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致密碳化硼基陶瓷的强韧化机理研究进展
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(武汉科技大学 省部共建耐火材料与冶金国家重点实验室，湖北 武汉 430081) 

摘  要：针对碳化硼陶瓷难烧结、韧性低的缺点，通过引入稀土化合物、SiC、过渡金属硼化物、碳纳米管、石墨烯以

及金属相等增强相能够充分发挥碳化硼陶瓷高硬度、高强度的优势，扩大其作为重要结构陶瓷的应用范围。相对而言，

SiC 与 TiB2是目前 B4C 最有效的增强、增韧相，两者复合添加时，其强韧化机制包括颗粒增韧、固溶强化、热膨胀系

数失配导致的裂纹偏转、桥接作用。从不同增强、增韧相与碳化硼间的搭配以及引入方式出发，探讨了碳化硼基陶瓷

的强韧化机理与行为，并展望了其多元、多结构体系设计的主要方向。  
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Progress in Strengthening Mechanism of Dense Boron  

Carbide-based Ceramics 

YANG Hao, LI Xiangcheng, DING Jun, YU Chao, DENG Chengji, ZHU Hongxi 

(The State Key Laboratory of Refractories and Metallurgy, Wuhan University of Science and Technology,  

Wuhan 430081, Hubei, China) 

Abstract: Boron carbide is difficult to sinter and has low toughness. To address this problem, rare earth compounds, SiC, 

transition metal borides, carbon nanotubes, graphene and metal phase have been employed to increase mechanical properties 

of boron carbide ceramics, thus widening its application range as structural materials. Among the various additives, SiC and 

TiB2 are effective reinforcement phases of boron carbide ceramics, with strengthening and toughening mechanisms including 

particle toughening, solid solution enhancement and crack deflection and bridging due to the thermal expansion mismatch. The 

strengthening and toughening mechanisms will be discussed from the viewpoint of the mismatches of reinforcement phases 

and boron carbide, as well as the introduction method. In addition, the main direction of multi-diverse and multi-structural 

system design will discussed. 
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0   引  言 

碳化硼具有高硬度、高熔点、低密度、高

弹性模量、高中子吸收截面、高热导率、低热

膨胀系数以及良好的化学稳定性等一系列优异

性能 [1–2]，被广泛应用于防弹装甲、喷嘴、陶瓷装

甲、抗氧化剂、核反应堆控制棒以及研磨材料等

领域[3–7]。碳化硼的晶格结构可看作立方点阵在空

间对角线方向上延伸在每一角形成的规则二十面

体，因而其结构十分稳定。B、C 原子可以相互

替代，形成置换固溶体，因而 B-C 化合物存在从

B4.0C 到 B10.5C 的宽均相区[1–2]。碳化硼密集的共

价键使得其自扩散系数极低、晶界迁移困难，烧

结扩散在温度接近熔点时才发挥显著作用，导致

其致密化困难、断裂韧性低(KIC约为 2 MPa·m
1/2

)，

极大限制了 B4C 的应用范围。 
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在不损伤 B4C 硬度的情况下，通过引入不同

类型的第二相粒子和多样的引入方式来优化陶瓷

复合结构，是当前实现 B4C 基陶瓷材料强韧化的

主要手段。例如：非金属 C、B 和金属[8–9]
Al、Si、

Ti、Co、Ni及 Cu等；稀土氧化物[10]如Y2O3、La2O3、

Nd2O3以及 Pr2O3等；高韧性碳化物[11]、硼化物[12]

如 SiC、TiC、WC、TiB2、CrB2及 ZrB2等。增强

相的引入分为直接引入与原位生成；增韧方式分

为颗粒增韧、晶须/纤维增韧。由于第二相颗粒和

B4C 基体的热膨胀系数和弹性模量不同，对陶瓷

内部的裂纹产生钉扎和偏析作用，同时发展微裂

纹结构吸收能量，进而提高强度和韧性。 

B4C 陶瓷的烧结工艺主要包括无压烧结、热

压烧结以及放电等离子体烧结(SPS)。无压烧结是

工业生产中最常用的烧结工艺，其能够实现大尺

寸、形状不受限的陶瓷样品生产，但在无外力辅

助下要实现 B4C 的烧结需要 2000 ℃以上的高温，

并且需足够长的保温时间，这会导致 B4C 晶粒的

异常长大并且致密度难以保证，力学性能也不能

满足服役要求。热压烧结是当前较为普遍的制备

致密 B4C、SiC 陶瓷的方法，在烧结过程中通过

轴向机械加压方式，使原料晶粒在相对较低温度

下发生重排、蠕变、晶界滑移以及重结晶，在较

短时间内获得颗粒细小、致密度高的B4C陶瓷[13]，

然而，其也受限于烧结温度过高、保温时间过长

而不可避免地出现晶粒粗化。放电等离子体烧结

(SPS)由于超快升温使得粉末上的杂质在脉冲和

强电流的作用下被清除，显著提高了烧结活性，

加速了物质迁移，且能耗较低，尤其适用于难烧

结材料，然而，其样品形状单一，尺寸受限以及

成本较高是制约其发展的主要因素[14]。当前，在

这些基本烧结工艺基础上广泛采用辅助添加烧结

助剂(如 Si 等液相烧结助剂)或者多种制备工艺并

行(如反应熔渗、微波烧结、多步烧结)。 

1   稀土化合物增强 B4C 陶瓷 

高温下，B4C 陶瓷的相对密度受到晶粒异常

长大和表面熔化的影响。引入适宜的烧结助剂可

以降低烧结温度，提高相对密度和氧化稳定性，

从而防止不必要的晶粒长大。稀土化合物是致密

陶瓷中常用的液相烧结助剂，稀土原子具有特殊

的电子层结构，是良好的表面活性剂，能有效改

善陶瓷材料的润湿性。 

1.1  YAG B4C  

Y2O3 与 A12O3 在 1750 ℃ 可 以 形 成

Y3Al5O12(YAG)液相，起到促进颗粒溶解、滑动和

气相排除的作用，实现陶瓷的致密化烧结。YAG

晶体易在晶界处偏聚，阻碍晶界迁移，有效细化

晶粒，防止裂纹扩展，并使其发生偏转，进而提

高 B4C 陶瓷的力学性能。 

史秀梅等 [15]研究了无压烧结下 A12O3+Y2O3

复合烧结助剂的添加对 B4C 基陶瓷的致密度影

响。实验发现，在添加量较低及形成的液相较少

时，B4C 晶粒不能较好地流动和溶解，因而致密

化程度不高；随着添加量增加，液相增多，有助

于 B4C 的传质扩散，进而提高致密度；而添加量

过多时，液相易在局部富集，形成较大的孔洞，

同时促使 B4C 晶粒过度长大，不易流动和重排，

从而导致致密度降低。当 A12O3+Y2O3 的添加量

为 0.75 wt.%时，材料显微组织显示出细小、均匀

的气孔分布，相对密度达到 96.4%，最大抗弯强

度达到 360 MPa，硬度达到 26.47 GPa。Lyu 等[16]

的研究也验证了这种推测，其发现由于塑性流动

机制，加入 Y2O3降低了烧结过程中的活化能，随

着 Y2O3的添加量从 1 vol.%增至 4 vol.%，其致密

化活化能从 466.89 kJ·mol
−1降至 285.96 kJ·mol

−1，

温度从 1500 ℃降至 1350 ℃，复合陶瓷断裂韧性

最高可达 4.89 MPa·m
1/2。 

1.2  LaB6 B4C  

穆柏春等[17]发现相比于 Y2O3，LaAlO3与 B4C

颗粒表面结合更好，有效提高了陶瓷致密度，烧

结温度降低了约 80 ℃；当 B4C、La2O3、Al2O3、

C 的质量比为 70:6:12:12 时，在 1850 ℃、20 MPa

下保温 1 h，相对密度可达 92.5%，抗弯强度达到

156.76 MPa。Yang 等[18]发现 La2O3和 B4C 在不同

温度下反应生成 La2CO5、La3BO6 和 LaBO3，最

终在 1600 ℃以下生成 LaB6，通过添加 4 wt.% 

La2O3优化 B4C-LaB6复合陶瓷的综合力学性能，

有效阻碍了 B4C 晶界的移动，在 2050 ℃、20 MPa

下热压保温 1 h 制备的复合陶瓷的弯曲强度、断

裂 韧 性 和 维 氏硬 度分 别 达 到 350 MPa 、

4.92 MPa·m
1/2和 39.08 GPa。而当 La2O3过量时，

其与 B4C 反应形成的 CO 分压增大会导致致密度

降低，并且提高增强相 LaB6 的生成温度。LaB6

的断裂韧性大于 B4C，当 La2O3 含量低时，裂纹

会穿过其扩展，消耗更多能量；而当 La2O3 含量

高时发生沿晶断裂，由于两相间不匹配的热膨胀

系数导致冷却过程中晶界处产生残余应力，进而

使得裂纹沿 LaB6的晶界路径偏转，从而扩展了裂

纹路径，提高断裂韧性。 



第 43 卷 第 4 期 杨  昊 等：致密碳化硼基陶瓷的强韧化机理研究进展 581

 

1.3  NdB6 B4C  

Li 等[19]以 Nd2O3(1 wt.%～4 wt.%)为添加剂，

在 2050 ℃下热压烧结 20 min，压力 20 MPa，制

备了高性能 B4C-NdB6 复合材料。其同样发现烧

结温度以及 CO 分压对陶瓷制备的重要影响，从

动力学角度来看，CO 在低分压下的排放有利  

于反应进行，加速反应进程。研究发现，添加    

3 wt.% Nd2O3 后，B4C-NdB6 复合材料的弯曲   

强度、断裂韧性和硬度分别提高到 366.42 MPa、

5.27 MPa·m
1/2和 38 GPa。穿晶断裂和晶间断裂并

存是主要的断裂模式。同时，NdB6的拔出增加了

界面摩擦的断裂能，进而有助于断裂韧性的提高。 

1.4  PrB6 B4C  

Yang等[20]以 2 wt.%～5 wt.%的 Pr6O11为添加

剂制备 B4C 陶瓷。研究发现，在高温条件下，PrB6

的形成能有效阻碍 B4C 粗晶的形成，促进复合材

料的致密化。其主要增韧机制是裂纹偏转，同时

裂纹桥接会导致裂纹尖端附近的 PrB6 晶粒因变

形而在裂纹上产生闭合应力。这种闭合应力抵消

了裂纹尖端的外部应力，钝化了裂纹的扩展，最

终提高了断裂韧性。在 2050 ℃、25 MPa 下，当

Pr6O11 添加量为 4 wt.%时，复合材料综合力学  

性能最好，相对密度、硬度、弯曲强度和断裂   

韧性分别达到 98.9%、37.6 GPa、339 MPa 和

4.4 MPa·m
1/2。 

2   碳化硅增强 B4C 陶瓷材料 

添加较软的第二相容易导致 B4C 的硬度降

低。Rehman 等[21]通过添加 Fe3Al 作为烧结助剂获

得了高致密度的 B4C 陶瓷，而维氏硬度却相对较

低。SiC 拥有着高硬度、高强度、高断裂韧性、

高耐磨性以及低密度等优异特性，并且B4C和 SiC

的热膨胀系数相近，分别为 4.50×10
−6

 K
−1 和

4.35×10
−6

 K
−1，导致裂纹不沿界面传播，但 SiC

的韧性高于 B4C，可以通过穿晶断裂的方式消耗

更多能量，因而被认为是 B4C 的最佳烧结助剂。

Ye 等[22]认为，SiC 相可以钉住迁移的晶界，从

而抑制 B4C 晶粒的生长。当 SiC 与 B4C 复合时，

可以在更低的温度下烧结获得更优良的综合力

学性能。 

2.1  SiC 

So等[23]在 2000 ℃和 40 MPa压力下热压烧结

得到了 B4C-SiC 复合陶瓷，B4C 和 SiC 均匀分散

在复合陶瓷中，晶体生长受到抑制，显微组织细

小均匀，力学性能得到提高。复合陶瓷的相对密

度超过 99.8%，B4C 含量为 50 wt.%时的弯曲强度

和维氏硬度分别为 645 MPa 和 30.6 GPa。 

2.2  Si  

B4C-SiC复合陶瓷中 Si源通常以 Si单质的形

式引入。Si 在 1300 ℃～1400 ℃的温度范围内开

始熔化，可以作为一个新的扩散路径，有效地润

湿和溶解 B4C 晶粒，填充孔隙的同时加速晶粒重

排，加快致密化进程[24]。 

Rehman等[25]研究发现，高温下熔融 Si与 B4C

中游离碳反应的同时填充了颗粒间孔隙，从而改

善了烧结性能。图 1 显示出随着 Si 含量的增加，

B4C/SiC 复合材料从纯穿晶断裂模式转变为穿晶

断裂和沿晶断裂混合的断裂模式。添加 8 wt.%

的 Si 制备的材料的相对密度、维氏硬度和弯曲

强度分别为(99.73±0.07)%、(36.72±1.55) GPa 和

(612±10) MPa。 

Du 等[26]以聚碳硅烷包覆 B4C 颗粒的形式引

入部分 Si 源，与单质 Si 复合添加。高温下熔融

Si 的形成降低了孔隙率，同时与聚碳硅烷热解后

产生的残碳原位反应生成均匀分布的 SiC，起到

晶粒间的连接以及对 B4C 晶粒的钉扎作用，改善

了陶瓷的组织均匀性。 

2.3  SiC (SiCw)  

SiC 以晶须形式加入能够更为直接地增强材

料性能，图 2 为复合添加 SiCw和 Si 制备的材料

断口形貌。Zhang 等[27]发现 SiCw的加入在材料中

形成了薄片和纤维网络结构，同时，高温促进尺

寸较小的 SiB6 新相生成并均匀分布在 B4C 基质

中，提高了 B4C 基体与 SiC 晶须之间的结合强度。

然而，过量添加 SiCw 会扩大陶瓷的局部变形能

力，降低硬度，在 SiCw添加量为 5 wt.%时，复合

材料的弯曲强度和断裂韧性分别达到 487 MPa、

5.78 MPa·m
1/2，相比于未添加 SiCw的试样提升了

一倍。 

2.4  B4C-SiC  

将反应活性较高的液态 Si或硅合金在真空环

境中毛细管力的作用下渗入 B4C 陶瓷坯体中，Si

液浸渗气孔，可以实现较低温度下的致密化。同

时，通过原位生成 SiC，在 B4C 颗粒间起到良好

的连接以及增强作用[28–29]。该方法制备的复合材

料被称为反应烧结碳化硼(RBBC)，其呈现出特定

的芯—边缘微观结构：原始 B4C 颗粒在熔融 Si

中部分或完全溶解形成 B12(B, C, Si)3相，将 B4C  
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图 1  不同 Si 含量的 B4C 试样断裂表面的 SEM 照片[25]：(a) 4 %, (b) 6%, (c) 8%  

Fig. 1 Fracture surface SEM images of the B4C samples with different Si contents [25]: (a) 4%, (b) 6% and (c) 8% 

 

 
 

图 2  断口的 FESEM 图像[27]: (a) 1 wt.% SiCw；(b) 3 wt.% SiCw
  

Fig. 2 Fracture surface FESEM images of the samples with different contents of SiCw 
[27]: (a) 1 wt.% and (b) 3 wt.% 

 

颗粒包围，形成连续的陶瓷骨架[30–33]。翟彦霞等[34]

实验发现，当 B4C 与 SiC 摩尔比为 0.6、B4C 的

D50为 17 μm，在 1560 ℃保温 2 h 熔渗 Si 时，由

于游离 Si 的存在，陶瓷硬度较低(28.2 GPa)，但

其含量相对较低，B4C 颗粒均匀分布在 SiC 和 Si

形成的连续相中，体积密度、弯曲强度和断裂韧

性分别为 2.92 g·cm
−3、376 MPa 和 4.49 MPa·m

1/2。 

由于 B4C 粉体在工业生产中不可避免地会引

入 Al、Fe、Mg 或 C 等杂质。浮动区法(FZPR)是

一种优化反应烧结的方法，可以有效实现杂质去

除，使其富集在边缘一端。Solodkyi 等[35]采用熔

融 Si 熔渗含 1 vol.%石墨纤维的 B4C 生坯，随后， 

通过浮动区部分再熔化(FZPR)进行处理。添加石

墨纤维促进了样品中 SiC 的形成，同时，Si 和金

属杂质可聚集在样品边缘。维氏硬度可提高至

38 GPa，在一定程度上能够弥补传统低温 RBBC

材料强度不足的缺点，其强度提高约 2～3 倍。 

3   过渡金属硼化物增强 B4C 陶瓷 

高硬度、高熔点的过渡金属硼化物作为增强

相，与 B4C 由于热膨胀系数失配产生残余应力，

导致裂纹偏转、桥接效应，有助于实现其强韧化；

并且硼化物的引入强化了固溶和再结晶过程，提
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高了 B4C 的烧结活性。向 B4C 中添加适量的氧化

物、金属碳化物，会与其原位反应生成硼化物增

强相、较高活性的碳以及亚化学计量的 B4C1−x，

这些反应产物由于晶格常数改变，产生结构缺陷，

能进一步活化 B4C 并促进烧结过程。 

3.1  TiB2 B4C 

TiB2 具有较高的熔点 (˃ 3200℃)、电导率

(0.07 MΩ
−1

·cm
−1 ～ 0.12 MΩ

−1
·cm

−1
) 和 硬 度

(~35 GPa)，是一种很有应用前景的 B4C 基陶瓷增

强相。TiB2的加入有望提高 B4C 复合材料的可加

工性、导热性、导电性、断裂韧性和弯曲强度。

由于 B4C(4.5×10
−6

 K
−1

)和 TiB2(8.1×10
−6

 K
−1

)的热

膨胀系数(TECs)不匹配，在 B4C-TiB2界面会产生

较大的残余应力，具有较低膨胀系数的 B4C 晶粒

会产生压应力，而具有较高热膨胀系数的 TiB2晶

粒会产生拉应力。在服役过程中拉伸应力在消除

这些压缩应力后才开始对材料进行破坏。 

3.1.1 直接引入 TiB2 

Liu 等[36]在 1950 ℃和 50 MPa 压力的 SPS 过

程中，发现随着 TiB2 的添加量由 5 mol%增至

30 mol%，复合陶瓷的硬度降低，断裂韧性增加。

除裂纹偏转和 TiB2 的钉扎效应使 B4C 晶粒细化

(从 1.91 μm 减至 1.67 μm)外，两相间位错的产生，

是 B4C 陶瓷增强、增韧的次要原因，其在陶瓷断

裂前吸收能量，造成局部强化[37–38]。研究发现，

添加 20 mol% TiB2 时，复合陶瓷的相对密度为

97.91%，维氏硬度为(29.82±0.14) GPa，断裂韧性

为(3.70±0.08) MPa·m
1/2。 

3.1.2  Ti 单质引入 

与直接添加 TiB2相比，在烧结过程中原位反

应生成 TiB2 可以在较低的烧结温度下获得更高

的密度和更好的机械性能。Gorle 等[39]将 Ti-B(原

子比 1:2)混合粉体以 5 wt.%、10 wt.%和 20 wt.%

的比例加入到 B4C 粉末中，研磨 4 h 后通过 SPS

在 1400 ℃下获得致密的 B4C 复合陶瓷。由于 WC

污染，获得了由被(Ti0.9W0.1)B2和 W2B5的细颗粒

包裹的 B4C 颗粒组成的无孔微结构。当 Ti-B 混合

物的量从 5 wt.%增至 20 wt.%时，烧结活化能从

234 kJ·mol
−1降至 155 kJ·mol

−1。含 5 wt.% Ti-B 混

合 物 的 B4C 复 合 材 料 的 最 大 硬 度 为

(3225±218) HV。由于 TiB2 的原位形成反应是高

度放热并释放大量能量的自蔓延反应，因此，原

料颗粒界面间的实际温度预计高于 SPS 烧结温

度，同时，液相 W2B5的形成润湿了 B4C 表面，

有助于降低 B4C 晶粒的界面能，并加速了沿晶界

的传质，进而实现了 B4C 的低温烧结。Guo 等[40]

则将 Ti-B 混合粉体于 1400 ℃下烧结制备得到

B4C-TiB2复合粉末，然后与商业 B4C 粉末球磨混

合，在 1950 ℃、30 MPa、1 h 下热压制备 B4C-TiB2

陶瓷复合材料，这种两步烧结法允许自由设计复

合材料的组成。结果表明，TiB2 含量为 10 wt.%

的 B4C-TiB2陶瓷获得了理想的综合性能，其体积

密度、维氏硬度、弯曲强度和断裂韧性分别为

2.61 g·cm
−3、35.3 GPa、708 MPa 和 5.82 MPa·m

1/2。 

Xu 等[41]以 B4C 和 Ti–Al 金属间化合物为原

料，通过分步层压和瞬态液相 SPS 制备了七层

B4C/TiB2 基梯度复合材料。基于 Ti–Al 金属间化

合物含量从 5 wt.%到 60 wt.%的成分设计，提出

了梯度复合材料的烧结策略。顶部三层和底部三

层分别在 1650 ℃和 1500 ℃下烧结，然后，中间

层作为黏结层在 1550 ℃下连接两个部分。复合材

料的硬度从 31 GPa(富含B4C)下降到 25 GPa(富含

TiB2)，而断裂韧性从 3.8 MPa·m
1/2 上升至

6.02 MPa·m
1/2，抗压强度高达 1100 MPa，呈现锯

齿状的应力—应变曲线，主要可分为[42]：(1)线弹

性阶段；(2)裂纹萌生阶段；(3)界面层的裂纹偏转

和稳定裂纹扩展阶段；(4)基体和界面层内的不稳

定裂纹扩展阶段。鉴于各层组成比例不同，层间

热膨胀系数不同，梯度层之间存在剪切力，进而

在界面层产生了微裂纹。当主裂纹穿过界面层时，

并随界面层一起偏转和分叉[43]，增加了裂纹的扩

展路径。这种梯度结构使得该体系在轻质装甲领

域有望得到广泛应用。 

3.1.3  TiO2引入 

Khajehzadeh 等 [44] 研 究 了 无 压 烧 结 中

B4C/TiO2/C体系原位反应制备B4C-TiB2纳米复合

陶瓷的反应热力学，发现 TiB2在高温烧结过程中

优先于 TiC 生成。TiO2的添加量在 10 wt.%时，

TiO2和 C 反应完全，可获得最佳性能。此时，样

品的相对密度为 94.26%，弹性模量为 428 GPa，

硬度为 23.04 GPa，断裂韧性为 5.19 MPa·m
1/2。 

3.1.4 TiC 引入 

Liu 等[45]在 2250 ℃的温度下采用无压烧结

1 h 的工艺制备 B4C 陶瓷。研究发现，相比于直

接添加 TiB2、Ti 或 TiO2，添加 TiC 的试样表现出

最佳的力学性能，断裂韧性为 4.52 MPa·m
1/2，弯

曲强度为 344 MPa，硬度为 26.2 GPa，弹性模量

为 516 GPa。与其他样品相比，添加 TiC 的样品

中裂纹偏转最为明显，这是其断裂韧性增幅最大
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的主要原因。 

3.2  CrB2 B4C 

金属氧化物与 B4C 之间的反应会产生气体，

从而影响 B4C 陶瓷的致密化。真空环境可以降低

初始反应温度，使气体提前释放，后期晶粒的快

速长大能消除气体挥发形成的孔隙，促进致密化。

Wang 等[46]研究发现在 1600 ℃～2200 ℃真空无

压烧结下 CrB2的形成以 Cr2O3与 B4C的直接反应

为主。2180 ℃下，当 Cr2O3添加量为 10 wt.%时，

复合陶瓷的相对密度和断裂韧性分别达到 95%和

3.36 MPa·m
1/2。然而，继续升高温度，CrB2在真

空下会挥发分解，导致 B4C/CrB2复合陶瓷的力学

性能降低。 

3.3  ReB2 B4C  

Re 具有高的价电子密度和高的体积模量，很

有可能形成坚硬的硼化物。Mnatsakanyan 等 [47]

通过在分子水平上均匀加热的微波合成(MS)，在

极快的合成动力学下大大缩短了处理时间，制备

得到尺寸分布窄的 B4C-27 wt.% ReB2 纳米粉体，

并在 1900 ℃、50 MPa 保温 10 min 进行 SPS 烧

结，全致密复合陶瓷形成了强界面相，显示出

(50±3) GPa 的超高硬度。然而，ReB2 的应用受

到高成本 ( 约 2500 美元每千克 )和高密度

(12.7 g·cm
−3

)的限制。 

4   碳化物/硼化物复合增强 B4C 陶瓷 

碳化物、硼化物作为复合增强相引入 B4C 陶

瓷体系，通过不同相间弥散强化、裂纹偏转、微

裂纹、裂纹阻碍作用以及多元系统间共晶液相的

形成对 B4C 的润湿作用，可以在促进烧结的同时

起到更好的增强、增韧作用。 

4.1  TiB2/SiC B4C 

原位反应合成 TiB2或 SiC 颗粒不仅避免了氧

化层对烧结的影响，而且具有较高的活性、较细

的晶粒尺寸和均匀分布的组织，有利于提高复合

材料的烧结性能和力学性能[48–49]。有报道称原位

生成的 TiB2-SiC 团聚体可被视为细小的复合相，

作为一种新型第二相引入 B4C 基体，有利于改善

B4C 陶瓷的断裂韧性[50–51]，同时保持 B4C 的轻质

优势。 

4.1.1  直接引入 SiC、TiC 

于国强[52]通过正交试验得到 C、SiC、TiC 和

B4C 的质量比为 2:12:7:79 时为最优配方。SiC 与

B4C 通过固溶产生强化，TiC 与 B4C 原位反应生

成 TiB2实现增韧，C 的存在去除了 B4C 表面的氧

化物，提高了其表面能，主要增韧机理是热膨胀

系数失配引起的裂纹偏转和第二相粒子加入对裂

纹扩展的阻碍作用。在 2100 ℃无压烧结保温 1.5 h

时，复合陶瓷的断裂韧性、弯曲强度、维氏硬度

和相对密度分别达到 3.72 MPa·m
1/2、515.7 MPa、

32.3 GPa 和 96.26%。 

4.1.2  TiSi2烧结助剂 

TiSi2是一种活性烧结助剂，TiSi2与 B4C 原位

反应生成的 SiC 和 TiB2难熔相克服了 TiSi2和 Si

的低熔点特性，不存在液相烧结助剂的共同缺点。 

B4C 与 TiSi2 反应生成的 Si 作为瞬态组分，

起到瞬态液相烧结的作用。Wang 等 [53]量化了

TiSi2添加量为 12 wt.%时 SPS 不同烧结阶段对致

密化的贡献。650 ℃之前的收缩位移主要归因于

粉末颗粒间孔隙的减少、原料粉末和石墨压头的

热膨胀[54–56]。相比于纯 B4C 陶瓷的固相烧结，由

于瞬时液态烧结，含 12 wt.% TiSi2的样品致密化

开始于 1335 ℃，最大致密化速率发生在大约

1600 ℃，分别降低了约 190 ℃和 110 ℃，致密化

和最大致密化速率的提前出现是其相对密度提高

的主要原因。TiSi2在 1300 ℃～1400 ℃被 B4C 反

应完全，TiSi2添加量为 12 wt.%和 16 wt.%时制备

的复合材料中几乎没有孔隙，细小的 SiC 和 TiB2

晶粒均匀分散在 B4C 基体中。由于熔融 Si 的扩散

与润湿，使得 SiC 和 TiB2 能够互锁、连接。当

TiSi2添加量为 8 wt.%时，SiC-TiB2复合相的边界

与 B4C基体紧密结合，表现出良好的界面相容性，

如图 3 所示。由于 SiC 和 TiB2 之间存在较大的

TECs 差异，裂纹在 SiC-TiB2 复合相内沿两相内

边界发生显著偏转，延长了裂纹扩展路径，消耗

更多能量。 

4.1.3  Ti、Si 单质引入 

通过改变组分的微观结构和分布(如双连续、

梯度和层状结构 )，可以实现材料的强化和增   

韧[57–58]。Yue 等[59]分别压制得到 B4C 层(B4C、Ti

和 C质量比为 94.5:2.5:3)和 B4C/Si层(Si含量分别

为 4 wt.%、8 wt.%、12 wt.%和 16 wt.%)，再将两

层生坯叠加于真空中在 1900 ℃、30 MPa 压力下

热压烧结 1 h 制备得到如图 4 所示的双层

B4C/Si-B4C 复合材料。由于 Ti 原子半径比 Si 大，

并且与 B4C 反应温度远低于熔点，导致其扩散不

如 Si 活跃，因而 TiB2相主要存在于 B4C 层。复

合材料两层中的第二相 SiC 或 TiB2 均匀分散在

B4C 基体中，维氏硬度都在 33.1 GPa～35.2 GPa 
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图 3  B4C-SiC-TiB2复合材料中裂纹在抛光表面扩展的 BSE 图像(a)和示意图(b) [53] 

Fig. 3 BSE images (a) and schematic (b) of the crack propagating behaviors on the 

polished surfaces of the B4C-SiC-TiB2 composite [53] 

 

 
 

图 4  B4C/Si-B4C 复合材料显微结构示意图[59] 

Fig. 4 Schematic diagrams of microstructure of the 

B4C/Si-B4C composite [59] 

 

之间。Si 含量过高会导致生成的 SiC 形成团聚，

阻碍气孔迁移，进而降低强度。当 Si 添加量为

8 wt.%时，复合材料的弯曲强度最大为 524 MPa，

断裂韧性在 Si 添加量为 12 wt.% 时达到

4.6 MPa·m
1/2的最佳值。 

4.1.4  Ti3SiC2烧结助剂 

研究发现[60]，Ti3SiC2高温下的分解、与 B4C

反应所得到的细小 SiC、TiB2 生成相在材料中起

到良好的连接与增韧作用。Song 等[61]添加 5 wt.%

的(Ti3SiC2+Si)到 B4C 材料中，辅助 SPS 烧结，在

高温下反应形成的均匀分散的 TiB2和 SiC纳米相

能够有效抑制 B4C 晶粒的生长，得到细晶结构，

同时，TiB2和 SiC 粒子会导致裂纹偏转与穿晶断

裂消耗更多能量，协同提高 B4C 陶瓷力学性能，

断裂韧性达到 5.61 MPa·m
1/2。 

4.2  SiC/MoB2 B4C 

鉴于 B4C 超高的耐火性，在致密超高温陶瓷

中被广泛应用的烧结助剂有望引入其体系。其中

最突出的为 MoSi2，它通常用于碳基超高温超导

陶瓷。MoSi2 在增强材料抗氧化性的同时通过瞬

时液相烧结能够促进致密化。 

MoSi2的作用机理类似于前述的 TiSi2。Ojalvo

等[62]研究发现：MoSi2首先在中等温度(<1150 ℃)

下与部分 B4C 反应，形成 MoB2、SiC 和 Si，Si

在 1400 ℃熔化，通过液相烧结促进致密化；然后，

Si(1500 ℃～1700 ℃)与 B4C 中存在的游离 C 反

应，原位形成 SiC；最后，通过固态烧结达到近

完全致密化。结果表明，B4C-MoB2-SiC 复合陶瓷

在不损伤 B4C硬度的前提下具备强韧性且晶粒细

小的特性，这种组合非常适合结构应用。 

Wang 等[63]发现在 1600 ℃以下无压烧结时，

MoSi2与 B4C 原位反应生成 Mo2B5和 SiC，随着

温度的升高，Mo2B5逐渐转变为 MoB2。在 2150 ℃
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发生液相烧结，促进了致密化。MoSi2 添加量为

30 wt.%的试样经 2260 ℃下烧结后，其相对密度

达到 96.5%，断裂韧性达到 3.98 MPa·m
1/2，硬度

为 28.1 GPa。相较于 SiC/TiB2体系，其硬度损伤

较大，并且韧性提高较小。 

4.3  ZrB2/ZrC B4C 

Chen 等[64]研究发现在 B4C-Zr 体系中随着 Zr

含量的增加，SPS 烧结得到的复合陶瓷中 B4C 相

逐渐减少，ZrC 相逐渐增多。随着 Zr 添加量增加

到 70 vol.%，ZrB2的形貌由等轴晶转变为板晶。

在反应过程中，C 优先置换生成 ZrB2，剩余的 Zr

与 C 反应生成 ZrC。随着 Zr 含量的增加，

ZrB2-ZrC-B4C复合陶瓷的抗弯强度和断裂韧性提

高，裂纹偏转和沿晶断裂增多，其微观结构得到

改善。ZrB2与 ZrC 虽然是性能优异的增强相，但

其密度相对于 TiB2 与 SiC 显著提高，没有保留

B4C 陶瓷轻质高强的特性。 

4.4  SiC/CrB2 B4C 

Wang 等 [65]将铬硅化物(CrSi2 与 CrSi 的含量

分别为 84 wt.%和 16 wt.%)复合添加，在热压条

件下与 B4C 原位反应生成 CrB2 和 SiC，并与部

分 B4C 形成共晶液相，如图 5 所示。B4C、CrB2

和 SiC 的晶界分明、狭窄、清晰，三相具有良

好的相容性，在填充孔隙的同时促进颗粒重排

和固溶再沉淀，进一步促进致密化，并起到增

韧作用，但其硬度略有降低。添加 10 wt.%的铬 

硅化物制备的 B4C-SiC-CrB2 三元复合陶瓷具有

最好的综合性能：弯曲强度为 435 MPa，断裂韧

性为 4.09 MPa·m
1/2，硬度为 33.11 GPa。然而，

过度添加铬硅化物，B4C 与 SiC 晶粒在更多的共

晶液相中过度生长，会导致抗弯强度降低。并且

反应过程中可能生成的六价 Cr 对环境和人体会

造成污染与伤害，含 Cr 增强相的引入要求十分

严格。 

5   碳纳米管(CNT)增强 B4C 陶瓷 

碳纳米管(CNT)具备低密度、高强度的特点，

在生物活性玻璃陶瓷与各种多晶工程陶瓷中都有

普遍应用，对材料的韧性有显著的提高作用。 

Yavas 等[66]在 75 ℃·min
−1的升温速率下，通

过添加 0.5 wt.%～3.0 wt.%的 CNT，去除了粉末

表面的氧化层(B2O3)，增强了晶粒表面扩散。当

CNT 含量为 3 wt.%时，B4C 陶瓷的硬度值最高达

到 32.8 GPa，断裂韧性最高达到 5.9 MPa·m
1/2。 

Bahamirian 等 [ 6 7 ]对 SiC-45 vol.% B4C- 

10 vol.% Ni 和 SiC-45 vol.% B4C-10 vol.% Ni- 

5 vol.% CNT 体系进行 1650 ℃保温 5 min 的原位

反应 SPS。研究发现，用 5 vol.%的 CNT 替换部

分 Ni 后，虽然相对密度略有降低，但其断裂韧性

显著提高约 70%，达到(5.82±0.32) MPa·m
1/2。在

晶粒间观察到 CNT 团聚，有助于在界面上形成 

 

 
 

图 5  (a)～(b)由 10 wt.%硅化物制备的 B4C-SiC-CrB2复合材料的 TEM 图像，(c)～(e)元素面扫图谱[65] 

Fig. 5 (a, b) TEM images of the B4C-SiC-CrB2 composites with 10 wt.% chromic silicides and  

(c–e) elemental mapping profiles of (a) [65] 
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强键合，其增韧机制主要是 CNT 导致的微裂纹的

形成以裂纹尖端应力强度因子的降低和裂纹偏

转、桥接作用。 

6   石墨烯增强 B4C 陶瓷 

Yin 等[68]发现由于石墨烯片(GPLs)的松驰效

应和堆积能力，其网状结构将 B4C 晶粒紧密包裹

住而加强了界面结合，提高了断裂能。当 GPLs

添加量为 1.5 wt.%时，B4C 陶瓷的断裂韧性相比

于不含 GPLs 提高了 23.1%，防弹性能相对于纯

相 SiC、B4C 分别提高了 50.0%和 12.5%，维氏硬

度和断裂韧性最佳达到 (30.87±0.26) GPa 和

(5.76±0.37) MPa·m
1/2。 

石墨烯纳米片(GNPs)常被用于强化脆性多晶

陶瓷的微观结构，提高其断裂韧性，由于 GNPs

在烧结初始阶段的润滑作用，它还会加速颗粒重

排。相比于碳纳米管(CNT)，由于 GNPs 的二维多

层结构使其裂纹桥接增韧效用更明显，并且更容

易分散在陶瓷基体中。Wang 等[69]研究发现相比

于垂直排列，GNPs 增强体对基体保持随机取向，

在任何方向上都能达到中度增韧。Wang 等[70]发

现通过复合引入 TiB2、GNPs 能够起到协同增韧

的作用，GNPs 的加入可以有效地连接 B4C 基体

中的导电 TiB2粒子，并为电子迁移提供额外的通

道。细长的带状 GNPs 半缠绕在陶瓷基体上并相

互连接，形成了 GNPs 网络结构，并且与基体有

着良好的化学相容性。相比于纯相 B4C 陶瓷，其

弯曲强度提高了约 68%，断裂韧性提高了 169%。 

Ojalvo 等[71]采用基于三个连续步骤的还原氧

化石墨烯(rGO)随机取向近净形制造工艺：首先，

制备了适合于湿法成型的多组分浆料(B4C 为主

要组分，rGO 为增韧增强剂，Ti-Al 为烧结助剂)；

然后，通过滑动铸造结合冷等静压工艺制备无宏

观缺陷的具备一定形状和强度的陶瓷生坯，如图

6 所示；最后，结合无压放电等离子体烧结(PSPS)

对陶瓷生坯进行超快、节能的致密化，避免了 rGO

长时间高温下的石墨化。随着烧结温度由 1900 ℃

提高至 2100 ℃，制备得到的各向同性超硬增韧

B4C/rGO 复合陶瓷硬度由 8 GPa 呈指数增长至

30.5 GPa，断裂韧性达到 3.9 MPa·m
1/2。 

Hu等[72]发现将 SiC 与 rGO 复合加入 B4C中，

并在 1800 ℃、50 MPa 下保温 5 min，当添加

15 wt.% SiC、5 wt.% rGO 时，复合陶瓷的弯曲 

 
 

图 6  通过滑动铸造制备的一些压坯的光学照片， 

拍摄于(a)在模具内干燥时和(b)干燥后[71] 

Fig. 6 Photographs of representative compacts prepared by 

slip casting [71]: (a) drying within the moulds and  

(b) dried samples 

 

强 度 ((545.25±23) MPa) 和 断 裂 韧 性 ((5.72± 

0.13) MPa·m
1/2

) 均达到最佳值。 rGO-B4C 和

rGO-SiC 的晶界清晰而狭窄，B4C-SiC 界面半共

格，界面相容性强。SiC 和 B4C 的孪晶结构导致

的裂纹偏转及 rGO的桥接和拔出作用共同提高了

复合材料的断裂韧性，并且B4C晶粒的生长被 SiC

与 rGO 共同阻碍进而得到细化。 

7   金属相增强 B4C 陶瓷 

对于复合材料，通过外力作用，所受载荷通

过界面传递至增强相。若界面结合过于脆弱，基

体/增强相界面可能在有效应力发生传递之前便

失效，无法起到强化作用。两相间界面的牢固性

是评价碳化硼复合材料服役时使用效能的重要条

件[73-76]。陶瓷—金属复合材料界面研究中的主要

问题是体系的润湿性与界面反应，适当的润湿性

导致均匀的分布，导致载荷从基体传递到增强体

而不会失效[73]。 

7.1  Al B4C  

按照与 B4C 反应能力的大小，金属(合金)元

素可分为 Si、Ti、Al、Fe、Ni 等活性元素和 Cu、

Ag、Sn 或 Au 等非活性元素。而 Si、Ti 等元素可

与 B4C 反应生成稳定的碳化物、硼化物以增强陶

瓷强度、韧性。对金属 Al 而言，其可与 C、B 反

应形成 Al-B-C 化合物，其中，易水化的脆性 Al4C3

危害性最大。Al4C3相在 1000 ℃以上时开始形成，

而当温度高于 1200 ℃时，其生成量迅速增加[74]。

陶瓷—金属体系的界面作用很大程度上取决于两

者间的润湿性，在润湿过程中，表面粗糙更有利

于液相展开。而陶瓷在液态金属作用下的润湿性

又取决于界面处的化学相互作用。Mirsalehi 等[75]
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认为硼化物一般是在合金区内或在 B4C基体的表

面产生的，而碳化物只能在界面和基体内部形成。 

碳化硼与空气中氧气的亲和性很强，一方面，

高温下 B4C颗粒与熔融态金属间隙中的气体能够

与增强相发生化学反应，降低材料内部孔隙率；

另一方面，B4C 颗粒表面的 B2O3层以液相形式存

在，金属 Al 表面的 Al2O3薄膜通过液相反应生成

B2O3·Al2O3，能够有效改善界面的润湿性。 

方园[76]在研究 B4C作为电子封装基片材料的

可行性研究中，通过有机泡沫浸渍工艺制备出

B4C 网眼多孔陶瓷，借助其大孔径、高通孔率的

优势作为复合陶瓷的预制体。将 B4C-AlN 多孔基

体熔渗于液态金属 Al 中，当温度超过 1050 ℃时，

Al 会与其表面的 Al2O3薄膜反应生成气体逸出，

使 Al 液与陶瓷直接接触得到润湿，让基体内孔隙

被熔融 Al 充分填充，冷却下来就得到致密

B4C-AlN/Al 复合材料。 

对于 B4C-Al 熔渗体系，活性元素 Si 和 Ti 的

加入，均能够改善体系的润湿性。翁哲[77]通过溶

胶—凝胶法对 B4C 多孔坯体孔隙表面涂覆 TiO2，

其在高温下原位反应生成 TiB2膜层，有效地促进

了 B4C 对 Al 的润湿，通过预烧热处理该膜层可

以改变坯体的微观形貌，增大孔径的同时减小了

孔隙表面积，在抑制界面反应的同时有利于熔渗

的进行。 

7.2  Cu/Ni B4C  

非活性金属对 B4C 润湿有限，Cu、Au、Ag、

Sn 与 B4C 基板的润湿角数值均处在 130 °～140 °

之间。王波等[78]通过非均相沉淀法制备了 Cu/Ni

增韧 B4C 基陶瓷—金属复合材料，结果表明，Cu、

Ni 纳米粒子能够包覆在 B4C 粉体表面，并且降低

了 B4C 陶瓷的烧结温度，但陶瓷的致密性以及金

属和陶瓷的润湿性还不够理想。将 B4C 颗粒经过

SnCl2 敏化处理后，在其表面生成了大量的 SnO2

纳米粒子，这些纳米粒子具有较高的比表面能，

是 Cu、Ni 金属粒子非均相沉淀过程中理想的成

核位置，因而形成了 Cu/Ni 金属粉体对 B4C 颗粒

良好的包覆。 

7.3  (HEAs) B4C  

高熵合金(HEAs)有多种主元素，原子百分比

在 5%～35%之间，原子半径略有不同。高熵效应、

缓慢扩散效应、严重的晶格畸变效应和混合效应

是四个核心效应。这些效应赋予了 HEAs 高硬度、

高断裂韧性[79]。Zhang 等[80]报道了 HEA 对 B4C

可烧结性的促进作用。HEA 添加剂对 B4C 有良好

的润湿性，能有效降低孔隙率。HEA 元素 Co、

Cr、Fe 和 Mn 在晶界处合金化良好且分布均匀，

促进了 SPS 过程中的电流传输。Zhang 等[80]还提

出在低电流密度阶段，致密化是位错—滑移—控

制机制，对于高电流密度阶段，致密化是原子—

扩散—控制蠕变变形机制，电流可以通过降低表

观活化能来影响致密化过程。 

8   结语与展望 

通过引入第二相(外加或原位生成)与 B4C 发

展复合结构，充分利用两者优势，能最大程度实

现碳化硼基陶瓷的增强、增韧。稀土化合物、SiC、

过渡金属硼化物、碳纳米管、石墨烯以及金属相

以丰富多样的引入方式，在晶粒细化、位错吸能、

弥散强化、晶须增韧、层状结构形成包括界面润

湿性改善等多尺度、多维度上实现碳化硼基陶瓷

的强韧化。TiB2/SiC 复合增强 B4C 是相对最优的

组合，其加强了穿晶、沿晶断裂混合的作用机制，

同时二者本身的互锁、连接作用也实现了进一步

增韧。基于 B4C 与各种增强相的组合，为碳化硼

基陶瓷微结构设计提供了新思路。 

碳化硼基陶瓷复合材料在实现补强增韧的同

时，过多引入液相烧结助剂由于其本征脆性限制，

过多添加会导致玻璃相增多；单一烧结工艺如无

压烧结、热压烧结由于烧结温度高、保温时间长，

会导致晶粒异常长大，均会恶化材料性能。因此，

未来实现 B4C基陶瓷强韧化的研究方向主要集中

在以下四个方面： 

(1) 通过更多元化的材料体系设计、复合，

充分发挥不同物相之间的优势，起到互相弥合、

补充的作用，在保留 B4C 特性的同时，实现其致

密性、韧性短板的补充以及进一步增强。 

(2) 改进烧结助剂引入方式和配比，对于稀

土氧化物、金属单质、过渡金属硼化物、碳纳米

管、石墨烯等第二相的引入均有大量研究支撑。

其均有独有的最优添加量，如稀土氧化物添加量

一般在 10 wt.%以下主要是由于其相对原子质量

大容易破坏 B4C 的轻质特性，同时过多引入的烧

结助剂与 B4C 反应生成的 CO 分压过大，容易形

成无法消除的孔隙同时提高增强相的生成温度；

碳纳米管与石墨烯添加量过多则会造成其难以均

匀分散并大量团聚，起不到细化 B4C 晶粒以及裂

纹偏转的作用，反而恶化材料性能；金属单质添

加量过少会导致增强相形成较少，增韧效果有限，
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添加量过多会导致 B4C 基陶瓷硬度急剧下降，本

末倒置；而 SiC、过渡金属硼化物的含量可以适

当偏高(10 wt.%～20 wt.%)，因为其与 B4C 有着较

为相似的特性如高熔点、高硬度，并且与之有着

良好的化学相容性与界面结合，因而是 B4C 最普

遍的增强相。 

(3) B4C 的烧结工艺普遍为添加烧结助剂或

加压烧结，然而当前已有大量研究集中于多种烧

结工艺与步骤同时使用以优化其烧结特性，如微

波烧结辅助 SPS、常压烧结制备复合粉体后经

SPS 或热压烧结，以及梯度层状材料的制备，以

克服单一烧结工艺的弊端，如第一步制备的活化

的 B4C 纳米复合粉体，形成导电涂层，在第二步

的 SPS 烧结过程中起到加强物质运输，活化烧结

粉体的作用。同时在原位反应烧结结合 SPS 或热

压时，设计的反应在高度放热的情况下，能够起

到自蔓延的效果，在粉体颗粒间释放大量热量促

进反应进行，其实际温度会高于烧结温度，进而

促进反应进行。 

(4) 当前对于 B4C 基陶瓷的增强、增韧手段

主要集中于引入的硬质相或韧性相的弥散强化，

其会对 B4C晶粒生长起到钉扎作用达到细晶强化

的目的，并且借助其对裂纹扩展的消耗作用，以

消除应力集中。同时，其与 B4C 基体间的高强度

结合，使得增强相断裂、拔出都需要消耗大量的

断裂功，通常表现为穿晶与沿晶断裂混合的模式。

最新的研究表明，单相的引入难以满足性能的进

一步提升，因而目前关于双相甚至多相引入至

B4C 基体，协同改善复合陶瓷性能的探索是当下

重要的研究方向。 
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