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Влияние термоудАрА и добАВки Глины 
нА СВойСтВА муллитоциркониеВой керАмики

Показано влияние добавок  глины, Y2O3 и разницы температур в диапазоне 1000/20‒1500/20 °С на 
развитие кристаллических фаз, размеров кристаллов, модуля упругости, предела прочности при из-
гибе σизг, линейной корреляции между модулем упругости и σизг керамических образцов, получен-
ных в ходе традиционного спекания смесей компонентов при 1300 и 1500 °С. Наиболее интенсивное 
развитие кристаллизации муллитовой фазы и тетрагонального ZrO2 и связанное с этим увеличение 
размеров кристаллов происходят в образцах, полученных при 1300 °С и подверженных термоудару 
при разнице температур 1400/20 и 1500/20 °С. Такие образцы имеют наибольшие значения модуля 
упругости и σизг, характеризуются развитием линейной корреляции между модулем упругости и σизг. 
Ключевые слова: муллитоциркониевая керамика, добавки Y2O3 и глины, термоудар, свойства.

В настоящее время достаточно широкое 
распространение получила муллитовая 

и муллитоциркониевая керамика, применяе-
мая в качестве конструкционного материала 
[1‒4]. В первую очередь это обусловлено высо-
кими показателями ее механических свойств 
― плотности, пределов прочности при сжатии 
и изгибе, твердости по Виккерсу [1‒3]. С другой 
стороны, показатели данных свойств  керамики 
в большой степени зависят от интенсивности 
спекания исходной смеси компонентов, вида, 
количества и размера зерен добавки ZrO2, фа-
зовых трансформаций, в частности ZrO2, в ходе 
спекания и развития микроструктуры керами-
ки [2‒4]. В результате совокупности указанных 
факторов происходят изменения качественных 
характеристик службы и сроков эксплуатации 
керамики [2, 3, 5]. Параметры керамики зави-
сят также от структурных изменений в самом 
материале, связанных с образующимися и на-
капливающимися со временем внутренними на-
пряжениями, распределение которых не всегда 
равномерно в объеме материала [5, 6]. Это при-
водит к возникновению микротрещин в матери-
але, их росту и смещению в область наибольших 
напряжений [5, 6]. Такие эффекты интенсивно 
развиваются при эксплуатации муллитоцирко-
ниевой керамики в тепловых узлах и агрегатах в 
качестве футеровочных материалов печей в от-
раслях силикатной промышленности (стеколь-

ной, цементной), ковшей для плавки металлов и 
разливки их расплавов, тиглей и форм для осты-
вания полученных расплавов, составных частей 
двигателя внутреннего сгорания. При этом 
требуется одновременное сочетание конструк-
ционных, жаростойких и огнеупорных свойств 
керамического материала, на него влияют раз-
личные характеристики условий эксплуатации 
― температура, продолжительность процесса, 
перепад температур в процессе нагрев ‒ охлаж-
дение, количество циклов нагрев ‒ охлаждение 
и различия температурных коэффициентов ли-
нейного расширения (ТКЛР) кристаллических 
фаз (муллита, модификаций ZrO2), входящих в 
состав  керамического материала [5‒8]. 

В ходе частой и продолжительной эксплуа-
тации керамического материала при высоких 
температурах в нем развиваются пластические 
свойства или реализуется его переход в вязкоте-
кучее состояние [7, 8]. В ходе процессов нагрев 
‒ охлаждение, увеличивающегося количества их 
циклов материал испытывает достаточно силь-
ные сжимающие, растягивающие, сдвигающие 
напряжения в продольном и поперечном сечени-
ях, из-за чего в некоторых случаях материал при-
обретает выгнутую или вогнутую форму [9, 10]. 
Особо опасно возникновение существенного пе-
репада температур в материале в процессах на-
грев ‒ охлаждение [11], при котором расширение 
(сжатие) одних участков керамического мате-
риала не согласуется с расширением (сжатием) 
соседних [8, 9], что приводит к развитию в мате-
риале при его эксплуатации внутренних напря-
жений, а при охлаждении ― к возникновению 
термических напряжений [11]. На практике это 
выражается в виде крошения, осыпания и даже 
полного разрушения материала [9, 11]. Такие эф-
фекты в муллитоциркониевой керамике связаны 
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главным образом c фазовыми трансформация-
ми ZrO2 и различиями между ТКЛР муллитовой 
и тетрагональной фаз ZrO2 [9, 10]. В силу этого 
резко снижаются механические показатели ма-
териала, например модуль упругости, предел 
прочности при изгибе [10, 11]. Для улучшения 
показателей используется несколько подходов: 
оптимальное количество применяемого ZrO2  [5, 
6, 8, 10], регулирование количества применяемо-
го циркона (ZrSiO4) [11, 12].

В настоящей работе получали образцы мул-
литоциркониевой керамики в виде пластинок из 
смесей оксидных порошков Al2O3, SiO2 и ZrO2 с до-
бавками Y2O3 и глины при 1300 и 1500 °С, изуча-
ли влияние добавок и разницы температур в диа-
пазоне 1000/20‒1500/20 °С при термоударе в ходе 
одного цикла нагрев ‒ охлаждение на развитие 
кристаллических фаз, размеров кристаллов, мо-
дуля упругости, предела прочности при изгибе, 
линейной корреляции между модулем упругости 
и σизг. Исходные компоненты, используемые для 
получения муллитоциркониевой керамики, и их 
характеристика приведены в табл. 1.

Глина, используемая в спекаемой исходной 
смеси компонентов, характеризуется средними 
химическим и минеральным составами. Химиче-

ский состав, мас. %: SiO2 50,5, Al2O3 20,8, Fe2O3 7,5, 
TiO2 1,2, CaO 1,9, MgO 3,6, K2O 6,0, Na2O 1,8, вода, 
органические примеси 6,7. Минеральный состав, 
мас. %: иллит Al2‒x(OH)2[(Si,Al)2O5]2·K0,5(H2O)n 60, 
кварц SiO2 18, кальцит CaCO3 3,5, гётит α-FeOOH 
7, каолинит Al2(OH)4[Si2O5] 4,8, вода, органиче-
ские примеси 6,7. Состав исходной шихты компо-
нентов, мас. %: γ-Al2O3 62,30, SiO2 28,00, ZrO2 мон 
5,20, Y2O3 4,50, иллитовая глина 8,00 (сверх 100 %).

Приготовление исходных компонентов ших-
ты, спекание смесей компонентов, получение 
образцов, изучение их  свойств показаны на  
схеме (рис. 1).  

Определение термоудара для полученных 
при 1300 и 1500 °С образцов проводилось сле-
дующим образом: образцы нагревали в печах до 
выбранной температуры со скоростью 15 °С/мин, 
выдерживали при данной температуре 30 мин, 
после чего образцы вынимали из печи и охлаж-
дали в химическом стакане с холодной водой. 
Устойчивость образцов к термоудару определяли 
в ходе одного цикла нагрев ‒ охлаждение.

Состав кристаллических фаз в образцах до 
и после термоудара определяли рентгенодиф-
ракционным методом (модель PANAlytical X’Pert 
PRO) с Cu Kα-излучением, интервалом сканиро-
вания 2θ = 10÷70°, скоростью вращения  гонио-
метра 2 °С/мин.

Размеры кристаллов определяли из получен-
ных дифракционных максимумов кристалличе-
ских фаз с использованием формулы Шеррера
D = k · λ/B · cos θ, 
где D ― размер кристалла, нм; k ― постоянная  
Шеррера (0,87‒1); λ ― длина  волны рентгенов-
ского излучения, λ = 0,15418 нм; B ― разница 
между углами падения θ1 и отражения θ2 рент-
геновского луча, B = θ2 ‒ θ1 (радианы), углы θ1 

Таблица 1. Характеристика исходных компонентов
Исходные  

компоненты
Фирма- 

производитель
Степень  

чистоты, %
γ-Al2O3 Aldrich, Бельгия 98,7

SiO2 Merck, Германия 97,5
ZrO2 мон Aldrich, Бельгия 99,5

Y2O3 Acros Organics, 
Бельгия

99,5

Глина Месторождение 
Лиепас, Латвия

58,5

Рис. 1. Схема приготовления исходных компонентов шихты, спекания полученных смесей компонентов, получе-
ния керамических образцов, изучаемые свойства образцов
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и θ2 определяли при полуинтенсивности, угол θ 
― при максимальной интенсивности дифракци-
онных  максимумов  кристаллических  фаз.

Модуль упругости определялся методом ре-
гистрации распространяющихся через испы-
туемый образец звуковых волн, определяемых 
специальным микрофоном и анализируемых 
оборудованием Фурье, создаваемых при ударах 
маленького полимерного «молоточка», на конце 
которого закреплен стальной шарик диаметром 
~  4  мм, по поверхности керамической пластин-
ки, расположенной на двух взаимно параллель-
ных металлических опорах, покрытых мягким, 
тонким полимерным слоем. В качестве экспери-
ментальной установки для определения модуля 
упругости использовали оборудование Buzz-o-
Sonic (модель BuzzMac International, LLC, USA). 

Расчет модуля упругости проводили по фор-
муле
E = 0,9465 ρ f2L4T1/t2, 
где E ― модуль упругости, ГПа; ρ ― плотность 
образца, г/см3; L ― длина образца, мм; f ― часто-
та звуковых волн, Гц; T1 ― фактор коррекции, 
зависящий от размеров испытуемого образца; t 
― толщина  образца, мм.

Предел прочности при изгибе образцов σизг 
определяли трехточечным методом с исполь-
зованием оборудования модели ZWICK/ROEL 
BDO-FB20TN. 

Расчет σизг проводили по формуле
σf  =  3F(l ‒ 2x)/2bh2, 
где σf ― напряжение при испытании на изгиб, 
МПа; F ― нагрузка на образец, МПа; l ― длина 
образца, мм; x ― расстояние между двумя вза-
имно параллельными опорами, мм; b ― ширина 
образца, мм; h ― толщина  образца, мм.

Развитие кристаллических фаз в образцах, 
полученных при 1300 и 1500 °С, показано на 
рис. 2.

Результаты рентгенофазового анализа об-
разца, спеченного при 1300 °С, показывают на-

личие менее развитых кристаллических фаз 
муллита и тетрагонального ZrO2. В образце, 
спеченном при 1500 °С, также наблюдаются не-
достаточно интенсивные муллитизация и фор-
мирование тетрагонального ZrO2. Для стиму-
лирования этих процессов образцы подвергали 
термоудару в диапазоне 1000/20‒1500/20 °С в 
ходе одного цикла нагрев ‒ охлаждение.

Увеличение разницы температур в диапазо-
не 1000/20‒1500/20 °С при термоударе образцов 
стимулирует развитие в них интенсивных диф-
ракционных максимумов муллита и тетраго-
нального ZrO2 (рис. 3, а). Это связано со струк-
турированием данных кристаллических фаз 
через остаточный расплав вследствие непол-
ного спекания при 1300 °С образца с добавкой 
глины. Структурирование происходит в процес-
се повышения температуры термообработки и 

Рис. 2. Состав кристаллических фаз образцов, полу-
ченных при 1300 и 1500 °С: М — муллит 3Al2O3 · 2SiO2;  
Zm — моноклинный ZrO2; Zt  — тетрагональный ZrO2; 
С — корунд α-Al2O3

Рис. 3. Состав  кристаллических  фаз  образцов, спечен-
ных при 1300 (а) и 1500 °С (б), после  термоудара в диа-
пазоне 1000/20‒1500/20 °С: М — муллит 3Al2O3 · 2SiO2 
(а, б) при 1000/20, 1200/20 °С; М — муллит 3Al2O3 · SiO2 
(б) при 1400/20, 1500/20 °С; Zm — моноклинный ZrO2; Zt 
— тетрагональный ZrO2; Q — кварц SiO2

1500 °С

1300  °С
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при постепенном, равномерном охлаждении об-
разцов в ходе термоудара. В результате данные 
кристаллические фазы формируются в виде ста-
бильного твердого раствора муллита и твердого 
раствора замещения ZrO2 соответственно. 

Однако значительные изменения состава 
кристаллических фаз (рис. 3, б) после термоуда-
ра 1000/20‒1500/20 °С наблюдаются в образцах, 
спеченных при 1500 °С. Различия связаны с 
уменьшением интенсивности образования мул-
литовой фазы, появлением кристаллического 
SiO2 (кварца). По-видимому, это обусловлено на-
рушением стехиометрического состава мулли-
та в ходе неравномерного охлаждения образцов 
начиная с 1200/20 до 1500/20 °С, вызванного их 
неравномерным прогревом при термообработ-
ке. В результате формируются метастабильный 
твердый раствор муллита с возможной стехио-
метрией 3Al2O3 · SiO2 и кристаллическая фаза 
SiO2 согласно диаграммам состояния равнове-
сия двухфазной системы Al2O3‒SiO2 (по Рисбуду 
и Паску) [4]. Наблюдается также уменьшение 
количества фазы тетрагонального ZrO2 (см. рис. 
3, б), что связано с различной степенью распада 
образовавшегося при спекании твердого раство-
ра замещения ZrO2 и формированием твердого 
раствора внедрения ZrO2 в присутствии SiO2. 
Происходит увеличение количества фазы моно-
клинного ZrO2.

Развитие кристаллических фаз в образцах 
вследствие термоудара влияет на размеры кри-
сталлов этих фаз (табл. 2). Более постепенное и 
равномерное охлаждение образца по толщине с 
увеличением разницы температур в диапазоне 
1000/20‒1500/20 °С способствует росту кристал-
лов муллитовой фазы и тетрагонального ZrO2. 
При резком охлаждении (1400/20, 1500/20 °С) в 
образцах формируются кристаллы муллитовой 
фазы и тетрагонального ZrO2 меньшего разме-
ра, одновременно увеличиваются размеры кри-
сталлов моноклинного ZrO2 и кристаллического 
SiO2 (кварца).

Повышение разницы температур при тер-
моударе образцов способствует увеличению  
значений  модуля  упругости и  предела проч-
ности при изгибе (рис. 4). Увеличение разницы 
температур в диапазоне 1000/20‒1500/20 °С 
способствует росту значений модуля упруго-
сти и предела прочности при изгибе образцов, 

спеченных при 1300 °С. По-видимому, это свя-
зано с уменьшением вязкости остаточного рас-
плава с ростом температуры термообработки, 
что способствует более равномерному прогре-
ву образцов, уменьшению различий ТКЛР кри-
сталлических фаз (муллита и тетрагонального 
ZrO2), переходу моноклинного ZrO2 (рис. 2) в 
тетрагональный и его развитию (рис. 3, а). В ре-
зультате значительно уменьшаются внутренние 
напряжения, поэтому постепенное, равномер-
ное охлаждение и связанное с этим развитое 
структурирование фазы тетрагонального ZrO2 
в образцах существенно снижают термические 
напряжения при термоударе. В этих условиях 

Таблица 2. Размеры кристаллов в образцах после термоудара

Термоудар, °С

Размеры  кристаллов, мкм, в образцах, обожженных при температуре, °С
1300 1500

3Al2O3·2SiO2 ZrO2 тет ZrO2 мон
3Al2O3·2SiO2 , 
3Al2O3·SiO2

ZrO2 тет ZrO2 мон SiO2 (кварц)

1000/20 22,5 18,1 13,2 32,5 19,5 7,6 —
1200/20 23,0‒25,1 21,3 11,0 32,2‒31,0 17,2 11,2 9,7
1400/20 27,0‒29,3 23,5 8,1 25,0‒22,5 14,0 13,5 11,2
1500/20 30,5‒32,0 25,2 6,3 21,1‒18,8 11,8 16,1 13,7

Рис. 4. Изменение модуля упругости и предела 
прочности при изгибе образцов после термоудара 
в зависимости от разницы температур в диапазоне 
1000/20‒1500/20 °С
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развиваются упругие свойства образцов, что по-
казывает более высокие значения модуля упру-
гости. Одновременно чем более упругими свой-
ствами характеризуется образец, тем больше 
его сопротивление деформации под действием 
приложенной нагрузки. Для разрушения таких 
образцов необходимы большие внутренние на-
пряжения, в результате образцы обладают бо-
лее высоким пределом прочности при изгибе 
(см. рис. 4).

Меньшими значениями модуля упругости 
и предела прочности при изгибе с ростом раз-
ницы температур характеризуются образцы, 
спеченные при 1500 °С. Наибольшие значения 
этих показателей (см. рис. 4) у образцов после 
термоудара при 1000/20 и 1200/20 °С. Это свя-
зано с наименьшим различием ТКЛР кристал-
лических фаз (муллита и тетрагонального ZrO2) 
в ходе термообработки при 1000 и 1200 °С. В ре-
зультате формируются меньшие внутренние на-
пряжения. С другой стороны, это способствует 
более равномерному прогреву образцов при тер-
мообработке и постепенному их охлаждению 
с формированием относительно стабильного 
твердого раствора замещения ZrO2 при термоу-
даре в виде тетрагонального ZrO2  (см. рис. 3, б). 

Однако с повышением температуры термо-
обработки до 1400 и 1500 °С резко  возрастают 
различия между ТКЛР муллитовой фазы и те-
трагонального ZrO2 [9]. Это приводит к несо-
гласованному расширению в материале одних 
участков относительно других. Возникают боль-
шие внутренние напряжения, усиливающие-
ся вследствие большой плотности отдельных 
участков спекшегося образца, что затрудняет 
дополнительное расширение участков отно-
сительно друг друга. Из-за большей разницы 
ТКЛР фаз происходит неравномерный прогрев 
образцов и формируются различно прогретые 
участки. В результате при резком охлаждении 
(1400/20, 1500/20 °С) в образцах развивается зна-
чительный перепад температур. Это вызывает 
дестабилизацию и даже распад образовавшего-
ся при спекании твердого раствора замещения 
ZrO2 с частичным и полным, соответственно, 
выделением Y2O3 из данного раствора. Уменьша-
ется интенсивность образования тетрагональ-
ного ZrO2, его перестраивания в моноклинный 
ZrO2, на дифрактограмме отсутствуют дифрак-
ционные максимумы тетрагонального ZrO2 при 
значениях 2θ 51 и 59,5° (рис. 3, б). Трансформа-
ция тетрагонального ZrO2 в моноклинный со-
провождается уменьшением объема [10], вслед-
ствие чего сжатие материала из-за различно 
прогретых участков происходит неравномерно. 
Появляются области с большими термическими 
напряжениями, которые неравномерно распре-
делены в объеме материала [7, 8]. Вокруг них 
формируются микротрещины, происходит их 
рост, снижаются значения  модуля упругости 

и предела прочности при изгибе образцов (см. 
рис. 4). На практике образцы-пластинки после 
термоудара при 1400/20 и 1500/20 °С характери-
зуются выгнутой формой и микротрещиноватой 
структурой.

На основании полученных данных на рис. 5 
представлена линейная корреляция модуля упру-
гости и предела прочности при изгибе образцов.

Развитие упругих свойств, увеличение 
предела прочности при изгибе образцов (см. 
рис. 4) с ростом разницы температур в диапа-
зоне 1000/20‒1500/20 °С способствуют форми-
рованию линейной корреляции между модулем 
упругости и пределом прочности при изгибе. 
Это связано c уменьшением внутренних напря-
жений при термообработке образцов и посте-
пенным их охлаждением при термоударе.

Однако накопление, развитие внутренних на-
пряжений и формирование перепада температур 
в образцах с ростом разницы температур в диа-
пазоне 1000/20‒1500/20 °С ухудшают упругие и 
прочностные свойства образцов (см. рис. 4). Это 

Рис. 5. Линейная корреляция между модулем упруго-
сти и пределом прочности при изгибе образцов после 
термоудара

искажает линейную корреляцию между моду-
лем упругости и пределом прочности при изгибе.

В работе показаны результаты развития 
кристаллических фаз, размеров кристаллов, мо-
дуля упругости, предела прочности при изгибе, 
линейной корреляции между этими показате-
лями керамических образцов, полученных тра-
диционным способом из смесей компонентов с 
добавками Y2O3 и глины при 1300 и 1500 °С и 
подверженных термоудару при разнице тем-
ператур в диапазоне 1000/20‒1500/20 °С в ходе 
одного цикла нагрев ‒ охлаждение.

Увеличение разницы температур в диапазо-
не 1000/20‒1500/20 °С при термоударе образцов, 
спеченных при 1300 °С, способствует развитию 
в них кристаллических фаз ― муллита и те-
трагонального ZrO2, размеров кристаллов этих 
фаз, увеличению значений модуля упругости 
и предела прочности при изгибе, развитию ли-
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нейной корреляции между модулем упругости 
и пределом прочности при изгибе в отличие от 
аналогичных образцов, спеченных при 1500 °С 
и подверженных термоудару в том же диапазоне 
разницы температур.
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