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Получение муллит‒TiC‒ZrC-керамических материалов 
плазменно-искровым способом и их свойства

Приведен фазовый состав синтезированных порошков карбида титана TiC и карбида циркония ZrС, показа-
но развитие кристаллических фаз, микроструктуры, относительной плотности, открытой пористости, ли-
нейной усадки, твердости, прочности при сжатии муллит ‒ TiC ‒ ZrC-образцов с различным соотношением 
TiC и ZrC, спеченных плазменно-искровым способом в диапазоне 1200‒1500 °С. Синтезированные порошки 
TiC и ZrC характеризуются интенсивной кристаллизацией фаз TiC и ZrC, спеченные образцы с различным 
соотношением TiC и ZrC характеризуются развитой муллитизацией в диапазоне 1200‒1500 °С и постепен-
ным развитием фаз TiC и ZrC до 1500 °С. Выше 1500 °С наблюдается развитие фазы TiC или ZrС в зависи-
мости от соотношения TiC и ZrC в спекаемых материалах. Образцы, имеющие большую концентрацию TiC, 
характеризуются более плотно спеченной микроструктурой по сравнению с образцами, содержащими боль-
шее количество ZrC. Это способствует повышению относительной плотности, линейной усадки и снижению 
открытой пористости, формированию более твердых образцов с равномерным отпечатком вдавливания, не 
образующим вокруг себя повреждений, и с наибольшими показателями прочноcти при сжатии.
Ключевые слова: муллит ‒ TiC ‒ ZrC-керамические материалы, плазменно-искровое спекание, свойства.

ВВЕДЕНИЕ

Муллитовые и муллит‒ZrO2-керамические об-
разцы, спеченные традиционным способом, 

хорошо зарекомендовали себя в качестве достаточ-
но плотных, твердых материалов с относительно 
высокими физико-механическими показателями. 
Образцы характеризуются развитой кристаллиза-
цией соответствующих фаз, которая достигается 
только при высоких температурах [1, 2]. Для по-
лучения аналогичных показателей свойств при 
меньших температурах и для повышения их значе-
ний с ростом температуры применяется ряд под-
ходов: введение различных искусственных добавок 
[3] или компонента природного происхождения 
(глины) [4]; использование мелкодисперсных по-
рошков, полученных помолом [5]; применение со-
временных видов спекания, например плазменно-
искрового [6]; регулирование размеров частиц 
через различные методы синтеза [7, 8].

Одним из современных направлений, по-
зволяющих значительно улучшить физико-
механические свойства различного вида оксидной 
керамики, в частности муллитовой или корундо-
вой, является плазменно-искровое спекание со-
ответствующего порошка оксида с относительно 
небольшим количеством порошка бескислород-
ного вещества [9‒11]. В результате в материале 
развиваются кристаллические фазы, повышает-
ся интенсивность спекания частиц, особенно по-
рошков бескислородных веществ, и улучшаются 

физико-механические свойства материалов [9, 11]. 
Это позволяет получать ряд различных оксидно-
бескислородных керамических материалов, на-
пример корундовый ― BN [9], муллитовый ― BN 
[10], муллитовый ― TiC [11].

 Увеличение концентрации порошка бескис-
лородного вещества, в частности нитрида бора 
и карбида титана, в смеси с порошком оксида 
при повышении температуры приводит к сниже-
нию относительной плотности, линейной усад-
ки, твердости и прочности при сжатии образцов 
[9‒11]. Уменьшение значений данных физико-
механических свойств вызывает также фазовая 
трансформация, например в нитриде бора с ро-
стом температуры спекания [9, 10].

 Цель работы ― получение муллит‒TiС‒ZrC-
образцов с различным соотношением карбида 
титана TiС и карбида циркония ZrC плазменно-
искровым методом в диапазоне 1200‒1500 °С из 
приготовленных смесей порошков Al2O3, SiO2, 
TiС и ZrC, определение состава фаз синтезиро-
ванных порошков TiС и ZrC, изучение состава 
кристаллических фаз, микроструктуры, относи-
тельной плотности, открытой пористости, линей-
ной усадки, твердости и прочности при сжатии 
образцов с различным соотношением TiС и ZrC. 

ЭКСПЕРИМЕНТАЛЬНАЯ ЧАСТЬ
Методика получения смеси Al2O3 и SiO2, 
порошков TiC и ZrC 
Для приготовления смеси порошков использова-
ли Al2O3 (Aldrich, Belgium, чистота 97,5 %) и SiO2 
(Merck, Germany, чистота 97,5 %). Компоненты 
тщательно взвешивали в весовой пропорции 
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(см. таблицу), отвечающей стехиометрии мулли-
та, равной 3:2, и перемешивали в планетарной 
мельнице (RETSCH PM 400) в течение ~10 мин с 
получением однородной смеси. 

Синтез порошков TiС и ZrC проводили в 
плазмохимической установке в вакууме при 
1600 °С в течение 1 ч с использованием порош-
ков TiO2 (Aldrich, Belgium, чистота 98,0 %), ZrO2 
(Aldrich, Belgium, чистота 98,5 %) и углерода 
(Merck, Germany, чистота 97,5 %) по реакциям:
TiO2 + 2C → TiC + CO2 и ZrO2 + 2C → ZrC + CO2.

Порошки TiС и ZrC перемешивали в указан-
ных в таблице весовых пропорциях в планетарной 
мельнице RETSCH PM 400 в течение ~10 мин с по-
лучением однородных смесей. Пропорции компо-
нентов в исходных смесях показаны в таблице.

Полученную смесь порошков Al2O3 и SiO2 пе-
ремешивали с приготовленной смесью порошков 
TiС и ZrC в планетарной мельнице RETSCH PM 
400 в течение ~10 мин с получением однородных 
смесей для их 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, Japan) в 
вакууме (6 Па), с нагрузкой прессования 30 МПа, 
выдержкой 2 мин в температурном диапазоне 
1200‒1500 °С со скоростью нагрева 100 °С/мин. 

Методика определения свойств 
полученных порошков и спеченных образцов
Фазовый состав синтезированных порошков 
и спеченных образцов определяли с помощью 
рентгенофазового анализа (model PANAlytical 
X’Pert PRO) с Cu Kα-излученим, c интервалом 
сканирования 2θ = 10÷60° и со скоростью вра-
щения гониометра 2 град/мин.

Микроструктуру спеченных образцов опре-
деляли с помощью сканирующего электронного 
микроскопа (SEM, модель JSM-T200, Japan).

Относительную плотность образцов опреде-
ляли как соотношение кажущейся плотности 
образцов к их теоретической плотности и рас-
считывали по формуле
ρ = ρкаж /ρтеор · 100, 
где ρ ― относительная плотность, %; ρкаж ― ка-
жущаяся плотность, г/см3, определяемая ги-
дростатическим взвешиванием (методом Архи-
меда); ρтеор ― теоретическая плотность, г/см3, 
теоретическая плотность муллита 3,17 г/см3, TiC 
4,93 г/см3, ZrC 6,73 г/см3.

Открытую пористость образцов определяли 
гидростатическим взвешиванием (методом Ар-
химеда) и рассчитывали по формуле
φ = mo - m1/mo · 100,
где φ ― открытая пористость, %; mo ― масса образца, 
насыщенного водой, г; m1 ― масса сухого образца, г.

Линейную усадку рассчитывали как разни-
цу размеров диаметра образцов до и после спе-
кания и определяли по формуле
∆l = lo - l1/lo · 100, 
где ∆l ― линейная усадка, %; lo ― диаметр об-
разца до плазменно-искрового спекания, мм, lo = 
= 30 мм; l1 ― диаметр образца после плазменно-
искрового спекания, мм.

Полученные данные об относительной плот-
ности, открытой пористости и линейной усадке 
для каждого из составов (см. таблицу), спечен-
ных при конкретной температуре, отобража-
лись как среднее значение из 5 измерений. 

Твердость по Виккерсу определяли вдавли-
ванием в образец алмазной пирамидки правиль-
ной квадратной формы с углом между ее граня-
ми 136°, с выдержкой при нагрузке 10‒15 с. Для 
этих целей применяли установку «MicroDuromat 
3500», с помощью которой получали фото отпе-
чатков вдавливания при нагрузке. Твердость по 
Виккерсу рассчитывали по формуле
HV = P/S = 1,8544P/d2, 
где HV ― твердость по Виккерсу, ГПа; P ― нагрузка, 
приложенная к поверхности испытуемого образца, 
кг/см2, Р = 5 кг/см2; S ― площадь поверхности от-
печатка, оставленного после вдавливания пирамид-
ки, мм2; d ― длина диагонали отпечатка, мм.

Площадь поверхности отпечатка рассчиты-
вали следующим образом:
S = d2/2sin(136°/2) = d2/1,8544.

Предел прочности при сжатии спеченных 
образцов определяли с использованием обо-
рудования «TONI Technik TT 0995». Для испы-
таний использовали образцы цилиндрической 
формы высотой 3 см и диаметром 30 мм с пло-
скопараллельными поверхностями. Испытания 
проводили при нагрузке 0,5 Н/(мм2·с). 

Измерения твердости по Виккерсу и преде-
ла прочности при сжатии проводили при 20 ± 2 
°С, полученные результаты для каждого из со-
ставов (см. таблицу), спеченных при конкретной 
температуре, отображали как среднее значение 
из 5 измерений. 

Пропорции компонентов в исходных смесях

Составы
Масса компонентов, г, на 100 г смеси

3Al2O3 / 2SiO2
20 мол. % TiC /
80 мол. % ZrC

50 мол. % TiC / 
50 мол. % ZrC

80 мол. % TiC /
 20 мол. % ZrC

M20TiC80ZrC 
M50TiC50ZrC
M80TiC20ZrC 

71,8 / 28,2
71,8 / 28,2
71,8 / 28,2

12,72 / 87,28 
‒
‒

‒
36,90 / 63,10

‒

‒
‒

69,97 / 30,03 
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Результаты и их обсуждение
Развитие состава фаз порошков TiC и ZrС, син-
тезированных плазмохимическим способом, по-
казано на рентгенограммах (рис. 1). 

Состав фаз синтезированных порошков TiC 
и ZrС представлен в основном развитыми диф-
ракционными максимумами TiC и ZrC с незна-
чительным количеством оксикарбида титана и 
циркония. Данные фазы являются нестехиоме-
трическими составами TiC и ZrС, содержащими 
определенное количество непрореагировавших 
порошков TiO2, ZrO2 и C. 

Состав фаз образцов, спеченных плазменно-
искровым методом в диапазоне 1200‒1500 °С из сме-
сей исходных компонентов, показан на рис. 2, а‒в. 

Повышение температуры c 1200 до 1500 °С 
способствует развитию муллитизации в образ-
цах с различным соотношением TiC и ZrС (см. 
таблицу), причем наиболее интенсивно при 1200 
и 1300 °С. Дифракционные максимумы данной 
фазы формируются при 1400 и 1500 °С. Это объяс-
няется вязкотекучим (пластическим) состоянием 
спекаемых порошков Al2O3 и SiO2 и связанным с 
этим более активным переносом вещества между 
частицами порошков, что способствует интенсив-
ному структурированию и образованию стехио-
метрического состава данной фазы. Из анализа 
рентгенограмм образцов (см. рис. 2, а‒в) видно, 
что взаимодействия муллитовой фазы с фазами 
карбида титана и карбида циркония в диапазоне 
1200‒1500 °С не происходит, поскольку не образу-
ется продуктов распада муллита, продуктов окис-
ления (восстановления) TiC и ZrС.

Повышение температуры с 1200 до 1400 °С спо-
собствует постепенному развитию фаз TiC и ZrС в 
образцах с различным соотношением этих карбидов 
(см. таблицу), при этом формирования новых диф-
ракционных максимумов данных фаз на рентгено-
граммах образцов (см. рис. 2, а‒в) не наблюдается. 
Различается количественное соотношение диф-
ракционных максимумов данных фаз в диапазоне 
1200‒1400 °С в зависимости от пропорций TiC и ZrС 
в спекаемых материалах (см. таблицу). В образцах со-

Рис. 1. Состав фаз порошков TiC (а) и ZrС (б), синтезиро-
ванных плазмохимическим способом при 1600 °С: TiCxOy 
― оксикарбид титана; ZrCxOy ― оксикарбид циркония

Рис. 2. Состав фаз спеченных при 1200‒1500 °С образ-
цов: а ― состав M80TiC20ZrC; б ― M50TiC50ZrC; в ― 
M20TiC80ZrC; М ― муллит (3Al2O3 · 2SiO2); C ― α-Al2O3; 
Q ― SiO2 (кварц)

става M80TiC20ZrC, спеченных при 1500 °С, наблю-
дается одновременное развитие фаз TiC и ZrС, при-
чем развитие фазы TiC более интенсивное (см. рис. 
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2, а). Это явление связано с формированием и соот-
ветствующим развитием твердых растворов (фаз вне-
дрения) TiC и ZrС. Различия в развитии данных твер-
дых растворов (фаз внедрения) связаны с размерами 
катионов титана, которые меньше размеров катионов 
циркония. Это способствует более активному заме-
щению катионов Zr4+ на катионы Ti4+ при диффузии 
катионов титана в кристаллическую решетку ZrС. 

На рентгенограммах спеченных при 1500 °С 
образцов составов M50TiC50ZrC и M20TiC80ZrC 
(см. рис. 2, б, в) по сравнению с фазовым составом 
образца M80TiC20ZrC (см. рис. 2, а) наблюдаются 
изменения в количественном соотношении и в 
развитии дифракционных максимумов TiC и ZrС, 
связанные с увеличением количества и интенсив-
ности дифракционных максимумов ZrС с проти-
воположными результатами относительно TiC. 
Изменения более сильно выражены в спеченном 
при 1500 °С образце состава M20TiC80ZrC (см. рис. 
2, в). При этом в образце состава M50TiC50ZrC (см. 
рис. 2, б) сохраняется повышенное развитие фазы 
TiC вследствие формирования соответствующего 
твердого раствора (фазы внедрения). 

В целом образование твердых растворов (фаз 
внедрения) TiC и ZrС в ходе плазменно-искрового 
спекания происходит при достаточно высокой 
температуре (1500 °С). Это обусловлено трудно-
стями деформации и перестраивания кристал-
лических решеток фаз TiC и ZrC из-за наличия 
в них сильно выраженных ковалентных связей. 

Микроструктура спеченных плазменно-
искровым способом при 1400 °С образцов показа-
на на рис. 3.

Микроструктура cпеченного образца состава 
M80TiC20ZrC представлена плотно спеченными 
областями различного размера, по-видимому, в 
виде оксидной (муллитовой) фазы, относительно 
спеченными областями, расположенными между 
оксидной фазой и отдельными, видимо, кристал-
лическими образованиями (зернами) TiC или ZrС 
и менее спекшимися зернами TiC и ZrС. Формиро-
вание плотно спеченных областей оксидной фазы 
связано с большим коэффициентом диффузии в 
совокупности с развитыми пластическими свой-
ствами данной фазы в ходе плазменно-искрового 
спекания по сравнению с этими показателями на 
границе оксидной фазы и зерен TiC и ZrС. Наиме-
нее развиты данные процессы на границах зерен 
TiC и ZrС. В микроструктуре также наблюдается 
некоторое количество пор, которые расположены 
между зернами TiC и отдельными зернами ZrС. 

Микроструктура спеченного образца состава 
M20TiC80ZrC состоит из отдельных, неравномер-
но расположенных и неравномерно спеченных 
областей оксидной фазы, «наслоенных» одна на 
другую, что указывает на прерывистый процесс 
диффузии в оксидной фазе. Четко заметна грани-
ца раздела между областями оксидной (муллито-
вой) фазы и зернами ZrС, между зернами ZrС и 
TiC. Наблюдаются некоторые участки раздела 

фаз, по-видимому, между областями оксидной 
фазы и зернами TiC, которые менее выражены. 
Это объясняется большим коэффициентом диф-
фузии TiC в отличие от коэффициента диффузии 
ZrС на границе с оксидной (муллитовой) фазой. 

Изменение относительной плотности, от-
крытой пористости, линейной усадки, твердости 
по Виккерсу и предела прочности при сжатии 
образцов с различным соотношением TiC и ZrС 
в диапазоне 1200‒1500 °С показано на рис. 4, 5.

Повышение относительной плотности, линей-
ной усадки и снижение открытой пористости об-
разцов при нагреве до 1300 °С более постепенное 
в отличие от более интенсивного изменения этих 
показателей в диапазоне 1300‒1500 °С. Такая раз-
ница объяснима различными механизмами спека-
ния: при спекании до 1300 °С происходит диффузия 
(перенос) вещества в поры в отличие от спекания в 
диапазоне 1300‒1500 °С, при котором развивается 
вязкое течение вещества в поры за счет улучше-
ния пластических свойств в основном оксидной 
(муллитовой) фазы. При этом изменение относи-
тельной плотности и линейной усадки спеченных 
образцов каждого состава (см. таблицу) различно. 
Это обусловлено разными соотношениями TiC и 
ZrC в совокупности с различной интенсивностью 
спекания порошков TiC и ZrC в смеси с Al2O3 и SiO2, 
влияющей на активность заполнения пор веще-
ством, а также различиями фазового состава (см. 
рис. 2, а‒в) и микроструктуры образцов (см. рис. 
3, а, б). Максимальные значения свойств образцов 
при 1500 °С достигаются вследствие формирова-
ния твердых растворов (фаз внедрения) TiC и ZrC 
(см. рис. 2, а‒в). Это объясняется увеличением ак-
тивности переноса вещества при диффузии катио-
нов Ti4+ и Zr4+, наибольшая активность в спекаемых 
образцах составов M80TiC20ZrC и M50TiC50ZrC. 

Рис. 3. Микроструктура спеченных при 1400 °С образ-
цов состава: а ― M80TiC20ZrC; б ― M20TiC80ZrC
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Интенсивность спекания составов с различ-
ным соотношением TiC и ZrС (см. рис. 4) соответ-
ствующим образом влияет на изменение физико-
механических свойств (см. рис. 5), максимальные 
значения показателей свойств у образцов, спечен-
ных при 1500 °С. При этом развитие твердости по 
Виккерсу и предела прочности при сжатии образ-
цов до 1300 °С одинаково, что, по-видимому, связано 

Рис. 4. Развитие относительной плотности (а), открытой по-
ристости (б) и линейной усадки (в) спеченных при 1200‒1500 
°С образцов с различным соотношением TiC и ZrС. Состав: 
◊ ― M80TiC20ZrC; □ ― M50TiC50ZrC; Δ ― M20TiC80ZrC

Рис. 5. Твердость по Виккерсу HV (а) и предел прочно-
сти при сжатии (б) спеченных при 1200‒1500 °С образ-
цов с различным соотношением TiC и ZrС. Состав: ◊ ― 
M80TiC20ZrC; □ ― M50TiC50ZrC; Δ ― M20TiC80ZrC

с примерно схожими процессами, происходящими 
на микроструктурном уровне. Однако при спекании 
в диапазоне 1300‒1500 °С наблюдается различие в 
показателях свойств. Это обусловлено развитием 
соответствующего фазового состава (см. рис. 2, а‒в), 
образованием различных микроструктур образцов 
(см. рис. 3, а, б) с формированием твердых растворов 
(фаз внедрения) при 1500 °С (см. рис. 2, а‒в) и разной 
величиной внутренних напряжений под действием 
внешней нагрузки (рис. 6). 

Результаты определения твердости по Виккер-
су образцов составов M80TiC20ZrC и M20TiC80ZrC, 
спеченных при 1400 и 1500 °С, представлены в виде 
отпечатков вдавливания (см. рис. 6). 

Спеченные при 1400 и 1500 °С образцы, под-
вергнутые внешней нагрузке, характеризуются 
равномерными отпечатками вдавливания, не об-
разующими вокруг себя повреждений (см. рис. 6, 
состав M80TiC20ZrC), в отличие от полученных 
отпечатков вдавливания в спеченных при 1400 и 
1500 °С образцах при нагрузке, где заметно рас-
пространение трещин в разных направлениях 
(см. рис. 6, состав M20TiC80ZrC). 

Отсутствие повреждений в спеченных 
при 1400 и 1500 °С образцах (см. рис. 6, состав 
M80TiC20ZrC) связано с формированием соответ-
ствующей микроструктуры (см. рис. 3, а) и с раз-
витием упругих (эластичных) свойств образцов в 
силу наличия в них оксидной фазы. В спеченном 
при 1500 °С образце сказывается дополнитель-
ное образование твердого раствора (фазы внедре-
ния) карбида титана (см. рис. 2, а). В результате 
уменьшается развитие внутренних напряжений 
в основном на границе раздела фаз и на границе 
зерен TiC и ZrC (см. рис. 3, а). Вследствие этого об-
разцы состава M80TiC20ZrC имеют большие зна-
чения предела прочности при сжатии (см. рис. 5), 
увеличивается их устойчивость к трещинообразо-
ванию (см. рис. 6, состав M80TiC20ZrC). 

В спеченных при 1400 и 1500 °С образцах со-
става M20TiC80ZrC (см. рис. 6) вокруг отпечатков 
вдавливания при нагрузке наблюдается образова-
ние внешних повреждений ― микротрещин (ука-
зано стрелками). Это объясняется локализацией 
внутренних напряжений на границах области ок-
сидной (муллитовой) фазы и зерен карбида цирко-
ния, зерен TiC и ZrC, где процессы диффузии наи-
менее активны (см. рис. 3, б). Это снижает упругие 
свойства образцов. В результате образцы состава 
M20TiC80ZrC имеют меньшие значения преде-
ла прочности при сжатии (см. рис. 5), снижается 
устойчивость образцов к трещинообразованию 
(см. рис. 6, состав M20TiC80ZrC). Из полученных 
отпечатков вдавливания при нагрузке видно, что 
характер распространения трещин различен: от 
прямолинейного при 1400 °С до извилистого при 
1500 °С. Количество трещин также различно. Это 
указывает на замедление роста (распространения) 
трещин в образце, спеченном при 1500 °С, что, 
по-видимому, обусловлено развитием более раз-
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норазмерной зернистой структуры и присутствую-
щими порами (см. рис. 3, б). В результате наблю-
дается прирост показателей физико-механических 
свойств образцов (см. рис. 5). 

Заключение
В работе показан фазовый состав синтезирован-
ных порошков TiC и ZrC, показано развитие кри-
сталлических фаз, микроструктуры, относитель-
ной плотности, открытой пористости, линейной 
усадки, твердости, предела прочности при сжатии 
муллит‒TiC‒ZrC-образцов с различным соотноше-

нием TiC и ZrC, спеченных плазменно-искровым 
способом в диапазоне 1200‒1500 °С. 

Синтезированные порошки TiC и ZrC харак-
теризуются развитыми дифракционными макси-
мумами TiC и ZrC с незначительным количеством 
образующихся промежуточных фаз.

В спеченных образцах с различным соотноше-
нием TiC и ZrC наблюдается развитая муллитиза-
ция в диапазоне 1200‒1500 °С и постепенная кри-
сталлизация фаз TiC и ZrC в диапазоне 1200‒1400 °С. 
При этом никакого взаимодействия между мул-
литовой фазой и фазами TiC и ZrC в диапазоне 
1200‒1500 °С не происходит. В спеченных при 
1500 °С образцах наблюдается различное разви-
тие фаз TiC и ZrC в зависимости от соотношения 
карбидов с формированием соответствующих 
твердых растворов (фаз внедрения).

В спеченном при 1400 °С образце из смеси ок-
сидных порошков с большей концентрацией TiC фор-
мируется плотная микроструктура с минимальным 
количеством пор по сравнению с микроструктурой 
образца, спеченного из смеси оксидных порошков с 
большим содержанием ZrC. Это способствует более 
активному заполнению пор, развитию относитель-
ной плотности, линейной усадки и снижению откры-
той пористости в диапазоне 1200‒1500 °С. Данные 
процессы на микроструктурном уровне и образова-
ние при 1500 °С твердого раствора (фазы внедрения) 
TiC способствуют росту твердости по Виккерсу и пре-
делу прочности при сжатии, показывая максималь-
ные значения при 1500 °С. Такие образцы характе-
ризуются равномерными отпечатками вдавливания 
при измерении твердости по Виккерсу, не образую-
щими вокруг себя повреждений, по сравнению с от-
печатками вдавливания образцов, полученных при 
спекании исходной смеси с большим содержанием 
ZrC, вокруг которых формируются микротрещины.

Рис. 6. Отпечатки вдавливания при измерении твердо-
сти по Виккерсу спеченных при 1400 и 1500 °С образцов 
составов M80TiC20ZrC, M20TiC80ZrC
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