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(B4C+Al2O3)/Al 中子吸收材料的稳定化工艺
石宝铭，昝宇宁*，王全兆，肖伯律，马宗义

摘要　（B4C+Al2O3）/Al 复合材料作为乏燃料干式贮存系统中的关键中子吸收材料，其在高温下长期服

役的可靠性直接关系到核废料安全管理的有效性。该结构功能一体化材料在高温下存在非晶

Al2O3（am−Al2O3）向 γ−Al2O3 相变的风险，可能导致力学性能降低，但目前对其组织演化规律及性能稳

定性的认识仍不足。为此，对（B4C+Al2O3）/Al 复合材料进行了 400°C/100 h 和 550°C/8 h 2 种稳定化工

艺处理，并通过 400°C 下最长 4000 h 的退火实验验证其长期稳定性。结果表明，经稳定化处理后，复

合材料在室温及 350°C 下的抗拉强度分别保持在 220.0 和 100.0 MPa 以上，满足工程应用需求。微观

组织分析表明，am−Al2O3 部分转化为 γ−Al2O3，但材料在退火过程中组织与性能均趋于稳定。2 种工

艺均能有效提升材料的热稳定性，为（B4C+Al2O3）/Al 复合材料制备的乏燃料干式贮存容器实现长期安

全服役提供了材料学依据。
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随着核电的发展与普及，反应堆运行过程中产生

的乏燃料管理问题逐渐成为核能可持续发展的重大

科学与工程挑战[1]。乏燃料中所含放射性核素将对环

境与人类健康构成威胁[2]，因而，实现安全、经济

且可持续的乏燃料贮存是核燃料循环体系中至关

重要的环节。在此背景下，中子吸收材料的应用具有

关键意义。其中，B4C/Al复合材料因材料均匀性良

好、力学性能优异、耐高温性、抗辐射性、制备工艺

简便及原材料成本低廉等优势，已经成为广泛研究的

焦点[3−4]。

乏燃料的中期贮存主要采用湿式贮存和干式贮

存 2种方式[5−6]。由于干式贮存在安全性和经济性方

面的固有优势，其正逐渐取代传统的湿式贮存方式。

核工业中干式贮存系统的广泛使用，对传统的中子吸

收材料也提出了新的要求。有研究表明，乏燃料干式

贮存工况下服役温度最高超过 300℃[7−8]。并且，根据

美国核管理委员会的国际通用多用途存储系统安全

评估报告可知[9]，多数干式贮存系统在设计与监管审

查中以 60年作为目标服役期。由此可见，在干式贮

存系统中服役的中子吸收材料需在高温环境下长期

服役[10]。基于上述服役条件，Zan等[11]在传统 B4C/Al

复合材料制备工艺的基础上，通过室温下铝粉的原位

氧化引入了非晶 Al2O3（am−Al2O3），研制出有优异高

温性能的（B4C+Al2O3）/Al中子吸收材料。该材料中

的 am−Al2O3 在制备过程中可钉扎晶界、抑制晶界滑

动，配合挤压过程可显著细化晶粒，形成超细晶组织，

从而有效提升材料的初始高温强度与综合性能。然

而有研究表明，am−Al2O3 在高温下吉布斯自由能高

于 γ−Al2O3，因而在服役温度下 am−Al2O3 有转变为结
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晶态 γ−Al2O3 的隐患[12]。值得注意的是，作为材料中

的关键高温强化相，am−Al2O3 一旦发生晶化，可能削

弱复合材料的力学性能[12−13]。因此，尽管 am−Al2O3 在

制备过程中细化晶粒对提升高温强度具有不可替代

的作用，但其作为亚稳相，在长期高温服役中强化效果

的稳定性仍有待进一步验证，并需据此提出有效策略。

关于（B4C+Al2O3）/Al复合材料在长期高温热暴

露下微观组织与力学性能的演化行为，特别是其中

am−Al2O3 的热稳定性，尚缺乏系统认识。因此，系统

研究（B4C+Al2O3）/Al复合材料的稳定性，对于阐明其

组织性能演化规律、保障其在长期服役过程中的可靠

性至关重要，有助于推动材料在干式贮存领域的工程

化应用。本研究对（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材分

别进行 400℃/100 h和 550℃/8 h稳定化工艺处理，并

对处理后的样品在 400℃ 下进行最长 4000 h的退火

试验，以验证稳定化处理的效果。通过系统分析不同

热暴露时间下的拉伸性能和微观组织特征，探索复合

材料在高温服役条件下的稳定状态，为材料的工程化

应用提供数据支撑。 

1    材料与试验方法

本研究采用粉末冶金工艺制备（B4C+Al2O3）/Al

复合材料。选择平均粒径分别为 1.2与 8 μm的铝粉

与 B4C颗粒作为原材料，复合材料中的 Al2O3 由铝粉

表面的自然氧化引入。将铝粉与 B4C颗粒（质量分数

为 10%）置于混料机中机械混合 8 h，以确保颗粒分布

均匀。随后，混合粉末经冷压、脱气处理后在 530℃

下进行真空热压，制成致密的复合材料坯锭。将坯锭

在 450℃ 下以 9∶1的挤压比热挤压成板材。对挤压

态板材分别进行 2种稳定化处理：400℃/100  h与

550℃/8 h。之后，将经稳定化处理的样品置于 400℃

环境下进行最长 4000 h的退火实验，以模拟长期热暴

露并评估其组织与性能稳定性。

为系统评价不同热处理状态下材料的性能与组

织演变，本研究对挤压态、稳定化处理及 400℃ 退火

后的样品分别进行了微观组织观察与力学性能测

试。微观组织分析沿板材挤压方向进行。采用金相

显微镜（optical microscope，OM，DMi8，Leica）和透射

电子显微镜（transmission  electron  microscopy，TEM,

Talos F200x，Thermo Fisher）分别进行宏观与微观尺

度的观察。将 OM样品经砂纸逐级研磨后，采用

SiO2 颗粒悬浮液进行最终抛光以获得光滑表面。对

于 TEM观察，样品先经砂纸研磨并利用 Gatan Model

656进行凹坑处理，最终通过离子减薄仪（PIPS Model

695，Gatan）进行离子减薄。使用扫描电子显微镜

（scanning  electron  microscope,  SEM，Sigma  55，Zeiss）

进行电子背散射衍射（electron  backscattered  diffrac-

tion，EBSD，Symmetry S2，Oxford）分析。使用三离子

束切割机（EM TIC 3X，Leica）对待观察样品表面进行

抛光处理制备 EBSD样品。

沿板材挤压方向加工棒状拉伸试样，其平行段直

径为 5 mm，平行段长度为 35 mm。每组实验条件下

至少制备并测试 3个有效试样，以确保数据的统计可

靠性。拉伸实验在应变速率为 10−3 s−1 的条件下进

行。其中，室温拉伸测试使用 Instron 5982型电子万

能试验机，而高温（350℃）拉伸测试使用 Sans MTS

E45.105型电子万能试验机。试样断裂后 ，采用

SEM对其断口形貌进行观察，以分析断裂机理。 

2    结果与讨论
 

2.1    400℃/100 h 稳定化工艺研究

经 400℃/100 h稳定化处理及不同时长退火后，

（B4C+Al2O3）/Al复合材料在室温与 350℃ 下的力学

性能演变如图 1所示。400℃/100 h稳定化处理后，

（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材在室温下的抗拉强度

Rm 为 233.0 MPa，较原始板材下降了 6.9%。350℃ 下

的 Rm 为 118.7 MPa，较原始板材下降了 16.2%。在后

续 400℃ 退火 500、1000、2000、4000 h的过程中，样

品的力学性能已不再发生明显变化。由此可确认服

役前对材料进行稳定化处理的必要性，400℃/100 h的

稳定化处理工艺可使复合材料的力学性能达到稳定

状态。虽然强度有所下降，但其 Rm 仍高于 Qin等 [14]

报道的 B4C体积分数为 15% 的 B4C/1100Al复合材料

（在基体中加入质量分数为 0.4% Sc和质量分数为

0.24% Zr）经 300℃ 退火后的 Rm（室温及 300℃ 下的

Rm 分别为 210.0和 65.0 MPa），也高于 Zan等 [15]报道

的 400℃ 退火 8000 h后的 B4C/6061Al复合材料（在

350℃ 下 Rm 为 77.0 MPa）。此外，经稳定化处理后，
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板材的 Rm 还高于其他的一些中子吸收材料，例如

Wang等 [16]报道的经 400℃ 退火 5000  h的 Al−10Gd

合金，其室温下的 Rm 仅为 189.0 MPa。
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图 1　（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材经过 400℃/100 h稳定化

处理和 400℃ 下不同退火时间的力学性能
 

（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材及其经过 400℃/

100 h稳定化处理和 400℃/4000 h高温退火后的显微

硬度如表 1所示。结果表明，经 400℃/100 h稳定化

处理后，复合材料的显微硬度较初始状态出现明显下

降。复合材料显微硬度的下降可能与微观组织的改

变（am−Al2O3→γ−Al2O3 转变）有关，且在相关文献中

也有相似的报道。Samelor等[17]使用金属有机化学气

相沉积方法制备了 am−Al2O3 的薄膜，结果表明随着

加工温度的提高，am−Al2O3 的薄膜转变为纳米结构

的 γ−Al2O3 薄膜，并且显微硬度发生下降。Yan等 [18]

使用微弧氧化的方法制备了主要由 am−Al2O3 和 γ−

Al2O3 组成的薄膜，结果表明，随着 am−Al2O3 转变为

γ−Al2O3，其显微硬度同样存在下降的趋势。
  
表 1　（B4C+Al2O3）/Al 复合材料及其经过 400℃/100 h 稳定

化处理和 400℃/4000 h 退火后样品的显微硬度

样品 硬度（HV0.2）

原始板材 76.0±1.1

400℃/100 h 71.4±1.3

400℃/100 h+400℃/4000 h 71.4±1.2
 

图 2所示为（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材在初

始状态、经 400℃/100 h稳定化处理及经 400℃/4000 h

高温退火后的 OM图像。可以观察到经过 400℃/

100 h稳定化及 400℃/4000 h退火后，B4C颗粒的分

布未发生明显变化，颗粒依然在 Al基体中均匀分布，

且未见界面反应产物。

 
 
 

（a） 原始板材 （b） 400℃/100 h 稳定化处理 （c） 400℃/100 h 稳定化处理 +
400℃/4000 h 高温退火

50 μm 50 μm 50 μm

图 2　（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材的 OM图像（图中箭头表示挤压方向）
 

（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材沿挤压方向获得

的反极图（inverse pole figure，IPF）揭示了复合材料在

400℃/100 h稳定化处理和 400℃/4000 h退火后的晶

粒形貌。可以观察到，原始板材中晶粒呈现出在挤压

方向上被拉长的晶粒结构（图 3（a）），其平均晶粒尺寸

为 1.5 μm。经稳定化处理后，微观组织仍为拉长的晶

粒结构（图 3（b）），晶粒尺寸约为 1.7  μm。板材经

400℃/4000 h退火后，微观组织（图 3（c））对比稳定化
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后的微观组织（图 3（b））未发生明显变化，其平均晶粒

尺寸为 1.6 μm。值得注意的是，板材在长时间退火过

程中，Al基体中低角度晶界（low  angle  grain  boun-

dary，LAGB）有所减少，晶粒尺寸未有明显变化，高角

度晶界（high angle grain boundary，HAGB）仍然占主导

地位，反映了复合材料具有良好的热稳定性。

（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材在初始状态、经

400℃/100 h稳定化处理及经 400℃/4000 h高温退火

后的 TEM图像如图 4所示。从原始板材的 TEM图

像（图 4（a）和（d））可见，沿挤压方向上，Al2O3 在 Al晶

粒晶界处呈网状分布。在 400℃/100 h稳定化处理后

（图 4（b）和（e）），大部分 am−Al2O3 仍然存在且保持片

层状，但在其周围出现了颗粒状的 γ−Al2O3，表明部分

am−Al2O3 的晶型发生了转变。与其他研究相似，

Nanda Kumar等[19]在对 am−Al2O3 薄膜在 350℃ 下退火

1 h后，同样发现了 γ−Al2O3 的存在，并进一步提出

am−Al2O3 通过局部原子重新排列诱导转化成核的转

变机制[19]，其生长沿着相邻晶核的有利晶面进行

聚集。尽管 400℃ 低于文献中报道的 am−Al2O3 向

γ−Al2O3 转变所需的结晶温度 [12]，但是长时间的热暴

露同样可能促进 am−Al2O3 向 γ−Al2O3 的晶化过程。

am−Al2O3 骨架向 γ−Al2O3 颗粒的结晶转变会降低材

料的力学性能[20]，因此在 400℃/100 h稳定化后复合

材料的力学性能会有所下降。400℃/100 h稳定化复

合板材在 400℃/4000 h退火后（图 4（c）和（f）），板材

的微观组织与稳定化后的微观组织相似。由此可见，

 

（a） 原始板材 （b） 400°C/100 h 稳定化处理 （c） 400°C/100 h 稳定化处理 +
400℃/4000 h 高温退火

5 μm 5 μm 5 μm

IPF colouring
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图 3　（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材的 IPF图像（图中箭头表示挤压方向）

 

50 nm 50 nm 50 nm

200 nm 200 nm 200 nm

（a） 原始板材 （b） 400℃/100 h 稳定化处理 （c） 400℃/100 h 稳定化处理 +
400℃/4000 h 高温退火

（d） （a）中Al2O3图像 （e） （b）中Al2O3图像 （f） （c）中Al2O3图像
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图 4　（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材的 TEM图像
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复合材料在稳定化处理后微观组织进入了稳定状态，

从而使复合材料在室温及高温下的力学性能均趋于

稳定。此外，γ−Al2O3 能够有效阻碍铝晶粒的生长，在

稳定化的过程中没有出现晶粒长大的现象[20]。

（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材在初始状态、经

400℃/100 h稳定化处理及经 400℃/4000 h高温退火

后的样品室温拉伸断口的 SEM图像如图 5所示。原

始板材的断口整体表现出韧性断裂的特征（图 5（a）），

在断裂的颗粒及颗粒拔出留下的孔洞周围，断裂面较

为平整，基体表面存在细小的韧窝。400℃/100 h稳定

化处理和 400℃/4000 h退火后的复合材料断口形貌

具有相似的特征（图 5（b）和（c）），但韧窝和撕裂棱更

为明显，且在撕裂棱周围分布着和原始板材拉伸断口

相似的细小韧窝。韧窝尺寸和断口形貌的变化与颗

粒–基体之间的界面脱粘形成的孔洞及微观组织的变

化有关。
 
 

（a） 原始板材 （b） 400°C/100 h 稳定化处理 （c） 400°C/100 h 稳定化处理 +
400℃/4000 h 高温退火

5 μm 5 μm 5 μm

图 5　室温下（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材断口的 SEM图像
 

原始板材在 350℃ 下的断口形貌如图 6（a）所示，

其表面分布有大量尺寸较大、形状接近等轴的韧窝，

显示出典型的高温韧性断裂特征。高倍观察（图 6（d））

可见韧窝底部较为干净，未见明显第二相颗粒残留。

经 400℃/100 h稳定化处理和 400℃/4000 h退火后，

复合材料整体仍保持韧性断裂特征，但断口形貌出现

明显变化，在韧窝内部可见沿晶断裂特征（图 6（b）和

（c）），表现为表面光滑、棱角清晰的小平面。进一步

高倍观察（图 6（e）和（f））可见，在部分韧窝底部出现

颗粒状断裂形貌，其间隙表明相邻晶粒间发生了相对

滑移。结合文献报道，在使用细铝粉制备的 Al2O3/Al

复合材料中，断裂起源位置常与 γ−Al2O3 的分布密切

相关[21]。在本研究中，断口形貌的转变可归因于热暴

露过程中 am−Al2O3 向 γ−Al2O3 的相变。γ−Al2O3 的

形成弱化了晶界结合强度，促使裂纹沿晶界扩展，从

而在宏观上表现为高温断裂形貌的改变。

 
 

5 μm

2 μm 2 μm 2 μm

5 μm 5 μm

（a） 原始板材 （b） 400℃/100 h 稳定化处理 （c） 400℃/100 h 稳定化处理 +
400℃/4000 h 高温退火

（d） （a）中高倍图像 （e） （b）中高倍图像 （f） （c）中高倍图像

图 6　350℃ 下（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材断口的 SEM图像
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2.2    550℃/8 h 稳定化工艺研究

图 7所示为经过 550℃/8 h稳定化处理后的复合

材料及其继续在 400℃ 下高温退火后的力学性能，抗

拉强度的数值在图中进行了标注。结果表明，在高温

退火过程中，复合材料室温下的 Rm 均在 220.0 MPa

以上，350℃ 下的高温 Rm 均在 100.0 MPa以上。其力

学性能与经 400℃/100 h稳定化处理板材的力学性能

相近。

 
 

（b）350℃
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图 7　550℃/8 h稳定化后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料在

400℃ 下退火不同时间的力学性能（其中 0 h表示

550℃/8 h稳定化处理后复合材料的力学性能）

结合图 7可知，材料经 550℃/8 h稳定化后，在

400℃ 下高温退火过程中的室温及高温力学性能均保

持稳定。550℃/8 h稳定化后的（B4C+Al2O3）/Al复合

材料板材继续在 400℃ 下高温退火不同时间的显微

硬度变化如表 2所示。能够看到经过 550℃/8 h处理

的样品，在 400℃ 退火后其维氏硬度依然保持稳定，

约为 70.0HV0.2。  

表 2　550℃/8 h 稳定化后的（B4C+Al2O3）/Al 复合材料板材继

续在 400℃ 下高温退火不同时间的显微硬度变化

样品 硬度（HV0.2）

550℃/8 h 70.2±1.0
550℃/8 h+400℃/1000 h 70.1±0.8
550℃/8 h+400℃/4000 h 69.6±0.7

 

550℃/8 h稳定化后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料

板材以及其在 400℃ 下高温退火 1000和 4000 h的

OM图像如图 8所示。与 400℃ 下稳定化的复合材

料 OM图像相似，B4C颗粒依然在基体中分布得较为

均匀，并未随退火时间的延长而发生改变。

550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合

材料板材以及其继续在 400℃ 下退火 1000和 4000 h

后的 IPF图像如图 9所示。与 400℃/100 h下稳定化

的板材不同，550℃/8 h稳定化的板材中虽然整体仍然

呈现出挤压方向上被拉长的晶粒结构，但与母材相比

出现了较明显的变化，晶粒的长径比减小，且出现少

量等轴晶。3个时间点的样品平均晶粒尺寸分别为

1.6、1.7、1.7 μm，表明后续 400℃ 退火并不导致晶粒

尺寸的变化。

经 550℃/8 h稳定化处理的（B4C+Al2O3）/Al复合

材料板材及其继续在 400℃ 退火的样品沿挤压方向

的 TEM图像如图 10所示。与前文提及的 400℃/100 h
 

（a） 550°C/8 h （b） 550°C/8 h+400°C/1000 h （c） 550°C/8 h+400°C/4000 h

100 μm 100 μm 100 μm

图 8　550℃/8 h稳定化后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材以及其在 400℃ 下

高温退火 1000和 4000 h的 OM图像（图中箭头表示挤压方向）

研究 科技导报   2026， 44（2）

www.kjdb.org 103

http://www.kjdb.org


的稳定化工艺有所区别，可以观察到经过 550℃/8 h

稳定化处理后，复合材料板材的晶界附近出现了大量

的颗粒状 γ−Al2O3。并且，虽然 am−Al2O3 仍然存在，

但由原始板材中片层状转变为块状。Trunov等 [22]

报道过对铝粉的热处理实验中铝粉表面 am−Al2O3

厚度增加的现象。在后续的 400℃ 高温退火过程中，

复合材料的微观组织未发生明显变化，Al2O3 集中在

晶界附近分布，am−Al2O3 仍保持块状，其周围存在着

大量颗粒状的 γ−Al2O3。由此可见，复合材料板材在

经过 550℃/8 h稳定化处理后，复合材料的微观组织

进入了稳定状态，并未在后续的长时间 400℃ 退火过

程中发生改变。

550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合

材料板材以及其在 400℃ 下高温退火 1000和 4000 h

后的样品室温拉伸断口的 SEM图像如图 11所示。

能够观察到 3个断口的形貌较为相似，均存在颗粒与

基体的脱粘和颗粒断裂的现象，且在大韧窝的撕裂棱

周围分布着较为细小的韧窝。由此可见，后续的

400℃ 退火对经稳定化的材料在室温下的断裂行为无

明显影响。

550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合

材料板材以及其在 400℃ 下继续高温退火 1000和

 

（a） 550°C/8 h （b） 550°C/8 h+400 °C/1000 h （c） 550°C/8 h+400 °C/4000 h

5 μm 5 μm 5 μm

IPF colouring 111

001 101

IPF colouring 111

001 101

IPF colouring 111

001 101

图 9　550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材以及其在 400℃ 下

退火 1000和 4000 h后的 IPF图（图中箭头表示挤压方向）

 

500 nm

100 nm 100 nm 100 nm

500 nm 500 nm

γ-Al2O3

γ-Al2O3

γ-Al2O3

am-Al2O3

am-Al2O3

am-Al2O3

（a） 550℃/8 h （b） 550℃/8 h+400℃/1000 h （c） 550℃/8 h+400℃/4000 h

（d） （a）中Al2O3图像 （e） （b）中Al2O3图像 （f） （c）中Al2O3图像

图 10　550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材以及其在 400℃ 下退火 1000和 4000 h后的 TEM图像
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4000 h后的样品在 350℃ 下拉伸断口的 SEM图像如

图 12所示。3个断口在 350℃ 下的断裂形貌同样较

为相似，与前文 400℃ 稳定化处理后样品的高温拉伸

断口略有不同，经 550℃ 稳定化后，高温拉伸断口中

的部分区域未观察到韧窝的存在（图 12（a）、（b）和

（c）），其表面颗粒状断裂形貌的间隙表明晶间断裂的

发生。部分区域的断裂形貌与 400℃ 稳定化工艺的

高温断口相同（图 12（d）、（e）和（f）），在韧窝中能够观

察到晶间断裂的特征。

综合上述分析，400℃/100 h与 550℃/8 h 2种稳

定化工艺均能使（B4C+Al2O3）/Al复合材料在长期热

暴露下保持组织与力学性能的稳定，且均高于国外主

流的结构功能一体化中子吸收材料 Metamic−HT

（B4C质量分数为 10%）的力学性能，因此满足工程应用

需求[23−24]。尽管 550℃/8 h工艺引发更显著的 am−Al2O3

向 γ−Al2O3 转变（图 10），但其力学性能与 400℃/100 h

工艺相当（图 7），且显微硬度在 4000 h退火后未发

生波动（表 2）。这表明，较高温度的短时稳定化处

理可通过加速相变过程快速达到稳定状态，而较低

温度的长时间处理同样有效。2种工艺均能避免晶

粒长大和界面反应（图 8、图 9），确保了材料在 350℃

高温下的可靠性。上述发现为优化（B4C+Al2O3）/

Al中子吸收材料的稳定化工艺提供了理论支撑，并

为其在乏燃料干式贮存系统中的工程应用奠定了

基础。
 

3    结论

1） 复合材料板材经 400℃/100 h稳定化处理后，

其力学性能略有下降，室温 Rm 为 233.0 MPa，350℃
 

（a） 550°C/8 h （b） 550°C/8 h+400°C/1000 h （c） 550°C/8 h+400°C/4000 h

5 μm 5 μm 5 μm

图 11　室温下 550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材以及其在 400℃ 下

高温退火 1000和 4000 h后断口的 SEM图像

 

5 μm 5 μm 5 μm

5 μm 5 μm 5 μm

（a） 550℃/8 h （b） 550℃/8 h+400℃/1000 h （c） 550℃/8 h+400℃/4000 h

（d） （a）中另一种断裂形貌 （e） （b）中另一种断裂形貌 （f） （c）中另一种断裂形貌

图 12　550℃/8 h稳定化处理后的（B4C+Al2O3）/Al复合材料板材以及其在 400℃ 下继续

高温退火 1000和 4000 h后样品在 350℃ 下断口的 SEM图像
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下 Rm 为 118.7  MPa，显微硬度由 76.0  HV0.2 降至约

71.4 HV0.2。在随后进行的高温退火验证中，材料的力

学性能未发生明显变化。

2） 经 550℃/8 h稳定化处理后，复合材料板材的

力学性能同样仅出现轻微下降，室温 Rm 为 227.8 MPa，
350℃ 下 Rm 为 110.1 MPa，显微硬度约为 70.2 HV0.2。

在随后进行的高温退火验证中，材料的力学性能同样

未发生明显变化。

3） 微观组织分析表明，2种稳定化处理工艺均促

进了 am−Al2O3 向 γ−Al2O3 的转变，其中 550℃ 工艺转

变更剧烈，但未引发晶粒粗化或界面失效。550℃/
8 h稳定化工艺可在更短时间内实现力学性能和微观

组织稳定，因而展现出更优的综合效果，具有更高的

工程应用潜力。
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Abstract　The (B4C+Al2O3)/Al composite is a critical neutron absorbing material for dry storage systems of spent fuel, and its long−term

high  temperature  service  reliability  is  directly  associated  with  the  safety  of  nuclear  waste  management.  As  a  structural−functional

integrated material, it is susceptible to phase transformation of amorphous Al2O3 (am−Al2O3) into γ−Al2O3 at elevated temperatures, which

may  adversely  affect  its  mechanical  properties.  However,  the  microstructural  evolution  and  long−term  properties  stability  of  this

composite under prolonged thermal exposure remain insufficiently understood. In this work, (B4C+Al2O3)/Al composites were subjected

to stabilization treatments at 400°C for 100 h and 550°C for 8 h, followed by long−term annealing at 400°C for up to 4000 h to evaluate

their thermal stability. The results demonstrate that, after stabilization, the composites retained tensile strengths exceeding 220.0 MPa at

room  temperature  and  100.0  MPa  at  350°C,  satisfying  the  requirements  for  engineering  applications.  Microstructural  characterization

revealed a  partial  transformation of  am−Al2O3  to  γ−Al2O3;  however,  both the microstructure and mechanical  properties  exhibited stable

behavior during prolonged annealing. These findings indicate that both stabilization treatments effectively enhance the thermal stability of

the  (B4C+Al2O3)/Al  composite,  thereby providing a  materials  science  basis  for  the  long−term safe  service  of  dry  storage containers  for

spent fuel.
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