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摘  要：ZrB2 基复相陶瓷是具代表性的超高温陶瓷(UHTC)，其服役温度远高于烧结温度，需较多 SiC 助烧致密并提升抗氧

化性能。21 世纪初发现过渡金属碳化物(MC)是更好的助剂，既有效除氧还能提升高温强度；近 10 年来作者们聚焦于 MC 对

UHTC 复相微结构的调控行为，揭示高黏滞度液相的复相反应烧结机理，并探究了复相协同固溶规律及其构效关系。定量微

结构研究发现，硼碳基烧结熔体主导了 ZrB2 基陶瓷的反应烧结与复相致密，调制了固溶微结构的多层级演变过程：MC 助剂

经熔体转化为 ZrC 晶界相，与硼化物主相的交换反应主导了复相关系；熔体作为过渡液相协助主相中 M 两级固溶并形成普

遍性的“核−周”结构，在烧结后期才析出 ZrC 次相以及更高的 M 固溶度。反应熔体对复相多级固溶结构的调控，与硅基陶瓷

的相变微结构及其“溶解–再析出”液相烧结过程相似，也在晶界残留较多硅酸盐熔体及玻璃相。与单相 MB2、MC 高熵陶瓷相

比，MIB2−MIIC 复相 UHTC 及其多层级固溶微结构有更多可调控路径，可更好优化并综合发展 UHTC 的服役性能：一是固

溶分相共格界面及其相互关联的位错网络化设计，可进一步提升高温强度，其相界、晶界及溶质偏聚可更为精准调控多尺度

复相共格结构；二是高温下晶界相与熔体的协同演化规律及复相调控研究，可在未来发展复相多级固溶焓所主导的多元UHTC
陶瓷共格结构，即复相陶瓷基因组、多层级复相结构的构效关系。 
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超高温陶瓷(UHTC)的发展起始于 1980 年代末美

国空军和国家航空航天局发表的系列研究报告[1–2]，本

世纪初逐渐成为高性能陶瓷研究热点并持续至今[3]。

过渡金属碳化物(MC)熔点虽比二硼化物 MB2更高，

但 MC 具有非化学计量性，碳易缺失并影响高温强

度，且立方相较难通过微结构调控实现增强或增韧。

早期发现 ZrB2、HfB2 相陶瓷在 2000℃以上氧化速

率更慢，因此成为 UHTC 研究主流；SiC 可助烧

MB2 陶瓷并抑制晶粒生长、提升高温强度，一直作

为第二相调控烧结温度，还能在服役过程中生成硅

酸盐液相包裹 MB2陶瓷表面，在以提升 UHTC 的抗

氧化性能[4–5]。过渡金属硅化物 MSi2 和 MC 亦能助

烧致密，由此产生了丰富的 UHTC 体系及多种复相

微结构[6–7]，近年进一步发展出 MB2、MC 高熵陶瓷

研究热潮[8–10]。多年获得的重点支持，让中国 UHTC
研究一直保持在国际先进水平及前沿[11–15]。 

UHTC 远比氧化物陶瓷和硅基陶瓷更难烧结致

密：其硼化物熔点高于 3000℃，ZrB2−SiC 共晶点也

超过 2300℃[16]，因而烧结温度很难低于 2000℃，

并导致晶粒快速生长。Zr、Si 和 B4C 通过热压和放

电等离子烧结(SPS)，可在 1600~1800℃直接反应并

烧结致密 ZrB2基陶瓷[17–18]。上海硅酸盐研究所通过

硼热/碳热真空反应制备出低碳低氧易烧结 MB2 粉

体，添加 MC 后在 1900~2000℃热压和无压烧结

ZrB2−SiC 陶瓷[19–22]：增加 1650℃真空预烧，可让

MC 助剂参与除氧反应；其中 WC 除氧最彻底，并

净化热压陶瓷晶界以有效提升高温强度[23]；MC 还

可无压助烧 ZrB2/HfB2–SiC 陶瓷，在 2200℃晶粒仍

可控[24–25]。MSi2 助剂熔点较低(2040~2100℃)，可在

1850~1950℃实现 ZrB2/HfB2 复相陶瓷致密化，但保

持高温强度仅至 1200℃[26–27]；其烧结行为类似于液

相烧结，出现新的固溶结构和较多晶界液相。 
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对 UHTC 微结构的定量研究也发现 MC助烧复相陶

瓷烧结过程中也会产生液相，并参与 MB2−SiC 陶瓷

从反应、无压到热压烧结的各种致密化过程。 
陶瓷的反应烧结过程中总会出现“过渡”液相：

随温度从 1450℃升至 1800℃，反应热压 ZrB2−SiC− 
ZrC 陶瓷实际烧结成了 ZrB2−SiC−ZrO2复相陶瓷(图
1a)，烧结液相中含较多氧，须调整复相反应路径[28]。

而在 WC 除氧助烧的无压烧结 HfB2–SiC 陶瓷中，

晶界处发现了硼碳基液相凝固后残留的含氧非晶相

与纳米结构[29]；SiC 次相表面也被较厚 Hf—O—C

非晶层所覆盖(图 1b)，表明氧含量变低的过渡液相

难以促进致密化，反而在后期 SiC 生长时产生了更

多孔隙；WC 助剂中的碳未被除氧反应所消耗，大

多经液相转换成 HfC 相，W 也在液相辅助下协同固

溶进入 HfB2 与 HfC 两相，而未生成所预期的 WB
相[24]。过渡液相应该也参与了这 2 个极端案例之间

的其它烧结及复相反应，乃至主导了 UHTC 复相关

系及微结构演化过程；前期UHTC研究中复相设计、

相图研究与微结构调控未能相互促进、实现协同发

展，对烧结液相的研究不足是其主要原因[11]。 

 
图 1  氧碳化物过渡熔体参与 UHTC 复相的形成 

Fig. 1  Transient oxy-carbide melts to dictate the sintering of multiphase UHTC 
 

本文将以 ZrB2 基复相 UHTC 为主线，探讨与

展示 MC 助烧所产生的高黏滞度过渡液相，即烧结

熔体如何主导复相多级固溶规律，以及多尺度复相

微结构的生长与调控原理[12]。首先将简单描述复相

微结构的定量化表征方法，包含固溶与微结构协同

分析、复相跨尺度定量表征；其次，以热压ZrB2–SiC– 
MC 陶瓷为典型案例，逐步发现固溶主导的“核–周”
结构、多种复相反应以及硼碳基液相的多级调控作

用，并推广为针对高温高黏滞度液相主导致密的“两
步法”复相烧结模式；再次，展示 MC 助剂如何协同

调控与发展更多的复相固溶关系，厘清复相微结构

多尺度调控的不同路径。最后一节将探讨硼碳基烧

结熔体对其它 UHTC 体系的调控作用[14]，与高熵(单
相)陶瓷对比展望未来 UHTC 材料研究与发展前景。 

1  复相陶瓷微结构的定量表征 
高性能结构陶瓷尤指高温工程陶瓷，大多仅涉

及单相或主相微结构的调控与设计研究，其定量分

析也仅限晶粒尺度的统计平均。掺杂物助烧可促进

陶瓷相异常生长，时常须依据双晶型来统计晶粒的

尺度及分布，配合助剂在晶界的偏析以研究微结构

调控规律及机理[30–31]。液相参与微结构调控的烧结

热力学原理如典型二元金属相图所展示(图 2)[32]：液

相烧结(LPS)需较为充足的助剂(B 相)，但易在晶界

留下较多第二相，且提高烧结温度则易造成液相挥

发及陶瓷晶粒粗大；黏性烧结(VFS)也需要较多助

剂，在无压力辅助时，高熔点液相(高黏滞度熔体)
才能实现致密化并同时抑制晶粒生长。在烧结温度

较低时，VSF 等效于过渡液相烧结(TLPS)模式，但 

 
图 2  二元相图可描述烧结助剂 B 在不同温度下主导的多种

液相特征，以对应不同的陶瓷烧结模式[32] 
Fig. 2  Binary phase-diagram for B as the sintering aid to 

control the performance of sintering liquid-phase in 
different sintering modes and temperatures [32] 
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助剂 B 相须合金化即固溶进入陶瓷相；而固相烧结

(SSS)也需辅以少量助剂以增加晶界扩散及陶瓷相

的本征烧结活性，通常还需借助热压(HP)、放电等

离子烧结(SPS)、闪烧(FS)等外场辅助模式以加快烧

结致密化过程。 
陶瓷烧结大多在晶界处残留杂相和少量非晶

相，助剂较多时总是成为第二相，且其在晶界的偏

析行为参与了陶瓷微结构的调控。最典型的氮化硅

陶瓷烧结及其相变微结构增韧，氧化物助剂不但产

生液相还大都固溶进入主相，形成 SiAlON 陶瓷及

复相(部分相变)微结构。经烧结液相主导致密的陶

瓷更易形成复相微结构；上硅所郭景坤先生曾提出

“高性能陶瓷就是复相陶瓷”，也反映了“陶瓷烧结必

需液相参与”这一更具普遍性的烧结机理。 
氮化硅陶瓷增韧不仅归功于双晶型微结构及相

变产生的长棒晶，更源于所有晶界上热稳定的非晶

纳米层，二者协同可更好抑制微裂纹扩展[33]。对氧

化物助剂在复相/相变微结构中再分布的定量分析，

发现其氧氮基过渡液相可同时调控相变率及固溶关

系[34–37]。氧化物被固溶后，残留液相的黏滞度增高，

除晶界非晶层外还在复相微结构中留下硅酸盐杂相

及氧氮基非晶相，从而协同调节并优化其力、电和

热等性能。甚至对 MoAlB 层状陶瓷微结构的定量分

析中还发现，硼氧基过渡液相可主导层状结构与复

相关系的协同演变：不但还原出层状结构的模板反应

规律，其充足的含氧液相对层错等层状缺陷也可同步

实现调控，并在全程反应的终点还原出金属液相[38]。 
因此，复相微结构的定量表征研究，首先需要

综合晶界相的识别、相比例及复相固溶量的测定，

结合多尺度微结构的统计分析，再以过渡液相成分

为关键抓手，推演出复相与微结构间协同演化的全

过程。 
不同 UHTC 体系均烧结成为复相微结构，其定

量化研究始于 1600~1800℃反应烧结 RHP/ZrB2− 
SiC−ZrC 陶瓷[39]。针对其多相反应产生的复相微结

构开展了定量及多尺度协同分析，发现富氧的硼碳

基液相主导了反应及致密化过程，SiC 抑制了 ZrC
相并使残留液相转变为 ZrO2次相(图 1a)：在 1450℃
较低反应温度下，富氧碳基液相中先析出了 SiC 纳

米晶；当过渡液相含氧量很低时成为 SiC 基熔体，

SiC 次相生长可超越 ZrB2主相，残余氧与 Zr 结合可

再析出 ZrO2纳米相；金属 Zr 的熔点低于 Si，800~ 
1400℃较低温下反应烧结的过渡液相中 Si 的含量

不足，难以抑制 ZrC 与 ZrB2 的复相反应竞争(图 3)。 

 
图 3  反应热压 ZrB2−SiC−ZrC 陶瓷微结构中烧结熔体演变[39] 

Fig. 3  Evolution of sintering melt in the reactive-hot-pressed ZrB2−SiC−ZrC ceramics[39]        
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图 4  2200 ℃无压烧结 HfB2−SiC−WC 陶瓷的复相固溶演变

规律 
Fig. 4  Evolution of mutual-solutions in multiphase relations 

for HfB2−SiC−WC ceramics pressureless-sintered at 
2200 ℃ 

 

来自球磨及初始粉体表面的氧杂质促成了最早的硼

碳基液相并将致密温度降低到 1600℃，但富氧的过

渡液相黏滞度过高，仍需热压辅助才得以实现完全

致密[28]；烧结后期，碳氧基液相中逐级析出 SiC、
ZrO2 次相后，在晶界仍残留不少 SiO2 及硅酸盐玻璃

相，未能发挥出低温烧结致密对提升 UHTC 性能的

作用[39]。 
采用除氧效果最明显的 WC 助剂，HfB2–SiC 陶

瓷可在 2200℃实现无压烧结致密，但其复相微结构

有来自球磨介质的额外 SiC 次相，碳硼基过渡液相

仍在晶界残留下氧碳基非晶(图 1b)。WC 助剂主要

贡献在于促进形成硼碳基烧结液相即高黏滞度熔

体，并经液相交换反应成 HfC 晶界相，钨则在 HfB2

主相和 HfC 次相中形成协同性固溶关系[24]。随 WC
含量增加，这一主次相固溶不对等的复相固溶反应

发展成为 HfB2–HfC–WB 三元复相交换反应，反映

出富碳烧结液相主导了协同固溶与复相演变的不同

阶段(图 4)：低 WC 助烧时 HfB2–SiC 复相微结构中

仅残存比气孔率还低的 HfC 晶界相，太少的过渡液

相难以促进烧结致密化；适度的 WC 可产生充足的

硼碳基过渡液相，主导 HfB2–HfC 复相协同固溶关

系，WB 也作为晶界相出现；过量 WC 掺杂改变了

过渡液相成分，并以 HfB2−WB 复相关系主导三元

复相交换反应及多级协同固溶关系，两硼化物相中

M 固溶度相互趋近，而 HfC 次相比例、W 固溶度均

随 WC 助剂含量增加而上升，进而形成稳定的三元

复相 UHTC。本文将针对 ZrB2 基、TiB2–TiC 复相陶

瓷，深入研究其复相固溶微结构，以揭示 UHTC 中

新型复相关系和多级固溶的协同演化规律。 

2  核–周结构与过渡液相调控“两步”
烧结 
熔点较低、相结构与主相类似的二硅化物 MSi2

助剂，常在 ZrB2基 UHTC 中形成 M 固溶不均匀的

固溶分相微结构[26–27]。与无压烧结 HfB2−SiC 复相

陶瓷相似，热压 ZrB2−SiC 陶瓷中的各种 MC 助剂通

过渡液相交换反应均转化为 ZrC 次相，同时也在主

相中形成具有两级 M 固溶的新型固溶微结构，称之

为“核–周”结构，即内部的晶核无 M 固溶或固溶度

很低、外围的晶周含有较高的 M 固溶度，并且在不

同的 ZrB2晶粒中高、低固溶度都基本均匀[40]。在热

压 TiB2−TiC 陶瓷中，WC 助剂在 TiC 次相中也形成

两级 W 固溶的核–周结构[41]。硼碳基过渡液相在复

相烧结中对主相微结构也进行了两阶段的液相调

节，亦即一种双固溶度调控的两步“烧结”控制机制。 
在热压 ZrB2−SiC−MC 复相陶瓷(简称 ZSM，

M=Nb, Hf, Ta, W)中，4 种助剂 MC 均导致主相中形

成两级 M 固溶的核–周结构，并在反应生成的 ZrC
次相中均形成第三级 M 固溶度[40]。如图 5 所示，X
射线衍射(XRD)可探测出ZSNb和ZSTa陶瓷主相双

固溶度产生的晶格参数差异；而扫描电子显微镜

(SEM)能直观呈现重元素在晶核与晶周的固溶度变

化；Nb 与 Zr 原子序数很接近，ZSNb 的核–周结构

只能用透射电子显微镜(TEM)观察、双固溶度用能

量色散谱仪(EDS)探测，还发现核/周界面晶格变化

产生的失配位错。这种普遍性的核–周结构及对应的

双固溶度，可作为 ZrB2主相的固溶分相结构，依据

Vigard’s 定律可进行 XRD 精修，既拟合出分相结构

的两级固溶度，还能测量晶核、晶周分相的体积比；

固溶分相之比也能用 SEM 测量，而双固溶度则可用

EDS 测定。W 比 Zr 的原子半径更小，其固溶对 ZrB2

晶格影响较弱，但 XRD 精修仍拟合出其晶核固溶

度为 1.0%(摩尔分数，下同)、核周固溶度为 2.0%，

而 TEM 更准确地测定 W 的固溶度分别为 0%和

3.0%±0.2%。Hf 在 ZrB2 中可无限固溶，XRD 未能

探测到 ZSHf 主相中的双固溶度，而 TEM/SEM 中

EDS 均测量出 Hf 在分相结构中的固溶度各为

0.9%/4.4%和 7.8%/8.6%，且 SEM 测得晶核分相比

例仅为 14%(体积分数) [40]。TEM 发现 ZSTa 晶核内

并无 Ta 固溶，但 XRD 拟合固溶度为 1.4%，2 种方

法测定的晶周固溶度分别为 11.7%和 12.8%，仅相

差约 1%。3 种方法均测量到 M 在新生成的 ZrC 次

相中具有更高的固溶度，其中 TEM–EDS 测量结果

最为精准：W 在次相中固溶度高达 21%，是其在
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ZrB2 晶周中固溶度的 7 倍；Hf、Ta 在次相中固溶度

是其在晶周的 2~4 倍，高达 19%和 44%；仅有 Nb
在次相与晶周固溶度相同，均为 12%。非同族的过

渡金属在 ZrB2–ZrC 复相间都产生了三级固溶度，反

映出硼碳基过渡液相(即烧结熔体)对复相微结构的

调控可分为 3 个特征阶段。以 Cr3C2、Mo2C 为助剂

无压烧结 ZrB2–SiC 陶瓷，也产生主次相间的复合式

交换固溶关系[42]。 

 

图 5  热压 ZrB2–SiC–MC 陶瓷(ZSM，M=Nb、Hf、Ta、W)中的固溶分相即核–周结构[40] 
Fig. 5  Core–rim structures by solid-solution phase-separation in the hot-pressed ZrB2–SiC–MC ceramics (ZSM，M=Nb、Hf、Ta、W)[40] 

 
与硅基陶瓷相变微结构的液相烧结过程相似，

核–周结构及协同的双固溶度经历了“溶解–再析出”
过程[36, 43]，即由硼碳基液相主导的两步烧结过程[40]。

烧结初始液相来自于 MC 粉体及主相表面氧化层，

即早期液相为氧碳基，与低温反应烧结中的液相相

近[28]；主相晶核源于 ZrB2粉体，烧结前期被部分溶

解进入液相，亦即熔融形成硼碳基熔体。粒径足够

小的陶瓷粉可被完全溶解或熔化，较大的粉体难以

完全溶解而存留为分相结构中的晶核；M 只能以固

相扩散模式进入晶核，其迁移速率很慢导致固溶度

很低，甚至 Ta 和 W 在 ZrB2 晶核中无法固溶。M 在

晶周的固溶度都很高，不可能在 ZrB2 晶粒生长结束

后通过晶界固相扩散形成，而只能借助过渡液相中

的高浓度 M，在晶核上外延析出高固溶度的晶周结

构，即在熔体“再析出”阶段产生主相的核–周分相结

构。核、周间界面形态通常接近固–液界面平衡的形

态；M 的两级固溶度在界面处发生跃变，其宽度不

超过 1 nm[40]，表明在“溶解”和“再析出”阶段间必有

一转折点，即晶核与过渡液相有一短暂平衡阶段，

此时过渡液相体量最高，但对不同主相晶粒而言，

该阶段并非同步发生，而是受制于晶粒周边烧结熔

体何时同步达到热平衡与化学平衡[40, 43]。 
与不同晶核相互平衡的局部液相其成份相同、

溶质 M 的浓度相近，从而在“再析出”过程中随晶周

外延生长所引入 M 的固溶度也很相近并保持均匀，

即烧结第二阶段晶周分相以“稳态”固溶模式发展微

结构。随着晶周生长结束进入烧结致密的最后阶段，

硼碳基熔体回归初期的氧碳基过渡液相，其 M 浓度

也有所降低但仍高于烧结起始的最高浓度，从而析

出固溶度更高的 ZrC 次相；最终复相微结构中仅残

余流动性更好的氧基熔体或液相填充多相晶界，尤

其是第二相 SiC 的存在使得较多的硅酸盐熔体残



· 1250 · 《硅酸盐学报》    J Chin Ceram Soc, 2026, 54(4): 1245–1256 2026 年 

留。因此，MC 助剂并非主要在中低温预烧阶段除

氧，更关键的作用是在烧结早期促进 ZrB2 主相溶解

以形成充足的硼碳基烧结熔体，在烧结中期参与主

相的固溶微结构的构筑，并在烧结后期转化为 ZrC
次相或硅酸盐熔体，从而通过液相/熔体的多级复合

式反应，促进复相固溶微结构的形成并实现材料致

密化。 
因此，复相 UHTC 热压烧结的本质是“两步”的

液相烧结，高黏滞度熔体的“缓慢”反应导致了三阶

段调控：即陶瓷复相的竞争与多级固溶微结构的生

长，逐步实现固溶分相结构、复相反应或“相变”；
甚至固溶分相亦即“固溶反应”或“固溶相变”，而最

后的二次“固溶反应”析出 ZrC 新相，形成复相间具

有三级固溶度的复合固溶结构。纳米氧化物陶瓷的

先高温后低温“两步”烧结法，关键是加速粉体表面

“液相”的本征烧结活性，以尽快实现致密化并同时

抑制陶瓷晶粒长大，避免了低熔点助剂常带来的过

多烧结液相；而这种几乎是单一阶段的快速烧结难

以有效调控复相微结构，更难实现固溶微结构的精

准调控。复相 UHTC 很早开始采用先低后高的两步

烧结法[44]，其新增低于主烧结温度 200~400℃的预

烧阶段使助剂更早形成高黏滞度的烧结熔体，从而

逐级调控复相反应、晶粒生长及固溶行为，获得充

分致密复相微结构。这也是将单相陶瓷“升温/外场–
生长–致密”的常规烧结三位一体进程，分解成为复

相烧结“2+1”三阶段，即“溶解→再析出→致密”的复

相演变过程，以精准调控多层级复相微结构及其协

同固溶关系。图 6a 给出了等温两步法烧结形成核–
周结构的固溶分相热力学规律。 

硅基陶瓷烧结也都经历包含溶解/再析出的等

温“两步法”(即三阶段液相烧结)，其核–周固溶分相

结构还与相变微结构共存，形成“复合式”的固溶+
相变微结构[36, 45–46]。其氧氮基烧结熔体协同调控的

结构相变和 AlN 助剂/杂质的双固溶度，还产生更为

丰富的硅酸盐次相，即后期的熔体转化为多种含氮

量递减的中间相以填充晶粒生长留下的孔隙；烧结

后高黏滞度的氧氮基熔体常残留为硅酸盐玻璃相，

但经长时间二次退火可被彻底晶化，甚至包括晶界

约 1 nm 厚的非晶层[43]。不但相变结构与固溶分相

形成了相互交错的复相固溶微结构，分相界面还

有约 20 nm 厚的相界“过渡层”并富集氮化物或氧化

物烧结助剂，表明其分相中的固–液平衡并不与

UHTC 固溶分相界面那样“跃变”，但更为复杂[45]。

SiC 的固溶分相发生在三阶段烧结的前半期，而结

构相变发生在固溶微结构发展之后即致密阶段，甚

至降温的初期，因此微结构、相变结构、固溶分相

结构均能协同调控，可对强度、韧性、蠕变、透光/
透波等性能全面调节。与硅基陶瓷相比，UHTC 复

相陶瓷的硼碳基烧结熔体还须在烧结后期进一步调

控氧碳基熔体，其残留的硅酸盐等非晶相在低温对

微结构增强贡献不大，在高温其流动性较高，更易

在微结构中产生较多的气孔。 

3  多级固溶反应调控复相微结构 
等温“两步”三阶段烧结形成的 UHTC 复相及三

级固溶微结构，其主/次相界面、固溶分相结构都能

储存残余应变能以增强材料力学性能，而核周结构

的晶格失配也常产生位错，从而为复相陶瓷性能带

来提升和优化的空间。固溶微结构相似的热压

ZrB2−SiC−ZrC(ZSM)陶瓷，其主相晶粒都发现位

错，但分布、类型不尽相同，复相陶瓷在高、低温

下强度也大相径庭[40]。ZSHf、ZSNb 室温强度达

1000 MPa，而 ZSTa 强度降至 800 MPa，ZSW 甚至

接近 400 MPa，这与 ZSW 晶周固溶度远低于其它

ZSM 有关；高价态、重金属助烧使得晶周分相比例

偏低，并使其在ZrC次相固溶度升高。然而在1000℃
以上的高温区域，材料的强度变化趋势则与室温相

反：ZSW 强度不断升高，在 1300~1600℃范围仍

保持在 700 MPa 左右，而 ZSNb 强度持续下降至

400 MPa；采用重金属碳化物助烧的 ZSHf、ZSTa
则在 1000℃以上才开始软化，而后者在高温区的强

度也缓慢下降并持平于 500 MPa。位错的分布和密

度、次相/晶界相的含量与尺度，尤其是主相的分相

比例及固溶度(图 6a)，都会对复相微结构的调控产

生影响，而这些微结构因素是 UHTC 设计与整体性

能进一步提升和优化的关键。 
不采用 SiC 可消除 UHTC 微结构中的硅酸盐晶

界相及玻璃相，但需更多 MC 作为次相，降低硼碳

基共晶相熔点以促进 UHTC 烧结。1500℃热压烧结

的 TiB2−TiC 陶瓷复相微结构中，少量源自球磨的

WC助剂在TiC次相晶粒中形成 2种固溶分相及核–
周结构(图 7)[41]。高能球磨使主次相粉体纳米化以加

快烧结，同时经此合金化(可看做“预烧”反应)产生

Ti0.8W0.2C 纳米相，并由此生成 2 种晶核固溶度相反

的核–周固溶结构，即晶核无固溶或更高固溶，而晶

周分相的固溶适中并且都相同，也成为碳基液相调

控下的 TiC“本征”固溶度。高黏滞度碳基熔体中还

包含预烧留下的“高熵”MC 纳米相，1500℃烧结时
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造成流动性不足即活性偏低，并在 TiC 晶粒内留下

大量更细小的纳米孔；提升烧结温度至 1600℃或在

2000℃二次烧结，都能使材料充分致密化，并实现

微结构的高强及高硬度 [41]。接近共晶复相成分

UHTC 中的碳基烧结熔体只能在烧结较后期通过调

控其固溶微结构，这可能与少量 WC 难以参与由过

渡液相主导的主次相复合固溶反应有关。因此研究

同一 MC 作为次相及烧结助剂来调控 ZrB2 基

UHTC 微结构调控，成为理解复相固溶微结构研究

的关键。 

 

图 6  ZrB2–SiC–ZrC 复相陶瓷(ZSM)的多层级固溶微结构与性能关系[40] 
Fig. 6  Multi-levelled relationship of solid-solutions, multiphase microstructures and properties for ZrB2–SiC–ZrC ceramics (ZSM) [40] 

 

图 7  热压 TiB2–TiC 陶瓷 TiC 相中出现 2 种核–周结构[41] 
Fig. 7  Emerging of two core–rim structures in TiC grains from the hot-pressed TiB2–TiC ceramics[41] 

 

2017 年欧洲研究者报导了在 1930℃热压烧结

ZrB2陶瓷，其在 1800℃的强度高达 836 MPa，2100℃
仍有 660 MPa；其 5%(体积分数) WC 助剂超过 SiC

助剂的 3%(体积分数)，既主导烧结、也形成了核–
周(其称“核–壳”)结构[47]。其优异的高温行为也应来

自核–周界面所产生的二维位错网络对晶粒生长的
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控制，还加上 WB 和碳杂相、ZrO2 次相及所包裹 W
颗粒等综合增强效应。高温强度与之相近的 ZSW 陶

瓷中 ZrC 相全转化自 WC 助剂(图 6b)，而高/低温强

度与之大相径庭的 ZSNb、ZSHf 虽“反应”生成与

ZSW 相同的 ZrB2−SiC−ZrC 复相陶瓷，但其核–周结

构及其所关联的位错分布、密度也各不相同(图 6c
和图 6d)[40]。因此不同过渡金属的三级固溶及其分

相、复相结构，才是在 UHTC 性能上产生巨大差异

的主导因素，尤其相对较小的 W6+高温下在晶界、

分相界面都更易扩散；ZSW 中主次相固溶差最大，

其晶核固溶度相对其它 ZSM 最低。邹冀等[15]仅用

WC 助剂热压烧结 ZrB2 陶瓷：1% (体积分数) WC
助剂在 2000℃即可使 ZrB2陶瓷致密，而 5% WC 在

1900~1950℃也未能让 ZrB2 充分致密。ZW1(添加

1%WC 的 ZrB2 陶瓷)中很少的烧结液相即已促进固

溶分相形成核–周结构，还有少量 ZrC 晶界相；助

剂含量逐步增至 20%时，ZrB2 主相中固溶分相持续

发生，但其晶粒尺度从 ZW1 的 2.6 µm 降低至

ZW20 的 0.9 µm(图 8)。ZW5 中 ZrC 与 WB 次相竞

争，两相体量也明显超过助剂，反映硼碳基液相在

烧结全过程的主导作用。ZW10 中 WB 开始与主相

竞争，但气孔率也增加到 3%(体积分数)，反映双硼

化物相烧结时液相流动性有所不足；而在 ZW20 中

次相体量高达 30%(体积分数)，形成三元复相陶瓷。

随 WC 助剂的增加，ZrB2 陶瓷从单相(Monolithic)
发展到主次相的双相(Dual-phase)微结构、再到多相

(Multiphase)微结构，其主相固溶分相的核–周结构

保持不变，但次相、晶界相及分相结构带来的位错

网络均发生很大变化，这些新颖的复相微结构将给

UHTC 全温区服役带来更好的性能设计和更大的优

化空间[15]。 
熔点更低的 MSi2 助剂在 UHTC 烧结中形成硅

基过渡液相[26–27]，可更好调控 ZrB2微结构：1800℃
反应热压 ZrB2−MoSi2 陶瓷的主次相比例与预期几

乎相同，且ZrO2晶界相仅为MoSi2体量的十分之一，

MoB 杂相再低 1 个量级。额外增加的 1500℃预烧原

本为除氧，但残余 ZrO2随 MoSi2 助烧剂而增加，显

示除氧效果不如 MC(尤其 WC)；ZrB2 主相中仍有

Mo 固溶，其固溶分相行为特殊，在较小晶粒中形

成三重核–周结构：晶核与外围晶周均无固溶，二者

之间存在一个 Mo 固溶带(图 9a)。这一复合式核–周
结构，经先低后高两步反应烧结由硅基液相调控而

成：预烧阶段先反应形成无固溶 ZrB2 晶核，较低温

下较少的硼硅基液相可在晶核上外延生长出含 Mo
固溶的晶周；高温烧结阶段不但过渡液相增加，其

温度较接近于 MoSi2 熔点，主导了 M 不发生交换固 

 
图 8  热压 ZrB2–WC 陶瓷(ZW)的复相固溶微结构 

Fig. 8  Solid-solution dictated multiphase microstructure of ZrB2–WC ceramics (ZW)            



第 54 卷第 4 期 顾  辉 等：超高温复相陶瓷多层级固溶微结构及烧结熔体调控：回顾与前瞻 · 1253 · 

 
图 9  1500/1800℃两步反应烧结 ZrB2−MoSi2 陶瓷主相的三重核–周结构(ZM20)；经高温热锻下的二次塑性形变，Mo 固溶微

结构伴随 ZrB2 晶粒生长的进一步演变(ZM20+HF) 
Fig. 9  Two-step (1500/1800℃) reactive hot-pressing of ZrB2–MoSi2 ceramics creates triple core–rim structures (ZM20), which 

evolves further into complex solid-solution microstructures under viscous or plastic deformation by hot-forging (ZM20+HF)     

 

溶的 ZrB2/MoSi2 复合反应，已有核–周结构的 ZrB2

晶粒可在析出次相的同时二次生长无固溶的晶周。

生长得更宽、更长的主相晶粒也含 Mo，但比低温

固溶带的固溶度更低且相对更为均匀，反映出硼硅

基烧结熔体有至少 2 种协同生长与固溶的路径或模

式(图 7c)，因此在烧结温度下锻压热处理时，三重

核–周结构及其变迁还可用来“记录”UHTC 复相微

结构热锻过程中的塑性形变及协同生长(图 9b)。
ZrB2−20MoSi2 陶瓷可在 1800℃无压烧结、ZrB2− 
15TaSi2 陶瓷在 1850℃热压致密，也都能无预烧一

步烧结出核-周结构、且晶周固溶度较高[26–27]；后者陶

瓷开始收缩的温度为 1580℃，比前者低了 270℃，

反映硼硅基烧结液相在热压反应的升温过程中提早

出现，也比 HfB2−15TaSi2陶瓷热压烧结中开始收缩

温度低了 170℃[27]，同时说明硼硅基液相经两步不

等温烧结更易产生复杂、复合式的固溶微结构。相

较 SiC 次相，MSi2更易助烧及调控复相微结构；相

较 MC 助剂，MSi2 熔点偏低，更易在高温下软化，

这使 UHTC 复相陶瓷的高温强度更易衰减、损失。 

4  总结与展望 
4.1  MIB2−MIIC 复相固溶微结构的可控烧结与协

同调制 
MB2、MC 单相陶瓷均难以通过一步烧结实现

致密化，只有结合二者在 1500~2000℃间的碳热、

硼热反应产生充分的硼碳基复合液相，再改变温度

以调制烧结过程中的高黏滞度熔体成分，不但能在

这一中高温区实现UHTC烧结致密，还能在主相内、

主次相间形成多级固溶微结构。先低后高的两步热

压烧结可调控陶瓷主相的固溶分相即核周结构，在

不同阶段调制主次相间的固溶交换反应，即协同调

控复相关系及固溶微结构，有望更好实现高温强化。

复相、固溶分相等异质界面在不同的尺度产生丰富

的应变微结构，尤其固溶分相界面还可引发各种类

型、不同密度的位错网络以精细调节共格界面的应

变分布，给常温或高温性能的进一步调控都增加了

优化空间。目前，对复相/分相界面与晶界协同、以

及对位错调制的跨尺度复相微结构调控研究已初见

端倪，还须针对硼碳基烧结熔体在更高烧结温度、

更多烧结制度下的演变规律展开系统研究，发展复

相陶瓷的烧结制度设计与固溶微结构的本构调控关

系，并拓展到主次相更“平等”、更复杂、交换固溶

度相差更大的 UHTC 复相微结构，全面设计和提升

UHTC 高低温综合服役性能。 
4.2  多层级共格高温强化 vs.多元硬化 

相比多组元即“高熵化”的 MB2 单相陶瓷，“赝
二元”复相 MIB2−MIIC 有着固溶微结构的可设计优

势和进一步优化其高温强度的发展空间。多元 M 在

单一晶格点位上增加的构型熵及“微观”尺度应变的

增加，既能提高材料的高温稳定性、提升陶瓷硬度

并降低热导率，还可使其在超高温、热冲击、中子

辐照等极端条件下更好、更耐久服役[8,48–49]。构型

熵可与空位、点缺陷及固溶等化学缺陷相互作用以

调控其介电或电导性，实现电磁波宽频阈吸收[50]；

这一电化学增益还使得高熵MB2、MB陶瓷可经SPS
等热压快速烧结，实现超硬及超不可压缩性[51−54]；

B4C 助烧 SPS 可有效提升高熵 MB2 陶瓷的高温强

度，但在晶界残留较多的氧化物[55]。高熵陶瓷烧结

中产生的助烧熔体偏少、黏滞度更高，很难通过晶

界液相调控以实现其微结构增强；多元 M 在陶瓷相

中产生无序涨落性晶格畸变以贡献于硬度、熔点的

提升，很难产生固溶不均匀所带来的亚晶粒尺度应

变场、以及固溶分相界面拓展出的位错网络，难以

协同调控微结构实现强化。复相 UHTC 中二元 M 及
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更高固溶度，既增加混合焓也提高构型熵，其多级

固溶度及共格关系可在复相微结构中保留更多应变

结构以增强[29,40]，其固溶跃变界面与空位结构、固

溶化学势作用产生各种位错网络分布(图 8)，也将成

为研究固溶微结构调控、多尺度增强机理新的抓手

及关键问题。 
4.3  多层级固溶复相设计 vs.多尺度复合结构设计 

三元(中熵)MB2 陶瓷经热压烧结形成双 MB2相

陶瓷[56]，其硼基过渡液相不但主导了两相三元间的

复合式固溶关系，还在 ZrB2、TiB2主次相晶粒内都

发展出核–周分相结构及与之相关联的位错网络；这

一复合式固溶即“同相异质”多尺度微结构，亦能协

助 UHTC 实现超硬性。高熵 MB2 可与 TiC、B4C 基

体 SPS 烧结成高熵复相 UHTC 或复合材料，高熵主

相或增强相经硼碳基液相调控也出现核周式固溶分

相微结构，不仅实现超硬还有所增韧，两相比例接

近时增强效应也最显著[57–58]。熔点更高的高熵 MC
陶瓷，其结构对称性高、缺陷易形成，抗辐照性能

优异[19, 59–60]；但在二元、四元 MC 陶瓷中均能自发

形成类似调幅分解结构的不均匀固溶结构[61,62]，反

映碳基烧结液相可以发育出二元互固溶、尺度更均

匀的固溶分相结构，这类似于亚稳氧化锆热障涂层

在高温退火中“二次”固溶分相所形成的多层畴复相

纳米结构[63]。热压烧结 MIB2−MIIC 陶瓷不但较早在

赝二元复相 UHTC 中实现超硬性，硼碳基液相还在

其复相微结构中主导两相“平等”交换固溶，并且在

其晶界相出现核–周结构及二次固溶分相结构，可同

时实现增强与增韧[64]。在晶界发生的二次固溶分相

与陶瓷复合相间的共晶/共析结构相似，与超高温下

经硼碳基熔体凝固形成的共晶/共析路径也相同。今

后硼碳基烧结熔体主导的 UHTC 研究，可定量表征

各种复相交换固溶规律、位错网络与核–周结构的协

同演化、二次固溶分相即共析结构的可控调控，进

一步发展多层级复相固溶微结构及新型多尺度构效

关系，设计与精准控制复相、分相结构间的跨尺度

残余内应力，在更广大的研究空间探索 UHTC 增强

/增韧微结构。 
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Extended Abstract 

ZrB2-based multiphase ceramics are representative ultra-high temperature ceramics (UHTCs). Their service temperature 
significantly exceeds the sintering temperature, often requiring substantial amounts of SiC as a sintering aid to achieve the 
densification and enhance the oxidation resistance. The transition metal carbides (MCs) are superior sintering aids for UHTCs, 
effectively removing the oxygen-impurity and improving high-temperature strength. From some projects supported from the National 
Natural Science Foundation of China, our studies focus on the effect of MC on controlling the multiphase microstructure of UHTCs. 
The results obtained reveal the reactive-sintering mechanism engaging the high-viscous liquid-phase and explore the mutual-solution 
behavior in multiphase ceramics along with the structure-property relationship. The quantitative characterization for microstructures 
indicates the dominance of bora-carbide sintering-melts on reactive-sintering and densification, and on regulating the multi-level 
evolution of high-solution microstructures. MC additives are transformed into ZrC grain boundary phases via the sintering-melt, and 
its exchange-reaction with the primary phase governs the multiphase relationship. The melt as a transient liquid enables a 
bi-solubility of M to create prevalent core–rim structures. In the later stages of sintering, ZrC second-phase precipitates with a 
higher solubility of M.  

Summary and Prospects  The multi-levelled control of multiphase microstructures by the reactive-melt is analogous to 
“dissolution–reprecipitation” process for liquid-phase sintering in the transformable microstructures of silicon-based ceramics, with 
silicate-melts and glassy phases at grain boundaries. In contrast to the monolithic ceramics of high-entropy MB2 and MC, the 
multi-levelled solid-solutions and the associated multiphase microstructures of MIB2-MIIC UHTCs offer ample and novel routes for 
comprehensive control, better optimization and further enhancement in high-performance UHTCs. The coherent hetero-interfaces 
created from the multi-levelled solutions via solid-state phase-separations and their interconnected dislocation networks can further 
improve the high-temperature strength, and those phase-boundaries, grain-boundaries, and solute-segregates allow a precise control 
over the multiscale semi-coherent microstructures. The research on this synergistic evolution of intergranular phases and 
sintering-melts at high temperatures along with the multiphase transformation has a promising potential for future advancements in 
ceramic genomes and levelled structure-property relationship for multiphase UHTCs governed by solid-solutions as 
enthalpy-regulation. 
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