стехиометрии 
муллита, равной 3:2, перемешивали в планетарной 
мельнице (RETSCH PM 400) в течение ~ 10 мин.

Синтез порошков Ti(C0,7N0,3), MoC, β-Si3N4, 
c-BN, Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa проводили 
в плазмохимической установке в вакууме при 
1600 оС в течение 1 ч с использованием компо-
нентов (табл. 1) по реакциям:
0,7TiC + 0,3TiN → Ti(C0,7N0,3),                                (1)
Mo + C → MoC,                                                        (2)
3SiO2 + 3,5N2 → β-Si3N4 + 3NO2,                (3)
2B2O3 + 3,5N2 → 4c-BN + 3NO2,                            (4)
2Ti + Al + Nb → Ti2AlNb,                                        (5)
Ni + Ti → NiTi,                                                        (6)
xNi + yNb + zZr → NixNbyZrz,                            (7)
xNi + yV + zTa → NixVyTaz.                (8)

Весовые пропорции исходных компонен-
тов для получения порошков Ti(C0,7N0,3), MoC, 
β-Si3N4, с-BN, Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, NiVTa приве-
дены в табл. 2, спеченных c-ZrO2 и (Ti, Mo)(C, N) 
― в табл. 3. Содержание исходных компонентов, 
ат. %, в порошках Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa 
брали из данных [13‒15].

Спеченный c-ZrO2 получали плазменно-
искровым способом в вакууме при 1400 оС под 

Таблица 1. Характеристика исходных компонентов
Полу-

чаемый 
порошок

Исходные 
компонен-

ты
Производитель Степень чисто-

ты, %

Ti(C0,7N0,3)

MoC
β-Si3N4

c-BN

c-ZrO2

Ti2AlNb

NiTi

NiNbZr

NiVTa

TiC/TiN

MoC
SiO2/N2

B2O3/N2

ZrO2/Y2O3

Ti/Al/Nb

Ni/Ti

Ni/Nb/Zr

Ni/V/Ta

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

Merck, Германия/
Aldrich, Бельгия 

Merck, Германия/
Aldrich, Бельгия 

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

Merck, Германия/
Merck, Германия/
Aldrich, Бельгия

Merck, Германия/
Aldrich, Бельгия/
Aldrich, Бельгия

98,5/99,5

99,5
99,5/99,5

99,0/99,5

98,5/99,5

99,0/98,5/99,5

98,5/99,0

99,5/99,7/99,7

99,5/99,7/99,7

Таблица 2. Весовые пропорции исходных компо-
нентов

Порошки Исходные
компоненты

Весовые пропорции
исходных компонентов,

г на 100 г смеси
Ti(C0,7N0,3)
MoC
β-Si3N4

c-BN
Ti2AlNb
NiTi
Ni45Nb35Zr20 
Ni17V61Ta22 

TiC/TiN
Mo/C

SiO2/N2

B2O3/N2

Ti/Al/Nb
Ni/Ti

Ni/Nb/Zr
Ni/V/Ta

69,23/30,77
88,89/11,11
64,67/35,33
57,99/42,01

50,73/12,1/37,17
53,49/46,51

34,2/42,2/23,6
12,2/38,5/49,3
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нагрузкой прессования 35 МПа в течение 2 мин 
с использованием исходных компонентов (см. 
табл. 1) в соотношении (см. табл. 3), соответ-
ствующем диаграмме равновесия двухфазовой 
системы ZrO2‒Y2O3 (по Брауну и Оделлу, Фан Фу-
кану и Келлеру) [16]. 

Спеченный (Ti, Mo)(C, N) получали 
плазменно-искровым способом в вакууме при 
1800 оС под нагрузкой прессования 60 МПа в 
течение 2 мин с использованием исходных ком-
понентов в указанном соотношении (см. табл. 3).

Спеченные с-ZrO2 и (Ti, Mo)(C, N) измельчали 
в планетарной мельнице RETSCH PM 400 в тече-
ние 30 мин до получения порошков с частицами 
размером от 5 до 10 мкм.

Порошки β-Si3N4, c-BN, Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, 
NiVTa и спеченных c-ZrO2, (Ti, Mo)(C, N) переме-

Таблица 3. Весовые пропорции, cоотношение спе-
каемых ZrO2 и Y2O3, Ti(C0,7N0,3) и MoC

Параметр
Состав

с-ZrO2 (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)
Масса компонентов (97 мол. % 
ZrO2 / 3 мол. % Y2O3), г на 100 
г смеси
Соотношение ZrO2/Y2O3

Масса компонентов (65 мол. % 
Ti(C0,7N0,3) / 35 мол. % MoC), г 
на 100 г смеси
Соотношение  Ti(C0,7N0,3)/MoC

94,62/5,38

17,58/1
‒

‒

‒

‒
50,98/49,02

1,04/1

Таблица 4. Весовые пропорции и соотношение компонентов в исходных смесях порошков

Параметр*
Состав

M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 
8ZrO25BN22Ti2AlNb

M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)
8ZrO25BN22NiTi

M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 
16Si3N48BN1NiNbZr

M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 
16Si3N48BN1NiVTa

Масса компонентов, г на 100 г 
смеси:

65 мол. % (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 
/ 8 мол. % c-ZrO2 / 5 мол. % 
c-BN / 22 мол. % Ti2AlNb
65 мол. % (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 
/ 8 мол. % c-ZrO2 / 5 мол. % 
c-BN / 22 мол. % NiTi
75 мол. % (Ti0,7Mo0,3) 
(C0,7N0,3) / 16 мол. % β-Si3N4 
/ 8 мол. % c-BN/ 1 мол. % 
Ni45Nb35Zr20

75 мол. % (Ti0,7Mo0,3) 
(C0,7N0,3) / 16 мол. % β-Si3N4 
/ 8 мол. % c-BN / 1 мол. % 
Ni17V61Ta22

Соотношение:
3Al2O3·2SiO2 / (Ti0,7Mo0,3)
(C0,7N0,3) / c-ZrO2 / c-BN / 
Ti2AlNb
3Al2O3·2SiO2 / (Ti0,7Mo0,3)
(C0,7N0,3) / c-ZrO2 / c-BN / NiTi
3Al2O3·2SiO2 / (Ti0,7Mo0,3)
(C0,7N0,3) / β-Si3N4 / c-BN / 
Ni45Nb35Zr20

3Al2O3·2SiO2 / (Ti0,7Mo0,3)
(C0,7N0,3) / β-Si3N4 / c-BN / 
Ni17V61Ta22

45,09/9,10/1,11/44,7

‒

‒

‒

2,21/11,0/90,1/2,23

‒

‒

‒

‒

58,5/11,8/1,44/28,26

‒

‒

‒

1,71/8,47/69,4/3,53

‒

‒

‒

‒

35,73/14,22/1,22/48,83

‒

‒

‒

2,8/7,03/81,96/2,04

‒

‒

‒

‒

34,85/13,86/1,19/50,1

‒

‒

‒

2,87/7,22/84,03/2

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

шивали в весовых пропорциях (табл. 4) в планетар-
ной мельнице RETSCH PM 400 в течение ~10 мин.

Весовые соотношения керамических и ме-
таллических компонентов на 100 г смеси пока-
заны ниже:

M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb............
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi...................
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr.............
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa...............

3,47
6,07
3,09
3,00

Полученную смесь порошков Al2O3 и SiO2 пе-
ремешивали с приготовленными группами сме-
сей порошков (Ti, Mo)(C, N)/c-ZrO2/c-BN/Ti2AlNb, 
(Ti, Mo)(C, N)/c-ZrO2/c-BN/NiTi, (Ti, Mo)(C, N)/
/β-Si3N4/c-BN/NiNbZr, (Ti, Mo)(C, N)/β-Si3N4/c-BN/
/NiVTa в планетарной мельнице RETSCH PM 400 
в течение ~10 мин.

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 определяли с помощью рентге-
нофазового анализа (model PANAlytical X’Pert PRO) 
с Cu Kα-излученим, c интервалом сканирования 
2θ = 10‒60о и со скоростью вращения гониометра 
2 град/мин. Микроструктуру спеченных образцов 
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изучали с помощью сканирующего электронного 
микроскопа SEM-analysis model JSM-T200, Япония, 
и просвечивающего эмиссионно-электронного 
микроскопа FE-TEM, JEM2100F фирмы JEOL, Япо-
ния. Размеры зерен кристаллических фаз образцов 
определяли с использованием лазерного грануло-
метра Analysette 22 NanoTec.

Относительную плотность ρотн, открытую 
пористость Потк, линейную усадку Δl, модуль 
упругости Е, твердость по Виккерсу HV, ударную 
вязкость KIc образцов определяли по известным 
методикам [5]. Теоретическая плотность, г/см3: 
муллит 3,17, (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 7,4, c-ZrO2 6,27, 
β-Si3N4 3,17, c-BN 3,49, Ti2AlNb 5,26, NiTi 6,6, 
Ni45Nb35Zr20 7,94, Ni17V61Ta22 8,82. 

РЕЗУЛЬТАТЫ И ИХ ОБСУЖДЕНИЕ
Фазовый состав порошков Ti(C0,7N0,3), β-Si3N4, c-BN, 
Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, NiVTa, синтезированных 
плазмохимическим способом, показан на рис. 1.

Фазовый состав синтезированных порошков 
Ti(C0,7N0,3), β-Si3N4 и c-BN представлен интенсив-
ными дифракционными максимумами Ti(C0,7N0,3), 
β-Si3N4 и c-BN (см. рис. 1, а‒в). Порошки Ti2AlNb, 
NiTi состоят из кристаллических фаз Ti2AlNb, NiTi 
(см. рис. 1, г, д). Кристаллическая фаза Ti2AlNb со-
держит слабо развитые кристаллические фазы 
Ti3Al, Nb2Al и Ti4Nb, которые образовались в ходе 
неполного превращения смесей порошков Ti, Al и 
Nb в Ti2AlNb. Порошок NiNbZr состоит из кристал-
лических фаз Ni45Nb35Zr20, NiNb, NiZr, Nb и Zr, а по-
рошок NiVTa представлен интенсивной кристалли-
ческой фазой Ni17V61Ta22 и слабо кристаллическими 
фазами NiV, NiTa, β-TaV2 (см. рис. 1, е, ж). Формиро-
вание разной интенсивности кристаллических фаз 
NiNb, NiZr и NiV, NiTa, β-TaV2 обусловлено отличия-
ми эвтектических реакций в ходе растворения сме-
сей порошков Nb и Zr, V и Ta в расплаве никеля [14, 
15]. Различия эвтектических реакций при кристал-
лизации фаз NiNb, NiZr и NiV, NiTa, β-TaV2 влияют 
на кристаллизацию фаз Ni45Nb35Zr20 и Ni17V61Ta22 
[14, 15]. В результате интенсивность кристалличе-
ской фазы Ni45Nb35Zr20 ниже, чем интенсивность 
кристаллической фазы Ni17V61Ta22 (см. рис. 1, е, ж). 
Различия составов порошков Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, 
NiVTa связаны с кристаллизацией фаз Ti2AlNb, NiTi 
через расплавы Al, Ni и частично расплав Ti с раз-
витыми диффузионными процессами и более пол-
ным превращением смесей исходных компонентов 
в конечные кристаллические продукты через дан-
ные расплавы, в отличие от кристаллизации фаз 
Ni45Nb35Zr20 и Ni17V61Ta22* через разноинтенсивные 
эвтектические реакции с разным взаимодействием 
NiNb и NiZr, NiV, NiTa и β-TaV2 в расплаве никеля.

Рис. 1. Фазовый состав порошков Ti(C0,7N0,3) (а), β-Si3N4 
(б), c-BN (в), Ti2AlNb (г), NiTi (д), NiNbZr (е) и NiVTa (ж), 
синтезированных плазмохимическим способом при 
1600 оС: Ti(C0,7N0,3) ― карбонитрид титана; Ti3Al ― три-
титан алюминий; Nb2Al ― алюминийдиниобий; Ti4Nb 
― тетратитанниобий; Ti2AlNb ― дититан алюминийнио-
бий;  NiTi ― никельтитан, NiNb ― никельниобий; NiZr 
― никельцирконий; Nb ― кристаллический ниобий; 
α-Zr ― кристаллический (гексагональный) цирконий;  
Ni45Nb35Zr20 ― никельниобийцирконий; NiV― никель-
ванадий; NiTa ― никельтантал; β-TaV2 ― танталдивана-
дий; Ni17V61Ta22 ― никельванадийтантал

* Стехиометрия Ni45Nb35Zr20, Ni17V61Ta22 и 
(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) определялась из процентного содер-
жания Ni, Nb, Zr, Ni, V, Ta и Ti, Mo, C, N в данных соеди-
нениях с погрешностью ±2 % методом рентгеновской 
спектроскопии рассеянных энергий (model JET-2300T).

Спеченные с-ZrO2 и (Ti, Mo)(C, N) характери-
зуются развитыми дифракционными максиму-
мами с-ZrO2 и (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) со слаборазви-
той побочной кристаллической фазой Ti1 ‒ (1 ‒ x)C 
(рис. 2) в ходе формирования твердого раствора 
по реакции
 Ti(C0,7N0,3) + xMoC → Ti1 ‒ xxMo4+(C0,7N0,3) →
→ (Ti1 ‒ xMox)(C0,7N0,3) + Ti1 ‒ (1 ‒ x)C(слабо крист.).          (9)

Образование с-ZrO2 объясняется встраиванием 
(интеркаляцией) катионов Y3+ в кристаллическую 
структуру тетрагонального ZrO2, стимулирующих 
перестраивание тетрагональной в кубическую 
структуру ZrO2 с образованием твердого раствора 
(кубического) ZrO2 при 1400 оС и нагрузке прессо-
вания 35 МПа. Это соответствует диаграмме рав-
новесия двухфазной системы ZrO2‒Y2O3 (по Брауну 
и Оделлу, Фан Фукану и Келлеру) [16]. 
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Рис. 2. Фазовый состав спеченных плазменно-искровым 
способом c-ZrO2 при 1400 оС (а) и (Ti, Mo)(C, N) при 
1800 оС (б): (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) ― твердый раствор кар-
бонитрида  молибдена‒титана; Ti1 ‒ (1 ‒ x)C ― нестехиоме-
трический карбид титана

Интенсивная кристаллизация фазы 
(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) связана со встраиванием ка-
тионов Mo4+ в кристаллическую структуру куби-
ческого Ti(C0,7N0,3) с замещением части катионов 
Ti4+ на катионы Mo4+ и образованием кубическо-
го (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) в твердой фазе при 1800 оС и 
нагрузке прессования 60 МПа. Данный процесс 
развивается по реакции (9).

Микроструктура спеченного с-ZrO2 ― бо-
лее равномерно и плотно спекшаяся с мини-
мальным количеством мелких пор (рис. 3, а) по 
сравнению с микроструктурой (Ti, Mo)(C, N), в 
которой заметны отдельные, слабо спекшиеся 
области твердого раствора (рис. 3, б). Это связа-
но с большей диффузией и более равномерным 
заполнением пор в спекаемом порошке с-ZrO2 
через легкоплавкую эвтектику с добавкой Y2O3, 
в отличие от неоднородных и медленных твердо-
фазных диффузионных процессов в спекаемой 
смеси порошков Ti(C0,7N0,3) и MoC. Как резуль-
тат, зерна с-ZrO2 в основном хорошо спекшиеся 
и уплотненные с малозаметными пограничными 

Рис. 3. Микроструктура  
спеченных плазменно-искро-
вым способом с-ZrO2 при 
1400 оС (а, а1) и (Ti, Mo)(C, N) 
при 1800 оС (б, б1): а, б ― об-
щая микроструктура; а1, 
б1 ― микроструктура спе-
ченных зерен

участками и небольшими порами между ними 
(см. рис. 3, а1). Форма зерен монолитно пластинча-
тая или призматическая с плотной структурой, 
размеры зерен в основном составляют 4‒6 мкм.

Видно, что спеченные зерна (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3) 
тетра-, гекса- и октаэдрической формы разме-
рами 2‒3 мкм, они относительно однородно и 
плотно уплотнены с заметными пограничными 
участками (см. рис. 3, б1). Это обусловлено раз-
личиями твердофазных диффузионных процес-
сов на границах спекаемых частиц Ti(C0,7N0,3) и 
MoC в силу разной плотности структур, в част-
ности кубической Ti(C0,7N0,3) и гексагональной 
MoC. В результате неравномерно и постепенно 
развивается диффузия на пограничных участ-
ках спекаемых частиц Ti(C0,7N0,3) и MoC.

Образцы с добавкой Ti2AlNb и NiTi характе-
ризуются разноинтенсивной муллитизацией, ко-
торая менее развита в присутствии Ti2AlNb, чем 
с добавкой NiTi (рис. 4, а, б). Менее интенсивное 
развитие муллита с добавкой Ti2AlNb в интервале 
1200‒1400 оС связано с реакциями AlNb49O124 → 
→ Al2Nb50O128 → ZrSiO4/AlNb11O29 → Al2Nb18O48 → 
→ ZrSiO4 в интервале 1200‒1400 оС [17]. Неболь-
шой прирост муллитизации в образце с добав-
кой Ti2AlNb заметен в интервале 1500‒1600 оС 
(см. рис. 4, а). Это обусловлено формировани-
ем эвтектических составов NbSiO4 → AlNbO4 → 
→ Al2TiO5 через частичное растворение Al2O3 и 
SiO2 в расплаве Ti2AlNb на линии разделения 
(узком участке) твердой фазы и области неогра-
ниченной растворимости двухфазной системы 
равновесия диаграммы Ti3Al‒Nb [17], в узком 
диапазоне легкоплавких эвтектик расплава 
Ti2AlNb и двух-, трехфазовых систем Nb2O5‒SiO2, 
Nb2O5‒Al2O3, SiO2‒TiO2‒ZrO2 в интервале 
1500‒1600 оС [18‒20]. Более активная муллити-
зация с добавкой NiTi связана с образованием 
эвтектических составов через равномерное и 
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Рис. 4. Фазовый состав образцов M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb (а), M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (б), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (в) и M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (г), спеченных в диапазоне 
1200‒1600 оС: М ― муллит; (Ti, Mo)(C, N) ― твердый раствор карбонитрида молибдена‒титана состава (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3); 
β-Zr, Nb, β-Nb, Zr ― твердые растворы цирконийниобия, ниобийциркония; Ni(Zr, Nb),  Ni(Nb, Zr) ― твердые раство-
ры никельцирконийниобия, никельниобийциркония; Ni(Ta, V),  Ni(V, Ta) ― твердые растворы никельтанталванадия, 
никельванадийтантала; α-, β-TaV2 ― танталдиванадий; Ni45Nb35Zr20 ― никельниобийцирконий; Ni17V61Ta22 ― никельва-
надийтантал. α-, β-TaV2, Ni45Nb35Zr20, Ni17V61Ta22 ― химические соединения, составы которых соответствуют составам 
данных соединений в синтезированных порошках (см. рис. 1, е, з)

полное растворение Al2O3 и SiO2 в конгруэнтном 
(стабильном) расплаве NiTi: Ni2Si2O4 → NiAl2O4 → 
→ Al2TiO5 в интервалах 1350‒1480, 1500‒1600 оС [21]. 
В образцах с добавкой Ti2AlNb и NiTi наблюдается 
равное развитие стабильного состава кристалли-

ческой (Ti, Mo)(C, N) фазы в интервале 1200‒1600 оС 
(см. рис. 4, а, б). Это объясняется схожей кристал-
лизацией плотной (кубической) структуры фазы 
(Ti, Mo)(C, N), стойкой к окислению Al2O3 и SiO2, 
растворению в расплавах Ti2AlNb и NiTi. Образцы 

NiTi
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с добавкой NiNbZr и NiVTa показывают равноин-
тенсивные муллитизацию и развитие стабильного 
состава кристаллической фазы (Ti, Mo)(C, N) (см. 
рис. 4, в, г). В образцах наблюдается примерно рав-
ная кристаллизация фаз c-BN и β-Si3N4 до 1400 оС и 
более активная кристаллизация фазы β-Si3N4 в ин-
тервале 1400‒1600 оС (см. рис. 4, а‒г). Это объясня-
ется менее плотной (гексагональной) структурой 
β-Si3N4 в отличие от плотной (кубической) структу-
ры c-BN c выраженными в c-BN ковалентными свя-
зями, что способствует более активной диффузии 
в β-Si3N4. В образцах отсутствует фазовая транс-
формация c-BN → h-BN в интервале 1200‒1600 оС 
(см. рис. 4, а‒г). Это связано с замедлением/умень-
шением роста зерен c-BN до 1400 оС/в интервале 
1400‒1600 оС благодаря формированию и накопле-
нию более мелкодисперсных зерен (Ti, Mo)(C, N), 
Ti2AlNb, NiTi, Ni(Nb, Zr), Ni(V, Ta) на пограничных 
участках зерен c-BN/c-BN и крупнодисперсных 
зерен c-ZrO2, β-Si3N4, Ni(Zr, Nb), Ni(Ta, V), снижаю-
щих/препятствующих диффузии между данными 
зернами. 

В образцах с добавкой Ti2AlNb и NiTi раз-
личается соотношение интенсивностей крис-
таллических фаз c-ZrO2 и c-BN, где кристалли-
ческая c-ZrO2 более интенсивна по сравнению с 
менее кристаллической фазой c-BN в интервале 
1200‒1600 оС (см. рис. 4, а, б). Это объясняется 
большей диффузией с-ZrO2 как оксидного компо-
нента в отличие от меньшей диффузии с-BN ― 
безоксидного компонента и частичным окисле-
нием с-BN в присутствии с-ZrO2 в твердой фазе и 
через эвтектические составы расплавов Ti2AlNb, 
NiTi. Интенсивность кристаллизации фазы 
c-ZrO2 в образце с добавкой Ti2AlNb ниже, чем 
в образце с добавкой NiTi в интервале 1200‒1600 оС 
(см. рис. 4, а, б). Так, менее развитая кристалли-
зация фазы c-ZrO2 с добавкой Ti2AlNb связана с 
составами Zr12Nb24O84/Zr6Nb12O42 и реакциями 
эв-/периэвтектойдики в трехфазовой системе 
равновесия диаграммы SiO2‒TiO2‒ZrO2: α-ZrSiO4 ⇄ 
⇄ t-ZrO2 + SiO2, ZrTiO4: ZrTiO4 ⇄ ZrTiO4 + TiO2 /
/ α-ZrTiO4 ⇄ ZrTiO4 + t-ZrO2 в интервале 1200‒1400 оС 
[20, 22, 23]. Однако прирост кристаллической 
фазы c-ZrO2 небольшой через расплав Ti2AlNb в 
интервале 1500‒1600 оС (см. рис. 4, а). Это связа-
но с неоднородным, постепенным растворением 
c-ZrO2 в расплаве Ti2AlNb на линии разделения 
(узком участке) твердой фазы и области неогра-
ниченной растворимости диаграммы равновесия 
системы Ti3Al‒Nb [17], эвтектическом расплаве 
ZrSiO4 трехфазной системы SiO2‒TiO2‒ZrO2 до 
1680±10 оС [20, 22, 23]. Большая кристаллизация 
фазы c-ZrO2 в образце с добавкой NiTi обусловле-
на равномерным и полным растворением c-ZrO2 
в конгруэнтном (стабильном) расплаве NiTi с 
формированием твердого раствора кубичеcкого 
NiO‒ZrO2 в интервале 1310‒1600 оС [24].

В образцах отсутствуют продукты взаимо-
действия (безоксидные кристаллические фазы) 

c-BN с Ti2AlNb, c-BN с NiTi в твердой фазе и в 
расплавах Ti2AlNb, NiTi (см. рис. 4, а, б). Это объ-
ясняется окислением и превращением Ti2AlNb, 
NiTi в присутствии Al2O3, SiO2, c-ZrO2 в составы 
эвтектойдики, периэвтектойдики, эвтектики, пе-
риэвтектики, стимулирующие кристаллизацию 
фаз в интервале 1200‒1600 оС и при нагрузке 
прессования 60 МПа (см. рис. 4, а, б). 

В образцах заметно значительное различие 
образования кристаллических фаз Ti2AlNb и 
NiTi в интервале 1200‒1600 оС (см. рис. 4, а, б). 
Менее активная кристаллизация фазы Ti2AlNb 
объясняется образованием составов эв-/периэв-
тектойдики: AlNb49O124 → Al2Nb50O128 → TiNb24O62 
→ Zr12Nb24O84/AlNb11O29 → Al2Nb18O48 → Ti2Nb10O29 
→ Zr6Nb12O42 в интервале 1200‒1400 оС [19, 20, 25, 
26]. Небольшой прирост кристаллизации фазы 
Ti2AlNb (см. рис. 4, а) объясняется постепен-
ным формированием эвтектических составов: 
NbSiO4 → AlNbO4 → Al2TiO5 → TiNb2O7 на линии 
разделения (узком участке) твердой фазы и об-
ласти неограниченной растворимости двухфаз-
ной системы равновесия диаграммы Ti3Al‒Nb 
[17], в узком диапазоне легкоплавких эвтектик 
расплава Ti2AlNb и двух-, трехфазных систем 
Nb2O5‒SiO2, Nb2O5‒Al2O3, SiO2‒TiO2‒ZrO2 [18‒20, 
25, 26], вызывающих неоднородную и неполную 
диффузию в эвтектических расплавах в интерва-
ле 1500‒1600 оС. Это влияет на полноту и интен-
сивность кристаллизации фазы Ti2AlNb в дан-
ных расплавах. Также небольшое увеличение 
интенсивности кристаллической фазы Ti2AlNb 
объясняется постепенным растворением c-ZrO2 
в эвтектических составах расплава Ti2AlNb со 
встраиванием катионов Zr4+ в гексагональную 
структуру Ti2AlNb и формированием плотной 
(орторомбической) структуры стабильного твер-
дого раствора Ti2AlNb в интервале 1500‒1600 оС. 

Более активно образуется кристаллическая 
фаза NiTi в интервале 1200‒1600 оС (см. рис. 4, б). 
Это связано с кристаллизацией фазы NiTi че-
рез составы эвтектойдики: твердый раствор 
NiO‒TiO2 → твердый раствор Ni3TiO5 (Ni2TiO4тв. р. + 
+ NiO‒TiO2 тв. р.) → NiTiO3 до 1400 оС; эвтектиче-
ские составы: Ni2Si2O4 → NiAl2O4 → Al2TiO5 → 
→ NiTiO3 в ходе равномерного и полного раство-
рения Al2O3 и SiO2 в расплаве NiTi в интервале 
1400‒1600 оС [21, 24, 27, 28]. 

Формирование вышеуказанных составов эвтек-
тойдики, периэвтектойдики, эвтектики, периэвтек-
тики обусловлено диффузией кислорода в Al2O3, 
SiO2 и c-ZrO2, встраиванием кислорода в структуры 
Ti2AlNb и NiTi, разным окислением Ti2AlNb и NiTi в 
твердой и жидкой фазах в интервале 1200‒1600 оС 
и при нагрузке прессования 60 МПа. 

В образцах наблюдаются менее развитые 
кристаллические фазы Ni(Zr, Nb), Ni(Nb, Zr), 
Ni45Nb35Zr20 по сравнению с большей кристаллиза-
цией фаз Ni(Ta, V), Ni(V, Ta), Ni17V61Ta22 в интервале 
1200‒1600 оС (см. рис. 4, в, г). Это обусловлено не-
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активным, неполным встраиванием (интеркаляци-
ей) катионов Nb2+ больших размеров в NiZr, Zr2+ в 
NiNb, постепенным встраиванием плотных струк-
тур β-Zr, Nb и β-Nb, Zr в Ni(Zr, Nb), Ni(Nb, Zr) при 
1500 оС с их твердофазной кристаллизацией (см. 
реакцию (10)) по сравнению с развитым, полным 
встраиванием (интеркаляцией) катионов V2+ мень-
ших размеров в NiTa, Ta2+ в NiV и жидкофазной 
кристаллизацией фаз Ni(Ta, V), Ni(V, Ta) через рас-
плав β-TaV2 (см. реакцию (11)). Менее кристалличе-
ская фаза Ni45Nb35Zr20 объясняется твердофазным 
структурированием через NiNb и NiZr (см. реак-
цию (10.2)), а активное развитие фазы Ni17V61Ta22 
связано с жидкофазной кристаллизацией боль-
шего содержания фазы Ni17V61Ta22 из исходного по-
рошка (см. рис. 1, з) через расплав β-TaV2. Механиз-
мы процессов кристаллизации данных фаз:
NiNb + NiZr → Ni2+(Zr(1 ‒ x), xNb2+)(1200‒1600 оС) + 
+ Ni2+(Nb(1 ‒ x), xZr2+)(1200‒1600 оС) → Ni(Zr(1 ‒ x), xNb) + 
+ β-Zr, Nb(куб. структ. промеж. крист. фаза при 1500 оС) + 
+ Ni(Nb(1 ‒ x), xZr) + β-Nb, Zr(куб. cтрук. промеж. крист. фаза при 1500 оС) →
→ Ni(Zr(1 ‒ x)(x + 1)Zr2+, xNb(x + 1)Nb2+)(1500‒1600 оС) +
+ Ni(Nb(1 ‒ x)(x + 1)Nb2+, xZr(x + 1) Zr2+)(1500‒1600 оС) →
→ Ni((x + 2)Zr(1 ‒ x), (2x + 1)Nb) + 
+ Ni((x + 2)Nb(1 ‒ x), (2x + 1)Zr),                           (10) 
Nb(крист.) + β-Zr(крист.) → β-Zr, Nb(куб. струк. при 1500 оС) +
+ β-Nb, Zr(куб. cтрук. при 1500 оС),                                (10.1) 
57,5NiNb + 42,5NiZr → 
→ Ni45Nb35Zr20 (отдельная крист. фаза 1200‒1600 оС),             (10.2) 
NiV + NiTa + β-TaV2(отдельная крист. фаза 1200‒1600 оС) →
→ Ni2+(Ta(1 ‒ x)xV2+)(1200‒1600 оС) + 
+ Ni2+(V(1 ‒ x) xTa2+)(1200‒1600 оС)  → Ni(Ta(1 ‒ x), xV) +
+ Ni(V(1 ‒ x), xTa) + β-TaV2(расплав 1380‒1400 оС) → 
→ Ni(Ta(1 ‒ x)·xV·V(1 ‒ x))2V(комплексный тв. р-р) (1400‒600 оС) +
+ Ni(V(1 ‒ x), xTa·Ta(1 ‒ x))Ta(комплексный тв. р-р)(1400‒1600 оС) → 
→ Ni(Ta(1 ‒ x)·3xV(1 ‒ x))(1400‒1600 оС) + 
+ Ni(V(1 ‒ x)·3xTa(1 ‒ x))(1400‒1600 оС) → 
→ Ni(Ta(1 ‒ x), 3xV(1 ‒ x))(1400‒1600 оС) + 
+ Ni(V(1 ‒ x), 3xTa(1 ‒ x))(1400‒1600 оС) + 
+ Ni17V61Ta22(отдельная интен. крист. фаза 1200‒1600 оС) ,          (11)   

Кристаллизация Ni45Nb35Zr20 и Ni17V61Ta22 как 
отдельных фаз, а не побочных продуктов фор-
мирования кристаллических твердых раство-
ров металлических фаз обусловлена разными 
механизмами образования химических соеди-
нений и данных твердых растворов в интервале 
1200‒1600 оС (см. реакции (10.2) и (11)). При этом 
не отмечено реакций между кристаллическими 
оксидными, безоксидными фазами, твердыми 
растворами металлических фаз и химическими 
соединениями в образцах, поскольку отсутству-
ют продукты распада муллита, (Ti, Mo)(C, N) и 
окисления (Ti, Mo)(C, N), c-BN, β-Si3N4, Ti2AlNb, 
NiTi, Ni(Zr, Nb), Ni(Nb, Zr), Ni45Nb35Zr20, Ni(Ta, V), 
Ni(V, Ta), Ni17V61Ta22 в интервале 1200‒1600 оС.

Микроструктура образца с добавкой Ti2AlNb 
при 1300 оС состоит из множества неоднородно 
спекшихся областей разных размеров различной 
плотности с большим количеством пор (рис. 5, а) 
по сравнению с микроструктурой образца при 
1500 оС, которая относительно равномерно, 
плотно спекшаяся с небольшим количеством 
пор разных размеров (см. рис. 5, а1). Неоднород-
ность микроструктуры образца при 1300 оС вы-
звана твердофазным спеканием через составы 
эв-/периэвтектойдики: AlNb49O124 → Al2Nb50O128 → 
→ TiNb24O62 → Zr12Nb24O84 / AlNb11O29 → Al2Nb18O48 → 
→ Ti2Nb10O29 → Zr6Nb12O42 в интервале 1200‒1400 оС 
[19, 20, 25, 26] и неоднородным, неполным спека-
нием частиц (Ti, Mo)(C, N), c-ZrO2, c-BN, Ti2AlNb. 
Относительно равномерная и плотная микро-
структура с большим количеством пор разных 
размеров образца при 1500 оС обусловлена ча-
стично активным жидкофазным спеканием че-
рез постепенное образование эвтектических 
составов NbSiO4 → AlNbO4 → Al2TiO5 → TiNb2O7 в 
интервале 1500‒1600 oC [18‒20, 25, 26]. В данном 
образце большее количество пор разных разме-
ров при 1500 оС (см. рис. 5, а1) объясняется более 
активным ростом зерен муллита, c-ZrO2 и менее 
интенсивным ростом зерен (Ti, Mo)(C, N), c-BN, 
Ti2AlNb (рис. 6). Это соответствует частично раз-

Рис. 5. Микроструктуры образцов M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb (а, а1), 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (б, б1), M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (в, в1) и 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (г, г1), спеченных при 1300 оС (а, б, в, г) и 1500 оС (а1, б1, в1, г1)
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витым диффузионным процессам на линии раз-
деления (узком участке) твердой фазы и области 
неограниченной растворимости двухфазной си-
стемы равновесия диаграммы Ti3Al‒Nb [17], в 
узком диапазоне легкоплавких эвтектик распла-
ва Ti2AlNb и двух-, трехфазных систем Nb2O5‒
SiO2, Nb2O5‒Al2O3, SiO2‒TiO2‒ZrO2 [18‒20, 25, 26]. 

Наиболее равномерно и плотно спекшуюся 
микроструктуру с небольшим количеством пор 
имеют образцы с добавкой NiTi при 1300 и 1500 оС 
(см. рис. 5, б, б1). Небольшое количество пор раз-
ных размеров в образце при 1300 оС (см. рис. 5, б) 
связано с твердофазным спеканием через соста-
вы эвтектойда: твердый раствор NiO‒TiO2 → твер-
дый раствор Ni3TiO5 (Ni2TiO4тв. р. + NiO‒TiO2 тв. р.) → 
→ NiTiO3 в диапазоне 1200‒1400 оС. Наиболее 
плотно спекшаяся микроструктура образца при 
1500 оС (см. рис. 5, б1) объясняется развитым 

жидкофазным спеканием через эвтектические 
составы: Ni2Si2O4 → NiAl2O4 → Al2TiO5 → NiTiO3 в 
ходе растворения Al2O3 и SiO2 в расплаве NiTi в 
интервале 1310‒1600 оС [21, 24, 27, 28]. В резуль-
тате формируется более полидисперсный состав 
зерен кристаллических фаз (см. рис. 6), равно-
мернее распределяется диффузия вещества 
на границах спекаемых частиц (Ti, Mo)(C, N), 
c-ZrO2, c-BN, NiTi и полнее заполняются поры в 
интервале 1200‒1600 оС. Однако заметны значи-
мые различия микроструктур образцов с добав-
кой Ti2AlNb и NiTi при 1500 оС (см. рис. 5, а1, б1). 
Это связано с разным, в частности большим, 
влиянием NiTi на жидкофазное спекание, в от-
личие от меньшего влияния Ti2AlNb на твердо-/
жидкофазное спекание соответствующих смесей 
керамических и металлического порошков с ве-
совыми пропорциями 3,47 и 6,07.

Микроструктура образца с добавкой NiNbZr 
более неравномерная, слабо спекшаяся, со множе-
ством более крупных пор по сравнению с относи-
тельно плотно спекшейся микроструктурой образ-
ца с добавкой NiVTa при 1300 оС (см. рис. 5, в, г). 
Это объясняется постепенной кристаллизацией 
фаз Ni(Zr, Nb), Ni(Nb, Zr) и Ni45Nb35Zr20 (см. рис. 4, в) в 
отличие от активной кристаллизации фаз Ni(Ta, V), 
Ni(V, Ta) и Ni17V61Ta22 до 1400 оС (см. рис. 4, г) 
в ходе неполной и менее интенсивной диффузии в 
спекаемом составе с добавкой NiNbZr по сравне-
нию с развитой диффузией в спекаемом составе с 
добавкой NiVTa. В результате различно спекают-
ся частицы оксидного, безоксидных, твердых рас-
творов и химических соединений металлических 
порошков разной плотности в твердой фазе в каж-
дом из составов в интервале 1200‒1400 оС. У образ-
цов с добавкой NiNbZr и NiVTa при 1500 оС более 
равномерно и плотно спекшаяся микрострукту-
ра с порами с небольшим различием в размерах 
(см. рис. 5, в1, г1). Это обусловлено активизацией 
разных видов реакционных превращений (см. ре-
акции (10), (10.2), (11)), по-разному стимулирующих 
диффузию, спекание частиц оксидного, безоксид-
ных, твердых растворов, химических соединений 
металлических порошков разной плотности в 
твердой и жидкой фазах в интервале 1400‒1600 оС. 
Схожесть микроструктур образцов с добавкой 
NiNbZr и NiVTa при 1500 оС (см. рис. 5, в1, г1) объ-
ясняется примерно равным влиянием NiNbZr и 
NiVTa на твердофазное и твердо-/жидкофазное 
спекание соответствующих смесей керамических 
и металлического порошков со схожими их весо-
выми пропорциями 3,09 и 3,00.

Размеры зерен кристаллических фаз, ρотн, Δl в 
интервале 1200‒1600 оС, микроструктура границ 
областей керамических (оксидных, безоксидных) и 
металлических кристаллических фаз при 1500 оС, 
физико-механические свойства в диапазоне 
1200‒1600 оС, фото отпечатков вдавливания при 
1300 и 1500 оС образцов с добавкой Ti2AlNb, NiTi, 
NiNbZr, NiVTa показаны на рис. 6‒10.

Рис. 6. Размеры зерен кристаллических фаз об-
разцов M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb 
(а), M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (б), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (в) и 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (г) в интервале 
1200‒1600 оС: ■ ― 1200 оС; ■ ― 1300 оС; ■ ― 1400 оС; 
■ ― 1500 оС; ■ ― 1600 оС
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Изменение ρотн и Δl образцов с добавкой 
Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr, NiVTa отличается, в 
частности, более постепенный (плавный) при-
рост спекания показывают образцы с добавкой 
Ti2AlNb и NiNbZr по сравнению с большей интен-
сивностью спекания образцов с добавкой NiTi и 
NiVTa в интервале 1200‒1600 оС. Плавное спека-
ние образца с добавкой Ti2AlNb связано с нерав-
номерным развитием кристаллических фаз (см. 
рис. 4, а) через составы эв-/периэвтектойдики: 
AlNb49O124 → Al2Nb50O128 → TiNb24O62 → Zr12Nb24O84/ 
/AlNb11O29 → Al2Nb18O48 → Ti2Nb10O29 → Zr6Nb12O42 в 
интервале 1200‒1400 оС [19, 20, 25, 26] и эвтек-
тические составы: NbSiO4 → AlNbO4 → Al2TiO5 → 
→ TiNb2O7 в интервале 1500‒1600 oC [18‒20, 25, 
26], неоднородным, неполным спеканием частиц 
(Ti, Mo)(C, N), c-ZrO2, c-BN, Ti2AlNb и множества 
областей различной плотности, разных разме-
ров с неполным заполнением пор (см. рис. 5, а, а1), 
относительно монодисперсным составом зерен 
кристаллических фаз (см. рис. 6). 

Наиболее активный рост ρотн и Δl образца с 
добавкой NiTi обусловлен развитым жидкофаз-
ным спеканием через эвтектические составы: 
Ni2Si2O4 → NiAl2O4 → Al2TiO5 → NiTiO3 в интерва-
ле 1400‒1600 оС [21, 24, 27, 28], равномерным и 
плотным спеканием частиц (Ti, Mo) (C, N), c-ZrO2, 
c-BN, NiTi с практически полным заполнением 
пор (см. рис. 5, б, б1), более полидисперсным со-
ставом зерен кристаллических фаз (см. рис. 6).

Постепенное спекание образца с добав-
кой NiNbZr объясняется кристаллизацией фаз 
Ni45Nb35Zr20 и Ni(Zr, Nb), Ni(Nb, Zr) через твердо-
фазные реакции (см. рис. 4, в, реакция (10)), нерав-
номерным и неполным заполнением, в частности 
крупных пор (см. рис. 5, в, в1), монодисперсным 
составом зерен кристаллических фаз (см. рис. 6).

Более интенсивный прирост значений ρотн и Δl 
образца с добавкой NiVTa объясняется интенсив-
ной кристаллизацией фаз Ni17V61Ta22 и Ni(Ta, V), 
Ni(V, Ta) через твердофазные до 1400‒1430 оС, 
жидкофазные реакции в интервале 1430‒1600 оС 
(см. рис. 4, г, реакция (11)), более равномерным 
твердофазным и жидкофазным спеканием частиц 
с полным заполнением пор (см. рис. 5, г, г1). Бла-
годаря большей кристаллизации фаз Ni17V61Ta22 и 
Ni(Ta, V), Ni(V, Ta) (см. рис. 4, г), отличительному 
механизму кристаллизации фаз (реакция (11)), 
микроструктурным особенностям (см. рис. 5, г, г1) 
и полидисперсности состава зерен кристалличе-
ских фаз (см. рис. 6) образца с добавкой NiVTa та-
кой образец показывает большие значения ρотн и 
Δl в отличие от данных свойств образца с добавкой 
NiNbZr в интервале 1200‒1600 оC.

Развитие физико-механических свойств об-
разцов с добавкой Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa 
соответствует спеканию данных составов в ин-
тервале 1200‒1600 оС. Так, наиболее активный 
прирост E, KIc и HV показывают образцы с добав-
кой NiTi и NiVTa в отличие от плавного увеличе-

Рис. 7. Изменение ρотн (a) и Δl (б) образцов 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb (■), 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (■), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (■) и 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (■) в интер-
вале 1200‒1600 оС

ния данных свойств образцов с добавкой Ti2AlNb 
и NiNbZr.

Постепенное развитие физико-механичес-ких 
свойств образца с добавкой Ti2AlNb в интервале 
1200‒1600 оС обусловлено неоднородным спека-
нием множества областей различной плотности 
и разных размеров с частичным заполнением пор 
(см. рис. 5, а, а1), относительно монодисперсным 
составом зерен кристаллических фаз (см. рис. 6), 
формированием узких пограничных слоев c-ZrO2, 
c-BN в сочетании с немного широким промежу-
точным слоем Ti2AlNb (см. рис. 8, а‒а2). Это способ-
ствует неравномерному увеличению жесткости и 
твердости, уплотнению и укреплению, неполному 
рассеиванию напряжений на границах разноди-
сперсных частиц и распределению пластических 
свойств в узких пограничных слоях c-ZrO2, c-BN 
образца. Это связано со смещением дислокаций 
неплотной структуры возле широкого погранич-
ного слоя Ti2AlNb (см. рис. 10, а1-2) в сочетании со 
множеством мелких, точечных и наслоением дис-
локаций однородной и плотной структуры возле 
узких пограничных слоев c-ZrO2, c-BN (см. рис. 
10, а1-2, а1-3). Это объясняется большей подвижно-
стью и слабым уплотнением на стыках пластинок 
в смещении дислокаций (см. рис. 10, а1-2), непол-
ным взаимодействием точечных дислокаций с 
локальными областями напряжений на границе 
точечных и смещения дислокаций (см. рис. 10, а1-2), 
неравномерным уплотнением и укреплением гло-
булярных формирований в наслоении дислокаций 
(см. рис. 10, а1-3). В данном образце узкие микро-
трещины распространяются извилисто на боль-
шие расстояния в большем количестве (см. рис. 10, 
а1, а1-1), в основном возле смещения дислокаций, 
частично на границе точечных и смещения дис-
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Рис. 8. Микроструктуры границ областей мул-
лита, (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3), c-ZrO2, c-BN, β-Si3N4, 
Ti2AlNb, NiTi, Ni(Nb, Zr), Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20, 
Ni(V, Ta), Ni(Ta, V), Ni17V61Ta22 образцов 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb (а‒а2), 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (б‒б2), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (в‒в3), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (г‒г3), спечен-
ных при 1500 оС

Рис. 9. Изменение Е, KIc и HV образцов 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb (■), 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (■), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (■) и 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (■) 
в интервале 1200‒1600 оС

локаций с пограничным слоем Ti2AlNb при 1500 оС 
(см. рис. 10, а1-2). Менее извилистая траектория 
продвижения широких микротрещин заметна в 
образце при 1300 оС (см. рис. 10, а, а0-1), где уплот-
нение и укрепление структуры образца ниже.

Наиболее активный рост свойств образца с до-
бавкой NiTi объясняется равномерно, плотно спек-
шимися микроструктурами (см. рис. 5, б, б1), поли-
дисперсным составом зерен кристаллических фаз 
(см. рис. 6), узкими пограничными слоями c-ZrO2, 
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Рис. 10. Фото отпечатков вдавливания при измерении HV образцов, спеченных из составов 
M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22Ti2AlNb (a, а1), M65(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)8ZrO25BN22NiTi (б, б1), 
M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiNbZr (в, в1) и M75(Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3)16Si3N48BN1NiVTa (г, г1) с указанием траек-
торий и ширины распространяющихся микротрещин в образцах (а0-1, а1-1, б0-1, в0-1, в1-1, г0-1, г1-1, г1-1-1), видов дислокаций 
возле пограничных слоев (а1-2, а1-3, б1-2, б1-3, в1-2‒в1-4, г1-2‒г1-4), при 1300 оС (а‒г, а0-1‒г0-1) и 1500 оС (а1‒г1, а1-1, в1-1, г1-1, г1-1-1, а1-2, 
а1-3, б1-2, б1-3, в1-2‒в1-4, г1-2‒г1-4): A ― Ni17V61Ta22; А1 ― границы области смещения дислокаций; А2 ― стыки пограничных слоев
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c-BN, NiTi (см. рис. 8, б‒б2). Это в целом наиболее 
увеличивает жесткость и твердость, уплотнение и 
укрепление пограничных структур разнодисперс-
ных частиц, рассеивание напряжений на границах 
разнодисперсных частиц и равномерное распреде-
ление пластических свойств в узких пограничных 
слоях c-ZrO2, c-BN, NiTi образца. Это связано с 
формированием идеальных и объединением дис-
локаций вблизи узких пограничных слоев c-ZrO2, 
c-BN и NiTi (см. рис. 10, б1-2, б1-3), которые активно 
взаимодействуют с разнодисперсными частица-
ми муллита, (Ti, Mo)(C, N), c-ZrO2, c-BN, NiTi (см. 
рис. 6) и локальными областями напряжений во-
круг данных частиц, стимулирующих однородное 
рассеивание напряжений в данных дислокациях 
и пограничных слоях. Это объясняется прочным 
уплотнением (малоподвижностью) и развитыми 
упругими свойствами на стыках разноразмерных 
пластинок данных дислокаций. Благодаря наи-
более равномерному и полному рассеиванию на-
пряжений в данных дислокациях и пограничных 
слоях отсутствуют места локализации микротре-
щин. Таким образом, в данном образце отсутству-
ют микротрещины при 1500 оС (см. рис. 10, б1) по 
сравнению с извилистой траекторией распростра-
нения узкой микротрещины большой длины при 
1300 оС (см. рис. 10, б, б0-1).

Менее активное увеличение физико-
механических свойств показывает образец с до-
бавкой NiNbZr в интервале 1200‒1600 оС. Это 
объясняется неравномерно и слабо спекшейся 
микроструктурой (см. рис. 5, в, в1), менее поли-
дисперсным составом зерен кристаллических 
фаз (см. рис. 6), более широкими пограничными 
слоями β-Si3N4, Ni(Nb, Zr), Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20 
(см. рис. 8, в1‒в3). В результате уменьшаются 
жесткость и твердость, уплотнение и укрепле-
ние, неоднородно рассеиваются напряжения на 
границах разнодисперсных частиц, распределя-
ются пластические свойства и образуются раз-
личные участки хрупкости, в частности меньшие 
в узком пограничном слое Ni(Nb, Zr), а большие в 
широких пограничных слоях β-Si3N4, Ni(Zr, Nb) и 
Ni45Nb35Zr20 образца (см. рис. 8, в2, в3). Это вызвано 
наслоением дислокаций разной однородности и 
плотности возле разношироких пограничных сло-
ев β-Si3N4, Ni(Nb, Zr), Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20 (см. 
рис. 10, в1-2‒в1-4). Как результат, образуются силь-
но неравномерные участки напряжений в данных 
дислокациях и пограничных слоях, вызванные 
разной подвижностью и уплотнением на стыках 
пластинок и глобулярных формирований данных 
дислокаций. Это сильно выражено в наслоении 
дислокаций неравномерной и неплотной структу-
ры с неравномерно уплотненными глобулярными 
формированиями возле неоднородного, широкого 
пограничного слоя Ni45Nb35Zr20 (см. рис. 10, в1-4), 
менее выражено в наслоении дислокаций частич-
но плотной структуры с немного уплотненными 
широкими пластинками возле равномерных, рав-

ношироких пограничных слоев β-Si3N4 и Ni(Nb, Zr), 
между которыми имеется стык (см. рис. 10, в1-2) 
в ходе постепенного деформационного сдвига от 
β-Si3N4 слоя к слою Ni(Nb, Zr) в силу высокой плот-
ности наслоения дислокаций и большей твердо-
сти слоя Ni(Nb, Zr), минимально ― в наслоении 
дислокаций равномерной и плотной структуры 
c сильно уплотненными глобулярными форми-
рованиями возле неоднородных, разношироких 
пограничных слоев β-Si3N4 и Ni(Zr, Nb) (см. рис. 
10, в1-3). Расположение более плотной и твердой 
структуры Ni(Nb, Zr) между менее плотными и 
хрупкими структурами Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20 
разной плотности (см. рис. 8, в3) не уплотняет и 
не укрепляет структуры Ni(Zr, Nb) и Ni45Nb35Zr20. 
Это вызвано большей подвижностью на стыках 
глобулярных формирований в наслоении дисло-
каций возле пограничного слоя Ni45Nb35Zr20 (см. 
рис. 10, в1-4), частично на стыках широких пласти-
нок в наслоении дислокаций возле пограничного 
слоя Ni(Nb, Zr) (см. рис. 10, в1-2), неполным, слабым 
уплотнением и укреплением структур Ni(Zr, Nb) 
и Ni(Nb, Zr), Ni(Zr, Nb) и Ni45Nb35Zr20 (см. рис. 8, в3). 
В таком образце широкие микротрещины рас-
пространяются сильно извилисто на большие 
расстояния (см. рис. 10, в1, в1-1) возле наслоения 
дислокаций неравномерных, неплотных структур 
с пограничным слоем Ni45Nb35Zr20 (см. рис. 10, 
в1-4), частично с пограничными слоями β-Si3N4 и 
Ni(Nb, Zr) при 1500 оС (см. рис. 10, в1-2) по срав-
нению с извилисто-прямолинейной траекторией 
продвижения микротрещин большей длины (см. 
рис. 10, в) и с наличием возле микротрещины раз-
ной плотности и размеров частиц c-BN, Ni(Nb, Zr), 
Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20 при 1300 оС (см. рис. 10, в0-1). 

Большее развитие физико-механических 
свойств образцов с добавкой NiVTa связано с от-
носительно равномерно и плотно спекшимися 
микроструктурами (см. рис. 5, г, г1), более по-
лидисперсным составом зерен кристалличе-
ских фаз (см. рис. 6), более узкими пограничны-
ми слоями β-Si3N4, Ni(Ta, V) и Ni(V, Ta) (см. рис. 
8, г‒г3). Как результат, увеличение жесткости и 
твердости, уплотнения и укрепления, рассеива-
ния напряжений на границах разнодисперсных 
частиц и распределения пластических свойств в 
пограничных слоях образца более равномерны. 
Причиной является в основном объединение, ча-
стично наслоение дислокаций высокой, немного 
низкой однородности и плотности с примерно 
равноширокими пластинками возле равномер-
ных, узких пограничных слоев β-Si3N4, Ni(Ta, V), 
Ni(V, Ta) (см. рис. 10, г1-2, г1-3). Это значительно 
снижает инициацию неоднородных участков на-
пряжений в данных дислокациях и пограничных 
слоях благодаря меньшей подвижности и боль-
шему уплотнению на стыках пластинок данных 
дислокаций. Данные процессы обратно развиты в 
наслоении дислокаций неравномерной и неплот-
ной структуры со слабо уплотненными широки-
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ми пластинками возле неоднородного, широкого 
пограничного слоя Ni17V61Ta22 (см. рис. 10, г1-4). В то 
же время между пограничными слоями β-Si3N4 и 
Ni(Ta, V) появляется двойной стык (см. рис. 10, г1-2) 
в ходе активного деформационного сдвига от слоя 
β-Si3N4 к слою Ni(Ta, V) в силу низкой плотности на-
слоения дислокаций и низкой твердости Ni(Ta, V). 
В результате данный образец характеризуется 
различными видами и траекториями продвиже-
ния микротрещин, в частности разветвленностью 
и извилистостью с замедлением продвижения 
микротрещин при 1500 оС (см. рис. 10, г1, г1-1, г1-1-1). 
Схожая извилистая траектория распространения 
микротрещин (см. рис. 10, г) и небольшой шири-
ны микротрещины, посреди которой расположен 
мостик Ni(V, Ta), частично замедляющий продви-
жение микротрещины, заметны в образце при 
1300 оС (см. рис. 10, г0-1). Так, разветвленность ши-
рокой микротрещины с извилистой траекторией 
продвижения (см. рис. 10, г1-1) развита возле на-
слоения дислокаций неравномерной и неплотной 
структуры с пограничным слоем Ni17V61Ta22 (см. 
рис. 10, г1-4). Это вызвано неоднородной, неплот-
ной структурой Ni17V61Ta22 возле слоистой струк-
туры Ni(Ta, V), слабым уплотнением, укреплени-
ем структур Ni(Ta, V) и Ni17V61Ta22 (см. рис. 10, г1-1), 
отсутствием механизма уплотнения и укрепле-
ния данных структур через разветвленность 
микротрещины [5], что вызывает охрупчивание, 
разрушение данных структур и соответствующих 
пограничных слоев, при этом первично Ni17V61Ta22, 
вторично Ni(Ta, V). Встраивание плотной струк-
туры Ni(V, Ta) в хрупкую структуру Ni17V61Ta22 (см. 
рис. 8, г3) не уплотняет и не укрепляет структуру 
Ni17V61Ta22. Это связано с большей подвижностью 
на стыках широких пластинок в наслоении дис-
локаций возле пограничного слоя Ni17V61Ta22 (см. 
рис. 10, г1-4), неполным уплотнением, укреплени-
ем структур Ni(V, Ta) и Ni17V61Ta22 (см. рис. 8, г3). 
Замедление продвижения узкой микротрещины 
по извилистой траектории с полным приостанов-
лением возле частиц Ni(V, Ta) (см. рис. 10, г1-1-1). 
Активное продвижение возле объединения дис-
локаций равномерной и плотной структуры с мак-
симально уплотненными малыми пластинками и 
пограничными слоями β-Si3N4, Ni(V, Ta) (см. рис. 
10, г1-3). Это объясняется интенсивным взаимо-
действием распространяющейся микротрещины 
с объединением дислокаций, разнодисперсными 
частицами β-Si3N4 и Ni(V, Ta) (см. рис. 6) и рас-
сеиванием напряжений впереди микротрещины 
c уменьшением напряжений на границе микро-
трещины и частиц Ni(V, Ta) благодаря большему 
уплотнению и укреплению стыков малых пла-
стинок (см. рис. 10, г1-2), разнодисперсных частиц 
β-Si3N4, Ni(V, Ta) (см. рис. 6) и развитым пласти-
ческим свойствам на стыках малых пластинок в 
объединении дислокаций (см. рис. 10, г1-3), на гра-
ницах разнодисперсных частиц β-Si3N4, Ni(V, Ta) 
(см. рис. 6). В результате объединение дислока-

ций (см. рис. 10, г1-3) и разнодисперсные частицы 
β-Si3N4, Ni(V, Ta) (см. рис. 6) наиболее уплотняют и 
укрепляют структуру пограничных слоев β-Si3N4, 
Ni(V, Ta) в отличие от наслоения дислокаций с по-
граничными слоями β-Si3N4 и Ni(Ta, V) (см. рис. 
10, г1-2). Вышеуказанные процессы и результаты 
физико-механических свойств образцов различ-
но влияют на линейную корреляцию E и KIc об-
разцов в интервале 1200‒1600 оС (рис. 11).

В образцах с добавкой Ti2AlNb и NiTi, NiNbZr 
и NiVTa заметно различие R2, равное 0,0173 и 
0,0256. Данная разница R2 схоже коррелирует 
с расположением значений E и KIc относитель-
но линейных прямых образцов в интервале 
1200‒1600 оС. Корреляционная точность зна-
чений свойств относительно линейных прямых 
в образце с добавкой NiTi выше, чем в образце 
с добавкой Ti2AlNb, а расположение линейных 
прямых относительно значений E и KIc образцов 
с добавкой Ti2AlNb, NiTi совпадает в интервале 
1200‒1600 оС. Схожая корреляционная точность 
значений свойств относительно линейных пря-
мых и схожее расположение линейных прямых 
относительно значений E и KIc заметно в об-
разцах с добавкой NiNbZr, NiVTa в интервале 
1200‒1600 оС. 

Схожесть корреляционной точности значе-
ний свойств относительно линейных прямых и 
расположения линейных прямых образцов с до-
бавкой Ti2AlNb и NiTi в интервале 1200‒1600 оС 
обусловлена схожими реакционными механиз-
мами твердофазной и жидкофазной кристалли-
зации фаз Ti2AlNb и NiTi (см. рис. 4, а, б), полиди-
сперсным составом зерен кристаллических фаз 
(см. рис. 6), схожей шириной пограничных слоев 
c-ZrO2, c-BN с более узким пограничным слоем 
NiTi, чем Ti2AlNb (см. рис. 8, а‒а2, б‒б2), равной 

Рис. 11. Линейная корреляция E и KIc образцов в интер-
вале 1200‒1600 оС
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трещиностойкостью (см. рис. 10, а, б) и траекто-
рией распространения микротрещин с неболь-
шим различием ширины при 1300 оС (см. рис. 10, 
а0-1, б0-1), высокой плотностью разных видов дис-
локаций и схожего их уплотняющего и укрепля-
ющего воздействия на структуру пограничных 
слоев (см. рис. 10, а1-2, а1-3, б1-2, б1-3). Однако не-
большие отличия значений R2 вызваны неодно-
родностью микроструктур (см. рис. 5, а, б, а1, б1), 
различием трещиностойкости (см. рис. 10, а1, б1) 
с наличием и отсутствием распространения ми-
кротрещин при 1500 оС (см. рис. 10, а1-1), что не 
вызывает изменений корреляционной точности 
значений свойств относительно линейных пря-
мых образцов с добавкой Ti2AlNb и NiTi. Это свя-
зано с высоким уплотняющим и укрепляющим 
эффектом процессов на микроструктурном уров-
не (см. рис. 8, а‒а2, б‒б2 и 10, а, б, а1-2, а1-3, б1-2, б1-3).

В образцах с добавкой NiNbZr и NiVTa схо-
жесть корреляционной точности значений 
свойств относительно линейных прямых и рас-
положения линейных прямых в интервале 
1200‒1600 оС объясняется схожей однородно-
стью микроструктур (см. рис. 5, в, г, в1, г1), по-
лидисперсным составом зерен кристалличе-
ских фаз (см. рис. 6). Однако большие отличия 
значений R2 образцов с добавкой NiNbZr, NiVTa 
связаны с различием реакционных механизмов 
кристаллизации металлических фаз твердых 
растворов (см. рис. 4, в, г, реакции (10), (11)), от-
личием ширины пограничных слоев β-Si3N4, 
Ni(Nb, Zr) и Ni(Ta, V), Ni(Zr, Nb) и Ni(Ta, V), 
Ni45Nb35Zr20 и Ni17V61Ta22 (см. рис. 8, в‒в3, г‒г3), раз-
ным расположением хрупких структур Ni(Zr, Nb), 
Ni45Nb35Zr20 и Ni(Ta, V), Ni17V61Ta22 относительно 
плотных структур Ni(Nb, Zr) и Ni(V, Ta) (см. рис. 
8, в3, г3), разной трещиностойкостью (см. рис. 10, 
в, г, в1, г1), различной траекторией распростра-
нения микротрещин разной ширины при 1300, 
1500 оС (см. рис. 10, в0-1, г0-1, в1-1, г1-1, г1-1-1), отличи-
ем однородности, плотности, видов дислокаций 
и их уплотняющего, укрепляющего эффекта на 

структуру пограничных слоев (см. рис. 10, в1-2‒в1-

4, г1-2‒г1-4).

ЗАКЛЮЧНИЕ 
Показано влияние добавок Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr 
и NiVTa в ходе плазменно-искрового спекания со-
ставов при нагрузке прессования 60 МПа в интер-
вале 1200‒1600 оС на фазовый состав, микрострук-
туру, размеры зерен кристаллических фаз, ρотн, Δl, 
физико-механические свойства, линейную корре-
ляцию E и KIc образцов  муллит‒(Ti, Mo)(C, N)‒с-
ZrO2‒c-BN, муллит‒(Ti, Mo)(C, N)‒β-Si3N4‒c-BN. 

Синтезированные порошки Ti(C0,7N0,3), β-Si3N4, 
c-BN, Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa характе-
ризуются интенсивной кристаллизацией фаз 
Ti(C0,7N0,3), β-Si3N4, c-BN, Ti2AlNb, NiTi, Ni45Nb35Zr20 
и Ni17V61Ta22. Спеченные плазменно-искровым 
способом с-ZrO2 при 1400 оС и (Ti, Mo)(C, N) при 
1800 оС показывают интенсивную кристалли-
зацию фаз с-ZrO2 и (Ti0,7Mo0,3)(C0,7N0,3). Микро-
структура спеченных с-ZrO2 и (Ti, Mo)(C, N) кри-
сталлическая, состоит из различно спекшихся и 
уплотненных зерен разных форм. 

Добавки Ti2AlNb, NiTi, NiNbZr и NiVTa спо-
собствуют разной кристаллизации фаз мулли-
та, (Ti, Mo)(C, N), ZrO2, β-Si3N4, c-BN в интервале 
1200‒1600 оС. Кристаллическая фаза NiTi более 
интенсивная по сравнению с кристаллизацией 
фазы Ti2AlNb, наблюдаются более кристалли-
ческие фазы Ni(Zr, Nb), Ni45Nb35Zr20, Ni(Ta, V), 
Ni17V61Ta22 в спеченных образцах в интервале 
1400‒1600 оС. Добавки NiTi и NiVTa способствуют 
формированию более равномерно и плотно спек-
шейся микроструктуры образцов при 1500 оС 
и стимулируют спекание, в результате образу-
ются полидисперсные составы зерен кристалли-
ческих фаз образцов в интервале 1200‒1600 оС. 
Образцы с добавкой NiTi и NiVTa показывают 
более активный прирост и большие значения 
физико-механических свойств, бóльшую трещи-
ностойкость, высокую линейную корреляцию E 
и KIc в интервале 1200‒1600 oC.  
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