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成分设计对 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料结构与性能的影响 
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摘  要：采用反应熔融浸渗法将硅铝合金渗透到 Al2O3–TiC–C 预制体中，经过高温反应获得了与 Ti3Si(Al)C2 结合的低碳

Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料。研究了石墨添加量和熔渗介质对 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料相组成、显微结构以及性能的

影响。结果表明，预制体中的石墨对合金的润湿性较差，不利于合金向预制体内部渗透，最终影响预制体中 Ti3Si(Al)C2 的原

位生成。当耐火材料遭受破坏时，由于 Ti3Si(Al)C2 层状结构引发的扭结、分层等多种变形机制，可以在裂纹传播过程中消耗

大量能量从而赋予材料优异的力学性能。尤其是在热震过程中，新形成的 Al2O3 和 TiO2 等氧化物在耐火材料中形成致密氧化

层，有助于恢复甚至增强耐火材料的强度，当预制体中不含石墨，使用 Al50Si50 合金在 1500 ℃熔渗后，所制备的

Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料的常温抗折强度为 75.5 MPa，在热震后提升到 110.5 MPa。 
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耐火材料是冶金工业中不可或缺的高温结构材

料，与钢铁的质量和生产效率密切相关。20 世纪 70
年代，Al2O3–C、MgO–C、Al2O3–ZrO2–C 等含碳耐

火材料的应用对钢铁工业的生产及发展起到重要作

用[1–2]。石墨的引入显著提高了耐火材料的抗热震

性和耐侵蚀性，满足了高温和侵蚀环境下的使用需

求[3–5]。近年来，随着绿色低碳经济以及高品质洁净

钢的迅速发展，开发具有优异性能的低碳/超低碳耐

火材料一直是耐火材料领域研究的热点[6–7]。研究者

们通过多种方法对低碳耐火材料的结构与性能进行

了优化，以解决由于简单降低石墨含量而导致的材

料高温性能恶化问题。首先是在含碳耐火材料中引

入低维碳材料，如碳纳米管、纳米炭黑、氧化石墨

烯纳米片等，这不仅可以显著降低材料整体的碳含

量，同时因为纳米结构吸收和缓冲大量热冲击产生

的热应力，有助于同步提升含碳耐火材料力学强度

和抗热震性[8–11]；其次，也可以通过引入含碳复合

粉体实现低碳铝碳耐火材料的性能的提升，如添加

SiCf/C、ZrC/C、C/Al2O3 等复合，这能够有效减少

碳材料的添加量并改善耐火材料的抗热震性[12–16]。

此外，还可以通过引入碳化物 (B4C、 SiC 和

Al4Si2C5)、硼化物(ZrB2和 MgB2)、氮化物(Si3N4和

BN)以及纳米氧化物(纳米 Al2O3、纳米 ZrO2、纳米

TiO2)等增强相用来改善低碳耐火材料的组织结构

和性能，以解决长期存在的碳源氧化问题[17–22]。然

而，纳米材料在基质中的分散性不佳是一个显著的

技术难题，复合粉末的合成工艺则具备复杂性和挑

战性。高昂的生产成本以及难以实现大规模应用限

制了这些材料的工业化发展。此外，Al4Si2C5、SiC
等在高温下由于结构退化而导致耐火材料强度的下

降甚至综合性能劣化，无法保证耐火材料长期服役

的稳定性[8, 23]。基于此，为了进一步推动低碳耐火

材料的发展，借鉴并引入新的技术理念和材料体系

显得尤为必要。 
MAX 相材料由于具有类似石墨的层状结构，

同时还由于其高导热、高损伤容限以及良好的抗氧 
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化性和抗热震性等特性，在耐火材料领域引发了广

大科技工作者的极大关注，有研究者期望将这类材

料引入含碳耐火材料中以提高低碳耐火材料的性能

达到降低碳含量的目的。Chen 等[24]系统地研究了

Ti3SiC2 和 Ti3AlC2 在低碳耐火材料中的作用，发现

这类材料可作为重要的抗氧化剂或新“碳源”。研究结

果显示，在 1100 ℃时，Ti3AlC2氧化形成的 TiO2和

Al2O3致密氧化层提高了Al2O3–C耐火材料基体的结

合强度和机械强度[25]。与添加 4%(质量分数)石墨的

传统 MgO–C 耐火材料相比，Ti3SiC2和 Ti3AlC2的引

入使材料的抗氧化性能提高了约 50%[26]。除了对低

碳耐火材料力学性能和抗氧化性能进行研究外，其

团队发现 Ti3AlC2 通过影响钢渣与耐火材料界面的

侵蚀微观结构以及熔渣渗透路径来影响其耐侵蚀

性[27]。侵蚀过程中 Ti3AlC2 的氧化膨胀以及侵蚀界

面上形成的 CaAl2Si2O8–xAl2O3–yTiO2 保护层，增强

了耐火材料的抗熔渣侵蚀能力[27]。Liu 等[28–29]在低

碳 Al2O3–C 耐火材料中掺入的 Ti3AlC2 与 Si 氧化形

成的 TiC–AlTi2O5–Al6Si2O13 核壳结构有效阻止了

裂纹扩展，改善了耐火材料的机械性能和抗氧化

性。并且，由于 Ti3AlC2 的高热导率以及次生陶瓷

相的协同作用，该材料的抗热震性也得以增强。此

外，蔡伏玲等[30]通过在 MgO–C 耐火材料中引入四

种 MAX 相(Ti3AlC2、Ti2AlC、Ti3SiC2、Ti2AlN)材
料，对比研究了 MAX 相的添加量、粒度等因素对

MgO–C 耐火材料力学性能、抗热震性和抗侵蚀性

能的影响。 
考虑到直接添加 MAX 相的高成本以及在原料

中的分散性问题，这往往会限制其在耐火材料中的

广泛应用。本工作借鉴陶瓷基复合材料的制备工艺，

采用反应熔融浸渗法制备了原位 Ti3Si(Al)C2反应结

合的低碳 Al2O3–C 耐火材料，系统研究了预制体中

TiC 与石墨的添加量以及不同型号硅铝合金作为熔

渗介质时对耐火材料物相组成、微观结构、物理

性能、力学性能和抗热震性的影响，希望能为反

应熔渗法制备低碳铝碳耐火材料提供有意义的参

考和借鉴。 

1  实验 
1.1  原材料及耐火材料制备 

采用板状刚玉(0.5~1.0 mm, ≥99.2%(质量分

数)Al2O3, 安迈铝业青岛有限公司)、煅烧氧化铝粉

(74.0 μm, ≥99.5%Al2O3, 安迈铝业青岛有限公司)、
活性氧化铝微粉(0.5~5.0 μm, ≥99% Al2O3, 郑州登

峰熔料有限公司)、碳化钛(45.0 μm, ≥99.9% Al2O3, 
江西卓泰新材料科技有限公司)、鳞片石墨(50.0 μm, 
C≥99.9%, 郑州瑞泰耐火科技有限公司)作为反应

熔渗所用预制体的原材料。质量比为 1∶4 的热固性

酚醛树脂(常州尚科新材料有限公司)/乙二醇(分析

醇，天津市富宇精细化工有限公司)溶液作为预制体

的结合剂。不同配比(Al95Si5、Al50Si50、Al5Si95)的
Al–Si 合金粉末(45.0 μm，北京兴融源科技有限公司)
作为熔渗介质。 

表 1 为 4 种不同 TiC 和石墨含量预制体的原料

质量比。将粉末按比例配料后放入聚氨酯球磨罐中，

并置于行星式球磨机上干混 4 h 得到预制体的基质

部分。先将板状刚玉骨料与 4%的酚醛树脂结合剂

混合，再加入基质细粉继续混合均匀。随后，将

混合料装入密封袋中困料 24 h。利用油压机将混

合料在 150 MPa 的压力下冷压成 10 mm×40 mm×  
10 mm 的条状坯体，并放置在 110 ℃烘箱中干燥

固化 24 h。为降低后续预制体在渗透过程中的损伤

风险，将干燥处理的坯体置于充满氩气的管式炉中，

在 1400 ℃热处理 1 h，赋予其一定的机械强度。将

热处理后的预制体放置在坩埚中，并覆盖 Al50Si50

的合金粉末在管式炉中进行高温熔融浸渗，熔渗温

度为 1550 ℃，保温时间设置为 2 h，同时熔渗过

程与降温过程全程通入氩气保护，升温与降温制度

均为 5 ℃/min。另外，为研究熔渗介质对 RMI 体系

中 Ti3Si(Al)C2相的生成以及耐火材料组织结构和性

能的影响，选用表 1 的配料比为 T25–Pre 的坯体作

为预制体。考虑到不同硅铝比的合金熔点不同， 
 

表 1  预制体的原料配比 
Table 1  Mass ratio of investigated preforms                              w/% 

Raw materials Sample T25–Pre Sample T20–Pre Sample TC25–Pre Sample TC20–Pre 
Corundum 65 65 65 65 
Active Al2O3 micro-powder 5 5 5 5 
Calcined corundum fine powder 5 10 5 10 
Titanium carbide powder 25 20 22.73 18.18 
Flake graphite   2.27 1.82 
Liquid phenolic resin +4 +4 +4 +4 

w is mass fraction.   
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分别在 1450、1500 ℃和 1550 ℃将不同熔渗介质

(Al95Si5、Al50Si50、Al5Si95)浸渗入预制体内，保温 2 
h 得到熔渗样品 T25@Al95Si5、T25@Al50Si50 和

T25@Al5Si95。熔渗后的块体经过机械切削、抛光

等工艺加工，最终获得反应结合的低碳 Al2O3– 
Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料。 
1.2  样品表征 

X 射线衍射技术 (XRD，D/max·2000PC) 被用

来测定分析样品的物相组成以及物相的演变过程，

实验条件为：Cu–Kα 辐射源(λ=1.5406)，管电压 40 
kV，管电流 30 mA，扫描区间 10°~90°。利用配备

能谱仪 (EDS) 的场发射扫描电子显微镜 (SEM，

GeminiSEM500，ZEISS) 对样品的形貌和元素组成

进行研究，并用背散射电子成像模式 (BSE) 对抛光

后试样观察，表征试样中元素的分布以及微区内元

素含量。同时，根据 Archimedes 原理测试了试样的

显气孔率(AP)和体积密度(BD)。使用万能试验机

(WDW-5 型，长春新试验仪器有限公司)，根据三点

弯曲法测定了试样的常温抗折强度(CMOR)。此外，

在高温炉中对样品进行热震试验。首先将样品置于

1100 ℃的高温炉中保持 20 min，随后迅速在空气中

淬火并冷却至室温。5 个循环后，通过测量热震前后

CMOR 的保持率来评估耐火试样的抗热震性。 

2  结果与讨论 
2.1  预制体成分对 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料

结构和性能的影响 
图 1 为在 1550 ℃条件下 Al50Si50 合金浸渗不同

配比预制体所得试样的 XRD 谱。由图 1 可见，根

据衍射结果分析，熔渗所得样品中均含有刚玉、

Ti3Si(Al)C2 和 TiC 相。同时，在样品中还检测到微

量的 SiC、TiAlxSiy 和残余 Al 的衍射峰。需要特别

指 出 的 是 ， 与 样 品 TC25@Al50Si50 和 样 品

TC20@Al50Si50 相比，不含石墨的样品 T25@Al50Si50

和样品 T20@Al50Si50 中 Ti3Si(Al)C2 衍射峰强度更

强。另外，由于预制体 T25–P 中 TiC 的添加量高于

预制体 T20–P，因此，样品 T25@Al50Si50 中由 TiC
与 Al、Si 反应生成的 Ti3Si(Al)C2 相含量也更多。

Landry 等[31]在研究真空条件下不同碳基板(玻璃碳、

热解碳和石墨)和铝合金(纯 Al、Al–Si 和 Al–Ti)之间

的润湿行为时发现，在 1273 K 以下的短时间内，铝

或铝合金均不会润湿碳材料。因此，在将 Al50Si50熔

融合金渗入含石墨的预制体内部时，合金的渗入可能

受到与石墨不润湿性的阻碍。同时，石墨也易与硅

反应形成 SiC 相，消耗 Ti3Si(Al)C2相形成所需的 Si
元素，导致原位生成的 Ti3Si(Al)C2相含量的降低。 

 
图 1  在 1550 ℃条件下 Al50Si50 合金浸渗不同配比预制体所

得试样的 XRD 谱 
Fig. 1  XRD patterns of the samples with varied composition 

infiltrated by Al50Si50 alloy at 1550 ℃ 
 

表 2 为不同预制体经过 Al50Si50 合金熔渗后所

得试样在热震前的显气孔率和体积密度。由表 2 可

以看出，样品 T25@Al50Si50 和样品 TC25@Al50Si50

的显气孔率分别为 6.0%和 11.9%，说明未添加石墨

的样品拥有更加致密的结构。通过比较热震试验前

后的性能数据，发现含有石墨的样品 TC25@Al50Si50

与样品 TC20@Al50Si50热震后气孔率有所降低；而不

含石墨的样品 T25@Al50Si50和样品 T20@Al50Si50在

热震后依旧保持了低的气孔率和高的体积密度。由

表 2 并结合图 1 可知，耐火样品中 Ti3Si(Al)C2相含

量越高，所得耐火材料气孔率越低，体积密度越高。 
 

表 2  1550 ℃不同预制体经 Al50Si50合金熔渗后所得试样的物理性能与常温抗折强度 
Table 2  Physical properties and CMOR of samples prepared with different preforms infiltrated with Al50Si50 alloy 

Sample 
Apparent porosity/% Bulk density/(g·cm–3) 

Flexural strength (Before)/MPa 
Before After Before After 

T25@Al50Si50 6.0±0.01 5.9±0.00 3.57±0.04 3.56±0.02 82.2±11.9 

T20@Al50Si50 7.1±0.01 7.9±0.01 3.46±0.02 3.44±0.05 79.4±7.4 

TC25@Al50Si50 11.9±0.01 10.7±0.01 3.28±0.05 3.26±0.02 23.4±6.1 

TC20@Al50Si50 18.0±0.01 15.8±0.00 3.11±0.02 3.20±0.03 9.0±2.5 
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对于不同预制体所制备试样的常温抗折强度，

不含石墨的 2 组试样都表现出较高的抗折强度，其

中，样品T25@Al50Si50的抗折强度达到了 82.2 MPa，
远大于含有石墨的样品 TC25@Al50Si50 (23.4 MPa)。
结合衍射结果可以说明，Ti3Si(Al)C2 含量越高，越

有益于Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C耐火材料抗折强度的提

高。这与 MAX 相特有的层状结构有关，其断裂模

型如图 2 所示，其中包含裂纹偏转等增韧机制，可

以有效改善材料的力学性能。 

 

图 2  MAX 相断裂模式示意图 
Fig. 2  Schematic diagram of the MAX phase fracture mode 

 
图 3 为样品 T25@Al50Si50 (1550 ℃) 的断口形

貌。由图 3a 可见，样品 T25@Al50Si50 中骨料与基质

结合紧密，在基质中还可以观察到许多发育良好的

层状 Ti3Si(Al)C2。此外，还发现部分 Ti3Si(Al)C2中

嵌有 TiC 颗粒，可以通过颗粒拔出(图 3b)等机制有

效抑制裂纹扩展从而改善耐火材料的力学性能。但

是Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C耐火材料力学性能的增强很

大程度源于 Ti3Si(Al)C2 相的存在。当耐火材料遭受

破坏后，基质中 Ti3Si(Al)C2 通过穿晶断裂(图 3c)和
扭结(图 3d)等形式和机制消耗大量能量，增加了裂

纹扩展的途径，最终提高了 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐

火材料的力学性能。 

 

图 3  样品 T25@Al50Si50 (1550 ℃) 的断口形貌 
Fig. 3  Fracture morphology of sample T25@Al50Si50 (1550 ℃) 

图 4 为样品 TC25@Al50Si50(1550 ℃)的 SEM 图

和相应的 EDS 能谱。由图 4a 可见，在含石墨样品

TC25@Al50Si50 的断口中，基质中存在石墨相，同时

还可以看到片状物相(图 4b)和晶须相(图 4c、图 4d)
的存在。结合 EDS 结果和先前的研究，可知片状物

相为 Ti3Si(Al)C2相，晶须相则可能是 SiC、Al4C3、

Ti–Al–C–O 和 Al–Si–C–O 晶须[32]。在反应熔渗过程

中，Ti3Si(Al)C2 晶粒一般是沿阶梯状生长且易沿密

排面(0001) 生长[33–34]，最终形成层状结晶。该样品

中 Ti3Si(Al)C2晶粒没有发育成层状而只停留在薄片

状，可能是 Ti3Si(Al)C2晶粒沿 Z 轴方向发育不完全

所致。这是由于石墨与合金的润湿性差，阻碍了合

金熔体向预制体内部的浸渗，同时部分石墨与 Si 反
应形成了 SiC 相消耗了 Si 元素，影响了后续

Ti3Si(Al)C2 相的生长。与样品 T25@Al50Si50 中发育

良好的层状 Ti3Si(Al)C2 晶粒相比，片状 Ti3Si(Al)C2

阻碍裂纹扩展的效果有限，尽管晶须的脱黏和拔出

有助于消耗裂纹扩展所需的能量。但样品

TC25@Al50Si50 的 抗 折 强 度 仍 明 显 低 于 样 品

T25@Al50Si50，这表明与片状 Ti3Si(Al)C2 相和晶须

相的增韧作用相比，发育良好的层状 Ti3Si(Al)C2 相

在提高Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C耐火材料力学性能方面

的作用更加显著。 

 

图 4  样品 TC25@Al50Si50(1550 ℃)的 SEM 照片和相应的

EDS 能谱 
Fig. 4  SEM images of sample TC25@Al50Si50 (1550 ℃) and 

corresponding EDS spectra 
 

2.2  熔渗介质对 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料结

构和性能的影响 
表 3 为选用不同熔渗介质制备的样品在热震前

后的显气孔率和体积密度。由表 3 可以看出，熔渗
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介质为 Al50Si50 和 Al95Si5 的样品整显气孔率明显低

于介质为 Al5Si95 的样品，同时其体积密度也相对较

大，这与 Al 的存在促进了合金熔体向预制体内部熔

渗且有利于 Ti3Si(Al)C2 的生成有关。有研究发现，

Ti3Si(Al)C2从 TiC 晶粒中成核，其成核和生长与 TiCx

中的碳空位有关，碳空位增加会导致 TiC 孪晶晶界

能的降低，进而促进 Ti3SiC2 的成核和生长[35]。Yu

等 [36]根据第一性原理计算发现，与纯 TiC 晶体 
(0.927 J/m2)和掺 Si 的 TiC 晶体(0.325 J/m2)相比，掺

Al 的 TiC (约 0.073 J/m2) 具有更低的孪晶晶界能。

因此，Al 的存在促进了 Ti3Si(Al)C2 在 TiCx 孪晶中

成核并在液相 Ti–Si–Al 中生长。随着 Ti3Si(Al)C2的

形成，晶粒周围 Ti–Si–Al 液相中的 Si 被不断消耗，

Ti 和 Si 的含量降低，Ti3Si(Al)C2晶粒停止生长[33]。 
 

表 3  不同熔融浸渗介质制备试样的物理性能与常温抗折强度 
Table 3  Physical properties and CMOR of samples with different infiltration medium 

Samples 
Apparent porosity/% Bulk density/(g·cm–3) 

Flexural strength(Before)/MPa 
Before After Before After 

T25Al5Si95(1450 ℃) 24.4±0.00 21.7±0.02 2.90±0.04 3.03±0.03 6.2±2.0 

T25Al5Si95(1500 ℃) 25.6±0.01 21.0±0.01 2.99±0.05 3.10±0.05 4.1±0.5 

T25Al5Si95(1550 ℃) 26.9±0.01 19.7±0.00 2.81±0.05 2.97±0.01 2.1±1.4 

T25Al50Si50(1450 ℃) 10.0±0.01 8.9±0.02 3.50±0.01 3.53±0.02 63.7±18.7 

T25Al50Si50(1500 ℃) 7.2±0.01 8.3±0.01 3.55±0.02 3.50±0.03 75.5±18.0 

T25Al50Si50(1550 ℃) 6.0±0.60 5.9±0.01 3.57±0.04 3.56±0.01 82.2±11.9 

T25Al95Si5(1450 ℃) 6.1±0.02 8.1±0.00 3.51±0.04 3.51±0.06 73.7±8.1 

T25Al95Si5(1500 ℃) 6.3±0.01 7.8±0.01 3.49±0.01 3.50±0.05 70.1±3.2 

T25Al95Si5(1550 ℃) 3.6±0.00 6.0±0.01 3.48±0.01 3.40±0.02 91.8±17.2 

 
图 5 为不同介质在 1500 ℃熔渗后所得样品的

显微结构。由图 5a 可见，T25@Al50Si50 样品中

Ti3Si(Al)C2 晶粒尺寸最大，发育良好，即在该熔渗

温度下，样品 T25@Al50Si50 具有比其它样品更高的

抗折强度。在样品 T25@Al95Si5 中，骨料和基质之

间的结合尽管较为紧密，也观察到了层状

Ti3Si(Al)C2相，如图 5b所示，但与样品T25@Al50Si50

相比，Ti3Si(Al)C2 的层状结构发育程度并不高。而

在图 5c 中，样品 T25@Al5Si95 中基质与骨料结合松

散，且没有层状 Ti3Si(Al)C2 相的存在，这与 XRD
衍射的结果一致。有研究表明，粗晶粒的 Ti3Si(Al)C2

与细晶粒的相比，具有更高的断裂韧性和更强的损

伤容量[37]，这与表 3 中常温抗折强度的变化一致，

即在 1500 ℃进行反应熔渗后，样品 T25@Al5Si95 的

抗 折 强 度 远 低 于 样 品 T25@Al50Si50 和 样 品

T25@Al95Si5，其中，样品 T25@Al50Si50 的常温抗折

强度最高，达到了 75.5 MPa。 

 

图 5  不同熔渗介质制备样品(1500 ℃)的 SEM 照片 
Fig. 5  SEM images of the samples (1500 ℃) prepared by 

different infiltration media 

图 6 为在预制体 T25–pre 采用不同熔渗介质在

1500 ℃熔渗后所得 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料

热震前后的常温抗折强度。由图 6 可见，样品在经

历热震测试后，呈现出强度增加的反常现象，其中，

使用 Al50Si50 合金作为熔渗介质的样品 T25@Al50Si50

的抗折强度在热震后增加到 110.5 MPa，相比之下，

样品 T25@Al5Si95 的抗折强度虽然在热震后有所提

升，但仍与前者存在明显差异。 

 
图 6  不同熔融浸渗介质制备试样(1500 ℃)热震前后的抗折

强度 
Fig. 6  Flexural strength of samples (1500 ℃) with different 

infiltration medium before and after thermal shock 
 

图 7 为不同熔融浸渗介质制备试样 (1500 ℃) 
的 XRD 谱。由图 7 可见，以 Al50Si50 和 Al95Si5 作为
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熔渗介质制备的样品中检测到了 Ti3Si(Al)C2的衍射

峰，同时还有微量 SiC、TiSixAly和 Al。此外，样品

T25@Al95Si5中还检测到Al2Ti4C2和Al4O4C的存在。

与此相对，样品 T25@Al5Si95 中并没有检测到

Ti3Si(Al)C2相，只有 TixSiy新相所对应的衍射峰，这

是因为熔渗介质中 Si 含量丰富时，TiC 容易与 Si
直接反应并形成 TixSiy相，这也说明样品 T25@Al5Si95

力学性能表现最差的原因。 

 
图 7  不同熔融浸渗介质制备试样 (1500 ℃) 的 XRD 谱 

Fig. 7  XRD patterns of samples (1500 ℃) prepared with 
different infiltration media 

 
为了进一步探究样品热震后的抗折强度不降反

升的原因，对热震后 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料

断口的显微结构进行了观察，结果如图 8 所示。由

图 8a 可见，由于热震过程中热应力的损伤，导致耐

火材料结构的损伤，刚玉骨料中出现了裂纹，但基 

 

图8  样品T25@Al50Si50(1500 ℃)热震后的SEM照片及能谱

结果 
Fig. 8  SEM images of the microstructure and energy spectrum 

analysis of the sample T25@Al50Si50 (1500 ℃) after 
thermal shock 

质与骨料仍然保持较为致密的结合，材料整体结构

完整。在样品内部还观察到部分未被氧化的

Ti3Si(Al)C2 相(见图 8b)，这有助于热震试验后耐火

材料强度的保持。此外，由图 8c 可见 Al2O3颗粒的

紧密结合，这与 Ti3Si(Al)C2 的氧化有关，新生成的

Al2O3在热震过程中填充了裂纹和孔隙，有利于恢复

甚至提高试样的机械强度。 
当在背散射模式下进一步观察 Al2O3–Ti3Si(Al)C2– 

C 耐火材料热震后的显微结构后，发现热震后样品

表面形成了一个厚度约数 10 μm 的致密反应层，结

果如图 9 所示。由图 9 并结合表 4 可知，该反应层

最外侧的灰白色区域的主要成分是 TiO2，TiO2层之

下的灰色区域是 Al2O3 层，而在未被氧化的

Ti3Si(Al)C2与灰色的Al2O3层之间，则是 Al2O3–TiO2

的混合层以及 SiC 和 Al、Si。氧化层中 Si 元素含量

较低，这是由气相 SiO 逸出所致[38]，这一致密层的

出现，不仅有效防止耐火材料内部 Ti3Si(Al)C2的氧

化，也确保了热震后试样具有与热震前接近的力学

强度，而且由于致密层的形成，耐火材料的力学性

能得到进一步强化，导致热震后试样的抗折强度甚

至高于热震之前的试样。 

 

图 9  试样 T25@Al50Si50(1500 ℃)在热震后的显微结构照片

及能谱 
Fig. 9  SEM images of microstructure and energy spectrum 

analysis of samples after thermal shock 
 

表 4  图 9b 中各点的 EDS 能谱结果 
Table 4  EDS results in Fig. 9(b)       w/% 

Points C O Al Si Ti 

B  39.47   60.53 

C 14.54 40.46 44.99   

D 15.86 33.55 19.71 0.41 30.47 

E 36.96 1.72 17.94 41.77 1.62 

F 18.62 1.03 0.43 12.24 67.68 

3  结论 
1) 预制体经过 Al50Si50 合金熔渗后，可以制备

出与 Ti3Si(Al)C2 反应结合的低碳 Al2O3–Ti3Si(Al)C2– 
C 耐火材料。预制体中石墨的存在阻碍了硅铝合金
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的渗透，最终影响试样的力学性能。其中不含石墨

的预制体经过 1550 ℃的熔渗反应后，抗折强度最高

可达 82.2 MPa。 
2) 熔渗介质中 Al 的含量对耐火材料中

Ti3Si(Al)C2的生成量具有显著影响。Al 的存在有利

于降低 TiC 晶粒间的孪晶晶界能，这有效促进 TiCx

孪晶的形成。Ti3Si(Al)C2相也易于从 TiCx孪晶中成

核并在 Ti–Si–Al 液相中生长。 
3) 耐火材料中层状结构的 Ti3Si(Al)C2 相会通

过多种变形机制消耗能量，从而提高耐火材料材料

的常温抗折强度。同时，Ti3Si(Al)C2等在热震过程可

以形成连续且致密的氧化层，可以有效防止试样内部

的 Ti3Si(Al)C2 被进一步氧化，同时致密层的形成有

助于恢复甚至强化热震后耐火材料的力学性能，在

1500 ℃的熔渗温度下，试样 T25@Al50Si50 的常温抗

折强度从热震前的 75.5 MPa 增加至 110.5 MPa。 
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Extended Abstract 
Introduction  Recent development on low-carbon/ultra-low carbon refractories with superior properties for the rapid development of 

green low-carbon economy and high-quality clean steel is a research hotspot. The structure and properties of low-carbon refractories in a 

variety of ways are optimized to solve the problem of deterioration of high- temperature properties caused by simple reduction of graphite 

content. The introduction of carbon nanomaterials can significantly reduce the overall carbon content of the material. Also, the 

mechanical strength and thermal shock resistance of carbon-containing refractories are improved simultaneously because the 

nanostructures absorb and buffer the thermal stress generated by a large number of thermal shocks. In addition, reinforcement phases such 

as carbides, borides and nitrides are also applied to improve the organizational structure and properties of low-carbon refractories to solve 

the long-standing problem of carbon source oxidation. However, the poor dispersion of nanomaterials in the matrix is a significant 

technical problem, and the synthesis process of composite powders is complex and challenging. High production costs and the difficulty 

of achieving large-scale application restrict the industrial development of these materials. The structural degradation at high temperatures 

leads to a decline in the strength of refractories and even deterioration of comprehensive performance, which cannot guarantee the 

stability of long-term service of refractories 

Methods  The MAX phase materials were expected to achieve the balance between low carbonization and service performance of 

carbon-containing refractories due to their graphite-like layered structure, high thermal conductivity, high damage tolerance and good 

oxidation resistance and thermal shock resistance. In this work, in-situ Ti3Si(Al)C2 reaction bonded low carbon Al2O3–C refractory was 

prepared by a reactive melt infiltration method based on the preparation process of ceramic matrix composite materials. The effects of the 

amount of TiC/graphite in the prefabricated material and the type of Si–Al alloy as the infiltration medium on the phase composition, 
microstructure, physical properties, mechanical properties and thermal shock resistance of the refractories were investigated.  

Results and discussion  The phase composition and performance （i.e., the apparent porosity, bulk density and flexural strength）are  
different at different compositions of the preforms. Corundum, Ti3Si(Al)C2 and TiC phases appear in all the samples, and trace amounts 

of SiC, TiAlxSiy and residual Al also occur. When the preform does not contain graphite, the content of Ti3Si(Al)C2 in the sample is higher, 
and the apparent porosity is much lower. The flexural strength of the sample increases from 9.0 MPa and 23.4 MPa to 79.4 MPa and 82.2 

MPa, respectively, when the graphite removes from the raw material. Also, the bulk density of refractories is higher. This is due to the 

poor wettability of graphite and alloy, which prevents the infiltration of alloy melt into the preform. Graphite reacts with Si to form SiC 

phase and consumes Si element, which affects the growth of subsequent Ti3Si(Al)C2 phase. The content of titanium carbide in the raw 

material also affects the generation of Ti3Si(Al)C2, increasing the content of titanium carbide is beneficial to generating more Ti3Si(Al)C2, 
which causes a lower porosity and a higher bulk density of Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C efractories. The overall apparent porosity of samples 

Al50Si50 and Al95Si5 is lower than that of sample Al5Si95, and the bulk density is relatively high. This is related to a fact that the presence of 

Al promotes the infiltration of alloy melt into the precast and is conducive to the formation of Ti3Si(Al)C2. The flexural strength of the 



第 53 卷第 9 期 辛亚楼 等：成分设计对 Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C 耐火材料结构与性能的影响 · 2567 · 

sample T25@Al50Si50 using Al50Si50 alloy as a penetration medium increases from 75.5 MPa to 110.5 MPa after thermal shock. The rich 

toughening mechanism of Ti3Si(Al)C2 helps to improve the thermal shock resistance of the refractory, and the oxidation products 

generated after the oxidation of Ti3Si(Al)C2 can make the structure of the refractory more dense. The presence of whiskers in the 

refractory is also beneficial for better thermal shock resistance. 

Conclusions  Low carbon Al2O3–Ti3Si(Al)C2–C refractory could be prepared after the preform was  infiltrated with Al50Si50 alloy. The 

presence of graphite in the preform obstructed the penetration of Si-Al alloy and ultimately affected the mechanical properties of the 

sample. The flexural strength of the preform without graphite was up to 82.2 MPa after the infiltration reaction at 1550 ℃. The content of 

Al in the infiltration medium had an effect on the production of Ti3Si(Al)C2 in the refractory. The presence of Al was conducive to the 

reduction of twinning grain boundary energy between TiC grains, effectively promoting the formation of TiCx twins. Ti3Si(Al)C2 phase 
was also easy to nucleate from the TiCx twin and grow in the Ti–Si–Al liquid phase. The Ti3Si(Al)C2 phase consumed energy through 

various deformation mechanisms, thus increasing the flexural strength of the refractory material at room temperature. Also, Ti3Si(Al)C2 

could form a continuous and dense oxide layer during the thermal shock process, effectively preventing the Ti3Si(Al)C2 inside the sample 

from being further oxidized. The formation of the dense layer could restore or even strengthen the mechanical properties of the refractory 

after thermal shock. The flexural strength of sample T25@Al50Si50 increased from 75.5 MPa to 110.5 MPa after thermal shock. 
 
Keywords  composition design; alumina–titanium silicon aluminum carbon–carbon refractory; reactive melt infiltration method; 
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