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ПЕРЕЧЕНЬ СОКРАЩЕНИЙ И ОБОЗНАЧЕНИЙ 

В диссертации применяют следующие сокращения и обозначения  

ГП – горячее прессование; 

ГЦК – гранецентрированная кубическая кристаллическая решетка; 

ГПУ – гексагональная плотноупакованная кристаллическая решетка; 

ИПС – искровое плазменное спекание; 

МА – механическая активация; 

ОЦК – объемно-центрированная кубическая кристаллическая решетка; 

СВС – самораспространяющийся высокотемпературный синтез; 

ЭТВ – электротепловой взрыв под давлением; 

Пз – закрытая пористость; 

P – давление прессования; 

d – размер частиц; 

HV – микротвердость по Виккерсу; 

K1c – коэффициент трещиностойкости; 

Rwp – взвешенный коэффициент расхождения; 

Tвоспл – температура воспламенения; 

Tмакс – максимальная температура синтеза; 

Tотж – температура отжига; 

Tпл – температура плавления; 

Tcинтеза – температура синтеза; 

tМА – время механической активации; 

tнаг – время предвзрывного нагрева; 

tотж – время отжига; 

tсинтеза – время синтеза; 

ρ – плотность; 

ρотн – относительная плотность. 
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Введение 

Актуальность работы 

Исследование ультратугоплавких материалов на основе карбидов 

переходных металлов IV-V групп является актуальной задачей 

материаловедения, что обусловлено спросом на материалы, способные 

работать в агрессивных средах и выдерживать экстремальные термические и 

механические нагрузки. Эти материалы обладают уникальными свойствами, 

такими как высокая твердость, износостойкость и жаропрочность. Благодаря 

этим характеристикам они находят применение в металлургической, 

металлообрабатывающей, атомной, аэрокосмической и других отраслях 

промышленности. Наиболее значимыми свойствами этих материалов 

являются высокая температура плавления, достигающая 3000–4000 °C, а 

также высокая стойкость к окислению. 

Карбиды переходных металлов (группы IV и V) представляют большой 

интерес благодаря уникальному сочетанию физических и химических 

свойств, таких как рекордно высокая температура плавления, твердость, 

химическая стойкость, электро- и теплопроводность. Например, карбид 

гафния (HfC) обладает температурой плавления  3800 °C, твердостью  20 

ГПа и модулем упругости  460 ГПа. Сплавы на основе карбида гафния 

рассматриваются как перспективные материалы для использования в 

качестве теплонагруженных узлов (лопатки турбин, носовые обтекатели), а 

также в атомной промышленности. 

Карбиды переходных металлов (Ta, Hf, Ti, Zr) образуют непрерывный 

ряд твердых растворов с гранецентрированной кубической структурой типа 

NaCl. Первопринципным методом теоретически обосновано повышение 

механических свойств карбидной керамики Ti1-xZrxC и TaxHf1-xC по 

сравнению с однофазной керамикой TiC, ZrC, TaC и HfC. Карбидная 

керамика на основе систем Ti-Zr-C и Ta-Hf-C характеризуются высокой 

термостойкостью и прочностью, что обусловлено их кристаллической 
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структурой и химическим составом. Карбиды титана и циркония, а также 

тантала и гафния, обладают прочными ковалентно-ионными связями, что 

позволяет сохранять механические свойства в агрессивных средах при 

экстремальных температурах.  

Традиционными способами синтеза ультратугоплавких карбидных 

керамик являются реакционное спекание порошковых смесей, 

карботермическое восстановление окислов металлов углеродом, искровое 

плазменное спекание и золь-гель метод. 

Перспективным методом синтеза ультратугоплавких карбидных 

керамик является самораспространяющийся высокотемпературный синтез 

(СВС), открытый академиком А.Г. Мержановым, профессором  

И.П. Боровинской и д.ф.-м.н. В.М. Шкиро. На основе СВС разработаны 

различные методы синтеза плотных ультратугоплавких карбидных керамик. 

К ним относятся СВС-компактирование и электротепловой взрыв под 

давлением. Большой вклад в развитие теории и практики СВС процессов 

внесли работы профессора А.П. Амосова, профессора А.М. Столина, член-

корреспондента РАН Е.А. Левашова, д.ф.-м.н. В.А. Щербакова и др. 

Несмотря на достигнутые успехи, дальнейшее совершенствование 

технологий получения ультратугоплавких карбидных керамик остается 

актуальной задачей. Это связано с необходимостью повышения физико-

механических характеристик ультратугоплавких карбидных керамик. 

Предложенный в работе новый подход, сочетающий механическую 

активацию реакционной смеси, СВС-компактирование и последующее 

баротермическое уплотнение, открывает возможности для создания плотных 

ультратугоплавких карбидных керамик с субмикронной структурой. 

Перспективным направлением является развитие метода электротеплового 

взрыва под давлением, который позволяет синтезировать ультратугоплавкие 

карбидные керамики с субмикронной структурой. 

Таким образом, исследование и внедрение новых методов синтеза 

ультратугоплавких карбидных керамик имеют важное научное и прикладное 
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значение, способствуя развитию современных материаловедческих 

технологий и обеспечивая решение ключевых задач в области создания 

перспективных ультратугоплавких материалов. 

Актуальность работы подтверждается выполнением ее в соответствии с 

тематическими планами НИР: Госзадание ИСМАН, УМНИК-21 (в) Договор 

17487ГУ/2022 от 26.04.2022. 

Целью работы является синтез ультратугоплавкой карбидной 

керамики с субмикронной структурой на основе систем Ti–Zr–C и Ta–Hf–C с 

использованием процессов механической активации реакционной смеси, 

СВС-компактирования, электротеплового взрыва под давлением и 

баротермического уплотнения. 

Для достижения поставленной цели решали следующие задачи: 

1. Разработать способ получения карбидных керамик на основе 

систем Ti–Zr–C и Ta–Hf–C с субмикронной структурой и высокими физико-

механическими свойствами.  

2. Исследовать влияние длительности механической активации 

реакционных смесей (4Ta+Hf+5C) и (0,55Ti+0,45Zr+C) на параметры 

электротеплового взрыва под давлением, формирование фазового состава, 

микроструктуру и физико-механические свойства ультратугоплавких 

карбидных керамик Ta4HfC5 и Ti1-xZrxC. 

3. Исследовать влияние баротермического уплотнения в газостате 

ультратугоплавких карбидных керамик Ti1-xZrxC на фазовый состав, 

микроструктуру и физико-механические свойства. 

4. Исследовать механизм спинодального фазоразделения 

ультратугоплавких карбидных керамик Ti1-xZrxC. 

5. Показать принципиальную возможность получения сферических 

частиц из порошка ультратугоплавкой карбидной керамики Ta4HfC5. 

6. Исследовать влияние высокотемпературной аргоновой плазмы на 

фазовый состав, морфологию и структурные характеристики порошка 

карбидной керамики Ta4HfC5 с целью установления закономерностей 
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термического разложения и испарения при экстремальных температурах, а 

также определения устойчивости исходной фазы в зависимости от размера 

частиц. 

Научная новизна работы 

1. Впервые экспериментально исследовано влияние длительности 

механической активации на характеристики реакционных смесей 

(0,55Ti+0,45Zr+C) и (4Ta+Hf+5C), формировании фазового состава, 

микроструктуры и физико-механических свойств ультратугоплавких 

карбидных керамик Ti1-xZrxC и Ta4HfC5. 

2. Впервые исследовано влияние баротермического уплотнения в 

газостате на микроструктуру и физико-механические свойства 

ультратугоплавкой карбидной керамики Ti1-xZrxC, синтезированной методом 

СВС-компактирования. Показано, что баротермическое уплотнение 

позволило повысить плотность карбидной керамики до 99.2%, твердость по 

Виккерсу до 20.9 ГПа и коэффициент трещиностойкости до 12.53 МПа×м
1/2

. 

3. Исследован механизм спинодального фазоразделения 

ультратугоплавкой карбидной керамики Ti1-xZrxC. Установлено, что при 

температуре 1600 
о
С в течение 150 минут происходит распад 

высокотемпературной фазы Ti0.51Zr0.49C на вторичные фазы: Ti0.92Zr0.08C и 

Zr0.85Ti0.15C с образованием субмикронной структуры. 

4. Впервые исследовано влияние высокотемпературной аргоновой 

плазмы на характеристики порошка карбидной керамики Ta4HfC5. 

Установлено, что в результате плазменной обработки происходит изменение 

морфологии частиц и формирование новой фазы Ta0.93Hf0.07C. Показано, что 

для формирования частиц сферической формы оптимальным является 

использование порошка карбидной керамики Ta4HfC5 дисперсностью  

20–50 мкм.  

Практическая значимость работы 

1. Разработан способ синтеза ультратугоплавких карбидных 

керамик Ti1-xZrxC с субмикронной структурой и остаточной пористостью 
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менее 1%. Способ включает СВС-компактирование ультратугоплавких 

карбидных керамик Ti1-xZrxC и баротермическое уплотнение в газостате 

(патент РФ на изобретение № 2816713 от 13.06.2023 «Способ получения 

тугоплавкого материала»). 

2. Впервые методом электротеплового взрыва под давлением 

синтезирована ультратугоплавкая карбидная керамика Ta4HfC5 с 

субмикронной структурой и микротвердостью 14.5 ГПа. 

3. Изготовлена партия образцов ультратугоплавких карбидных 

керамик Ti1-xZrxC с субмикронной структурой, остаточной пористостью 

менее 1 %, микротвердостью 20.9 ГПа и трещиностойкостью 12.53 МПа×м
1/2

.  

4. Показана принципиальная возможность получения частиц 

Ta0.97Hf0.03C сферической формы в условиях плазменной сфероидизации при 

температуре 10000
 о
С.  

Основные положения, выносимые на защиту 

1. Результаты экспериментального исследования длительности 

механической активации на характеристики реакционных смесей. 

2. Результаты исследования формирования фазового состава и 

микроструктуры карбидных керамик Ta4HfC5 и Ti1-xZrxC, синтезированных 

методом ЭТВ под давлением. 

3. Результаты, полученные при СВС-компактировании 

ультратугоплавких карбидных керамик Ti1-xZrxC с субмикронной структурой 

и остаточной пористостью менее 1%. 

4. Результаты исследования изменения морфологии и фазового 

состава порошка Ta4HfC5 в потоке высокотемпературной аргоновой плазмы. 

Соответствие содержания диссертации паспорту специальности, по 

которой она рекомендуется к защите 

Диссертационная работа Семенчука И.Е. «Самораспространяющийся 

высокотемпературный синтез ультратугоплавких карбидных керамик на 

основе систем Ta–Hf–C и Ti–Zr–C» соответствует паспорту научной 

специальности: 1.3.17 − «Химическая физика, горение и взрыв, физика 
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экстремальных состояний вещества» – формуле паспорта диссертационной 

работы, т.к. в ней рассматриваются вопросы механической активации 

реакционных смесей, влияния продолжительности механической активации 

на процессы фазо- и структурообразования карбидных керамик, 

рассматривается синтез карбидных керамик методами СВС-компактирования 

и электротеплового взрыва под давлением.  

Диссертационная работа соответствует областям исследования 

паспорта специальности, в частности 

пункт 1 «Поведение веществ и структурно-фазовые переходы в 

экстремальных условиях … в условиях статического и динамического 

сжатия…»;  

пункт 4 «Закономерности и механизмы распространения, структура, 

параметры и устойчивость волн горения…», «связь химической и 

физической природы веществ и систем с их термохимическими параметрами, 

характеристиками горения…», «…макрокинетика процессов горения…»; 

пункт 5 «взаимодействие волн горения и взрывчатого превращения со 

средой, объектами и веществами», «…явления, порождаемые горением…», 

«процессы горения и взрывчатого превращения в устройствах и аппаратах 

для производства энергии, работы, получения веществ и продуктов», 

«управление процессами горения…» 

Апробация работы 

Основные результаты и положения диссертационной работы 

докладывались и обсуждались на следующих научных конференциях: VII 

Международная конференция «Лазерные, плазменные исследования и 

технологии» ЛаПлаз-2021 (Москва, Россия, 2021); Международная научная 

конференция «Современная химическая физика на стыке физики, химии и 

биологии» (Черноголовка, Россия, 2021); XVIII Российская ежегодная 

конференция молодых научных сотрудников и аспирантов «Физико-химия и 

технология неорганических материалов» (Москва, Россия, 2021); XIII 

Международная научно-инновационная молодежная конференция 
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«Современные твердофазные технологии: теория, практика и 

инновационный менеджмент: материалы» (Тамбов, Россия, 2021); 

Международная конференция «Физика и технологии перспективных 

материалов – 2021» (Уфа, Россия, 2021); VIII Международная конференция 

«Лазерные, плазменные исследования и технологии» ЛаПлаз-2022 (Москва, 

Россия, 2022); IV International Conference and School of Young Scientists 

"Advanced High Entropy Materials" (Черноголовка, Россия, 2022); XIX 

Российская ежегодная конференция молодых научных сотрудников и 

аспирантов (Москва, Россия, 2022); XIV Международная научно-

инновационная молодежная конференция «Современные твердофазные 

технологии: теория, практика и инновационный менеджмент: материалы» 

(Тамбов, Россия, 2022). 

Публикации по теме диссертации 

По теме диссертационной работы опубликовано 20 печатных работ, в 

том числе 7 статей в реферируемых научных журналах, входящих в Перечень 

ВАК и базы данных Web of Science и Scopus, 13 тезисов в сборниках трудов 

перечисленных выше конференций, получен 1 патент РФ. 

Личный вклад автора 

Автором проведен анализ литературных данных по теме исследования, 

совместно с научным руководителем сформулированы цели и задачи работы. 

При непосредственном участии автора было исследовано влияние 

параметров механической активации на фазовый состав, структуру и 

свойства карбидных керамик, разработан метод синтеза плотных карбидных 

керамик Ti1-xZrxC с повышенными физико-механическими характеристиками. 

Метод включает синтез карбидной керамики Ti1-xZrxC методом СВС-

компактирования и баротермического уплотнения в газостате. Автор 

непосредственно участвовал в разработке и проведении экспериментальных 

исследований. Все эксперименты выполнены соискателем лично или при его 

непосредственном участии. Автор принимал непосредственное участие в 
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формулировке основных положений диссертации, написании статей и 

результатов работы, представленных на научно-практических конференциях. 

Достоверность полученных результатов 

Достоверность результатов, представленных в диссертации, 

обеспечивается применением современных приборов и методов анализа 

состава и структуры материалов, воспроизводимостью результатов, 

применением статистической обработки данных, а также соответствием 

результатов, полученных с помощью различных методов. Также 

достоверность полученных результатов подтверждена публикациями их в 

высокорейтинговых отечественных и зарубежных научных журналах, 

докладами и обсуждениями результатов на конференциях и симпозиумах, 

патентом РФ на изобретение. 

Структура и объем работы 

Диссертационная работа содержит введение, 5 глав, выводы, список 

использованных источников и приложение. Общий объем работы составляет 

130 страниц, включая 57 рисунков, 22 таблицы и библиографию из 184 

наименований. 
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ГЛАВА 1. ЛИТЕРАТУРНЫЙ ОБЗОР 

1.1. Ультратугоплавкие карбидные керамики 

Ультратугоплавкие карбидные керамики обладают уникальными 

свойствами: рекордно высокой температурой плавления (выше 3000 
○
С), 

высокой твердостью, электропроводностью, износостойкостью, стойкостью к 

окислению в агрессивных средах. [1-5]. 

Рисунок 1 иллюстрирует рост научных публикаций по синтезу 

ультратугоплавких карбидных керамик. Видно, что количество публикаций в 

этой области с каждым годом стремительно возрастает. Это указывает на 

значительный научный интерес и востребованность в практическом 

использовании этих материалов в металлургической, химической, 

энергетической, атомной, аэрокосмической и других отраслях 

промышленности.  

 

 

Рисунок 1 – Диаграмма роста научных публикаций в области синтеза 

ультратугоплавких карбидных керамик (Web of Science, 2024 г.) 

 

Исследование ультратугоплавких материалов на основе карбидов 

переходных металлов IV-V групп является актуальной задачей 

материаловедения, что обусловлено спросом на материалы, способные 
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работать в агрессивных средах и выдерживать экстремальные термические и 

механические нагрузки. При разработке современных летательных 

аппаратов, предназначенных для эксплуатации при высоких числах Маха, 

важным условием является создание материалов для элементов корпуса, 

которые подвергаются значительным тепловым нагрузкам [6]. Условия 

эксплуатации новых летательных аппаратов определяют требования к 

материалам для наиболее теплонагруженных элементов корпуса, основные из 

которых - термическая и окислительная стойкость. 

Термическая стойкость - это способность материалов выдерживать 

резкие изменения температуры без разрушения. Окислительная стойкость - 

это способность материала сопротивляться воздействию окислительной 

среды. Например, керамика на основе нитрида кремния не используется при 

температуре выше 2000 °C [7], так как нитрид кремния разлагается при  

1900 °C на кремний и газообразный азот. Кремнийсодержащая керамика и 

оксиды карбидов переходных металлов, используются в окислительной среде 

до температуры 1600 °C [8-10].  

В таблице 1 представлены основные свойства материалов, работающих 

при высоких температурах в агрессивных средах.  

 

Таблица 1 – Тугоплавкие соединения и их свойства 

Материал 
Кристаллическая 

решетка 
Tпл, 

о
С ρ, г/см

3
 

HV, 

ГПа 
Ссылка 

Бориды 

ZrB2 ГПУ 3200 6,1 12-20 [11] 

HfB2 ГПУ 3200 11,2 15-21 [11] 

TiB2 ГПУ 3200 4,52 20-30 [11] 

TaB2 ГПУ 3200 11,7-12,8 20-30 [11] 

Карбиды 

TiC ГЦК 3100 4,9 30 [13] 

ZrC ГЦК 3530 6,6 25 [13] 

TaC ГЦК 3800 14,5 20 [13] 

HfC ГЦК 3900 12,8 25 [13] 
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Анализ данных, представленных в таблице 1, позволяет отметить, что 

карбиды переходных металлов выгодно выделяются благодаря их 

исключительной температуре плавления (≤ 3900 
оС). 

1.2 Карбиды титана, тантала, гафния и циркония: свойства, 

методы получения и применение 

Карбиды тантала, гафния, титана и циркония относятся к классу 

ультратугоплавких карбидов [14] и обладают гранецентрированной 

кубической (ГЦК) кристаллической структурой типа NaCl, пространственная 

группа Fm3m [15, 16]. В этой системе атомы углерода занимают 

октаэдрические междоузлия в решетке металла. На рисунке 2 представлена 

кристаллическая структура карбидов титана, циркония, тантала и гафния 

[17]. 

 

 

Рисунок 2 – Кристаллическая структура (ГЦК) карбидов Ti, Zr, Hf, Ta 

 

Эта структура характеризуется прочной ковалентно-ионно-

металлической связью, обеспечивающей высокие механические и 

термические свойства. Прочность связей рассчитывали первопринципным 

методом [18], основанным на теории функционала плотности. Расчеты 

показали, что высокие температуры плавления, выдающиеся физико-
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механические характеристики (твердость, модуль упругости) обусловлены 

сильными ковалентными связями [19, 20].  

Основными методами синтеза карбидов переходных металлов 

являются карботермическое восстановление окислов металлов в присутствии 

углерода [21], металлотермическое (обычно магнийтермическое) 

восстановление оксидов металлов в присутствии углерода [22], 

самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС) [23, 24] и 

золь-гель метод [25]. 

Карботермическое восстановление – один из традиционных 

промышленных методов синтеза карбидов. Он заключается в 

высокотемпературном (обычно выше 1800 °C) взаимодействии оксидов 

металлов с углеродом, при котором происходит последовательное 

восстановление оксидов до металлов и их дальнейшая карбидообразующая 

реакция [26].  

MO+C MC+CO     (1) 

Металлотермическое восстановление предполагает использование 

активных металлов, таких как алюминий, магний или натрий, в качестве 

восстановителей оксидов переходных металлов в присутствии углерода. 

Реакции протекают при сравнительно более низких температурах, чем 

карботермическое восстановление, что позволяет частично сохранить 

микроструктуру и уменьшить летучесть компонентов [27]. Общая схема 

реакции металлотермического восстановления для получения карбида 

переходного металла: 

MxOy+C+AlMxCy+Al2O3    (2) 

где MxOy – оксид переходного металла, Al – восстановитель (алюминий),  

MxCy – целевой карбид, Al2O3 – побочный продукт. 

Золь-гель метод относится к химическим низкотемпературным 

методам синтеза. Он основан на получении гомогенной прекурсорной смеси 

через растворы солей металлов и органических связующих, с последующим 

формированием геля, его сушкой и термическим разложением с 
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образованием оксидов или карбидов. Преимуществом этого метода является 

возможность получения порошков с высокой чистотой, однородностью 

состава и развитой поверхностью [28]. 

Перспективным методом синтеза карбидов переходных металлов 

является СВС. Сущность этого метода заключается в проведении 

экзотермической реакции в режиме распространения волны горения с 

образованием продуктов горения в виде соединений и материалов, 

представляющих практическую ценность и обладающих ценными 

характеристиками [29].  

Типичной реакцией СВС является реакция синтеза карбида титана: 

 

Ti+C TiC+Q,     (3) 

Q = 3480 кДж/кг, Tад = 3290 К при T0 = 300 К, (Tад
 
=T0+Q/c), 

 

где Q – тепловой эффект реакции, Tад – температура продукта реакции в 

адиабатических условиях, T0 – начальная температура реагентов,  

с – теплоемкость продукта.  

Для осуществления этой реакции готовят смесь порошков титана и 

углерода, которую зажигают (инициируют) раскаленной вольфрамовой 

спиралью. В месте зажигания под действием высокой температуры спирали 

начинается реакция взаимодействия между порошком титана и углеродом с 

образованием карбида титана. При этом выделяется большое количество 

тепла (3480 кДж/кг), которое дает высокую температуру продукта (3290 К). 

Раскаленный продукт прогревает и зажигает соседний слой смеси порошка, в 

котором, в свою очередь, проходит реакция синтеза карбида титана с 

выделением большого количества тепла. Этот раскаленный слой зажигает 

следующий и т.д. По исходной смеси порошков начинается реакция синтеза 

карбида титана в виде ярко светящейся волны горения. За волной (фронтом) 

горения остается раскаленный продукт TiC, который постепенно остывает. 
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Это позволяет синтезировать материалы с высокой чистотой [30]. На рисунке 

3 представлена схема процесса СВС. 

 

 

Рисунок 3 – Схема процесса СВС 

 

1.2.1 Карбид титана 

Карбид титана (TiC) привлекает внимание исследователей благодаря 

его высоким характеристикам [15]. На рисунке 4 представлена фазовая 

диаграмма системы Ti–C [31]. Видно, что в данной системе присутствует 

только одно соединение – карбид титана, имеющее широкую область 

гомогенности (от ~17 до 50% ат.). Температура плавления карбида титана 

состава TiC ~3200 °С. При уменьшении содержания углерода температура 

плавления карбида титана существенно снижается (1645 °С при 17% ат.). 

При увеличении содержания углерода сверх 50% ат. в данной системе, 

наряду с карбидом титана, существует углерод.  
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Рисунок 4 – Фазовая диаграмма системы Ti – C [31] 

 

В таблице 2 представлены основные физико-механические свойства 

карбида титана. 

Таблица 2 – Свойства карбида титана [5, 13] 

Свойство Значение 

Химическая формула TiC 

Молярная масса, г/моль 59,89 

Плотность, г/см
3
 4,93 

Температура плавления, °C 3160 

Температура кипения, °C 4800 

Твердость по Виккерсу, ГПа 28-35 

Модуль упругости, ГПа 410-450 

Коэффициент теплового расширения, К
-1

 7,4·10
-6 

Теплопроводность, Вт/(м·К) 21–25 

Электропроводность, См/м 1,5·10
6 

Теплота образования, кДж/моль 183,5 – 190,2 
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В промышленных масштабах порошки карбида титана синтезируют 

карботермическим восстановлением диоксида титана углеродом при 

температуре 1700–2300 °C в течение 10–24 часов [32–35]. Наибольший 

интерес представляет синтез наноразмерного порошка карбида титана. В 

работе [36] методом карботермического восстановления синтезирован 

нанопорошок карбида титана с удельной поверхностью 30–200 м²/г и 

размером частиц 40–45 нм. 

Порошок TiC со средним размером около 200 нм был синтезирован 

карботермическим восстановлением TiO2 в вакууме [37] при 1300 °C в 

течение 1 ч. Молярное соотношение TiO2 к C составляло 1:3.  

В работе [38] нанопорошок карбида титана синтезировали методом 

СВС. Для этого в состав реакционной смеси Ti+C добавляли порошок 

хлорида натрия (NaCl), который использовали для предотвращения 

агломерации частиц в процессе СВС. На конечном этапе хлорид натрия 

отмывали водой. Размер частиц TiC составил 5–10 нм. 

Карбид титана (TiC) может быть получен не только в виде порошка, но 

и в форме плотных образцов, что значительно расширяет область его 

применения. Основные методы получения плотного TiC: СВС-

компактирование [39, 40], горячее прессование [41] и искровое плазменное 

спекание [42]. Такие материалы обладают высокой плотностью, 

механической прочностью и износостойкостью, что делает их 

востребованными в различных отраслях промышленности. 

Методом СВС-компактирования из механически активированной 

реакционной смеси Ti+C был получен плотный образец карбида титана [43]. 

Показано, что механическая активация позволяет управлять параметрами 

горения и микроструктурой продуктов СВС. Установлено, что увеличение 

времени механической активации приводит к повышению температуры 

горения. Относительная плотность конечного продукта увеличилась до  

93–95%. При этом средний размер зерен TiC уменьшился с 6.7 мкм до  

3.5 мкм. 
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Субмикронный порошок состава Ti55C45 синтезировали при 

механической активации порошков титана и углерода [44] в течение 200 

часов в высокоэнергетической шаровой мельнице (PULVERISETTE 6, 

Fritsch, Германия). Был получен порошок карбида титана со средним 

размером частиц 44 нм. Полученный порошок карбида титана Ti55C45 

консолидировали методом ИПС при температуре 1500 °C под давлением  

34,5 МПа. Компактный карбид титана обладает следующими 

характеристиками: твердость по Виккерсу - 32 ГПа, модуль Юнга - 358 ГПа, 

модуль сдвига - 151 ГПа, и трещиностойкость - 6,4 МПа*м
1/2

. Плотность 

конечного продукта составила - 99%.  

Влияние механической активации реагентов на 

самораспространяющийся высокотемпературный синтез (СВС) карбида 

титана было исследовано в [45]. Показано, что максимальная температура 

горения, скорость волны горения и температура воспламенения зависят от 

времени механической активации реагентов. Увеличение времени 

механической активации до значения, при котором активируемая смесь 

самопроизвольно воспламеняется, приводит к резкому увеличению, как 

температуры горения, так и скорости волны для исследуемого состава. В 

частности, наблюдалось снижение температуры воспламенения 

активированного состава до 500 °C.  

Свойства карбида титана теоретически исследовали в работах [46–48]. 

В работе [47] с использованием расчетов по первым принципам авторы 

исследовали упругие константы и термодинамические свойства карбида 

титана. Было показано, что полученные параметры решетки, объемный 

модуль и упругие константы находятся в хорошем соответствии с 

доступными экспериментальными данными и другими теоретическими 

результатами. Также авторы установили, что коэффициент линейного 

теплового расширения при нулевом давлении составляет 7,43×10
-6

 K
-1

 при 

300 K, что качественно соответствует экспериментальным данным. В работе 

[48] для исследования упругих свойств и твердости TiC были выполнены 
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расчеты из первых принципов. Рассчитанные упругие константы для TiC 

хорошо согласуются с экспериментальными результатами. Из анализа 

электронной структуры Ti и C авторы делают вывод, что высокая твердость 

TiC может быть обусловлена взаимодействием электронных оболочек Ti и C.  

1.2.2 Карбид циркония 

Карбид циркония относится к классу тугоплавких карбидов 

переходных металлов с параметром кристаллической решетки 4,6976 Å [49]. 

Он обладает высокой температурой плавления, высокой твердостью, 

электропроводностью и модулем упругости. Карбид циркония является 

перспективным материалом для использования в аэрокосмической, 

металлообратывающей, атомной промышленности [50, 51]. Он 

характеризуется сравнительно низкой плотностью (6.73 г/см³), что 

существенно ниже, чем у других представителей класса 

ультравысокотемпературных керамик, таких как карбид вольфрама            

(WC ρ = 15,77 г/см³) и карбид гафния (HfC 12,2-12,7 г/см³). Это свойство 

делает ZrC перспективным материалом для применения в изделиях, где 

критически важны как снижение массы, так и сохранение высокой 

производительности в условиях экстремальных температур и механических 

нагрузок. Основные свойства карбида циркония представлены в таблице 3. 
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Таблица 3 – Свойства карбида циркония [5, 13] 

Свойство Значение 

Химическая формула ZrC 

Молярная масса, г/моль 103,23  

Плотность, г/см
3
 6,73  

Температура плавления, °C 3540 

Температура кипения, °C 5100 

Твердость по Виккерсу, ГПа 25 – 30 

Модуль упругости, ГПа 350 – 400 

Коэффициент теплового расширения, К
-1

 7,01∙10
-6

 

Теплопроводность, Вт/(м·К) 20,5  

Электропроводность, См/м 1,0·10
6 

Теплота образования, кДж/моль 184,3 – 200,6 

 

Из фазовой диаграммы (Рисунок 5) системы Zr–C [52] видно, что 

максимальная температура плавления карбида циркония составляет 3540 °С, 

область гомогенности составляет 36 – 50 ат. %. Карбид циркония сохраняет 

свою стабильность вплоть до температуры плавления [53, 54]. Видно, что 

наиболее стабильный состав при высоких температурах наблюдается при 

содержании углерода 46.5 ат. %. 

Порошок ZrC получают методами золь-гель [55], механическим 

легированием [56], химическим осаждением из паровой фазы [57], методом 

самораспространяющегося высокотемпературного синтеза (СВС) [58]. 

Наиболее распространенным методом синтеза ZrC является 

карботермическое восстановление оксида циркония (ZrO2) углеродом [59]. 

Однако этот процесс требует значительных энергетических и временных 

затрат (16–24 часа). 
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Рисунок 5 – Фазовая диаграмма Zr – C [52] 

 

Порошок карбида циркония синтезировали двухстадийным методом 

[59]. На первой стадии авторы получили смесь прекурсора ZrO2 + C золь-гель 

методом. Затем приготовленный прекурсор подвергали карботермической 

обработке в атмосфере аргона при температурах 1200–1600 °C в течение  

3 часов для образования нанопорошка ZrC. Авторы отметили, что 

полученные при 1500 °C порошки, характеризуются сферической формой 

частиц, малым размером (120–180 нм в диаметре), низким содержанием 

кислорода (1,4 мас. %). 

Порошок карбида циркония синтезировали методом СВС [60]: 

ZrO2 + C + 2Mg = ZrC + 2MgO (4) 

  

Для этого готовили реакционную смесь ZrO2+Mg+C в планетарной 

мельнице в течение 5 часов. Из полученной смеси прессовали 

цилиндрические образцы и осуществляли синтез в атмосфере аргона. 

Продукт синтеза подвергали кислотной промывке для удаления MgO. 

Полученный порошок ZrC обладает размером частиц 300 нм. 
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В работе [61] с использованием золь-гель технологии был получен 

пропоксид циркония в присутствии ацетилацетона. Далее проводился 

гидролиз полученного соединения, после которого осуществляли 

термодеструкцию при температуре 800 °C. В результате была получена 

реакционноспособная система ZrO2–C. Карботермический синтез бинарного 

соединения Zr(C,O,N) начинался при температуре около 1100 °C в атмосфере 

азота и при 1200 °C — в атмосфере аргона. В результате были получены 

кубические твёрдые растворы оксикарбида циркония Zr(C,O) с размером 

частиц не более 1 мкм. 

Исследованию свойств карбида циркония посвящены не только 

экспериментальные, но и теоретические работы [62-64]. На основе теории 

функционала плотности были проведены расчеты механических, 

электронных и термодинамических свойств ZrC [62]. Рассчитанные 

параметры равновесной кристаллической решетки, объемный модуль, а 

также упругие константы хорошо согласуются с экспериментальными 

данными и опубликованными теоретическими результатами. Результаты 

расчетов указывают на смешанный ионно-ковалентный характер связи Zr–C.  

1.2.3 Карбид гафния 

Благодаря сочетанию уникальных свойств карбид гафния является 

перспективным материалом для использования в солнечной энергетике [65], 

аэрокосмической промышленности [66]. Основные свойства карбида гафния 

представлены в таблице 4. 

На рисунке 6 представлена фазовая диаграмма системы Hf–С [67]. Из 

диаграммы видно, что максимальная температура плавления карбида гафния 

составляет 3950 ± 40 °С. Область гомогенности карбида гафния составляет  

50 – 66 ат. %. Он сохраняет свою стабильность вплоть до температуры 

плавления [68]. Из диаграммы состояния видно, что наиболее стабильный 

состав при высоких температурах наблюдается при содержании углерода 

51.5 ат. %. 
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Таблица 4 – Свойства карбида гафния [5, 13] 

Свойство Значение 

Химическая формула HfC 

Молярная масса, г/моль 190,5 

Плотность, г/см
3
 12,2 – 12,7 

Температура плавления, °C 3900 

Температура кипения, °C 5400 

Твердость по Виккерсу, ГПа 26–30 

Модуль упругости, ГПа 350–400 

Коэффициент теплового расширения, К
-1

 5-6∙10
-6

 

Теплопроводность, Вт/(м·К) 20 

Электропроводность, См/м 1,2·10
6 

Теплота образования, кДж/моль 218,3 

 

 

Рисунок 6 – Фазовая диаграмма системы Hf–C [67] 
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Ультрадисперсный порошок HfC был синтезирован двухстадийным 

методом, сочетающим приготовление прекурсора и последующее спекание 

методом ИПС [69]. Для этого диоксид гафния и фенольная смола (источник 

углерода) смешивали в течение 4 часов в среде этанола. После смешивания, 

полученные суспензии сушили и прессовали одноосным давлением 5 МПа. 

Полученные прекурсоры помещали в графитовый тигель и синтезировали в 

вакууме методом ИПС. Температура синтеза составляла от 1500 до 1650 °C. 

Время выдержки составляло 30–90 минут. Синтезированный порошок HfC 

имеет размер частиц 125 нм.  

Взаимодействие диоксида гафния с углеродом протекает с участием 

промежуточной стадии, на которой образуется оксикарбид сложного состава 

HfCxOy [70]. В связи с этим, для получения конечного продукта, не 

содержащего кислорода, требуется проведение процесса при высоких 

температурах и использовании избытка углерода. Для повышения выхода 

продукта карботермического восстановления (HfCxOy) при относительно 

низких температурах (1600 °C) в работе [71] предложено введение 

небольших добавок кремния (до 5 мольных %). Согласно исследованиям [70, 

71], формирование оксикарбида, вероятно, происходит через газовую фазу, 

включающую HfO и CO. Однако, как показано в исследовании [72], для 

получения бескислородного карбида гафния (HfC) достаточна температура 

порядка 1930 °C. Кроме того, отмечено, что в интервале температур  

1830–2330 °C образуется карбид гафния с содержанием углерода, близким к 

стехиометрическому.  

В работе [73] синтез карбида гафния (HfC) осуществляли 

карботермическим методом с использованием золь-гель технологии. В 

качестве исходных соединений применяли алкоксоацетилацетонаты 

металлов, которые получали взаимодействием алкоксидов с ацетилацетоном. 

Для формирования высокодисперсной прекурсорной системы к этим 

соединениям добавляли глицерин и фенольную смолу в качестве источников 



 

29 

 

 

углерода. Гидролиз проводили водой при добавлении концентрированной 

азотной кислоты (в соотношении n(HNO3):n(Hf) = 0.04–0.27, n(H2O):n(Hf) = 

24) при температуре 50 °C в течение 2 часов. Полученные гели 

концентрировали на роторном испарителе и сушили при 120 °C в течение 2 

часов, образуя так называемые ксерогели. Далее ксерогели подвергали 

пиролизу при температурах 800–1100 °C в течение 1–2 часов в атмосфере 

аргона. Завершающим этапом был карботермический синтез в интервале 

температур 1200–1800 °C, в результате которого образовывался карбид 

гафния HfC. 

Теоретические расчеты из первопринципных методов для системы  

Hf–C с использованием теории функционала плотности, представленные в 

работе [74], привели к следующим ключевым результатам: определены 

параметры равновесной кристаллической решетки HfC, включая длину ребра 

элементарной ячейки (a). Рассчитанные упругие константы и другие 

механические свойства согласуются с экспериментальными данными, что 

подтверждает точность теоретических методов. 

1.2.4 Карбид тантала 

Карбид тантала (TaC) – один из карбидов переходного металла пятой 

группы периодической таблицы. Он характеризуется высокой твердостью 

при комнатной температуре, чрезвычайно высокой температурой плавления 

(3985 °C), превосходной стойкостью к окислению, хорошей стойкостью к 

химическому воздействию и тепловому удару, а также превосходной 

электронной проводимостью, что делает его очень привлекательным для 

высокотемпературных применений [75]. Поэтому он используется во многих 

областях промышленности в качестве режущих инструментов, 

износостойких деталей, твердых покрытий на твердых металлах и 

высокотемпературных конструкционных материалах. Основные свойства 

карбида тантала представлены в таблице 5.  

 



 

30 

 

 

 

Таблица 5 – Свойства карбида тантала [5, 13] 

Свойство Значение 

Химическая формула TaC 

Молярная масса, г/моль 192,96 

Плотность, г/см
3
 14,3–14,5 

Температура плавления, °C 3985 

Температура кипения, °C 5500 

Твердость по Виккерсу, ГПа 15–20 

Модуль упругости, ГПа 285–350 

Коэффициент теплового расширения, К
-1

 6,6 – 7·10
-6

 

Теплопроводность, Вт/(м·К) 22 

Электропроводность, См/м 1,7·10
6 

Теплота образования, кДж/моль 143,4 – 150,5 

 

На рисунке 7 представлена фазовая диаграмма системы Ta–С [76]. Из 

представленной диаграммы видно, что в этой системе существуют карбид 

тантала TaC и полукарбид тантала Ta2C с достаточно узкими областями 

гомогенности. Максимальная температура плавления TaC - 3985 °С. Область 

гомогенности TaC составляет от 36.5 до 50 ат. %. Из диаграммы состояния 

видно, что наиболее стабильный состав при высоких температурах 

наблюдается при содержании углерода 47 ат. %.  

Наноразмерный карбид тантала был получен при относительно низкой 

температуре 1200 °С комбинированным методом, совмещающим золь-гель 

технику получения высокодисперсной стартовой смеси и стадию 

карботермического восстановления образовавшегося карбида тантала [77]. 

Средний размер частиц TaC при этом составил 20 - 40 нм. 
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Рисунок 7 – Фазовая диаграмма системы Ta–C [76] 

 

В работе [78] был использован микроволновой нагрев для реакции 

карботермического восстановления. Было показано, что в результате 

термической обработки при температуре 1500 °С в течение 1 часа 

содержание остаточного кислорода в продукте реакции Ta2O5 с углеродом 

составляет 20 масс. %. Тем не менее, вследствие медленной диффузии 

углерода в продукте, получить однородный по составу продукт 

представляется затруднительным. 

Ультратонкие порошки TaC были синтезированы методом 

карботермического восстановления в среде водорода из оксида тантала Ta2O5 

с сажей при 1050 °C в течение 6 часов [79]. При этом температура 

карботермического процесса значительно ниже температуры получения TaC 

(1500 °C) другими методами [80]. Размер частиц при этом был менее 200 нм.  

В работе [81] синтезировали TaC методом СВС, для этого 

использовали компакты из порошков тантала и сажи. Авторы зафиксировали 
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неустойчивое распространение волны горения и неполное превращение, в 

результате чего 12% порошка тантала остались непрореагировавшими. В 

работе [82] исследовали особенности формирования карбида тантала при 

СВС. Авторы показали, что при синтезе карбида тантала принципиальное 

значение имеет наличие газифицирующихся и поверхностно-активных 

примесей. Эти примеси влияют на кинетику реакции, а также на механизмы 

газофазного переноса, что, в свою очередь, определяет эффективность 

процесса синтеза. 

Свойства карбида тантала изучают не только экспериментально, но и с 

использованием методов расчетов из первых принципов [83]. Расчеты 

равновесной кристаллической структуры подтвердили стабильность 

кубической решетки карбида тантала, при этом параметры решетки хорошо 

согласуются с экспериментальными значениями. Электронная структура TaC 

характеризуется смешанным ионно-ковалентным типом связи между 

атомами тантала и углерода, что объясняет его высокую механическую 

прочность. Упругие константы и механические параметры, такие как 

объемный модуль и модуль сдвига, свидетельствуют о выдающейся 

твердости и устойчивости материала к деформациям. Термодинамические 

расчеты, включая удельную теплоемкость и коэффициент теплового 

расширения, демонстрируют хорошее соответствие с экспериментальными 

данными. 

1.3 Ультратугоплавкие карбидные керамики на основе переходных 

металлов IV-V групп периодической системы 

Тугоплавкие карбиды переходных металлов IV-V групп обладают 

прочной ковалентной связью и высокой температурой плавления [84]. Эти 

свойства обеспечивают ультратугоплавким карбидам структурную 

стабильность при высоких температурах. Преимущество карбидных керамик 

заключается в том, что они проявляют более высокую твердость, чем 

соответствующие им монокарбиды [15].  
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Образование карбидных керамик при высокотемпературном 

взаимодействии зависит от скорости диффузионного массопереноса атомов 

металлов и углерода. Известно [85], что скорость диффузии атомов углерода 

в металлах переходной группы на несколько порядков выше, чем взаимная 

диффузия металлов. Это связано с механизмом массопереноса: 

самодиффузия атомов углерода осуществляется за счет внедрения, а 

взаимная диффузия металлов - по вакансионному механизму [86].  

1.3.1 Ультратугоплавкая карбидная керамика на основе системы  

Ta-Hf-C, особенности строения и свойств  

Карбидные керамики на основе системы HfC–TaC привлекают 

внимание исследователей благодаря своим уникальным свойствам. Карбиды 

тантала и гафния образуют непрерывный ряд твердых растворов, которые 

подчиняется правилу Вегарда [92], согласно которому параметр решетки 

твердого раствора изменяется линейно в зависимости от состава. В работах 

[88, 89] отмечается, что высокая электрохимическая активность и 

стабильность, электронное сходство композитов Ta-Hf-C с платиновой 

группой позволяет использовать их в области катализа, энергетики и 

аналитической химии. Известно [90], что температуры плавления карбидных 

керамик на основе системы HfC–TaC превосходят температуры плавления 

монокарбидов Hf и Ta и образование карбидных керамик Ta1-xHfxC 

эффективно улучшает их свойства.  

Карбидные керамики на основе системы Ta–Hf–C (3TaC–1HfC, 4TaC–

1HfC и 5TaC–1HfC) получают методами горячего прессования и искрового 

плазменного спекания. В работе [91], авторы исследуют температуры 

плавления различных стехиометрических составов данных сплавов. В 

результате было установлено, что 4TaC–1HfC имеет самую высокую 

температуру плавления среди всех известных материалов, что также 

подтверждается в работе [92]. В работе [89] синтезировали карбидную 

керамику Ta4HfC5 методом ИПС. В результате были полученны карбидные 
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керамики с твердостью по Виккерсу 17 ГПа, модулем упругости 459 МПа и 

размером зерен 7,1 мкм. При этом относительная плотность 

синтезированного продукта составила 95%. 

Образование карбидной керамики в системе Ta–Hf–C можно объяснить 

близкими атомными радиусами TaC и HfC. Оба карбида кристаллизуются в 

гранецентрированной кубической (ГЦК) структуре, которая позволяет 

замещать атомы Ta и Hf в кристаллической решетке без значительных 

искажений. Большинство исследований по синтезу карбидной керамики на 

основе системы Ta–Hf–C сосредоточены на получении плотных керамик 

Ta4HfC5 [93].  

В работе [93] исследовали свойства карбидной керамики 4TaC–1HfC, 

синтезированного с использованием метода горячего прессования при 

температуре 2540 °C и давлении 25 МПа в течение 15 минут. Авторы 

установили, что конечный продукт характеризуется относительной 

плотностью 95% с размером зерен порядка 28 мкм. Установлено, что 

спекание в течение 30 минут при температуре 2700 °C и давлении 41 МПа 

привело к уменьшению размера зерен (до 13,5 мкм) за счет механизма 

рекристаллизации.  

В работе [94] синтезировали карбидные керамики TaC–HfC с помощью 

искрового плазменного спекания при температурах 2000 °C. Плотность 

полученных образцов составила 95 %. При синтезе методом горячего 

прессования была получена карбидная керамика Ta4HfC5 с максимальным 

значением плотности 94%. Данные результаты иллюстрирует сложность 

спекания плотной карбидной керамики на основе системы 4TaC–HfC. В 

таблице 6 представлены основные свойства карбидной керамики Ta4HfC5, 

полученной различными исследовательскими группами. Из таблицы видно, 

что максимальное значение относительной плотности является 95 %. 

Разработка эффективных методов синтеза карбидной керамики Ta4HfC5 

является актуальной задачей.  
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В работе [95] получены порошки нанокристаллического карбида 

Ta4HfC5 с применением золь-гель синтеза высокодисперсного 

композиционного порошка состава Ta2O5–HfO2–C (прекурсоры – 

пентаамилоксид тантала и ацетилацетонат гафния, источник углерода – 

фенолформальдегидная смола) и последующего низкотемпературного 

карботермического синтеза (1200–1300°C, 2–4 ч, динамический вакуум). В 

результате был получен порошок состава Ta4HfC5 с размером зерен 23-45 нм. 

 

Таблица 6 – Характеристики ультратугоплавкой карбидной керамики 

TaC-HfC, полученной различными методами. 

Метод 

получения 

P, 

МПа 
Tсинтеза, 

о
С 

tсинтеза, 

мин. 
ρотн, % 

HV, 

ГПа 
Ссылка 

ГП 105 1500 60 95 19 15 

ГП 50 2000 10 91 17,5 93 

ГП 50 2000 10 91 24 94 

ИПС 32-55 2000 10 93 27,1 94 

ИПС 60 1850 10 95 16,4 96 

ИПС 80 1900 10 95 18,6 97 

 

1.3.2 Ультратугоплавкая карбидная керамика на основе системы  

Ti–Zr–C, особенности строения и свойств 

Тугоплавкие карбиды циркония и титана (температура плавления  

3070 и 3419 °C, соответственно) обладают высокими физико-механическими 

характеристиками, высокой стойкостью к окислению, низким электрическим 

сопротивлением [98 – 101]. Повышение прочности композитов из карбида 

циркония обусловлено влиянием металлических элементов, таких как Mo 

[102], W [103] и Nb [104]. При добавлении Mo к карбиду циркония в 

диапазоне температур 2100–2200 °C образуются расплавленные фазы Mo2C и 

Mo. Другой способ улучшения механических свойств ZrC заключается в 
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синтезе многокомпонентных карбидов путем добавления к ZrC различных 

карбидов, таких как TiC, TaC [105].  

Параметры решетки карбидов титана и циркония составляют 1,60  

и 1,75 Å, соответственно [105]. Сильные ковалентные связи и низкие 

коэффициенты самодиффузии в ZrC и TiC затрудняют синтез плотных 

карбидов. Высокая плотность карбида достигается при температуре спекания 

2200 °C [106]. При данной температуре образуется карбидная керамика на 

основе ZrC – TiC содержащий одну высокотемпературную фазу, при 

температуре ниже 2200 °C конечный продукт содержит две фазы [107]. В 

работе [108] использовали расчет первопринципным методом, где показали, 

что физические свойства карбидной керамики на основе системы Zr–Ti–C 

можно регулировать, изменяя молярное соотношение Zr к Ti. В работе [109] 

показано, что карбидные керамики циркония и титана, полученные горячим 

прессованием при температуре 1900 °C и без давления при температуре 

2100 °C, имеют более высокую твердость и вязкость, чем отдельные карбиды 

циркония и титана.  

Традиционными методами получения карбидных керамик являются 

горячее прессование [109, 110], искровое плазменное спекание [111, 112] и 

СВС-компактирование [113-115]. 

Методом горячего изостатического прессования при давлении 21 МПа 

и температуре 1900–2200 °C в течение 1 часа получена карбидная керамика 

на основе системы TiC–ZrC [109, 110]. Исследование его физико-

механических свойств показало, что твердость синтезированной карбидной 

керамики на основе системы TiC–ZrC выше, чем у однофазных исходных 

карбидов TiC и ZrC. Быстрое остывание привело к образованию карбидной 

керамики, содержащей две фазы: одна на основе карбида титана с небольшим 

содержанием карбида циркония, другая на основе карбида циркония с 

небольшим содержанием карбида титана. Тогда как при медленном 

остывании образуется карбидная керамика, содержащая одну фазу [109]. 

Карбидные керамики на основе системы TiC–ZrC, полученные при 
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медленном остывании, обладают нанотвердостью 41,9 ГПа и 

микротвердостью по Виккерсу 22,0 ГПа. 

Карбидные керамики Ti1−xZrxC с различными мольными 

соотношениями Ti/Zr были получены из коммерческих порошков карбидов 

TiC и ZrC с помощью ИПС [111, 112]. Изучено фазообразование, 

микроструктура и механические свойства полученных композитов [111]. 

Карбидные керамики, синтезированные при температуре 1500 °C, содержат 

две фазы: первая с высоким содержанием титана, а вторая с высоким 

содержанием циркония. При температуре спекания 2200 °C были получены 

карбидные керамики, содержащие одну фазу. При этом твердость по 

Виккерсу синтезированных карбидных керамик при 1500°C составляет 16 

ГПа, а при температуре спекания 2200 °C твердость по Виккерсу достигает 

27 ГПа.  

Фазовое разделение карбидных керамик (Ti,Zr)C при термообработке 

было изучено в работах [116, 117]. В результате термообработки при 

температуре 1000–1300 °C в течение 20–500 часов карбидная керамика 

Ti1−xZrxC разделяется на керамику, содержащую две фазы с различным 

соотношением карбидов титана и циркония. После отжига полученная 

карбидная керамика обладает более высокой твердостью, чем исходный 

однофазный твердый раствор Ti1−xZrxC. Это связано с образованием 

ламинатных структур субмикронного размера при спинодальном 

фазоразделении твердого раствора [118].  

В работах [119, 120] карбидная керамика на основе системы TiC–ZrC 

была синтезирован карботермическим восстановлением оксида TiZrO4 при  

2200 °C. В результате была получена карбидная керамика, содержащая две 

фазы: Ti0.35Zr0.65C и Ti0.46Zr0.54C. Последующая выдержка карбидной керамики 

при температуре 1300 °C в течение 100 часов привела к спинодальному 

распаду с образованием ламинатной наноструктуры с чередующимися 

гранецентрированными кубическими доменами, богатыми Ti и Zr, а также 

нестехиометрическими TiC и ZrC. В результате термобработки образовалась 
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карбидная керамика на основе системы Ti1−xZrxC, содержащая четыре фазы: 

Ti0.08Zr0.92C, Ti0.33Zr0.67C, Ti0.49Zr0.51C и Ti0.91Zr0.09C. Повышенная твердость 

является результатом образования наноразмерных ламинатных структур, 

которые образуются при термообработке. 

Нанопорошки TiC и ZrC, синтезированные механическим сплавлением 

коммерческих порошков Ti, Zr и C в течение 2,5 часов в органическом 

растворителе (толуоле), были использованы для синтеза карбидных керамик 

методом ИПС [121–125]. Результаты экспериментов показали, что при 

температуре спекания 1800 °C образуется карбидная керамика, содержащая 

две фазы. При температуре спекания выше 2000°C образуется 

высокотемпературная фаза. 

Карбидные керамики Ti1−xZrxC (x = 0, 0,2, 0,4, 0,6, 0,8, 1,0) были 

получены методом СВС-компактирования [126, 127]. При температуре 850–

950 °C происходит фазоразделение карбидных керамик с образованием 

субмикронных частиц и увеличением твердости с 16–18 до 19–23 ГПа. 

Исследовано влияние молярного соотношения Zr/Ti на фазовый состав, 

микроструктуру и стойкость к окислению синтезированных образцов. Было 

показано, что размеры зерен карбида титана составляют 10–15 мкм, а 

размеры зерен карбида циркония – 5–7 мкм. В работе [128] синтезировали 

карбидные керамики Ti1−xZrxC (x = 0, 0,2, 0,4, 0,6, 0,8, 1,0) методом СВС в 

реакционной камере с атмосферой аргона. Было обнаружено, что карбидная 

керамика Zr0.4Ti0.6C обладает более высокой начальной температурой 

окисления ≈ 650 C. 

В таблице 7 представлены физико-механические свойства карбидных 

керамик на основе системы Ti–Zr–C, полученные различными 

исследовательскими группами. 
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Таблица 7 – Свойства ультратугоплавких карбидных керамик на основе 

системы TiC–ZrC 

Метод 

получения 

P, 

МПа 
Tсинтеза, 

о
С 

tсинтеза, 

мин. 
ρотн, % 

HV, 

ГПа 
Ссылка 

ИПС 100 2000 30 98 18 84 

ИПС 100 2000 5 95 14 111 

ИПС 50 1800 30 99 16 129 

ИПС 40 1850 - 96 16 130 

ГП 21 1900 60 95 20 109 

 

1.4 Механическая активация реакционных смесей 

Механическая активация - метод, используемый для повышения 

реакционной способности твердофазных реакционных смесей, позволяющий 

синтезировать различные материалы с повышенными физико-механическими 

характеристиками.  

Характеристики ультратугоплавких керамик зависят от полноты 

превращения исходных реагентов в конечный продукт. Для увеличения 

скорости взаимной диффузии металлов необходимо использовать 

механически активированные реакционные смеси [131]. Механическая 

активация позволяет повысить реакционную способность порошков и 

увеличить скорость химических реакций, что приводит к получению 

керамических материалов с высокими физико-механическими 

характеристиками [132]. Принцип работы активирующих аппаратов основан 

на механическом воздействии на порошковую реакционную смесь [133].  

В результате механической обработки накапливаются дефекты в 

кристаллической структуре, что в свою очередь увеличивает химическую 

активность реакционных смесей.  

Механическую активацию порошковых смесей осуществляют в 

шаровых планетарных мельницах. Наиболее распространенными аппаратами 
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являются мельницы АГО производства фирмы Новиц» (г. Новосибирск). 

Шаровая планетарная мельница АГО-2 позволяет создавать высокую 

концентрацию дефектов в кристаллической решетке обрабатываемых частиц. 

Схематическое изображения планетарной шаровой мельницы представлено 

на рисунке 8. 

 

 

Рисунок 8 – Схематическое изображение планетарной шаровой мельницы: Rp 

и Wp - радиус и скорость вращения диска, Rv и Wv - радиус и скорость 

вращения барабанов, Hv - высота барабанов [134] 

 

Перспективным для синтеза ультратугоплавких керамик является 

использование МА реакционной смеси [134]. Известно [135, 136], что при 

длительной активации реакционной смеси в ней образуются 

нанокристаллические зародыши новой фазы. Подробное описание 

механической активации реакционной смеси Ti+C представлено в работе 

[137, 138].  

В работе [125] была получена карбидная керамика Ti0.8Zr0.2C методом 

механической активации с последующим искровым плазменным спеканием. 

Показано, что оптимальными условиями спекания карбидных керамик 

Ti0.8Zr0.2C является температура спекания 1650 °C и время выдержки 5 минут. 
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Относительная плотность спеченного продукта составляет 98%, а 

микротвердость по Виккерсу - 27 ГПа. 

1.5 Синтез плотных карбидных керамик на основе систем  

Ti–Zr–C и Ta–Hf–C 

Высокая температура плавления, прочные ковалентные связи и низкие 

коэффициенты взаимодиффузии, затрудняют спекание ультратугоплавких 

композитов. Поэтому для спекания порошков ультратугоплавких керамик 

требуется длительная выдержка при высокой температуре и давлении [139]. 

Одним из способов снижения температуры спекания является использование 

спекающих добавок. Однако они снижают физико-механические 

характеристики ультратугоплавких карбидных керамик [139]. 

Перспективным методом синтеза плотных ультратугоплавких 

карбидных керамик является самораспространяющийся 

высокотемпературный синтез (СВС), открытый академиком  

А.Г. Мержановым и его сотрудниками [140, 141]. СВС - это особая форма 

горения и порошков металлов и неметаллов, приводящих к образованию 

тугоплавких соединений. Благодаря высокой температуре горения конечные 

продукты обладают высокой чистотой и структурной однородностью [142]. 

На основе СВС разработана технология синтеза тугоплавких 

неорганических материалов – электротепловой взрыв (ЭТВ) [143, 144]. При 

осуществлении ЭТВ со скоростью нагрева 10
2
 ÷ 10

5
 K/с удается осуществить 

равномерное распределение температуры по объему образца [145].  

1.5.1 СВС-компактирование 

В настоящее время разработано большое количество технологических 

разновидностей СВС [146]. С точки зрения получения плотных карбидных 

керамик, выгодно выделяется технология СВС-компактирования, которая 

позволяют достигать высокой плотности и однородности структуры 

конечных материалов [147]. 
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СВС-компактирование сочетает самораспространяющийся 

высокотемпературный синтез и прессование горячего продукта СВС под 

давлением [148]. СВС-компактирование осуществляют следующим образом. 

Предварительно готовят реакционную смесь, смешивая порошки металлов и 

неметаллов. Из приготовленной смеси прессуют шихтовую заготовку, 

которую помещают в пресс-форму. Свободное пространство в ней заполняют 

дисперсным теплоизолятором, в качестве которого используют кварцевый 

песок. Экзотермическую реакцию инициируют вольфрамовой спиралью, 

раскаленной электрическим током. В образце формируется зона реакции, 

которая самопроизвольно распространяется по образцу. После завершения 

реакции осуществляется прессование горячего продукта СВС. Время 

выдержки под давлением составляет от 1 до 5 секунд. 

Тем не менее, исследования в этом направлении активно 

продолжаются, в том числе в области получения карбидных керамик на 

основе переходных металлов. Для улучшения характеристик синтезируемых 

материалов широко применяются различные методы предварительной 

обработки шихтовых смесей, такие как вакуумный отжиг и механическая 

активация. Например, в работе [94] перед СВС-компактированием была 

проведена механическая активация реакционной смеси тантала, титана и 

сажи. Авторы показали влияние стехиометрического состава на свойства 

конечного продукта. Было обнаружено, что при увеличении содержания 

тантала (Ta) в реакционной смеси относительная плотность продуктов СВС 

снижается с 90 до 80 %. Это связано с ростом концентрации углерода и 

тантала в зернах карбида. Кроме того, повышение концентрации Ta приводит 

не только к увеличению остаточной пористости, но и к снижению твердости 

карбидных зерен, поскольку твердость карбида тантала (TaC) ниже, чем у 

карбида титана (TiC). Из смеси состава Ti 80.0 масс. %+ Ta 9.5 масс. %+С 

10.5 масс. % была синтезирована карбидная керамика с относительной 

плотностью 90 % и твердостью по Виккерсу 16.5 ГПа. Помимо системы  

Ta-Ti-C, были проведены исследования по синтезу карбидных керамик на 
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основе системы Ta-Hf–C методом СВС с последующей обработкой методом 

ИПС. В результате были синтезированы карбидные керамики с 

относительной плотностью 93%, твердостью 24 ГПа и модулем Юнга  

423 ГПа. 

1.5.2. Электротепловой взрыв под давлением 

Перспективным методом синтеза ультратугоплавких карбидных 

керамик является электротепловой взрыв (ЭТВ) под давлением. Ранние 

исследования по ЭТВ были связаны с изучением макрокинетики СВС-

процессов [149, 150]. Особенностью электротеплового взрыва (ЭТВ) является 

нагрев образца до температуры воспламенения путем пропускания через него 

электрического тока. Методику ЭТВ использовали для исследования 

кинетики быстропротекающих высокотемпературных реакций. Более 

подробно эти исследования описаны в работах В.А. Князика и А.С. 

Штейнберга [151, 152]. 

ЭТВ представляет значительный интерес для исследования кинетики 

быстропротекающих высокотемпературных реакций в конденсированной 

фазе. При осуществлении ЭТВ скорость роста температуры в безгазовых 

химических системах достигает 10
2 

÷ 10
5
 K/с [153]. По экспериментальным 

термограммам можно рассчитать кинетические параметры 

высокотемпературного взаимодействия. Такая методика создает уникальные 

условия для получения кинетической информации о механизме 

быстропротекающих высокотемпературных реакций синтеза 

ультратугоплавких карбидных керамик. 

Для синтеза методом ЭТВ используют порошковые смеси металлов и 

неметаллов. Однако существует проблема, связанная с низкой 

электропроводностью и плохими контактами между частицами реакционной 

смеси [154]. Для решения этой проблемы нагрев реакционных смесей 

осуществляют под давлением. До настоящего времени детальных 
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исследований по синтезу плотных тугоплавких карбидных керамик методом 

ЭТВ не проводилось.  

Следует отметить, что эффективность метода ЭТВ обусловлена 

отсутствием промежуточных стадий печного синтеза тугоплавких 

соединений и длительного размола для получения необходимых для 

спекания изделий высокодисперсных порошков. Это обеспечивает высокую 

производительность процесса при низких затратах электроэнергии и 

высокую чистоту конечного продукта [155]. 

В работе [156] экспериментально исследовали синтез карбидных 

керамик на основе системы Ta–Zr–C методом ЭТВ под давлением. Перед 

синтезом проводили механическую активацию реакционной смеси. 

Механическую активацию порошков проводили в две стадии. На первой 

производили активированное смешение порошков тантала и циркония в 

течение 30 мин. На второй к полученной смеси активированных 

металлических порошков добавляли сажу и смешивали в течение 4 мин. Из 

приготовленной смеси прессовали цилиндрические образцы высотой h = 12 

мм и диаметром d = 20 мм до относительной плотности 0,6. Исследуемый 

образец помещали в реакционную пресс-форму и осуществляли синтез 

прямым пропусканием электрического тока под давлением 100 МПа. В 

результате авторы получили однофазную карбидную керамику Ta4ZrC5 с 

размером частиц 2–3 мкм и остаточной пористостью менее 10 %. 

Выводы по первой главе 

Таким образом, на основе проведенного литературного обзора, можно 

сделать вывод о том, что ультратугоплавкие карбидные керамики на основе 

переходных металлов, имеют большой потенциал для применения в 

машиностроении, авиационной, автомобильной промышленности и 

металлургическом производстве. Такие материалы обладают высокой 

твердостью, механической прочностью и химической инертностью, а также 

термической стабильностью, при этом они значительно превосходят по 
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своим свойствам металлы, сплавы и керамику благодаря своим высоким 

характеристикам. Каждый из рассмотренных способов получения 

ультратугоплавких карбидных керамик имеет свои уникальные 

преимущества. Получение ультратугоплавких карбидных керамик сводится к 

двум технологическим операциям: механическая активация реакционной 

смеси и синтез с приложением давления. Основными методами получения 

ультратугоплавких карбидных керамик являются горячее прессование и 

искровое плазменное спекание. Однако эти методы имеют ряд недостатков, к 

которым относятся многостадийность и длительность технологических 

процессов. Разработка новых методов синтеза ультратугоплавких карбидных 

керамик является актуальной задачей. 

Наиболее эффективные методы синтеза ультратугоплавких карбидных 

керамик включают механическую активацию реакционных смесей и синтез 

целевого продукта в режиме СВС. Важно отметить, что данный метод 

являются энерго- и ресурсосберегающим, экологически чистым методом 

производства. В процессе изготовления изделий отсутствуют отходы 

производства и вредные выбросы в атмосферу. Создание новой технологии 

получения ультратугоплавких карбидных керамик является перспективным 

направлением для синтеза материалов с высокими свойствами. 
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ГЛАВА 2. МАТЕРИАЛЫ И МЕТОДИКИ ИССЛЕДОВАНИЯ 

2.1 Исходные материалы 

В экспериментах для синтеза ультратугоплавких карбидных керамик 

Ta4HfC5 и Ti1−xZrxC использовали коммерческие порошки. Характеристики 

исходных реагентов представлены в таблице 8.  

 

Таблица 8 – Характеристики исходных реагентов 

Реагент Марка ТУ D, мкм Чистота масс. % 

Ti ПТМ ТУ 14-22-57-92 <100 99,2 

Zr ПЦрК-1 ТУ 48-4-234-84 <40 99,9 

Ta ТАП МВ-5Б ТУ 95-250-74 <30 99,6 

Hf ГФМ-1 ТУ 48-4-176-85 60-80 99,93 

C П804-Т ТУ 38-1154-88 0,2 99,6% 

 

Синтез ультратугоплавких карбидных керамик осуществляли по 

реакции: 

4(Ta+C)+(Hf+C)  Ta4HfC5 (5) 

0,55Ti+0,45Zr+C i0,55Zr0,45C (6) 

 

В системе (TaC–HfC) был выбран состав Ta4HfC5, представляющий 

собой карбидную керамику, имеющую наибольшую температуру плавления 

из всех материалов.  

Была синтезирована карбидная керамика состава Ti0.55Zr0.45C. Такое 

соотношение компонентов выбрано на основании известных данных о 

существовании непрерывного ряда твердых растворов между TiC и ZrC, 

обусловленного близостью кристаллических параметров и валентных 

состояний титана и циркония. При этом состав Ti0.55Zr0.45C обеспечивает 

оптимальное сочетание физико-механических свойств материала, а также 

реализует приближенное равенство объемных долей TiC и ZrC, что 
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способствует снижению локальных напряжений в решетке и повышает 

вероятность формирования однофазного твердого раствора. 

Оба состава были выбраны с учетом возможности получения 

однофазных продуктов, технологичности процесса синтеза, а также 

перспектив использования полученных материалов в качестве 

конструкционных и защитных покрытий в авиакосмической и ядерной 

энергетике. 

В таблице 9 представлены составы реакционных смесей и массовое 

содержание компонентов.  

 

Таблица 9 – Содержание исходных компонентов в смеси 

Состав 

смеси 

Содержание, масс. % 

Ti Zr Ta Hf C B 

№1 47,9 35,6 0 0 16,5 0 

№2 0 0 75,2 18,6 6,2 0 

№3 0 0 60,8 33 4 2,2 

№4 0 0 45,6 47 3 4,4 

 

2.2 Термодинамический расчет параметров синтеза  

Адиабатическую температуру горения и состав равновесных продуктов 

синтеза рассчитывали с помощью программы «Thermo» (версия 4.3) [157]. 

Расчеты по программе «Thermo» используют анализ термодинамического 

равновесия в сложных многоэлементных химических системах с целью 

определения возможности использования химической системы для синтеза 

целевого продукта. Программа включает банк данных термодинамических 

функций, программу расчета коэффициентов термодинамических функций 

для использования новых соединений. Состав равновесного продукта 

рассчитывается из условия минимизации термодинамического потенциала 

системы, учитывая термодинамические потенциалы всех соединений, 
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содержащихся в системе. Минимизация термодинамического потенциала в 

программе реализована по методу градиентного спуска.  

2.3 Приготовление реакционной смеси 

Реакционные смеси механически активировали в планетарной шаровой 

мельнице АГО-2 при скорости вращения 2220 об/мин
–1

 (центробежное 

ускорение шаров 100 g), которая представлена на рисунке 9. Материал 

мельничных барабанов ‒ сталь 40X13, шаров ‒ сталь ШX-15. Смеси готовили 

следующим образом. На первом этапе в барабан мельницы объемом 150 мл 

помещали 30 г исходных металлических порошков и 240 г шаров диаметром 

8 мм и перемешивали в течение 5 - 90 мин. С целью предотвращения 

прилипания смеси к стенкам барабанов и мелющих тел МА проводили в 

гексане. Затем добавляли сажу и дополнительно активировали в течение 4 

минут. Приготовленные смеси сушили при комнатной температуре на 

воздухе в течение 24 часов. 

 

 

Рисунок 9 – Планетарная шаровая мельница АГО-2 
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Преимуществом данной установки является возможность реализации 

больших ускорений и большой энергии (мощности) активации. Это 

возможно благодаря непрерывному водяному охлаждению барабанов во 

время активации. Водяное охлаждение препятствует разогреву и 

самовоспламенению смесей на стадии активации и непосредственно после 

нее. В таблице 10 представлены основные характеристики планетарной 

мельницы АГО-2.  

 

Таблица 10 – Характеристики планетарной мельницы АГО-2 

Характеристика АГО-2 

Количество барабанов 2 

Вместимость барабанов, мл 150 

Максимальная загрузка барабана, г 

Мелющие тела 

Обрабатываемая смесь 

 

250 

100 

Максимальная частота вращения 

барабанов, об/мин 
2200 

Максимальное центробежное 

ускорение мелющих тел, м/с
2
 

1000 

 

2.4 Методика определения химического анализа реакционных 

смесей 

Химический состав реакционных смесей (Ti+Zr) и (Ta+Hf) определяли 

методами аналитической химии. Углерод определяли окислительным 

плавлением в керамическом тигле. Водород по ГОСТ 24956-81. 

Детектирование кислорода и углерода по количеству выделившегося CO2 

методом инфракрасной абсорбции, азота по теплопроводности. Средства 

измерения: анализатор кислорода фирмы «Leco», модель ТС-600; анализатор 

водорода фирмы «Leco», модель RHEN-602; анализатор углерода фирмы 

«Leco», модель CS-600. 
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2.5 Методика приготовления шихтовых заготовок 

Шихтовые заготовки прессовали в разборных пресс-формах на 

гидравлическом прессе МС – 1000 (Рисунок 10). 

 

Рисунок 10 – Гидравлический пресс МС – 1000 

 

Механически активированную смесь засыпали в пресс-форму и 

устанавливали на опорную плиту пресса и прессовали до относительной 

плотности 0,6 - 0,7. Давление прессования контролировали по манометру, а 

время выдержки с помощью секундомера. Образец выдерживали под 

давлением не менее 1 минуты. Затем образец извлекали из пресс-формы. 

После прессования шихтовую заготовку (Рисунок 11) визуально 

контролировали на наличие дефектов в виде трещин, контролировали 

геометрические размеры и вес. 
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Рисунок 11 – Шихтовая заготовка 

 

2.6 Методика электротеплового взрыва под давлением 

В экспериментах по синтезу ультратуголавких карбидных керамик 

методом ЭТВ под давлением использовали шихтовые заготовки диаметром 

21 мм, спрессованные до относительной плотности 0.6 - 0.7. Шихтовую 

заготовку помещали в реакционную пресс-форму и нагревали джоулевым 

теплом под давлением 100 МПа. Процесс синтеза включает стадии 

предвзрывного нагрева образца и теплового взрыва. Стадия предвзрывного 

нагрева завершается при достижении температуры воспламенения. На стадии 

теплового взрыва происходит экзотермическое взаимодействие реагентов с 

резким ростом температуры. Длительность первой стадии составляет 

несколько секунд, а второй – несколько миллисекунд. После завершения 

реакции горячий продукт выдерживали под давлением в течение 3–5 секунд. 

На рисунке 12 представлена схема лабораторной установки для синтеза 

ультратуголавких карбидных керамик методом ЭТВ под давлением.  
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Температуру синтеза регистрировали в центре образца вольфрам-

рениевой термопарой ВР5/ВР20. Электрические параметры процесса 

(напряжение, ток, сопротивление образца) регистрировали 

термоэлектрическим методом. 

 

 

Рисунок 12 – Схема ЭТВ под давлением: 1 − пуансон, 2 − 

диэлектрическая футеровка, 3 − корпус пресс-формы, 4 – углеродная ткань, 

5 − реакционный образец, 6 − основание пресс-формы,  

7 − термопара ВР-5/20 

2.7 Методика СВС-компактирования 

СВС-компактирование горячих продуктов осуществляли в 

реакционной пресс-форме, схема которой представлена на рисунке 13. 

Шихтовую заготовку диаметром 58 мм, высотой 19 мм и относительной 

плотностью 0,6 помещали в реакционную пресс-форму, снабженную 

системой инициирования реакции экзотермического синтеза. Свободное 

пространство в пресс-форме заполняли дисперсным теплоизолятором, в 
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качестве которой использовали кварцевый песок дисперсностью 200-300 

мкм. Реакцию горения инициировали раскаленной электрическим током 

вольфрамовой спиралью. 

Экзотермический синтез осуществляли при 10 МПа, а 

компактирование целевого продукта - при 100 МПа. Низкое давление на 

первой стадии обусловлено необходимостью удаления примесного газа, 

выделяющегося в процессе горения и препятствующего уплотнению 

целевого продукта. Синтезированный образец извлекали из пресс-формы и 

помещали в кварцевый песок для остывания. 

 

 

Рисунок 13 – Схема СВС-компактирования: 1 − вольфрамовая спираль, 

2 − реакционный образец, 3 − дисперсный теплоизолятор (SiO2), 4 − корпус 

пресс-формы, 5 − химическая печка (Ti+C) 

2.8 Методика баротермического уплотнения 

Для увеличения плотности карбидных керамик, синтезированных 

методом СВС-компактирования, их подвергали баротермическому 
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уплотнению. в газостате (ABRA, Швейцария) [158] в среде аргона при 

температуре 1600 °С и давлении 162 МПа в течение 2,5 часов. Уплотнение 

карбидных керамик происходит при одновременном влиянии высоких 

температуры и давления. Улучшение плотности и однородности деталей 

после проведения баротермического уплотнения приводит к улучшению их 

механических свойств [158]. 

2.9 Методика сфероидизации порошковых смесей 

Эксперименты по получению порошков Ta4HfC5 сферической формы 

проводили на установке плазменной сфероидизации порошковых материалов 

(Рисунок 14) [159]. 

 

 

Рисунок 14 – Схема установки плазменной сфероидизации порошковых 

материалов ИМЕТ РАН: 1 – электродуговой плазмотрон; 2 – камера 

плазменной обработки порошков; 3 – аппарат фильтрации; 4 – сборник 

целевого продукта; 5 – поршневой дозатор дисперсного сырья; 6 – источник 

питания плазмотрона; 7 –запорный кран выгрузки целевого продукта 
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Процесс плазменной сфероидизации порошкового материала 

осуществляется путем нагрева и расплавления частиц прекурсора, 

подаваемых в плазменный поток транспортирующим газом. При охлаждении 

высокотемпературного газодисперсного потока в объеме реактора с 

водоохлаждаемыми стенками происходит кристаллизация металлических 

микрокапель в виде частиц сферической формы. Получаемый 

сфероидизированный микропорошок осаждается на стенках реактора [160]. 

Для получения порошков Ta4HfC5 сферической формы использовали 

комбинацию методов самораспространяющегося высокотемпературного 

синтеза (СВС) и плазменной сфероидизации. Сначала синтез Ta4HfC5 

проводили методом СВС в сосуде постоянного давления в среде аргона. 

Полученный продукт измельчали до фракции 10–100 мкм и подвергали 

плазменной сфероидизации на установке плазменной сфероидизации 

порошковых материалов ИМЕТ РАН. Основные параметры процесса 

плазменной сфероидизации порошка Ta4HfC5 фракции 10‒100 мкм: 

мощность электродугового плазмотрона 26,4 кВт; расход 

плазмообразующего газа аргона 2 м
3
/ч; энтальпия потока плазмы  

4,7 (кВт·ч)/м
3
; расход транспортирующего газа аргона 0,5 м

3
/ч; расход 

прекурсора 1 кг/ч. 

2.10 Методика растровой электронной микроскопии 

Анализ микроструктуры синтезированных карбидов проводили с 

помощью автоэмиссионного сканирующего электронного микроскопа (СЭМ) 

сверхвысокого разрешения Carl Zeiss Ultraplus, Германия (Рисунок 15).  
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Рисунок 15 – Сканирующий электронный микроскоп Carl Zeiss UltraPlus 

 

Принцип работы сканирующего электронного микроскопа (СЭМ) 

основан на взаимодействии сфокусированного пучка электронов с 

поверхностью исследуемого образца [161]. 

Структуру синтезированных образцов исследовали путем съемки в 

характеристическом излучении при увеличении до 200000. Формирование 

изображения получалось при ускоряющем напряжении электронного пучка 

20 кВ и величине тока 10 ÷ 12 А. 

2.11 Методика рентгенофазового анализа 

Рентгенография – это широко распространенный метод исследования 

кристаллических объектов. С помощью метода порошковой рентгеновской 

дифрактометрии определяли кристаллическую структуру и фазовый состав 

полученных карбидных керамик [162]. 

Съемку рентгеновских спектров исследуемых карбидов выполняли на 

дифрактометре ДРОН-3 с использованием CuKα излучения с шагом 

сканирования 0,02° и время экспозиции 4 с на каждом шаге. Дифрактометр 

имеет геометрическую фокусировку по Брэггу-Брентано [163].  
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2.12 Методика измерения микротвердости 

Измерение микротвердости проводили на микротвердомере «ПМТ-3» 

(Рисунок 16) по методу Виккерса (HV) в соответствии с ГОСТ 9450-76 [164]. 

В поверхность образца вдавливали алмазную четырёхгранную пирамиду с 

углом при вершине 136°. Отпечаток при этом получается в виде квадрата. 

Диагональ отпечатка измеряют после снятия нагрузки. Затем измеряли обе 

диагонали отпечатка, оставшиеся на поверхности образца, и брали среднее 

значение. Значение твёрдости HV вычисляли по формуле 2.3. 

Микротвердость измерялась у всех ультратугоплавких карбидных керамик.  

 

 

Рисунок 16 – Микротвердомер «ПМТ-3» 

 

При испытании применяли четырехгранные пирамиды с квадратным 

основанием и углом при вершине 136
о
, микротвердость рассчитывали по 

формулам: 

HV = 1,854
𝐹

𝑑2
; 

(7) 

где: F - сила в ньютонах, d – среднее значение диагонали отпечатка (мм). 

Использованная в исследованиях величина нагрузки на индентор составляла 

100 г. 
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2.13 Методика определения плотности  

В данных исследованиях измерение плотности образцов проводилось 

гидростатическим взвешиванием по ГОСТ 20018-74 [165]. Взвешивание 

испытуемого образца проводят сначала на воздухе, затем в жидкости для 

определения его плотности с помощью расчетов. В качестве жидкости для 

взвешивания была использована дистиллированная вода. Образец помещался 

в воду таким образом, чтобы он был полностью покрыт водой. При этом 

глубина погружения составила не менее 1 см от верха образца. На образце не 

должны присутствовать пузырьки воздуха. Плотность образца ρ (кг/м
3
) – 

масса, отнесенная к единице объема вещества, рассчитанная по формуле (8): 

𝜌 =
𝑚1 × 𝜌в
𝑚1−𝑚2

 
(8) 

где, ρв – плотность воды, г/см
3
; m1 – масса образца, взвешенного в воздухе, г; 

m2 – масса образца, взвешенного в воде, г. 
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ГЛАВА 3. СИНТЕЗ УЛЬТРАТУГОПЛАВКИХ КАРБИДНЫХ 

КЕРАМИК НА ОСНОВЕ СИСТЕМЫ Ta-Hf-C МЕТОДОМ  

ЭТВ ПОД ДАВЛЕНИЕМ 

3.1 Механическая активация смеси (Ta+Hf+C) 

В работах [166, 167] проведено исследование влияния времени 

механической активации на характеристики реакционных смесей. Смеси 

порошков тантала и гафния подвергали механической активации (МА) для 

уменьшения размера частиц, так как большой размер частиц исходных 

порошков титана и циркония затрудняет синтез карбидных керамик Ta4HfC5. 

Механическую активацию порошков металлов осуществляли в две стадии, 

описанных в главе 2.3. На рисунке 17 представлены дифрактограммы смесей 

(4Ta+Hf), полученных на первой стадии предварительной МА в сравнении со 

смесью, полученной при смешивании в фарфоровой ступке в течение 10 

минут. На дифрактограмме неактивированной смеси наблюдаются рефлексы 

Ta и Hf.  

На дифрактограммах смесей, полученных после 5 и 20 минут МА 

рефлексы гафния отсутствуют, а интенсивность рефлексов Ta существенно 

снижается, а их ширина увеличивается (Рисунок 17). Таким образом, в 

кристаллической форме в смеси присутствуют фазы Ta, а Hf переходит в 

аморфное состояние.  
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Рисунок 17 – Дифрактограммы смесей (4Ta+Hf), 1- полученных без 

механической активации, 2- при механической активации в течение 5 минут, 

3- 20 минут, 4 - 40 минут и 5 - 60 минут 

 

Уширение рефлексов Ta указывает на дефектность его 

кристаллической структуры и уменьшение размера областей когерентного 

рассеяния. Изменение структурного состояния и фазового состава смеси 

металлов происходит в результате деформационного воздействия при 

высокоэнергетической обработке. 

При МА более 40 минут происходит полная аморфизация 

кристаллической структуры исходных металлов. Рефлексы Ta и Hf исчезли. 

Вместе с тем, на дифрактограмме смеси (4Ta+Hf) после 60 минут МА в 

области углов 2≈34.5, 40 и 58° наблюдаются размытые рефлексы, 

интенсивность которых близка к интенсивности карбидной фазы Ta4HfC5. 

Это указывает на формирование кристаллических зародышей карбидной 

фазы. Необходимо отметить, что на первом этапе МА смеси (4Ta+Hf) 

проводили без добавления сажи. 

Образование карбидной фазы на этой стадии связано с разложением 

гексана в процессе МА. Гексан – органическое соединение, относящееся к 

классу алканов. Его химическая формула – C6H14. В условиях механической 
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активации (МА) гексан разлагается на углерод и водород [168, 169]. Общий 

процесс разложения можно описать следующим образом: 

 

C6H14 → 6C+7H2 (9) 

  

Значительная погрешность определения углового положения 

рефлексов прекурсора не позволяет определить параметры элементарных 

ячеек карбида и оценить соотношение Ta/Hf по правилу Вегарда.  

Образование карбида при МА смеси в гексане подтверждается 

данными химического анализа (Рисунок 18). Показано, что МА в течение 60 

минут содержание связанного углерода Ссв достигает 1,6 % масс., что 

соответствует 25 % превращению металлов в карбидную фазу. Таким 

образом, можно заключить, что в результате 60 минут MA смеси (4Ta+Hf) в 

гексане формируется прекурсор, содержащий аморфную металлическую 

фазу и кристаллиты карбидной фазы.  

 

Рисунок 18 – Зависимость содержания связанного углерода в смеси (Ta+Hf) 

от времени МА 
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3.2 Параметры электротеплового взрыва при синтезе карбидной 

керамики Ta4HfC5 

Методом ЭТВ под давлением синтезировали карбидную керамику 

Ta4HfC5 [170, 171]. В экспериментах регистрировали температуру в центре 

образца и силу электрического тока при ЭТВ с использованием реакционной 

смеси (Ta+Hf+C). На рисунках 19–21 представлены зависимости 

температуры синтеза и силы электрического тока от времени МА. Видно, что 

при использовании не активированной реакционной смеси, приготовленной в 

фарфоровой ступке в течение 5 минут, максимальная температура ЭТВ 

достигает 3300 К (Рисунок 19). При использовании активированных 

реакционных смесей, приготовленных в шаровой мельнице в течение 20 и  

60 минут (Рисунок 20 и 21), максимальная температура ЭТВ составляет  

2400 К и 2000 К, соответственно 

 

 
 

Рисунок 19 – Изменение температуры в центре образца (1) и электрического 

тока (2) в процессе ЭТВ смеси Ta–Hf–C, приготовленной в фарфоровой 

ступке в течение 5 мин 
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Рисунок 20 – Изменение температуры в центре образца (1) и электрического 

тока (2) в процессе ЭТВ смеси Ta–Hf–C, МА в шаровой мельнице в течение 

20 мин 

 

 
Рисунок 21 – Изменение температуры в центре образца (1) и электрического 

тока (2) в процессе ЭТВ смеси Ta–Hf–C, активированной в шаровой 

мельнице в течение 60 мин 
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Эксперименты показали, что с увеличением времени активации время 

нагрева образца уменьшалось от 7,7 до 2,3 с. Это обусловлено влиянием 

диэлектрических оксидных слоев на поверхности исходных металлических 

порошков Ta и Hf. Они создают высокое электрическое сопротивление 

образца, спрессованного из не активированной реакционной смеси [167]. В 

процессе активированного смешивания оксидные слои разрушается. На 

поверхности чистых металлов образуются электрические контакты, 

уменьшающие электрическое сопротивление исходного образца. При 

пропускании электрического тока происходит дальнейшее разрушение 

оксидных слоев и уменьшение электрического сопротивления. Это 

обеспечивает увеличение силы электрического тока на стадии предвзрывного 

нагрева, что увеличивает скорость нагрева исследуемого образца. Отметим, 

что резкое увеличение температуры образца на стадии теплового взрыва 

сопровождается быстрым ростом силы электрического тока, что обусловлено 

увеличением плотности образца под давлением. 

 

3.3 Фазовый состав и микроструктура синтезированной карбидной 

керамики Ta4HfC5 

Воспламенение МА смеси (4Ta+Hf+5C) осуществляли прямым 

пропусканием электрического тока через реакционный образец. Процесс 

синтеза включает стадии предвзрывного нагрева образца и теплового взрыва. 

Стадия предвзрывного нагрева завершается при достижении температуры 

воспламенения. На стадии теплового взрыва происходит экзотермическое 

взаимодействие реагентов с резким ростом температуры. Длительность 

первой стадии составляет несколько секунд, а второй – несколько 

миллисекунд. Адиабатическая температура горения смеси (4Ta+Hf+С), 

рассчитанная по программе «THERMO», составляет около 3000 °С. 
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Относительная плотность синтезированной карбидной керамики 

составила 90%, что несколько меньше, чем у карбидных керамик Ta4HfC5, 

полученной горячим изостатическим прессованием [15] и искровым 

плазменным спеканием [96]. 

Микротвердость синтезированной карбидной керамики Ta4HfC5 

составляет ≈ 14,5 ГПа, что является следствием высокой остаточной 

пористости (≈ 10 %) карбида. Это обусловлено быстрым остыванием 

синтезированного образца под давлением. Отметим, что время 

консолидации, при ЭТВ составляет несколько секунд. По сравнению с 

методами ГИП и ИПС это является существенным преимуществом. Для 

уменьшения остаточной пористости образцов необходимо уменьшить 

теплоотвод, что приведет к увеличению времени нахождения материала в 

пластичном состоянии и позволит увеличить время консолидации.  

РФА образцов консолидированной карбидной керамики Ta4HfC5 после 

ЭТВ показывает, что предварительная МА смеси металлов Ta+Hf в гексане 

обеспечивает формирование однофазного материала.  

На дифрактограммах карбидных керамик (Рисунок 22), полученных из 

механически активированных смесей, присутствуют рефлексы карбидной 

фазы, кристаллическая структура которой относится к кубической сингонии 

(пространственная группа Fm3m).  
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Рисунок 22 – Дифрактограммы карбидных керамик, синтезированных при 

ЭТВ смесей (4Ta+Hf+5С) с различной длительностью МА 

 

Дифракционные рефлексы карбида существенно уширены. Это связано 

с малым размером областей когерентного рассеяния и деформацией 

кристаллической структуры Ta1-хHfхC. 

С увеличением длительности МА от 5 до 60 минут на дифрактограммах 

отмечается рефлекс 110 -Fe, появление которого связано с намолом железа 

в процессе МА. 

Дифрактограмма карбидной керамики, синтезированной из смеси после 

ручного смешивания, принципиально отличается от дифрактограмм 

карбидных керамик, полученных из предварительно механически 

активированных смесей (Рисунок 22). В первом случае синтезированная 

карбидная керамика не является однофазной. Он содержит фазы параметры, 

которых близки к параметрам элементарной ячейки монокарбидов TaC и HfC 
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(таблица 11). Кроме того, наличие размытых рефлексов в угловых 

интервалах между узкими рефлексами TaC и HfC, свидетельствует о 

частичном формировании карбидных керамик Ta1-хHfхC. 

Параметры элементарной ячейки однофазной карбидной керамики в 

зависимости от времени МА и литературные данные представлены в таблице 

11.  

 

Таблица 11 – Параметры элементарной ячейки карбидных керамик 

Ta1-хHfхC. 

Фаза 
Время 

МА, мин 

Параметры 

ячейки, Å 
Ссылка 

TaC 

HfC 
0 

4,450* 

4,632* 
настоящая 

работа 

 Ta1-хHfхC 

5 4,489 

20 4,480 

40 4,479 

60 4,495 

TaC 4,454 PDF2 #35-0801 

Ta0.8Hf0.2C 

4,486 [96] 

4,473 [14] 

4,487 [172] 

4,468 [173] 

4,485 [174] 

4,490 [175] 

Ta0.5Hf0.5C 4,543 PDF2 #65-8216 

HfC 4,637 PDF2 #39-1491 

*Параметры элементарных ячеек фаз, близких по составу к монокарбидам 

TaC и HfC. 

 



 

68 

 

 

Полученные значения параметров ячеек близки к известным 

параметрам карбидной керамики Ta0.8Hf0.2C [176, 177]. Размер элементарной 

ячейки в ряду твердых растворов TaC-HfC изменяется линейно, т.е. 

подчиняется правилу Вегарда [178] (Рисунок 23).  

 

 

Рисунок 23 – Влияние стехиометрии карбидных керамик Ta1-хHfхC на 

параметр его элементарной ячейки: ●- экспериментальные,  ▼ - 

литературные данные [93–96] 

 

На основе полученных данных можно заключить, что в процессе ЭТВ 

предварительно механически активированных порошковых смесей металлов 

с углеродом синтезирована однофазная карбидная керамика тантала и 

гафния, состав которой соответствует формуле Ta4HfC5. 

На рисунке 24 представлена микроструктура карбидной керамики, 

полученной при ЭТВ из реакционной смеси, подвергнутой МА в течение  

64 минут. Видно, что размер частиц карбида составляет менее 500 нм, 

причем они имеют характерную для кубической кристаллической структуры 

огранку. 
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Рисунок 24 – Микроструктура карбидной керамики Ta4HfC5 

 

3.4 Исследование термической стойкости порошка Ta4HfC5 в 

потоке плазмы 

Исследовано влияние термической обработки порошка состава Ta4HfC5 

в потоке высокотемпературной аргоновой плазмы на фазовый состав и 

морфологию полученных частиц. Порошок Ta4HfC5 дисперсностью 10–100 

мкм пропускали через поток аргоновой плазмы и отбирали пробы со стенок 

реактора. Результаты РФА и микроструктурного анализа показали, что 

плазменная обработка приводит к значительному изменению морфологии 

частиц, а также изменению его фазового состава. На рисунке 25 представлена 

дифрактограмма порошка Ta4HfC5 после плазменной обработки. Видно, что 

образовалась новая фаза – Ta0.93Hf0.07C. Изменение состава связано с 

разложением и испарением частиц исходной фазы Ta4HfC5. Интенсивность 

испарения этих частиц зависит от их размера. Чем меньше размер исходных 

частиц, тем они быстрее плавятся и испаряются.  
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Рисунок 25 – Дифрактограмма порошка Ta4HfC5, обработанного в 

потоке высокотемпературной аргоновой плазмы 

 

На рисунке 26 представлена фотография частиц, сформировавшихся на 

стенках плазменного реактора. Видно, что в процессе высокотемпературной 

обработки в потоке аргоновой плазмы сформировались частицы сферической 

формы диаметром 15–25 мкм.  

 

 

Рисунок 26 – Микрофотография порошка Ta4HfC5, обработанного в 

потоке высокотемпературной аргоновой плазмы 
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Характеристики порошка, после обработки в потоке 

высокотемпературной аргоновой плазмы представлены в таблице 12. 

 

Таблица 12 – Характеристики порошка, обработанного в потоке 

аргоновой плазмы 

Образец Фаза Параметры 

ячейки, A 

Содержание 

фаз, % масс. 

 

χ
2
 

 

Rwp 

 

Ta4HfC5 

Стенки реактора 

(конденсат) 

 

Ta
0.92

Hf
0.08

C 4,468 39,80 2,10 2,90 

TaC 4,454 37,80 

Ta
2
C 3,105 19,07 

Ta
0.51

Hf
0.49

C 4,543 1,76 

HfC 3,273 1,60 

Ta4HfC5 

Дно реактора 

 

Ta
0.93

Hf
0.07

C 4,467 98,50 1,46 2,61 

Ta
0.89

Hf
0.11

C 4,474 1,50 

Ta4HfC5 

Стенки реактора 

(после удаления 

«нано-фракции») 

 

Ta
0.94

Hf
0.06

C 4,464 98,50 2,43 3,79 

Ta
0.90

Hf
0.10

C 4,471 1,50 

Ta4HfC5 

Стенки реактора              

(«нано-фракция») 

 

Ta
0.91

Hf
0.09

C 4,469 59,80 2,10 2,83 

TaC 4,452 28,40 

Ta
2
C 3,104 6,74 

Ta
0.52

Hf
0.48

C 4,542 3,9 

HfC 3,276 1,12 

 

3.5 Выводы по главе 

Таким образом, впервые методом электротеплового взрыва под 

давлением из порошковой смеси (4Ta+Hf+5С) получена плотная 

ультратугоплавкая карбидная керамика Ta4HfC5 с субмикронной структурой. 

Для синтеза карбидных керамик использовали смесь металлов Ta и Hf после 

предварительной МА в планетарной мельнице. Показано, что время МА 

смеси порошков (4Ta+Hf) существенно влияет на структуру прекурсора. МА 

приводит к изменению структурного состояния и фазового состава смеси 
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металлов в результате деформационного воздействия. При МА в гексане в 

течение 40–60 минут наблюдается аморфизация металлов и зарождение 

кристаллитов карбидной фазы с кубической структурой. Формирование 

карбида связано с взаимодействием Ta и Hf с углеродом, образующимся в 

результате разложения гексана. При ЭТВ реакционной смеси, содержащей 

прекурсор и необходимое количество сажи, сформировалась однофазная 

карбидная керамика. Параметр элементарной ячейки карбида в зависимости 

от времени МА металлов составил 4,4796(9)–4,4951(8)Å и соответствует 

параметру ячейки карбида Ta4HfC5. Синтезированная карбидная керамика 

характеризуется субмикронной структурой, твердость по Виккерсу 

составляет 14,5 ГПа при пористости 10 %. 

Проведены испытания термической стойкости порошка Ta4HfC5. 

Установлено, что в ходе термической обработки в потоке плазмы часть 

гафния испаряется, в результате чего конечным фазовым составом является 

Ta0.9Hf0.1C. Таким образом, фаза Ta0.9Hf0.1C обладает большей 

термостойкостью по сравнению с фазой Ta4HfC5. 

Исследовано влияние дисперсности порошка Ta4HfC5 на получение 

частиц сферической формы. Показано, что оптимальным размером для 

образования сферической формы частиц является интервал от 20 мкм до  

50 мкм. Если размер частиц менее 20 мкм, они испаряются и конденсируются 

в виде однофазных соединений. Если размер частиц более 50 мкм, они не 

успевают оплавиться и сформировать частицы сферической формы. 
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ГЛАВА 4. СИНТЕЗ КАРБИДНОЙ КЕРАМИКИ НА ОСНОВЕ 

СИСТЕМЫ Ti-Zr-C МЕТОДОМ ЭТВ 

4.1 Механическая активация порошковой смеси Ti+Zr 

В экспериментах по синтезу карбидной керамики на основе системы 

Ti–Zr–C, результаты которых представлены в работах [179, 180], проводили 

предварительную механическую активацию реакционных смесей (Ti+Zr) в 

гексане. На рисунке 27 представлены зависимости распределения частиц по 

размерам в смесях (Ti+Zr). Видно, что в процессе МА распределение частиц 

по размерам значительно изменяется. В течение 20, 40 и 90 минут средний 

размер частиц (максимальный на кривой дифференциального распределения) 

составляет 30 мкм, 18 мкм и 3,4 мкм. Массовая доля частиц среднего размера 

варьируется от 7,5 до 10,5 %. 

 

Рисунок 27 – Дифференциальное распределение частиц по размерам в смеси 

(Ti+Zr), МА в течение 20 (1), 40 (2) и 90 (3) мин 

 

Рентгенограммы смесей (Ti + Zr) представлены на рисунке 28. Видно, 

что в процессе МА интенсивность рефлексов Ti и Zr уменьшается в течение 

5-20 минут. При увеличении продолжительности смешивания МА до 

40 минут на рентгенограммах отсутствуют отражения Ti и Zr, что указывает 
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на их полную аморфизацию. Уменьшение интенсивности дифракционных 

отражений связано с увеличением плотности дислокаций в кристаллической 

решетке, уменьшением размера частиц и увеличением области когерентного 

рассеяния рентгеновских лучей. Пики низкой интенсивности, 

соответствующие карбидной керамики Ti1−xZrxC, появлялись на 

рентгенограммах механически активированных смесей, в течение 90 минут. 

 

 

Рисунок 28 – Рентгенограммы смесей (Ti+Zr), МА при 5 (1), 20 (2), 40 (3)  

и 90 (4) мин 

 

В таблице 13 представлены результаты химического анализа смеси 

порошков (Ti+Zr), подвергнутых MA. Было обнаружено, что увеличение 

продолжительности МА с 20 до 90 минут повысило содержание углерода с 

1,2 до 4,26 мас. % и водорода с 0,29 до 0,98 мас. %. При этом содержание 

кислорода и азота практически не изменилось. 
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Таблица 13 – Влияние МА на содержание углерода (С), водорода (H), 

кислорода (O) и азота (N) в смеси (Ti+Zr) 

Смесь tМА, мин C, масс. % H, масс. % O, масс. % N, масс. % 

«1» 20 1,2 0,29 1,94 0,19 

«2» 40 3,2 0,71 2,55 0,20 

«3» 90 4,26 0,98 2,45 0,20 

 

 

4.2 Параметры ЭТВ смеси (Ti+Zr+C) 

Механически активированные реакционные смеси использовали для 

синтеза ультратуголавких карбидных керамик методом ЭТВ под давлением с 

регистрацией температуры синтеза. На рисунке 29 представлена типичная 

термограмма ЭТВ смеси (Ti+Zr+C) при давлении 100 МПа. Процесс синтеза 

включает стадии предварительного нагрева, тепловой взрыв и охлаждения. 

Время нагрева на начальном этапе составляет 2,5 – 4,5 секунды. При 

температуре воспламенения мощность химического тепловыделения 

превышает скорость отвода тепла, что приводит к нарушению теплового 

равновесия. На стадии теплового взрыва происходит резкое 

(неконтролируемое) повышение температуры. На этой стадии 

экзотермическое взаимодействие реагентов занимает десятки миллисекунд. 

После экзотермической реакции нагрев прекращался, и конечный продукт 

охлаждали до комнатной температуры. Стадия теплового взрыва начинается 

при температуре воспламенения и заканчивается при максимальной 

температуре синтеза. 
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Рисунок 29 – Типичная термограмма механически активированной в течение 

5 минут смеси (Ti+Zr+C) 

 

МА смесей (Ti+Zr+C) оказывает значительное влияние на параметры 

ЭТВ. Из экспериментальных данных, представленных в таблице 14, видно, 

что увеличение длительности МА с 20 до 90 минут приводит к повышению 

температуры воспламенения с 300 до 700 °C и снижению максимальной 

температуры 2700 до 1300 °C. Полученный результат можно объяснить 

образованием карбидной фазы (инертного продукта) в процессе МА. 

Образование карбида на стадии механической активации снижает 

максимальную температуру ЭТВ. 

 

Таблица 14 – Параметры ЭТВ смесей (Ti+Zr+C) 

Смесь tнаг, сек Tвоспл, °C Tмакс, °C 

1 4,5 300 2700 

2 3,0 350 2500 

3 2,5 700 1300 
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4.3 Фазовый состав и микроструктура синтезированных 

карбидных керамик Ti1−xZrxC 

На рисунках 30-32 представлены экспериментальные, теоретические и 

разностные рентгенограммы, синтезированных карбидных керамик Ti1−xZrxC. 

Видно, что продолжительность МА оказывает существенное влияние на 

фазовый состав карбидных керамик. Рентгенограммы карбидов, 

синтезированных из смеси, подвергнутой механической активации в течение 

20 минут, содержат три набора рефлексов, соответствующих карбидным 

керамикам с различным соотношением карбидов титана и циркония 

(Рисунок 30). Рентгенограммы карбидов, синтезированных из смесей МА в 

течение 40 и 90 минут, имеют существенные различия. В первом случае на 

рентгенограммах представлен один набор рефлексов, что указывает на 

образование карбидной керамики Zr0.50Ti0.50C (Рисунок 31). На втором 

изображении имеются два набора рефлексов, соответствующих карбидным 

керамикам с обогащенным содержанием карбида титана и карбида циркония 

(Рисунок 32). Угловые положения дифракционных линий этих фаз находятся 

между соответствующими фазовыми линиями чистого титана и карбидов 

циркония. Важно отметить, что на разностных рентгенограммах нет явных 

пиков (Рисунки 30-32, синяя линия), что указывает на то, что 

экспериментальные и теоретические рентгенограммы имеют хорошее 

количественное соответствие. 
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Рисунок 30 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики 

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси, МА в течение 20 минут

 

Рисунок 31 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики 

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси, МА в течение 40 минут 
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Рисунок 32 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики 

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси, МА в течение 60 минут 

 

Рассчитанные параметры элементарных ячеек карбидных керамик 

представлены в таблице 15.  

 

Таблица 15 – Параметры элементарных ячеек и фазовый состав 

полученных карбидных керамик 

Карбидная 

керамика 

Параметр 

решетки, Å 

Фазовый 

состав 

Содержание 

фазы, масс. % 
Rwp, % 

«1» 

4,374 Ti0.87Zr0.13C 19,7 

2,16 4,513 Zr0.51Ti0.49C 45,0 

4,599 Zr0.74Ti0.26C 35,3 

«2» 4,511 Zr0.50Ti0.50C 100,0 2,32 

«3» 

4,377 Ti0.86Zr0.14C 40,1 

1,91 4,508 Zr0.50Ti0.50C 1,5 

4,596 Zr0.74Ti0.26C 58,4 
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Известно [178], что по правилу Вегарда размер элементарной ячейки в 

твердых растворах TiC–ZrC изменяется линейно (Рисунок 33). Используя 

правило Вегарда и значения рассчитанных параметров ячейки, были 

определены составы карбидных керамик: Ti0.84Zr0.16C, Zr0.50Ti0.50C и 

Zr0.73Ti0.27C. Взвешенный коэффициент расхождения (Rwp) для всех расчетов 

составляет менее 2,5 %. 

 

 

Рисунок 33 – Зависимость параметра элементарной ячейки от состава 

карбидной керамики Ti1−xZrxC 

 

На рисунках 34–36 представлены СЭМ изображения микроструктуры 

синтезированных карбидных керамик. Видно, что в ходе синтеза карбидной 

керамики из смеси «1» была синтезирована карбидная керамика, содержащая 

три фазы: Ti0.87Zr0.13C, Zr0.51Ti0.49C и Zr0.74Ti0.26C с размером зерен 2–5 мкм 

(Рисунок 34). При синтезе карбидной керамики из смеси «2» конечный 

продукт содержит одну фазу Zr0.50Ti0.50C с размером зерен 3–5 мкм. Важно 

отметить, что при использовании смеси «3» образуется карбидная керамика, 

содержащая две фазы. При этом образуется субмикронная структура. При 
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времени МА 90 минут, наблюдалось образование мелких пор размером  1 

мкм. 

 

Рисунок 34 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC, 

синтезированной из смеси «1» 

 

 

Рисунок 35 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC, 

синтезированной из смеси «2» 
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Рисунок 36 – Микроструктура карбидной керамики Ti1-xZrxC, 

синтезированной из смеси «3» 

 

В таблице 16 приведены физико-механические характеристики 

полученных карбидных керамик. Видно, что карбидная керамика, 

синтезированная из смеси «3», обладает наибольшей твердостью. Это 

связано с образованием двойного карбида с субмикронной микроструктурой 

(Рисунок 36). 

 

Таблица 16 – Физико-механические характеристики полученных 

карбидных керамик 

Керамика ρотн, % Пз, % D, мкм HV, ГПа 

«1» 90,7 6,4 5,0 11,3 

«2» 92,5 5,3 3,0-5,0 13,2 

«3» 89,8 8,7 0,1-0,2 18,5 

 

Образование продуктов при высокотемпературном взаимодействии в 

системе Ti–Zr–C определяется скоростью диффузионного массопереноса 

атомов титана, циркония и технического углерода. Известно [84], что 
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скорость самодиффузии атомов углерода на несколько порядков выше, чем 

взаимная диффузия металлов. Это связано с другим механизмом 

массопереноса: самодиффузия атомов углерода осуществляется за счет 

внедрения, а взаимная диффузия металлов - по вакансионному механизму 

[85]. По этой причине, независимо от продолжительности МА, в ходе 

экзотермического взаимодействия исходные реагенты полностью 

превращаются в стехиометрические карбиды титана и циркония. Низкое 

время экзотермического взаимодействия и быстрое охлаждение затрудняют 

синтез карбидной керамики, содержащей одну фазу. В этих условиях 

образование карбидных керамик Ti1−xZrxC зависит от скорости взаимной 

диффузии атомов титана и циркония. 

Различие фазовых составов синтезированных карбидных керамик 

можно объяснить влиянием температуры и продолжительности МА на 

плотность дислокаций в кристаллической решетке и скорость взаимной 

диффузии металлов. Следует отметить, что модули Юнга и сдвига у титана и 

циркония ниже, чем у карбидов на их основе (таблица 17). Следовательно, 

при деформационном воздействии в кристаллической решетке титана и 

циркония может создаваться более высокая плотность дислокаций, по 

сравнению с карбидами этих металлов. С этой точки зрения предпочтительно 

использовать механически активированную смесь (Ti+Zr+C) для синтеза 

карбидной керамики титана и циркония с равновесным составом, поскольку 

при экзотермическом взаимодействии взаимная диффузия металлов будет 

происходить с более высокой скоростью. 

 

Таблица 17 – Физико-механические характеристики Ti, Zr, TiC и ZrC 

[181, 182] 

Металлы и 

карбиды 

Модуль 

Юнга, ГПа 

Модуль 

сдвига, ГПа 

Энергии образования 

дефектов, эВ 

Ti 103-110 41 1,34 

Zr 97 33 1,46 

TiC 440-460 188 7,03 

ZrC 392-412 175 8,98 
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Концентрация дислокаций зависит от модуля сдвига и энергии их 

образования, а также от влияния температуры ЭТВ и продолжительности MA 

на плотность дислокаций в кристаллической решетке и скорость взаимной 

диффузии металлов. Концентрация дислокаций зависит от модуля сдвига и 

энергии их образования. Экспериментально установлено [183], что для 

большинства металлов энергия образования вакансий хорошо согласуется с 

температурой плавления (Tпл), т.е. EvF ≈ 8kTпл, где k - постоянная Больцмана. 

В таблице 17 представлены механические характеристики титана, циркония, 

а также карбидов титана и циркония. Видно, что модули сдвига титана и 

циркония, а также энергия образования дислокаций в них значительно ниже, 

чем в карбидах на их основе. По этой причине при деформации в 

кристаллических решетках титана и циркония создается более высокая 

плотность дислокаций, чем в кристаллических решетках карбидов титана и 

циркония. Следовательно, для синтеза бинарных карбидов титана и циркония 

равновесного состава предпочтительно использовать механически 

активированную смесь (Ti+Zr+C), поскольку взаимная диффузия металлов 

будет протекать с более высокой скоростью при экзотермическом 

взаимодействии. 

Продолжительность МА оказывает различное влияние на температуру 

синтеза материала и плотность дислокаций, которые связаны с образованием 

конечного продукта в процессе МА. При продолжительности МА 20 мин 

реализуется высокая температура синтеза (2700 
о
С), но из-за низкой 

плотности дислокаций образуется карбидная керамика, содержащая три фазы 

с различным содержанием карбидов титана и циркония. Карбидная керамика 

Zr0.50Ti0.50C образуется при использовании реакционной смеси (Ti+Zr+C), 

механически активированной в течение 40 мин. В этих условиях сочетание 

температуры синтеза и плотности дислокаций в кристаллической решетке 

обеспечивает оптимальную скорость взаимной диффузии металлов, 

необходимую для синтеза карбидной керамики, содержащей одну фазу 

Zr0.50Ti0.50C. При более длительном МА (90 мин) достигается высокая 
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плотность дислокаций. Однако низкая температура синтеза затрудняет 

образование карбидной керамики, содержащей одну фазу. В этих условиях 

образуется карбидная керамика, содержащая две фазы Ti0.86Zr0.14C и 

Zr0.74Ti0.26C, при этом образуется субмикронная структура. Важно отметить, 

что механическая активация реакционной смеси порошков позволила 

синтезировать карбидные керамики Zr0.16Ti0.84C и Zr0.73Ti0.27C с субмикронной 

структурой. 

4.4 Выводы по главе 

Изучено влияние длительности механической активации на 

формирование фазового состава, микроструктуры и физико-механические 

свойства карбидной керамики Ti1-xZrxC, полученной методом 

электротеплового взрыва под давлением. При использовании реакционной 

смеси (0,55Ti+0,45Zr+C), механически активированной в течение 20 минут, 

формируется карбидная керамика Ti1-xZrxC, содержащая три фазы, в течение 

40 минут – одну фазу, а в течение 90 минут – три фазы. В последнем случае 

формируется карбидная керамика с размером зерен 0,1–0,2 мкм, остаточной 

пористостью менее 10 % и микротвердостью 18,5 ГПа. 
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ГЛАВА 5. СВС-КОМПАКТИРОВАНИЕ И БАРОТЕРМИЧЕСКОЕ 

УПЛОТНЕНИЕ КАРБИДНОЙ КЕРАМИКИ НА ОСНОВЕ  

СИСТЕМЫ Ti–Zr–C 

5.1 СВС-компактирование карбидной керамики Ti1-xZrxC  

Методом ЭТВ под давлением были синтезированы карбидные 

керамики Ti1-xZrxC с высокими физико-механическими характеристиками, но 

с недостаточно высокой плотностью ( 90%). С целью синтеза карбидной 

керамики с более высокой плотностью были проведены исследования по 

СВС-компактированию с использованием механически активированной 

реакционной смеси (Ti+Zr+C). Механическую активацию реакционной смеси 

проводили по методике, описанной в разделе 2.3. В таблице 18 представлены 

характеристики используемых в исследованиях смесей Ti+Zr+C. 

 

Таблица 18 – Характеристики реакционных смесей 

Смесь tМА, мин H, масс. % C, масс. % d, мкм 

«1» 5 0,27 0,51 30 

«2» 20 0,45 1,2 23 

«3» 40 0,71 3,2 18 

«4» 60 0,98 4,26 3,4 

 

После механической активации реакционной смеси был проведен 

синтез карбидных керамик Ti1-xZrxC методом СВС-компактирования. На 

рисунках 37–40 представлены рентгенограммы синтезированных карбидных 

керамик Ti1−xZrxC. На рентгенограммах карбидных керамик, 

синтезированных из смесей «1» – «3» (Рисунок 37 – Рисунок 39), видны три 

набора рефлексов. Угловые положения рефлексов карбидных керамик 

находятся между соответствующими линиями фаз чистых карбидов титана и 

циркония. Напротив, рентгенограмма карбидной керамики «4» содержит два 

набора рефлексов, соответствующих карбидным керамикам с высоким 

содержанием Ti и Zr (Рисунок 40).  
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Рисунок 37 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики 

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси «1» 

 
Рисунок 38 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики  

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси «2» 
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Рисунок 39 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики 

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси «3» 

 
Рисунок 40 – Экспериментальная (черная кривая), теоретическая (красная 

кривая) и разностная (синяя кривая) рентгенограммы карбидной керамики 

Ti1-xZrxC, синтезированной из смеси «4» 



 

89 

 

 

В соответствии с правилом Вегарда размер элементарной ячейки в ряду 

Ti1−xZrxC изменяется линейно [178]. На основе расчетных значений 

параметров ячейки определяли составы синтезированных карбидов (таблица 

19). Коэффициент расхождения (Rwp) для всех составов составляет менее 3 %, 

что свидетельствует о высокой точности расчетов. 

В таблице 19 представлены расчетные параметры элементарных ячеек 

и составы синтезированных карбидных керамик Ti1−xZrxC. Видно, что 

карбидные керамики, приготовленные из смесей «1» - «3», содержат три 

фазы: Zr0.51Ti0.49C, Zr0.76Ti0.24C и Ti0.88Zr0.12C. С увеличением 

продолжительности МА интенсивность рефлексов фазы Zr0.51Ti0.49C 

снижается. Карбидная керамика, синтезированная из смеси «4», содержит две 

фазы: Zr0.76Ti0.24C и Ti0.88Zr0.12C.  

 

Таблица 19 – Фазовый состав и параметры решетки синтезированных 

карбидных керамик Ti1−xZrxC 

Карбидная 

керамика 
Состав Содержание,  

масс. % 

Параметр 

решетки, Å 
Rwp 

«1*» 

Zr0.76Ti0.24C 36,8(4) 4,604 

2,67 Zr0.51Ti0.49C 44,4(2) 4,513 

Ti0.88Zr0.12C 18,8(2) 4,369 

«2*» 

Zr0.76Ti0.24C 46,4(4) 4,611 

2,76 Zr0.51Ti0.49C 23,3(8) 4,506 

Ti0.88Zr0.12C 30,3(3) 4,368 

«3*» 

Zr0.76Ti0.24C 44,5(9) 4,603 

2,17 Zr0.51Ti0.49C 24,8(4) 4,527 

Ti0.88Zr0.12C 30,7(9) 4,376 

«4*» 
Zr0.76Ti0.24C 60,7(6) 4,602 

2,28 Ti0.88Zr0.12C 39,3(6) 4,381 
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Рентгенофазовый анализ показал, что МА влияет на фазовый состав 

полученных карбидных керамик. Обнаружено, что карбидные керамики, 

синтезированные из смесей «1» - «3», содержат три фазы, а карбидные 

керамики, синтезированные из смеси «4» - две. Важно отметить, что фазы 

Zr0.76Ti0.24C и Ti0.88Zr0.12C образовались при синтезе карбидных керамик из 

смесей «1» – «4». Однако фаза Zr0.51Ti0.49C образуется при использовании 

смесей «1» – «3» и не образуется при использовании смеси «4». Полученный 

результат можно объяснить разницей температур горения смеси «1» 

(2800 °С) и смеси «4» (1400 °С). Это связано с длительным временем 

охлаждения массивного образца (диаметр 58 мм, высота 20 мм), 

помещенного в химическую печь. При охлаждении высокотемпературная 

фаза Zr0.51Ti0.49C частично распадалась на вторичные фазы Zr0.76Ti0.24C и 

Ti0.88Zr0.12C.  

При этом следует отметить, что температура горения смеси «1» выше, а 

температура горения смеси «4» ниже температуры предела смешиваемости 

на фазовой диаграмме системы TiC–ZrC (Рисунок 41, красная линия).  

 

 

Рисунок 41 – Диаграмма разрыва смешиваемости в системе TiC–ZrC, 

рассчитанная в [108] 
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Следовательно, в карбидной керамике «1*» фаза Zr0.51Ti0.49C 

присутствует, а в карбидной керамике «4*» отсутствует. Массовое 

содержание фазы Zr0,51Ti0,49C зависит от скорости охлаждения 

синтезированной карбидной керамики. Наибольшее количество фазы 

Zr0.51Ti0.49C в карбидных керамиках, полученных методом СВС, будет 

образовываться при высокой скорости охлаждения, а минимальное - при 

низкой скорости охлаждения. 

Микроструктуры полученных карбидных керамик Ti1−xZrxC 

представлены на рисунках 42–45. Видно, что карбидная керамика «1*» 

содержит фазу Zr0.51Ti0.49C с размером зерен 10 мкм и фазы Zr0.76Ti0.24C и 

Ti0.88Zr0.12C с размером зерен 0,1 мкм. Увеличение продолжительности МА 

привело к уменьшению в карбидной керамике «2*» размеров участков с 

крупными частицами фазы Zr0.51Ti0.49C. Карбидные керамики «3*» и «4*» 

формируются практически с равномерным распределением зерен. Карбидная 

керамика «4*» состоит только из зерен фаз Zr0.76Ti0.24C и Ti0.88Zr0.12C. 

Результаты микроструктурного анализа согласуются с данными 

рентгенофазового анализа. 

 

Рисунок 42 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC, 

синтезированной из механически активированной смеси «1» 
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Рисунок 43 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC 

синтезированной из механически активированной смеси «2» 

 

 

Рисунок 44 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC 

синтезированной из механически активированной смеси «3» 
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Рисунок 45 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC 

синтезированной из механически активированной смеси «4» 

 

В таблице 20 представлены физико-механические характеристики 

карбидных керамик Ti1−xZrxC. Формирование субмикронной структуры 

(Рисунок 45) приводит к наибольшему значению микротвердости. Несмотря 

на дополнительный нагрев реакционных смесей химическими печами, 

максимальная относительная плотность синтезированных карбидных 

керамик составляет 91,2%. На рисунке 46 представлена фотография 

синтезированного образца Ti1−xZrxC. 

 

Рисунок 46 – Фотография синтезированного образца Ti1−xZrxC 
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Таблица 20 –Температура горения и характеристики карбидных 

керамик Ti1−xZrxC 

Карбидная 

керамика 
Tсинтеза, 

о
С ρотн, % Пз, % D, мкм HV, ГПа 

«1*» 2800 91,2 8,3 5-7 11,3 

«2*» 2500 91,2 8,6 3-5 13,2 

«3*» 2400 89,56 9,6 1-2 16,4 

«4*» 1400 85,96 10,5 0,1-0,2 18,5 

 

5.2 Баротермическое уплотнение карбидной керамики Ti1-xZrxC, 

синтезированной методом СВС-компактирования 

Для снижения остаточной пористости синтезированные карбидные 

керамики подвергали баротермическому уплотнению в газостате при  

160 МПа и 1600 °С в течение 2,5 часов [184]. На рисунке 47 представлена 

фотография образца после баротермического уплотнения. 

 

 

Рисунок 47 – Фотография образца Ti1−xZrxC после баротермического 

уплотнения 

 

На рисунках 48–51 представлены рентгенограммы карбидных керамик 

Ti1−xZrxC, полученных методом СВС-компактирования и подвергнутых 

баротермическому уплотнению. Видно, что карбидные керамики («1*» – 

«3*»), содержащие три фазы преобразовались в карбидные керамики («1**» 

– «3**»), содержащие две фазы.  
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Рисунок 48 – Рентгенограмма карбидной керамики Ti1−xZrxC «1**» после 

баротермического уплотнения 

 

 

Рисунок 49 – Рентгенограмма карбидной керамики Ti1−xZrxC «2**» после 

баротермического уплотнения 
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Рисунок 50 – Рентгенограмма карбидной керамики Ti1−xZrxC «3**» после 

баротермического уплотнения 

 

 

Рисунок 51 – Рентгенограмма карбидной керамики Ti1−xZrxC «4**» после 

баротермического уплотнения 
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Анализ показал, что карбидные керамики Ti1−xZrxC, подвергнутые 

баротермическому уплотнению в газостате, имеют одинаковый фазовый 

состав: Zr0.85Ti0.15C (53,1 ± 3,0 мас. %) и Ti0.92Zr0.08C (44,2 ± 3,0 мас. %). Здесь 

отметим, что на рентгенограммах отсутствует фаза Zr0.49Ti0.51C, так как она 

распалась при баротермическом уплотнении. Рефлексы термообработанных 

фаз на рентгенограммах сместились в сторону чистых карбидов циркония и 

титана. 

Микроструктура карбидных керамик Ti1−xZrxC после баротермического 

уплотнения представлена на рисунках 52-55. Видно, что, несмотря на равные 

условия баротермического уплотнения, карбидные керамики формировались 

с совершенно различной микроструктурой. Так карбидная керамика «1*» со 

средним размером зерна 10 мкм (Рисунок 47) преобразовалась в карбидную 

керамику «1**» с субмикронным размером зерна 0,1 мкм, (Рисунок 52). И, 

наоборот, карбидная керамика «4*» с размером зерна 0,1 мкм (Рисунок 45) 

преобразовалась в карбидную керамику «4**» с размером зерна 2–3 мкм 

(Рисунок 55). 

 

 

Рисунок 52 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC «1**» после 

баротермического уплотнения 
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Рисунок 53 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC «2**» после 

баротермического уплотнения 

 

 

Рисунок 54 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC «3**» после 

баротермического уплотнения 

 



 

99 

 

 

 

 

Рисунок 55 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC «4**» после 

баротермического уплотнения 

 

В таблице 21 представлены физико-механические характеристики 

карбидных керамик Ti1−xZrxC, после баротермического уплотнения. Видно, 

что при термической обработке плотность карбидных керамик «1**» и «2**» 

увеличилась до 99,2%, а карбидных керамик «3**» и «4**» практически не 

изменилась. Полученный результат можно объяснить влиянием 

микротвердости на консолидацию карбидных керамик. Микротвердость 

карбидной керамики «1*» была меньше, чем двойного карбида «4*». 

Поэтому скорость консолидации карбидной керамики «1*» при 

термообработке была выше, чем у карбидной керамики «4*». В результате 

плотность карбидной керамики «1*» увеличилась, а плотность карбидной 

керамики «4*» практически не изменилась. 
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Таблица 21 – Физико-механические характеристики термически 

обработанных карбидных керамик Ti1−xZrxC 

Карбидная 

керамика 
ρотн, % d, мкм HV, ГПa K1c, МПа×м

1/2
 

«1**» 99,2 0,1-0,2 20,9 12,53 

«2**» 99,2 1,0-2,0 18,4 10,74 

«3**» 85,7 3,0-3,5 10,6 - 

«4**» 80,4 3,0-5,0 7,68 - 

 

На рисунке 56 представлена микроструктура термически обработанной 

карбидной керамики Ti1−xZrxC «1**» с отпечатками индентора при нагрузке 

100 Н.  

 

 
Рисунок 56 – Микроструктура карбидной керамики Ti1−xZrxC «1**» с 

отпечатками индентора при нагрузке 100 Н 

 

Видно, что при вдавливании индентора в углах отпечатков 

образовались трещины. Средняя длина трещин в отпечатках составляет  

110,4 мкм. При внедрении индентора в карбидный слой на основе Ti1−xZrxC в 

углах отпечатка пирамиды Виккерса в области максимальных 

растягивающих напряжений образовались радиальные трещины. 
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Наблюдается образование магистральных, сопутствующих трещин, их 

ветвление, а также слияние трещин с микронеоднородностями структуры. 

Прямолинейный характер распространения трещин указывает на высокую 

хрупкость материала. Обращает на себя внимание тот факт, что трещины 

распространяются как через зерна, так и огибают их. Рассчитанный по 

методу Палмквиста коэффициент трещиностойкости K1c составляет 10,74 – 

12,53 МПа·м
1/2

. 

5.3 Влияние баротермического уплотнения на состав карбидной 

керамики Ti1-xZrxC 

Сопоставим фазовые составы карбидных керамик Ti1−xZrxC, 

синтезированных методом СВС-компактирования, с фазовыми составами 

ультратугоплавких карбидных керамик Ti1−xZrxC, синтезированных методом 

ИПС. В таблице 22 показано, что карбидная керамика Ti0.9Zr0.1C была 

получена при температуре спекания 2000 °C, а карбидная керамика, 

содержащая фазы Ti0.46Zr0.54C и Ti0.35Zr0.65C была получена при температуре 

2200 °C. В ходе последующей термообработки в течение 50 часов фаза 

Ti0.9Zr0.1C разделялась при температуре 1300 °C, а фазы Ti0.46Zr0.54C и 

Ti0.35Zr0.66C не полностью распадались при температуре 1600 °C, несмотря на 

очень длительное время выдержки (500 часов). Наличие нескольких 

высокотемпературных фаз как в синтезированных, так и в 

термообработанных карбидных керамиках, полученных методом ИПС, 

указывает на образование неравновесных продуктов. 

Составы карбидных керамик, полученных методом СВС-

компактирования, существенно отличаются от составов, полученных 

методом ИПС. Так, карбидные керамики, полученные методом СВС, 

приготовленные из смеси «1» – «3», содержат одну высокотемпературную и 

две низкотемпературные фазы. Карбидная керамика, синтезированная из 

смеси «4» содержит только две низкотемпературные фазы. Фаза Zr0.51Ti0.49C 

образовалась при максимальной температуре горения смесей «1» – «3», 
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превышающей 2200 °С. На фазовой диаграмме системы TiC–ZrC 

температура соответствует условиям образования карбидных керамик, 

содержащих одну высокотемпературную фазу. 

Согласно фазовой диаграмме TiC–ZrC, рассчитанной из первых 

принципов [108], представленной на рисунке 57, при температуре выше 

точки излома максимальной смешиваемости в равновесии может находиться 

только одна фаза, а при температуре ниже точки излома максимальной 

смешиваемости – две фазы находятся в равновесии. 

 

Рисунок 57 – Диаграмма разрыва смешиваемости в системе TiC–ZrC, 

рассчитанная в [108], где символами (s) обозначены карбидные керамики 

Ti1−xZrxC, синтезированные в настоящей работе:  - карбидная керамика «1», 

 - карбидная керамика «2*», - карбидная керамика «3*»,  - карбидная 

керамика «4*»,  - карбидная керамика «1**» – «4**» 

 

Наличие высокотемпературной фазы указывает на синтез карбидных 

керамик Ti1−xZrxC неравновесного состава. Рассчитанные по правилу Вегарда 

[178] составы равновесных фаз, образовавшиеся в результате фазового 
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разделения, соответствуют фазам Ti0.98Zr0.02C и Ti0.05Zr0.95C. При отжиге 

карбидных керамик «1*» – «4*» фаза Zr0.51Ti0.49C полностью разделилась на 

две вторичные фазы: Ti0.15Zr0.85C (53,1 ± 3,0 мас. %) и Ti0.92Zr0.08C (44,2 ± 3,0 

мас. %).  

 

Таблица 22 – Фазовые составы карбидных керамик Ti1−xZrxC, 

синтезированных различными авторами 

 

№ 
Состав 

керамики 

Tсинтеза, 

°С 

Состав 

термообработанной 

керамики 

Tотж, 

°C 

tотж, 

часов 
Метод 

1 

Ti0.9Zr0.1C 2000 

Ti0.98Zr0.02C 

Ti0.90Zr0.10C 

Ti0.11Zr0.89C 

1300 1 
ИПС 

[116] 

Ti0.9Zr0.1C 2000 
Ti0.98Zr0.02C 

Ti0.11Zr0.89C 
1300 50 

2 

Ti0.35Zr0.65C 

Ti0.46Zr0.54C 
2200 

Ti0.08Zr0.92C 

Ti0.33Zr0.67C 

Ti0.49Zr0.51C 

Ti0.91Zr0.09C 

1300 100 

ИПС 

[107] 

Ti0.35Zr0.65C 

Ti0.46Zr0.54C 
2200 

Ti0.11Zr0.89C 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.55Zr0.45C 

Ti0.95Zr0.05C 

1300 500 

3 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.09Zr0.91C 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 

Ti0.87Zr0.13C 

1150 10 

ИПС 

[183] Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.06Zr0.94C 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 

Ti0.90Zr0.10C 

1400 10 

Ti0.34Zr0.66C 2200 Ti0.09Zr0.91C 

Ti0.31Zr0.69C 
1400 100 
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Ti0.50Zr0.50C Ti0.50Zr0.50C 

Ti0.91Zr0.09 C 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.10Zr0.90C 

Ti0.32Zr0.68C 

Ti0.48Zr0.52C 

Ti0.89Zr0.11C 

1600 10 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.11Zr0.89C 

Ti0.32Zr0.68C 

Ti0.48Zr0.52C 

Ti0.86Zr0.14C 

1800 10 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.14Zr0.86C 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.52Zr0.48C 

Ti0.81Zr0.19C 

1800 20 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.14Zr0.86C 

Ti0.30Zr0.70C 

Ti0.86Zr0.14C 

1800 30 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.50Zr0.50C 
2200 

Ti0.14Zr0.86C 

Ti0.34Zr0.66C 

Ti0.52Zr0.48C 

Ti0.81Zr0.19C 

2000 7 

4 

Ti0.24Zr0.76C 

Ti0.49Zr0.51C 

Ti0.88Zr0.12C 

2800 
Ti0.15Zr0.85C 

Ti0.92Zr0.08C 
1600 2,5 

СВС 

(настоя

щая 

работа) 

Ti0.24Zr0.76C 

Ti0.49Zr0.51C 

Ti0.88Zr0.12C 
2500 

Ti0.15Zr0.85C 

Ti0.92Zr0.08C 
1600 2,5 

Ti0.24Zr0.76C 

Ti0.49Zr0.51C 

Ti0.88Zr0.12C 
2400 

Ti0.15Zr0.85C 

Ti0.92Zr0.08C 
1600 2,5 

Ti0.24Zr0.76C 

Ti0.49Zr0.51C 

Ti0.88Zr0.12C 
1400 

Ti0.15Zr0.85C 

Ti0.92Zr0.08C 
1600 2,5 
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Результаты экспериментов показали, что составы термообработанных 

ИПС-сплавов изменяются медленнее, чем СВС-сплавы (таблица 22). Здесь 

важно отметить, что в обоих случаях фазовое расслоение протекает по 

механизму спинодального распада. В обоих случаях на ранней стадии 

разделения на границах зерен высокотемпературной фазы образуются 

богатые Ti и Zr низкотемпературные фазы, а полукогерентные границы фаз 

содержат дислокации несоответствия [114]. Затем ламели из 

низкотемпературных фаз прорастают в зерна высокотемпературной фазы. 

Однако по мере удаления от границы зерна скорость роста ламелей 

замедляется. На это указывает клиновидная форма ламелей, в которых 

толщина слоя вблизи границы зерна больше толщины слоя в глубине 

высокотемпературной фазы. По-видимому, это связано с тем, что разрушение 

зерна под действием возникающих напряжений происходит более 

эффективно вблизи границы зерна, чем внутри нее.  

Карбидные керамики, полученные методом СВС-компактирования, 

отличаются от карбидных керамик, полученных методом ИПС не только 

формированием различной микроструктуры, но и высокой скоростью 

фазового разделения при термической обработке. В отличие от ламинатной 

структуры карбидных керамик, полученных методом ИПС, карбидные 

керамики, полученные методом СВС-компактирования, состоят из 

керамической матрицы Ti0.49Zr0.51C и субмикронных круглых зерен. Эти 

различия можно объяснить тем, что МА смеси, использованные для синтеза 

карбидных керамик, содержали наноразмерные кристаллиты зародыши 

карбидных фаз, которые образовались на стадии механической активации. 

Наночастицы имеют округлую форму и высокоугловые границы. 
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5.4 Выводы по главе 

1. Разработан метод синтеза карбидной керамики Ti1-xZrxC с 

субмикронной структурой. Он включает механическую активацию 

реакционной смеси, СВС-компактирование и баротермическое уплотнение в 

газостате. Впервые синтезированы карбидные керамики Ti1-xZrxC с 

субмикронной структурой, остаточной пористостью менее 1 %, 

микротвердостью 20,9 ГПа и трещиностойкостью 12,53 МПа×м
1/2

.  

2. Исследовано влияние баротермического уплотнения карбидных 

керамик Ti1-xZrxC на формирование фазового состава, микроструктуры и 

физико-механических свойств. Показано, что при температуре 1600 °С и 

давлении 160 МПа в течение 150 минут формируется карбидная керамика, 

содержащая фазы Ti0.92Zr0.08C и Zr0.85Ti0.15C. 
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ОБЩИЕ РЕЗУЛЬТАТЫ И ВЫВОДЫ ПО РАБОТЕ 

1. Впервые разработан метод синтеза субмикронной карбидной 

керамики Ta4HfC5 с использованием процессов механической активации 

реакционной смеси и электротеплового взрыва под давлением и впервые 

получена карбидная керамика Ta4HfC5 с субмикронной структурой и 

остаточной пористостью менее 10 % и микротвердостью 14,5 ГПа. 

2. Разработан метод синтеза карбидной керамики Ti1-xZrxC с 

субмикронной структурой. Он включает механическую активацию 

реакционной смеси, СВС-компактирование и баротермическое уплотнение в 

газостате. Впервые синтезированы карбидные керамики Ti1-xZrxC с 

субмикронной структурой, остаточной пористостью менее 1 %, 

микротвердостью 20,9 ГПа и трещиностойкостью 12,53 МПа×м
1/2

.  

3. Изучено влияние длительности механической активации от 5 до 

60 минут на температуру электротеплового взрыва смесей (4Ta+Hf+5C) и 

(0,55Ti+0,45Zr+C). Показано, что увеличение длительности механической 

активации реакционной смеси (4Ta+Hf+5C) приводит к уменьшению 

температуры электротеплового взрыва от 3300 до 2000 К. Увеличение 

длительности механической активации реакционной смеси (0,55Ti+0,45Zr+C) 

приводит к уменьшению температуры электротеплового взрыва от 3000 до 

1600 К.  

4. Изучено влияние длительности механической активации на 

формирование фазового состава, микроструктуры и физико-механические 

свойства карбидной керамики Ti1-xZrxC, полученной методом 

электротеплового взрыва под давлением. При использовании реакционной 

смеси (0,55Ti+0,45Zr+C), механически активированной в течение 5 минут, 

формируется карбидная керамика Ti1-xZrxC, содержащая три фазы, в течение 

40 минут – одну фазу, а в течение 60 минут – три фазы. В последнем случае 

формируется карбидная керамика с размером зерен 0,1–0,2 мкм, остаточной 

пористостью менее 10 % и микротвердостью 18,5 ГПа.  
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5. Исследовано влияние баротермического уплотнения карбидных 

керамик Ti1-xZrxC на формирование фазового состава, микроструктуры и 

физико-механических свойств. Показано, что при температуре 1600 °C и 

давлении 160 МПа в течение 150 минут формируется карбидная керамика, 

содержащая фазы Ti0.92Zr0.08C и Zr0.85Ti0.15C. 

6. Установлено, что фазовый состав, микроструктура и физико-

механические свойства карбидных керамик Ti1-xZrxC зависят от 

интенсивности фазового разделения высокотемпературной фазы Ti0.51Zr0.49C 

по механизму спинодального фазоразделения и баротермического 

уплотнения. 

7. Исследовано влияние дисперсности порошка Ta4HfC5 на 

формирование частиц сферической формы. Показано, что для формирования 

частиц сферической формы оптимальным является использование порошка 

состава Ta4HfC5 дисперсностью 20–50 мкм.  

8. Установлено, что воздействие высокотемпературной аргоновой 

плазмы приводит к изменению фазового состава порошка Ta4HfC5. В 

результате термической обработки происходит частичное разложение фазы 

Ta4HfC5 с образованием новой фазы – Ta0.93Hf0.07C.  
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