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Отримання та механічні властивості  
високоентропійної кераміки (TiZrHfNbTa)C 

Показано, що для отриманої методом гарячого пресування 
щільної високоентропійної кераміки (TiZrHfNbTa)C оптимальна температура 
гарячого пресування становить 2000 °С. За нижчих температур спостерігали 
наявність у складі кераміки оксидів цирконію та гафнію, а також нерозчинених 
карбідів. Міцність отриманої кераміки за кімнатної температури складала 
394±72 МПа, за температури 1600 °С – 119±31 МПа. Показано, що для чистих 
карбідів за підвищеного навантаження на індентор спостерігали суттєве па-
діння твердості, водночас для (TiZrHfNbTa)C характерне збереження твердості 
за будь-яких навантажень. Для отримання максимальних значень твердості та 
міцності високоентропійної кераміки (TiZrHfNbTa)C необхідно зменшувати 
кількість ZrO2 та HfO2 у складі кераміки з одночасним зменшенням розміру зер-
на за рахунок використання субмікронних порошків та підбором технологічних 
режимів отримання. 

Ключові слова: карбіди, високоентропійна кераміка, гаряче пре-
сування, твердість. 

ВСТУП  

Високоентропійні матеріали на основі металів з кожним ро-
ком стають більш популярними через високу стабільність механічних харак-
теристик як за кімнатної температури, так і за підвищеної [1–6]. З іншого 
боку, з 2018 року активно ведуться роботи з отримання високоентропійних 
порошків [7, 8] та створення щільних матеріалів [9, 10] з високоентропійної 
кераміки на основі оксидів [11, 12], силіцидів [13–15], боридів [16–19] та 
карбідів [20–22].  

Найбільший інтерес представляють високоентропійні карбіди перехідних 
металів IV–VI групи. Оскільки монофазні карбіди мають найвищу температу-
ру плавлення та найвищу твердість серед усіх тугоплавких сполук, це дозволяє 
їх використання в вузлах тертя та зношування або як матеріали для обробки 
металів. Раніше на металічних системах було показано, що для утворення ви-
сокоентропійних сплавів необхідно враховувати деякі вимоги, а саме:  

– компоненти повинні мати один тип ґратки та їхній параметр не повинен 
відрізнятися більше, ніж на 5 % [4];  

– ентропія змішування має бути максимальною [6].  
Тому, для створення високоентропійної кераміки на основі карбідів пере-

хідних металів IV–VI групи не використовують карбіди VI групи (WC, Mo2C, 
Cr3C2), оскільки вони мають відмінний тип кристалічної ґратки, що усклад-
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нює отримання неперервного твердого розчину [22]. Виходячи із вище сказа-
ного, стандартною високоентропійною керамікою на основі карбідів може 
бути (TiZrHfNbTa)C. 

Для отримання щільних матеріалів на основі високоетропійних карбідів 
використовують технології гарячого пресування, іскроплазмового спікання та 
швидкого іскроплазмового спікання [7, 9, 21]. Найбільш популярною техно-
логією ущільнення є іскроплазмове спікання, яке дозволяє швидко ущільнити 
кераміку за високих температур, зберігаючи дрібний розмір зерен [21]. Про-
те, використання іскороплазмового спікання обмежене в розмірах заготовки, 
що призводить до складності визначення ряду таких механічних характерис-
тик, як залежність твердості від навантаження, міцності на згин за кімнатної 
та за підвищеної температури. Існують декілька робіт, в яких визначали за-
лежність твердості від навантаження, де максимальне навантаження станови-
ло 10 Н, а значення твердості – 22 ГПа [9]. Міцність на згин кераміки стано-
вить 421 МПа за кімнатної температурі, а за температури 1800 °С – 400 МПа 
[23]. Під час окиснення (TiZrHfNbTa)C за температури 1400–1600 °С відбува-
ється формування щільної окалини TiZrO4 та HfTiO4, які захищають матеріал 
від подальшого окиснення [24]. 

Метою даної роботи є отримання однорідного твердого розчину 
(TiZrHfNbTa)C, дослідження процесів фазоутворення в залежності від темпе-
ратури гарячого пресування, міцності на згин за кімнатної температури та за 
температури 1600 °С, залежності твердості від навантаження на інденторі до 
200 Н у порівнянні з матеріалами на основі карбідів з високими механічними 
характеристиками [25–27].  

МЕТОДИ ДОСЛІДЖЕННЯ 

Використовували порошки Донецького заводу хімічних реактивів, кіль-
кість домішків і розмір частинок яких наведено в табл. 1. 

Таблиця 1. Розмір, вміст кисню та вміст вуглецю  вихідних порошків, 
які використовували для отримання (TiZrHfNbTa)C 

Порошок 
Параметр 

TiC ZrC HfC TaC NbC 

d, мкм 3,7 7,6 11,2 7,6 5,3 

Домішки, % (за масою) 

O2  0,5 0,8 0,9 0,3 0,6 

Сзаг 19 19,1 6 6,3 11,5 

 
Зразки щільних монофазних карбідів (TiC, ZrC, HfC, TaC, NbC) діаметром 

20 мм та висотою 6 мм отримували методом гарячого пресування (ГП) за 
температури 2000 °С, тиску 32 МПа та часу витримки від 30 хв. Для отри-
мання високоентропійної кераміки ((TiZrHfNbTa)C) порошки TiC, ZrC, HfC, 
TaC, NbC змішували у відповідному аквіатомному співвідношенні в планета-
рному млині протягом 5 год в середовищі ацетону з використанням розмель-
них тіл WC–Co. Питома потужність відповідно до розрахунку, наведеного в 
[28], становила 150 Вт/г. Після змішування шихту висушували та просіювали 
через сито, середній розмір частинок порошку після розмелу становив 2–
3 мкм. Щільну високоентропійну кераміку діаметром 40 мм та висотою 6 мм 
отримували методом гарячого пресування в температурному інтервалі 1750–
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2000 °С за тиску 32 МПа та часу витримки від 15 до 60 хв. Щільність гаряче-
пресованих зразків визначали методом гідростатичного зважування.  

Структуру отриманих матеріалів досліджували за допомогою електронно-
го мікроскопа MIRA 3 (“Tescan Co.”, Чехія) з енергодисперсійним датчиком 
X-Max (“Oxford Instruments”, Великобританія). Рентгенофазовий аналіз 
(РФА) виконували на установці ДРОН-4 в СuKα випромінюванні. Міцність 
на згин вимірювали на шліфованих та полірованих зразках з розмірами 
3,5×4,5×36 мм за кімнатної температури з використанням стальних опор, а за 
температури 1600 °С – у вакуумі з використанням графітових опор на уста-
новці НІКІМП типу 1246. Детальний опис установки та методу вимірювання 
високотемпературної міцності наведено в [29]. 

Твердість за навантаження від 2 до 200 Н визначали на установці 
Falcon 509 (Нідерланди) з розрахунком наступних мікромеханічних харак-
теристик: границі міцності під час стиску Y, розтягування σf та зерногра-
ничної міцності S [30]. 

РЕЗУЛЬТАТИ  

Відповідно до кривих усадки, під час гарячого пресування за температури 
1750 °С досягали щільності 85 %. Подальше підвищення температури ГП до 
1900 °С інтенсифікує процес компактування, де щільність зразків за витрим-
ки 15 хв становила 93 %, а за витримки 60 хв – 95 %. Збільшення температу-
ри ГП до 2000 °С приводить до майже повного ущільнення кераміки (98 % 
щільності від теоретичної) (табл. 2). 

Таблиця 2. Керамографічний аналіз отриманої кераміки 

Режим 
Кількість структурних елементів,  

% (за об’ємом) 

карбід  температу-
ра, °С 

час, 
хв 

тиск, 
МПа

твердий 
розчин 

пори
HfC NbC TaC

(Hf,Zr)O2

Розмір зерна 
твердого 

розчину, мкм 

1750 15 32 63 12 10 5,3 2,5 7,2 2,8 

1900 15 32 79,7 8 5,4 – 1,8 5,1 4,7 

1900 60 32 87,6 4 2,3 – 1,2 4,9 9,9 

2000 15 32 96,6 2,4 – – 1,0 – 5,7 

 
Структура отриманої кераміки представлена на рис. 1, результати аналізу 

мікроструктури – в табл. 2. За температури 1750 °С в матеріалі присутні на-
ступні фази: HfC (біла фаза), ТаС (світла фаза), NbC (темна фаза), 
(TiZrHfNbTa)C (сіра фаза) та включення оксидів цирконію та гафнію (див. 
рис. 1, а, г) Підвищення температури до 1900 °С приводить до збільшення 
кількості (TiZrHfNbTa)C та зменшення кількості NbC, HfС, ТаС за рахунок 
їхнього розчинення в твердому розчині (див. рис. 1, б, д та рис. 2, а, б). Крім 
того, в матеріалі присутні оксиди ZrO2 та HfO2 (темна фаза), що підтверджу-
ється мікрорентгеноспектральним аналізом (МРСА) та рентгенофазовим ана-
лізом (РФА) (див. рис. 1, д, рис. 2, б). За температури ГП 2000 °С не було 
виявлено оксидів ZrO2 та HfO2 (див. рис. 1, в, е, рис. 2, б), що може бути 
пов’язано з процесами їхнього відновлення під час ГП. В структурі спостері-
гали незначний ріст зерна та зменшення пористості у разі присутності до 1 % 
(за об’ємом) карбіду танталу.  
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Рис. 1. Структура (TiZrHfNbTa)C, отриманого методом гарячого пресуванням за різних 
температур: загальний вигляд (а–в), мікроструктура з хімічним аналізом (г–е); Т = 1750 °С, 
t = 15 хв (а, г), Т = 1900 °С, t = 60 хв (б, д), Т = 2000 °С, t = 15 хв (в, е). 

 
МРСА окремих зерен показав наявність в них від 1 до 2 % (ат.) вольфра-

му, що пов’язано з намелом шарів WC–Co під час отримання порошкової 
суміші. В свою чергу підвищення температури гарячого пресування до 
2100 °С не приводить до суттєвого підвищення щільності. Проте за цих тем-
ператур відбувається значна рекристалізація зерен високоентропійної керамі-
ки, що негативно впливає на механічні властивості, як було показано в [9]. 

Методом РФА досліджено положення ліній (TiZrHfNbTa)C на великих ку-
тах (90°–105°) (див. рис. 2, б). Показало, що за температури ГП 1750 °С кіль-
кість твердого розчину становить ~ 60 % (за об’ємом) (див. рис. 2, б). Остато-
чне формування твердого розчину відбувається за температури ГП 2000 °С. 
Більш детальний аналіз твердого розчину, а саме, визначення періоду ґратки, 
показав, що період ґратки залежить від температури гарячого пресування та 
зростає за рахунок утворення більшої кількості твердого розчину за темпера-
тури 2000 °С, ніж за 1750 °С. Іншим фактором, який впливає на період ґрат-
ки, є зниження кількості кисню, як було показано в [31]. Розрахунковий пері-
од ґрадки для (TiZrHfNbTa)C становить 0,4519 нм, тоді як експерименталь-
ний – 0,4521 нм. Відхилення на 0,2·10–3 нм скоріше всього пов’язано з мож-
ливими внутрішніми напругами в матеріалі. Порівнюючи результати, отри-
мані авторами, з відомими даними спостерігали, що період ґратки за темпера-
тури 2000 °С не залежить від технології отримання кераміки, що свідчить про 
формування однорідного твердого розчину (TiZrHfNbTa)C (див. рис. 2, в).  
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Рис. 2. РФА отриманої кераміки: загальний (1 – порошок; 2 – 1500 °С; 3 – 1750 °С; 4 –
1900 °С; 5 – 2000 °С) (а), на великих кутах (1 – порошок; 2 – 1500 °С; 3 – 1750 °С; 4 –
2000 °С) (б); залежність параметра ґратки від температури отримання: 1 – дані авторів; 2 –
гаряче пресування [7]; 3 – гаряче пресування з витримкою 1 год [9]; 4 – іскроплазмове 
спікання [23] (в). 

 
Міцність на згин кераміки за кімнатної температури становила 

394±72 МПа, що відповідає відомим значенням міцності [23]. За температури 
1600 °С відбувається падіння міцності до 119±31 МПа.  

Залежність твердості від навантаження наведено на рис. 3, а. Як видно із 
отриманих результатів, найвищу твердість має матеріал, отриманий за темпе-
ратури 2000 °С за рахунок низької пористості і формування однорідного тве-
рдого розчину (див. рис. 3, а). Порівняння залежності твердості від наванта-
ження для чистих карбідів TiC, ZrC, HfC, TaC, NbC та високентропійної ке-
раміки (TiZrHfNbTa)C показує, що для чистих карбідів спостерігали значне 
падіння твердості у разі підвищення навантаження, особливо для TiC (див. 
рис. 3, б). Водночас для (TiZrHfNbTa)C спостерігали збереження твердості за 
будь-яких навантажень. Це стало можливим за рахунок збільшення зерногра-
ничної міцності та тріщиностійкості кераміки (див. рис. 3, в). Стабілізація 
твердості у разі збільшення навантаження можлива за рахунок мікророзтріс-
кування під час навантаження, як це спостерігали в композитах на основі BN 
[32]. 

ОБГОВОРЕННЯ РЕЗУЛЬТАТІВ 

За отриманими результатами можна побачити, що за температури 1750 °С 
відбувається формування значної кількості твердого розчину з присутніми 
NbC, HfC, TaC, оксидами ZrO2 та HfO2.  
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Рис. 3. Залежність твердості (TiZrHfNbTa)C від навантаження за різних температур отри-
мання (1750 (1), 1900 (2) (1 год витримки), 1900 (3), 2000 (4) °С) (а) та порівняння залеж-
ності твердості від навантаження простих карбідів (TaC (1), HfC (2), ZrC (3), NbC (4), TiC 
(5) з (TiZrHfNbTa)C, отриманого за Т = 2000 °С (6), і карбідами бору з домішками [25–27] 
(б); залежність тріщиностійкості (TiZrHfNbTa)C від зернограничної міцності (в). 

 
В матеріалі, ущільненому за температури 1900 °С, спостерігали неоднорі-

дність, яка пов’язана з різницею у хімічному складі від зерна до зерна (рис. 
4). Ця неоднорідність є нерозчиненим ТаС в зернах кераміки і може бути 
пов’язана з низькою швидкістю дифузії карбіду танталу завдяки його найви-
щій у порівнянні із іншими карбідами температурі плавлення. Водночас із 
присутніми включеннями TaC та неоднорідностями по хімічному складу в 
матеріалі спостерігали фази ZrO2 та HfO2. Проте оксидів титану (Тп = 
1843 °С), танталу (Тп = 1872 °С) чи ніобію (Тп = 1512 °С), не виявлено, тому 
що дані оксиди не стабільні та за температур від 1200 °С утворюють карбіди, 
відповідно до термодинамічних розрахунків. Присутність оксидів ZrO2 та 
HfO2 пов’язана з їхньою високою термодинамічною стабільністю і темпера-
турами плавлення вище 2700 °С. Така висока стабільність оксиду цирконію 
та гафнію призводить до їхнього існування в матеріалі за температури 
1900 °С.  

Відсутність ZrO2 та HfO2 за температури 2000 °С можна пояснити, аналі-
зуючи термодинамічно можливі рівняння реакції, які протікають під час га-
рячого пресування кераміки: 

1/7Ta2O5 + C = 2/7TaC + 5/7CO(g) (∆G1200 = –10 кДж/моль);  (1) 

1/7Nb2O5 + C = 2/7NbC + 5/7CO(g) (∆G1200 = –5 кДж/моль);  (2) 
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1/3TiO2 + C = 1/3TiC + 2/3CO(g) (∆G1300 = –1 кДж/моль);   (3) 

1/6ZrO2 + NbC = 1/6ZrC + 1/2Nb2C+1/3CO(g) (∆G2000= 28 кДж/моль); (4) 

1/6ZrO2 + TaC = 1/6ZrC + 1/6Ta2C+1/3CO(g) (∆G2000= 17 кДж/моль); (5) 

1/6ZrO2 + WC = 1/6ZrC + 1/6W2C+1/3CO(g) (∆G2000= –12 кДж/моль); (6) 

1/6HfO2 + NbC = 1/6HfC + 1/2Nb2C+1/3CO(g) (∆G2000= 30 кДж/моль); (7) 

1/6HfO2 + TaC = 1/6HfC + 1/6Ta2C+1/3CO(g) (∆G2000= 19 кДж/моль); (8) 

1/6HfO2 + WC = 1/6HfC + 1/6W2C+1/3CO(g) (∆G2000= –10 кДж/моль); (9) 

1/3ZrO2 + C = 1/3ZrC + 1/3CO(g) (∆G2000 = –36 кДж/моль);             (10) 

1/3HfO2+C = 1/3HfC + 1/3CO(g) (∆G2000 = –32 кДж/моль);             (11) 

Відповідно до термодинамічних розрахунків за температури 1900 °С не-
можливі ніякі реакції з відновлення оксиду цирконію та гафнію до відповід-
них карбідів. За температури 2000 °С термодинамічно можливими є реакції 
(6), (9) та (10), (11) – відновлення ZrO2 та HfO2 за рахунок взаємодії із WC та 
С. Утворені карбід гафнію та карбід цирконію розчинаються в 
(TiZrHfNbTa)C, де також присутні атоми вольфраму за рахунок розчинення в 
твердому розчині фази W2C з кубічною ґраткою. 
 

 

Ti 
C 

O Zr 
Nb

Ta 
Hf 

MeC 

NfO2 

MeC 

Ta rich 

Nb rich 

0          1         2         3         4         5         6         7  мкм 
0

0,5

1,0

 
Рис. 4. Аналіз розподілу хімічних елементів по зернах (пунктирна лінія) для кераміки, 
отриманої за температури 1900 °С з витримкою 15 хв.  

 
Наявність чи відсутність цих фаз, відповідно, впливає на твердість отри-

маної кераміки. Для крихких матеріалів твердість залежить від границі міц-
ності під час стиску Y, розтягування σf та зернограничної міцності S [30], яка 
в свою чергу визначається пористістю, фазовим складом та їхнім розміром.  

Твердість композита, отриманого за температури 1900 °С, нижча, ніж 
композита, отриманого за температури 2000 °С (див. рис. 3, а). Це пов’язано з 
нижчою щільністю і присутністю фаз ZrO2 та HfO2, які мають низьку твер-
дість – відповідно 16 і 14,4 ГПа [33, 34]. Тому матеріал, який складається 
виключно з твердого розчину, має найвищу твердість. Для підвищення твер-
дості необхідно зменшувати розмір зерна (рис. 5), що притаманно для крих-
ких матеріалів [35]. 
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Отже, для отримання однорідного твердого розчину (TiZrHfNbTa)C необ-
хідно використовувати температуру гарячого пресування 2000 °С. Досягнен-
ня найвищого значення твердості кераміки відбувається у разі утворення 
100 %-ного твердого розчину (TiZrHfNbTa)C з мінімальною пористістю. 
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Рис. 5. Залежність твердості (TiZrHfNbTa)C від розміру зерна за навантаження 10 Н. 

 
ВИСНОВКИ 

Методом гарячого пресування отримано високоентропійну кераміку 
(TiZrHfNbTa)C. Оптимальна температура гарячого пресування становить 
2000 °С, за нижчих температур існує додаткова пористість та небажані окси-
дні фази ZrO2 та HfO2. 

Міцність на згин отриманої кераміки становила 394±72 МПа. Твердість за 
навантаження 2 Н становила 23 ГПа, а за навантаження 200 Н – 21 ГПа. 
Встановлено, що для максимізації як міцності, так і твердості, необхідно фор-
мувати однорідний твердий розчин з мінімальним значенням пористості. 
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Obtaining and mechanical properties of high-entropy ceramics 
(TiZrHfNbTa)C 

Dense high-entropy ceramic (TiZrHfTaNb) C was obtained by hot pressing. 
It is shown that the optimal temperature for hot pressing is 2000 °C. At lower temperatures, 
oxides of zirconium and hafnium are observed, as well as undissolved carbides TaC, HfC. The 
strength at room temperature was 394±72 MPa and 119±31 MPa at 1600 °C. It was found that 
for pure carbides with an increase in the load on the indenter, a significant drop in hardness is 
observed, while for (TiZrHfNbTa)C it is characteristic of its retention under any load. To 
maximize the hardness and strength of high-entropy ceramics (TiZrHfNbTa)C, it is necessary to 
reduce the amount of ZrO2 and HfO2 with a simultaneous decrease in the grain size due to the 
use of submicron powders and selection of technological modes of production. 
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