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ZrB2–SiC–Zr2Al4C5复相陶瓷烧结反应机理与高温氧化行为 
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摘  要：ZrB2基复相陶瓷在超高温领域有着重大应用潜力，但其韧性低、抗氧化性差限制了其实际应用。以 Zr、B4C、Al、
C 和 Si 粉为原料，采用反应放电等离子体烧结制备出 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷，研究了反应过程和反应机理，探究了

Zr2Al4C5含量和氧化温度对复相陶瓷高温氧化行为的影响，揭示了其抗氧化机制。结果表明：900 ℃时，B4C 和 Zr 反应开始

生成 ZrB2；1 100 ℃开始生成 SiC；1 400 ℃时反应初期形成的 Zr3Al3C5与 ZrC 及 Al4C3生成了 Zr2Al4C5；但随着温度继续升

高 Zr2Al4C5则会转化为 Zr3Al4C6。复相陶瓷氧化后主要物相为 ZrO2、ZrSiO4和铝硅酸盐以及 SiO2玻璃相；随着 Zr2Al4C5含

量的增加，氧化层表面呈现出凹凸不平、疏松多孔，存在明显的长条状晶粒和不均匀分布的玻璃相。本工作为深化对 ZrB2–SiC
基复相陶瓷的高温氧化行为的理解提供了实验依据，为开发高性能 ZrB2–SiC 基高温复相陶瓷提供了实验与理论支持。 
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Reaction Mechanism and High-Temperature Oxidation Behavior of Reactively Sintered 
ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 Composite Ceramics 
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Abstract: ZrB2-based composite ceramics have great potential for applications at ultra-high temperatures, but the low toughness and 
poor oxidation resistance of them limit their practical applications. In this work, the Zr, B4C, Al, C and Si raw powders were used to 
prepare ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 composite ceramics by reactive spark plasma sintering. The reaction processes and mechanism were 
studied. The effects of Zr2Al4C5 content and oxidation temperature on high-temperature oxidation behavior of multiphase ceramics 
were investigated for revealing the anti-oxidation mechanism. The results indicated that the B4C reacted with Zr to form ZrB2 at 
900 , and then the SiC formed at 1 100 . At 1℃ ℃  400 , the Zr℃ 2Al4C5 formed from the reaction of Zr3Al3C5, ZrC and Al4C3 which 
formed at the early initial reaction stage. And the Zr2Al4C5 transformed into Zr3Al4C6 with further increasing temperature. The main 
phases of the composite ceramics after oxidation are ZrO2, ZrSiO4, aluminosilicate and SiO2 glass. With increasing Zr2Al4C5 content, 
the surface of the oxide layer of the composite ceramics became uneven, loose and porous, while obvious long strip grains and 
inhomogeneous distribution of glassy phases were also observed. This study not only provides a new experimental reference for 
in-depth understanding of the high-temperature oxidation behavior of ZrB2–SiC based multiphase ceramics, but also provides new 
experimental and theoretical support for developing high-performance ZrB2–SiC based high-temperature composite ceramics. 

 

Keywords: zirconium diborides-based multiphase ceramic; sintering; reaction mechanism; oxidation behavior 
 

高超声速飞行器在高速飞行期间，空气和飞行

器表面产生强烈的压缩和摩擦，飞行器的局部热端

部位温度高达 2 000 ℃以上[1]，这就对热防护材料的

耐温极限、高可靠性和抗热冲击性能提出更加苛刻 
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的要求。超高温陶瓷就是针对这一需求而提出来的

一类高温结构材料----熔点在 3 000 ℃以上，能够在

2 000 ℃以上使用的陶瓷，主要包括一些过渡族金属

的难熔硼化物、碳化物和氮化物。ZrB2具有低密度、

高熔点、高强度、高硬度和优良的导电、导热、耐

腐蚀、捕集中子等性能，在航空航天、电子、核工

业等领域内得到了广泛开发和应用，特别是在高超

声速飞行器的鼻锥、前缘以及超燃冲压发动机燃

烧室的关键热端部件，具有较好的应用前景[2–3]。

但 ZrB2 陶瓷韧性低，仅有 2～3 MPa·m1/2，高温抗

氧化的温度在 1 100 ℃以下[4]，远不能满足超高温环

境的要求。 
因此，开展 ZrB2 陶瓷的强韧化和提高其抗氧化

烧蚀性能的研究非常迫切，其中与 SiC 复合后，

抗氧化烧蚀性能得到明显提高，在 1 800 ℃以下表

现出良好的抗氧化性[5]，并且提高了材料的机械

性能[6]，成为超高温陶瓷体系研究的主体材料。但

是，ZrB2–SiC 复相陶瓷仍不可避免地面临裂纹抵抗

能力较差和断裂韧性低的缺点，断裂韧性一般在

3.5～5.0 MPa·m1/2 之间[4]，严重制约了其在高超声速

飞行等苛刻环境下的广泛应用。 

近些年，围绕解决 ZrB2–SiC 复相陶瓷韧性低的

问题，国内外科研人员开展了大量的研究工作并取

得一定创新成果，1) 颗粒弥散增韧：如 ZrC[7]、

TaSi2
[8]、HfB2

[9]、TiB2
[10]、AlN[11]和 VC[12]等；2) 相

变增韧：如 ZrO2
[13]；3) 金属颗粒增韧：如 V[14]、

Ni[15]等。相比于颗粒增韧相，掺入具有大长径比的

增韧相可以提高材料缺陷尺寸容限，有效地增加材

料中裂纹扩展阻力，呈现出优异的增韧效果。较为

便捷的是将 SiC 颗粒直接换成 SiC 纤维或晶须[16]，

还可以掺入石墨薄片[17]、石墨烯[18]、BN[19]、碳纳

米管[20]、ZrO2 纤维[21]和碳纤维[22]等，其中纤维作为

直径微米级的增韧相，能够最大限度抑制基体缺陷

的体积效应，提升了材料的强韧性。 
本课题组近些年采用直接掺入层状 Zr2Al4C5化

合物[23]和原位合成添加Zr2Al4C5化合物[24–25]以及反

应烧结复相陶瓷[26]等方法，将具有长径比的层状

Zr2Al4C5 化合物掺入到 ZrB2–SiC 陶瓷中，提高了其

断裂韧性，韧性值最高可达 5.96 MPa·m1/2。研究认

为，Zr2Al4C5 化合物阻止了裂纹扩展，消耗了裂纹

扩展能，且其内部也存在特殊的层状结构，裂纹则

会在其内部发生偏转，缩短裂纹扩展路径。此外，

相比于传统的制备工艺，反应放电等离子体烧结制

备的 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5复相陶瓷具有晶粒尺寸小、

晶界干净、烧结性能优异和工艺简便等优势[26–27]。

但据作者所知，目前鲜有文献系统报道有关反应放

电等离子体烧结 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷的反

应过程、反应机理和烧结致密化过程。 
研究表明，ZrB2–SiC 在较宽温域范围内均呈

现出良好抗氧化性[28]。然而，当温度超过 1 600 ℃
或是在低氧分压环境下，SiC 将发生活性氧化形成

气态的 SiO，且此时表面的熔融态 SiO2 的蒸汽压也

发生明显增加，导致 ZrB2–SiC 陶瓷的抗氧化性能

快速下降[29]。为此，人们提出通过调节液态保护层

粘度、优化 ZrO2 骨架和形成固态保护层等措施，

并努力寻求第 3 组元添加相来提高抗氧化性能。其

中改善液体保护层黏度的方法可以进一步提高复

相陶瓷的高温抗氧化性能，主要原因是：一方面能

减少液相保护层的挥发；另一方面可以减慢氧气在

液相保护层的扩散。目前发现有效提高 SiO2 玻璃

相黏度的物质主要是含 Ta 化合物，例如 Ta5Si3
[30]、

TaSi2
[31]和 TaB2

[32]等，这些添加物具有相同的氧化

产物 Ta2O5 使得 SiO2 玻璃相产生分相行为，从而

增加玻璃相黏度，增加陶瓷抗氧化性能。然而当

温度超过 1 500 ℃后，很大程度对抗氧化性能起

到负面作用[33]，这与 Ta 添加剂在高温氧化反应前

后的体积膨胀有很大的关系。同样的，在 ZrB2–SiC
体系中添加 AlN 化合物，降低了 SiO2 玻璃相的黏

度，使得氧气更容易扩散进入保护层[34]，对其抗

氧化性贡献很小，甚至恶化了该性能。前期研究

结果表明：掺入 Zr2Al4C5 化合物有效提高了

ZrB2–SiC 复相陶瓷的韧性，但目前文献报道有关

ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷高温氧化性能的研究

较少。 
本工作以 Zr、Si、B4C、Al 和 C 为原料，通过

反应放电等离子体烧结技术制备出致密的

ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷。利用 XRD、SEM
和 EDS 研究复相陶瓷的反应过程及反应机理，探

究 Zr2Al4C5 化合物含量对复相陶瓷的烧结性能、

物相组成和显微结构的影响规律。采用静态法和

差热分析法研究了 Zr2Al4C5 含量和氧化温度对复

相陶瓷的高温氧化行为的影响，以探究其抗氧化

机制。 

1  实验 
1.1  样品制备 

以 Zr 粉[纯度(质量分数)≥99.9%，粒径＜

10 μm)]、Al 粉(纯度≥99.99%，5～8 μm)，C 粉(纯
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度≥99.9%，平均粒径 1 μm)、B4C 粉 (纯度≥

99.9%，粒径＜10 μm)和 Si粉(纯度≥99.99%，粒径

＜10 μm)为原料。未添加 Zr2Al4C5时，复相陶瓷的

配比设计根据式(1)计算；添加Zr2Al4C5时，根据式

(2)和式(3)计算，固定 SiC 为 20%(体积分数)，通过

调整 Zr、B4C、C、Si 和 Al 的含量来调节复相陶瓷

中Zr2Al4C5的含量，ZrB2–SiC–Zr2Al4C5复相陶瓷的

配比组成如表 1 所示。 

表 1  复相陶瓷的组成设计 
Table 1  The designed compositions of multiphase ceramics 

Sample No. φ(Theoretical Zr–Al–C)/% 
w/% 

φ(Alculated Zr–Al–C)/% 
Zr Si B4C C Al 

ZSA0 0 68.67 10.54 20.79 0 0 0 
ZSA1 10 68.71 8.42 19.48 0.81 2.58 9.45±0.5 
ZSA2 20 65.85 8.67 17.20 2.94 5.34 19.76±1.0 
ZSA3 30 62.80 8.95 14.80 5.21 8.24 27.94±1.5 
ZSA4 40 59.55 9.24 12.22 7.62 11.37 37.14±2.0 

φ—Volume fraction;w—Mass fraction. 

 

4 22Zr+Si+B C 2ZrB +SiC  (1) 

4 22Zr+2Si+B C+C 2ZrB +2SiC  (2) 

2 4 52Zr+4Al+5C Zr Al C  (3) 

将 Zr、Si、Al、B4C 和 C 粉末按照组分设计称

量配料后装入行星式球磨机中混合均匀，然后装入

石墨模具并置于放电等离子烧结炉，烧结到设定温

度(900、1 000、1 100、1 200、1 400、1 600、
1 800 ℃)，真空气氛，真空度小于 20 Pa，升温速

度为 100 ℃/min，保温 3 min，烧结完后试样随炉

冷却，采用高精密磨床对试样表面进行打磨抛光，

并用超声波对其进行清洗，烘干后得到备用试样。 
1.2  样品表征 

采用 Archimedes 排水法测试样品的密度和开

气孔率。利用 X 射线物相分析仪(D/MAX–Ⅲ型)对
样品物相进行分析，测试条件：Cu 靶 Kα线，电压

40 kV，电流 40 mA，步长 0.02o。采用扫描电子显

微镜(S–3400N)观察样品表面和断口形貌，并对局部

进行了能谱(EDS)元素分析。采用高分辨透射电子显

微镜(JEOL–F5200)观察烧结后样品的高分辨晶格

相。用 Image–Proplus 6.0 软件分析烧结试样的晶粒

尺寸。 
复相陶瓷的氧化性能利用 2 种方法来评价： 
1) 将试样制备成 0.5 mm×1.5 mm×1.5 mm 的长

方体，放置在 Al2O3 坩埚中，利用差热分析仪(TGA，

Netzsch，STA449C)来测试其在加热过程中的质量变

化和 DSC 曲线，升温速率为 10 ℃/min，测试气氛

为空气。 
2) 采用煅烧法来测试复相陶瓷的抗氧化性，将

试样制备成 4 cm×4 cm×3 cm 的长条状，并采用超声

波对其进行清洗，烘干后利用高精密天平测试煅烧

前试样的质量(M0)，并计算出煅烧前试样的总面积

(S)，将试样放入电炉(Nabertherm LHT04)在空气环

境中煅烧，待冷却后测量试样煅烧后的质量(M1)，
计算出单位面积上质量增加量。氧化质量增加量越

大，表明材料的抗氧化性能越差，反之则越好。 

2  结果与讨论 
2.1  复相陶瓷的反应机理 

图 1 为不同 Zr2Al4C5 含量时在 1 800 ℃条件下

保温 3 min 复相陶瓷的 XRD 谱。由图 1 可以看出，

复相陶瓷的主要物相为 ZrB2、SiC 和 Zr2Al4C5，但

随着 Zr2Al4C5 含量的增加，Zr3Al4C6 衍射峰的峰强

逐渐增加，这是因为高温时 Zr2Al4C5 化合物中 Al
的挥发而转变为低 Al 含量的 Zr3Al4C6 化合物[35]。

此外，还出现了 Al—Si—O 的衍射峰，这是由于原

材料颗粒表面存在氧化物而形成的。 
 

 
 

图 1  不同 Zr2Al4C5含量时复相陶瓷的 XRD 谱 
Fig. 1  XRD of multiphase ceramics with different contents of 

Zr2Al4C5 
 

利用 Image-Pro Plus 6.0软件分析了复相陶瓷中
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Zr2Al4C5 和 Zr3Al4C6 化合物的体积分数，如表 1 所

示。由表 1 可知，当添加 Zr2Al4C5 含量低于 20%时，

计算值与目标值较为吻合，但随着含量增加，计算

值与目标值有些差距，这是因为反应生成 Zr3Al4C6

化合物所导致[26]。 
为了探究 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷的反应

过程和反应机理，XRD 结果显示在 1 800 ℃反应烧

结制备的样品 ZSA2 已经完全生成目标化合物

Zr2Al4C5，这对研究复相陶瓷的反应机理非常重要；

同时，根据前期试验探索，样品 ZSA2 的烧结性能、

力学性能和抗氧化性能较为优异。因此，选择样品

ZSA2 作为研究对象，研究不同合成温度下样品的

物相组成和显微结构。 
图 2 为不同合成温度下样品 ZSA2 的 XRD 谱。

由图 2 可以看出，起始原料中检测到 Zr、Al、Si、
B4C 和 C 的衍射峰。随着合成温度升高到 900 ℃，

主要物相为 ZrC、Zr—Al 化合物、Al4C3、ZrSi2 以

及未反应的 Si，同时出现了微弱 ZrB2 和 ZrC 的衍

射峰。当温度为 1 000 ℃时，Zr—Al 化合物的衍射

峰逐渐消失，出现了 Zr3Al3C5 的衍射峰。继续升高

温度到 1 100 ℃时，主要物相为 ZrB2、ZrC、ZrSi2

和 Zr3Al3C5，并存在少量的 Al4C3 和 SiC，此温度

下 ZrC 和 ZrSi2 衍射峰的强度逐渐减弱，进而生成

了 SiC。 
 

 
 

图 2  不同合成温度下样品 ZSA2 的 XRD 谱 
Fig. 2  XRD patterns for the sample ZSA2 at various sintering 

temperatures 
 

当温度达到 1 200 ℃以上时，出现了新相

Zr2Al4C5 的衍射峰，而 Zr3Al3C5 的衍射峰的峰强逐

渐变弱，这是因为 Zr3Al3C5与 ZrC 及 Al4C3发生反

应生成了 Zr2Al4C5 化合物，且随着温度的升高，

ZrB2和 Zr2Al4C5衍射峰的峰强逐渐变强。当温度达

到 1 600 ℃时，复相陶瓷主要物相为 ZrB2、SiC、

Zr3Al4C6 和 Zr2Al4C5 化合物，未检测到其它杂质

相。根据上述XRD结果，Zr、B4C、Si、Al和C之

间的反应发生在以下过程，如式(4)～式(15)所示。

当合成温度处于 900～1 100 ℃时，金属 Zr 与 C 和

Si 反应生成 ZrC 和 ZrSi2。 

3 23ZrAl 2ZrAl +ZrAl  (4) 

3 2 33ZrAl 2Zr 2ZrAl +2ZrAl   (5) 

4 23Zr B C 2ZrB ZrC    (6) 

2 3 2

3 3 5 3 4 3

3Zr Al 20ZrAl +15ZrC+53C
=13Zr Al C +2ZrAl +Al C


 (7) 

2 4 2ZrSi +B C ZrC 2ZrB 2SiC    (8) 

3 4 3 3 3 56ZrAl +24ZrC+3Al O 17C=10Zr Al C  (9) 

4 3 2 4 52ZrC+Al C =Zr Al C  (10) 

3 3 5 4 3 2 4 52Zr Al C +2Al C =3Zr Al C  (11) 

3 3 5 4 3 2 4 5 3 4 64Zr Al C +2Al C +C=3Zr Al C 2Zr Al C  (12) 

3 4 6 4 3Zr Al C =3ZrC+Al O  (13) 

2 4 5 3 4 6Zr Al C +ZrC=Zr Al C  (14) 

3 4 6 3 3 5 2 4 5Zr Al C +4Zr Al C +C=4Zr Al C 7ZrC  (15) 
复相陶瓷的致密化过程可以用材料收缩引起的

冲头位移来评价。由图 3a 可以看出，当烧结温度达

到 1 400 ℃以上时，烧结试样出现了较大的收缩，

随着温度继续升高收缩趋势更为明显。引起体积收

缩的主要原因是烧结致密化过程，随着烧结温度的

升高，促进了颗粒的重排和物质扩散，存在塑性流

动填充了部分颗粒孔隙，降低了颗粒之间的压缩空

间，使颗粒结合变得致密，孔隙率减小，进而引起

体积收缩。相比于样品 ZSA0，样品 ZSA2 开始收缩

的温度(1 450 ℃)和结束收缩的温度(1 780 ℃)都要

低，说明通过原位反应合成 Zr2Al4C5 促进了复相陶

瓷的致密化烧结。主要原因是合成 Zr2Al4C5时产生

了高密度的 Zr 空位缺陷，形成了固溶体，会导致材

料晶体结构发生畸变，使晶格处于高能量活化状态，

有利于晶格扩散，提高了复相陶瓷的烧结活性；此

外，烧结过程中形成了低温液相，如熔融 Al 和反应

产物及 C 等与颗粒表面氧化层所形成，移除了颗粒

表面氧化物，促进了颗粒的重排和传质，从而实现

复相陶瓷致密化过程。由图 3b 可以看出，随着烧结

温度的升高，试样的相对密度逐渐增加，当烧结温

度达到 1 400 ℃以上，试样的相对密度升高幅度明

显加快，对应的收缩位移也明显增加，这说明在

1 400 ℃以上发生了复相陶瓷烧结致密化过程。 
图 4 为不同合成温度下样品 ZSA2 断面的 SEM

照片。由图 4 并结合 XRD 和 EDS 分析可知，当合 
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(a) Shrinkage curves (b) Relative density 

图 3  样品 ZSA0 和样品 ZSA2 的收缩和相对密度变化曲线 
Fig. 3  Shrinkage curves and the relative density of the samples Z SA0 and ZSA2 

 

 
(a) 900 ℃ (b) 1 000 ℃ (c) 1 100 ℃ 

 
(d) 1 200 ℃ (e) 1 400 ℃ (f) 1 600 ℃ 

 

 
(g) EDS spectrum of point A  

in Fig. 4(a) 
(h) EDS spectrum of point B  

in Fig. 4(a) 
(i) EDS spectrum of point C  

in Fig. 4(b) 
(j) EDS spectrum of point D  

in Fig. 4(b) 

(k) EDS spectrum of point E  
in Fig. 4(c) 

(l) EDS spectrum of point F  
in Fig. 4(c) 

(m) EDS spectrum of point G  
in Fig. 4(d) 

(n) EDS spectrum of point H  
in Fig. 4(e) 

图 4  不同合成温度的样品 ZSA2 的 SEM 照片和 EDS 谱 
Fig. 4  SEM morphology and EDS spectra for the sample ZSA2 at various sintering temperatures 
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成温度为 900 ℃时，反应生成了大量的 Zr—Al 化合

物，同时还存在未反应的 B4C、Si 和 C 等。随着温

度继续升高，生成的 Zr—Al 化合物明显增多，并出

现了层状的 Zr3Al3C5 和 ZrC 化合物。当温度达到

1 100 ℃时，可以观察到 ZrB2 化合物，同时在 ZrC
颗粒表面存在絮凝状的 ZrB2，逐渐结晶并取代 ZrC
化合物。此外，随着 ZrSi2 逐渐减少，不断生成 SiC
化合物。当温度升高到 1 400 ℃时，可以观察到层

状结构的 Zr2Al4C5 化合物。当温度达到 1 600 ℃时，

反应合成的 ZrB2、SiC 和 Zr2Al4C5晶粒不断长大，

试样也逐渐致密。 
图 5 为 1 800 ℃条件下保温 3 min 时反应烧结

ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷的抛光平面和断面的

SEM 照片。由图 5 并结合 XRD 和 EDS 分析可知，

白色相是 ZrB2，而灰色相为层状的 Zr2Al4C5 和

Zr3Al4C6，黑色相为 SiC。 
表 2 为复相陶瓷的开气孔率、相对密度、体积

密度和晶粒尺寸。由表 2 可知，随着 Zr2Al4C5含量

的增加，复相陶瓷开孔率先减小后逐渐增大，样品

ZSA2 的开孔率较低，仅为 0.14%，说明反应生成的

Zr2Al4C5化合物有利于改善复相陶瓷的烧结性能。

从抛光平面图 (见图 5)可以看出，反应生成的

ZrB2、SiC 和 Zr2Al4C5 出现了团聚现象，但是样品

ZAS2 复相陶瓷中 ZrB2、SiC 和 Zr2Al4C5 的分布较 
 

 
(a) ZSA0 (b) ZSA0 (c) ZSA2 

 
(d) ZSA2 (e) ZSA3 (f) ZSA3 

 

 
(g) ZSA4 (h) ZSA4 

 

图 5  不同 Zr2Al4C5含量复相陶瓷抛光平面和断面的 SEM 照片 
Fig. 5  SEM images of polished surfaces and fracture surfaces of multiphase ceramics with different contentsof Zr2Al4C5 

表 2  复相陶瓷的开气孔率、相对密度、体积密度和晶粒尺寸 
Table 2  Open porosity, relative density, bulk density and grain size of ZrB2 of multiphase ceramics 

Sample No. Open porosity/% Relative density/% Bulk density/(g·cm–3) Grain size of ZrB2/m 
ZSA0 1.87 95.6 5.13 5.5±1.2 
ZSA1 0.29 97.0 5.20 1.8±0.5 
ZSA2 0.14 98.2 5.07 1.7±0.4 
ZSA3 0.24 97.6 4.92 1.1±0.3 
ZSA4 0.41 96.7 4.79 3.0±0.9 
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为均匀。 
由表 2 还可以看出，随着 Zr2Al4C5 含量的增加，

ZrB2 晶粒的平均粒径呈现为先减小后增大的趋势，

当含量为 30%时，ZrB2平均粒径约为 1.1 μm，这表

明原位反应生成的 Zr2Al4C5 化合物可以抑制 ZrB2

晶粒的长大，但是当含量达到 40%时，Zr2Al4C5 和

ZrB2 晶粒出现明显长大和聚集现象。 
图 5 为不同 Zr2Al4C5 含量复相陶瓷抛光平面和

断面的 SEM 照片。由图 5 可以看出，ZAS0 复相陶

瓷中 ZrB2 晶粒尺寸较大(约 5.5 μm)，断裂模式以穿

晶断裂为主，表明其断裂韧性值较低；而反应生成

Zr2Al4C5 化合物后复相陶瓷的断口较为粗糙，晶粒

尺寸较小，其断裂模式呈现为穿晶和沿晶的混合断

裂模式，而且存在层状 Zr2Al4C5 化合物拨出留下的

痕迹，消耗更多的裂纹扩展能。因此，添加 Zr2Al4C5

化合物有利于提高复相陶瓷的断裂韧性[26]。 
图 6 为样品 ZSA2 的高分辨透射电子显微镜照

片。由图 6 并结合 EDS 分析可知，呈现为层状晶粒

形态为 Zr2Al4C5，立方晶粒形态为 ZrB2，球形晶粒

形态则为 SiC[35]。由图 6 并通过对晶格条纹进行分

析，计算其晶面间距并与 JCPDS 卡片进行对比可

知，呈现为立方和层状晶粒形态分别为 ZrB2 和

Zr2Al4C5 相；将其晶界放大可以看出，这两相晶界

处较为干净，未发现其它杂质相。 
 

 
(a) ASZ2 (b) ZSA2 (c) EDS spectrum of point A in Fig. 6(b) 

 

(d) TEM image of point B in Fig. 6(b) 
 

(e) TEM image of point B in Fig. 6(b) 
 

图 6  样品 ZSA2 的 TEM 照片 
Fig. 6  TEM images of the sample ZAS2 

 
2.2  复相陶瓷的氧化行为 

图 7 为不同 Zr2Al4C5 含量的复相陶瓷氧化质量

增加量和氧化层厚度随温度变化曲线。由图 7 可以

看出，随着氧化温度的升高，所有试样的氧化质量

增加量和氧化层厚度均呈现增加趋势，尤其是当温

度高于 1 200 ℃时，氧化质量增加量和氧化层厚度

的增加趋势更为明显，呈现为抛物线变化规律，这

与典型的氧化动力学一致[36]。 
随着 Zr2Al4C5 含量的增加，试样的氧化质量和

氧化层厚度均呈现为逐渐增加的趋势，当低含量

Zr2Al4C5 (10%、20%)取代 ZrB2 时复相陶瓷氧化层较

薄，氧化并不严重，且添加 10%和 20%的氧化行为

类似；但是高含量(30%、40%)添加时导致了严重的

氧化，氧化生成的 Al2O3和 ZrO2 溶解在氧化层中形

成较厚且疏松的氧化层。当氧化温度为 1 600 ℃氧

化 1 h 后，氧化质量从样品 ZSA0 的 7.8 mg/cm2 增

加到样品 ZSA4 的 48.1 mg/cm2；氧化层厚度从样品

ZSA0 的 125 μm 增加到样品 ZSA4 的 840 μm，添加

Zr2Al4C5 化合物加剧复相陶瓷的氧化，这是因为：

氧化生成的 Al2O3 与 SiO2 反应生成铝硅酸盐，导致
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SiO2 玻璃相含量降低；另一方面 Al2O3降低了 SiO2

玻璃相的黏度[34]，造成玻璃相易流动渗入氧化层内

部。此外，Zr2Al4C5 化合物氧化后还生成大量的挥

发性气态产物。 
图 8 为复相陶瓷的 TG–DSC 曲线。由图 8 可见，

样品 ZSA3 初始氧化温度要比样品 ZSA0 高，说明

添加 Zr2Al4C5 在氧化初期可以延缓氧化的发生，

主要原因是 Al2O3 与 B2O3 反应形成 Al—B—O 玻

璃相[37]，有利于改善抗氧化性能。随着氧化温度的

升高，氧化质量增加量逐渐增加，如图 8a 中的蓝色

曲线，样品 ZSA0 在 640～1 300 ℃温度范围内质量

增加量为 0.54%，1 300～1 500 ℃温度范围内出现

了少量的质量减少，这是由于 B2O3 的挥发造成质量

发生相应的变化，测试结束后总质量增加量为

0.3%。由图 8b 可见，样品 ZSA3 从 800 ℃开始质量

增加，初始氧化阶段(800～1 200 ℃温度范围内)样
品 ZSA3 的 TG 曲线斜率与样品 ZSA0 相当，质量

增加速率较慢；但是当温度达到 1 200 ℃以上，样

品 ZSA3 的 TG 曲线斜率显著增大、质量增加明显，

1 500 ℃时最终质量增加量为 4.19%。 
 

 
(a) Mass change 

 
(b) Oxidation layer thickness 

图 7  不同 Zr2Al4C5含量的复相陶瓷氧化质量增加量和氧化

层厚度随温度变化曲线 
Fig. 7  Curves of temperature-dependent specific mass change 

and oxidation layer thickness for the multiphase ceramics 
with different contents(volume fraction) of Zr2Al4C5  

由图8中DSC曲线可知，样品ZSA0在约720 ℃
时有 1 个明显的氧化放热峰，在 1 216 ℃时左右

有 1 个微弱的放热峰，这是 SiC 氧化生成 SiO2 的放

热峰和 ZrO2 晶体由单斜相向四方相转变引起的相

变放热峰，在 1 446.9 ℃左右有 1 个微弱的放热峰，

这是 ZrO2 和 SiO2 生成 ZrSiO4 的放热峰。样品 ZSA3
的氧化放热峰在 804.9 ℃，与样品 ZSA0 相比，该

峰位大约向右偏移了 80 ℃，添加 Zr2Al4C5 化合物在

氧化初期延缓了复相陶瓷的氧化进程，这是因为

Al2O3 与 B2O3 反应生成 Al—B—O 玻璃相。此外，

样品 ZSA3 在 1 182.5 ℃和 1 446.5 ℃时有 2 个新的

放热峰，这是氧化生成的 SiO2 和 Al2O3及 ZrO2 反应

生成铝硅酸盐和 ZrSiO4 等所产生的。 
 

 
(a) ZSA0 

 
(b) ZSA3 

图 8  样品 ZSA0 和样品 ZSA3 的 TG–DSC 曲线 
Fig. 8  TG–DSC curves of the samples ZSA0 and ZSA3 

 
图9为复相陶瓷在不同温度下氧化1h后的宏观

形貌的照片。由图 9 可以看出，当氧化温度为

1 200 ℃时，Zr2Al4C5 含量低于 30%时，氧化层表面

没有明显变化，氧化层表面相对平滑，但当含量超

过 30%，试样氧化表层呈白色蓬松多孔状，其与下

层结合非常脆弱，极易发生脱落。样品 ZSA0 表面

氧化层呈现为黑色，随氧化温度升高其表面颜色无

明显变化，氧化层表面相对平滑，这是由于表面覆

盖连续致密的富 SiO2 熔融态玻璃相，同时零星夹

杂着白色的 ZrO2 颗粒。但添加 Zr2Al4C5 化合物后，

随着氧化温度的升高，试样表面氧化层颜色和形貌
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均发生显著改变，试样氧化后表面的白色区域越来

越多，表面高低不平，发现有大量气体产物向外逸出

时残留的痕迹。对于样品 ZSA3 和样品 ZSA4，随着

氧化温度的升高，试样氧化表面的蓬松多孔层结构逐

渐消失，在其表面覆盖了 1 层白色的氧化产物层。 
图 10 为复相陶瓷在不同氧化温度下氧化 1h 后

氧化层表面的 XRD 谱。由图 10 可以看出，添加

Zr2Al4C5 化合物，氧化温度为 800 ℃时均能检测到

ZrB2、SiC 和 Zr2Al4C5 化合物的衍射峰，但同时存

在 ZrO2 衍射峰，这是因为 ZrB2 及少量的 Zr2Al4C5

化合物发生氧化生成 ZrO2 和 Al2O3化合物。氧化温

度升高到 1 000 ℃时，ZrO2 的衍射峰逐渐增强，同

时检测不到 Zr2Al4C5的衍射峰，但是观察到了 Al2O3

的衍射峰；随着 Zr2Al4C5 化合物含量的增加，ZrB2

衍射峰的峰强逐渐减弱，添加大量 Zr2Al4C5化合物

的复相陶瓷存在较为严重的氧化。当温度升高到

1 200 ℃时，Al2O3 的衍射峰逐渐增多，但随着温度

升高其衍射峰峰强逐渐变弱。1 600 ℃时，氧化层表

面主要物相为 ZrSiO4、ZrO2 及铝硅酸盐，这是由于

SiO2 与 ZrO2 反应形成 ZrSiO4化合物，以及 SiO2与

Al2O3 反应生成铝硅酸盐。 

 
(a) 1 200 ℃ 

 
(b) 1 400 ℃ 

 
(c) 1 600 ℃ 

图 9  复相陶瓷在不同氧化温度下氧化 1 h 后的宏观形貌照片 
Fig. 9  Detailed macroscopical morphology of the multiphase 

ceramics after 1 h oxidation at various temperatures 

 

 
(a) ZSA0 (b) ZSA1 (c) ZSA2 

 

 
(d) ZSA3 (e) ZSA4 

图 10  复相陶瓷在不同氧化温度氧化 1 h 的 XRD 谱 
Fig. 10  XRD patterns of the multiphase ceramics after 1 h oxidation at various temperatures 

 
随着 Zr2Al4C5 含量的增加，ZrSiO4 和铝硅酸盐

的含量也随之增加，同时铝硅酸盐的组成也发生变

化。样品 ZSA0 在 1 600 ℃氧化 1 h 存在 ZrO2 结晶

相和少量的 ZrSiO4，由于 SiC 氧化后生成的 SiO2
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多为非晶态，因此在 XRD 谱中也很难检测到。对

于 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5 复相陶瓷，在氧化环境中主要

发生如下几种反应，其中氧化温度低于 1 100 ℃时，

氧化生成具有保护作用的液相 B2O3，而当温度在

1 100～1 400 ℃时，转变为气态的 B2O3，剧烈挥发。 

2 2 2 3 2
5ZrB (s) O (g) B O (s) ZrO (s)
2

    (16) 

2 4 5 2 2

2 3 2

Zr Al C (s) 10O (g) 2ZrO (s)
2Al O (s) 5CO (g)

  

  (17) 

2 3 2 3 2 3 2 32Al O (s) B O (l) 2Al O B O (s)    (18) 

2 2
3SiC(s) O (g) SiO (l) CO(g)
2

    (19) 

2 2 3 2 3 2SiO (s)+ Al O ( )s Al O SiO ( )sx y x y   (20) 

2 2 4ZrO (s)+SiO ( ) ZrSiO )s (s  (21) 

图 11 为不同氧化温度下氧化 1h 后氧化断面的

BESEM 照片。由图 11a～图 11c 可以看出，样品

ZSA0 氧化后表面形成了致密的 SiO2 氧化膜，这是

由于 SiC 缓慢氧化而生成的，并且随着氧化温度升

高，其氧化膜逐渐增厚，从而阻碍了氧通过 SiO2 薄

膜向样品内部的扩散，有效减缓了其氧化进程[28]。

当添加 Zr2Al4C5 化合物后，氧化温度为 1 200 ℃时

表面致密的 SiO2 薄膜逐渐消失，氧化层呈现为疏松

多孔的结构，其厚度呈现为先减小后增加的趋势，

当掺入量为 20%，氧化层厚度最薄为 30 m，当掺

入量达到 40%时，氧化层厚度明显增加，达到了

62 m，但未出现明显的分层现象。随着氧化温度

升高到 1 600 ℃，样品 ZSA1 和样品 ZSA2 表面形

成较为致密连续的氧化层，并出现了分层现象(见
图 11f)，将断面区域分为 4 层：第 1 层为氧化层表

面为 SiO2 玻璃相、铝硅酸盐和 ZrSiO4；第 2 层即氧

化层表面下层是 ZrO2 和 Al2O3层；第 3 层则是 SiC
和 Zr2Al4C5化合物缺失层；第 4 层，未反应的复相

陶瓷区域。 
 

(a) ZSA0, 1 200 ℃ (b) ZSA0, 1 400 ℃ (c) ZSA0, 1 600 ℃ (d) ZSA1, 1 200 ℃ 

(e) ZSA1, 1 400 ℃ (f) ZSA1, 1 600 ℃ (g) ZSA2, 1 200 ℃ (h) ZSA2, 1 400 ℃ 

(i) ZSA2, 1 600 ℃ (j) ZSA3, 1 200 ℃ (k) ZSA3, 1 400 ℃ (l) ZSA3, 1 600 ℃ 
 

  
(m) ZSA4, 1 200 ℃ (n) ZSA4, 1 400 ℃ (o) ZSA4, 1 600 ℃ 

图 11  不同氧化温度下氧化 1 h 后的复相陶瓷氧化断面的 BESEM 照片 
Fig. 11  BESEM cross-sectional morphologies of the multiphase ceramics after 1 h oxidation at various temperatures 
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当掺入量为 40%时，不存在明显的分层现象，

氧化层表面的玻璃相也越来越薄，氧化层中出现了

大量的孔洞，呈疏松多孔结构，主要原因是随着

Zr2Al4C5 含量的增加，氧化后生成 Al2O3 的含量逐

渐增多，Al2O3 与 SiO2 生成铝硅酸盐，从而导致 SiO2

玻璃相含量降低，不能均匀覆盖在氧化层表面。其

次，Al2O3 会降低玻璃相的黏度，且随着 Zr2Al4C5

含量的增加，降低黏度的作用更加明显，低黏度的

玻璃相虽能有效地覆盖在氧化层表面，但是挥发性

气态产物也易冲破黏度较低玻璃相逸出氧化层，留

下孔洞加剧了其氧化；此外，低黏度的玻璃相还容

易渗到氧化层内部，造成氧化层没有出现明显分层

现象；同时，低黏度的玻璃相加速传质过程，导致

了 ZrO2 晶粒长大。 
图 12 为不同氧化温度下氧化 1h 后的复相陶瓷

氧化层表面的 SEM 照片。由图 12a～图 12c 可见，

当氧化温度为 1 200 ℃时，样品 ZSA0 氧化层表面

呈现为 SiO2 玻璃层，白色的 ZrO2 颗粒镶嵌在玻璃

相中；随着氧化温度的升高，SiO2 玻璃相逐渐增多

且均匀覆盖在氧化层表面。当添加 Zr2Al4C5化合物

时，氧化温度为 1 200 ℃时可以观察到氧化层表面

覆盖着致密的氧化层，这是因为 Al2O3与 B2O3 形成

了 Al—B—O 玻璃相及 SiO2 玻璃相，能够填补氧化

层表面的孔洞和缺陷，形成较为致密的氧化层，阻

止氧气进一步进入，提高抗氧化性能；但其氧化层

由于氧化生成的挥发性气态产物如 CO 和 B2O3等，

逸出表面所导致表面粗糙；随着 Zr2Al4C5 含量的增

加，氧化层粗糙度增加，晶粒尺寸逐渐减小。氧化

温度升高到 1 400 ℃时，氧化层表面呈现出长条状

的结晶相和不均匀覆盖的 SiO2 玻璃相，结合 XRD
和 EDS 分析可知，这些晶体是铝硅酸盐和 Zr2SiO4

等，氧化层表面呈现出明显的凹凸不平，氧化膜的

完整性受到破坏，这说明此时发生了剧烈的氧化反

应，生成大量的挥发性气态产物，逸出表面而留下 
 

(a) ZSA0, 1 200 ℃ (b) ZSA0, 1 400 ℃ (c) ZSA0, 1 600 ℃ (d) ZSA1, 1 200 ℃ 

(e) ZSA1, 1 400 ℃ (f) ZSA1, 1 600 ℃ (g) ZSA2, 1 200 ℃ (h) ZSA2, 1 400 ℃ 

(i) ZSA2, 1 600 ℃ (j) ZSA3, 1 200 ℃ (k) ZSA3, 1 400 ℃ (l) ZSA3, 1 600 ℃ 
 

  
(m) ZSA4, 1 200 ℃ (n) ZSA4, 1 400 ℃ (o) ZSA4, 1 600 ℃ 

图 12  不同氧化温度下氧化 1 h 后的复相陶瓷氧化表面的 SEM 照片 
Fig. 12  SEM surface morphologies of the multiphase ceramics after 1 h oxidation at various temperatures 
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的孔洞。当氧化温度为 1 600 ℃时，长条状晶粒尺寸

逐渐长大，且随着 Zr2Al4C5 含量的升高，晶粒尺寸

逐渐减小，同时气态产物挥发而留下的孔洞逐渐增

多，氧化层表面由蓬松多孔晶粒所组成，为氧原子进

入内部提供了很多路径，从而造成更严重的氧化。 
图 13 为 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5复相陶瓷在 1 400 ℃

和 1 600 ℃氧化 1 h 后氧化层表面的 SEM 照片和

EDS 能谱。由图 13 可知，相比于样品 ZSA2，当氧

化温度为 1 400 ℃时，样品 ZSA3 氧化层表面更为

粗糙，存在少量气态产物挥发留下的孔洞，这是由

于样品 ZSA3 氧化后生成 Al2O3 含量更多，消耗更

多的 SiO2 生成铝硅酸盐，此外 Al2O3 导致 SiO2 玻璃

相的黏度降低，从而玻璃相不能均匀覆盖在氧化层

表面，如图 13d 所示。结合 EDS 分析可知，氧化层

表面主要元素为硅、铝和氧，即为铝硅酸和 SiO2 玻

璃相。当氧化温度升高到 1 600 ℃时，氧化层表面

的粗糙有所减弱，生成了片状晶粒，结合 XRD 和 EDS
分析可知，该晶粒为铝硅酸盐，相比于 1 400 ℃，

其组成发生了变化，在高温作用下烧结致密，孔洞

较少，如图 13f 所示。 
图 14 为样品 ZSA3 氧化 1h 后氧化层断面的

SEM照片。由图14可以看出，当氧化温度为1 400 ℃
时，氧化层表面呈现为凹凸不平，存在明显的孔

洞，氧化生成的 ZrO2 晶粒呈现为颗粒状，分散在

铝硅酸盐/SiO2 玻璃相中；当氧化温度为 1 600 ℃
时，氧化层内部的孔洞逐渐增多，表层的玻璃相

物质逐渐减少，ZrO2 晶粒明显粗化，呈现树枝状

形态，这是因为 Al2O3 降低了玻璃相的黏度，加

快了传质过程。 
为了对比不同添加量对复相陶瓷抗氧化性能

的影响，选择未添加、20%和 30%的试样作为研究

对象，这是因为随着 Zr2Al4C5 化合物含量的增加，

试样的抗氧化性能逐渐降低，尤其是高含量(30%、

40%)时导致了严重的氧化。同时，为了对比 ZSA2
和 ZSA3 试样的氧化性能选择氧化温度为

1 400 ℃，这是因为 ZSA3 试样在 1 600 ℃时氧化较 

 

 
(a) ZSA2, 1 400 ℃ (b) ZSA2, 1 400 ℃ (c) ZSA3, 1 400 ℃ 

 
(d) ZSA3, 1 400 ℃ (e) ZSA3, 1 600 ℃ (f) ZSA3, 1 600 ℃ 

 
(g) EDS spectrum of point I in Fig. 13(b) (h) EDS spectrum of point J in Fig. 13(d) (i) EDS spectrum of point K in Fig. 13(f) 

图 13  复相陶瓷氧化 1 h 后氧化层表面的 SEM 照片和 EDS 能谱 
Fig. 13  SEM surface morphologies and EDS of the multiphase ceramic after 1 h oxidation 
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(a) SEM image of area A in Fig. 14(b) (b) 1 400 ℃ (c) SEM image of area B in Fig. 14(b) 

 
(d) SEM image of area C in Fig. 14(e) (e) 1 600 ℃ (f) SEM image of area D in Fig. 14(e) 

图 14  样品 ZSA3 氧化 1 h 后氧化层断面的 SEM 照片 
Fig. 14  SEM cross-sectional morphologies of the sample ZSA3 after 1 h oxidation 

 
为严重；通过对比 ZSA0 和 ZSA2 试样在 1 600 ℃
时的氧化性能，可以进一步探究复相陶瓷的高温抗

氧化机理。 
图 15 为复相陶瓷氧化层断面的 SEM 照片和

EDS 能谱。由图 15 可见，当添加 Zr2Al4C5 化合物

时，氧化层表面玻璃相逐渐减少，氧化层厚度增加

且疏松多孔。随着 Zr2Al4C5 含量的增加，氧化层内

部的孔洞逐渐增多，且存在大量的 Al 元素，这是因 
 

(a) ZSA2, 1 400 ℃ (b) ZSA3, 1 400 ℃ 

(c) ZSA2, 1 600 ℃ (d) ZSA0, 1 600 ℃ 

图 15  复相陶瓷氧化层断面的 SEM 照片和 EDS 能谱 
Fig. 15  Cross-sectional morphologies SEM images and the corresponding EDS line scans of the samples after oxidation 
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为氧化生成的 Al2O3 含量增加，SiO2 玻璃相逐渐减

少，其黏度逐渐降低，气态产物更容易挥发，氧原

子更容易进入到基体中。对于样品 ZSA0，如图 15d
所示，氧化层厚度较薄，氧化层表面存在较厚且致

密的 SiO2 玻璃相，有效地阻止氧原子进入到材料内

部，提高了其抗氧化性能。 
由图 15a 和图 15b 还可知，当氧化温度为

1 400 ℃时，Al 元素聚集到氧化层表面，而 Si 元素

在 Al 元素下层，主要原因是 Al 的扩散速率要大于

Si 的扩散速率，高温时 Al 更容易扩散到表层，氧

化表面存在 ZrO2、ZrSiO4、铝硅酸盐和 SiO2 玻璃相；

当氧化温度为 1 600 ℃时，如图 15c 所示，Si 元素

开始向氧化层表面迁移，此时 Al 元素也逐渐减少，

基本不存在 Zr 元素，并出现了明显的 Si 和 Al 元素

的缺失层，这与图 13 中 EDS 结果一致，此时氧化

层表面主要是 ZrSiO4、SiO2 玻璃相和铝硅酸盐。 

3  结论 
1) 通过反应放电等离子体烧结工艺在 1 800 ℃

保温 3 min 制备出致密的 ZrB2–SiC–Zr2Al4C5复相陶

瓷，其主要物相为 ZrB2、SiC 和 Zr2Al4C5，但随着

Zr2Al4C5 含量的增加，Zr3Al4C6 衍射峰的峰强逐渐

增加。 
2) 利用 XRD、SEM 和 EDS 研究了反应烧结的

反应过程，900 ℃时 B4C 和 Zr 反应开始生成 ZrB2，

1 100 ℃开始形成 SiC，1 400 ℃时反应初期形成的

Zr3Al3C5、ZrC 及 Al4C3 合成了 Zr2Al4C5。 
3) 随着 Zr2Al4C5 含量的增加，其开气孔率呈现

为先减小后增大趋势，ZrB2 晶粒的平均粒径呈现为

先减小后增大的趋势。反应合成的 ZrB2、SiC 和

Zr2Al4C5 相在整体上分散较为均匀，断裂模式呈现

为穿晶和沿晶的混合断裂模式。 
4) 随着氧化温度的升高，所有试样的氧化质量

和氧化层厚度均呈现为增加的趋势，当氧化温度

1 200 ℃以上时，氧化质量增加量和氧化层厚度呈现

为抛物线变化规律；随着 Zr2Al4C5 含量的增加，

试样的氧化质量增加量和氧化层厚度均呈现为增

加的趋势。当低含量 Zr2Al4C5 (10%、20%)取代

ZrB2 时，氧化层较薄，氧化行为不明显，但是高含

量(30%、40%)添加时导致严重的氧化，形成了较厚

的氧化层。 
5) 结合 XRD 和 EDS 分析可知，添加 Zr2Al4C5

化合物后复相陶瓷氧化层表面主要物相为 ZrO2、

ZrSiO4、铝硅酸盐和 SiO2 玻璃相；随着 Zr2Al4C5含

量的增加，氧化层表面呈现出明显的凹凸不平，生

成了长条状的晶粒和不均匀分布的玻璃相，这是因

为Zr2Al4C5氧化后生成Al2O3与SiO2生成铝硅酸盐，

导致 SiO2 玻璃相含量降低，不能均匀覆盖在氧化层

表面，Al2O3降低了玻璃相的黏度，此外低黏度的玻

璃相更容易渗到氧化层内部，造成 SiO2 玻璃相不能

完全覆盖在氧化层表面，难以阻止氧原子向材料内

部扩散。 
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