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1. Wstęp 

 

 Intensywne badania nad dwutlenkiem cyrkonu jako materiałem konstrukcyjnym 

zostały zapoczątkowane w połowie lat siedemdziesiątych dwudziestego wieku. Bodź-

cem tych studiów była publikacji Garviego i współpracowników w „Nature” [1]. W 

artykule pod tytułem „Ceramic steel?” autorzy pokazali, że właściwości mechaniczne 

regularnego ZrO2 można znacznie podnieść przez wprowadzenie do niego wydzieleń 

metastabilnej, tetragonalnej fazy dwutlenku cyrkonu. Dalszy postęp wiedzy i techno-

logii materiałów cyrkoniowych doprowadził w latach późniejszych do wytworzenia 

nowej klasy ceramiki. Wytworzono materiały polikrystaliczne składające się wyłącz-

nie z tetragonalnego dwutlenku cyrkonu, które charakteryzują się jedną z najwyższych 

wśród jednofazowych tworzyw ceramicznych odpornością na kruche pękanie jak rów-

nież doskonałą wytrzymałością na zginanie. Znaczny wzrost tych właściwości związa-

ny jest z pozytywnymi skutkami przemiany odmiany tetragonalnej ZrO2 w odmianę 

jednoskośną (t→j). Przejście to może być wywołane poprzez naprężenia rozciągające 

związane z zewnętrznym obciążeniem materiału. W tych warunkach część energii 

sprężystego odkształcenia materiału jest pochłaniana przez wspomnianą przemianę 

fazową, utrudniając propagację pęknięcia [2-4]. Jednocześnie w obszarze przemiany 

następuje wzrost naprężeń ściskających w związku z większą objętością właściwą od-

miany jednoskośnej ZrO2 w porównaniu do jego odmiany tetragonalnej. Powyższy 

mechanizm zwiększa tzw. efektywną energię pękania γef, od której to zależy krytyczny 

współczynnik intensywności naprężeń, KIc (1). Wielkość ta, będąca miarą odporności 

tworzywa na kruche pękanie, opisuje minimalną gęstość energii w danym obszarze 

materiału, która jest wymagana do propagacji pęknięcia w sposób katastrofalny. 

 

efIc γEK ⋅=         (1) 

 

gdzie E – moduł Younga. 

Opisane zjawiska odpowiedzialne są w głównej mierze również za pojawienie się w 

materiale wzrostu odporności na rozprzestrzenianie się pęknięcia w funkcji stosunku 
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długości pęknięcia do szerokości strefy przemiany t→j, czyli tzw. zachowania według 

„krzywej R” [5]. 

 Z punktu widzenia inżyniera zajmującego się materiałami konstrukcyjnymi 

istotnym ograniczeniem tworzyw bazujących na dwutlenku cyrkonu jest ich stosun-

kowo niska, jak na ceramikę, twardość i odporność na zużycie ścierne. Równocześnie 

znanych jest szereg materiałów ceramicznych o wysokiej twardości i odporności na 

ścieranie, ale o umiarkowanej odporności na pękanie. W tym świetle uzasadnione staje 

się dążenie do wytworzenia kompozytu, który łączyłby i potęgował korzystne cechy 

tych materiałów i ZrO2. Taka motywacja, w połączeniu z potrzebą wytworzenia mate-

riału o korzystnych właściwościach cieplnych czy bardzo dobrych właściwościach 

mechanicznych w podwyższonych temperaturach, doprowadziła na przestrzeni ostat-

nich kilku dekad do powstania szerokiej grupy tworzyw wielofazowych składających 

się z tetragonalnego ZrO2 oraz takich związków jak węgliki krzemu, wolframu, chro-

mu, tytanu czy też tlenki chromu lub glinu lub azotek tytanu [6-20]. Przy czym tetra-

gonalny dwutlenek cyrkonu pełnił funkcję osnowy, a fazy mniejszościowe występo-

wały w postaci ziaren o zróżnicowanej morfologii – płytki, whiskersy, cząstki. Te sa-

me przesłanki leżą u podstaw poszukiwań nowych materiałów kompozytowych w 

układzie ZrO2/TiB2 [19-23]. Szczególna, jak się wydaje, atrakcyjność tego układu na 

tle wcześniej zaprezentowanych wynika z wyjątkowego zestawu właściwości TiB2. 

Dwuborek tytanu charakteryzuje się wysoką twardością i wysoką temperaturą topnie-

nia (ponad 2800°C), a także dużym przewodnictwem cieplnym (60 W·m-1·K-1 lub wię-

cej) i niską gęstością (4,52 g/cm3 w porównaniu do ok. 6,1 g/cm3 dla tetragonalnego 

ZrO2). TiB2 bierny chemicznie względem ZrO2, nawet w temperaturach tak wysokich 

jak 1500°C [24], czego nie można powiedzieć choćby o SiC, a także WC. Charaktery-

zuje się też odpornością na działanie stopionych metali. Ograniczeniem TiB2 jest jego 

umiarkowana odporność na kruche pękanie. Te fakty skłoniły autora do poświęcenia 

niniejszej pracy zagadnieniom otrzymywania i charakterystyki kompozytów ziarni-

stych ZrO2/TiB2, które mogą znaleźć zastosowanie w aplikacjach konstrukcyjnych 

oraz jako materiał narzędziowy do obróbki metali. Nowością z w stosunku do prac 

[19-23] jest wykorzystanie do produkcji spieków cyrkoniowego proszku kompozyto-

wego zawierającego cząstki TiB2 otrzymane in situ na drodze karbotermicznej reduk-
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cji tlenku boru, a także tlenku tytanu zawartego w roztworze stałym TiO2-Y2O3-ZrO2, 

w miejsce tradycyjnej metody wytwarzania proszku kompozytowego, jaką jest fizycz-

ne mieszanie odpowiednich proszków składowych. Z punktu widzenia metodyki jest 

to rozwinięcie koncepcji syntezy drobnokrystalicznego TiC wykorzystywanej przez 

Pydę, Haberkę, Liu i innych [14-18] w technologii kompozytów częściowo stabilizo-

wany ZrO2/TiB2. 

Przesłanki skłaniające autora do podjęcia zaprezentowanej tematyki badań mają 

charakter naukowy, ekonomiczny, oraz są związane z ochroną zdrowia ludzkiego. 

Przesłanki naukowe tworzy sprawdzona możliwość syntezy in situ wtrąceń TiC [18], 

w proszkach dwutlenku cyrkonu stabilizowanych tlenkiem itru i domieszkowanych 

tlenkiem tytanu w wyniku wzmiankowanych wyżej reakcji karbotermicznej redukcji. 

Proces ten wykorzystuje skłonność do segregacji tytanu znajdującego się w roztworze 

stałym z dwutlenkiem cyrkonu w obszar granicy międzyziarnowej. W pracy wykorzy-

stane będą nanometryczne proszki roztworu stałego TiO2-Y2O3-ZrO2, co ze względu 

na ich duże rozwinięcie powierzchni powinno zintensyfikować zjawisko segregacji, a 

co za tym idzie zwiększyć znacząco dostępność tytanu w procesie syntezy wtrąceń. 

Etap zarodkowania fazy TiB2 w wyniku reakcji w fazie stałej w połączeniu z odpo-

wiednim rozproszeniem tej fazy w „matrycy” ZrO2 i odpowiednio dużą szybkością 

reakcji powinien umożliwić syntezę bardzo drobnych, wręcz nanometrycznych, ziaren 

dwuborku tytanu jednorodnie rozprowadzonych w osnowie ZrO2. Omijany jest w ten 

sposób problem niejednorodnej dystrybucji ultradrobnych, a więc łatwo aglomerują-

cych cząstek proszku pojawiający się w tradycyjnej technice wytwarzania proszków 

kompozytowych metodą fizycznego mieszania. Istotną przesłanką skłaniającą do ba-

dań nad nanokompozytami stabilizowany ZrO2/TiB2 jest sprawdzenie ciągle niewyja-

śnionej kwestii [25] w jakim zakresie koncepcja ceramicznych nanokompozytów re-

prezentuje nowe podejście do podwyższenia odporności na pękanie i wytrzymałości 

ceramiki. Innymi słowy, czy prowadzi ona do pojawienia się nowych mechanizmów 

poprawy właściwości użytkowych ceramiki. 

Przesłanki ekonomiczne wiążą się z faktem, że synteza in situ nanometrycznych 

wtrąceń TiB2 racjonalizuje problem wysokich kosztów. Nie wymaga ona stosowania 

drogich, submikro- lub nanoproszków TiB2. W syntezie in situ wykorzystuje się jedy-
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nie względnie tanie i łatwo dostępne prekursory boru (np. kwas borowy H3BO3 lub bor 

amorficzny) i węgla (np. żywice organiczne). Stosunkowo łatwa i niekosztowna jest 

też metodyka wytwarzania drobnokrystalicznych proszków ZrO2 domieszkowanych 

tytanem – technika współstrącania jednorodnej mieszaniny uwodnionych tlenków i ich 

krystalizacja hydrotermalna. 

Ostatnia przesłanka związana jest z ochroną zdrowia człowieka. Istotą jej jest 

fakt, że proponowana metoda syntezy TiB2, chociaż ukierunkowana na uzyskanie 

proszków kompozytowych zawierających nanowtrącenia, nie wymaga bezpośredniego 

stykania się z tymi nanowtrąceniami. Są one uwięzione wewnątrz lub pomiędzy sub-

mikronowymi cząstkami roztworu stałego dwutlenku cyrkonu i w związku z tym nie 

stwarzają zagrożenia dla zdrowia osób stykających się z otrzymywaniem i przetwarza-

niem proszków kompozytowych otrzymywanych metodą in situ. 
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2. Dwutlenek cyrkonu – ZrO2 

 

2.1. Polimorfizm ZrO2 

 

 Dwutlenek cyrkonu występuje naturalnie w przyrodzie w formie minerału o 

nazwie baddeleit. W celach technicznych ZrO2 pozyskuje się głownie z krzemianu 

cyrkonu (ZrSiO4) poprzez przeprowadzenie go kolejno w chlorek, wodorotlenek lub 

siarczan cyrkonu i finalnie w dwutlenek cyrkonu. 

 Czysty dwutlenek cyrkonu pod ciśnieniem atmosferycznym występuje w formie 

kryształów o symetrii jednoskośnej w grupie przestrzennej P21/c, tetragonalnej (P42/nmc) 

oraz regularnej (Fm3m) [26]. W warunkach wysokiego ciśnienia, rzędu 4 GPa, możliwe 

jest krystalizowanie ZrO2 o symetrii rombowej [27]. Podstawowe dane krystalograficzne 

czystego dwutlenku cyrkonu zawiera Tabela 2.1, natomiast Rys. 2.1 pokazuje kształt ko-

mórek elementarnych jego niskociśnieniowych odmian krystalicznych. 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 2.1. Komórki elementarne niskociśnieniowych odmian polimorficznych dwutlenku cyrkonu [28]. 

 

Tabela 2.1. Parametry strukturalne oraz gęstość poszczególnych odmian polimorficznych 

czystego ZrO2 występujących pod ciśnieniem atmosferycznym [29]. Dla fazy tetragonalnej 

podano parametry sieciowe komórki prymitywnej. 

Parametry sieciowe [nm] 
Odmiana Gęstość [g/cm

3
] 

a b c β 

jednoskośna 5,68 0,5145 0,5208 0,5311 99,23 ° 

tetragonalna 6,10 0,364 — 0,527 — 

regularna 6,20 0,5065 — — — 
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Jedynie odmiana jednoskośna jest stabilna termodynamicznie w temperaturze 

pokojowej, a cykl przejść fazowych dwutlenku cyrkonu pod ciśnieniem atmosferycz-

nym można zilustrować następującym diagramem: 

 

ciecz  →
°C2680  odmiana regularna  →

°C2370  

 →
°C2370 odmiana tetragonalna  →

 ←

°

°

 C950

C1150
 odmiana jednoskośna 

 

Przejście fazy tetragonalnej w jednoskośną (t→j) ma charakter przemiany mar-

tenzytycznej [30, 31] i charakteryzuje się bezdyfuzyjnością, atermicznością i wystę-

powaniem histerezy temperatury początku przemiany (patrz powyższy diagram). Róż-

nica pomiędzy objętością właściwą fazy jednoskośnej i tetragonalnej wynosi ok. 4,5% 

[32]. Przy czym ta pierwsza jest fazą o większej objętości właściwej. Ze względu na 

wysoką temperaturę przemiany fazy regularnej w tetragonalną (r→t), stwarzającą 

trudności badawcze, nie ma jednoznacznych dowodów na temat charakteru tegoż 

przejścia fazowego. 

 

2.2. Stabilizacja odmian wysokotemperaturowych ZrO2 w tempe-

raturze pokojowej 

 

 Znacznie większa objętość właściwa fazy jednoskośnej w porównaniu do obję-

tości właściwej fazy tetragonalnej ZrO2 wywołuje bardzo duże naprężenia rozciągają-

ce w materiale, w którym następuje masowe przejście fazowej t→j. Jeśli naprężenia te 

nie są w jakiś sposób zrównoważone, to powodują dekohezję materiału. Opisane zja-

wisko uniemożliwia w praktyce otrzymanie w temperaturze pokojowej litych materia-

łów czystego ZrO2. Rozwiązaniem problemu jest obniżenie granicznych temperatur 

przejść fazowych ZrO2. Stabilizacja w warunkach normalnych odmian wysokotempe-

raturowych ZrO2 zależy od pewnej liczby czynników, które można ogólnie podzielić 

na dwie grupy. Pierwsza z nich obejmuje czynniki wiodące do postania wakancji w 

podsieci tlenowej ZrO2 [33], a druga to wszelkiej natury ściskające naprężenia mecha-

niczne, mające szczególne znaczenie w przypadku stabilizacji jego odmiany tetrago-
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nalnej. Na przykład w materiałach polikrystalicznych, naprężenia te pochodzą z od-

działywania ziaren otaczających dane ziarno, które bez nich uległoby w danych wa-

runkach przemianie prowadzącej do zwiększenia jego objętości [34, 35]. 

 Dodatkowe wakancje tlenowe w sieci krystalicznej ZrO2 można wywołać po-

przez wprowadzenie w pozycje węzłowe Zr4+ jonów metali o stopniu utlenienia mniej-

szym niż +4; wynika to bezpośrednio z zachowania warunku elektroobojętności ukła-

du. Podwyższenia stężenia wakancji tlenowych dokonuje się poprzez domieszkowanie 

ZrO2 tlenkami: itru [36], wapnia [37, 38], magnezu [39], indu oraz skandu [40], hafnu, 

niobu i tantalu [41] oraz niektórych pierwiastków ziem rzadkich [42, 43]. Wymienione 

domieszki tlenkowe wprowadza się w ilości kilku lub maksymalnie kilkunastu procent 

molowych i potocznie nazywa się je stabilizatorami. Jako stabilizator stosuje się też 

CeO2 [44-46]. Mechanizm stabilizacji wysokotemperaturowych odmian ZrO2 przez 

dwutlenek ceru jest ciągle przedmiotem kontrowersji. Maschio i wsp. [45] wiążą go z 

redukcją jonu Ce4+ do Ce3+ w trakcie tworzenia roztworu stałego i tym samym z wy-

tworzeniem wakancji tlenowych. Niedawne prace Mastelaro i wsp. [46], prowadzone 

na polikryształach CeO-ZrO2 spiekanych w 1450°C w powietrzu, przeczą jednak temu 

poglądowi. 

 Wakancje tlenowe w sieci krystalicznej ZrO2 mogą być również indukowane 

przez podstawienie tlenu w jego pozycji węzłowej przez azot, który przyjmuje stopień 

utlenienia niższy niż –2 [47-49]. Autorzy pracy [47] stwierdzili wyraźną korelację 

pomiędzy zawartością azotu w układzie 3Y-ZrO2 (roztwór dwutlenku cyrkonu zawie-

rający 3% molowych Y2O3), a stężeniem wakancji tlenowych w tym materiale. Stwier-

dzono również, że stosunek stałych sieciowych a/c tetragonalnej komórki elementarnej 

ZrO2 zmierzał coraz bardziej do jedności wraz ze wzrostem ilości azotu w próbkach. 

Przy pewnym granicznym stężeniu azotu następowała całkowita stabilizacja fazy regu-

larnej. Jednocześnie wykazano, iż faza tetragonalna jest w całości nieprzemienialna w 

jednoskośną – tzw. faza t’. 

 Jeszcze inny sposobem zwiększenia zdefektowania podsieci tlenowej ZrO2 i 

tym samym stabilizacji wysokotemperaturowych odmian polimorficznych dwutlenku 

cyrkonu (w szczególności fazy regularnej) jest obróbka cieplna materiału w środowi-
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sku o niskim ciśnieniu parcjalnym tlenu – próżnia [50, 51] czy atmosfera gazów obo-

jętnych takich jak argon [52]. 

 Mechanizm wakacyjnej stabilizacji wysokotemperaturowych odmian ZrO2 w 

temperaturach pokojowych wydaje się być związany z polem naprężeń ściskających 

występujących w zdefektowanej sieci krystalicznej. Do wystąpienia efektu stabilizacji 

potrzebne jest pewne minimalne stężenie wakancji tlenowych w danym obszarze, np. 

w danym ziarnie polikryształu. Jak sugeruje Kontourous i inni [53] do stabilizacji fazy 

tetragonalnej potrzebne jest ok. 2% molowych wakancji, natomiast faza regularna 

wymaga minimum 8% molowych tychże defektów. Minima te wynikają z faktu, że 

dana wakancja oddziałuje „stabilizująco” na sieć tylko w pewnym obszarze. Cytowani 

autorzy postulują też istnienie pewnego maksimum stężenia wakancji tlenowych wy-

stępujących w danej strukturze krystalicznej. Przekroczenie tego maksimum powoduje 

przejście fazowe, a w przypadku transformacji t→r zwiększenie się rozmiarów ziarna 

– układ niejako sam stabilizuje pewne stężenie defektów tlenowych, dzięki któremu 

dany typ sieci krystalicznej może być stabilny. Patrząc z drugiej strony, ciągły wzrost 

objętości ziarna przy stałej ilości wakancji tlenowych powoduje odpowiedni, ciągły 

spadek stężenia wakancji w tymże obszarze. Dzieje się tak aż do momentu przekro-

czenia wartości krytycznej odpowiedzialnej za stabilizację danej fazy, co prowadzi do 

odpowiedniej przemiany, r→t czy t→j. Warto zaznaczyć, iż w dwutlenku cyrkonu nie 

zaobserwowano bezpośredniego przejścia typu r→j. 

 W bardzo drobnokrystalicznych spiekach ZrO2 może wystąpić stabilizacja fazy 

tetragonalnej, której mechanizm związany jest z samą wielkością ziaren tej fazy 

(ang. grain size stabilization). Wyobraźmy sobie bezporowaty spiek czystego dwu-

tlenku cyrkonu o bardzo drobnokrystalicznej mikrostrukturze, złożony z krystalitów o 

wymiarach poniżej 30 nm. Jeśli energia powierzchniowa fazy tetragonalnej jest mniej-

sza niż fazy jednoskośnej [54, 55], to nadmiarowa energia dużej powierzchni granic 

międzyziarnowych jest również mniejsza dla takiego, drobnokrystalicznego tetrago-

nalnego spieku niż dla analogicznego jednoskośnego. Zatem spiek ten będzie w tem-

peraturze pokojowej całkowicie tetragonalny. 

Jak wspomniano wyżej zewnętrzne naprężenia ściskające są również odpowie-

dzialne za stabilizację tetragonalnego ZrO2. Naprężenia te mogą być np. efektem ści-
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skającego oddziaływania otoczenia złożonego z tetragonalnej odmiany ZrO2 na zarod-

kującą homogenicznie fazę jednoskośną o większej od tego otoczenia objętości wła-

ściwej. Takie zarodkowanie może mieć miejsce w opisanym spieku. Bezwzględna 

wielkość tych naprężeń będzie wynikać z objętości przemieniającego się ziarna, które 

można traktować jak zarodek krystaliczny nowej fazy, w tym wypadku jednoskośnego 

ZrO2. Rozmiar tego zarodka, np. jego promień, jest więc jednocześnie maksymalną 

wielkością ziarna fazy tetragonalnej, które jest jeszcze stabilne. Jest to tzw. wielkość 

krytyczna rc. Na podstawie teorii nukleacji można podać zależność pomiędzy rc a 

energią potencjalną naprężeń występujących w sieci krystalicznej przemieniającego 

się ziarna, gc. Jest to wzór wyprowadzony m.in. przez Pampucha i wsp. [56]: 

2)/(4 cchc ggKr +∆= γ        (2.1) 

gdzie ponadto: γ – energia powierzchniowa, K jest współczynnikiem danym równa-

niem: 

...)(13[)]1(32/)1(4/[)]1(2/)2([
2

22
2

11
2

33
2

13 ++−−−+−−= TTTT
eeeeK µνπµνπµννπ

        ]))(21(8)116(2... 3322112211
TTTTT

eeeee ++−⋅−+ νν     (2.2) 

eij
T – odkształcenia, związane z przemianą fazową, wzdłuż osi prostopadłej do odpo-

wiedniej płaszczyzny komórki krystalograficznej o symetrii tetragonalnej, 

ν – liczba Poissona, 

µ – moduł ścinania, 

∆gch – chemiczna siła napędowa transformacji, związana z różnicą entalpii swobod-

nych faz. 

 

2.3. Tworzywa dwutlenku cyrkonu 

 

 Wśród materiałów inżynierskich na bazie ZrO2 można wydzielić, ze względu na 

ich skład fazowy i mikrostrukturę, dwie główne grupy tworzyw. 

Pierwsza grupa to tzw. CSZ (ang. Cubic Stabilized Zirconia), czyli polikryszta-

ły dwutlenku cyrkonu o symetrii regularnej. Są to tworzywa jednofazowe. Ich mikro-

struktura jest przeważnie grubokrystaliczna – średnia wielkość ziarna na poziomie 

10 µm. Całkowita stabilizacja regularnej odmiany ZrO2 w temperaturze pokojowej 
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wymaga zastosowania stosunkowo dużych ilości dodatków stopowych – ponad 8% 

molowych Y2O3 czy ok. 15 % molowych CaO. Ze względu na duże przewodnictwo 

jonowe w podwyższonych temperaturach, 800-1000°C, materiały tego typu są typo-

wane jako elektrolity stałe do zastosowań w ogniwach paliwowych [57]. Ponadto, ze 

względu na niski współczynnik przewodnictwa cieplnego i wysoką wartość współ-

czynnika rozszerzalności liniowej, często warstwą ceramiki CSZ pokrywa się materiał 

metaliczny, np. stop niklu, chromu i molibdenu budujący odpowiedzialne części silni-

ków spalinowych w tym turbin gazowych, tworząc w ten sposób barierę termiczną 

chroniącą metal [58]. 

Drugą grupę stanowią tworzywa typu PSZ (ang. Partially Stabilized Zirconia), 

czyli częściowo stabilizowany ZrO2. Przymiotnik „częściowo stabilizowany” wiąże 

się ze składem fazowym tych tworzyw. Materiały PSZ mogą być dwufazowe i zawie-

rać drobnokrystaliczne wtrącenia tetragonalnego ZrO2 w osnowie o regularnej symetrii 

krystalograficznej, składającej się z ziaren o wielkości 50-100 µm. Mogą one być też 

jednofazowe, całkowicie tetragonalne – TZP (ang. Tetragonal Zirconia Polycrystals). 

W tym przypadku mikrostruktura jest bardzo drobnokrystaliczna, średnia wielkość 

ziaren wynosi maksymalnie kilka mikrometrów, a typowo pozostaje na poziomie nie 

większym niż jeden mikrometr. W technologii dwufazowych tworzyw PSZ stosuje się 

dwustopniową obróbkę cieplną. Pierwszy etap przebiega w temperaturze 1600-1900°C 

i ma na celu uformowanie gęstej osnowy o regularnej symetrii krystalograficznej. 

Drugi etap to wygrzewanie w temperaturze 1200-1500°C. Ma on na celu nukleację i 

kontrolowany wzrost ziaren tetragonalnego roztworu stałego ZrO2. Ilość stabilizatora 

jest tak dobierana, aby zapewnić jednofazowość materiału w temperaturze pierwszego 

etapu wypalania i dwufazowość w drugim okresie obróbki cieplnej i jednocześnie zop-

tymalizować zawartość fazy tetragonalnej zdolnej do przemiany t→j. W układzie 

YO1,5-ZrO2 wynosić ona może np. 14% molowych, co odpowiada ~8% mol. Y2O3 

(Rys. 2.2). Przy czym stężenie stabilizatora w dwufazowych PSZ jest zawsze mniejsze 

niż stężenie domieszki w tworzywach CSZ. 

Tworzywa całkowicie tetragonalne (TZP) spieka się w jednofazowym polu ist-

nienia odmiany tetragonalnej (Rys. 2.2). Z powyższego wprost wynika, że stężenie sta-

bilizatora w tych materiałach jest na poziomie kilku % molowych. Dla tworzywa TZP 
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stabilizowanego CaO (Ca-TZP) jest ono równe około 2-5% molowych, a w przypadku 

komercyjnego tworzywa TZP stabilizowanego Y2O3 (Y-TZP) wynosi 3% molowych. 

Tworzywa PSZ charakteryzują się bardzo dobrymi, a w przypadku TZP, do-

skonałymi wręcz właściwościami mechanicznymi biorąc pod uwagę kombinację 

odporności na pękanie i wytrzymałości na zginanie. Jest to typowa ceramika kon-

strukcyjną do zastosowań w niskich temperaturach, niewiele przekraczających 

temperaturę pokojową. Właściwości te wynikają z umacniającego działania przemia-

ny t→j pochłaniającej część energii biegnącego przez materiał pęknięcia. Ze względu 

na duży rozmiar ziaren osnowy regularnej wytrzymałość na zginanie dwufazowych 

tworzyw PSZ jest, w temperaturach pokojowych, nie większa niż 620-900 MPa [60]. 

Natomiast, w tworzywach TZP, połączenie ich immanentnej cechy, czyli drobno-

krystaliczności i faktu, że nawet 100% ziaren może bezpośrednio uczestniczyć w 

przemianie t→j pozwala uzyskać materiał o wytrzymałości na zginanie przekracza-

jącej 1 GPa [60-61] – Y-TZP, oraz o ekstremalnych jak na ceramikę wartościach 

KIc, dochodzących do 20 MPa·m1/2, Ce,Y-TZP [62]. Niedostatkiem ceramiki TZP 

jest relatywnie niska twardość – ok. 12 GPa. Cecha ta limituje aplikacje w elemen-

tach maszyn narażonych na tarcie. 

Rys. 2.2. Równowaga fazowa w układzie YO1,5–ZrO2 pod ciśnieniem atmosferycznym [59]. Dol-

na część diagramu to pola faz metastabilnych, pojawiających się w trakcie szybkiego chłodzenia. 
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3. Dwuborek tytanu – TiB2 

 

3.1. Diagram fazowy Ti-B 

 

 Zgodnie z diagramem fazowym [63] przedstawionym na Rys. 3.1, w ukła-

dzie podwójnym Ti-B występują trzy krystaliczne fazy borkowe. Są to: rombowy 

TiB, rombowy Ti3B4 oraz heksagonalny TiB2. Spośród wymienionych trzech faz 

dwuborek tytanu jest najbardziej stabilnym związkiem chemicznym [64]. Borki 

TiB i Ti3B4 ulegają przemianom perytektycznym, odpowiednio w 2180ºC i 2200ºC, 

natomiast TiB2 topi się kongruentnie w 3225ºC. Fazom TiB i TiB2 odpowiadają 

bardzo wąskie pola składu chemicznego. Faza Ti3B4 ma natomiast ściśle określoną 

stechiometrię. Dwuborek tytanu występuje w polu odpowiadającym zawartości 

28,5 – 30 % wagowych boru. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 3.1. Diagram fazowy układu podwójnego Ti-B [63]. 
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3.2. Struktura krystaliczna TiB2 

 

 Dwuborek tytanu krystalizuje w układzie heksagonalnym o strukturze typu bor-

ku glinu (AlB2) [65]. Krystalograficzna komórka elementarna TiB2 należy do grupy 

symetrii P6/mmm (Rys. 3.2a); parametry sieciowe w temperaturze 20°C wynoszą: 

a = b = 0,3029 nm, c = 0,3229 nm, α = β = 90º, γ = 120º [66]. Atomy tytanu zajmują 

węzły sieciowe (0,0,0), natomiast atomy boru węzły (1/3,2/3,1/2) i (2/3,1/3,1/2). Tego 

typu układ atomów tworzy tzw. strukturę najgęstszego upakowania heksagonalnego 

(HCP – Hexagonal Close-packed Structure), którą można również schematycznie 

przedstawić w formie warstw atomów ABABAB, przy czym warstwy A odpowiadają 

atomom Ti, a B atomom boru ulokowanym międzywęzłowo pomiędzy warstwami A 

(Rys. 3.2b). Zgodnie ze źródłowymi opracowaniami Castaing’a, Samsonova i wsp. 

[69-71], a także nowszymi danymi podawanymi przez Lie i wsp. [72], pomiędzy ato-

mami boru i tytanu występują głównie wiązania o naturze kowalencyjnej. 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

 

Rys. 3.2. a) Komórka elementarna TiB2; b) heksagonalny układ atomów boru i leżących nad 

nimi atomów tytanu w odległości wynoszącej 0,5 długości osi „c” prostopadłej do płaszczyzny 

rysunku, [67, 68]. 
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3.3. Wybrane właściwości monolitycznej ceramiki TiB2 

 

 TiB2 jest materiałem ceramicznym o wielu korzystnych cechach fizyko-

chemicznych i mechanicznych, wynikających bezpośrednio z jego struktury krysta-

licznej i natury wiązań chemicznych. Jako najważniejsze pozytywne cechy dwuborku 

tytanu wskazywane są: wysoka twardość wynosząca w temperaturze pokojowej 25-35 

GPa [66-67, 73-74], wysoka odporność na zużycie ścierne [66, 74], wysoka tempera-

tura topnienia 2980-3225ºC [63, 66, 75], wysokie przewodnictwo cieplne wynoszące 

ponad 60 W·m-1·K-1 [66, 76], wysokie przewodnictwo elektryczne – opór właściwy w 

zakresie 10–30·10-8 Ω·m [66, 76], wysoka stabilność chemiczna [66] i termiczna [77], 

odporność na korozję aż do 1400°C [73], dobra odporność na pełzanie [66]. Bengisu 

podaje, że odporność TiB2 na zginanie w teście trójpunktowym wynosi 700-1000 MPa 

[78]. Dwuborek tytanu jest również bardzo sztywnym materiałem, jego współczynnik 

sprężystości wzdłużnej (moduł Younga) wynosi od 480 GPa, według Silvy i wsp. [79], 

do 560 GPa, podawanych przez Riedla [76]. 

 Porównanie najważniejszych właściwości fizycznych oraz mechanicznych TiB2 

i wybranych materiałów ceramiki inżynierskiej, podane za Riedlem [76] w Tabeli 3.1, 

pozwala stwierdzić, że monolityczny TiB2 jest w większości lepszy pod kątem twardo-

ści, przewodnictwa cieplnego i elektrycznego a także odporności na pękanie. Na przy-

kład w odniesieniu do twardości, TiB2 (~35 GPa) jest twardszy niż TiC (~32 GPa), 

WC (~24 GPa) i Si3N4 (~25 GPa), nie mówiąc już o Al2O3 (~21 GPa) czy MoSi2 (~13 

GPa) jednak gorszy pod tym względem niż B4C (~47 GPa). 

 Mimo opisanych wyżej istotnych zalet dwuborku tytanu, jego praktyczne wy-

korzystanie jako ceramiki konstrukcyjnej i nie tylko, jest ograniczone ze względu na 

trudności w otrzymaniu gęstych, monolitycznych spieków. Trudności te wiążą się 

przede wszystkim z niską dyfuzyjnością Ti i B w strukturze TiB2, wynikającą z dużej 

energii kowalencyjnych wiązań, a także z wysokiej temperatury topnienia [66, 80-81]. 

Zagadnienia związane ze spiekaniem proszków TiB2 zostaną szerzej opisane w roz-

dziale poświęconym konsolidacji ceramiki TiB2. Dość dużym ograniczeniem stoso-

walności monolitycznej ceramiki z dwuborku tytanu może być też jego umiarkowana 

odporność na pękanie, bardzo rzadko przekraczająca 5 MPa·m-1/2. 
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Tabela 3.1. Właściwości fizyczne i mechaniczne ceramiki TiB2 [76]. Skróty: Heks., Romb., Reg. 

i Tetr. oznaczają kolejno strukturę: heksagonalną, romboedryczną, regularną i tetragonalną. 

Właściwość TiB2 ZrB2 B4C SiC WC TiC Si3N4 Al2O3 MoSi2 

Struktura krysta-

liczna 
Heks. Heks. Romb. Heks. Heks. Reg. Heks. Heks. Tetr. 

Temperatura 

topnienia, °C 
3225 3000 2450 2200 2600 3067 1900 2043 2050 

Gęstość fizyczna, 

g·cm-3 
4,52 6,1 2,52 3,2 15,7 4,93 3,44 3,99 6,3 

Współczynnik roz-

szerzalności cieplnej 

α, 10-6·K-1 

αa=6,6 

αc=8,6 
6,83 4,5 5,68 5,2-7,3 7,42 2,4 8,0 8,4 

Przew. cieplna,  

W·m-1·K-1 
60-120 23,03 27,63 15-155 29-121 17-32 20-24 30,1 50-221 

Rezystywność, 

10-6 Ω·cm 
10-30 9,2 106 >105 17 52 1018 1020 21 

Odporność na pęka-

nie, KIc, MPa·m-1/2 
5-7 - 3-3,5 2,5-6 - 4 4-6 2,5-5 2-2,5 

Moduł Younga, GPa 560 350 450 480 720 400 210 400 384 

Twardość, GPa 25-35 22-26 37-47 20-35 20-24 24-32 14-25 18-21 13 

Wytrzymałość na 

zginanie, MPa 

700-

1000 
- 300 

300-

800 

480-

830 

240-

270 

1000-

1200 
323 - 

Odporność 

na utlenianie, °C 
1100 1100 1100 1400 800 1200 1200 >1700 1700 

 

3.4. Metody wytwarzania proszków TiB2 

 

 Proszki dwuborku tytanu mogą być wytwarzane za pomocą szeregu technik, 

które ogólnie można podzielić na metody syntezy w fazie stałej, gazowej, mokre me-

tody chemiczne, metody mechano-chemiczne i reakcje solwotermalne. 

 Do technik syntezy w fazie stałej należą: synteza TiB2 z pierwiastków lub reak-

cje pomiędzy borem a tlenkami lub wodorkami tytanu w temperaturze powyżej 

1000°C, karbotermiczna redukcja TiO2 i B2O3, redukcja halogenków boru wodorem w 

obecności metalicznego tytanu lub jego halogenków [66]. Źródło ciepła potrzebne do 
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podtrzymywania reakcji może być zewnętrzne lub wewnętrzne,  w procesie SHS 

(ang. Self-propagating High Temperature Synthesis [80-82]. 

 Proces borotermicznej redukcji, będący przykładem zastosowania technik reak-

cji w fazie stałej, można opisać następującą sumaryczną reakcją chemiczną: 

2TiO2+ B4C + 3C = 2TiB2 + 4CO      (3.1) 

Murthy i Biswas [83-84] wykorzystując reakcję (3.1) otrzymali proszek TiB2 o wiel-

kości ziaren D50 równej 1,1 µm. Według Basu [66], typowa zawartość zanieczyszczeń 

tlenem i węglem wynosi w tym przypadku odpowiednio: 0,5 i 0,6% wagowych; a me-

toda nadaje się do zastosowań tak laboratoryjnych, jak i przemysłowych. 

 Innym przykładem syntezy w fazie stałej, wykorzystanej w procesie produkcji 

tym razem ultra drobnokrystalicznego lub nawet nanometrycznego proszku TiB2, jest 

wykorzystanie karbotermicznej redukcji B2O3 i TiO2. Praca Kima i Kanga [85] dowo-

dzi, że proces taki jest dwuetapowy. W pierwszej kolejności tworzy się TiC według 

reakcji: 

TiO2(s) + 3C(s) = TiC(s) + 2CO(g)     (3.2) 

Następnym etapem procesu biegnącego, jak podają Kim i Kang, w atmosferze argonu 

przy temperaturze 1500°C jest reakcja TiC ze stopionym B2O3, według następującego 

równania: 

TiC(s) + B2O3(l) + 2C(s) = TiB2(s) + 3CO(g)    (3.3) 

Po zastosowaniu 12 godzinnego mielenia produktu syntezy w młynie planetarnym au-

torzy otrzymali proszek TiB2 o średniej wielkości ziaren wynoszącej 80 nm. 

 Prace Khanry’ego i wsp. [80, 86] wskazują, że submikronowy proszek TiB2 

może być wytworzony metodą SHS, w reakcji TiO2, B2O3 i Mg. Autorzy donoszą, że 

wielkość ziaren dwuborku tytanu może być kontrolowana poprzez zmienną zawartość 

substancji pełniącej funkcję rozcieńczalnika mieszaniny reakcyjnej, w tym przypadku 

NaCl. Wykazano, że wraz ze wzrostem zawartości NaCl następuje zmniejszanie się 

średniej wielkości ziaren do 26 nm przy 20% wag. zawartości NaCl. 

 W 1995 roku Bates i wsp. [87] wytworzyli nanoproszek TiB2 (5-100 nm) wyko-

rzystując metodę chemii mokrej, opartą na reakcji NaBH4 z TiCl4 i następującym po 

niej wygrzewaniem w 900-1000°C bezpostaciowego prekursora TiB2, będącego kom-

pleksem Ti(BH4)3(rozpuszczalnik)n. Analogiczna metoda została też wcześniej, w roku 
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1993, użyta przez Axelbauma i wsp. [88]. Agresywne i toksyczne substancje chemicz-

ne, w rodzaju TiCl4, skłaniają ku konstatacji, że mimo zachęcających rezultatów jeśli 

chodzi o granulację proszku, opisane metody są trudne do zastosowania na skalę więk-

szą niż laboratoryjna. Pod uwagę należy też brać cenę reagentów, którą w tym przy-

padku nie jest niska. Ponadto w tak otrzymanym proszku mogą znajdować się zanie-

czyszczenia TiBO3, co potwierdza Axelbaum [88]. 

 Axelbaum i wsp. [88-90] rozwinęli też płomieniową metodę otrzymywania w 

fazie gazowej nanometrycznego TiB2 o niskiej aglomeryzacji i małej zawartości tlenu, 

poprzez bezpośrednią redukcji par TiCl4 i BCl3 parami sodu. Jako nośnik reagentów 

użyto argon. Przemiany chemiczne zachodzące w trakcie syntezy można opisać nastę-

pującymi równaniami chemicznymi: 

TiCl4 + 4Na = Ti + 4NaCl       (3.4) 

BCl3 + 3Na = B + 3NaCl       (3.5) 

Ti + aB = bTiB2 + cTiB + (nadmiar Ti, B)    (3.6) 

Ciepło wydzielone w trakcie biegu powyższych procesów chemicznych pozwalaj na sa-

moistne wytworzenie się płomienia i podtrzymywanie reakcji. Chlorek sodu jest usuwany 

z układu poprzez przemywanie produktu reakcji wodą lub poprzez poddanie go prażeniu 

(ok. 1000°C). Ten ostatni etap gra też rolę w krystalizacji bezpostaciowego produktu spa-

lania. Główną wadą tej metody jest trudność w precyzyjnym kontrolowaniu stechiome-

trycznego dawkowania reagentów (fluktuacje przepływu par, ciśnienia, itp.), i wynika-

jąca z tego obecność zanieczyszczeń Ti i TiB w finalnym proszku. Nie należy też za-

pominać o tym, że w metodzie wykorzystuje się agresywne chemicznie lub mogące 

wywołać pożar substancje – metaliczny Na i jego pary, TiCl4, BCl3, co na pewno nie 

wpływa korzystnie na ekonomiczność metody. 

 Carlsson i wsp. [91] donoszą o możliwości uzyskania whiskersów TiB2 o śred-

nicach 0,5-2 µm i długości 10-50 µm za pomocą bardzo oryginalnego procesu łączą-

cego cechy syntezy karbotermicznej z krystalizacją ze stopu i fazy gazowej, a także 

reakcją w fazie stałej. Autorzy nazywają go procesem „hodowania” whiskersów meto-

dą karbotermicznego VLS (ang. Vapor – Liquid – Solid, para – ciecz – ciało stałe). 

Mieszaninę TiO2, B2O3, NaCl, C i Ni poddano wygrzewaniu (1100-1800°C) w argo-

nie. W wyniku skomplikowanych przemian chemicznych powstają w warunkach 
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ogrzewania lotne związki Ti, B i Ni (TiCl3, BOCl2, NiCl2), które reagując z węglem 

dają stop Ni-Ti-B, z którego następnie w wyniku przesycenia wydziela się TiB2 w 

formie stałej. Stop niklowy tworzący się na czubku krystalizującego whiskersa odp 

wiedzialny jest za transport tytanu i boru do powierzchni jego wzrostu. Autorzy za-

znaczają, że oprócz TiB2 może powstawać TiC, jeśli nie kontroluje się w należyty spo-

sób przebiegu wyżej opisanego procesu. Stwierdzenie to wydaje się być zgodne z da-

nymi Kima i Kanga na temat dwuetapowości karbotermicznej redukcji TiO2 i B2O3. 

 Inną, potencjalną drogą produkcji proszku TiB2 o submikronowych ziarnach 

jest synteza mechano-chemiczna, polegająca na wykorzystaniu bardzo intensywnego 

mielenia pierwiastkowych prekursorów, dokonującego się w różnego typu młynach. 

Jak donoszą Hwang i Lee [92], wykorzystując wysokoenergetyczny młyn planetarny i 

stalowe mielniki, można tą metodą uzyskać po ponad 200 godzinach mielenia submi-

kronowy TiB2 o niskiej amorfizacji, ze względu na bardzo ujemne ciepło tworzenia 

TiB2 i co za tym idzie samoogrzewanie się układu ułatwiające krystalizację. 

Redukcja TiO2 i B2O3 metalicznym magnezem jest w stanie również zachodzić 

w trakcie intensywnego mielenia. Welham podaje, że tym sposobem możliwe jest uzy-

skanie cząstek TiB2 mniejszych niż 500 nm [93]. 

Niedogodnością syntezy mechano-chemicznej jest długi czas potrzebny do za-

dowalającego przereagowania układu (~setki godzin), konieczność usuwania ewentu-

alnych zanieczyszczeń – materiały młyna i/lub mielników, bądź MgO powstającego 

jako uboczny produkt procesu magnezo-redukcyjnego. Nieco optymizmu, co do skró-

cenia czasu procesu nawet do 10 minut [94] wnosi zastosowanie wyładowań łukowych 

w trakcie intensywnego mielenia reagentów. 

 Przykładem wykorzystania metody solwotermalnej w produkcji nanome-

trycznego TiB2 są prace Gu i wsp. [95], którzy użyli reakcji metalicznego sodu ze 

sproszkowanym amorficznym borem i TiCl4 prowadzonej w benzenie w temperatu-

rze 400°C: 

TiCl4 + 2B + 4Na = TiB2 + 4NaCl     (3.7) 

Autorzy donoszą, że bardzo reaktywny Ti in statu nascendi, powstający w tych wa-

runkach przez redukcję TiCl4 metalicznym sodem, sprzyja tworzeniu nanokrystalicz-

nego TiB2. Szybkość powyższej reakcji i wielkość ziaren jej produktu była kontrolo-
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wana poprzez stężenie reagentów w medium reakcyjnym. W innej pracy, Chen i wsp. 

[96] wykorzystali do produkcji 10-20 nm cząstek TiB2 skupionych w aglomeratach o 

submikronowym rozmiarze odmianę techniki solwotermalnej, polegającą na reakcji 

TiCl4 z NaBH4, biegnącej przez 12 godzin w autoklawie ogrzanym do 500-700°C. 

 

3.5. Wybrane zagadnienia konsolidacji proszków TiB2 

 

Jak podaje Basu i wsp. [66], aby uruchomić stosunkowo wydajną dyfuzję po 

granicach ziaren i przede wszystkim przez ich objętość, należy stosować, w przypadku 

komercyjnie dostępnych proszków czystego TiB2 o uziarnieniu ≥ 4 µm, temperatury 

spiekania rzędu 1800-2300°C. Subramanian [81] zauważa, że w tak wysokich tempe-

raturach następuje niekorzystne z punktu widzenia eliminacji porów zjawisko niecią-

głego rozrostu ziaren, za co odpowiedzialna jest według Baika i Bechera [97] cienka 

warstwa tlenków (TiO2 i B2O3) obecna na powierzchni ziaren TiB2. Zwiększa ona bo-

wiem szybkość dyfuzji po granicach ziaren. Autorzy sugerują, że aby zahamować nie-

ciągły rozrost ziaren całkowita zawartość tlenu w proszku TiB2 nie powinna przekra-

czać 0,5 % wagowych. 

Wg Ferbera i wsp. [98] w materiałach o anizotropowym współczynniku rozsze-

rzalności cieplnej, takich jak TiB2 (Tabela 3.10), często pojawiają się wewnętrzne na-

prężenia cieplne w trakcie chłodzenia z temperatury spiekania. Jak podaje Basu i wsp. 

[66], naprężenia te prowadzą do powstania na granicy ziaren mikrospękań, jeśli śred-

nia wielkość ziaren dwuborku tytanu wynosi ponad 15 µm. 

Biorąc pod uwagę powyższe obserwacje należy stwierdzić, że dobór właściwej 

techniki spiekania jednofazowego proszku TiB2 ma kolosalny wpływ na końcowe za-

gęszczenie wyrobu i jego finalne właściwości mechaniczne. Kluczową sprawą w 

przypadku TiB2 jest niedopuszczenie do nieciągłego i nadmiernego rozrostu ziaren. 

Praktycznie niemożliwe jest uzyskanie większych gęstości względnych niż 

93% w przypadku swobodnego spiekania proszku TiB2, mimo tak wysokich tempe-

ratur procesu jak 2150°C i wprowadzenia 10% obj. ZrO2, jako substancji ułatwiają-

cej spiekanie [99]. Zastosowanie prasowania na gorąco (ang. Hot Pressing, w skrócie 

HP) pozwala na uzyskanie znacznego zagęszczenia spieku w stosunkowo niskiej 
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temperaturze, co wpływa korzystnie na mikrostrukturę materiału – nie dochodzi do 

znacznego rozrostu ziaren, a przede wszystkim unika się ich nieciągłego rozrostu. 

Według Wanga i wsp. [100], dzięki uruchomieniu procesów płynięcia plastycznego i 

pełzania, w warunkach prasowania na gorąco udaje się uzyskać >98% gęstości teore-

tycznej TiB2 w temperaturze 1800°C przy czasie spiekania ok. 50 minut, a ~97% za-

gęszczenie próbki są w stanie osiągnąć już w temperaturze 1700°C. Ograniczenie 

temperatury i czasu konsolidacji pozwala utrzymać średnią wielkość izometrycznych 

ziaren na poziomie 5,3-10,5 µm [100], czyli znacznie poniżej granicznych 15 µm, przy 

których może dochodzić w monolitycznym TiB2 do rozwoju mikropęknięć (o czym 

wspomniano wcześniej). Izostatyczne prasowanie na gorąco (ang. Hot Isostatic Press-

ing, w skrócie HIP) daje możliwość zagęszczenia TiB2 do więcej niż 95% gęstości 

teoretycznej już w temperach 1500-1600°C i otrzymania monolitycznej ceramiki o 

twardości ~26 GPa i wytrzymałości mechanicznej, mierzonej w próbie trójpunktowe-

go zginania, wynoszącej 450 MPa [100-102]. Ekstremalne skrócenie czasu spiekania, 

a tym samym zminimalizowanie możliwości wystąpienia nadmiernego i nieciągłego 

rozrostu ziaren, można uzyskać stosując spiekanie wysokociśnieniowe. Bhaumik i 

wsp. [103] donoszą, że stosując temperaturę 1977°C i ciśnienie 3 GPa działające 

wspólnie tylko przez 5 minut, można dogęścić czysty TiB2 do ok. 95%, przy zachowa-

niu średniej wielkości izometrycznych ziaren na poziomie 1,4 µm. Tak otrzymany ma-

teriał ma zadowalającą twardość, wynoszącą ok. 19 GPa. Duże nadzieje, w opisywa-

nym kontekście, wiąże się z techniką SPS (ang. Spark Plasma Sintering), będącą połą-

czeniem prasowania na gorąco ze spiekaniem wspomaganym wyładowaniami łuko-

wymi generowanymi przez impulsowe pole elektryczne o dużym natężeniu. Technika 

ta daje możliwość jednorodnego ogrzewania próbki w całej objętości do wysokich 

temperatur z bardzo dużymi szybkościami (do 600°C/min), co korzystnie wpływa na 

minimalizację czasu dojścia do temperatury maksymalnej. Jednocześnie jest to techni-

ka ciśnieniowa, co pozwala zmniejszyć też czas wytrzymania w tejże temperaturze. 

Jednorodne ogrzewanie objętości próbki minimalizuje niekorzystne zjawiska różnico-

wego skurczu próbki. 

 Zastosowanie wysokociśnieniowego spiekania reakcyjnego proszków Ti oraz B 

w procesie HPCS (ang. High Pressure Self-combusion Synthesis) trwającym 5 minut 
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przy temperaturze 1977-2477°C pozwoliło uzyskać próbki o gęstościach względnych 

98,7-99,2%, twardości 24,2-24,6 GPa i KIc w zakresie 3,9-4,5 MPa·m1/2 [103]. 

 Obniżenie temperatury spiekania można też osiągnąć poprzez zwiększenie ak-

tywności proszku do konsolidacji, co w praktyce oznacza zwiększenie rozwinięcia 

powierzchni ziaren – zmniejszenie ich średniej wielkości. Jednakże spiekanie takich 

proszków zawsze niesie ze sobą ryzyko znacznego, niekontrolowanego rozrostu ziaren 

wyprzedzającego znacznie moment zadowalającej eliminacji porowatości [104]. 

 Dążenie do obniżenia temperatur konsolidacji proszków TiB2 wywołuje także 

poszukiwanie różnych dodatków ułatwiających spiekanie. 

Wprowadzenie 1-8% wagowych Ni, Fe, Cr [98, 105-108] pozwala uzyskać 

~98-99% gęstości teoretycznej przy zastosowaniu spiekania swobodnego w 1800-

1900°C lub prasowania na gorąco w 1425-1550°C. Przy małej ilości metalu (1-2% 

wag.) można zachować bardzo wysoką twardość materiału (23-31 GPa), przy umiar-

kowanej odporności na pękanie (KIc w zakresie 4-6 MPa·m1/2) i wytrzymałości na zgi-

nanie ~500-700 MPa. Duża ilość prekursora fazy ciekłej w materiale zawierającym ok. 

29% wag. stopu Fe-Ni-TiAl3 powoduje wyraźny wzrost KIc do 9,2 MPa·m1/2 kosztem 

obniżenia twardości do 17,8 GPa [109]. 

Z fenomenologicznego punktu widzenia, metal jest prekursorem fazy ciekłej 

pojawiającej się w trakcie spiekania, która ułatwia transport masy w trakcie tegoż pro-

cesu i tym samym polepsza zagęszczenie. Jednocześnie obecność cieczy promuje nie-

ciągły rozrost ziaren. Mimo korzystnego wpływu na spiekalność TiB2, niskotopliwe 

dodatki metaliczne bardzo niekorzystnie wpływają na wysokotemperaturowe właści-

wości mechaniczne ceramiki dwuborku tytanu. 

Dodatki niemetaliczne, takie jak SiC, ZrO2, MoSi2, wprowadzane w ilości od 

pojedynczych procentów wagowych do 10-20%, mogą ułatwiać zagęszczanie TiB2 

stając się prekursorami wysokotopliwej fazy ciekłej. Na przykład TiSi2 o temperaturze 

topnienia ≈ 1460°C pojawia się w ceramice TiB2 prasowanej na gorąco w 1700°C z 

dodatkiem MoSi2, na skutek reakcji TiB2, MoSi2 i resztkowego tlenu [83-84]. 

Torizuka i wsp. [110-111] zaobserwowali obecność amorficznego SiO2 na gra-

nicach ziaren ceramiki TiB2 spiekanej z dodatkiem SiC. Dowody na obecność, ciekłe-

go w warunkach spiekania, SiO2 podają też Park i wsp. [112]. Autorzy ci stwierdzili 
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znaczący, korzystny wpływ 2,5% dodatku Si3N4 (będącego prekursorem SiO2) na za-

gęszczenie TiB2 prasowanego na gorąco w temperaturze 1500-1600°C. 

Eliminacja warstwy TiO2 obecnej na ziarnach TiB2 przez małe dodatki 

(≤ 5% wag.) AlN jest podawana przez Li i wsp. [113] jako główna przyczyna korzyst-

nego wpływu tego dodatku na spiekalność TiB2. Jak wspomniano wyżej, TiO2 może 

utrudniać zagęszczanie TiB2 [97], zatem wyeliminowanie go ze spiekającego się ukła-

du, wg reakcji: 

3TiO2(s) + 4AlN (s) = 3TiN(s) + 2Al2O3(s) + 0,5N2(g)  (3.8) 

TiB2(s) + 1,5N2(g) = TiN(s) + 2BN(s)     (3.9) 

ma korzystnie wpływać na gęstość i właściwości mechaniczne finalnego materiału. 
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4. Kompozyty ziarniste w układzie ZrO2-TiB2 

 

4.1. Kompozyty z osnową TiB2 

 

 Wprowadzenie czystego bądź domieszkowanego itrem dwutlenku cyrkonu do 

osnowy TiB2 ma dwojakie uzasadnienie. Po pierwsze czysty dwutlenek cyrkonu może, 

być potencjalnym aktywatorem spiekania TiB2, co sugeruje praca Tellego i wsp. [99]. 

Po drugie, można oczekiwać polepszenia odporności na pękanie TiB2 i wytrzymałości 

mechanicznej [24, 99, 114]. 

 Telle i wsp. przebadali wpływ 10-35% obj. dodatku niestabilizowanego dwu-

tlenku cyrkonu na zachowanie się TiB2 w trakcie spiekania. Proszek kompozytowy 

TiB2/ZrO2 przygotowano przez fizyczne zmieszanie w młynie typu „attritor” komer-

cyjnych proszków TiB2 i ZrO2 o powierzchniach właściwych BET wynoszących 0,4 

m2/g dla proszku TiB2 i 3,61 m2/g dla proszku ZrO2. Mielenie przeprowadzono w izo-

propanolu przez 30-120 min. Użyto mielników 3Y-TZP o średnicy 3-5 mm. Stwier-

dzony dość znaczny domiał materiału mielników został uwzględniony w finalnym 

składzie ilościowym proszku kompozytowego. W trakcie badań dylatometrycznych, 

prowadzonych w trakcie spiekania swobodnego w argonie z szybkością wzrostu tem-

peratury 50 °C/min, stwierdzono, że początek skurczu przypada na zakres temperatur 

1200-1300°C bez względu na zawartość ZrO2. Temperatura maksymalnej szybkości 

zagęszczania malała od ok. 1900 do 1700°C wraz ze wzrostem zawartości ZrO2 z 10 

do 35 % obj. Po izotermicznym wygrzaniu w temperaturze 2150°C, trwającym 1 go-

dzinne, spieki osiągnęły zgęszczenia wynoszące 93-98 % gęstości teoretyczne, tym 

większe im więcej zawierały ZrO2. W trakcie jednoosiowego prasowania na gorąco 

(1700°C, 24 MPa, 1 godzina) tych samych proszków kompozytowych stwierdzono 

obniżenie początku skurczu próbek do 1100°C i brak zależności gęstości względnej 

spieku od zawartości w nim ZrO2. Wszystkie próbki osiągnęły zagęszczenie w grani-

cach 98% wartości teoretycznej. Mikrostruktura odpowiednich materiałów spiekanych 

swobodnie i prasowanych jednoosiowo na gorąco była podobna. W obu przy przypad-

kach stwierdzono poprawę jednorodności rozkładu wtrąceń wraz z wydłużeniem czasu 
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ujednorodniania mieszanin proszkowych i zmniejszenie średniej wielkości ziaren 

osnowy i wtrąceń. 

 Z użyciem metod TEM/STEM i dyfrakcji promieniowania X stwierdzono w 

próbkach obecność roztworów stałych (Ti,Zr)B2 i (Zr,Ti)O2 i warstw (Zr,Ti)2O4 w ob-

szarze granicy faz TiB2 i ZrO2. Obserwacje te są wspólne dla próbek spiekanych swo-

bodnie, jak i prasowanych jednoosiowo na gorąco. Jako mechanizm tworzenia się roz-

tworów stałych Telle i wsp. proponują wzajemną dyfuzję atomów tytanu i cyrkonu. 

Według nich zjawiska te są odpowiedzialne za wzrost zawartości TiO2 w obszarach 

przypowierzchniowych ziaren ZrO2, nawet do 16% molowych i pełną stabilizację fazy 

tetragonalnej w tych obszarach [115]. Hipoteza ta jest jednak sprzeczna z badaniami 

Sarbu i wsp. [116], przeprowadzonymi na spiekach ZrO2-TiB2 (70/30% obj.) konsoli-

dowanymi w próżni metodą HP (p = 28 MPa) w 1450°C przez 1 godzinę. Sarbu i 

wsp., na podstawie badań TEM i EELS1 nie stwierdzili, bowiem obecności tytanu i 

boru w ziarnach ZrO2. Autorzy ci potwierdzili jednak możliwość rozkładu TiB2 przez 

dyfuzję boru do fazy międzyziarnowej i wytworzenie się ziaren niestechiometrycznego 

TiB2-x z wtrąceniami krystalicznej fazy bogatej w tytan. 

 Oprócz wymienionych wyżej procesów, badania Tellego i wsp. [99] sugerują 

dalszą niestabilność chemiczną TiB2 względem ZrO2 powyżej 2100°C, wiodącą do 

wydzielania się tlenków TiO2 i B2O3 i boranów tytanu, jako niskotemperaturowych 

pozostałości tego procesu. Bardzo lotny w wysokich temperaturach B2O3 prowadzi, 

według tych autorów, do formowania się w tych warunkach dużych porów, powodują-

cych wręcz zwiększanie się objętości próbki w trakcie spiekania – pęcznienie. 

 Znaczna odporność na pękanie kompozytu TiB2 – 25% obj. ZrO2 otrzymanego 

przez Tellego [99], wynosząca 9,5 MPa·m1/2 nie wynikała w tym przypadku z umac-

niającego działania przemienianej fazy tetragonalnej ZrO2 – ilość t-ZrO2 malała bo-

wiem wraz ze wzrostem udziału ZrO2 w kompozycie, kosztem wzrostu ilości jedno-

skośnej odmiany ZrO2, a pozostała t-ZrO2 mogła być w dużym stopniu nieprzemie-

nialna, bo zawierała znaczą ilość działającego stabilizująco TiO2. Tak znaczna popra-

wa KIc kompozytu TiB2/25%ZrO2 wynikała z niedopasowania liniowych współczyn-

ników rozszerzalności cieplnej obu składników (ZrO2 – α ≈ 10·10-6 K-1, TiB2 – α śred-

                                                 
1 EELS – ang. Electron Energy Loss Spectroscopy, Spektroskopia strat energii elektronów. 
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nio 7,6·10-6 K-1), generujących przy chłodzeniu rozciągające naprężenia cieplne w 

ZrO2. Naprężenia te oprócz wspomagania przejścia fazowego t-ZrO2→j-ZrO2, mogły 

powodować powstawanie mikropęknięć rozpraszających energię sprężystą w materia-

le, a także ekranować ziarno TiB2 od wnikania w nie propagującego pęknięcia. Są to 

ogólnie uznane mechanizmy wzrostu odporności materiału na pękanie. 

 Podobna motywacja, dotycząca poprawy spiekalności i właściwości mecha-

nicznych TiB2 przez dodatek nietsabilizowanego, jednoskośnego ZrO2, towarzyszyła 

Watanabe i Shoubu [114]. W swoje pracy autorzy ci wytworzyli metodą jednoosiowe-

go prasowania na gorąco szereg kompozytów TiB2-ZrO2 zawierających 10-100% wag. 

ZrO2. Spiekanie prowadzono w grafitowej formie w temperaturach 1800-2000°C pod 

ciśnieniem 20 MPa przez 0,5 godziny. Grafitowa forma była umieszczona w próżnio-

wej komorze pieca oporowego. Proszki kompozytowe wytworzono metodą mieszania 

fizycznego. Użyto proszek TiB2 o średniej wielkości cząstek 2,2 µm i czystości 99,2% 

oraz proszek niedomieszkowanego, jednoskośnego ZrO2 o średniej wielkości ziarna 

0,5 µm i czystości 99,7%. Stwierdzono bliską zerowej porowatość dla próbek zawiera-

jących 20-40% wag. ZrO2. Twardość Vickersa tych materiałów wynosiła ~17,5-20 

GPa i rosła wraz z zawartością TiB2. Najwyższą odpornością na pękanie charaktery-

zował się materiał zawierający 40% wag. ZrO2, którego KIc wynosiło 8,4 MPa·m1/2. 

Najwyższa wytrzymałość mechaniczna, mierzona w teście trójpunktowego zginania, 

odpowiadała kompozytowi zawierającemu 30% wag. ZrO2 spiekanej w temperaturze 

1900°C. Jej wartość wynosiła 800 MPa. Zawartość tetragonalnej fazy ZrO2 zmieniała 

się w tym kompozycie wraz z rosnącą temperaturą spiekania, od 0 do ponad 40% wag. 

w sumie faz t-ZrO2 i j-ZrO2. Autorzy pracy [114] nie podają jednak jasnej hipotezy 

częściowej stabilizacji ZrO2. Wydaje się, że odtleniająca atmosfera spiekania może w 

tym przypadku decydować od dużym, postępującym z temperatura, odtlenieniu ZrO2 i 

wystąpieniu opisanego w rozdziale 2 mechanizmu wakacyjnej stabilizacji wyżej syme-

trycznych odmian polimorficznych dwutlenku cyrkonu. 

 Muraoka i wsp. [24], zainspirowani korzystnym wpływem tetragonalnego ZrO2 

na właściwości materiału TiB2-ZrO2 opisanymi przez Watanabe i Shoubu [114], prze-

badali właściwości mechaniczne kompozytów TiB2 – ZrO2 stabilizowany 2% mol. 

Y2O3. Proszki konsolidowane były metodą izostatycznego prasowania na gorąco w 
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argonie. Temperatura spiekania wynosiła 1500°C, a ciśnienie prasowania 196 MPa. 

Czas wytrzymania w temperaturze maksymalnej wynosił 2 godziny. Proszki kompozy-

towe wytworzono metodą mieszania, połączonego z rozdrabnianiem w młynie kulo-

wym na mokro, w etanolu, trwającym 20 godzin. Wykorzystano mielniki z dwutlenku 

cyrkonu. Wsadem były komercyjne proszki, nanometryczny proszek roztworu stałego 

2% mol. Y2O3 w ZrO2 (2Y-ZrO2) o średniej wielkości ziarna 23 nm, oraz proszek TiB2 

o średniej wielkości ziaren 1,75 µm. Udział proszku cyrkoniowego w mieszaninie wy-

nosił 0-50% mol. 

Murouka i wsp. stwierdzili, że zagęszczenie kompozytu zmienia się niemo-

notonicznie w funkcji zawartości 2Y-ZrO2 w kompozycie. Najwyższa gęstość 

względną, wynosząca 98,6% została zmierzona dla kompozytu zawierającego 20% 

mol. 2Y-ZrO2. Podobną zależność stwierdzono w przypadku odporności na pękanie 

i wytrzymałości na zginanie. Najlepszymi właściwościami mechanicznymi charak-

teryzowały się materiały zawierające 20-30 % mol. 2Y-ZrO2. Kompozyt zawierają-

cy 20% mol. 2Y-ZrO2 wykazał maksymalną wytrzymałość na zginanie, 910 MPa, 

natomiast materiał 30% mol. 2Y-ZrO2 charakteryzował się maksymalną wartością 

KIc, wynoszącą 11,2 MPa·m1/2. Czysty TiB2 miał odporność na pękanie i wytrzyma-

łość na zginanie wynoszącą odpowiednio 3,7 MPa·m1/2 i 645 MPa. Zawartość jed-

noskośnego ZrO2 w fazie tlenkowej gwałtownie rosła wraz z udziałem 2Y-ZrO2 w 

kompozycie w zakresie 10-30 % molowych. W zakresie 30-50% molowych 2Y-

ZrO2 w kompozycie, ułamek zawartości j-ZrO2 w fazie tlenkowej ustabilizował się 

na poziomie 90%. Jako, że najlepsza odporność na pękanie wystąpiła dla próbki 

zawierającej aż 90% j-ZrO2 w fazie tlenkowej, autorzy nie wiążą efektu umocnie-

nia kompozyty z wpływem przemiany t-ZrO2→j-ZrO2. Efekt ten przypisują nato-

miast, podobnie jak Telle i wsp. [99], mikropękaniu. Na podstawie analizy mikro-

struktury kompozytów o najlepszych właściwościach mechanicznych nie stwier-

dzono rozrostu ziaren TiB2 – ich średnia wielkość była szacowana na 1,75 µm. 

Stwierdzono jednak wzrost wielkości ziaren ZrO2 wraz ze wzrostem jego zawarto-

ści w kompozycie. Wzrost ten manifestował się wystąpieniem średniej wielkości 

ziaren fazy cyrkoniowej w zakresie od ~0,7 do ~ 1,3 µm, w porównaniu do 23 nm 

w wyjściowym proszku. 
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4.2. Kompozyty z osnową ZrO2 

 

 Jak podają Vleugels, Basu i Van der Biest [19, 20, 22] główną motywacją wy-

twarzania kompozytów o osnowie tetragonalnego dwutlenku cyrkonu stabilizowanego 

Y2O3 (Y-TZP) z wtrąceniami TiB2 jest podniesienie umiarkowanej twardości ZrO2 i 

wytworzenie w ten sposób materiału odznaczającego się wysoką odpornością na pęka-

nie i wytrzymałością mechaniczną typowa dla Y-TZP oraz maksymalnie dobrą twar-

dością. 

 W pracach [19-20] Vleugels i wsp. badali kompozyty Y-TZP/TiB2 wytwarzane 

metodą jednoosiowego prasowania na gorąco pod ciśnieniem 28 MPa w temperaturach 

1450, 1600 i 1700°C przez 1 godzinę. Wykorzystano piec z atmosferą próżni, przy 

czym całkowite ciśnienie panujące w piecu wynosiło ok. 0,1 Pa. Proszki kompozytowe 

wytworzono metodą fizycznego mieszania w wielokierunkowym mieszalniku typu 

Turbula na mokro w n-propanolu. Czas ujednorodniania wynosił 2-24 godziny. Mie-

szanina proszkowa została sporządzona z komercyjnych proszków: ZrO2 zawierające-

go 2,8% mol. Y2O3, w formie warstwy na ziarnach ZrO2 (YZ5N TioCeram lub Tioxi-

de Specialites Ltd., UK) oraz TiB2 o średniej wielkości ziarna 1,5-2,0 µm i powierzch-

ni właściwej 0,5-1,5 m2/g (typ E firmy Starck, Niemcy). Zawartość TiB2 w spiekach 

wynosiła 0-50% obj.  

 Cytowani powyżej autorzy stwierdzili, że niezależnie od temperatury konso-

lidacji kompoztytów ich osnowa składała się głównie z tetragonalnej odmiany po-

limorficznej roztworu stałego Y2O3-ZrO2. Oprócz Y-TZP stwierdzono jednak w 

osnowie niewielkie ilości fazy jednoskośnej i regularnej ZrO2. Zdolność osnowy Y-

TZP do przemiany t-ZrO2→j-ZrO2 wywołanej zewnętrznym bodźcem mechanicz-

nym, czyli tzw. przemienialność fazy tetragonalnej spadała jednak wraz ze wzro-

stem temperatury spiekania, co manifestowało się spadkiem KIc w funkcji tej 

zmiennej. Autorzy tłumaczą ten fakt pojawieniem się TiO2 (0,5-0,8% mol.), które-

go udział rośnie z temperaturą i jego wpływem na stabilizowanie t-ZrO2. Obecność 

TiO2 spowodowana może być niestabilnością chemiczną TiB2 w kontakcie z ZrO2 

w wysokiej temperaturze. Vleugels i wsp.[20] podają jednak, że i tak TiB2 jest 3-4 

razy stabilniejszy chemicznie względem ZrO2 niż TiN, TiC czy TiC0,5N0,5. Jedno-
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cześnie stwierdzono, że w 1450°C można otrzymać bardzo dobrze dogęszczone 

materiały. Mikrostruktura tworzywa ZrO2-TiB2 (70/30% obj.) nie wykazała, bo-

wiem istnienia znaczącej porowatości, a twardość Vickersa słabo rosła wraz z tem-

peraturą spiekania (HV10kG ≈ 1350-1400 GPa). Tak więc z danych podawanych 

przez Vleguelsa i wsp. [19-20] można wnioskować, że dla opisanych proszków 

kompozytowych optymalna temperatura spiekania metodą HP wynosiła 1450°C. 

Wpływ zawartości TiB2 na właściwości kompozytów otrzymanych w temperaturze 

1450°C jest ewidentny. Po pierwsze obserwowano praktycznie liniowo rosnącą za-

leżność pomiędzy udziałem objętościowym TiB2 a twardością Vickersa [19-20] i 

modułem Younga [10], co sugeruje spełnienie w tym przypadku prostego prawa 

mieszanin. Dla kompozytu zawierającego 50% obj. TiB2 HV10kG wynosiła 1400 GPa 

[20]. Po drugie, stwierdzono, że maksimum przemienialności t-ZrO2 w osnowie 

kompozytów odpowiada udziałowi 20% obj. TiB2. Maksimum odporności materia-

łu na kruche pękanie bardzo dobrze korelowało z przemienialnością fazy tetrago-

nalnej w osnowie kompozytu. Według pracy [20] właśnie dla tej zawartości TiB2 

KIc było największe (~11 MPa·m1/2), podczas gdy we wcześniejszej pracy Vleugels 

i wsp. [19] zmierzyli maksimum KIc (~10 MPa·m1/2) w przypadku kompozytu za-

wierającego 10% obj. TiB2. Autorzy prac [19-20] nie są pewni, w jaki sposób 10-

20 % obj. TiB2 zwiększa przemienialność Y-TZP. Zauważają jednak, że rozciąga-

jące naprężenia cieplne I rodzaju mogące kumulować się w osnowie cyrkoniowej w 

trakcie chłodzenia spieku, mogą promować przejście fazowe t-ZrO2→j-ZrO2, co 

może wpływać na ilość przemienianej fazy tetragonalnej. Jako główne mechanizmy 

odpowiedzialne za znaczną odporność na pękanie podano: umacnianie transforma-

cyjne i odchylanie biegu pęknięcia przez ziarna TiB2 [117]. Drugi mechanizm 

kompensuje spadek udziału pierwszego w ogólnym wzroście odporności na kruche 

pękanie w zakresie wysokich zawartości TiB2 w kompozycie (KIc ≈ 9 MPa·m1/2 dla 

Y-TZP/TiB2 50/50% obj.). 

 Wytrzymałość na 3-punktowe zginanie słabo zależała od zawartości TiB2. Wy-

nosiła ona dla całej grupy materiałów spiekanych w temperaturze 1450°C około 

950±100 MPa [19-20]. Najwyższe średnie wartości zmierzono dla kompozytu zawie-

rającego 20% obj. ZrO2. 
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 Średnia wielkość ziaren TiB2, zarejestrowana z użycie trybu BSE
2
 SEM, leżała 

w zakresie mikrometrów ze znaczną ilością ziaren o wielkościach ≥ 10 µm. Wskazuje 

to na wzrost wielkości ziaren dwuborku tytanu w porównaniu do ziaren wyjściowego 

proszku TiB2 (1,5-2,0 µm). 

 Ze względu na oczywistą zależność odporności na kruche pękanie kompozy-

tu ZrO-TiB2 od przemienialności fazy tetragonalnej ZrO2 Basu i wsp. [21-22] zba-

dali wpływ sumarycznego stężenia tlenku stabilizującego (Y2O3) w osnowie cyrko-

niowej kompozytów na właściwości mechaniczne, w szczególności KIc materiału 

Y-ZrO2/TiB2 (70/30 % obj.). Materiał ten przygotowano przez prasowanie jednoosio-

we na gorąco w temperaturze 1450°C przez 1 godzinę w próżni. Ciśnienie prasowania 

wynosiło 28 MPa. Proszki kompozytowe wykonano przez mieszanie mechaniczne w 

analogiczny sposób jak w pracach [19-20]. Zawartość Y2O3 w proszku ZrO2 regulo-

wano w zakresie 2-3% mol. poprzez zmieszanie odpowiednich ilości komercyjnych 

proszków ZrO2 firmy Tosoh. Pierwszy proszek był to roztwór stały 3% molowych 

Y2O3 w ZrO2 (typ TZ-3Y), a drugi to proszek czystego, niedomieszkowanego ZrO2 o 

oznaczeniu producenta TZ-0. Suma zanieczyszczeń (SiO2 i Al2O3) w powyższych 

proszkach nie przekraczała 0,05% wag. TiB2 był wprowadzany do układu w formie 

mikrometrycznego proszku firmy Starck o uziarnieniu 1,5-2 µm [21]. W pracy [22] 

wytworzono ponadto kompozyt z użyciem proszku TiB2 o średniej wielkości ziaren 

mniejszej niż 0,9 µm (typ „F” firmy Starck, Niemcy). Czystość proszków TiB2 wyno-

siła ok. 97%; głównymi zanieczyszczeniami były: tlen, węgiel, azot i żelazo. Jako 

próbki porównawcze posłużyły spieki Y-TZP, zawierające 2-3% molowych Y2O3. 

Procedura konsolidacji była identyczna z zastosowaną dla kompozytów.  

 Mikrostruktura spieków składała się z submikronowych ziaren cyrkoniowych i 

mikrometrycznych ziaren TiB2 (≥ 2-5 µm). Bardziej drobnokrystaliczne wtrącenia 

stwierdzono w przypadku kompozytów wykorzystujących TiB2 serii „F” (< 0,9 µm). 

Tak w pracy [21], jak i [22] nie stwierdzono ewidentnego wpływu TiB2 na hamowanie 

rozrostu ziaren osnowy tlenkowej. Zagęszczenie materiałów niekompozytowych wy-

nosiło blisko 100% (6,05-6,08 g/cm3), natomiast w przypadku materiałów kompozy-

                                                 
2 BSE – ang. Back Scattered Electrons – elektrony wstecznie rozproszone. 
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towych wahało się w granicach 95-97% wartości teoretycznej, Najwyższe zagęszcze-

nia uzyskano dla kompozytów zawierających ZrO2 2,5% molowych Y2O3 w osnowie. 

 Analiza dyfraktogramów rentgenowskich wykazała, że osnowa tlenkowa kom-

pozytów jest w pełni tetragonalna w przypadku kompozytów o osnowie 2,5-3% mol. 

Y2O3-ZrO2. Materiał zawierający najmniej stabilizatora wykazał ok. 67%. zawartość 

fazy jednoskośnej ZrO2 w osnowie kompozytu. Czyste spieki Y-ZrO2 były w 100% 

tetragonalne jeśli chodzi o próbki zawierające 2,5-3% mol. Y2O3. Natomiast materiał 

2% mol. Y2O3-ZrO2 zawierał tylko 2,7% wag. fazy jednoskośnej [22]. Obserwacje te 

Basu i wsp. jednoznacznie łączą z pozytywnym wpływem TiB2 na przemienialność 

fazy t-ZrO2. W warunkach pękania, najwyższą przemienialność t-ZrO2 stwierdzono w 

kompozycie o osnowie 2,5% mol. Y2O3-ZrO2 [21-22]. Wartość KIc tego kompozytu 

wynosiła 9,7-10,6 MPa·m1/2. Większe wartości zmierzono dla kompozytu o bardziej 

grubokrystalicznych wtrąceniach TiB2, powstałego z proszku TiB2 1-2 µm. Przemie-

nialność t-ZrO2 w czystej ceramice tlenkowej malała gwałtownie wraz ze zwiększa-

niem się udziału stabilizatora. Warto zaznaczyć, że wartość KIc ceramiki 3Y-TZP wy-

nosiła tylko 2,5 MPa·m1/2. Tak niska wartość może być w dużej mierze związana z 

bardzo odtleniającą atmosferą spiekania i jej wpływem na całkowitą niestechiometrię 

w sieci tlenowej dwutlenku cyrkonu (opisany w rozdziale 1 mechanizm wakacyjnej 

stabilizacji wyżej symetrycznych odmian polimorficznych ZrO2). 

Twardość kompozytów była dość umiarkowana (HV10kG ≈ 10-13 GPa). Więk-

sze wartości zmierzono dla materiałów 2,5-3% mol. Y2O3. W artykule [22] zareje-

strowano korzystny wpływ drobnokrystalicznego TiB2 (< 0,9 µm) na twardość kom-

pozytów. 

Wytrzymałość na 3-punkowe zginanie kompozytów i czystych tlenków była 

zbliżona. W obu przypadkach mierzono wartości na poziomie 1000-1280 MPa [22]. 

Wyjątek stanowi kompozyt 2Y-TZP/TiB2, powstały w oparciu o gruboziarnisty TiB2 

(1,5-2,0 µm), którego wytrzymałość mechaniczna wynosiła nieco ponad 700 MPa. Nie 

określono też wytrzymałości kompozytów o osnowie 3Y-TZP. Generalnie wytrzyma-

łość kompozytu była mniejsza w porównaniu do materiału tlenkowego o tej samej za-

wartości Y2O3.  
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W podsumowaniu danych przedstawionych przez Basu i wsp. w pracach [21-

22] należy podkreślić, że mechanizm umacniania transformacyjnego jest głównym 

mechanizmem poprawy odporności na pękanie występującym w opisanej grupie mate-

riałów. Znaczący jest tu wpływ ilości tlenku stabilizującego (Y2O3) w osnowie ZrO2 

kompozytów na przemienialność t-ZrO2 i KIc tworzywa. Optymalna ilość stabilizatora 

w osnowie tlenkowej wynosi, według cytowanych autorów, 2,5% molowego. Zbyt 

mała ilość stabilizatora (2% molowych) powoduje duża tendencje do samoistnego 

przejścia t-ZrO2→j-ZrO2 i pojawienie się w materiałach kompozytowych dużych ilo-

ści j-ZrO2 i mikrospękań, co znacznie obniża jego właściwości mechaniczne. Obok 

roli przyczynku transformacyjnego w całkowitej odporności na pękanie, odnotowano 

pewien udział mechanizmu odchylania biegu pęknięcia przez wtrącenia TiB2, a w 

przypadku kompozytu na osnowie 2Y-TZP duży udział mechanizmu związanego z 

mikropęknięciami. 

W kontekście przemienialności t-ZrO2 występującego w osnowie kompozytów, 

zarejestrowano korzystny wpływ 30% obj. wtrąceń TiB2. Wtrącenia TiB2 powodują 

bowiem pojawienie się, w trakcie chłodzenia materiału, rozciągających naprężeń 

cieplnych w osnowie tlenkowej (różnice współczynników rozszerzalności liniowej, α, 

TiB2 i ZrO2, a także anizotropia współczynnika rozszerzalności w przypadku TiB2). 

Mechanizm ten działa tym mocniej im bardziej gruboziarniste są wtrącenia TiB2. 

Obecność wtrąceń zmniejsza jednak zagęszczenie i wytrzymałość mechaniczną 

kompozytów. 

Ważnym spostrzeżenie wynikającym z pracy [22] jest to, że większe rozdrobie-

nie wtrąceń, wpływa nie tylko na bardziej jednorodne ich rozmieszczenie w osnowie, 

ale mierzalnie powiększa twardość Vickersa kompozytów. 

Materiał 2Y-TZP bez wtrąceń, prasowany na gorąco w próżni, wykazał się bar-

dzo dobrymi właściwościami mechanicznymi, porównywalnymi do najlepszego kom-

pozytu. Wadą czystego 2Y-TZP jest jednak jego umiarkowana twardość Vickersa wy-

nosząca w tym przypadku 11,9-12,9 GPa [21-22]. 

Jak wynika z danych doświadczalnych przedstawionych również przez Basu i 

wsp. w pracy [23] jednorodność rozprowadzenia Y2O3 w ziarnach wyjściowego 

proszku ZrO2 jest jeszcze jedną zmienną wpływającą na podatność t-ZrO2 na przemia-
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nę t-ZrO2→j-ZrO2. Na podstawie badań kompozytów Y-TZP/TiB2 (70/30% obj.), wy-

tworzonych w analogiczny sposób jak w pracach [21-22], Basu i wsp. [23] stwierdzają 

jednoznacznie, że im większa jednorodność rozprowadzenia Y2O3 w ziarnach ZrO2, 

tym względnie większy potencjał zwiększania się przemienialności t-ZrO2 na skutek 

resztkowych naprężeń cieplnych wynikających z niedopasowania współczynników 

rozszerzalności cieplnej i modułów sztywności osnowy i wtrąceń. Wnioski te płyną z 

porównania przyrostu przemienialności fazy tetragonalnej w kompozycie i materiale 

3Y-TZP bez wtrąceń dla dwu grup tworzyw opartych na komercyjnych nanoproszkach 

Y2O3-ZrO2 wytworzonych metodą współstrącania (TZ-3Y Tosoh i HSY-3U Daiichi) 

oraz pokrywania plazmowego ziaren ZrO2 warstwą Y2O3 (YZ5N Tioxide). W spie-

kach (bez wtrąceń) powstałych z proszków współstrącanych  wykryto bowiem znacz-

nie lepszą jednorodność rozprowadzenia Y2O3 niż w odpowiadających im spiekach 

proszków ZrO2 pokrywanych plazmowo Y2O3 [118]. Jednak mimo, iż względny 

przyrost przemienialności t-ZrO2 i KIc, związany z obecnością wtrąceń TiB2, jest 

większy i bardziej wymowny w przypadku osnów ZrO2 o bardzie jednorodnej dys-

trybucji stabilizatora, to jednak bezwzględnie większe wartości KIc rejestrowano dla 

kompozytów opartych na proszkach cyrkoniowych Y2O3-ZrO2, wytworzonych meto-

dą pokrywania plazmowego [23]. 
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5. Tezy i cele naukowe 

 

 Z przedstawionego przeglądu wiedzy na temat tworzyw w układzie ZrO2-TiB2 

wynika kilka spostrzeżeń, które skłoniły autora do podjęcia pracy nad otrzymaniem 

kompozytów ziarnistych w układzie Y-ZrO2/TiB2. Dwuborek tytanu jest wystarczają-

co stabilny termo-chemicznie względem osnowy ZrO2, co pozwala efektywnie wytwa-

rzać powyższe materiały polikrystaliczne w oparciu o wysokotemperaturowe procesy 

ceramiczne. Opisywane tworzywa mogą łączyć doskonałą twardość i odporność na 

ścieranie TiB2 oraz wysoką odpornością na kruche pękanie i znaczną wytrzymałością 

mechaniczną tetragonalnych polikryształów dwutlenku cyrkonu. Jednakże immanent-

ne cechy TiB2 utrudniają przygotowanie drobnokrystalicznych (submikronowych lub 

wręcz nanometrycznych) proszków tej substancji klasycznymi metodami mielenia. 

Wszyscy autorzy prac z zakresu kompozytów ziarnistych [19-24, 99, 114, 116] tak z 

osnową TiB2, jak i ZrO2 korzystali z komercyjnych mikrometrycznych proszków TiB2, 

co nie daje możliwości wytworzenia nanokompozytu. Jednocześnie znane są metody 

syntezy wyraźnie submikronowych lub nawet nanometrycznych proszków TiB2 z wy-

korzystaniem szeregu reakcji chemicznych, z których najbardziej wygodne i ekono-

miczne okazują się metody oparte na karbotermicznej redukcji tlenków tytanu i boru. 

Pomysł wytwarzania proszków kompozytowych Y-ZrO2/TiB2 metodą in situ opiera 

się na zastosowaniu wyżej wymienionego sposobu syntezy TiB2 w połączeniu z moż-

liwością wykorzystania TiO2, rozproszonego w skali atomowej w roztworze stałym 

Y2O3-TiO2-ZrO2. Wykorzystanie nanoproszku takiego roztworu stałego, o rozwinięciu 

powierzchni rzędu 50-80 m2/g, powinno pozwolić na maksymalne zwiększenie po-

wierzchni reakcji karbotermicznej i wydajną krystalizację submikronowych lub nawet 

nanometrycznych wtrąceń TiB2, jednorodnie rozproszonych wśród ziaren Y-ZrO2. 

Duża skłonność TiO2 do segregacji do obszarów przypowierzchniowych ziaren roz-

tworu stałego Y2O3-TiO2-ZrO2, potwierdzona przez Allemanna i wsp. [119], powinna 

ułatwić wykorzystanie TiO2 w reakcji karbotermicznej. 

 Na tej podstawie można sformułować następujące, główne tezy i cele naukowe 

prezentowanej pracy: 
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a) Udowodnienie możliwości wykorzystania karbotermicznej redukcji prekurso-

rów TiB2 do wytworzenia proszku kompozytowego w układzie Y-ZrO2/TiB2 

metodą krystalizacji in situ wtrąceń TiB2 wśród ziaren fazy cyrkoniowej, w 

oparciu o nanoproszki roztworu stałego TiO2 w Y-ZrO2 i/lub inne nanoproszki 

mogące być źródłem TiO2 – np. ZrTiO4, oraz tanie źródła boru i węgla, wpro-

wadzone do mieszaniny reakcyjnej. 

b) Optymalizacja parametrów procesu syntezy proszku kompozytowego pod ką-

tem wyeliminowania udziału innych wtrąceń niż TiB2, zwłaszcza TiC. Dostar-

czenie danych na temat mechanizmów reakcji prowadzących do krystalizacji 

wtrąceń. 

c) Sprawdzenie wpływu rodzaju prekursora boru na skład fazowy proszku kom-

pozytowego i jego spieków. 

d) Udowodnienie możliwości efektywnego kontrolowania udziału TiB2 w proszku 

kompozytowym, otrzymanym metodą in situ, poprzez zmianę średniej zawarto-

ści TiO2 w wyjściowych nanoproszkach roztworów stałych Y2O3-TiO2-ZrO2 

lub mieszaninie tychże nanoproszków z nanoproszkami ZrTiO4. 

e) Optymalizacja warunków konsolidacji powyższych proszków kompozytowych 

Y-ZrO2/TiB2 pod kątem wysokiego zagęszczenia spieków i ich wysokich pa-

rametrów mechanicznych. Wykazanie przydatności techniki spiekania swobod-

nego w próżni. 

f) Udowodnienie możliwości efektywnego zwiększenia twardości i odporności na 

ścieranie tworzyw dwutlenku cyrkonu stabilizowanego Y2O3 przez wprowa-

dzanie submikronowych i nanometrycznych wtrącenia TiB2 metodą in situ. 

g) Przeprowadzenie na wybranych kompozytowych Y-ZrO2/TiB2 testów aplika-

cyjnych polegających na ocenie konkurencyjności tych tworzyw w stosunku do 

komercyjnych materiałów stosowanych w nożach do toczenia na sucho stali i 

żeliwa. 
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II. BADANIA WŁASNE 
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6. Preparatyka tworzyw Y-ZrO2/TiB2 metodą in situ 

 

6.1. Termodynamika tworzenia TiB2 

 

 W celu wytworzenia proszku kompozytowego Y-ZrO2/TiB2 metodą krystaliza-

cji in situ wtrąceń fazy borkowej wykorzystano reakcję karbotermicznej redukcji TiO2 

zawartego w nanoproszku roztworu stałego Y2O3-TiO2-ZrO2 w obecności prekursora 

boru, którym był był B2O3, powstały przez termiczne odwodnienie kwasu borowego 

(III) lub czysty pierwiastek, w formie amorficznego proszku. Węgiel wprowadzano w 

formie żywicy fenolowo formaldehydowej poddanej pirolizie. 

 W celu oszacowania zakresu temperatur syntezy wtrąceń TiB2, przeprowa-

dzono obliczenia zmian entalpii swobodnej ∆G reakcji chemicznych możliwych w 

układzie TiO2, B2O3, B i C w funkcji temperatury procesu i ciśnienia cząstkowego 

gazowych produktów reakcji. Ze względu na brak danych termodynamicznych o 

entalpii swobodnej TiO2 w roztworze stałym Y2O3-TiO2-ZrO2, posłużono się en-

talpią swobodną czystej fazy TiO2. Wszystkie obliczenia oparto na danych termo-

dynamicznych poszczególnych faz, które zaczerpnięto z tablic termo-

chemicznych [120]. 

 W powyższym układzie substratów należy rozważyć następujące reakcje che-

miczne: 

TiO2(s)+B2O3(c)+5C(s)=TiB2(s)+5CO(g)    (6.1) 

TiO2(s)+2B(s)+2C(s)=TiB2(s)+2CO(g)     (6.2) 

TiO2(s)+3C(s)=TiC(s)+2CO(g)      (6.3) 

ZrO2(s)+3C(s)=ZrC(s)+2CO(g)      (6.4) 

ZrO2(s)+B2O3(c)+5C(s)=ZrB2(s)+5CO(g)    (6.5) 

 Zmiana entalpii swobodnej związana z poszczególnymi reakcjami, przebiegają-

cymi w danej temperaturze (T) i przy stałym ciśnieniu (p) wynoszącym 1 bar 3, może 

być ogólnie wyrażona za pomocą następującej zależności: 

∆Gr(T)p=1bar = Σxi·G
i
pr(T)p=1bar – Σyj·G

j
s(T)p=1bar    (6.6) 

                                                 
3 1 bar = 105 Pa 
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gdzie: Gi
pr(T)p=1bar, G

j
s(T)p=1bar – entalpia swobodna w danej (T) przy ciśnieniu 1 bara 

odpowiednio: i-tego produktu i j-tego substratu reakcji r (6.1)-(6.5) – w przypadku 

związku chemicznego równa zmianie entalpii swobodnej związanej z reakcją jego two-

rzenia z pierwiastków; xi, yj – odpowiednie współczynniki stechiometryczne w reakcji r. 

 Jeśli przyjąć, że G reprezentuje Gi
pr lub Gj

s, to zależność G od temperatury (T) 

przy ciśnieniu równym 1 bar daje się opisać następującym równaniem: 

G(T)p=1bar = H(T)p=1bar – TS(T)p=1 bar     (6.7) 

gdzie: H(T)p=1bar, S(T)p=1bar – odpowiednio entalpia i entropia danej fazy w temperatu-

rze (T), przy stałym ciśnieniu równym 1 bar. 

Odczytując z tablic w [120] entalpowe i entropowe tzw. stałe całkowania (H+ i S+), a 

także pewne współczynniki oznaczone jako a, b, c i d można obliczyć H(T)p=1bar i S(T)p=1bar 

w dowolnej temperaturze, korzystając ze wzorów podanych we wspomnianych tablicach: 

Ty ⋅= −310          (6.8) 

)
32

(10)( 3123
1 y

d
ycy

b
yaHTH barp ⋅+⋅−⋅+⋅+⋅= −+

=   (6.9) 

22
1 22

)ln()( y
d

y
c

ybTaSTS barp +−⋅+⋅+= −+
=    (6.10) 

gdzie: T – temperatura wyrażona w Kelwinach. 

W równaniach (6.1)-(6.5) jedyną fazą gazową jest produkt reakcji – tlenek wę-

gla (CO). Zatem zmiana entalpii swobodnej rozpatrywanej reakcji (r), przy danej tem-

peraturze (T) i przy ciśnieniu tlenku węgla (pCO) wyrażonym w barach, może być zapi-

sana jako: 

∆Gr(T,pCO) = ∆Gr(T)p=1bar + x·R·T·ln(pCO/1bar)    (6.11) 

gdzie: x – ilość moli CO wydzielanych w danej reakcji chemicznej, R – uniwersalna 

stała gazowa ≈ 8,314 J·mol-1·K-1; T – wyrażona w Kelwinach. 

 Jeśli ∆Gr(T,pCO) = 0, to pCO przyjmuje wartość graniczną (pgr.CO) powyżej której 

dana reakcja chemiczna nie może zachodzić w sposób samoistny. Stąd: 

TRx

TG

COgr

barp

ep ⋅⋅

∆− =

=

1)(

. [bar]      (6.12) 

 Rysunek 6.1. przedstawia zależność pgr.CO w funkcji temperatury wykreśloną dla 

substancji tworzonych w reakcjach chemicznych opisanych równaniami (6.1)-(6.5). We 
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wszystkich przypadkach reakcji ciśnienie graniczne CO rośnie wraz ze wzrostem tem-

peratury. Jeśli ustali się temperaturę procesu, to ciśnienie graniczne będzie tym więk-

sze im ∆Gr(T)p=1bar mniejsze, oraz im mniejsza ilość moli tlenku węgla powstaje w 

danej reakcji chemicznej (równanie 6.12). Z drugiej strony, dla wybranego ciśnienia 

granicznego CO, np. normalnego, można wyznaczyć temperatury graniczne poszczegól-

nych reakcji chemicznych, tzn. temperatury, dla których ∆Gr(T,pCO) wynosi 0. Poniżej 

temperatury granicznej dana reakcja nie zachodzi samorzutnie. Temperatura ta jest 

odciętą punktu o współrzędnych (T,pgr.CO) leżącego na odpowiednim dla danej reakcji 

chemicznej wykresie zależności pgr.CO(T) – Rys. 6.1. Stąd temperatury graniczne przy 

ciśnieniu CO równym 105 Pa wynoszą dla TiB2 powstającego w reakcjach (6.2) i (6.1) 

odpowiednio: ~914°C i ~1322°C; oraz ~1284°C dla TiC powstającego w reakcji (6.3). 

ZrC i ZrB2 będą natomiast tworzyć się w tych warunkach barycznych w temperaturach 

nie mniejszych niż ~1500°C. Obniżenie ciśnienia cząstkowego tlenku węgla, nad re-

agującą mieszaniną, skutkuje obniżeniem temperatur granicznych. 
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Rys. 6.1. Zależność ciśnienia granicznego CO od temperatury tworzenia danych substancji 

według równań (6.1)-(6.5). 
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W związku z powyższym, aby zwiększyć bodziec termodynamiczny (|∆Gr|) da-

nej reakcji należy albo podwyższyć temperaturę syntezy, albo efektywnie zmniejszyć 

ciśnienie CO nad reagującym układem, np. prowadząc proces w komorze pieca próż-

niowego. Jednocześnie należy minimalizować możliwości powstawania, w danych 

warunkach syntezy TiB2, drugorzędnych faz zwłaszcza TiC. Warunek ten wiąże się z 

obniżeniem temperatury procesu. Ze względów kinetycznych, bardzo niskie tempera-

tury procesu, poniżej 1000-1100°C, nie wydają się jednak racjonalne. Dyfuzja ato-

mów, niezbędna do efektywnego transportu reagentów jak wiadomo gwałtownie spada 

wraz z temperaturą. Ponadto niskie temperatury otrzymywania wtrąceń wymagają 

utrzymywania niskich ciśnień CO bezpośrednio nad reagującym układem, co nie musi 

być łatwe w dynamicznej atmosferze pieca próżniowego, z systemem pompującym o 

skończonej wydajności. Z drugiej strony nadmierne podniesienie temperatury, powy-

żej 1500-1600°C może skutkować zwiększonym udziałem borku i węglika cyrkonu, a 

także TiC – zwłaszcza w układzie, w którym nośnikiem atomów boru jest B2O3, gdzie 

wprowadza się znaczne ilości węgla (reakcje 6.1 i 6.5). 

Biorąc pod uwagę powyższe rozważania, wydaje się, że temperatura otrzymy-

wania proszku kompozytowego Y-ZrO2/TiB2, metodą opisaną na początku tego roz-

działu, powinna oscylować w granicach 1100-1600°C. 

 

6.2. Charakterystyka substancji wyjściowych 

 

6.2.1. Nanoproszki w układzie TiO2-Y2O3-ZrO2 

 

6.2.1.1. Otrzymywanie 

 Wytworzono pięć proszków zawierających TiO2 w ilości 18-50% mol. Pozosta-

łymi składnikami proszków były Y2O3 w ilości 2,5% molowych, oraz ZrO2, którego 

ilość stanowiła dopełnienie do 100% molowych. Tabela 6.1. przedstawia nominalne 

zawartości poszczególnych tlenków w wyżej wymienionych proszkach, jak również 

ich oznaczenia. 

 Proszki otrzymywano metodą współstrącania jonów itru, tytanu i cyrkonu ze 

wspólnego roztworu wodnego chlorków za pomocą wodnego roztworu amoniaku 
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(NH3·aq). Wydzielające się w wyniku powyższego procesu bezpostaciowe żele pod-

dano krystalizacji hydrotermalnej lub kalcynacji. Do sporządzenia roztworu chlorków 

użyto: 

a) ZrOCl2·8H2O produkcji Beijing Chemicals Import & Export Corporation, 

Chiny. Główne zanieczyszczenia: Si – 0,03%, Fe – 0,02%, Al – 0,015%, 

b) TiCl4 firmy Fluka, Szwajcaria, o zawartości głównego składnika większej niż 98%, 

c) Y2O3 o czystości > 99,9% roztworzony w kwasie solnym o czystości analitycz-

nej (producent HCl – Polskie Odczynniki Chemiczne S.A.). 

Roztwory chlorków wkraplano ze stałą szybkością, kilku cm3 na sekundę, do 

intensywnie mieszanego roztworu stężonego amoniaku (NH3·aq, cz.d.a, Polskie Od-

czynniki Chemiczne S.A.) z wodą destylowaną w stosunku 1:1. W trakcie współstrą-

cania, jak i po jego zakończeniu odczyn pH zawiesiny wynosił nie mniej niż 9. Na-

stępnie usuwano nadmiar amoniaku i całość wytworzonego NH4Cl. Proces ten polegał 

na wielokrotnie powtarzanym dekantowaniu żeli, usuwaniu cieczy podekantacyjnej 

zawierającej NH3·aq i NH4Cl i ponownym wytworzeniu zawiesiny przez dodanie wo-

dy destylowanej, tak aby stosunek objętości żelu do całkowitej objętości zawiesiny 

wynosił ok. 1:10. W trakcie przemywania dekantacyjnego odczyn zawiesiny utrzy-

mywano na wartości pH = 9. Przemywanie prowadzono do momentu stwierdzenia 

braku zmętnienia klarownego przesączu zadanego AgNO3, co świadczyło o usunięciu 

chlorków z przemywanego żelu. Po tych czynnościach osady żeli filtrowano i obniża-

no ich pH do wartości ok. 7,5. 

 

Tabela 6.1. Nominalny skład chemiczny proszków nośników tlenku tytanu. 

Oznaczenie TiO2, % mol. Y2O3, % mol ZrO2, % mol. 

2,5Y 18 2,5 79,5 

20Ti 20 2,5 77,5 

30Ti 30 2,5 67,5 

40Ti 40 2,5 57,5 

50Ti 50 2,5 47,5 

 

Krystalizację żeli prowadzono w warunkach hydrotermalnych w aukoklawie – 

proszek 2,5Y (18% mol. TiO2), lub poprzez prażenie w powietrzu – proszki 20Ti do 
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50Ti (20-50% mol. TiO2). Prażenie przeprowadzono w piecu firmy Nabertherm, z 

elementem grzejnym wykonanym z MoSi2 (Rys 6.3b). Warunki obróbki hydrotermal-

nej i prażenia zostały podane w Tabeli 6.2. Temperatury prażenia żeli wyznaczono na 

podstawie analizy termicznej DTA/TG niekrystalizowanych żel w trakcie ich nieizo-

termicznego ogrzewania w powietrzu z szybkością 10°C/min, w zakresie do 1000°C 

(Rys. 6.2), rejestrując egzotermiczne efekty związane z krystalizacją. Temperatura 

krystalizacji hydrotermalnej wynosiła 240°C, przy autogenicznym ciśnieniu nasyconej 

pary wodnej wytwarzajacym się w autoklawie. 
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Rys. 6.2. Krzywe DTA/TG bezpostaciowych żeli, będących prekursorami proszków 20Ti-

50Ti. Pomiary wykonano w powietrzu w czasie nieizotermicznego ogrzewania do 1000°C ze 

stała szybkością 10°C/min. 

 

Po krystalizacji żeli, suche bryłki proszków były ucierane w moździerzu z two-

rzywa 3Y-TZP, po czym wykonywano granulowanie na sicie o boku oczka ok. 1 mm. 

Przykładowy widok ogólny finalnego proszku przedstawiony jest na rysunku 6.3. 
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Tabela 6.2. Warunki krystalizacji proszków 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. 

Oznacze-

nie 
Sposób krystalizacji 

Temperatura, 

°C 

Ciśnienie, 

MPa 

Czas, 

godz. 

2,5Y hydrotermalna 240 ~3,4 4 

20Ti prażenie w powietrzu wysuszonego żelu 620 ~0,1 1,5 

30Ti prażenie w powietrzu wysuszonego żelu 688 ~0,1 1,5 

40Ti prażenie w powietrzu wysuszonego żelu 726 ~0,1 1,5 

50Ti prażenie w powietrzu wysuszonego żelu 743 ~0,1 1,5 

 

a) 

 

b) 

 
Rys. 6.3. a) Widok ogólny proszku 20Ti. Proszek znajduje się w alundowym tyglu, w którym 

wykonywano krystalizację prekursora żelowego metoda prażenia. b) Piec firmy Nabertherm 

użyty do prażnia żeli – prekursorów 20Ti-50Ti. Precyzja regulatora temperatury wynosiła ±1°C. 

 

6.2.1.2. Charakterystyka 

 Ilościowe i jakościowe dane o składzie fazowym proszków 2,5Y oraz 20Ti-

50Ti zawarte są w Tabeli 6.3 oraz na rysunku 6.4. Proszki 20Ti i 30Ti składały się wy-

łącznie z roztworu stałego ZrO2 o tetragonalnej budowie komórki elementarnej. Pro-

szek 2,5Y oprócz powyższej fazy tetragonalnej zawierał również ok. 8% obj. fazy jed-

noskośnej ZrO2. Proszki zawierające 40-50% molowych tytanu były mieszaniną tetra-

gonalnego roztworu stałego ZrO2 oraz tytanianu cyrkonu (ZrTiO4). Udział ZrTiO4 w 

tych proszkach zwiększał się wraz z całkowitą zawartością TiO2 w danym układzie. W 

proszku 50Ti udział objętościowy tytanianu cyrkonu wynosi prawie 2/3. 
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 Przebiegi różnicowej analizy termicznej gotowych proszków przedstawiono na 

Rys. 6.5. W temperaturze ok. 75°C zaobserwować można maksimum endotermiczne-

go efektu cieplnego związanego z odparowaniem wody. Nie widać natomiast egzo-

termicznych, które można byłoby przypisać skutkom krystalizacji. Obserwacja ta po-

twierdza całkowite przekrystalizowanie żeli będących prekursorami omawianych 

proszków. W związku z tym można sformułować tezę, że wszystkie składniki pier-

wotnego żelu znajdowały się w opisanych wyżej fazach krystalicznych. W szczegól-

ności TiO2 występował, we wszystkich proszkach, w postaci bądź to wspólnego roz-

tworu stałego z Y2O3 i ZrO2, albo też ZrTiO4. 

 

Tabela 6.3. Skład fazowy proszków 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. 

Oznaczenie t-ZrO2, % obj. j-ZrO2, % obj. ZrTiO4, % obj. 

2,5Y 92,0±0,4 8,0±0,3 0 

20Ti 100 0 0 

30Ti 100 0 0 

40Ti 52,8±2,0 0 47,2±2,0 

50Ti 34,5±2,0 0 65,5±2,0 
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Rys. 6.4 – Dyfraktogramy rentgenowskie proszków 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. Przedrostki „t” i „j” 

oznaczają odpowiednio fazę o tetragonalnej i jednoskośnej symetrii komórki elementarnej. 
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Rys. 6.5. Termiczna analiza różnicowa proszków 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. Pomiary wykonano w 

czasie ogrzewania w powietrzu ze stałą szybkością 10°C/min. 

 

Mikrofotografie TEM proszków 2,5Y oraz 20Ti-50Ti (Rys. 6.6) oraz znaczne 

szerokości połówkowe pików dyfrakcyjnych (Rys. 6.4) potwierdzają nanometryczne 

rozmiary krystalitów występujących w badanych proszkach. Wartości obserwowanych 

w transmisyjnym mikroskopie elektronowym średnic zastępczych zawierają się w gra-

nicach 10-20 nm dla proszku 2,5Y; 15-25 nm dla 20Ti i 30Ti, oraz ok. 15-40 nm dla 

proszków 40Ti i 50Ti. Obserwacje te dość dobrze korelują z powierzchniami właści-

wymi BET wynoszącymi 50,8-86,3 m2/g, a także wielkością średnic zastępczych DBET 

obliczonych na podstawie następującej zależności (Tabela 6.4): 

DBET = 6·Sw·ρ       (6.13) 

gdzie: Sw –  powierzchnia właściwa proszku, ρ – gęstość litej cząstki. Jako gęstość litej 

cząstki przyjęto średnią wartość obliczoną na podstawie składu fazowego danego prosz-

ku i gęstości rentgenowskich poszczególnych faz. Wartości ρ podano w Tabeli 6.4. 

Zdjęcia TEM potwierdzają aglomeratową budowę proszków. Wartość mody w 

przypadku tych aglomeratów, poddanych działaniu bodźca mechanicznego w postaci 

ultradźwięków o mocy ok. 100W, jest mniejsza dla proszku krystalizowanego hydro-

termalnie w porównaniu do proszków krystalizowanych przez prażenie (Rys. 6.7). Ob-

serwacja ta potwierdza mniejszą wytrzymałość mechaniczną aglomeratów występują-

cych w proszku hydrotermalnym w porównaniu do wytrzymałości aglomeratów 

proszków prażonych. 
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                                         a) 

 
b) 

 

c) 

 
d) 

 

e) 

 
Rys. 6.6. Mikrofotografie TEM nanoproszków: a) 2,5Y; b) 20Ti, c) 30Ti, d) 40Ti, e) 50Ti. 

 

Tabela 6.4. Powierzchnia właściwa Sw(BET),średnica zastępcza krystalitów DBET oraz gęsto-

ści rzeczywiste nanoproszków 2,5Y oraz 20Ti-50Ti. 

Oznaczenie Sw, m
2
/g ρ, g/cm

3
 DBET, nm 

2,5Y 86,3±0,9 5,8 12 

20Ti 65,9±0,7 5,7 16 

30Ti 64,6±0,6 5,5 17 

40Ti 55,6±0,6 5,5 20 

50Ti 50,8±0,5 5,4 22 
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Rys. 6.7. Rozkład wielkości cząstek (aglomeratów) w proszkach: a) 2,5Y; b) 40Ti. Pomiar 

wykonano metodą laserową – DLS4 na wodnych zawiesinach proszków, poddanych 5 minu-

towemu nadźwiękawianiu sondą ultradźwiękową o mocy ok. 100 W. 

 
6.2.2. Prekursory boru i węgla 

 

 Stosowano dwa źródła boru. Pierwszym z nich był kwas ortoborowy (H3BO3) 

produkcji Polskich Odczynników Chemicznych S.A. o czystości analitycznej. Jak wy-

kazały badania DTA/TG oraz dyfraktometria rentgenowska (Rys. 6.8 – 6.9), podczas 

ogrzewania powyżej 100-130°C, H3BO3 stopniowo traci wodę przechodząc w kwas 

metaborowy (HBO2). Kwas metaborowy, dalej ogrzewany, rozkłada się do B2O3. Ko-

niec rozkładu przypada na ~300°C. Sekwencję powyższych przemian można opisać 

następującymi równaniami: 

                                                 
4 DLS – ang. Dynamic Light Scattering, dynamiczne rozpraszanie światła. 
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Rys. 6.8. Krzywe DTA oraz TG rejestrowane w trakcie ogrzewania w powietrzu ze stałą 

szybkością wynoszącą 10°C/min próbki kwasu H3BO3 o początkowej masie 84,9 mg. Efekty 

endotermiczne w temperaturach 165 i 186°C, połączone z gwałtowną utratą masy, związane 

są ze stopniowym rozkładem H3BO3 do B2O3. Występujący w 612°C załamek na krzywej 

DTA odpowiada transformacji szkła powstałego z B2O3. 

 

 
Rys. 6.9. Dyfraktogram promieniowania X kwasu H3BO3 poddanego wygrzewaniu w 

powietrzu w temperaturze 180°C przez 1,5 godz. Na tle sygnału pochodzącego od fazy bez-

postaciowej widoczne są piki kwasu metaborowego – HBO2. 
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Drugim źródłem boru był bor pierwiastkowy w postaci brązowo-brunatnego 

proszku firmy Fluka, o czystości 95-98% (główne zanieczyszczenie –  tlen). Rys. 6.10 

przedstawia mikrofotografię SEM tego proszku. Proszek boru był określany przez do-

stawcę jako „bor amorficzny”, jednak jak wykazała analiza dyfrakcyjna promieniowa-

nia rentgenowskiego odczynnik ten zawierał również fazę krystaliczną, na którą skła-

dały się romboedryczne i tetragonalne odmiany krystaliczne (Rys 6.11). 

 

 
Rys. 6.10. Mikrofotografia SEM proszku boru amorficznego. 

 

 
Rys. 6.11. Dyfraktogram rentgenowskie proszku boru amorficznego firmy Fluka. Obok wyso-

kiego tła fazy amorficznego boru występują refleksy faz krystalicznych, o symetrii rombo-

edrycznej (R-3m) i tetragonalnej (P42/nnm). 
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 Jako źródło węgla użyto 20% roztwór żywicy fenolowo-formaldehydowej 

„Nowolak MR” produkcji Zakładów Chemicznych Organika-Sarzyna S.A., zawierają-

cej do 9% wag. urotropiny. Rozpuszczalnikiem był 96% alkohol etylowy o czystości 

analitycznej (POCh S.A). Uzysk pirowęgla wyznaczono na 0,12 g z 1 g roztworu ży-

wicy. Badania wielkości uzysku pirowęgla prowadzono wyznaczając masę pozostało-

ści po karbonizacji prowadzonej w argonie w temperaturze 800°C. Różnicowa analiza 

termiczna i termograwimetria suchej żywicy, poddanej wygrzewaniu w argonie do 

1000°C potwierdziły, że temperatura 800°C jest wystarczająca do zakończenia proce-

su pirolizy (Rys. 6.12). Powyżej tej temperatury ustaje praktycznie zmniejszanie się 

masy próbki wynikające z rozkładu termicznego żywicy. Krzywa DTA ujawniła endo-

termiczne efekty cieplne w ok. 80 i 135°C związane odpowiednio z usuwaniem reszt-

kowej wilgoci oraz z topieniem się żywicy. W temperaturze 158°C występował egzo-

termiczny efekt związany z sieciowaniem żywicy za pomocna urotropiny. Odcinek 

dynamicznego zmniejszania się masy próbki zaczynał się w około 380°C. 
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Rys. 6.12. Krzywe DTA oraz TG żywicy fenolowo-formaldehydowej „Nowolak MR” zawierającej 

~9% wag. urotropiny. Pomiar wykonany w atmosferze argonu, w trakcie ogrzewania próbki o 

początkowej masie równej o 28,7 mg ze stałą szybkością, wynoszącą 10°C/min. 
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6.3. Otrzymywanie proszków kompozytowych 

 

 Na procedurę otrzymywania proszków kompozytowych składała się z następu-

jące procesy jednostkowe: 

 

a) Wytworzenie mieszaniny substancji wyjściowych, tj. nanoproszków 2,5Y lub 

20Ti-50Ti z prekursorami  boru i węgla. Proces ten przebiegał w kulowym mły-

nie mieszadłowym MM-A-1 typu „attritor”, konstrukcji J. Sidora (AGH, Kra-

ków). Młyn ten składał się z polietylenowej komory, mieszadła i jego napędu 

(Rys. 6.13). Mieszanie przebiegało na mokro. Objętość cieczy, składającej się z 

roztworu żywicy fenolowo-formaldehydowej w etanolu oraz dodatkowo 2-

propanolu (cz.d.a. firmy POCh S.A.), równała się 110 cm3 na 50-60 g suchego 

nanoproszku zawierającego TiO2 w roztworze stałym Y2O3-TiO2-ZrO2 lub w 

fazie ZrTiO4. Czas mielenia mieszaniny wynosił 1 godzinę. Jako mielniki sto-

sowano kulki o średnicy 3 mm, wytworzone z materiału 3Y-TZP. Stopień wy-

pełnienia komora młyna o objętość ok. 500 cm3 wynosił 0,7-0,8. Proporcje ilo-

ściowe pomiędzy prekursorami proszku kompozytowego ustalano na podstawie 

stechiometrii reakcji chemicznych opisanych równaniami (6.1), (6.2), (6.14) i 

(6.15), a także wielkości uzysku węgla z 1 grama roztworu żywicy fenolowo-

formaldehydowej. Ponadto uwzględniono czystość chemiczną prekursorów boru 

oraz 1,5-4% wilgotność nanoproszków zawierających TiO2 (Tabela 6.5). 

 

Tabela 6.5. Proporcje wagowe pomiędzy prekursorami proszków kompozytowych i kodowe 

oznaczenia mieszanin. 

Oznaczenie 
Prekursor 

TiO2, „T” 

Prekursor 

boru, „B” 

Prekursor 

węgla, „C” 

Proporcja wa-

gowa T:B:C 

2,5Yko 2,5Y H3BO3 20% r. żywicy w etanolu 1 : 0,18 : 0,73 

2,5Yba 2,5Y bor amorficzny 20% r. żywicy w etanolu 1 : 0,03 : 0,29 

20Ti_BA 20Ti bor amorficzny 20% r. żywicy w etanolu 1 : 0,04 : 0,34 

30Ti_BA 30Ti bor amorficzny 20% r. żywicy w etanolu 1 : 0,06 : 0,52 

40Ti_BA 40Ti bor amorficzny 20% r. żywicy w etanolu 1 : 0,08 : 0,73 

50Ti_BA 50Ti bor amorficzny 20% r. żywicy w etanolu 1 : 0,11 : 0,95 
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Rys. 6.13. Widok komory oraz schemat [121] młyna mieszadłowego MM-A-1 konstrukcji 

J. Sidora. Prędkość obrotowa wirnika 450 obr/min. Prędkość obwodowa mieszadła 1,41 m/s. 

 

b) Suszenie mieszanin prekursorów. Proces ten przebiegał w powietrzu w tem-

peraturze 70-80°C. W ciągu ok. 24 godzin odparowywano całość medium alko-

holowego. 

c) Wstępna obróbka cieplna mieszanin prekursorów przebiegała według sche-

matu przedstawionego na Rys. 6.14. Etap ten miał na celu sieciowanie (160°C) 

i pirolizę (800°C) żywicy fenolowo-formaldehydowej, a w przypadku miesza-

niny zawierającej H3BO3, także jego rozkład do B2O3 (300°C). Proces powyższy 

prowadzono w piecu rurowym skonstruowanym w AGH, Kraków (Rys. 6.15), 

umożliwiającym wytworzenie i utrzymanie atmosfery przepływającego argonu. 

Wydatek argonu o czystości 99,999% wynosił 1,5 dm3/min. 

 

a) 

 

b) 

 
Rys. 6.14. Schemat wstępnej obróbki cieplnej: a) mieszaniny 2,5Yko i b) pozostałych mieszanin. 
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6.15. Piec rurowy z elementem grzejnym wykonany z Kanthalu A, zakres grzania do 1000°C; 

regulator temperatury RE14 LUMEL, precyzja stabilizacji temperatury ±1°C. Na pierwszym 

planie widoczne doprowadzenie argonu (1) i termopara sterująca (2). 

 

d) Synteza proszków kompozytowych o osnowie Y-ZrO2 przebiegała w piecu 

próżniowym z grafitowym elementem grzejnym (Rys. 6.16). W trakcie syntezy 

z mieszaniny prekursorów krystalizowały in situ cząstki TiB2 jako główna faza 

wtrąceń. Jako wsad do syntezy stosowano luźno usypaną mieszaninę prekurso-

rów, poddaną wstępnej obróbce cieplnej, zgodnie z opisem zawartym w punk-

cie „c”, dokładnie utartą w moździerzu z tworzywa 3Y-TZP. Wsad ten umiesz-

czano w tyglu z SiC. Na podstawie rozważań przedstawionych w Rozdziale 6.1 

jako zakres temperatur otrzymywania proszków kompozytowych wybrano 

przedział od 1100 do 1600°C. Czas przetrzymywania mieszaniny prekursorów 

w temperaturze maksymalnej wynosił 4 godziny. W trakcie opisywanego pro-

cesu, całkowite ciśnienie w piecu próżniowym wynosiło maksymalnie 0,6 Pa, a 

typowo utrzymywało się poniżej 0,1 Pa. Ze względu na ograniczoną wydajność 

systemu pompującego pieca próżniowego i wydzielające się w trakcie syntezy 

dość znaczne ilości gazu (CO) stosowano schodkowy, przedstawiony na 

Rys. 6.17, reżim dojścia do nominalnej temperatury procesu. 

e) Mielenie i granulowanie proszku kompozytowego. Ze względu na dość wy-

sokie temperatury otrzymywania proszków kompozytowych konieczny okazał 

się etap ich uzdatnienia do spiekania. Etap ten stanowiło mielenie. 
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W przypadku proszków kompozytowych na bazie mieszanin 2,5Yko i 2,5Yba 

stosowano 12-godzinne mielenie w dwukomorowym młynie obrotowo-

wibracyjnym (Rys. 6.18), na mokro w 2-propanolu. Wsad w ilości 7-16 g 

proszku rozprowadzano w 7-13 cm3 alkoholu. Całkowity stopień wypełnienia 

komory młyna o objętości 275 cm3 wynosił 0,36. Jako medium mielące stoso-

wano 300 gramów mieszaniny kulek 3Y-TZP o średnicach 3 i 5 mm, w stosun-

ku wagowym 7:3. Amplituda drgań komory wynosiła odpowiednio 7 mm, a ich 

częstotliwość 11 Hz. 

Proszki kompozytowe na bazie mieszanin 20Ti_BA – 50Ti_BA mielono w ku-

lowym młynie mieszadłowym, którego komora przestawiona jest na Rys. 6.13. 

Prędkość obwodowa mieszadła wynosiła 1,41 m/s, a czas mielenia – 6 godzin. 

Jako medium mielące stosowano 1000 g kulek 3Y-TZP o średnicy 2 mm. Mie-

lenie przeprowadzano na mokro w ok. 50-60 cm3 2-propanolu. Masa poje-

dynczego wsadu proszku kompozytowego wynosiła 47-51 g. Całkowity stopień 

wypełnienia objętości komory zawierał się w przedziale 0,7-0,8. 

 

 
Rys. 6.16. Piec próżniowy 2500 firmy PHU MAROTTI Zielona Góra, z grafitowym elementem 

grzejnym: 1. szafa sterująca; 2. obudowa komory pieca; 3. transformator zasilający; 4 pompa 

wysokiej próżni; 5. odprowadzenie gazów do pompy wstępnej. Maksymalna temperatura pracy 

2500°C. Precyzja sterowania temperaturą ±1°C. Dwustopniowy system pomp próżniowych: 

pompa wstępna – rotacyjna TRIVAC D25B i pompa wysokiej próżni – dyfuzyjna, olejowa 

DIP3000, obie firmy Leybold Vakuum GMBH. System pomp umożliwiał uzyskanie ciśnienia w 

komorze grzejnej na gorąco, bez gazowania próbek, na poziomie nie wyższym niż 0,05 Pa. 
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Rys. 6.17. Schemat obróbki cieplnej w trakcie syntezy proszków kompozytowych metodą kry-

stalizacji in situ wtrąceń nietlenkowych pośród ziaren fazy cyrkoniowej. 

 

Granulowanie przeprowadzano metodą wielokrotnego (10 razy) przecierania 

zmielonych, wysuszonych proszków przez sito o wielkości oczka wynoszącej 

0,1 mm. Na tym etapie wprowadzano również 3% środka poślizgowego – 10% 

zawiesina oleju F-15 w wodzie. 

 

a) 

 

b) 

 
Rys. 6.18. a) Młyn obrotowo-wibracyjny konstrukcji J. Sidora (AGH), użyty w trakcie mielenia 

proszków kompozytowych na bazie mieszanin 2,5Yko i 2,5Yba; b) komora młyna z poliamidu 

wraz z mielnikami 3Y-TZP. Amplituda i częstotliwość drgań komory: 7 mm i 11 Hz. 



 60 

6.4. Konsolidacja proszków kompozytowych i obróbka końcowa 

spieków 

 

 Konsolidacja proszków kompozytowych i obróbka końcowa spieków przebie-

gała zgodnie z następująca sekwencją operacji jednostkowych: 

 

a) Formowanie wyprasek. Kształt i zagęszczenie wstępne surowym próbkom 

nadawano prasując jednoosiowo pod ciśnieniem 50-60 MPa granulaty prosz-

ków kompozytowych. Stosowano formy ceramiczne (3Y-TZP) lub stalowe o 

przekroju okrągłym lub kwadratowym. Średnice form okrągłych wynosiły 12, 

20 i 50 mm, a długość boku formy kwadratowej 17 mm. Następnie kształtki 

poddawano ostatecznemu prasowaniu izostatycznemu na zimno pod ciśnie-

niem 300 MPa, które działało przez 30 sekund. Widok ogólny urządzenia do 

prasowania izostatycznego znajduje się na Rys. 6.19. Po prasowaniu izosta-

tycznym, stosunek wysokości wyprasek do długości wymiaru poprzecznego 

zawierał się w przedziale 0,06-0,5. 

b) Spiekanie prowadzono w piecu próżniowym przedstawionym na Rys. 

6.16. Zakres temperatur spiekania wynosił 1450-1600°C. Szybkość nara-

stania temperatury ustalono na 10°C/min. Czas przetrzymywania próbek 

w temperaturze maksymalnej wynosił 2 godz. Rys. 6.20 przedstawia 

szczegółowy diagram obrazujący sposób obróbki cieplnej w trakcie spie-

kania kompozytów. W trakcie spiekania całkowite ciśnienie w piecu było 

mniejsze niż 0,05 Pa, a próbki spoczywały na podkładkach z węglika 

krzemu. 

c) Obróbka końcowa spieków polegała na wykonaniu zgładów próbek. Wstępna 

obróbka ścierna dokonywana była za pomocą tarcz polerskich zawierających 

proszek diamentowy o gradacji 120, 220, 600, 1200. Polerowanie powierzchni 

prowadzona na suknach polerskich zwilżonych zawiesiną proszku diamento-

wego o wielkości ziaren 3, 1 oraz 0,25 µm. Belki do badań wytrzymałościo-

wych o przekroju nominalnym 2x2 mm i długości 23 mm były wycinane za 

pomocą piły diamentowej z obustronnie polerowanych płytek o wymiarach 
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23x23x2 mm, wytworzonych z użyciem cylindrycznych wyprasek o średnicy 

50 mm. Następnie wykonywano fazowanie krawędzi beleczek pod kątem 45°. 

Do obróbki spieków wykorzystywano urządzenia i materiały ścierne firmy 

Struers. 

 

a) 

 

b) 

 
Rys. 6.19. a) Widok ogólny urządzania do prasowania izostatycznego na zimno firmy Natio-

nal Forge Europe, Belgia (maksymalne ciśnienie prasowania 400 MPa): 1. pulpit sterowni-

czy, 2. komora ciśnieniowa, 3. pompy wysokociśnieniowe. b) Wnętrze komory wysokociśnie-

niowej. Widoczny pojemnik z próbkami, zanurzony w medium olejowo-wodnym przenoszą-

cym ciśnienie. 

 

 
Rys. 6.20. Sposób obróbki cieplnej stosowanej w trakcie spiekania kompozytów. 
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7. Techniki, procedury, oprzyrządowanie badawcze 

 

7.1. Badania składu fazowego proszków i spieków 

 

 Badania jakościowe i ilościowe składu fazowego proszków i spieków w tempe-

raturze pokojowej, a także badania strukturalne, przeprowadzono z użyciem dyfrakto-

metru promieniowania X holenderskiej firmy PANalytical, model X’Pert PRO, które-

go ogólny widok znajduje się na Rys.7.1. 

 

 
Rys. 7.1. Dyfraktometr rentgenowski X’Pert PRO firmy PANalytical [122]. W komorze próbki 

częściowo widoczny jest goniometr wraz ze źródłem i detektorem promieniowania X. 

 

Pomiary prowadzono z użyciem promieniowania monochromatycznego o dłu-

gości fali 0,1540598 nm, odpowiadającej linii emisyjnej Kα1 miedzi. Stosowano tzw. 

gięty monochromator Johanssona, wykonany z monokryształu germanu. Do detekcji 

promieniowania wykorzystano paskowy detektor półprzewodnikowy. Krok analizy 

wynosił 0,008°, a jej zakres przynajmniej 20-90° w skali 2θ. 

 Przygotowanie materiału badawczego do analiz obejmowało selekcję frakcji o 

ziarnach nie większych niż ~63 µm w przypadku proszków lub wykonanie zgładu w 

przypadku spieków. 
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 Nie wchodząc w szczegóły fizyczne dyfraktometrii, w tym rentgenowskiej, na 

potrzeby powyższego rozdziału warto jedynie przypomnieć, że analiza jakościowa 

składu fazowego ciał krystalicznych opiera się w tym przypadku na tzw. prawie 

Wulfa-Braggów, sformułowanym w 1913 roku. Prawo to jest w istocie warunkiem 

tzw. interferencji konstruktywnej zachodzącej między fotonami monochromatyczne-

go promieniowania ulęgającego dyfrakcji na atomach kryształu. Powszechnie przyję-

ty zapis matematyczny tegoż warunku wiąże długość fali promieniowania λ z charak-

terystycznymi dla danej fazy krystalicznej odległościami międzypłaszczyznowymi d 

oraz kątem padania wiązki promieniowania θ, definiowanym jako kąt między wiązką 

promieni pierwotnych i płaszczyzną kryształu (Rys. 7.2). Zapis ten jest następujący: 

 

nλ = 2dsinθ         (7.1). 

 

przy czym: λ < 2d; n – jest tzw. rzędem ugięcia – liczba całkowita. 

 

 
Rys. 7.2. Geometria dyfrakcji promieni (np. X) na atomach „górnej” i „dolnej” płaszczyzny ato-

mowej. Konstruktywna interferencja fotonów „górnego” i „dolnego” promienia nastąpi tylko 

wtedy, gdy różnica dróg optycznych 2δ będzie równa całkowitej wielokrotności długości fali λ. 

 

 Analizę ilościową, a także badania strukturalne proszków i spieków, prowa-

dzono z użyciem tzw. metody Rietvelda [123-124], która jest matematycznym spo-

sobem dopasowania mierzonego dyfraktogramu do dyfraktogramu symulowanego 

na podstawie szeregu parametrów, m.in.: geometrii komórki elementarnej danej 

struktury krystalicznej, położenia i rodzaju atomów ją budujących, parametrów sa-

mego dyfraktogramu, takich jak: tzw. czynnik skali kodujący między innymi uła-
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mek wagowy danej fazy w mieszaninie, parametry kształtu pików sygnału dyfrak-

cyjnego, współczynniki tła sygnału i wiele innych. Poprzez szereg iteracji procedu-

ry Rietvelda następuje minimalizacja błędu dopasowania pomiędzy dyfraktogra-

mem zmierzonym i symulowanym. Przy czym minimalizacja ta dokonuje się na 

podstawie stopniowych modyfikacji opisanych wyżej parametrów wejściowych w z 

góry zadanej sekwencji, co ostatecznie prowadzi do uzyskania, w sposób nume-

ryczny, wartości tychże parametrów, maksymalnie zbliżone do rzeczywistych (np. 

stałe sieciowe, udział wagowy danej fazy w mieszaninie, szerokości połówkowe 

pików sygnału dyfrakcyjnego, itp.). 

Poza czynnikami skali oraz tła, symulowany dyfraktogram jest generowany w 

oparciu o tzw. znormalizowaną funkcję kształtu Gjk. W powyższej pracy korzystano z 

funkcji Pseudo-Voigt: 
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gdzie: c0 – 4, c1 = 4ln2; Hk jest szerokością połówkową (ang. akronim FWHM) k-tego 

refleksu dyfrakcyjnego Bragga; xjk = (2θi – 2θk)/Hk przy czym 2θi to kąt 2θ odpowiada-

jący i-temu punktowi dyfraktogramu, a 2θk to wyliczona pozycja k-tego piku Bragga 

uwzględniająca tzw. przesunięcie zerowego punktu pozycji licznika dyfraktometru; γ* 

– tzw. parametr mieszania, którego wartość jest dopasowywana w trakcie kolejnych 

iteracji procedury Rietvelda. Parametr γ* może przyjmować wartości od 0 do 1, spro-

wadzając Gjk odpowiednio do funkcji Gaussa lub Lorentza. 

 Całość obliczeń związanych z metodą Rietvelda, a także jakościową analizę 

składu fazowego, wykonywano za pomocą programu komputerowego X’Pert Hi-

ghScore Plus w wersji 2.1, wyprodukowanego przez PANalytical. Z powyższym pro-

gramem połączona była baza danych dyfrakcji proszkowej PDF-2 wydana w roku 

2004, zawierająca prawie 164 tysiące rekordów. 
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7.2. Badania wielkości krystalitów proszków kompozytowych 

 

 Średnie wielkości krystalitów w kierunku prostopadłym do płaszczyzny krysta-

lograficznej o wskaźnikach (h,k,l) wyznaczano z poszerzenia połówkowego odpo-

wiednich pików dyfrakcyjnych. Stosowano przy tym zależność podaną przez Scherre-

ra [125]: 

 

θ

λ

cos
2

1b

K
dhkl =         (7.3). 

 

Gdzie: dhkl – wielkość krystalitów w kierunku prostopadłym do płaszczyzny (h,k,l), b1/2 

– „czysta” szerokość połówkowa piku dyfrakcyjnego, uwzględniająca wpływ posze-

rzenia aparaturowego wynoszącego 0,05° w skali 2θ, λ – długość fali promieniowania 

rentgenowskiego (tu: 0,1540598 nm), θ – kąt odbłysku równy kątowi padania wiązki 

promieniowania (Rys. 7.2), K – tzw. czynnik kształtu, powszechnie przyjmuje się, że 

wynosi on 0,9. 

 

7.3. Analiza termiczna TG i DTA 

 

 Pomiary krzywych termograwimetrycznych (TG) oraz termogramów różni-

cowej analizy termicznej (DTA) wykonywane były w aparacie typu Derivatograph-

C węgierskiej firmy MOM Budapest. Urządzenie powyższe jest połączeniem ter-

mowagi o czułości wynoszącej 0,1 mg i precyzyjnej termopary różnicowej. Pomia-

ry przeprowadzano w powietrzu lub w argonie o czystości 99,999%. Masa poje-

dynczej próbki wynosiła 20-100 mg. W trakcie pomiarów badane materiały 

umieszczane były w tygielkach platynowych, spoczywających na ramieniu termo-

wagi i sprzężonych termicznie z jednym ze złączy termopary różnicowej. Drugie 

złącze sprzężone było z próbką odniesienia, którą stanowił proszek α-Al2O3. Bada-

nia przeprowadzane były w trybie nieizotermicznego ogrzewania w zakresie 30-

1000°C. Zmiany temperatury były liniowe w czasie, o dynamice przyrostu wyno-
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szącej 10°C/min. Ogrzewanie komory pomiarowej zapewniał piec elektryczny ste-

rowany przez wewnętrzne moduły urządzenia. 

 

7.4. Pomiary powierzchni właściwej proszków 

 

 Powierzchnia właściwa proszków wyznaczana była metodą adsorpcyjną. Jako 

adsorbat stosowano azot (99,999%). Pomiary przeprowadzano w warunkach izoter-

micznych, w temperaturze wrzenia azotu pod ciśnieniem atmosferycznym (–196°C). 

Do obliczenia powierzchni właściwej wykorzystywano tzw. objętość monowarstwy am 

azotu związanego fizycznie z powierzchnią badanego ciała stałego (proszku). Objętość 

tę wyznaczano na podstawie pomiarów charakterystyki objętości azotu a zaadsorbo-

wanego na powierzchniach swobodnych proszku przy danym ciśnieniu względnym 

adsorbatu x w stosunku do ciśnienia jego pary nasyconej w danej temperaturze (tu ci-

śnienia atmosferycznego). Przy czym, objętość adsorbatu, w danym punkcie ciśnienia 

względnego, wyznaczana była w warunkach równowagi pomiędzy adsorpcją i desorp-

cją. Powyższą charakterystykę wyznaczano w pięciu punktach zakresu ciśnień 

względnych wynoszącego 0,1-0,3. Pojemność monowarstwy obliczana była zaś w 

oparciu o model adsorpcji wielowarstwowej podany przez Braunauera, Emmetta i Tel-

lera, opisujący wyżej wymieniowe zjawisko tzw. izotermą BET (akronim od nazwisk 

twórców). W podanym wyżej zakresie izoterma BET jest funkcją liniową ciśnienia 

względnego w postaci: 
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przy czym: C jest to tzw. stała równowagi adsorpcji. Wyznaczając równanie tejże pro-

stej, wyznacza się automatycznie wartości am i C. 

 Pojemność monowarstwy przeliczano następnie na powierzchnię właściwą 

proszku (Sw) w oparciu o znajomość powierzchni adsorbentu przekrywanej przez po-

jedynczą dwuatomową molekułę azotu, zwaną powierzchnią siadania i wynoszącą 

średnio 0,162 nm2. 
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 Wyznaczania izotermy adsorpcji dokonywano w urządzeniu NOVA 1200e firmy 

Quantachrome Instruments, USA (Rys. 7.3). Procedura pomiarowa obejmowała: 

a) próżniowe odgazowanie próbek w temperaturze 150°C, mające na celu de-

sorpcję gazów związanych z powierzchnią swobodną ziaren proszków oraz 

usunięcie wilgoci z badanych próbek. Proces ten trwał do kilkunastu godzin, 

średnio 10-12; 

b) pomiar masy wysuszonego i odgazowanego proszku – wykonywany z dokład-

nością do 1 mg; 

c) pomiar izotermy BET i wyliczenie powierzchni właściwej BET dokonywane za 

pomocą oprogramowania dołączonego do urządzenia NOVA 1200e. 

 

 
Rys. 7.3. Urządzenie NOVA 1200e firmy Quantachrome Instruments do ilościowej rejestracji 

adsorpcji par na ciele stałym: 1) port pomiarowy, 2) naczynie na czynnik ustalający izoter-

miczne warunki pomiaru – np. ciekły azot, 3) celki pomiarowe podłączone do portu próżnio-

wego odgazowania próbek, 4) płaszcze grzejne, pozwalające na prowadzanie odgazowania 

w temperaturach 20-300°C, 5) konsola sterująca. 

 

7.5. Pomiary rozkładu wielkości cząstek proszków 

 

 Pomiary rozkładu wielkości cząstek w proszkach prekursorów zawierających 

TiO2 wykonano techniką dynamicznego rozpraszania światła laserowego (DLS). 
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Badania wykonywane były w zawiesinie wodnej danego proszku z użyciem urządze-

nia Zetasizer Nano ZS model ZEN3600 firmy Malvern Instruments. Zakres analizy 

wynosił 0,4-104 nm. Temperatura próbek w trakcie badań stabilizowana była na po-

ziomie 25,0°C. Zawiesina wodna proszku wykonywana była metodą ultradźwiękowej 

dyspersji jego cząstek w ciekłym medium. Czas nadźwiękawiania zawiesiny wynosił 1 

minutę, przy mocy ultradźwięków wynoszącej ok. 100 W. Stabilizacja zawiesiny od-

bywała się na zasadzie elektrostatycznej, przez podniesienie pH zawiesiny do poziomu 

≥ 9, co w przypadku proszków ZrO2 odpowiadało potencjałowi dzeta cząstek w zakre-

sie około –30 mV. 

 Zasada fizyczna analizy DLS polega na pomiarze częstotliwości oscylacji czą-

stek w zawiesinie powodowanych ruchami Browna i powiązaniu zmierzonych warto-

ści ze średnicą zastępczą cząstki. Praktyczna realizacja tego zagadnienia sprowadza się 

do rejestracji fluktuacji jasności światła laserowego ulęgającego rozproszeniu przez 

ziarna fazy stałej w zawiesinie wodnej, alkoholowej, itp., a następnie poddaniu zmie-

rzonego sygnału odpowiedniej obróbce matematycznej. Relacja pomiędzy wielkością 

cząstki a szybkością jej chaotycznych ruchów w zawiesinie (bezpośrednio związaną z 

częstotliwością tychże fluktuacji) opisana jest wzorem Stokesa-Einsteina [126], który 

może być zapisany następująco: 
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gdzie: v – prędkość chaotycznych fluktuacji cząstki w zawiesinie mierzona w stałej 

temperaturze, µ – tzw. ruchliwość cząstki (ang. mobility), η – lepkość cieczy medium 

zawiesiny, R – promień kuli, do której przybliżany jest kształt cząstki. 

 

7.6. Porozymetria rtęciowa 

 

 Rozkłady wielkości porów w wypraskach proszków kompozytowych wy-

znaczane były metodą porozymetrii rtęciowej. Wykorzystywano urządzenie typu 

PoreMaster-60 firmy Quantachrome Instruments, pracujące w trybie krokowym. Poje-
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dyncza analiza zawierała ok. 70-215 punktów pomiarowych. Pomiary przeprowadzano 

w zakresie ciśnień rtęci od 138 kPa do 409 MPa, co odpowiadało zakresowi średnic 

porów od 10,6 µm do 3,5 nm, przy czym w obliczeniach przyjęto cylindryczny kształt 

poru. 

 Ze względu na to, że kąt zwilżania rtęcią β większości ciał stałych jest więk-

szy niż 90° rtęć tworzy w porach menisk wypukły. W konsekwencji do immersji 

poru cieczą potrzebne jest wytworzenie różnicy ciśnień ∆p po obu stronach meni-

sku. Zasada fizyczna pomiarów bazuje na związku ∆p z średnicą porów d. Przy 

założeniu cylindrycznego kształtu pustek zależność ta przyjmuje postać równania 

Washburna [127]: 

 

d
p

βγ cos4
−=∆         (7.6) 

 

gdzie dodatkowo γ to napięcie powierzchniowe rtęci. 

Wartość ∆p jest równa ciśnieniu hydrostatycznemu rtęci, gdy wewnątrz porów 

panuje ciśnienie bliskie 0. Warunki takie uzyskuje się poprzez odpompowanie próbki 

przed pomiarem za pomocą pompy rotacyjnej. W opisywanych analizach stosowano 

ewakuację do ciśnienia ~3 Pa. 

 

7.7. Mikroskopia elektronowa 

 

 Obserwacje mikrostruktury spieków i morfologii proszków wykonywano w 

mikroskopach elektronowych. Stosowano urządzenia skaningowe i transmisyjne 

(SEM, TEM). 

Badania SEM przeprowadzano za pomocą mikroskopu Nova NanoSEM230 

firmy FEI, pracującego z detektorem elektronów wstecznie rozproszonych (BSD), lub 

w trybie niskiej próżni (LVD). Napięcia przyspieszające wiązkę elektronów miały war-

tość do 18 kV. W trakcie obserwacji wykonywano również mikroanalizy punktowe 

składu chemicznego wybranych obszarów próbki metoda spektroskopii dyspersji 

energii (EDS) charakterystycznego promieniowania rentgenowskiego emitowanego 
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przez próbkę pod wpływem wzbudzania jej atomów przez elektrony wiązki pierwot-

nej. 

 Obserwacje TEM proszków i spieków przeprowadzano dwoma przyrządami. 

Pierwszym z nich był mikroskop JEOL JEM1011, którego źródło elektronów praco-

wało przy napięciu przyśpieszającym 100kV. Drugim urządzeniem był mikroskop fir-

my FEI, typ Tecnai 20 D418 S-Twin, pracujący również w trybie skanującym 

(STEM). Napięcie przyśpieszające wiązkę elektronów wynosiło 200 kV. W trakcie 

obserwacji, w powyższym mikroskopie, mikrostruktury wybranych spieków wykony-

wano również mapy składu pierwiastkowego wybranych obszarów. Stosowano w tym 

celu detektor charakterystycznego rentgenowskiego. 

 Przygotowanie preparatów do badań było typowe. W przypadku proszków pre-

parat wykonywano przez naniesienie alkoholowej zawiesiny ziaren na błonkę węglo-

wą przewodzącą prąd elektryczny. Spieki, przed badaniami w SEM, były polerowane, 

a następnie napylane cienką warstwą węgla, a przed analizami w TEM/STEM ścienia-

nie jonowo. 

 

7.8. Pomiary gęstości pozornej 

 

 Gęstość pozorną spieków wyznaczana była metodą Archimedesa. Pomiary wy-

konywano w wodzie o temperaturze pokojowej. Korzystano z następującej zależności 

opisującej gęstość pozorna próbki ρ: 
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gdzie: ms – masa próbki wysuszonej próbki, mn – masa próbki nasyconej wodą, mh – 

masa próbki ważonej w wodzie, ρH2O – gęstość wody w temperaturze pomiaru. 

 Ważenia wykonywano na wadze analitycznej o dokładności 0,1 mg. 

 Gęstość pozorną wyprasek proszków kompozytowych wyznaczano metodą 

geometryczną, ważąc wysuszone wypraski i wyznaczając ich objętość z wymiarów 

geometrycznych. 
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7.9. Pomiary twardości i mikrotwardości 

 

 Twardości i mikrotwardości spieków wyznaczano metodą wgłębnikową, stosu-

jąc piramidkę Vickersa. Pomiary wykonywano na przyrządach FV-700 i FM-700, od-

powiednio w przypadku twardości i mikrotwardości. Oba urządzenia wyprodukowane 

były przez firmę Futur-Tech, Tokio, Japonia. W skład urządzeń wchodził mikroskop 

optyczny umożliwiający pomiary geometrii odcisku z dokładnością ok. 0,1 µm oraz 

układ kontrolujący siłę przykładaną do wgłębnika (Rys. 7.4). 

 

 
Rys. 7.4. Twardościomierz FV-700 firmy Futur-Tech, Japonia: 1) okular mikroskopu wraz z 

układem pomiaru długości obserwowanych obiektów, 2) obiektywy mikroskopu na światło 

odbite, 3) wgłębnik Vickersa zamontowany w układzie przykładającym siłę, 4) stolik przed-

miotowy z regulacją położenia próbki, 5) pokrętło nastawnika siły obciążającej wgłębnik – 

pokrętło to znajduje się na ściance bocznej obudowy urządzenia, 6) wielofunkcyjny wyświe-

tlacz wyniku pomiaru i kontroli jego parametrów i funkcji twardościomierza. 

 

 Twardość Vickersa wyznaczano przy sile wynoszącej 9,81 i 98,1 N, natomiast 

mikrotwardość przy 0,981 N. Odciski wykonywano na polerowanych powierzchniach 

próbek, obciążając wgłębnik przez 10 sekund. 

 Obliczenia twardości HV oparto na zależności danej następującym równaniem: 
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2
8544,1

d

F
HV

⋅
=         (7.8) 

 

gdzie: F oznacza siłę działającą na wgłębnik, a d to średnica odcisku o przekroju kwa-

dratowym. 

 

7.10. Pomiary odporności na kruche pękanie (KIc) 

 

Współczynnik krytycznej intensywności naprężeń (KIc) mierzono metodą 

nakłuć Vickersa. Nakłucia wykonywano na tym samym przyrządzie, co nakłucia 

potrzebne do wyznaczenia twardości, obciążając wgłębnik siłą 98,1 N. W oblicze-

niach posłużono się modelem zakładającym, że pęknięcia powstające podczas na-

kłuwania przyjmują konfigurację Palmqvista (Rys. 7.5). 

 

              

 

2a l l 

widok 
z góry 

przekrój 

pęknięcie Palmqvista 
 

Rys. 7.5. Geometria pęknięć Palmqvista powstałych przez wciskanie piramidki Vickersa w 

próbkę spieku ceramicznego. 

 

Jeśli stosunek średniej długości pęknięć l do połowy długości przekątnej 

odcisku a jest większy/równy 0,25 i mniejszy/równy 2,5, to zależność pomiędzy 
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KIc i wymiarami geometrycznymi odcisku oraz pęknięć jest dana wzorem Niihary 

[128-129]: 

 

5,04,06,06,0035,0 −− ⋅⋅⋅⋅⋅= laEHK Ic φ     (7.9) 

 

gdzie: H – twardość (Vickersa), E – moduł Younga, φ  = H/σy, przy czym σy jest na-

prężeniem powodującym odkształcenie materiału pod wpływem działania wgłębnika 

Vickersa. Niihara podaje, że współczynnik φ  ≅  3. Zatem wzór (7.9) przybiera prost-

szą, stosowaną przez autora powyższej pracy, postać: 

 

5,04,06,0018,0 −⋅⋅⋅⋅= laEHK Ic      (7.10). 

 

 Moduł Younga kompozytów oszacowano w oparciu o zależność zaproponowa-

ną dla kompozytów ziarnistych przez Ravichandrana [130]: 

 

2

222

)1)((

)1)((

cEcE

EEEcEEcE
E

ow

owooow

++

+−++
=     (7.11) 

 

gdzie: Ew i Eo – moduły Younga odpowiednio wtrąceń i osnowy, c – parametr związa-

ny z ułamkiem objętościowym V wtrąceń w kompozycie: 

 

1
1 3/1

−







=

V
c         (7.12). 

 

 Obliczenia prowadzono w oparciu o następujące moduły Younga faz składo-

wych spieków: 200 GPa – ZrO2 [60], 560 GPa – TiB2 [76], 497 GPa – TiC [131]. Dla 

roztworów stałych Zr(C,B)-I/II przyjęto moduł Younga ZrC o wartości 392 GPa [132]. 
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7.11. Pomiary odporności na ścieranie 

 

 Odporność spieków na zużycie ścierne sprawdzono za pomocą testu „Dry 

Sand” nawiązującego do normy ASTM G 6585 [133]. Próby polegały na pomiarze 

objętości materiału usuwanego przez bieżnię gumowej rolki o średnicy 49 mm i szero-

kości 8,3 mm, na którą w sposób ciągły podawane było ścierniwo SiC o średnicy zia-

ren 0,4-0,5 mm (Rys. 7.6a). Wydatek ścierniwa zapewniał pewien nadmiar w stosunku 

do ilości karborundu, która mogła w danym czasie dostać się w obszar obróbki ścier-

nej. Pojedynczy test składał się z 2000 obrotów rolki, dociskanej do badanego materia-

łu z siłą 44 N. Objętość zużycia ściernego wyznaczano na podstawie znajomości gę-

stości pozornej spieku i różnicy jego mas przed i po teście. Masę próbki wyznaczano z 

dokładnością do 0,1 mg. 

Powyższe testy przeprowadzano na urządzeniu T-07 produkcji Międzyresorto-

wego Centrum Eksploatacji Majątku Trwałego Radom, które umożliwiało programo-

wanie ilości obrotów rolki przenoszącej ścierniwo (Rys. 7.6b). 

 

a) 

 

b) 

Rys. 7.6. a) Schemat testu odporności abrazyjnej próbek – „Dry Sand”. Ścierniwo SiC w for-

mie proszku o średnicy ziaren 0,4-0,5 mm. R = 24,5 mm, S = 8,3 mm, ω = 1 obr./s, całkowita 

ilość obrotów rolki o średnicy „R” wynosiła 2000. b) Widok ogólny urządzenia do testów „Dry 

Sand”: 1) zbiornik ścierniwa, 2) śruba regulacji wydatku ścierniwa, 3) rolka bieżni, 4) uchwyt 

próbki, 5) czujnik ilości obrotów rolki z przewodem sygnałowym połączonym z programowa-

nym licznikiem, 6) przekładnia pasowa napędu rolki. 
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7.12. Pomiary wytrzymałości mechanicznej 

 

 Wytrzymałość mechaniczną spieków badano metodą trójpunktowego zginania 

próbek o przekroju prostokąta i nominalnych wymiarach 2x2x25 mm. Przygotowanie 

belek do pomiarów obejmowało polerowanie ich powierzchni, podlegających w trak-

cie testu naprężeniom rozciągającym i ściskającym, jak również wykonanie sfazowań 

krawędzi. Rejestrację siły niszczącej prowadzono za pomocą maszyny wytrzymało-

ściowej typu Z2.5 firmy Zwick/Roell, połączonej z komputerem PC służącym do ste-

rowania i akwizycji danych. Dla każdego z badanych materiałów wykonywano mini-

mum 7 pojedynczych pomiarów. 

Konfiguracja testu przedstawiona jest na Rys. 7.7. Stosowano 20 milimetrowy 

rozstaw podpór (2). Szybkość przesuwu trawersy (1) ustawiano na 2 mm/min. Pro-

mienie krzywizn elementów podpór i trawersy, stykających się z próbką, wynosiły 

5 mm. 

 

 
Rys. 7.7. Konfiguracja testu trójpunktowego zginania w maszynie wytrzymałościowej Z2.5 

firmy Zwick/Roell. 1) Ruchoma trawersa wywierająca siłę; 2) podpory; 3) próbka o przekroju 

prostokątnym. 

 

Wytrzymałość na zginanie (σzg) wyliczana była na podstawie następującego 

równania: 
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2
max

2

3

bh

lF
zg=σ         (7.13) 

 

gdzie: Fmax – siła niszcząca, l – rozstaw podpór = 20 mm, b, h – odpowiednio szero-

kość i wysokość przekroju próbki. 
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8. Materiały kompozytowe wytwarzane metodą in situ z 

mieszanin prekursorów o stałej zawartości TiO2 

 

Prezentacja wyników badań została podzielona na dwie części. W pierwszej z 

nich (Rozdział 8), opisano wyniki badań mających na celu wyznaczenie optymalnej 

temperatury otrzymywania proszków kompozytowych Y-ZrO2/TiB2 metodą krystali-

zacji wtrąceń in situ. Bazowano przy tym na proszku prekursorze o stałej zawartości 

TiO2, wynoszącej 18% molowych, tj. na nanoproszku oznaczonym 2,5Y. Przebadano 

również wpływ rodzaju prekursora boru (H3BO3 lub bor amorficzny) na właściwości 

proszków kompozytowych i ich spieków. Wykorzystano w tym celu dwie mieszaniny 

będące podstawą syntezy proszków kompozytowych, tj. układy 2,5Yko i 2,5Yba (Ta-

bela 6.5, Rozdz. 6.3). Selekcja optymalnego prekursora boru i najlepszej temperatury 

syntezy proszku kompozytowego opierała się między innymi na badaniach składu fa-

zowego proszków kompozytowych, jak również właściwości mechanicznych spieków 

otrzymywanych w temperaturze 1500°C. 

 W drugiej części (Rozdział 9), opisano wyniki badań mających na celu spraw-

dzenie możliwości sterowania zawartością TiB2 w proszkach kompoztowych poprzez 

zmianę ilości TiO2 zawartej w wyjściowych nanoproszkach o oznaczeniu 20Ti do 

50Ti (Tabela 6.1, Rozd. 6.2). Proszki kompozytowe otrzymywano w stałej temperatu-

rze wynikającej z wniosków badań zaprezentowanych w pierwszej części. Bazowano 

na mieszaninach prekursorów proszku kompozytowego o oznaczeniu 20Ti_BA – 

50Ti_BA (Tabela 6.5, Rozdz. 6.3). Selekcja prekursora boru również była związana z 

wnioskami z pierwszej części całościowego eksperymentu. Następnie optymalizowano 

temperatury spiekania proszków kompozytowych o różnej zawartości TiB2. Przebada-

no zakres 1450-1600°C. Przedstawiono wpływ warunków konsolidacji i ilości TiB2 w 

spiekach na ich właściwości mechaniczne. Wybrane spieki kompozytowe poddano 

badaniom aplikacyjnym, mającym na celu określenie trwałość narzędzi skrawających 

wykonanych z tych spieków w trakcie obróbki stali i żeliwa metodą skrawania bez 

stosowania chłodzenia. 



 78 

8.1. Skład fazowy proszków kompozytowych 

 

 Wyniki pomiarów składu fazowego przedstawiono na Rys. 8.1-8.3. Dyfrakto-

gramy rentgenowskie pokazują złożony obraz składu fazowego badanych proszków 

zależny od użytego prekursora boru oraz temperatury obróbki cieplnej. W proszkach 

wykryto następujące fazy: odmiany polimorficzne roztworów stałych dwutlenku cyr-

konu o symetrii tetragonalnej, regularnej i jednoskośnej, TiB2, TiC, ZrB2, Zr(C,B)-I, 

Zr(C,B)-II, Zr(C,B)-III, ZrSi, YBO3 i Y2O3. Fazy Zr(C,B)-I, Zr(C,B)-II i Zr(C,B)-III 

są izostrukturalne względem siebie, a także względem ZrC i ZrB [134]. Są to prawdo-

podobnie roztwory stałe węgla w ZrB lub boru w ZrC. 

Podstawowa różnica w składzie fazowym proszków serii 2,5Yko i 2,5Yba pole-

gała na występowaniu TiC w znacznych ilościach (3,7±0,2 do 8,1±0,4% obj.) w przy-

padku serii wykorzystującej kwas ortoborowy (2,5Yko), podczas gdy proszki syntezo-

wane w oparciu o pierwiastkowy bor (2,5Yba) nie zawierały TiC, z wyjątkiem tempera-

tury 1100ºC (Rys. 8.2). Udział wtrąceń TiB2 w proszkach serii 2,5Yba był zbliżony do 

maksymalnej wartości obliczonej na podstawie równań reakcji (6.1)-(6.2), wynoszącej 

13,7% obj. Proszek kompozytowy 2,5Yba otrzymany w temperaturze 1300ºC pozba-

wiony był cząstek drugorzędowych, czyli faz nietlenkowych innych niż TiB2. Zawierał 

on natomiast 12,6±0,6% obj. TiB2, co stanowiło 92±4% wartości oczekiwanej. 

Niezależnie od użytego prekursora boru, udział cząstek drugorzędowych wzra-

stał po przekroczeniu 1300ºC, chociaż w proszkach serii 2,5Yko wzrost ten rozpoczy-

nał się już w 1200ºC. 

Występowanie znacznych ilości TiC w proszkach wytworzonych z użyciem 

źródła boru w formie B2O3, powstającego z H3BO3, potwierdza dwustopniowość reak-

cji karbotermicznej redukcji TiO2 i B2O3  zgodnie z równaniami (3.2)-(3.3). Wniosek 

ten jest zbieżny z cytowanymi wcześniej pracami Kima i Kanga [85]. Ponadto sugeru-

je to dużą konkurencyjność termodynamiczną procesów tworzenia TiB2 i TiC odpo-

wiednio według reakcji (6.1) i (6.3) – tożsamej z (3.3), co jest w zupełności zgodne z 

obliczeniami granicznych ciśnień parcjalnych i powiązanych z nimi zmian entalpii 

swobodnej danej reakcji (Rys. 6.1). Być może dlatego nie jest w ogóle możliwe uzy-

skanie przez karbotermiczną redukcję B2O i TiO2 wtrąceń TiB2 bez fazy TiC. 
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Rys. 8.1. Dyfraktogramy rentgenowskie proszków kompozytowych na bazie mieszanin prekur-

sorów o oznaczeniu: a) 2,5Yko i b) 2,5Yba, bezpośrednio po syntezie in situ wtrąceń nietlen-

kowych – bez mielenia proszku. Zaznaczono temperatury otrzymywania danego proszku kom-

pozytowego. Fazy oznaczone j-ZrO2 oraz t,r-ZrO2 są roztworami stałymi dwutlenku cyrkonu o 

jednoskośnej (j) lub tetragonalnej i regularnej (t,r) symetrii komórki elementarnej. 

 

Występowanie ok. 3% obj. TiC w proszku serii 2,5Yba wytworzonym w niskiej 

temperaturze 1100°C i jego całkowity brak w proszkach otrzymanych w wyższych 

temperaturach ma niezbyt jasne źródła. Być może wytłumaczeniem jest potencjalne 

istnienie czynnika kinetycznego wprowadzającego swego rodzaju próg termiczny dla 
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reakcji (6.2). Tym czynnikiem mogłaby być wolniejsza w niskich temperaturach dyfu-

zja atomów boru względem węgla w obszarze frontu reakcji, np. w ziarnie roztworu 

stałego ZrO2. Niemniej jednak po przekroczeniu tegoż progu energetycznego wydaje 

się, że kinetyka tworzenia TiB2 według reakcji (6.2) jest wybitnie większa niż kinetyka 

karbotermicznej redukcji TiO2 – równanie (6.3). Jest na tyle duża, że praktycznie cały 

węgiel zawarty w prekursorze jest konsumowany w procesie (6.2) i nie może być już 

użyty do tworzenia TiC. 

 

a) 

 

1100 1200 1300 1400 1500 1600

0

2

4

6

8

10

12

14

 TiB
2

 TiC

 Zr(C,B)-I

 Zr(C,B)-II

 ZrSi

teoretyczny udział TiB
2

2,5Yko

U
d

z
ia

ł,
 %

 o
b

j.

Temperatura, 
o
C

 

b) 

 

1100 1200 1300 1400 1500 1600

0

2

4

6

8

10

12

14

 TiB
2

 TiC

 ZrB
2

 Zr(C,B)-I

 Zr(C,B)-II

 Zr(C,B)-III

 ZrSi

teoretyczny udział TiB
2

2,5Yba

U
d

z
ia

ł,
 %

 o
b

j.

Temperatura, 
o
C

 
Rys. 8.2. Udział wtrąceń TiB2 oraz drugorzędowych faz nietlenkowych w funkcji temperatury 

otrzymywania niemielonych proszków kompozytowych: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba. 
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Wyniki dotyczące zmian zawartości faz cyrkoniowych pokazane na Rys. 8.3 

wskazują na postępujące wraz z temperaturą zmniejszanie się udziału odmiany o sy-

metrii jednoskośnej kosztem wzrostu udziału sumy odmian o symetrii tetragonalnej i 

regularnej. Jest to prawdopodobny skutek procesu odtlenienia i stabilizacji fazy regu-

larnej za pomocą powstających wakancji tlenowych. 
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Rys. 8.3. Udział faz dwutlenku cyrkonu oraz faz itrowych w funkcji temperatury otrzymy-

wania niemielonych proszków kompozytowych: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba. Fazy 

oznaczone j-ZrO2 oraz t,r-ZrO2 są roztworami stałymi ZrO2 o jednoskośnej (j) lub tetrago-

nalnej i regularnej (t,r) symetrii komórki elementarnej. 
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Wysoki udział fazy jednoskośnej proszków obu serii syntezowanych w zakresie 

1100-1300ºC spowodowany był destabilizacją układu związaną z segregacją itru wy-

dzielającego się z roztworu stałego ZrO2 w postaci YBO3 (Rys. 8.3). Udział tej fazy 

zmniejszał się ze wzrostem temperatury, sugerując jej rozkład na tlenki itru i boru o 

czym świadczy wynik pomiarów dla próbki 2,5Yko/1200ºC (Rys. 8.3a). Skutkiem roz-

kładu YBO3 było ponowne dostabilizowanie roztworu stałego ZrO2 tlenkiem itru, da-

jące dodatkowy przyczynek do zmniejszenia się udziału fazy jednoskośnej, obserwo-

wany szczególnie wyraźnie w przypadku serii 2,5Yba (Rys. 8.3b). Dodatkowym czyn-

nikiem akcelerującym spadek zawartości j-ZrO2 powyżej 1400-1500°C było rosnące 

zużywanie się ZrO2 w reakcji tworzenia faz Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II. Nie zużywany w 

tej reakcji Y2O3 rozpuszczał się w pozostałej ilości roztworu stałego ZrO2, zwiększając 

w nim swoje stężenie. 

Występowanie ZrSi (Rys. 8.1-8.2) należy wiązać z reaktywnością SiC, z które-

go wykonany był tygiel, w stosunku do umieszczonej w nim mieszaniny nanoproszku 

cyrkoniowego i pozostałych reagentów. 

Przedstawione wyniki badań składu fazowego pokazują, że tylko w przypadku 

zastosowania pierwiastkowego boru możliwe jest wytworzenie cyrkoniowych prosz-

ków kompozytowych zawierających wyłącznie TiB2 jako fazę wtrąceń. Drugim wa-

runkiem jest zastosowanie w trakcie otrzymywania proszku kompozytowego tempera-

tury wynoszącej 1300ºC. Unika się w ten sposób segregacji faz itru z roztworu stałego 

ZrO2 i syntezy drugorzędowych wtrąceń nietlenkowych. 

 

8.2. Ocena stopnia przereagowania mieszanin prekursorów 

proszków kompozytowych 

 

Kontrola masy mieszaniny substratów przed i po obróbce cieplnej umożliwiła 

wyznaczenie strat masy towarzyszących syntezie (Rys. 8.4), na które składają się pro-

dukty gazowe w postaci tlenku węgla powstającego w wyniku zajścia reakcji (6.1) i 

(6.22), wilgoci desorbowanej z substratów proszkowych i prawdopodobnego, w przy-

padku serii 2,5Yko, procesu parowania B2O3 po jego stopieniu. Na Rys. 8.4 naniesio-

no dodatkowo wartości strat masy obliczonych przy założeniu, że całkowity ubytek 
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masy proszków spowodowany jest wydzielaniem CO zgodnie z reakcjami (6.1) i (6.2) 

odpowiednio w przypadku serii 2,5Yko i 2,5Yba. Wydzielanie tlenku węgla można 

wiązać ze stopniem zużycia węgla w danej reakcji, a więc i stopniem przereagowania 

mieszaniny prekursorów proszków kompozytowych. 

Porównanie wartości zmierzonych z obliczonymi prowadzi do wniosku, że mie-

szaniny serii 2,5Yba są całkowicie przereagowane po obróbce cieplnej w temperatu-

rach nie niższych od 1200ºC. 

W przypadku serii 2,5Yko obserwuje się dość znaczne odstępstwo od wartości 

obliczonych do temperatury 1400°C. Co sugeruje, że proces wspólnej, karbotermicz-

nej redukcji B2O3 i TiO2 jest w znacznym stopniu hamowany przez tworzenie TiC 

(Rys. 8.2a), związane z 2,5-krotnie mniejszą konsumpcją węgla, a więc i z mniejszym 

wydzielaniem tlenku węgla – równania reakcji (6.1) i (6.3). Powyżej 1400°C nie na-

stępuje wzrost zawartości TiB2 i TiC w proszkach 2,5Yko. W związku z tym, wzrost 

zużycia węgla, wyrażający się wzrostem strat masy mieszaniny reakcyjnej, wynika z 

zachodzenia reakcji tworzenia faz roztworów stałych Zr(C,B) w reakcjach analogicz-

nych do procesów opisanych równaniami (6.4) i (6.5). 
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Rys. 8.4. Straty masy towarzyszące syntezie proszków kompozytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba 

w funkcji temperatury. Przedstawiono również wartości oczekiwane na podstawie równań 

reakcji (6.1) i (6.2). 
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8.3. Struktura wtrąceń nietlenkowych w proszkach kompozytowych 
 

Zmiany dotyczące struktury wtrąceń krystalizujących in situ w mieszaninach 

nanoproszków Y,Ti-ZrO2 z prekursorem węgla i zawierających tlenek boru lub bor 

amorficzny w odniesieniu do objętości komórki elementarnej pokazano na Rys. 8.5. 

Dwuborek tytanu krystalizujący przy udziale boru amorficznego miał stabilną struktu-

rę, praktycznie niezależną od temperatury obróbki cieplnej, w zakresie powyżej 

1100°C (Rys. 8.5a). Odmienne zachowanie wykazywał TiB2 pochodzący z mieszanin 

zawierających tlenek boru (seria 2,5Yko). Wzrost objętości komórki elementarnej 

TiB2 w całym zakresie zastosowanych temperatur syntezy świadczy o istotnych zmia-

nach składu chemicznego, prawdopodobnie w odniesieniu do stosunku Ti/B. 
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Rys. 8.5. Objętość komórki elementarnej w funkcji temperatury syntezy: a) TiB2, b) TiC, 

c) ZrB2, d) Zr(C,B)-I w odpowiednich proszkach kompozytowych. 
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TiC krystalizujący w proszkach 2,5Yko zmniejszał swoje odstępstwo od ste-

chiometrii przy wzroście temperatury do 1400ºC (Rys. 8.5b), w której pokazał obję-

tość komórki elementarnej porównywalną z objętością podawaną dla TiC o stosunku 

C/Ti mieszczącym się w przedziale 0,8-0,9 [135]. Dalszy wzrost objętości komórki 

elementarnej towarzyszący wzrostowi temperatury obróbki cieplnej sugeruje tworze-

nie się roztworu stałego TiC zawierającego w swojej strukturze atomy inne niż węgiel 

i tytan np.: tlen i/lub bor. Węglik tytanu powstający w temperaturze 1100ºC miał skład 

chemiczny niezależny od użytego prekursora boru, na co wskazują wartości objętości 

komórki elementarnej różniące się o niespełna 0,3%. 

Dwuborek cyrkonu występujący tylko w proszkach serii 2,5Yba zmniejszał ob-

jętość swojej komórki sieciowej (Rys. 8.5c) wraz ze wzrostem temperatury. Podobne 

zachowanie prezentował roztwór stały Zr(C,B)-I przy pewnym odstępstwie w najwyż-

szej temperaturze syntezy (Rys. 8.5d). 

Przedstawione wyniki potwierdzają wniosek, że omawiane fazy nietlenkowe 

mają charakter roztworów stałych lub faz niestechiometrycznych o składzie zależnym 

od warunków krystalizacji i składu chemicznego użytej mieszaniny substratów. Jed-

nakże należy podkreślić, że TiB2 ma najstabilniejszą strukturę w przypadku użycia do 

jego krystalizacji pierwiastkowego źródła atomów boru. 

 

8.4. Wielkość krystalitów TiB2 i TiC w proszkach kompozytowych 

 

Wyniki pomiaru wielkości krystalitów dwuborku tytanu i węglika tytanu po-

wstających w wyniku krystalizacji in situ pokazuje Rys. 8.6. Rozmiary krystalitów w 

kierunkach prostopadłym do płaszczyzn krystalograficznych (011) i (002) odpowied-

nio dla TiB2 i TiC oznaczono na podstawie poszerzenia połówkowego pików dyfrak-

cyjnych promieniowania rentgenowskiego  

Krystality TiB2 w proszkach serii 2,5Yba ponad trzykrotnie zwiększały swój 

rozmiar (z 43 do 145 nm) wraz ze wzrostem temperatury w badanym zakresie. W 

przypadku serii 2,5Yko wystąpił natomiast, znacznie mniejszy, 66-procentowy wzrost 

(z 50 do 83 nm) zakończony spadkiem (do 52 nm) przy zwiększeniu temperatury po-
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nad 1400ºC. Taki wynik sugeruje występowanie zróżnicowanej kinetyki rozrostu za-

rodków TiB2 w zależności od źródła atomów boru. 
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Rys. 8.6. Wielkości krystalitów TiB2 i TiC w kierunku prostopadłym do płaszczyzn krysta-

lograficznych odpowiednio (011) i (002), wyznaczone z poszerzenia pików dyfrakcyjnych 

promieniowania rentgenowskiego, w funkcji temperatury otrzymywania proszków kompo-

zytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba. Wartości odnoszą się do proszków niemielonych. 

 

W przypadku zastosowania boru amorficznego rozrost zarodków TiB2 nie był 

prawdopodobnie ograniczany przez procesy zarodkowania i wzrostu krystalitów in-

nych faz (np. TiC) przynajmniej do temperatury 1500ºC. Natomiast w przypadku za-

stosowania kwasu ortoborowego, który jest źródłem B2O3 w układzie, proces ten 

ograniczany był konkurencyjnym procesem zarodkowania i wzrostu TiC, w wyniku 

którego zużywany był TiO2 rozpuszczony w strukturze ZrO2. Przy czym, wielkość 

krystalitów TiC zmieniała się w zakresie 25-40 nm, rosnąc do temperatury 1300°C, 

powyżej której malała. Powyżej 1400ºC nasilały się procesy zarodkowania i wzrostu 

zarodków roztworów stałych Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II (Rys. 8.2a), które dodatkowo kon-

sumowały węgiel i bor ograniczając tym samym wzrost krystalitów zarówno TiB2, jak 

i TiC (Rys. 8.6). 

Można, zatem stwierdzić, że użycie H3BO3 jako nośnika atomów boru sprzyja 

otrzymaniu proszków kompozytowych o nanometrycznym rozmiarze wtrąceń TiB2, 



 87 

jednocześnie jednak ogranicza ich ilość kosztem zwiększenia udziału faz drugorzędo-

wych, co jest niekorzystne. Znacznie większe udziały wtrąceń TiB2, przy zachowaniu 

wciąż nanometrycznego ich rozmiaru, można uzyskać stosując bor amorficzny i tem-

peraturę syntezy nie wyższą niż 1300°C. 

 

8.5. Zachowanie się proszków kompozytowych w trakcie mielenia 

 

 Wzrost temperatury otrzymywania proszku kompozytowego powodował spa-

dek powierzchni właściwej, na skutek zjawiska spiekania. Jednak proszki kompozy-

towe otrzymane z użyciem boru „amorficznego” wykazały większą tendencję w tym 

zakresie, mniejsze rozwinięcie powierzchni właściwych BET, niż proszki kompozy-

towe syntezowane w oparciu o mieszaniny zawierające kwas ortoborowy (Rys. 8.7a). 
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Rys. 8.7. Powierzchnia właściwa BET proszków kompozytowych w funkcji temperatury syn-

tezy: a) proszki niemielone; b) proszki mielone w młynie obrotowo-wibracyjnym przez 12 go-

dzin. Przedziały niepewności oznaczenia są mniejsze niż wielkości punktów wykresu. 

 

Niezależnie od rodzaju zastosowanego prekursora boru powierzchnia wła-

ściwa proszków bezpośrednio po procesie krystalizacji wtrąceń nie przekraczała 

3,1±0,1 m2/g. Wyjątek stanowił proszek 2,5ko/1100°C (20,8±0,2 m2/g). W związ-

ku z powyższym niezbędne stało się zastosowanie procesu mielenia, mającego na 
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celu zwiększenie rozwinięcia powierzchni właściwej proszków i w ten sposób 

podwyższenia ich zdolności do konsolidacji w trakcie wytwarzania spieków. 

Po 12 godzinach mielenia w młynie obrotowo-wibracyjnym uzyskano znaczny 

wzrost powierzchni właściwej wszystkich proszków. Mieściła się ona w granicach 

8,4±0,1 – 28,8±0,3 m2/g w przypadku serii 2,5Yko oraz 9,9±0,1 – 17,5±0,2 m2/g w 

przypadku serii 2,5Yba (Rys. 8.7b). Analizując całą populacje badanych proszków, 

większymi powierzchniami właściwymi charakteryzowały się proszki serii 2,5ba, mi-

mo mniejszych wartości rejestrowanych dla tych proszków bezpośrednio po ich synte-

zie. Wyjątkiem od tej reguły znowu był proszek 2,5Yko/1100°C (28,8±0,3 m2/g), w 

którym udział pirowęgla o dużym rozwinięciu powierzchni mógł być znaczny, ze 

względu na ograniczony stopień przereagowania mieszaniny (patrz Rozdział 8.2). 

Resztkowy pirowęgiel lokujący się na granicach ziaren, stanowiący inertne wtrącenie 

w procesie spiekania cząstek proszku w trakcie syntezy, mógł dodatkowo osłabiać me-

chanicznie aglomeraty, czyniąc je bardziej podatnymi na rozmielanie. 
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Rys 8.8. Procentowy domiał mielników 3Y-TZP po 12 godzinach mielenia obrotowo-

wibracyjnego proszków kompozytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba, w stosunku do masy nadawy 

przed mieleniem. Domiały przedstawiono w funkcji: a) temperatury otrzymywania proszków kom-

pozytowych, b) sumarycznej zawartości faz nietlenkowych, czyli sumy wtrąceń borków i węglików. 

 

Większe względne przyrosty powierzchni właściwej po procesie mielenia re-

jestrowane dla serii 2,5ba w porównaniu do serii 2,5Yko wynikały głownie z więk-

szego domiału materiału mielników (3Y-TZP) występującego w przypadku pierw-
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szej z wymienionych serii proszków kompozytowych. Domiał zmierzony dla prosz-

ków 2,5Yba zawierał się bowiem w przedziale 10,7±5,8%, a dla proszków 2,5ko w 

przedziale 4,8±3,4% (Rys. 8.8). Niezależnie od serii proszku kompozytowego do-

miał wykazywał tendencję wzrostową wraz ze zwiększaniem się temperatury proce-

su krystalizacji in situ twardych, wysoce abrazyjnych, wtrąceń borków i węglików 

(Rys. 8.8a). Zachowanie to było warunkowane rosnącą sumaryczną zawartością 

tychże wtrąceń w proszkach kompozytowych (Rys. 8.2), i uwidoczniło się również 

na wykresie zależności domiału mielników, rejestrowanego dla danego proszku 

kompozytowego, w funkcji udziału wtrąceń (Rys. 8.8b). 

Większe zużycie mechaniczne materiału mielników w trakcie mielenia prosz-

ków serii 2,5Yba w porównaniu do serii 2,5Yko wynikało z kilku czynników. Pierw-

szym z nich była dużo większa zawartość TiB2, immanentnie najtwardszej fazy ukła-

du. Drugim, większy rozmiar krystalitów dwuborku tytanu, a trzecim, prawdopodob-

nie większy stopień zagregowania niemielonych proszków (mniejsze Sw). 

 

8.6. Właściwości surowych wyprasek proszków kompozytowych 

 

 Tabela 8.1 zawiera dane charakteryzujące zagęszczenie surowych wyprasek po-

wstałych z granulatów badanych proszków kompozytowych w procesie prasowania izo-

statycznego na zimno pod ciśnieniem 300 MPa. W obliczeniach gęstości teoretycznej 

posłużono się gęstościami rentgenowskimi i udziałem objętościowym odpowiednich faz 

składowych proszku kompozytowego. Wszystkie wypraski posiadały podobne zagęsz-

czenie, oscylujące w granicach 54,0±0,1 – 58,6±0,1% wartości maksymalnej. Nieznacz-

nie lepsze zagęszczenia uzyskały jednak wypraski proszków serii 2,5Yko – średnio 

56,5%, w porównaniu do 54,6% w przypadku wyprasek 2,5Yba. 

 Wyniki pomiaru rozkładu wielkości porów w wypraskach obu serii proszków 

kompozytowych zebrano na Rys. 8.9. Główną populację porów stanowiły pory mię-

dzyaglomeratowe. Wartość mody (Dmod.) w przypadku tych porów wynosiła 59 nm w 

wypraskach proszków otrzymywanych w 1100°C. Wraz ze wzrostem temperatury 

otrzymywania proszku wielkość porów wykazywała tendencję wzrostową. Szczegól-

nie było to widoczne przy porównaniu wartości zmierzonych dla wyprasek otrzyma-
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nych z proszków syntezowanych w skrajnych temperaturach – tj. 1100 i 1600°C. I tak, 

wypraska 2,5Yko/1600°C wykazała modalną wielkość porów wynoszącą 133 nm, a 

wypraska 2,5Yba/1600°C – 98 nm. W przypadku wyprasek proszków otrzymywanych 

w pośrednich temperaturach rejestrowano zbliżone wartości w danej populacji prosz-

ków. Mianowicie, Dmod. proszków syntezowanych w zakresie 1200-1500°C serii 

2,5Yko mieściła się w granicach 95-102 nm, a serii 2,5Yba pozostawała w przedziale 

71-99 nm. 
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Rys. 8.9. Wyniki pomiarów porozymetrycznych wyprasek proszków serii 2,5Yko i 2,5Yba: 

a), b) krzywe sumarycznej objętości porów znormalizowanej do 1 grama substancji (V), 

przedstawione w funkcji średnicy porów (D); c), d) rozkłady wielkości porów przedstawione 

jako krzywe częstości –dV/d(logD) w funkcji średnicy porów (D). 
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Tabela 8.1. Zagęszczenie wyprasek po prasowaniu izostatycznym pod ciśnieniem 300 MPa. 

Typ proszku 

Geometryczna 

gęstość pozorna, 

g/cm
3
 

Gęstość teoretycz-

na, g/cm
3
 

Gęstość względna, 

% 

2,5Yko/1100°C 3,33±0,06 5,68 58,6±1,1 

2,5Yko/1200°C 3,22±0,06 5,71 56,4±1,1 

2,5Yko/1300°C 3,12±0,06 5,74 54,3±1,0 

2,5Yko/1400°C 3,16±0,06 5,72 55,3±1,0 

2,5Yko/1500°C 3,31±0,06 5,75 57,7±1,0 

2,5Yko/1600°C 3,28±0,06 5,80 56,6±1,0 

 
2,5Yba/1100°C 3,09±0,06 5,60 55,1±1,1 

2,5Yba/1200°C 3,09±0,06 5,65 54,7±1,1 

2,5Yba/1300°C 3,08±0,06 5,70 54,0±1,1 

2,5Yba/1400°C 3,12±0,06 5,72 54,5±1,0 

2,5Yba/1500°C 3,18±0,06 5,80 54,9±1,0 

2,5Yba/1600°C 3,21±0,06 5,90 54,4±1,0 

 

Ja widać, z wyżej przedstawionych wyników, średnio nieco większe wartości 

modalne średnic porów międzyaglomeratowych rejestrowano dla wyprasek proszków 

otrzymywanych z użyciem kwasu ortoborowego. Opisany obraz rozkładu wielkości 

porów jest zbieżny ze zmianami powierzchni właściwej proszków, z których wykony-

wano wypraski (Rys. 8.7b). Im mniejsza jest powierzchnia właściwa tym statystycznie 

większe pory międzyaglomeratowe wykrywa się w obrazie porozymetrycznym wypraski. 

Otwarta porowatość wewnątrzaglomeratowa stanowi margines całkowitej mie-

rzonej porowatości otwartej. Sygnał związany z tymi porami lokuje się z lewej strony 

wartości maksymalnej –dV/d(logD) – w tzw. ogonie rozkładu (Rys.8.9c,d). W więk-

szości przypadków pozostaje on jednak w obszarze szumu pomiarowego i trudno jest 

go różnicować. 

Znormalizowana, do 1 grama próbki, sumaryczna objętość porów jest zbliżona 

dla wszystkich wyprasek (Rys. 8.9a,b). Wyjątek stanowi wypraska otrzymana z prosz-

ku 2,5Yko/1100°C, wykazująca mniejsze wartości (Rys. 8.9a). Obserwacja ta wskazu-

je na większe zagęszczenie tejże wypraski, co jest zgodne z pomiarami geometrycznej 

gęstości względnej (Tabela 8.1). 
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8.7. Skład fazowy spieków 

 

 Dane opisujące w sposób jakościowy i ilościowy skład fazowy spieków otrzy-

manych z proszków serii 2,5Yko i 2,5Yba, konsolidowanych w temperaturze 1500°C, 

przedstawione są na Rys. 8.10-8.12. Podstawową różnicą pomiędzy składami fazo-

wymi niekonsolidowanych proszków (Rys. 8.1 – 8.3) i ich spieków jest zanik niektó-

rych faz drugorzędowych. I tak, w spiekach proszków 2,5Yko nie zaobserwowano ZrSi, 

natomiast w spiekach proszków serii 2,5Yba nie było TiC, ZrB2 oraz Zr(C,B)-III, a ZrSi 

występował tylko w spieku otrzymanym z proszku syntezowanym w 1600°C. Jedno-

cześnie ilość krzemku cyrkonu była w tym spieku była o ponad 30% mniejsza w po-

równaniu do ilości zmierzonej w odpowiednim proszku. Roztwory stałe Zr(C,B)-I,II 

były obserwowane tylko w spiekach proszków syntezowanych w najwyższych tempe-

raturach, od 1500°C wzwyż. Obserwacje te są dowodem na niestabilność chemiczną 

wymienionych wtrąceń w warunkach występujących w trakcie spiekania próbek. 

Zawartość TiC w spiekach proszków serii: 2,5Yko/1100-1500°C wahała się w 

granicach od 3,9±0,2 do 7,0±0,4% obj. (Rys. 8.11a). Wielkości te są porównywalne do 

mierzonych w nieskonsolidowanych proszkach, jeśli uwzględni się dodatkowo domiał 

materiału mielników 3Y-TZP (Rys. 8.8) rozcieńczający dwutlenkiem cyrkonu każdy z 

badanych układów. Jednak, w przypadku spieku proszku 2,5Yko/1600°C, zawartość 

TiC wynosiła 3,4±0,2% obj., co stanowi ok. 50% zawartości w proszku. 

Udział TiB2 w spiekach proszków kompozytowych, syntezowanych w tempera-

turach 1200-1600°C, opartych na prekursorach boru w formie H3BO3 i boru pierwiast-

kowego wynosiła odpowiednio: 6,5±0,3 – 7,5±0,4% obj. i 10,4±0,5 – 11,7±0,6% obj. 

(Rys. 8.11). Wartości te były średnio mniejsze niż w układach niespieczonych, jed-

nakże różnice są na tyle nieduże, że można je wytłumaczyć rozcieńczeniem układu 

przez ZrO2, wprowadzony przez domiał mielników. 

W spiekach proszków kompozytowych serii 2,5Yko/1100°C oraz 

2,5Yba/1100°C zawartość TiB2 była znacznie większa niż jego udział w układach 

proszkowych. W pierwszym przypadku zmierzono zawartość wynoszącą 7,8±0,4% 

obj., co stanowi ponad 860% wartości mierzonej w proszku pokazanej na Rys. 8.2a. W 

drugim przypadku, spiek serii 2,5Yba, zawartość TiB2 równała się 12,9±0,6% obj., 
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czyli ponad 150% udziału w proszku (Rys. 8.2b). Źródłem wzrostu ilości TiB2 w trak-

cie spiekania opisywanych układów, było doreagowywanie prekursorów dwuborku 

tytanu – co jest dość oczywiste w świetle opisanego w Rozdziale 8.2 niskiego stopnia 

przereagowania proszków, otrzymanych w 1100°C. W przypadku układu 

2,5Yba/1100°C, dodatkowym źródłem tytan, z którego w reakcji z borem powstaje 

TiB2, mógł być TiC zanikający w trakcie spiekania. 
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Rys. 8.10. Dyfraktogramy rtg. spieków proszków kompozytowych serii: a) 2,5Yko i b) 2,5Yba 

zagęszczanych w próżni, w temperaturze 1500°C. Podano również temperatury otrzymywania 

proszku kompozytowego, z którego powstał dany spiek. Fazy oznaczone j-ZrO2 oraz t -ZrO2 są 

roztworami stałymi ZrO2 o jednoskośnej (j) lub tetragonalnej (t) symetrii komórki elementarnej. 
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Rys. 8.11. Udział objętościowy faz nietlenkowych w spiekach proszków kompozytowych se-

rii: a) 2,5Yko i b) 2,5Yba, zagęszczanych w próżni w temperaturze 1500°C, w funkcji tempe-

ratury syntezy wyjściowego proszku. 

 

 W składzie osnowy tlenkowej kompozytów wszystkich serii nie stwierdzono 

faz zawierających itr (Rys. 8.10 i 8.12). Dowodzi to jednorodnego rozprowadzenia 

stabilizatora (Y2O3) w strukturze faz cyrkoniowych. 

Niezależnie od typoszeregu spieków, udział jednoskośnej odmiany polimor-

ficznej roztworu stałego ZrO2 malał w funkcji temperatury otrzymywania proszku 

kompozytowego – sytuacja analogiczna jak w proszkach. Jednakże, w spiekach ob-
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serwowano niższe zawartości fazy jednoskośnej niż w odpowiadającym im proszkach. 

Udział tej fazy wyniósł od 50,4±2,5 do 19,3±1% obj. w spiekach 2,5Yko, oraz 

50,9±2,5 – 3,8±0,2% obj. w spiekach 2,5Yba (Rys. 8.12). Fakt ten można tłumaczyć 

dodatkowym zwiększeniem stężenia wakancji tlenowych w roztworze stałym ZrO2, na 

skutek spiekania w próżni. 
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Rys. 8.12. Udział objętościowy faz tlenkowych w spiekach proszków kompozytowych serii: 

a) 2,5Yko i b) 2,5Yba, zagęszczanych w próżni w temperaturze 1500°C. Wyniki przedsta-

wiono w funkcji temperatury otrzymywania proszków kompozytowych, z których powstały 

spieki. Fazy oznaczone j-ZrO2 oraz t -ZrO2 są roztworami stałymi ZrO2 o jednoskośnej (j) 

lub tetragonalnej (t) symetrii komórki elementarnej. 
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 W osnowie cyrkoniowej spieków proszków 2,5Yba/1500-1600°C nie stwierdzono 

obecności fazy regularnej. Wykryto natomiast obecność dwu faz tetragonalnych roztworu 

stałego ZrO2 (Rys. 8.10b – zakres 70-80 °2θ). Fazy te różniły się parametrami sieciowy-

mi. Jeśli bok kwadratowej podstawy prostopadłościanu komórki tetragonalnej oznaczymy 

przez „a” oraz jej wysokość przez „c”, to stosunek a/c będzie wyznacznikiem deformacji 

struktury tetragonalnej w kierunku regularnej. Im iloraz ten (współczynnik tetragonalno-

ści) jest bliższy jedności, tym komórka elementarna tetragonalnej sieci krystalicznej jest 

bardziej zdeformowana – ma mniejszą tetragonalność. W dalszych rozważaniach przyjęto 

zapis kojarzący fazę o mniejszej tetragonalności z oznaczeniem t2-ZrO2. 

 Udział t2-ZrO2 w mieszaninie faz tetragonalnych wynosił 43 i 66%, odpowiednio 

dla spieków proszków 2,5Yba/1500°C i 2,5Yba/1600°C, natomiast jej współczynnik tetra-

gonalności 0,70302 i 0,70310. Jednocześnie parametr a/c fazy t1, występującej w omawia-

nych, spiekach malał z 0,69547 do 0,69528. Przy czym, niepewność oznaczenia parame-

trów sieciowych „a” i „c” była mniejsza niż 10-4 Å. Niska tetragonalność t2-ZrO2 jest prze-

słanką pozwalającą wiązać te fazę z nieprzemienialną odmianą t’ [2, 40]. Niska zawartość 

j-ZrO2 w spiekach proszków 2,5Yba/1500°C-1600°C jest tu dodatkowym argumentem. 

 

8.8. Mikrostruktura spieków 

 

 Spektroskopia dyspersji energii elektronów (EDS) wykonana w obszarze wtrą-

cenia spieku proszku kompozytowego serii 2,5Yba/1100°C potwierdziła, że wtrącenie 

to jest bogate w tytan i bor, oraz nie zawierało tlenu, i praktycznie było pozbawione 

cyrkonu (Rys. 8.13). W połączeniu z pomiarami składu fazowego tejże próbki 

(Rys.8.11b) pozwala to na jednoznaczne powiązanie wtrąceń o prostokątnym lub sze-

ściokątnym, ostrokrawędzistym przekroju z ziarnami TiB2, o heksagonalnej strukturze 

krystalicznej. Owalne, nieco jaśniejsze wtrącenia widoczne obok opisanych wyżej na 

mikrofotografii spieku proszku 2,5Yko/1300°C (Rys. 8.14a) są ziarnami TiC. Wniosek 

taki wynika z analizy składu fazowego badanej próbki (Rys. 8.11a). Trzecim typem 

wtrąceń, widocznych na mikrofotografiach SEM BSE spieków proszków syntezowa-

nych w 1600°C, były jasne ziarna roztworów stałych Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II. Kształt 

tych wtrąceń nie jest zbyt regularny (Rys. 8.15). 
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b) 

 

a) 

 

 

c) 

 
Rys. 8.13. a) Mikrofotografia SEM BSE (elektrony wstecznie rozproszone) spieku powstałego z 

proszku 2,5Yba/1100°C, zagęszczanego w 1500°C. b), c) Wyniki mikroanalizy chemicznej 

(EDS) odpowiednio w punktach 1 i 2. Źródło węgla detektowanego w próbce związane jest z 

cienką warstwą napylaną na próbkę w toku jej przygotowania do oględzin mikroskopowych. 

 

Wielkość średnic przekrojów ziaren TiC, występujących w spieku proszku 

2,5Yko/1300°C była na poziomie mniejszym niż 270 nm. Wtrącenia te były drobniej-

sze od wtrąceń TiB2, których dłuższy wymiar miał długość do 700 nm, a w pojedyn-

czych przypadkach do 1 µm. Duża część wtrąceń, tak TiC jak i TiB2, wykazywała 

wymiary przekrojów odpowiadające zakresowi nanometrycznemu (~100 nm) 

(Rys. 8.14a). Podobne rozmiary przekrojów wtrąceń TiB2 obserwowano w przypadku 

spieku proszku 2,5Yko/1600°C. Natomiast ziarna TiC w tym spieku były nieco grubsze 

– średnia obserwowana średnica przekrojów na poziomie 300-400 nm (Rys. 8.15a). 

TiB2, w spiekach proszków na bazie boru amorficznego syntezowanych w tem-

peraturach 1300 i 1600°C, występował w formie ziaren o długościach przekrojów z 

zakresu od ok. 130 do 1200 nm (Rys. 8.14b i 8.15b). W przypadku spieku proszku 

2,5Yba/1300°C ilość ziaren, obserwowanych w polu mikrofotografii, większych niż 

500 nm jest bardzo niewielka (pojedyncze obiekty). Ilość ta rośnie jednak wraz ze 
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wzrostem temperatury otrzymywania proszku kompozytowego – co jest zbieżne z osza-

cowaniami wielkości krystalitów TiB2 w niekonsolidowanych proszkach (Rys. 8.6). 

 

a) 

 

b) 

 
Rys. 8.14. Mikrofotografie SEM BSE spieków proszków kompozytowych syntezowanych w 

1300°C: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba, zagęszczanych w 1500°C. 
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a) 

 

b) 

 
Rys. 8.15. Mikrofotografie SEM BSE spieków proszków kompozytowych syntezowanych w 

1600°C: a) serii 2,5Yko, b) serii 2,5Yba, zagęszczanych w 1500°C. Można zaobserwować 

trzy typy wtrąceń różniące się kontrastem, wynikającym z różnic gęstości fizycznych i skła-

du chemicznego: jasne – Zr(C,B)-I,II; szare – TiC; ciemne – TiB2. 
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Rys. 8.16. Mikrofotografia SEM SE LVD5 spieku powstałego z proszku 2,5Yko/1100°C, 

zagęszczanego w 1500°C. 

 

 Znaczna ilość ziaren TiB2 o długości przekrojów z zakresu 0,5-2,8 µm, obser-

wowana na mikrofotografii spieku proszku 2,5Yba/1100°C (Rys. 8.13a) jest nieco za-

skakująca w kontekście wyniku pomiarów wielkości krystalitów tejże fazy w nie spie-

czonym proszku. W proszku tym obserwowano bowiem najmniejsze krystality TiB2 w 

całej populacji proszków syntezowanych z użyciem pierwiastkowego źródła boru 

(Rys. 8.6). Sugeruje to znaczną intensywność zjawisk koalescencji ziaren TiB2 w trak-

cie spiekania proszku 2,5Yba/1100°C lub innych procesów powodujących ich rozrost. 

Ponad 50%. wzrost zawartości TiB2 w tym spieku w stosunku do proszku (Roz-

dział 8.7), sugeruje, że rozrost ten mógł się odbywać m.in. na zasadzie krystalizacji 

nowych warstw TiB2 na istniejących już ziarnach tej fazy w trakcie „doreagowywa-

nia” proszku w czasie spiekania. 

 Ziarna roztworów stałych Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II wykazywały rozmiary przekro-

jów w zakresie do 1 µm (Rys. 8.15). Ziarna te były czasami otoczone przez mikropęk-

                                                 
5 SEM SE LVD – SEM with Low Vacuum Detector of Secondary Electrons – SEM z detektorem elektronów wtór-
nych pracującym w niskiej próżnii. Taka konfiguracja mikroskopu pozwala uzyskać informację topograficzną. 
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nięcia, co jest szczególnie widoczne na mikrofotografii spieku proszku 

2,5Yko/1600°C (Rys. 8.15a). 

 Mikrostruktura spieku proszku 2,5Yko/1100°C była bardzo porowata 

(Rys. 8.16). Porowatość wtórna pojawiała się na skutek wydzielania się gazu (tlenek 

węgla) w trakcie spiekania proszku. Proces gazowania, związany był z intensywnie 

zachodzącymi, na drodze karbotermicznej redukcji TiO2 i B2O3, procesami tworzenia 

TiB2, na skutek słabego stopnia przereagowania mieszaniny, z której proszek ten po-

wstał (Rozdział 8.2). Mikrofotografia na Rys. 8.16 ujawniła również fazę szklistą, któ-

ra prawdopodobnie składała się z resztkowego, stopionego B2O3. Widoczne ziarna 

dwutlenku cyrkonu miały średnice ≤ 0,75 µm. 

 Jak wynika z Rys. 8.14-8.16, tak widoczna porowatość, jak i częstotliwość wy-

stępowania obszarów słabo-spieczonych była większa w przypadku materiałów otrzy-

manych z proszków kompozytowych serii 2,5Yko, których wytwarzanie oparto na 

prekursorze boru w postaci tlenkowej (H3BO3→B2O3). Zjawisko to jest oczekiwane, 

biorąc pod uwagę skomplikowany skład fazowy tych proszków oraz stopień przere-

agowania mieszanin, z których te proszki powstały. Niski stopień przereagowania 

proszków syntezowanych poniżej 1500°C powodował bowiem wydzielanie się ga-

zów, bądź to tlenku węgla w toku reakcji tworzenia TiB2 i TiC zgodnie z równaniami 

(6.1)-(6.3), które zachodziły jeszcze w trakcie procesu konsolidacji, bądź par B2O3 w 

wyniku parowania resztkowego, stopionego tlenku boru. 

 

8.9. Zagęszczenie spieków 

 

 Dane przedstawiające zagęszczenie kompozytów spiekanych w 1500°C w 

funkcji temperatury otrzymywania proszków kompozytowych przedstawione są na 

Rys. 8.17 i w Tabeli 8.2. Spieki serii 2,5Yba wykazały dużo wyższe zagęszczenie niż 

odpowiednie spieki 2,5Yko. Kompozyty powstałe z proszków 2,5Yba charakteryzo-

wały się gęstościami względnymi w zakresie 94,4±0,6 – 98,7±0,2%, podczas gdy 

spieki serii 2,5Yko 66,7±0,2 – 94,5±0,3%. 

 Dużo mniejsze dogęszczenie kompozytów serii 2,5Yko wynika w dużym stop-

niu ze wspomnianego już, w poprzednich rozdziałach, niskiego stopnia przereagowa-
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nia proszków kompozytowych, zwłaszcza otrzymywanych w temperaturach nie prze-

kraczających 1400°C, i co za tym idzie wydzielania się w trakcie spiekania dużych 

ilości gazu na skutek zachodzących jeszcze w tym okresie reakcji tworzenia wtrąceń 

lub parowania resztek stopionego B2O3. Bardzo dobitnym przykładem jest tu kompo-

zyt otrzymany z proszku 2,5Yko/1100°C, którego gęstość względna wyniosła tylko 

66,7±0,2%. Materiał ten charakteryzował się także bardzo dużą, 9-cio procentową, 

nasiąkliwością (Tabela 8.2). Najwyższą gęstość względną w omawianej grupie mate-

riałów (94,5±0,3%) uzyskał spiek proszku 2,5Yko/1200°C. Spieki z proszków synte-

zowanych w wyższych temperaturach były mniej zagęszczone. Nasiąkliwość materia-

łów opartych na proszkach kompozytowych 2,5Yko/1400-1600°C rosła kolejno od 1,6 

do 2,9%. Spadek zagęszczenia w tym zakresie związany był z coraz większą zawarto-

ścią Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II oraz ciągle dużym udziałem TiC w tych kompozytach. Ro-

sła w nich zatem sumaryczna ilość wtrąceń (Rys. 8.11a), utrudniających zagęszczanie 

w trakcie spiekania. 

 Kompozyty serii 2,5Yba były bardzo dobrze zagęszczone, biorąc pod uwa-

gę fakt, że do konsolidacji proszków zastosowano spiekanie swobodne. Nasiąkli-

wość tych spieków była albo zerowa, albo bardzo mała – maksymalnie 0,3% (Ta-

bela 8.2). Warto zaznaczyć, że najgorzej zagęszczony materiał tej rodziny kom-

pozytów wykazał gęstość względną taką samą jak najlepiej spieczone tworzywo 

serii 2,5Yko. W przypadku materiałów otrzymanych z proszków obrabianych 

cieplnie w zakresie 1100-1400°C zarejestrowano właściwie płaską charakterysty-

kę zagęszczenia, przy gęstościach w zakresie 98,1±0,7 – 98,7±0,2% wartości teo-

retycznej (Rys. 8.17). 

Materiały serii 2,5Yba/1300-1400°C nie były nasiąkliwe i pokazały najwięk-

sze zagęszczenie (98,5-98,7%). 

Spadek zagęszczenia obserwowany w przypadku spieków otrzymanych z prosz-

ków syntezowanych powyżej 1400°C należy wiązać, podobnie jak w przypadku serii 

2,5Yko, z rosnącym udziałem ziaren Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II (Rys. 8.11b). Mikrofoto-

grafia na Rys. 8.15 dostarcza sugestii, że ziarna te oprócz utrudniania spiekania wywo-

łują wokół siebie mikrospękania. 
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Rys. 8.17. Zagęszczenie spieków proszków kompozytowych serii 2,5Yko i 2,5Yba, konsoli-

dowanych w 1500°C, w funkcji temperatury syntezy proszku kompozytowego. 

 

Tabela 8.2. Zagęszczenie kompozytów spiekanych w próżni w 1500°C. Gęstości teoretyczne 

wyznaczono na podstawie znajomości ilościowego składu fazowego spieków i gęstości rent-

genowskie poszczególnych faz. 

Typ proszku, z 

którego wyko-

nano kompozyt 

Gęstość 

pozorna, g/cm
3
 

Gęstość 

teoretyczna, 

g/cm
3
 

Gęstość 

względna, % 

Nasiąkliwość, 

% 

2,5Yko/1100°C 3,81±0,01 5,71 66,7±0,2 9,0 

2,5Yko/1200°C 5,49±0,01 5,81 94,5±0,3 0,1 

2,5Yko/1300°C 5,43±0,04 5,79 93,7±0,7 0,1 

2,5Yko/1400°C 5,21±0,04 5,76 90,4±0,6 1,6 

2,5Yko/1500°C 5,21±0,06 5,83 89,5±1,0 1,8 

2,5Yko/1600°C 5,02±0,02 5,96 84,3±0,3 2,9 

 

2,5Yba/1100°C 5,62±0,04 5,73 98,1±0,7 0,3 

2,5Yba/1200°C 5,74±0,05 5,82 98,5±0,8 0,1 

2,5Yba/1300°C 5,74±0,05 5,83 98,5±0,8 0,0 

2,5Yba/1400°C 5,75±0,01 5,83 98,7±0,2 0,0 

2,5Yba/1500°C 5,74±0,02 5,90 97,3±0,4 0,1 

2,5Yba/1600°C 5,60±0,03 5,93 94,4±0,6 0,1 
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8.10. Wybrane właściwości mechaniczne spieków 

 

Zmiany twardości i mikrotwardości Vickersa oraz zużycia ściernego kompozytów 

serii 2,5Yba i 2,5Yko w funkcji temperatury otrzymywania proszku kompozytowego 

przedstawione są na Rys. 8.18 i 8.19. Kompozyty powstałe z proszków 2,5Yba wykazy-

wały wyższe twardości Vckersa i niższą podatność na zużycie ścierne niż odpowiadające 

im spieki proszków syntezowanych z wykorzystaniem prekursora boru w formie H3BO3. 

Twardości HV9,8N materiałów kompozytowych serii 2,5Yko pozostawała w 

przedziale od 7,03±0,22 do 10,40±0,17 GPa (Rys. 8.18a). Natomiast kompozyty 

2,5Yba pokazały HV9,8N w zakresie 12,02±0,33 – 13,89±0,33 GPa – Rys. 8.18b. 

Twardość Vickersa spieków 2,5Yba była zatem wyraźnie większa niż twardość TZP 

bez wtrąceń, która wynosi mniej niż 11,8 GPa [19]. 

Maksimum twardości spieków 2,5Yko przypadło dla materiału wytworzonego z 

proszku 2,5Yko/1300°C. W przypadku kompozytów serii 2,5Yba, największą twardość 

rejestrowano dla spieków otrzymanych z proszków obrabianych cieplnie w zakresie 

1300-1500°C. Przy czym, wartości mierzone dla stałego obciążenia wgłębnika prak-

tycznie nie różniły się od siebie. Największą mikrotwardością, w tej grupie materiałów, 

charakteryzował się natomiast kompozyt typu 2,5Yba/1300°C, którego µHV0,98N wynosi-

ła 16,13±1,31 GPa. 

Zużycie ścierne kompozytów powstałych z proszków otrzymanych z uży-

ciem kwasu ortoborowego, oznaczone w teście „Dry Sand” nawiązującym do nor-

my ASTM G 6585 [133], gwałtownie rosło, gdy temperatura syntezy proszku kompo-

zytowego przekroczyła 1300°C. Materiał 2,5Yko/1600°C był ponad 4-krotnie bardziej 

podatny na ścieranie w porównaniu do materiału 2,5Yko/1300°C. Podatność na ście-

ranie spieków serii 2,5Yba okazała się być liniowo malejącą funkcją temperatury 

otrzymywania proszku kompozytowego, o stosunkowo niewielkiej dynamice zmian. 

Zużycie ścierne w tej grupie materiałów było wyraźnie mniejsze niż rejestrowane za-

równo w przypadku spieków serii 2,5Yko, jak i dla materiału odniesienia (spiek 3Y-

TZP), zagęszczonego swobodnie w atmosferze powietrza, w temperaturze 1500°C do 

blisko gęstości 99,5%. Kompozyty serii 2,5Yba charakteryzowały się 1,6- do 2,5-

krotnie mniejszym zużyciem abrazyjnym niż materiał referencyjny (Rys. 8.19). 
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Rys. 8.18. Twardość i mikrotwardość Vickersa kompozytów serii: a) 2,5Yko; b) 2,5Yba, spie-

kanych swobodnie w próżni w temperaturze 1500°C. Wyniki zestawiono w funkcji temperatu-

ry otrzymywania proszków kompozytowych i siły nacisku działającej na wgłębnik. Brak da-

nych dla spieku proszku 2,5Yko/1100°C wynika z bardzo dużej porowatości tego materiału, 

uniemożliwiającej przygotowanie materiału od badana i jego wykonanie. 

 

Odporność na kruche pękanie, mierzona wartością krytycznego współczynnika 

intensywności naprężeń (KIc), słabo zależała od temperatury syntezy proszku kompo-

zytowego i słabo od rodzaju wykorzystanego prekursora boru (Rys. 8.20). Wartość KIc 

oscylowała wokół 5,1 MPa·m1/2, w granicach: +0,5, –0,6 MPa·m1/2. Przy czym, naj-

większe wartości zmierzono w przypadku kompozytów pochodzących z proszków 
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otrzymanych w temperaturach 1200-1400°C – niezależnie od rodzaju prekursora boru. 

Obniżanie się KIc, w obrębie obu grup spieków, otrzymanych z proszków syntezowa-

nych powyżej 1400°C, można wiązać ze zmniejszeniem się w osnowie cyrkoniowej 

ilości fazy tetragonalnego roztworu stałego ZrO2, zdolnego pod wpływem bodźca me-

chanicznego lub cieplnego do przemiany w fazę o symetrii jednoskośnej, co jest zbież-

na z pojawieniem się fazy t2-ZrO2 w spiekach serii 2,5Yba (Rys. 8.10). Powyższa ten-

dencja dawała się zaobserwować jako zwiększenie dynamiki zaniku fazy jednoskośnej 

ZrO2 w proszkach kompozytowych syntezowanych w temperaturach 1400-1600°C, a 

także w spiekach tych proszków (Rys.8.3 i 8.12). Zaprezentowane obserwacje korelują 

ze zwiększającą się ilością drugorzędowych wtrąceń typu Zr(C,B)-I i Zr(C,B)-II, ZrSi. 

Jak wspomniano wyżej (Rozdział 8.1) zużywanie ZrO2 w reakcjach tworzenia powyż-

szych faz zwiększa pośrednio zawartość Y2O3 w pozostałej osnowie ZrO2. Wysokie 

temperatury próżniowej syntezy proszków kompozytowych powiększają ponadto stę-

żenie wakancji tlenowych w ZrO2, co dodatkowo może sprzyjać stabilizacji fazy tetra-

gonalnej i obniżać jej przemienialność. W rezultacie następuje obniżenie efektywnej 

energii pękania osnowy cyrkoniowej, co powoduje obserwowany spadek odporności na 

pękanie kompozytów otrzymanych z proszków obrabianych cieplnie powyżej 1400°C. 

Z drugiej strony, przyczynkiem zwiększającym efektywną energie pękania 

kompozytów było zachodzenie zjawiska odchylania biegu pęknięcia przez wtrącenia 

TiB2 (Rys. 8.21). 

Generalnie niskie właściwości mechaniczne spieków serii 2,5Yko, w szczególno-

ści niską twardość Vickersa i odporność abrazyjną, należy w dużej części tłumaczyć 

niższą podatnością proszków kompozytowych tej serii do zagęszczania się w temperatu-

rze 1500°C, w trakcie spiekania swobodnego w próżni, w porównaniu do proszków syn-

tezowanych z użyciem boru amorficznego (Rys.8.17 i Tabela 8.2). Wpływ dużej poro-

watości całkowitej kompozytów serii 2,5Yko na obniżanie się ich twardości i zwiększa-

nie podatności abrazyjnej był jaskrawo widoczny w przypadku materiałów, powstałych 

z proszków syntezowanych powyżej 1300°C, które wykazywały znaczną nasiąkliwość, 

wynoszącą 1,6-2,9%. Szczególnym przypadkiem był spiek typu 2,5Yko/1100°C, które-

go bardzo niskie zagęszczenie (66,7% wartości teoretycznej) uniemożliwiło pomiar 

właściwości mechanicznych. 
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Rys. 8.19. Zużycie ścierne kompozytów serii 2,5Yko i 2,5Yba, spiekanych swobodnie w próżni 

w temperaturze 1500°C. Wyniki zestawiono w funkcji temperatury otrzymywania proszków 

kompozytowych. Mniejsze wartości wskazują na większą odporność abrazyjną materiału. Dla 

porównania podano zużycie ścierne materiału 3Y-TZP o gęstości względnej 99,5%, otrzyma-

nego z komercyjnego proszku typu 3Y-E firmy Tosoh przez spiekanie swobodne w powietrzu 

w temperaturze 1500°C. 
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Rys. 8.20. Odporność na kruche pękanie kompozytów serii 2,5Yko ora 2,5Yba, spiekanych 

swobodnie w próżni w temperaturze 1500°C. Wyniki zestawiono w funkcji temperatury 

otrzymywania proszków kompozytowych. 
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Rys. 8.21. Typowy obraz odchylania biegu pęknięcia przez wtrącenia TiB2 – obszary wska-

zane strzałkami. Mikrofotografia SEM BSE wykonana została dla kompozytu powstałego z 

proszku 2,5Yba/1200°C spiekanego w próżni w 1500°C. Pęknięcie generowane było celowo 

przez piramidkę Vickersa wciskaną w materiał z siłą 98N. 

 

8.11. Podsumowanie i wnioski 

 

a) Jedynie użycie boru amorficznego w procesie in situ krystalizacji wtrąceń nie-

tlenkowych, polegającej na reakcji chemicznej tego pierwiastka z TiO2 zawar-

tym w nanoproszku roztworu stałego ZrO2 oraz pirowęglem, pozwala na 

otrzymanie proszku kompozytowego na bazie roztworu stałego Y-ZrO2, w któ-

rym jedyną faza wtrąceń są ziarna TiB2. 

b) Optymalną temperaturą syntezy proszku kompozytowego, zachodzącej w próż-

ni przy ciśnieniu nie większym niż 0,6 Pa, jest 1300°C. Zastosowanie takiej 

temperatury i pierwiastkowego boru pozwala uniknąć krystalizacji w mieszani-

nie proszkowej nie tylko drugorzędowych faz typu: Zr(C,B)-I, Zr(C,B)-II, ZrB2, 

ZrSi oraz TiC, ale także segregacji w formie YBO3 itrowego stabilizatora tetra-

gonalnej odmiany polimorficznej ZrO2. Jednoczenie przereagowanie prekurso-

rów TiB2 jest w tej temperaturze praktycznie całkowite – co potwierdza zawar-

tość w proszku kompozytowym cząstek TiB2 na poziomie 92% wartości nomi-

nalnej. 
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c) Proszki kompozytowe wytwarzane na bazie boru amorficznego znacznie lepiej 

zagęszczają się w procesie spiekania swobodnego w próżni niż wytwarzane w 

analogiczny sposób proszki kompozytowe powstałe z mieszanin prekursorów 

zawierających tlenkowe źródło boru (B2O3 powstały przez odwodnienie 

H3BO3). 

d) Spieki proszków kompozytowych wytwarzanych z użyciem boru amorficznego 

wykazują znacznie lepsze właściwości mechaniczne, takie jak twardość, odpor-

ność na ścieranie oraz nie gorszą odporność na pękanie niż spieki proszków 

kompozytowych wytwarzanych z użyciem H3BO3. Spiek proszku kompozyto-

wego syntezowanego w 1300°C z mieszaniny zawierającej pierwiastkowe źró-

dło boru posiadał jedne z najwyższych właściwości mechanicznych w całej po-

pulacji badanych tworzyw. 

e) Ze względu na dość dużą abrazyjność wtrąceń TiB2 względem mielników 3Y-

TZP, w trakcie mielenia proszku kompozytowego należy zminimalizować czas 

mielenia, zachowując jednak przynajmniej kilkunastometrowe rozwiniecie po-

wierzchni swobodnej proszku przypadającej na 1 gram substancji. W związku z 

tym, postuluje się zastąpienie mielenia obrotowo-wibracyjnego, potencjalnie 

efektywniejszym, mieleniem w kulowym młynie mieszadłowym. 

f) Kierując się powyższymi ustaleniami, w dalszych doświadczeniach zastosowa-

no bor amorficzny i temperaturę syntezy 1300°C w trakcie otrzymywania me-

todą in situ proszków kompozytowych o zmiennej zawartości wtrąceń borko-

wych w układzie Y-ZrO2/TiB2. 
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9. Kompozyty wytwarzane metodą in situ z mieszanin pre-

kursorów o zmiennej zawartości TiO2 

 

9.1. Skład fazowy proszków kompozytowych 

 

 TiB2 było jedyną fazę nietlenkową, jaką wykryto w proszkach kompozyto-

wych otrzymanych w temperaturze 1300°C z mieszanin prekursorów oznaczonych 

20Ti_BA – 50Ti_BA (Rys. 9.1 i Tabela 9.1), zawierających nominalnie 20-50% 

molowych TiO2 w frakcji tlenkowej. Zawartości TiB2 wynosiła od 13,1±0,7 do 

37,5±1,9% obj. Była ona mocno liniowo skorelowana z wyjściowym stężeniem 

TiO2 w części tlenkowej mieszaniny prekursorów (Rys. 9.2). 
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Rys. 9.1 Dyfraktogramy rentgenowskie proszków kompozytowych na bazie mieszanin pre-

kursorów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA o zmiennej zawartości TiO2 w części tlenkowej, wynoszą-

cej nominalnie 20-50% mol., bezpośrednio po syntezie in situ ziaren TiB2 – bez mielenia 

proszku kompozytowego. Fazy oznaczone j-ZrO2 oraz r-ZrO2 są roztworami stałymi ZrO2 o 

jednoskośnej (j) lub regularnej (r) symetrii komórki elementarnej. 
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Tabela 9.1. Skład fazowy proszków kompozytowych syntezowanych w temperaturze 

1300°C z mieszanin prekursorów o nominalnej zawartości TiO2 w frakcji tlenkowej wyno-

szącej 20-50% mol. Podano również teoretyczne zawartości TiB2, obliczone na podstawie 

stechiometrii reakcji opisanej równaniem (6.2) i składu chemicznego mieszanin prekurso-

rów, a także ich stosunki do wartości zmierzonych w odpowiednich proszkach kompozyto-

wych. Fazy oznaczone j-ZrO2 oraz r-ZrO2 są roztworami stałymi ZrO2 o jednoskośnej (j) lub 

regularnej (r) symetrii komórki elementarnej. 

TiB2, 

% obj. 

Teoretyczna 

zaw. TiB2, 

% obj. 

Typ proszku 

kompozytowego 

r-ZrO2, 

% obj. 

j-ZrO2, 

% obj. 

P T 

P/T, % 

20Ti_BA 38,9±1,9 48,0±2,4 13,1±0,7 15,3 86±5 

30Ti_BA 42,5±2,1 36,3±1,8 21,1±1,1 23,5 90±5 

40Ti_BA 49,5±2,5 21,7±1,1 28,8±1,4 32,3 89±4 

50Ti_BA 34,3±1,7 27,9±1,4 37,5±1,9 41,5 90±5 
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Rys. 9.2 Zawartość TiB2 w proszkach kompozytowych otrzymanych w 1300°C z mieszanin 

prekursorów o oznaczeniach 20Ti_BA – 50Ti_BA w funkcji nominalnego stężenia TiO2 w czę-

ści tlenkowej mieszanin prekursorów. 
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 Udział TiB2 w proszkach kompozytowych wynosił ok. 90% wartości nominal-

nych obliczonych na podstawie stechiometrii reakcji (6.2) i składu chemicznego po-

szczególnych mieszanin reakcyjnych (Tabela 9.1). Obserwacja ta świadczy o bardzo 

dużym stopniu przereagowania mieszanin prekursorów. 

Dane zawarte w Tabeli 9.1 i na Rys. 9.2 jednoznacznie potwierdzają, że można 

efektywnie kontrolować udział TiB2 w proszku kompozytowym poprzez zmianę stę-

żenia TiO2 zawartego w mieszaninie prekursorów w formie roztworu stałego 

(Y,Ti,Zr)O2 i ZrTiO4. 

Osnowa tlenkowa proszków kompozytowych składał się z roztworów stałych 

ZrO2 o jednoskośnej i regularnej symetrii komórki elementarnej (Rys. 9.1 i Tabe-

la 9.1). Nie wykryto w niej faz itrowych ani tytanianu cyrkonu, czy też tlenku tytanu. 

W związku z tym, nie jest wykluczone, że resztkowy, nieprzereagowany TiO2, oprócz 

Y2O3, także był składnikiem roztworów stałych ZrO2. Na podstawie różnic pomiędzy 

teoretycznymi i rzeczywistymi udziałami TiB2 w proszkach kompozytowych (Tabe-

la 9.1) oszacowano, że maksymalne stężenie resztkowego TiO2 w osnowie cyrkonio-

wej proszków kompozytowych mogło wynosić 3,6-8,8% mol., rosnąc w sekwencji 

proszków 20Ti_BA – 50Ti_BA. 

Na skutek zużywania tlenku tytanu, zawartego początkowo w m.in. w roz-

tworach stałych ZrO2, w reakcji tworzenia TiB2 z mieszanin prekursorów zawiera-

jących stałą ilość moli tlenku itru (Tabela 6.1), względna zawartość Y2O3 w fazie 

tlenkowej proszków kompozytowych rosła. Zakładając stu-procentowe przereago-

wanie TiO2 w proszkach serii 20Ti_BA – 50Ti_BA, stężenie Y2O3 rozpuszczonego 

w ZrO2 rosło odpowiednio z 3,1 do 5,0% mol. Przy czym, błąd bezwzględny osza-

cowania, związany z nieprzereagowanym TiO2, nie przekracza –0,1% mol. w przy-

padku proszku 20Ti_BA i –0,4% mol. w przypadku układu 50Ti_BA. Powyższy 

mechanizm odpowiada za coraz większe dostabilizowywanie dwutlenku cyrkonu i 

tłumaczy spadek, zawartości jednoskośnego roztworu stałego ZrO2 (z 48,0±2,4 do 

21,7±1,1% obj.), większy niżby to wynikało ze wzrostu udziału TiB2 jako nietlen-

kowego składnika proszku kompozytowego (Tabela 9.1). Jednocześnie następuje 

odpowiedni wzrost zawartości regularnego roztworu stałego dwutlenku cyrkonu 

(Rys. 9.3). 
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W proszku kompozytowym 50Ti_BA wystąpił ponowny wzrost udziału fazy 

jednoskośnej do 27,9±1,4% obj. i spadek zawartości fazy regularnej do 34,6±1,7% 

obj. Zjawisko to mogło być promowane resztkowym TiO2 zawartym w roztworze 

stałym ZrO2, mogącym wpływać destabilizująco na strukturę regularną dwutlenku 

cyrkonu [136-137]. Czynnik ten działał w tym przypadku mocniej niż przeciwny 

wpływ rosnącego stężenia Y2O3. 

Brak, w omawianych proszkach kompozytowych, tetragonalnego roztworu 

stałego ZrO2 wynika prawdopodobnie z całkowitego przemienienia się jej w fazę 

o symetrii jednoskośnej w trakcie chłodzenia proszku po obróbce cieplnej – syn-

tezie ziaren TiB2. 
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Rys. 9.3 Udział objętościowy faz cyrkoniowych w niemielonych proszkach kompozytowych 

otrzymanych w 1300°C z mieszanin prekursorów o oznaczeniach 20Ti_BA – 50Ti_BA, ze-

stawiony w funkcji nominalnego stężenia Y2O3 w fazie tlenkowej proszków kompozytowych – 

założono stu-procentowe zużycie TiO2 w reakcji syntezy TiB2. Fazy oznaczone j-ZrO2 oraz r-

ZrO2 są roztworami stałymi ZrO2 o jednoskośnej (j) lub regularnej (r) symetrii komórki ele-

mentarnej. 
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9.2. Struktura i wielkość krystalitów TiB2 oraz faz cyrkoniowych 

w proszkach kompozytowych 

 

 Rysunek 9.4 przedstawia diagramy, obrazujące zmiany objętości komórek 

elementarnych poszczególnych faz wchodzących w skład proszków kompozyto-

wych 20Ti_BA – 50Ti_BA. Zarówno TiB2 jak i jednoskośny roztwór stały ZrO2 

wykazywały dużą stałość objętości komórek elementarnych. Wskazuje to na stabil-

ność składu chemicznego tych faz. Komórka elementarna regularnego roztworu 

stałego ZrO2 wykazała natomiast zmniejszenie objętości, rejestrowane w sekwencji 

proszków od 20Ti_BA do 50Ti_BA. To zjawisko potwierdza zmianę składu che-

micznego struktury regularnej, wywołaną rozpuszczaniem się w niej TiO2, pozosta-

jącego po procesie krystalizacji TiB2. Jest to typowy efekt działanie tlenku tytanu 

na sieć krystaliczną regularnego dwutlenku cyrkonu, potwierdzony m. in. przez 

Agrawala i wsp. [137]. Ponadto sekwencja zmniejszania się objętości komórki 

elementarnej r-ZrO2 bardzo dobrze koreluje z, sygnalizowanym w Rozdziale 9.1, 

potencjalnym wzrostem stężenia resztkowego TiO2 w osnowie tlenkowej odpo-

wiednich proszków kompozytowych. 
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Rys. 9.4. Objętości komórek elementarnych: a) TiB2, b) regularnego (r) i jednoskośnego (j) 

roztworu stałego ZrO2, zmierzone dla faz występujących w danych proszkach kompozyto-

wych. 
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Rys. 9.5. Rozmiar krystalitów TiB2, w kierunku prostopadłym do płaszczyzny krystalograficz-

nej (011), w funkcji udziału objętościowego dwuborku tytanu w danym proszku kompozyto-

wym nie poddanym mieleniu. Pomiary wykonano na podstawie poszerzenia połówkowego 

piku dyfrakcji rentgenowskiej. 

 

 Średnie wielkości krystalitów TiB2 w omawianych proszkach kompozytowych 

znajdowały się w przedziale 69-83 nm (Rys. 9.5). Wraz ze wzrostem udziału objęto-

ściowego TiB2, dała się zauważyć tendencja do zmniejszania się rozmiaru jego mono-

krystalicznych ziaren. Zachowanie to można tłumaczyć na gruncie teorii zarodkowania i 

wzrostu kryształów. Mianowicie, gdy ilość zarodków krystalizacji rośnie, co jest ocze-

kiwane w trakcie zarodkowania TiB2 z mieszanin o coraz większym stężeniu jego pre-

kursorów, to przy stałym tempie wzrostu krystalitów, w procesie syntezy proszku kom-

pozytowego, powinno finalnie uzyskiwać się drobniejsze krystality dwuborku tytanu. 

 Krystality roztworów stałych ZrO2 posiadały średni rozmiar w zakresie 32-

46 nm. Pomiędzy proszkami 20Ti_Ba i 30Ti_BA obserwowano zmniejszanie się śred-

niej wielkości ziaren monokrystalicznych, a następnie ich wzrost – w sekwencji prosz-

ków 30Ti_BA – 50Ti_BA (Rys. 9.6). W oparciu o prezentowane wyniki badań, nie 

można jednoznacznie stwierdzić przyczyn takiego zachowania. Być może tendencja 

wzrostowa związana jest z działaniem resztkowego TiO2 rozpuszczającego się osno-

wie cyrkoniowej i promującym wzrost jej kryształów – podobny wpływ obserwowano 

w spiekach tetragonalnego dwutlenku cyrkonu stabilizowanego tlenkiem wap-
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nia [138]. Odcinek malejący powiązany może być natomiast z przewagą, nad opisa-

nym wyżej procesem, wpływu wtrąceń TiB2, hamujących, na zasadzie blokowania 

dyfuzyjnego ruchu granic, wzrost stykających się ze sobą ziaren ZrO2, zachodzący w 

trakcie wysokotemperaturowego procesu otrzymywania proszku kompozytowego. 
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Rys. 9.6. Rozmiar krystalitów regularnego (r) i jednoskośnego (j) roztworu stałego ZrO2 w 

danych, niemielonych proszkach kompozytowych, zmierzony w kierunku prostopadłym do 

płaszczyzn krystalograficznych odpowiednio: (111) oraz (11 ). Pomiary wykonano na pod-

stawie poszerzenia połówkowego pików dyfrakcji promieniowania rentgenowskiego odpo-

wiadających podanym płaszczyznom krystalograficznym. 

 

9.3. Zachowanie się proszków kompozytowych w trakcie mielenia 

 

 Powierzchnia właściwa proszków kompozytowych bezpośrednio po ich synte-

zie wynosiła 1,3±0,1 – 2,4±0,1 m2/g. Rosła ona w sekwencji proszków 20Ti_BA do 

50Ti_BA (Rys. 9.7). Wzrost ten można wiązać z rosnącym wydzielaniem gazowego 

tlenku węgla, w trakcie otrzymywania proszków kompozytowych z mieszanin o co-

raz większej zawartości prekursorów TiB2. Następstwem tego było utrudnianie agre-

gacji ziaren na drodze spiekania. Proces agregacji hamowany był też przez coraz 

większą ilości ziaren TiB2, których udział objętościowy, jak opisano wyżej, również 

zwiększał się w sekwencji proszków 20Ti_BA – 50Ti_BA. Zastosowanie 6-cio go-
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dzinnego mielenia w kulowym młynie mieszadłowym spowodowało wzrost rozwi-

nięcia powierzchni swobodnych ziaren proszków do wartości zawierających się w 

przedziale 15,2±0,2 – 19,8±0,2 m2/g. 
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Rys. 9.7. Powierzchnia właściwa proszków kompozytowych 20Ti_BA – 50Ti_BA przed i po 

6-cio godzinnym mieleniu w kulowym młynie mieszadłowym. 
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Rys. 9.8. Domiał mielników 3Y-TZP po 6-cio godzinnym mieleniu w kulowym młynie miesza-

dłowym jako funkcja zawartości TiB2 w proszkach kompozytowych. 
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Domiał medium mielącego wynosił 7,5-10,9% masy wsadu młyna. Rósł on po-

czątkowo wraz ze wzrostem zawartości TiB2 w proszkach kompozytowych (układy 

20Ti_BA i 30Ti_BA) a następnie stabilizował się na wartości 10,5±0,4%, co jest zo-

brazowane na Rys. 9.8. Takie zachowanie mogło być związane z faktem, że duża 

część bardzo abrazyjnych ziaren TiB2 była niejako okludowana w agregatach fazy 

tlenkowej i tym samym izolowana od mielników w trakcie mielenia, co jest specyfiką 

wysokotemperaturowej krystalizacji dwuborku tytanu in situ pośród ziaren ZrO2 

ulęgających agregacji w warunkach otrzymywania proszku kompozytowego,. 

 

9.4. Właściwości surowych wyprasek proszków kompozytowych 

 

 W Tabeli 9.2 zestawiono dane obrazujące stopień zagęszczenia surowych wypra-

sek powstałych z granulatów proszków kompozytowych 20Ti_BA – 50Ti_BA podczas 

formowania ich w prasie izostatycznej pod ciśnieniem 300 MPa. Gęstości względne są 

zbliżone do siebie, pozostając w przedziale 51,2-53,5%. Jednocześnie można zaobser-

wować lekką tendencję spadkową stopnia zagęszczenia wyprasek w sekwencji prosz-

ków 20Ti_BA – 50Ti_BA. Fakt ten wynika z rosnącej powierzchni właściwej prosz-

ków, a tym samym rosnącej liczbie kontaktów miedzy cząstkami proszku utrudniającej 

prasowanie. Wzrost ten implikuje wzrost spadków ciśnienia prasującego w objętości 

wypraski związany z tarciem cząstek w kontaktach, utrudnia załamywanie mostków 

pomiędzy aglomeratami i ostatecznie zmniejsza ich upakowanie (Rys. 9.9). 

 

Tabela 9.2. Zagęszczenie wyprasek danych proszków kompozytowych po prasowaniu izo-

statycznym pod ciśnieniem 300 MPa. Gęstości teoretyczne oszacowano w oparciu o ilościo-

wy skład fazowy danych proszków i gęstości rentgenowskie faz składowych. 

Typ proszku 

Geometryczna 

gęstość pozorna, 

g/cm
3
 

Gęstość 

teoretyczna, g/cm
3
 

Gęstość 

względna, % 

20Ti_BA 3,05±0,11 5,70 53,5±2,0 

30Ti_BA 2,98±0,11 5,62 53,0±2,0 

40Ti_BA 2,88±0,13 5,55 51,9±2,3 

50Ti_BA 2,77±0,09 5,41 51,2±1,7 
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Porogramy przedstawione na Rys. 9.10 potwierdzają, że obrazy rozkładu wiel-

kości porów otwartych w wypraskach powstałych z omawianych proszków kompo-

zytowych były podobne do siebie. Główną populację porów stanowiły puste prze-

strzenie międzyaglomeratowe. Najczęściej rejestrowane średnice tych porów mieści-

ły się w przedziale od 45 do 57 nm (Rys. 9.10). Przy czym, modalna wielkość porów 

malała w sekwencji wyprasek powstałych z proszków 20Ti_BA – 50Ti_BA, co kore-

luje z rosnącymi powierzchniami właściwymi proszków, obserwowanymi w tej se-

kwencji (Rys. 9.7). Im większa powierzchnia właściwa danego proszku tym mniejsze 

rozmiary mają cząstki tego proszku (aglomeraty), które nie ulegają mechanicznemu 

zniszczeniu w trakcie prasowania proszku. Mniejsze aglomeraty tworzą po zapraso-

waniu układ geometryczny o statystycznie mniejszych porach występujących pomię-

dzy nimi. 

Otwarta porowatość wewnątrzaglomeratowa stanowiła margines globalnej po-

rowatości otwartej wyprasek. W wypraskach proszków 20Ti_BA i 30Ti_BA wykryto 

pory wewnątrzaglomeratowe o modalnych wielkościach średnic zastępczych wyno-

szących odpowiednio 13,5 i 4,6 nm. Śladowe ilości takich pustek, o średnicy ~10 nm, 

występowały również w wyprasce 50Ti_BA. 
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Rys. 9.9. Gęstość względna wyprasek serii 20Ti_BA – 50Ti_BA po prasowaniu izostatycz-

nym pod ciśnieniem 300 MPa w funkcji powierzchni właściwych BET proszków kompozyto-

wych użytych do formowania. 
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Rys. 9.10. Częstość występowania porów o średnicach (D) w wypraskach proszków serii 

20Ti_BA – 50Ti_BA formowanych pod ciśnieniem 300 MPa metodą prasowania izostatycz-

nego na zimno. Funkcja –dV/d(logD) jest ujemną pochodną sumarycznej objętości porów (V) 

o średnicach ≥ D, znormalizowanej do 1 grama substancji, po logarytmie z D. 

 

9.5. Skład fazowy spieków 

 

 W składzie fazowym kompozytów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA spiekanych w 

temperaturach z zakresu 1450-1600°C stwierdzono obecność TiB2 oraz trzech odmia-

ny polimorficznych roztworów stałych ZrO2, o symetrii jednoskośnej, tetragonalnej i 

regularnej (Rys. 9.11 i Tabela 9.3). 

 Niezależnie od temperatury spiekania udział objętościowy TiB2 zwiększał się li-

niowo w sekwencji serii 20Ti_BA – 50Ti_BA. Rejestrowane różnice w zawartości dwub-

orku tytanu pomiędzy materiałami spiekanymi w tej samej temperaturze były minimalne. 

Wynikały one raczej ze skończonej dokładności metody pomiarowej niż z realnych różnic 

w składzie fazowym (Rys.9.12). W związku z powyższym dla każdej populacji kompozy-

tów otrzymanej z proszku o tej samej zawartości TiB2 wyliczono średni udział objęto-

ściowy dwuborku tytanu, który wynosił 12,1±0,6 – 35,8±1,8% obj. (Tabela 9.4). Zesta-

wienie zawartości TiB2 w proszkach kompozytowych z średnimi udziałami tej fazy dla 

danej klasy spieków pozwala stwierdzić, że udział dwuborku tytanu w spiekach korelował 
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liniowo z jego zawartością w proszkach kompozytowych (Rys. 9.13). Współczynnik kie-

runkowy prostej opisującej powyższą funkcję wynosi 0,931, co jest równoważne stwier-

dzeniu, że w spiekach było średnio o ~7% mniej TiB2 niż w odpowiadających im prosz-

kach kompozytowych. Różnica ta wynika w oczywisty sposób z rozcieńczenia układu 

domiałem materiału mielników 3Y-TZP, wynoszącym ok. 7,5-10,5% wag. (Rys. 9.8). 
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Rys. 9.11. Dyfraktogramy rentgenowskie kompozytów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA spiekanych 

w temperaturach 1450-1600°C. Symbole: j-ZrO2, t1,t2-ZrO2, r-ZrO2 oznaczają roztwory stałe 

ZrO2 o jednoskośnej (j), tetragonalnej (t1, t2) i regularnej (r) symetrii krystalicznej. 

 

Udział objętościowy jednoskośnego roztworu stałego ZrO2 (j-ZrO2) w suma-

rycznej objętości faz składowych kompozytów wykazywał tendencję malejącą wraz ze 

wzrostem nominalnego (obliczonego) stężenia molowego Y2O3 w ich osnowie tlenkowej. 
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W spiekach serii 40Ti_BA i 50Ti_BA nie wykryto fazy jednoskośnej (Rys. 9.14). Warto 

przypomnieć, że względne wzbogacenie fazy tlenkowej omawianych materiałów w 

Y2O3, zgodne z sekwencją 20Ti_BA – 50Ti_BA, było związane ze specyficzną techniką 

otrzymywania proszków kompozytowych w drodze krystalizacji in situ cząstek TiB2 w 

oparciu o reakcję chemiczną TiO2 zawartego w roztworach stałych ZrO2 i ZrTiO4, przy 

stałej ilości moli Y2O3 w wyjściowej mieszaninie prekursorów (Tabela 6.1). Maksymal-

na zawartość j-ZrO2 w spiekach nie przekraczała 12% obj., była zatem znacznie mniej-

sza niż minimalna zawartość tej fazy w proszkach kompozytowych (~22% obj.). 

 

Tabela 9.3. Skład fazowy kompozytów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA spiekanych w temperatu-

rach z zakresu od 1450 do 1600°C. Symbol j-ZrO2 oznacza roztwór stały ZrO2 o jednosko-

śnej symetrii komórki elementarnej, a oznaczenie t+r-ZrO2 odpowiada sumie tetragonal-

nych (t1 i t2) roztworów stałych ZrO2 i odmiany regularnej. 

20Ti_BA 30Ti_BA 

TiB2 j-ZrO2 t+r-ZrO2 TiB2 j-ZrO2 t+r-ZrO2 

Temp. 

spiekania, 

°C % obj. 

1450 12,3±0,6 6,8±0,3 81,0±4,1 16,9±0,8 0 83,1±4,2 

1500 12,4±0,6 8,2±0,4 79,5±4,0 19,7±1,0 4,2±0,2 76,1±3,8 

1550 12,1±0,6 12,0±0,6 75,9±3,8 19,5±1,0 0 80,5±4,0 

1600 11,8±0,6 0 88,2±4,4 17,7±0,9 0 82,3±4,1 

40Ti_BA 50Ti_BA 

TiB2 j-ZrO2 t+r-ZrO2 TiB2 j-ZrO2 t+r-ZrO2 

Temp. 

spiekania, 

°C % obj. 

1450 25,3±1,3 0 74,7±3,7 35,7±1,8 0 64,3±3,2 

1500 26,3±1,3 0 73,7±3,7 34,9±1,8 0 65,1±3,3 

1550 27,3±1,4 0 72,7±3,6 36,5±1,8 0 63,5±3,2 

1600 26,4±1,3 0 73,6±3,7 36,3±1,8 0 63,7±3,2 

 

Tabela 9.4. Średni udział objętościowy TiB2 w spiekach proszków serii 20Ti_BA – 50Ti_BA. 

Seria Średni udział TiB2 w spiekach, % obj. 

20Ti_BA 12,1±0,6 

30Ti_BA 18,5±0,9 

40Ti_BA 26,3±1,3 

50Ti_BA 35,8±1,8 
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Rys. 9.12. Udział objętościowy TiB2 w kompozytach serii 20Ti_BA – 50Ti_BA spiekanych w 

temperaturach 1450-1600°C. 
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Rys. 9.13. Zależność pomiędzy udziałem objętościowym TiB2 w proszkach 20Ti_BA – 

50Ti_BA, a średnim udziałem TiB2 w spiekach z tych proszków. 

 

 Znaczne zmniejszenie się zawartości fazy jednoskośnej w zagęszczonych mate-

riałach, w porównaniu do jej udziału w proszkach kompozytowych, sugeruje działanie 

w spiekach mechanizmów stabilizacji wyżejsymetrycznych odmian polimorficznych 
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ZrO2, takich jak np. pojawienie się dodatkowych wakancji tlenowych powodowane spie-

kaniem w próżni. Analogiczny efekt obserwowano również w materiałach serii 2,5Yko i 

2,5Yba, opisanych w Rozdziale 8. 

Jak już wspomniano, oprócz fazy jednoskośnej roztworów stałych ZrO2 w 

osnowie tlenkowej kompozytów stwierdzono fazę regularną i dwie fazy tetragonalne, 

różniące się stosunkiem parametrów sieciowych „a” do „c”. Im ten stosunek jest bliż-

szy jedności tym faza ma komórkę elementarną bardziej zniekształconą w kierunku 

symetrii regularnej, a tym samym charakteryzuje się mniejszą tetragonalnością. Faza 

oznaczona na Rys. 9.11 jako t1-ZrO2 wykazywała większą tetragonalność niż faza 

t2-ZrO2. Sumaryczna zawartość faz tetragonalnych w osnowie tlenkowej spieków ro-

sła w kierunku wysokich temperatur spiekania. Jednocześnie granica temperaturowa 

występowania tych faz była tym niższa im niższe było oznaczenie danego materiału w 

typoszeregu 20Ti_BA – 50Ti_BA (Rys. 9.15a, b). Faza t2-ZrO2 występowała wyłącz-

nie w trzech spiekach: 20Ti_BA/1450°C, 20Ti_BA/1500°C i 30Ti_BA/1500°C, w 

ilości 33,6-41,7% sumarycznej objętości faz cyrkonowych. 
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Rys. 9.14. Udział jednoskośnego roztworu stałego ZrO2 w kompozytach 20Ti_BA – 50Ti_BA, 

spiekanych w zakresie temperatur od 1450 do 1600°C, w funkcji nominalnego stężenia tlen-

ku stabilizatora (Y2O3) w osnowie cyrkoniowej tych materiałów. 
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Występowanie regularnej odmiany roztworów stałych ZrO2 było komple-

mentarne do występowania faz tetragonalnych. Jednocześnie, obecność fazy regu-

larnej wykluczała obecność faz tetragonalnych w danej próbce – Rys. 9.15. Regu-

larne roztwory stałe znaleziono, zatem, w 6 spiekach 50Ti_BA/1450-1550°C, 

40Ti_BA/1450-1500°C oraz 30Ti_BA/1450°C. 
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Rys. 9.15. Względny udział odmian polimorficznych roztworów stałych ZrO2 w osnowie cyrko-

niowej kompozytów 20Ti_BA – 50Ti_BA w funkcji temperatury spiekania materiałów. 

 

Z przedstawionego obrazu składu fazowego osnowy tlenkowej badanych kom-

pozytów wynika, że odmiana t2-ZrO2, o niskiej tetragonalności, występuje w obszarze 

pośrednim pomiędzy fazą tetragonalną (t1) i regularną, co jest argumentem za tym, że 

również w tej serii spieków ma ona charakter fazy t’-ZrO2 nieprzemienialnej w od-

mianę jednoskośną. Przy czym jako obszar rozumie się przede wszystkim temperaturę 

spiekania i całościowy skład fazowy oraz chemiczny spieku, a w szczególności ilość 
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resztkowego tlenku tytanu zawartego w roztworze stałym ZrO2. Ilość, ta jak to wspo-

mniano w Rozdziale 9.1, może rosnąć w sekwencji materiałów 20Ti_BA – 50Ti_BA, 

osiągając nominalnie 8,8% mol. Jednakże wpływ TiO2 na stabilność odmiany tetrago-

nalnej i regularnej dwutlenku cyrkonu nie jest do końca jasny w przypadku omawia-

nych spieków. Jak podają źródła literaturowe [136-137] TiO2 może destabilizować 

fazę regularną – co jest zbieżne z pomiarami składu fazowego spieków zagęszczanych 

w najwyższych ze stosowanych temperatur (1550-1600°C). Przeciwny efekt obser-

wowano jednak w kompozytach spiekanych w niższych temperaturach, i to tym sil-

niejszy im większe było nominalne stężenie resztkowego TiO2 w danym materiale. 

Brak jednoskośnej odmiany polimorficznej ZrO2 w spiekach 20Ti_BA/1600°C i 

30Ti_BA/1550, mimo występowania tej fazy w materiałach tych serii spiekanych w 

niższych temperaturach (Rys. 9.14, 9.15d), sugeruję dodatkowo, że TiO2 może w 

pewnych warunkach stabilizować fazę tetragonalną ZrO2. Przy czym przez słowo 

„stabilizacja” rozumie się jako obniżenie temperatury przemiany fazowej t→j ZrO2 

poniżej pokojowej. Zjawisko takie jest możliwe, biorąc pod uwagę zmianę stopnia 

utlenienia tytanu z +4 na +3, która może potencjalnie zachodzić w wysokich tempera-

turach, przy dużej niestechiometrii podsieci tlenowej roztworu stałego, czemu sprzyja-

ła atmosfera próżni, w której zagęszczano powyższe materiały. 

 

9.6. Mikrostruktura spieków 

 

 Mapy pierwiastków wchodzących w skład typowego wtrącenia o prostokątnym 

przekroju, zarejestrowane w trakcie oględzin spieku 20Ti_BA/1500°C w elektrono-

wym mikroskopie transmisyjnym potwierdziły, że wtrącenie to zawierało bor i tytan i 

nie zawierało cyrkonu ani tlenu (Rys. 9.16). Jest to niezależny od pomiarów składu 

fazowego dowód, że wtrącenia zawarte w omawianych materiałach są ziarnami TiB2. 

 Wtrącenia TiB2 były jednorodnie rozprowadzone w osnowie tlenkowej kompo-

zytów, co obrazują mikrofotografie pokazane na Rys. 9.17a-h. W oparciu o wspomniane 

zdjęcia mikrostruktur materiałów spiekanych w 1500 i 1550°C wykonano obliczenia 

średniej średnicy zastępczej ziaren wtrąceń D oraz średniego odchylenia tejże wielkości 

σD. Posłużono się w tym celu zależnościami podanymi przez Sałtykowa [139]: 
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1
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−⋅= dD
π

        (9.1) 
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DDdD −⋅⋅=
π

σ        (9.2) 

gdzie: 
___
/1 d  jest średnią arytmetyczną odwrotności kołowych średnic zastępczych 

przekrojów ziaren TiB2 wyliczoną z populacji 180-380 ziaren występujących na poje-

dynczej mikrofotografii, a  oznacza średnią arytmetyczną kołowych średnic zastęp-

czych przekrojów powyższych ziaren. 

 

 
Rys. 9.16. Mapy pierwiastków występujących w obszarze „1” w kompozycie 20Ti_BA spieka-

nym w 1500°C. Dane zebrano za pomocą sondy EDS w trakcie oględzin materiału z użyciem 

transmisyjnego mikroskopu elektronowego, pracującego w trybie skaningowym (STEM). 

 

Średnie średnice zastępcza wtrąceń w spiekach zagęszczanych w 1500°C za-

wierały się w przedziale 0,30-0,35 µm, wykazując dość dużą stałość w funkcji ilości 

TiB2 w materiale (Rys. 9.18a). Zwiększenie temperatury spiekania spowodowało 

wzrost średniej wielkości ziaren TiB2, prawdopodobnie mechanizmem koalescencji. 

W kompozytach spiekanych w 1550°C zarejestrowano ziarna wtrąceń o średnich roz-

miarach z zakresu 0,36-0,42 µm. W podanym zakresie temperatur spiekania najwięk-

sze przyrosty przeciętnego rozmiaru cząstek dwuborku tytanu zarejestrowano w kom-

pozytach zawierających ok. 12% i 36 obj. TiB2 (seria 20Ti_BA i 50Ti_BA). Przyrosty 
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te wynosił odpowiednio 0,08 i 0,07 µm, podczas gdy zmiany rejestrowane dla pozosta-

łych materiałów nie przekraczały 0,02-0,04 µm. 

 Wraz ze wzrostem temperatury spiekania rosły także wartości odchyleń średnich 

średnic zastępczych σD, co jest zobrazowane na Rys. 9.18b. Omawiane parametry są 

związane z szerokościami rozkładów wielkości cząstek dwuborku tytanu w danym 

kompozycie. Opisany trend σD wiąże się z coraz większym prawdopodobieństwem zna-

lezienia na przypadkowo wybranym obszarze przekroju danego materiału ziarna o śred-

nicy znacznie różniącej się od średniej – co jest łatwo dostrzegalne na Rys. 9.17a-h w 

przedziale ziaren stosunkowo dużych, o średnicach przekrojów z zakresu ok. 0,7-2 µm. 

 

a)                      20Ti_BA – 12,1±0,6% obj. TiB2                      b) 

  
c)                      30Ti_BA – 18,5±0,9% obj. TiB2                      d) 

  
Rys. 9.17. Mikrofotografie SEM BSE kompozytów spiekanych w temperaturach 1500-1550°C. 
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e)                      40Ti_BA – 26,3±1,3% obj. TiB2                      f) 

  
g)                      50Ti_BA – 35,8±1,8% obj. TiB2                      h) 

  
Rys. 9.17 cd. Mikrofotografie SEM BSE kompozytów spiekanych w temperaturach 

1500-1550°C. 

 

Obiektywne trudności w opracowaniu warunków trawienia termicznego 

spieków nie pozwoliły w należyty sposób uwidocznić granic międzyziarnowych 

osnowy tlenkowej i dokonać ilościowej analizy wielkości jej ziaren. Jednakże, mi-

krofotografie cienkiej folii wykonanej z materiału 20Ti_BA/1500°C oraz przełamu 

kompozytu 30Ti_BA/1550°C (Rys. 9.19 i 9.20) – wskazują, że wielkości przekro-

jów ziaren roztworów stałych ZrO2 wynosiły ~0,5-2 µm. Zdjęcie z Rys. 9.19 ujaw-

nia, że dość charakterystyczną właściwością mniejszych ziaren osnowy, o średni-

cach przekrojów 0,5-1 µm, była specyficzna tekstura, wynikającą najpewniej ze 
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zbliźniaczeń w strukturze ziaren, co jest typowe dla jednoskośnej odmiany poli-

morficznej ZrO2. 

Ziarna TiB2 występowały zarówno między ziarnami osnowy tlenkowej, jak i w 

ich wnętrzach (Rys. 9.19 i 9.20). 
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Rys. 9.18. Ilościowa charakterystyka wielkości cząstek TiB2 w kompozytach serii 20Ti_BA-

50Ti_BA w funkcji zawartości dwuborku tytanu i wybranych temperatur spiekania – a) śred-

nia średnica zastępcza (D); b) średnie odchylenie średnicy zastępczej (σD). 

 

 
Rys. 9.19. Mikrofotografia STEM kompozytu 20Ti_BA spiekanego w 1500°C. 
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Rys. 9.20. Mikrofotografia SEM BSE kompozytu 30Ti_BA spiekanego w 1550°C. 

 

9.7. Zagęszczenie spieków 

 

 Dane pokazane na Rys. 9.21 pozwalają stwierdzić, że gęstości względne 

kompozytów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA, spiekanych swobodnie w próżni przez 2 

godziny w temperaturach 1450-1600°C, oscylowały w granicach od 97,2±0,2 do 

99,8±0,2% wartości teoretycznych, wyznaczonych na podstawie składu fazowego i 

gęstości rentgenowskich faz wchodzących w skład danego materiału. Wszystkie 

spieki nie wykazywały nasiąkliwości. Wyjątkiem od tej reguły był kompozyt 

50Ti_BA, spiekany w najniższej z wybranych temperatur, który pokazał 0,1% na-

siąkliwości. Minimalną temperaturą spiekania pozwalającą osiągnąć ponad 98% 

gęstości teoretycznej było 1500°C. Powyżej tej temperatury widoczna była ogólna 

tendencja wzrostu maksymalnego zagęszczenia odwrotnie proporcjonalna do śred-

niego udziału wtrąceń TiB2 w kompozycie. Oznacza to, że najlepiej zagęściły się 

materiały zawierające ok. 12% obj. wtrąceń, a najsłabiej materiały zawierające 

ok. 36% obj. TiB2. Zachowanie takie jest bardzo często obserwowane w grupie ma-

teriałów kompozytowych, gdzie wtrącenia są fazą interną w trakcie spiekania, blo-
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kującą dyfuzyjny ruch granic międzyziarnowych i zmniejszającą kinetykę zagęsz-

czania, a przez to finalną gęstość materiału obserwowaną po danym czasie konsoli-

dacji w stałej temperaturze. 

Powyżej 1500°C występowały stosunkowo niewielkie zmiany zagęszczenia 

kompozytów. Ich przebieg zależał od zawartości wtrąceń. Kompozyty posiadające 

średnio 12,1±0,6 obj. TiB2 wykazywały słabo rosnącą zależność temperaturową za-

gęszczenia – gęstość względna spieków z 1500°C wynosiła 99,4±0,4%, a z 1600°C 

była na poziomie 99,8±0,2%. Materiały o większym udziale TiB2 pokazały maksimum 

gęstości względnej w 1550°C. Wartości te wynosiły, w sekwencji rosnącej średniego 

udziału wtrąceń, odpowiednio: 99,2±0,1%, 98,9±0,2% oraz 98,6±0,3%. Powyżej tej 

temperatury, w omawianej grupie materiałów, nie było wzrostu zagęszczenia (spiek 

30Ti_BA) lub następował niewielki jego spadek, wynoszący bezwzględnie 0,1 i 0,4% 

(odpowiednio kompozyty 40Ti_BA i 50Ti_BA). 
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Rys. 9.21. Zagęszczenie kompozytów 20Ti_BA – 50Ti_BA w funkcji temperatury spiekania 

swobodnego w próżni, trwającego w podanych temperaturach 2 godziny. Podano również 

średnią zawartość TiB2 odpowiadającą danej serii materiałów. 
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9.8. Właściwości mechaniczne spieków 

 

Twardości Vickersa, odpowiadające sile wciskającej wgłębnik wynoszącej 9,8N, 

mieściły się w granicach 14,26±0,43 – 17,81±0,37 GPa. Rosły one generalnie wraz ze 

wzrostem ilości TiB2 w spiekach (Rys. 9.22). Jednocześnie stwierdzono wyraźną zależ-

ność twardości mierzonych w danej serii materiałów (o tym samym średnim udziale 

objętościowym wtrąceń) od temperatury konsolidacji proszków. Maksima twardości 

przypadły w zakresie temperatur spiekania wynoszących 1500-1550°C. Przy czym im 

większa była zawartość wtrąceń w kompozytach tym wyższa była temperatura 

spiekania potrzebna do uzyskania maksymalnej twardości. I tak, materiał serii 

20Ti_BA zawierający średnio 12,1% obj. wtrąceń osiągnął maksymalną twardość 

już w 1500°C, natomiast spieki 30Ti_BA – 50Ti_BA zawierające średnio od 18,5 

do 35,8% obj. dwuborku tytanu pokazały maksymalne wartości przy 1550°C. War-

to podkreślić, że maksima twardości były wysokie. Wynosiły one, w sekwencji ro-

snącego średniego udziału objętościowego TiB2, odpowiednio: 14,94±0,35 GPa, 

16,17±0,41 GPa, 16,71±0,41 GPa oraz 17,81±0,37 GPa,. Dla porównania – typowa 

twardość Vickersa gęstego 3Y-TZP nie przekracza 12 GPa [19]. Ponadto, maksy-

malne twardości Vickersa materiałów 20Ti_BA – 50Ti_BA były większe od twar-

dości zmierzonych przez Vleguelsa i Van der Biesta [19] dla kompozytów o po-

równywalnej zawartości TiB2, otrzymanych metoda fizycznego mieszania prosz-

ków i ich prasowania na gorąco w temperaturze 1450°C. HV49N otrzymanych przez 

nich kompozytów zawierających 10-40% obj. TiB2 mieściła się w zakresie 12-13,2 

GPa. Do ostatecznego porównania potrzebne byłoby przeprowadzenie pomiarów 

przy tych samych siłach działających na piramidkę Vickersa – typowy jest bowiem 

spadek twardości mierzonej metodami wgłębnikowymi w funkcji siły działającej na 

wgłębnik. Z powyższego porównania widać jednak wyraźnie, że kompozyty otrzy-

mane w niniejszej pracy, z użyciem oryginalnej techniki wytwarzania proszków 

kompozytowych, charakteryzowały się wysoką twardością. Jako, że trudno oczeki-

wać jakiś znaczących różnic w porowatości całkowitej porównywanych grup mate-

riałów (Vleguels i wsp. [19] sugerują prawie całkowite zagęszczenie spieków), wy-

soka twardość kompozytów 20Ti_BA – 50Ti_BA była najpewniej wynikiem 
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znacznie mniejszej średniej wielkości ziaren TiB2 – ok. 0,3-0,4 µm (Rys. 9.18a) – 

w porównaniu do 5-10 µm w kompozytach otrzymanych przez Vleguelsa i wsp 

[19]. Drobne wtrącenia, jednorodnie rozprowadzone w osnowie kompozytu efek-

tywniej blokują trwałe odkształcenie materiału, które w materiałach kruchych od-

bywa się głównie przez mikropękanie. Zwiększenie sumarycznej powierzchni gra-

nic międzyziarnowych (ZrO2/TiB2) w przypadku kompozytów ziarnistych z drob-

nokrystalicznymi wtrąceniami jest równoznaczne z podwyższeniem efektywnej 

energii pękania po granicach ziaren ZrO2/TiB2. 
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Rys. 9.22. Twardość Vickersa (F = 9,8N) kompozytów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA w funkcji tem-

peratury spiekania oraz średniego udziału objętościowego TiB2 w materiale. 

 

 Rys. 9.23 prezentuje zużycie ścierne, zmierzone za pomocą testu nawiązującego 

do normy ASTM G 6585 [133], kompozytów serii 20Ti_BA – 50 Ti_BA oraz materia-

łów odniesienia, którymi były 3Y-TZP i komercyjne tworzywa na bazie Al2O3 zawie-

rające 10% obj. wtrąceń w postaci TiC (materiał „TW”) lub ZrO2 (materiał „TA-Z”). 

Ostatnie dwa tworzywa są produkowane przez Instytut Zaawansowanych Technologii 

Wytwarzania w Krakowie i sprzedawane jako płytki wieloostrzowe noży do obróbki 

skrawnej stali węglowej i żeliwa. W cytowanym teście miarą zużycia abrazyjnego, 
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wywołanego proszkiem ściernym SiC, jest objętość materiału ulęgająca wytarciu w 

trakcie pomiaru przeprowadzanego w tych samych warunkach dla każdej z próbek. 

W przypadku kompozytów zawierających średnio 12,1 i 26,3% obj. TiB2 

(20Ti_BA, 40Ti_BA) zużycie abrazyjne malało w funkcji temperatury spiekania. 

Natomiast materiały zawierające średnio 18,5 i 35,8% obj. (30Ti_BA, 50Ti_BA) 

wtrąceń wykazały minimum ścieralności dla temperatury spiekania wynoszącej 

1550°C. Jednocześnie różnice pomiędzy spiekami o tej samej średniej zawartości 

TiB2 zagęszczanymi w zakresie 1500-1600°C były bardzo niewielkie. 

Począwszy od temperatury spiekania wynoszącej 1550°C występowała wyraźna 

tendencja do zmniejszania się zużycia ściernego wraz ze wzrostem udziału wtrąceń 

dwuborku tytanu. 
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Rys. 9.23. Zużycie ścierne kompozytów serii 20Ti_BA – 50Ti_BA w funkcji temperatury spieka-

nia i zawartości TiB2. Mniejsze wartości wskazują na większą odporność abrazyjną materiału. 

Dla porównani podano zużycie ścierne materiału 3Y-TZP o gęstości względnej 99,5%, otrzyma-

nego z komercyjnego proszku typu 3Y-E firmy Tosoh przez spiekanie swobodne w powietrzu w 

temperaturze 1500°C, oraz komercyjnych kompozytów: Al2O3/10%TiC (TW) i Al2O3/10%ZrO2 

(TA-Z) wyprodukowanych przez IZTW w Krakowie. 

 

Kompozyty 20Ti_BA – 50 Ti_BA charakteryzowały się kilku lub kilkunasto-

krotnie mniejszym zużyciem ściernym niż materiały referencyjne. Materiał 
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50Ti_BA/1550°C, najlepszy w całej grupie, wykazał się zużyciem ściernym wyno-

szącym tylko 3,7±0,2 mm3. Wartość ta była 3,7 razy mniejsza od ścieralności spieku 

3Y-TZP, 5,5 razy mniejsza niż zużycie materiału TW oraz 13,1 razy mniejsza niż 

ścieralność TA-Z. 
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Rys. 9.24. Krytyczny współczynnik intensywności naprężeń KIc kompozytów serii 20Ti_BA – 

50Ti_BA w funkcji temperatury spiekania oraz średniego udziału objętościowego TiB2 w ma-

teriale. Wkładka pokazuje nominalne stężenie Y2O3 w cyrkoniowej osnowie kompozytów. 

 

Zależność wartości krytycznego współczynnika intensywności naprężeń, KIc, 

od temperatury spiekania omawianych kompozytów i średniego udziału objętościowe-

go TiB2 w tychże materiałach przedstawiona jest na Rys. 9.24. 

Spieki zawierające średnio 12,1 i 18,5% obj. TiB2 wykazały maksymalne KIc 

odpowiadające temperaturze spiekania wynoszącej 1500°C. Zmierzono wartości wy-

noszące odpowiednio 7,15±0,26 i 6,52±0,42 MPa·m1/2. Materiały o większej zawarto-

ści wtrąceń (średnio 26,3 i 35,8% obj.) były najbardziej odporne na kruche pękanie w 

przypadku ich spiekania w 1550°C. Współczynnik KIc tych kompozytów było jednak 

mniejszy niż kompozytów o mniejszej zawartości TiB2, wynosił on odpowiednio 

4,96±0,13 i 4,85±0,15 MPa·m1/2. 
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W przypadku tworzyw spiekanych w zakresie 1500°C dał się zauważyć wy-

raźny podział na dwie klasy materiałów – kompozyty o dużym KIc i stosunkowo 

małym udziale wtrąceń (seria 20Ti_BA i 30Ti_BA) oraz spieki o małym KIc i dużej 

ilości wtrąceń (seria 40Ti_BA i 50Ti_BA). Obraz taki wynika ze wspólnego dzia-

łania dwóch przeciwstawnych mechanizmów wpływających na transformacyjny 

przyczynek całkowitej energii pękania materiału. Pierwszy z nich to rozrost ziaren 

ZrO2 zwiększający zdolność fazy tetragonalnej ZrO2 do przemiany umacniającej 

(t→j), tym intensywniejszy im wyższa jest temperatura obróbki cieplnej. Mecha-

nizm ten był eksponowany tylko w materiałach zawierających najmniej TiB2 utrud-

niającego rozrost ziaren ZrO2 w trakcie spiekania (seria 20Ti_BA i 30Ti_BA). 

Świadczy o tym obecność w ich osnowie fazy jednoskośnej ZrO2 powstałej w trak-

cie chłodzenia kompozytów po spiekaniu (Rys. 9.15). Drugim czynnikiem jest 

zmiana składu chemicznego osnowy (zależna od ilości TiB2), co wpływa na zawar-

tość nieprzemienialnych faz dwutlenku cyrkonu. Mianowicie, nominalne stężenie 

molowe Y2O3 jako stabilizatora fazy tetragonalnej ZrO2 rosło w osnowie wraz ze 

wzrostem zawartości TiB2 w kompozycie (wkładka na Rys. 9.24). Zjawisko to po-

wodowało pojawienie się w spiekach zawierających do 18,5% obj. TiB2 prawdopo-

dobnie całkowicie nieprzemienialnej fazy tetragonalnej t2, a w spiekach o wyższej 

zawartości TiB2 regularnej odmiany polimorficznej dwutlenku cyrkonu (również 

niezdolnej do bezpośredniego przejścia reg. → jedn.) (Rys 9.15). Warto przypo-

mnieć, że „nieprzemienialność” oznacza niezdolność do przemiany w fazę jedno-

skośną a przez to brak możliwości wywołania umocnienia transformacyjnego. 

Faza tetragonalna t1-ZrO2 występująca w kompozytach spiekanych w naj-

wyższych temperaturach (1550-1600°C) była prawdopodobnie również słabo 

przemienialna. Mógł za to częściowo odpowiadać resztkowy TiO2 zawarty w roz-

tworze stałym ZrO2, który może zwiększać stężenie wakancji w fazie tetragonalnej 

(czyli ją stabilizować) – rozważania zawarte w Rozdziale 9.5. Mechanizm ten tłu-

maczy również zbliżone wartość KIc materiałów konsolidowanych w 1600°C, wy-

noszące ok. 4,6-4,9 MPa·m1/2 niezależnie od zawartości TiB2 a więc i nominalnego 

stężenia Y2O3 w osnowie kompozytów. 
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 Spadek odporności na kruche pękanie kompozytów 20Ti_BA i 30Ti_BA spie-

kanych w zakresie 1500-1600°C wynikał bezpośrednio z opisanych wyżej czynników 

wpływających na zmniejszeni przemienialności tetragonalnego roztworu stałego ZrO2. 

 Najniższe odporności na pękanie w grupie spieków 30Ti_BA – 50 Ti_BA reje-

strowano dla materiałów spiekanych w 1450°C. Wyniki te są konsekwencją stosun-

kowo niskiego stopnia zagęszczenia materiałów uzyskiwanego w tej temperaturze 

(Rys. 9.21) i osłabienia przez to ogólnej odporności mechanicznej tych tworzyw. Od 

tej reguły odbiegał spiek 20Ti_BA/1450°C, który w tej temperaturze był już zagęsz-

czony w 98,9% (Rys. 9.21). 

 

  a) 

 

b) 

 
Rys. 9.25. Interakcja wtrąceń TiB2 z pęknięciem wygenerowanym celowo w kompozycie 

20Ti_BA/1550°C. Widoczne są: a) mostkowanie pęknięcia w obszarze wtrącenia wskazane-

go strzałką; b) odchylanie ścieżki pęknięcia ku obszarom położonym pod cienką płytką TiB2. 

Poniżej widoczne transgranularne pękniecie innego, płytkowego wtrącenia dwuborku tytanu. 

 

Jak wspomniano, praktycznie takie same wartości KIc mierzone w grupie ma-

teriałów spiekanych w 1600°C, niezależnie od szerokiego spektrum udziału wtrą-

ceń TiB2 w omawianych kompozytach, sugerują, że same wtrącenia TiB2 miały 

niewielki udział w generowaniu mechanizmów zwiększających ogólną energię pę-

kania. Najprawdopodobniej odpowiada za to ich bardzo mały, submikronowy roz-

miar (por. dane z Rys. 9.18). Mimo tego, zaobserwowano jednak mostkowanie 

pęknięcia przez niektóre wtrącenia TiB2. (9.25a). Obraz pęknięcia przedstawiony 
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na Rys. 9.25b wskazuje ponadto na mechanizm odchylania piegu pęknięcia przez 

płytkowe ziarna TiB2. 

 Dla kompozytów 30Ti_BA – 50Ti_BA spiekanych w temperaturze 1550°C oraz 

materiału 20Ti_BA konsolidowanego w 1500°C wyznaczono wytrzymałość mecha-

niczną w próbie trójpunktowego zginania. Dla porównania zbadano również spiek 3Y-

TZP, bez wtrąceń TiB2, otrzymany z komercyjnego proszku typu 3Y-E firmy Tosoh. 

Materiał ten spieczono w powietrzu w temperaturze 1500°C, uzyskując 99,5±0,3% gę-

stości teoretycznej. Wyniki pomiarów wytrzymałości na zginanie, zestawione w funkcji 

udziału obj. TiB2 w danym materiale, jednoznacznie wskazują na liniowy spadek mie-

rzonych wartości wraz ze wzrostem ułamka objętościowego wtrąceń (Rys. 9.26). Nie-

mniej jednak średnie wytrzymałości kompozytów zawierających do ok. 19% obj. wtrą-

ceń (20Ti_BA i 30Ti_BA) były wysokie – odpowiednio 985±159 i 872±174 MPa, a 

maksymalne wartość wynosiły nawet 1110 MPa. 
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Rys. 9.26. Wytrzymałość na zginanie wybranych kompozytów w funkcji udziału objętościo-

wego TiB2. 

 

Biorąc pod uwagę bardzo wysokie zagęszczenie badanych kompozytów, 

oscylujące w granicach 98,6±0,3 – 99,4±0,4% wartości teoretycznych, można przy-



 140 

jąć, że to właśnie wzrost udziału objętościowego TiB2 odpowiadał w największym 

stopniu za spadek ich wytrzymałości mechanicznej. Mechanizm tego zjawiska 

związany był przede wszystkim z naprężeniami cieplnymi o charakterze rozciąga-

jącym, generowanymi w osnowie tlenkowej w trakcie chłodzenia materiału z tem-

peratury spiekania do temperatury pokojowej. Powstawanie powyższych naprężeń 

wynikało z większego współczynnika rozszerzalności cieplnej ZrO2 w stosunku do 

TiB2 (Tabela 9.5). Rysunek 9.27 przedstawia mapy tzw. naprężeń maksymalnych w 

wybranych, rzeczywistych obszarach kompozytów 20Ti_BA/1550°C i 

50Ti_BA/1550 (odpowiednio ok. 12 i 36% obj. TiB2), obliczone za pomocą Meto-

dy Elementów Skończonych [140] w module Pro/MECHANICA pakietu 

Pro/ENGINEER autorstwa Parametric Technology Corporation, USA. Obliczenia 

wykonano zakładając dwuwymiarową geometrię wtrąceń i możliwość swobodnego 

odkształcania się układu w płaszczyźnie XY (Rys. 9.27), a także wykorzystując 

dane materiałowe zawarte w Tabeli 9.5. Z prezentowanych map naprężeń jedno-

znacznie wynika, że zasięg obszarów o wysokich wartościach naprężeń rozciągają-

cych, zobrazowanych kolorami od żółci do ciemnej czerwieni, a także zagęszczenie 

ich występowania rosną wraz ze wzrostem ilości wtrąceń TiB2. Oszacowanie war-

tości ekstremalnych tych naprężeń wykazało ponadto ich wzrost z 300 do 500 MPa 

odpowiadający wzrostowi udziału objętościowego TiB2 z 12 do 36%. 

 

Tabela 9.5. Dane materiałowe użyte do obliczeń map naprężeń cieplnych z Rys. 9.27. 

* Wartości zaczerpnięte z publikacji [29]. ** Zgodnie z danymi podawanymi przez Pampu-

cha [60]. *** Wartości cytowane za publikacją [76].**** Według Dodd’a i współautorów [65]. 

# Wartość średnia danych dla monokryształu, według Riedla [76]. 

Materiał 

Liniowy wsp. roz-

szerz. cieplnej, 

x10
-6

,  K
-1

 

Moduł Younga, 

GPa 
Liczba Poissona 

ZrO2 11 * 200 ** 0,3 * 

TiB2 8 # 560 *** 0,15 **** 
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a) 

 

b) 

 

Rys. 9.27. Mapy maksymalnych naprężeń wewnętrznych wynikających z niedopasowania 

współczynników rozszerzalności cieplnej cyrkoniowej osnowy kompozytów i wtrąceń TiB2: 

a) 12% obj. wtrąceń TiB2 – materiał 20Ti_BA/1550°C, b) 36% obj. wtrąceń TiB2 – kompozyt 

50Ti_BA/1550°C. Znak minus określa naprężenia ściskające, a plus naprężenia rozciąga-

jące. Kolory ciepłe powiązane są z naprężeniami rozciągającymi natomiast zimne, oprócz 

intensywnej zieleni, ze ściskającymi. 
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10. Badania aplikacyjne – zastosowanie kompozytów 

Y-ZrO2/TiB2 jako materiału noży do obróbki skrawa-

niem stali i żeliwa 

 

10.1. Cel i przedmiot badań 

 

Ze względu na korzystne cechy mechaniczne kompozytów serii 20Ti_BA do 

50Ti_BA, a w szczególności doskonałą odporność na ścieranie i wysoką twardość 

zdecydowano się wykonać dla wybranych materiałów badania własności skrawnych, 

polegające na ocenie ich trwałości w procesie toczenia stali i żeliwa szarego. Do badań 

wybrano następujące tworzywa: 20Ti_BA/1500°C oraz 30Ti_BA – 50Ti_BA/1550°C. 

Selekcji dokonano w oparciu o optymalne zagęszczenie spieków w temperaturze 

1550°C i porównawcze zestawienie ich właściwości mechanicznych, w szczególności 

twardości i odporności abrazyjnej (Rozdział 9). Materiał 20Ti_BA spiekany w 1500°C 

został wybrany, ze względu na maksymalne KIc. Pozostałe właściwości tego tworzywa 

były również jednymi z najlepszych w serii 20Ti_BA. 

Omawiane testy zostały przeprowadzone przez Instytucie Zaawansowanych 

Technologii Wytwarzania w Krakowie (IZTW). 

Kompozyty poddano obróbce kształtującej nadając im kształt płytek wielo-

ostrzowych do obróbki skrawaniem, zgodny z wymaganiami normy ISO 1832.1991 

[141], a mianowicie graniastosłupów o przekroju kwadratowym typ: SNGN 120408 T 

02020. Wymieniony symbol literowo-cyfrowy oznacza, że były to płytki o przekroju 

kwadratowym o długości boku (wymiar nominalny) l = 12,7 mm, grubości s = 4,76 mm 

i promieniu zaokrąglenia krawędzi skrawającej r = 0,8 mm. Krawędzie skrawające 

wzmocniono fazami o szerokości nominalnej bγ = 0,20 mm, wykonanymi pod kątem 

γn = 20° w stosunku do powierzchni natarcia. Badane płytki nie spełniały wymagań 

normy ISO 1832.1991 w zakresie długości krawędzi skrawającej l = 12,7 mm (były 

nieco mniejsze), co nie stanowiło przeszkody w realizacji badań. Z każdego z bada-

nych materiałów wykonano po trzy płytki o długości boków l ≅ 11,7 mm (Rys. 10.1). 
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W celach porównawczych do badań włączono płytki wykonane przez IZTW w 

gatunkach TA-Z (Al2O3/ZrO2) i TW (Al2O3/TiC) (Tabela 10.1). 

 

Rys. 10.1. Widok ogólny płytek wieloostrzowych wykonanych z podanych kompozytów 

Y-ZrO2/TiB2. Widoczne są sfazowania umacniające krawędzie próbek. 

 

Tabela 10.1. Oznaczenia próbek uwzględniające skład fazowy. 

 

10.2. Warunki realizacji prób 

 

Rozpoznawcze próby porównawcze zrealizowano podczas toczenia wzdłużne-

go, w zakresie parametrów obróbki wykończeniowej, dla której bliższe szczegóły 

można scharakteryzować następująco: 

 

 

Oznaczenie Skład  

20Ti_BA/1500°C Y-ZrO2/TiB2 – 12,4% obj. TiB2 

30Ti_BA/1550°C Y-ZrO2/TiB2 – 19,5%obj. TiB2 

40Ti_BA/1550°C Y-ZrO2/TiB2 – 27,3%obj. TiB2 

50Ti_BA/1550°C Y-ZrO2/TiB2 – 36,5%obj. TiB2 

TA-Z Al2O3/ZrO2, wytworzone w IZTW 

TW Al2O3/TiC, wytworzone w IZTW 
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10.2.1. Informacje o charakterze metodyczno-ogólnym 

 

Dla złagodzenia ewentualnego wpływu różnic własności materiału obrabianego, 

np. ze zmianą wymiarów przedmiotu obrabianego (twardości, mikrostruktury itp.), 

poszczególne przejścia pomiędzy punktami pomiarowymi zużycia realizowano na 

przemian, testując różne płytki. Po każdym przejściu sprawdzano charakter zużycia i 

jego wielkość. 

Ponieważ chropowatości obrabianych powierzchni (oceniane w sposób optycz-

ny) nie wykazały istotnych różnic zarówno w grupie badanych płytek z kompozytów 

Y-ZrO2/TiB2, jak i w przypadku płytek IZTW, oceny tej nie zamieszczono do zesta-

wień tabelarycznych. 

Pomiary zużycia krawędzi skrawających prowadzono za pomocą mikroskopu 

warsztatowego z działką elementarną 0,01 mm. 

Próby realizowano bez stosowania chłodzenia. 

Wraz ze zmianą średnicy toczenia, prędkość skrawania korygowano wg wska-

zań elektronicznego tachometru typu DMT-21, z dokładnością pomiaru ±0,20%. 

 

10.2.2. Warunki obróbki 

 

Badania testowe realizowano przy zachowaniu następujących warunków obróbki: 

a) Obrabiarka 

Tokarka numeryczna typu TZC-32 N Uniwersal, adaptowana do laboratoryjnych ba-

dań trwałościowych w IZTW, o mocy silnika napędu głównego N = 50 kW. 

 

b) Narzędzie 

Oprawka nożowa do płytek wieloostrzowych, kwadratowych typu CSRNR 32-12, 

kształtująca następującą geometrię ostrza: 

χr = 75±1°; γo = 7°±30’; λs = 0°±30’. 

 

c) Materiał obrabiany 

Toczenie realizowano przy obróbce: 
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– stali gatunku 45, o wymiarach wyjściowych wałków φ100x650 mm. Po oskórowa-

niu i w trakcie prób twardość mieściła się w granicach 165±6 HB; 

– żeliwa specjalnego stopowego gat. GGL NiCuCr 1562 o twardości 121±2 HB i 

wymiarach wyjściowych φ130/φ100x300 mm. 

 

d) Parametry skrawania stosowane w próbach 

Parametry i warunki realizacji prób kształtowały się następująco: 

– materiał obrabiany: stal 45 (165±±±±6 HB), 

– prędkość skrawania: vc = 150 m/min, 

– głębokość skrawania: ap = 1,0 mm, 

– posuw:   f = 0,15 mm/obr, 

– skrawanie na sucho:  (bez chłodzenia), 

– kryterium zużycia: VBB=0,30 mm; 

 

– materiał obrabiany: żeliwo GGL NiCuCr 1562 (121±±±±2 HB), 

– prędkość skrawania: vc = 150 m/min, 

– głębokość skrawania: ap = 1,0 mm, 

– posuw:   f = 0,10 mm/obr, 

– skrawanie na sucho:  (bez chłodzenia), 

– kryterium zużycia: VBB=0,30 mm. 

 

10.3. Wyniki prób trwałościowych 

 

Wyniki prób trwałościowych badanych płytek ostrzowych zestawiono w 

Tabelach 10.2 i 10.4. Dla każdego rodzaju płytek wykonano po trzy próby (w 

przypadku toczenia stali) i po 1 próbie (toczenie żeliwa specjalnego). Według 

założeń dokonano porównania dla kryterium zużycia ostrza skrawającego (ścier-

ne zużycie mierzone na powierzchni przyłożenia) VBB = 0,30 mm, co jest warto-

ścią preferowaną w tego typu badaniach, w tym zalecaną przez normę PN-EN-

3685 [142]. 
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10.3.1. Charakter zużycia ostrzy 

 

Na podstawie wyników uzyskanych z przeprowadzonych badań, przy uwzględ-

nieniu ogólnego charakteru zużycia, zarówno podczas toczenia stali jak i żeliwa, 

stwierdzono następujące fakty: 

a) Występujące zużycie krawędzi skrawających to głównie zużycie typu ściernego 

o zbliżonej intensywności niezależnie od rodzaju badanej ceramiki. 

b) W czasie badań nie stwierdzono występowania zużycia typu katastroficznego 

jak również wykruszeń co potwierdza, że badane płytki wykazują stabilne i po-

zytywne cechy zużycia. 

c) Uzyskiwane trwałości T oraz charakter zużycia krawędzi badanych próbek 

podczas toczenia stali 45 jest bardzo zbliżony do ceramiki przyjętej jako wzo-

rzec, tj. ceramiki TA-Z (Al2O3/ZrO2) – wykonanej i sprawdzonej w warunkach 

przemysłowych przez IZTW. 

d) Charakter zużycia badanych próbek kompozytowych podczas toczenia stali 45 

jest również zbliżony do płytek gat. TW (Al2O3/TiC) (IZTW); cechuje je jednak 

wyższa intensywność zużycia w czasie, co odzwierciedla się w uzyskiwanej 

średniej trwałości ostrza (Tabela 10.2). 

e) W zakresie toczenia żeliwa specjalnego GGLNiCuCr 1562 uzyskano wyraźnie 

zróżnicowane trwałości zarówno jeśli chodzi o płytki oznaczone jako 

30Ti_BA/1550°C i 50Ti_BA/1550°C, jak i porównywanej z nimi płytki TA-Z 

(IZTW). Charakter zużycia wszystkich porównywanych płytek można określić 

jako jednoznacznie ścierny, bardzo równomierny o zróżnicowanej intensywno-

ści w czasie. 
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10.3.2. Porównanie średnich okresów trwałości przy toczeniu stali ga-

tunku 45 

 

Analizując uzyskane wyniki prób trwałościowych przy toczeniu stali 45 (Tabe-

la 10.2), po przetestowaniu statystycznej istotności różnic wyników uzyskanych dla 

poszczególnych tworzyw ceramicznych (Tabela 10.3), można poczynić następujące 

obserwacje: 

a) Odnotowane zróżnicowania uzyskanych okresów trwałości w grupie płytek 

wykonanych z kompozytów Y-ZrO2/TiB2 nie wykazywały cech jednoznacznej 

zależności trwałości od udziału TiB2, aczkolwiek związku takiego nie należy 

pomijać. 

b) Najwyższe z uzyskanych trwałości przypisane były płytkom oznaczonym 

symbolami 30Ti_BA/1550°C (19,5% obj. TiB2) i 50Ti_BA/1550°C 

(36,5% obj. TiB2). 

c) Niższe trwałości, określane na poziomie istotności, prezentowały płytki 

20Ti_BA/1500°C oraz 40Ti_BA/1550°C, zawierające w swym składzie odpo-

wiednio 12,5 i 27,3% obj. TiB2. 

d) Płytka referencyjna TA-Z (Al2O3/ZrO2 prod. IZTW), o średniej trwałości Tśr. 

wynoszącej 14,1 min w sposób istotny ustępowała płytkom 30Ti_BA/1550°C i 

50Ti_BA/1550°C (Tśr. = 16,1 i 16,3 min). Jej trwałość była jednocześnie staty-

stycznie równorzędna trwałości płytek wykonanych z materiałów 

20Ti_BA/1500°C i 40Ti_BA/1550°C (Tśr. = 12,9 i 14,0 min). 

e) Płytka referencyjna TW (Al2O3/TiC prod. IZTW) przewyższała pod względem 

uzyskanej średniej trwałości (Tśr. = 25,3 min) zarówno płytki z kompozytów 

Y-ZrO2/TiB2, jak i płytkę IZTW gatunku TA-Z. 



 148 

Tabela 10.2. Zestawienie wyników prób trwałościowych płytek wieloostrzowych wykonanych 

z podanych materiałów. Toczenie stali. 

Lp. Materiał 
Warunki 

prób 

Końcowe 

zużycie VBB 

[mm] 

Trwałość 

VBB = 0,30 

T [min] 

Trwałość 

średnia 

Tśr.** [min] 

1 0,32 13,9 

2 0,34 11,5 

3 

20Ti_BA/1500°C 

0,30 13,0 

12,8±2,1 

4 0,37 15,8 

5 0,31 16,4 

6 

30Ti_BA/1550°C 

0,31 16,2 

16,1±0,5 

7 0,33 14,9 

8 0,33 14,1 

9 

40Ti_BA/1550°C 

0,30 13,0 

14,0±1,6 

10 0,31 17,0 

11 0,33 16,4 

12 

50Ti_BA/1550°C 

0,30 15,5 

16,3±1,3 

13 0,31 14,4 

14 0,33 12,9 

15 

TA-Z 

0,32 15,0 

14,1±1,8 

16 0,22* 37,0 

17 0,30 32,0 

18 

TW 

stal 45 

(165±6 HB) 

 

vc = 150 m/min 

 

ap = 1,0 mm 

 

f = 0,15 mm/obr 

 

skrawanie 

na sucho: 

(bez chłodzenia) 

 

kryterium zużycia 

VBB = 0,30 mm 

0,33 25,3 

31,4±9,9 

* Jako kryterium zastosowano zużycie na powierzchni przyłożenia – VBN = 0,50 mm. 

** Obliczenia przedziału ufności dokonano na poziomie istotności α = 0,1. 

 



 149 

Tabela 10.3. Test istotności, t-Studenta, różnic wartości średnich okresów trwałości Tśr. 

płytek wieloostrzowych wykonanych z podanych materiałów, w próbie toczenia stali gat. 45. 

W tabeli porównano wartości współczynników „t” wyliczonych dla obserwacji w populacji 

wyników pomiarów zebranych dla danych materiałów. 

Próbki 
20Ti_BA 

/1500°C 

30Ti_BA 

/1550°C 

40Ti_BA 

/1550°C 

50Ti_BA 

/1550°C 
TA-Z TW 

20Ti_BA 

/1500°C 
 4,472 1,325 4,242 1,366 5,365 

30Ti_BA 

/1550°C 
t > tα  3,477 0,422 2,981 4,499 

40Ti_BA 

/1550°C 
t < tα t > tα  3,253 0,118 5,057 

50Ti_BA 

/1550°C 
t > tα t < tα t > tα  2,876 4,414 

TAZ t < tα t > tα t < tα t > tα  5,010 

TW t > tα t > tα t > tα t > tα t > tα  

Uwagi: tα = 2,132 (dla poziomu istotności α = 0,1 oraz liczby stopni swobody r = 4) 

             t <  tα – nie ma podstaw do odrzucenia hipotezy o równości średnich 

             t > tα – są podstawy do odrzucenia hipotezy o równości średnich 

 

10.3.3. Próby testowe wybranych gatunków ceramiki podczas toczenia żeliwa 

specjalnego 

 

Uzupełniające próby testowe płytek ceramicznych wykonano podczas toczenia 

tulei żeliwnych o wymiarach wyjściowych φ130/φ100x300 mm. Było to żeliwo sto-

powe, specjalne (GGLNiCuCr 1562) o relatywnie niskiej twardości 121±2 HB, które 

cechuje stosunkowo duża intensywność oddziaływania na płytki ceramiczne w sposób 

ścierny. Dlatego też stosowana w testach prędkość skrawania, dobierana w próbach 
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wstępnych, była niezbyt duże jak na obróbkę żeliwa. W przypadku niniejszych testów 

wynosiła ona 150 m/min. 

Do testów wybrano – po badaniach toczenia stali 45 – dwa najlepsze gatunki z 

grupy płytek wykonanych z kompozytów Y-ZrO2/TiB2, a mianowicie płytki z two-

rzyw: 30Ti_BA/1550°C i 50Ti_BA/1550°C. 

W przeprowadzonych próbach o charakterze testowym wykonano po 1 powtó-

rzeniu dla każdego rodzaju z porównywanych gatunków. Uzyskane wyniki oraz wa-

runki w jakich realizowano próby przedstawiono w Tabeli 10.4. 

 

Tabela 10.4. Zestawienie wyników prób trwałościowych płytek wieloostrzowych wykonanych 

z podanych materiałów. Toczenie żeliwa specjalnego, gatunku GGLNiCuCr 1562. 

Lp. Materiał Warunki prób 
Czas pracy, 

min 

Końcowe 

zużycie 

VBB, mm 

Trwałość 

VBB = 0,30 

T, min 

1. 30Ti_BA/1550°C  13,5 0,33 12,5 

2. 50Ti_BA/1550°C  17,0 0,30 17,0 

3. TA-Z 

Żeliwo: 

GGLNiCuCr1562 

(121±2 HB) 

 

vc = 150 m/min 

ap = 1,0 mm 

f = 0,10 mm/obr. 

 

Kryterium zużycia: 

VBB = 0,30 mm 

26,0 0,31 25,0 

 

Testowe próby trwałościowe przeprowadzone w procesie skrawania żeliwa sto-

powego, specjalnego GGLNiCuCr 1562 można scharakteryzować następująco: 

a) W odróżnieniu od toczenia stali 45 uzyskane trwałości wykazywały zróżnico-

wanie i pomimo, że były to próby pojedyncze występujące różnice można 

uznać jako istotne. 

b) W grupie płytek wykonanych z kompozytów Y-ZrO2/TiB2, w zakresie toczenia 

żeliwa specjalnego korzystniejsze cechy prezentował materiał zawierający w 
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swym składzie 36,5% obj. TiB2 – 50Ti_BA/1550°C (T = 17,0 min). Był on wy-

raźnie lepszy niż  spiek 30Ti_BA/1550°C (T = 12,5 min.). 

c) Płytka wieloostrzowa wykonana z materiału referencyjnego TA-Z była trwalsza 

od dwu wymienionych powyżej. Jej trwałość wynosiła bowiem 25 minut. 

 

10.4. Podsumowanie prób aplikacyjnych 

 

W podsumowaniu należy stwierdzić, że nie wykryto monotonicznej korelacji 

pomiędzy odpornością na ścieranie danego materiału (zawartością TiB2) a czasem pra-

cy noża w trakcie toczenia stali gatunku 45. Jednakże kompozyt 50Ti_BA/1550°C o 

zawartości 36,5% obj. TiB2 wykazywał bardzo korzystne cechy użytkowe w próbach 

toczenia, na sucho, tworzyw metalicznych. Było to najbardziej widoczne w kontekście 

wyników uzyskanych podczas badań w zakresie skrawania stali gatunku 45, w których 

ceramika ta wykazała się o 16% dłuższym czasem pracy niż komercyjny materiał 

Al2O3/ZrO2 gatunku TA-Z. Podobnymi właściwościami charakteryzował się nóż tokar-

ski oparty na tworzywie 30Ti_BA/1550°C (19,5% obj. TiB2). Wymienione kompozyty 

Y-ZrO2/TiB2 ustępowały jednak ceramice TA-Z w trakcie toczenia żeliwa specjalnego 

gatunku GGLNiCuCr 1562, a także były gorsze niż handlowe tworzywo TW 

(Al2O3/TiC) w próbach toczenia stali 45. 
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11. Podsumowanie i wnioski końcowe 

 

 Z zaprezentowanych danych eksperymentalnych wypływają następujące obser-

wacje i wnioski: 

1. Synteza proszku kompozytowego w układzie Y-ZrO2/TiB2 metodą polegającą 

na wytworzeniu krystalitów TiB2 in situ, tj. w osnowie ziaren tlenkowych jest 

efektywna pod warunkiem zastosowania odpowiednich parametrów procesu, ba-

zującego na karbotermicznej redukcji TiO2 w obecności boru lub jego prekursora. 

2. Optymalną temperaturą otrzymywania proszku kompozytowego jest 1300°C. 

Zwiększenie temperatury syntezy prowadzi do tworzenia drugorzędowych wtrą-

ceń roztworów stałych Zr(C,B), a jej zmniejszenie do niekorzystnej segregacji 

faz itrowych w formie tlenku lub boranu itru. 

3. Ze względu na podatność wtrąceń TiB2 na utlenianie, syntezę prowadzić należy 

w próżni. 

4. Zastosowanie pierwiastkowego nośnika atomów boru i wyżej wymienionych wa-

runków procesu pozwala na otrzymanie proszku kompozytowego zawierającego 

TiB2 jako jedyną fazę nietlenkową. W wyniku użycia tańszego prekursora boru – 

H3BO3 – otrzymuje się proszki kompozytowe zawierające prócz TiB2 również TiC. 

5. Zawartość TiB2 w proszku kompozytowym można łatwo kontrolować poprzez 

zmianę ilości TiO2 w mieszaninie reakcyjnej. 

6. Wielkość ziaren TiB2 w proszkach kompozytowych wynosi kilkadziesiąt do sto-

kilkadziesiąt nanometrów. Jednakże wysoka temperatura otrzymywania proszku 

kompozytowego implikuje konieczność wprowadzenia etapu mielenia przed 

spiekaniem, w celu de-agregacji ziaren. 

7. W wyniku spiekania proszków uzyskuje się kompozyty ziarniste o mikrostruktu-

rze składającej się w większości z submikronowych ziaren TiB2 lub innych faz 

nietlenkowych oraz ziaren ZrO2 o wielkości maksymalnej ok. 1-2 µm. 

8. Kompozyty Y-ZrO2/TiB2, serii 20T0_BA – 50Ti_BA, zawierające od 12,1±0,6 

do 35,8±1,8% obj. wtrąceń charakteryzują się wysokimi zagęszczeniami względ-

nymi, wynoszącymi od 97,2±0,2 do 99,8±0,2% oraz bardzo dobrymi parame-
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trami mechanicznymi i użytkowymi, wyższymi lub zbliżonymi (wytrzymałość 

mechaniczna, KIc) do wartości charakterystycznych dla tworzyw TZP: 

a) HV9,8N – 14,26±0,43 do17,81±0,37 GPa. 

b) Kilku a nawet kilkunastokrotnie mniejsze zużycie ścierne niż materiały 

referencyjne – gęste spieki: 3Y-TZP, Al2O3/10%TiC, Al2O3/10%ZrO2. 

c) KIc – 4,85±0,15 do 7,15±0,26 MPa·m1/2 

d) Maksymalna wytrzymałość na zginanie wynosząca 985±159 MPa. 

9. Wytrzymałoś mechaniczna kompozytów Y-ZrO2/TiB2 maleje liniowo w funkcji 

zawartości TiB2. Wynika to głównie ze wzrastającego, niekorzystnego wpływu 

rozciągających naprężeń cieplnych generowanych, w trakcie chłodzenia materia-

łu po spiekaniu, przez ziarna TiB2 o mniejszym od ZrO2 średnim współczynniku 

rozszerzalności cieplnej. Minimalna wartość wytrzymałości na zginanie wynosi 

ok. 400 MPa dla kompozytu zawierającego 36,5% obj. TiB2. 

10. Biorąc pod uwagę zagęszczenie oraz właściwości mechaniczne i użytkowe bada-

nych kompozytów, optymalną temperaturą spiekania swobodnego w próżni jest 

1500°C w przypadku materiałów zawierających ok. 12% obj. TiB2, oraz 1550°C 

– dla tworzyw o większym jego udziale. 

11. Jak pokazały badania aplikacyjne, wybrane kompozyty serii 20Ti_BA – 

50Ti_BA (zawierającej TiB2 jako jedyną fazę nietlenkową) mogą być potencjal-

nie wykorzystane do konstrukcji noży tokarskich przeznaczonych do skrawania 

stali i żeliwa bez chłodzenia narzędzia. Szczególnie kompozyt 50Ti_BA/1550°C, 

o zawartości 36,5% obj. TiB2, wykazuje bardzo korzystne cechy użytkowe, gdyż 

podczas toczenia stali gatunku 45 uzyskuje o 16% dłuższy czas pracy niż ko-

mercyjny Al2O3/ZrO2 gatunku TA-Z (IZTW Kraków). Podobnymi właściwo-

ściami charakteryzuje się nóż tokarski oparty na tworzywie 30Ti_BA/1550°C 

(19,5% obj. TiB2). Powyższe materiały ustępują jednak ceramice TA-Z w trakcie 

toczenia żeliwa specjalnego gatunku GGLNiCuCr 1562, a także są gorsze niż 

handlowe tworzywo Al2O3-TiC (gat. TW – IZTW Kraków) w próbach toczenia 

stali 45. 
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