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摘要  超高温陶瓷复合材料主要由 ZrB2, ZrC, HfB2, HfN, HfC, TaC 等过渡族难熔硼化物、碳

化物和氮化物组成, 这些材料的熔点高于 3000℃, 是一类非常重要的高温结构材料, 近年来

在基础研究和技术应用方面均受到了极大的关注. 在超高温陶瓷复合材料家族中, ZrB2-SiC

和 HfB2-SiC 基超高温陶瓷复合材料因具有优异的综合性能, 包括优异的抗氧化/烧蚀性能、良

好的高温强度保持率和适中的抗热冲击性能, 可以在 2000℃以上的氧化环境中长时间使用. 

这些独特的性能使得它们成为高超音速飞行、再入大气层和火箭推进等极端环境下使用的最

有前景的候选材料. 本文对超高温陶瓷复合材料的制备、力学性能、抗热冲击性能、抗氧化/

烧蚀性能和热响应进行了全面的综述. 对超高温陶瓷复合材料组分、微结构和性能之间的关

系进行了详细的讨论, 同时添加剂对材料性能的影响也进行了讨论, 这为超高温陶瓷复合材

料在特定使用环境的综合性能的优化提供了有效的设计原则和方法. 此外, 本文还指出了超

高温陶瓷复合材料目前存在的挑战, 并对未来的发展趋势作了展望.   
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超高温陶瓷复合材料主要包括一些过渡族金属

的难熔硼化物、碳化物和氮化物, 如 ZrB2, HfB2, TaC, 

HfC, ZrC, HfN 等, 它们的熔点均在 3000℃以上[1,2]. 

在这些超高温陶瓷中, ZrB2 和 HfB2 基超高温陶瓷复

合材料具有较高的热导率、适中的热膨胀系数和良好

的抗氧化烧蚀性能, 可以在 2000℃以上的氧化环境

中实现长时间非烧蚀 , 是一种非常有前途的非烧蚀

型超高温防热材料, 可用于再入飞行器、大气层内高

超声速飞行器的鼻锥、前缘以及发动机燃烧室的关键

热端部件, 对提升高速飞行器气动性能、控制能力、

飞行效率等方面将具有贡献 , 国内外对这种材料的

基础和应用研究也非常重视, 投入了大量的人力、物

力和财力, 并实施了一系列的重大计划, 取得了显著

的成果.  

20 世纪 60 年代末开始了对这种材料的研究, 但

因原材料的纯度不够很难获得性能优异的超高温陶

瓷复合材料而被迫放弃 . 由于没有找到更合适的超

高温防热结构材料, 在放弃了 30 年后又重新开始了

这类材料的研究, 并得到了国际材料界的广泛关注[1], 

到目前为止发表超高温陶瓷复合材料相关的论文超

过 1400 篇, 主要集中在超高温陶瓷复合材料的制备、

力学性能和抗氧化烧蚀性能方面. 另外, 超高温陶瓷

复合材料的热响应也得到了学者的关注 . 本文从这

几个方面对超高温陶瓷复合材料进行全面的综述 , 

揭示了超高温陶瓷复合材料组分、微结构和性能之间

的关系 , 分析了添加剂对超高温陶瓷复合材料性能

的影响 , 为超高温陶瓷复合材料在特定使用环境的

综合性能的优化提供了有效的设计原则和方法 . 此

外 , 本文还指出了超高温陶瓷复合材料目前存在的

挑战, 并对未来的发展趋势作了展望.  
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1  超高温陶瓷复合材料的制备 

超高温陶瓷复合材料的致密化主要有热压烧结

(HP)、放电等离子烧结(SPS)、反应热压烧结(RHP)

和无压烧结(PS). 在这些制备方法中, 热压烧结是目

前超高温陶瓷复合材料最主要的烧结方法, 表 1 列出

了这几种方法的优缺点.  

1.1  热压烧结 

ZrB2 和 HfB2 都是 ALB2 型的六方晶系结构, 其强

共价键、低晶界及体扩散速率的特征, 导致该类材料

需 要 在 非 常 高 的 温 度 下 才 能 致 密 化 , 一 般 需 要

2100℃或更高的温度和适中的压力(20~30 MPa)或较

低温度(~1800℃)及极高压力(＞800 MPa)[2]. ZrB2 和

HfB2 结构和性能相近 , 后者的熔点比前者高 , 需要

更高的致密化温度, 同时具有更优异的高温性能, 而

前者的密度和成本都比后者低 , 也是业内关注最多

的, 所以主要对 ZrB2 进行重点介绍. ZrB2 的烧结性能

与原材料的颗粒尺寸和纯度密切相关 , 颗粒的细化

对材料的烧结和致密化非常有益 , 原材料纯度的提

高也有利于材料的致密化. 研究发现, 在 2000℃和

20 MPa 的烧结条件下, ZrB2 粉体颗粒的直径由 20 µm

降到 2.1 µm 时, 材料的致密度由 73%提高到 91%[3,4]; 

将 ZrB2 粉体颗粒通过球磨进一步细化至 0.5 µm 以下, 

在 1900℃和 32 MPa 烧结 45 min 后可以获得完全致

密的 ZrB2 材料[5].  

超高温陶瓷原始粉体表面的氧化物杂质(B2O3 和

ZrO2/HfO2)会导致晶粒的长大, 晶粒的粗化会降低颗

粒的表面积和烧结驱动力 , 从而阻碍超高温陶瓷复

合材料的致密化. 在较低的温度(~1750℃)下, B2O3 作

为液相和/或气相在颗粒表面提供了一个快速扩散路

径导致晶粒的粗化[6]. TiB2 致密化研究表明, 为了获

得致密的材料, 其氧含量必须控制在 0.5%(质量百分

比)以内, 且氧含量加倍时, 其晶粒尺寸增加约 3 倍, 

微结构显示高氧含量的样品更容易在晶粒内形成孔

洞[7]. 为了去除或减轻这些氧化物杂质对材料致密化 

的 影 响 , 通 常 添 加 氮 化 物 (AlN, Si3N4, ZrN, HfN

等)[8,9]、碳及碳化物(B4C, WC, VC 等)等[10], 但它们

的作用机制是不同的 . 氮化物的引入主要是将硼化

物表面的 B2O3 反应, 降低 ZrB2 表面的氧从而提高 B

的活性; 而碳及碳化物的添加是与 ZrO2/HfO2 反应降

低其氧含量, 提高 Zr/Hf 的活性, 二者均能促进超高

温陶瓷复合材料的致密化 . 添加质量含量≥2.5%的

Si3N4 经过 1700℃, 30 MPa 和 15 min 的热压烧结, 几

乎可以获得致密的 ZrB2(98%)[8,9]. 碳或碳前驱体的

添加需要根据材料中含氧量控制其用量 , 否则过多

碳的引入将对超高温陶瓷复合材料的力学性能产生

不利影响 , 残余的碳将会分布在晶界从而降低晶界

的强度. 为了改善超高温陶瓷复合材料的烧结性能, 

除了陶瓷添加剂外, 还有金属添加剂, 包括 Fe, Ni, 

W 和 Mo 等[11], Fe, Ni 等低熔点金属的引入主要是依

靠在烧结过程中形成液相促进颗粒重排和传质从而

提高材料的烧结性能 , 但对材料的高温力学性会产

生显著的消极影响; W 和 Mo 高熔点金属在 ZrB2 烧结

过程中会形成固溶体, 因其价态或原子尺寸的不同, 

导致空位的形成 , 降低了烧结的激活能从而提高了

材料的致密化 [12]. ZrB2-Mo 固溶体的计算表明添加

15%(质量百分比 )Mo 可将其致密化激活能由 678 

kJ/mol 降低至 367 kJ/mol[13]. 少量添加 Ir, Co 和 Ni

对 ZrB2 的烧结也会产生类似的效果[14].  

为了促进 ZrB2 的致密化, 同时改善其力学性能

和抗氧化性能, 通常添加含硅化合物(如 SiC, ZrSi2, 

MoSi2, TaSi2 等). 在这些含硅化合物中, SiC 的引入

被认为对超高温陶瓷复合材料综合性能(如室温及高

温力学性能、抗氧化烧蚀性能及抗热冲击性能等)的

提高是最佳的, 因此 ZrB2-SiC 或 HfB2-SiC 基超高温

陶瓷复合材料成为了最受关注的材料体系. SiC 的引

入有效地阻碍了 ZrB2 晶粒的长大, 提高了超高温陶

瓷复合材料的烧结性能 . 超高温陶瓷复合材料的烧

结性能依赖于 SiC 颗粒尺寸, 颗粒尺寸的细化有利于 

表 1  超高温陶瓷材料不同制备方法的优缺点 
Table 1  The advantages and disadvantages of the different methods for preparation of UHTCs 

 热压烧结 放电等离子烧结 反应热压烧结 无压烧结 

优点 均匀性好、可制备大尺寸

结构件 

升温速度快、烧结温度低、时间短、

晶粒细小 

烧结温度低、原材料成本低 成本低、可近净成型 

缺点 烧结温度较高、时间较长、

成本高 

烧结设备贵 组分含量无法任意调整 烧结温度高、晶粒长大显著 
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超高温陶瓷复合材料的烧结 , 尤其对材料的力学性

能有利. 硅化物的引入, 如 ZrSi2, MoSi2, 可以大幅

度提高超高温陶瓷复合材料的烧结性能 , 一方面是

由于在硅化物与 ZrB2 之间形成 Si—O—B 玻璃相, 另

一方面是硅化物在高温下(>800℃)具有良好的塑性. 

硅化物的塑性变形促进了 ZrB2 颗粒的滑移和重排, 

同时填充了 ZrB2 骨架结构留下的孔洞, 从而提高了

烧结性能. 通过添加 10%~40%ZrSi2(体积百分比)可

以将 ZrB2 的烧结温度降低至 1550℃或更低. 采用两

步热压烧结方法, 包括在 1400℃, 30 min 和 1500℃, 

15 min 下保压 30 MPa, 可以获得致密的 ZrB2-ZrSi2

超高温陶瓷复合材料[15].  

1.2  放电等离子烧结 

放电等离子烧结是在粉末颗粒间直接通入脉冲

电流进行加热烧结, 具有升温速度快、烧结时间短、

组织结构可控等优点 , 该方法近年来用于超高温陶

瓷复合材料的制备 . 产生的脉冲电流在粉体颗粒之

间会发生放电, 使其颗粒接触部位温度非常高, 在烧

结初期可以净化颗粒的表面 , 同时产生各种颗粒表

面缺陷, 改善晶界的扩散和材料的传质, 从而促进致

密化 [16], 相对于热压烧结超高温陶瓷复合材料而言, 

放电等离子烧结的温度更低、获得的晶粒尺寸更细小. 

直流场的存在还会加速晶粒的长大 , 从而促进致密

化 [17], 但在较低的温度区域内或烧结初期晶粒几乎

不长大 , 致密化的主要贡献来源于放电和晶界扩散

的改善 [18~21]. 放电等离子烧结可以有效降低晶界相

低熔点物质的含量 , 易获得“干”界面超高温陶瓷复

合材料 , 对材料的高温力学性能非常有利 [22]. 放电

等离子烧结制备的 HfB2-30%SiC(体积百分比)材料的

室温强度可以保持到 1500℃, 室温下的强度为 590 

MPa, 而 1500℃空气条件下的强度为 600 MPa[19]. 采

用放电等离子烧结的 ZrB2-15%MoSi2(体积百分比)材

料在 1500℃下的强度保持率明显高于热压烧结的超

高温陶瓷复合材料, 分别为 55.5%和 47.0%.  

陶瓷材料的致密化和晶粒长大行为很大程度上

取决于烧结温度、保温时间和加热速率[18], 通过烧结

温度、保温时间和加热速率的优化可以获得致密且晶

粒细小的 ZrB2 材料. 在升温速率 200~300℃/min 条

件下, 在 1900℃下烧结 3 min 可以获得致密度 97%以

上的 ZrB2 陶瓷材料, 而热压烧结方法制备 ZrB2 需要

在 2100℃或更高的温度下才能致密化 [23,24]. 升温速

率的提高有利于获得高致密度和晶粒细小的超高温

陶瓷复合材料, 而采用热压烧结方法在 1900℃烧结

30 min 只能获得低于 90%致密度的 ZrB2
[25], 在烧结

温度 2000℃或以上、压力为 20~30 MPa 烧结 80 min

或 以 上 , 获 得 的 ZrB2 材 料 的 致 密 度 为 95%~ 
99%[26~28].  

电场的存在会提高晶界的扩散和迁移 , 从而促

进材料的致密, 同时也会引起晶粒的长大[16,18,29]. 超

高温陶瓷复合材料的致密化和晶粒长大与烧结温度

密切相关, 微米级 ZrB2 粉体(~2 µm)在 1900℃以下时

致密度随着烧结温度的提高而显著上升 , 进一步提

高温度对致密度的影响较小, 而在 1900℃以上有明

显长大, 如在 1800, 1850 和 1900℃烧结 3 min 后晶粒

尺寸分别为 3, 4 和 5 µm, 当温度升高到 1950℃时其

晶粒尺寸为 12 µm. 放电等离子烧结制备的 ZrB2 在

1900℃烧结前 3 min 内的致密化速率非常快(由 78% 

(0 min)提高到 92%(3 min)), 进一步延长时间, 致密

度缓慢增加, 直至停止[23].  

1.3  反应热压烧结 

超高温陶瓷复合材料的合成及致密化可以通过

原位反应在施加压力或无压的情况下一步合成 , 目

前通常采用 Zr, B4C 和 Si 原位反应制备超高温陶瓷

复合材料[30](反应式如下所示), 通过原始材料比例的

设计可以实现对合成材料组分及含量的调控. 此外, 

Zr 可以由 ZrH2 或 ZrO2 等代替, B4C 可以由 B/B2O3, C

等代替, Si 可由 SiC 代替, 用于合成 ZrB2 基超高温陶

瓷复合材料, HfB2 基超高温陶瓷复合材料可以用同

样的方法制备.  

4

2

Zr B C (3 )Si
   2 ZrB ( 2 ) ZrC (3 )SiC
x y y x

y x y y x
+ + − →

+ − + −  
采用 Zr, B 和 SiC 作为原始材料, 通过球磨细化

Zr 粉体颗粒至 100 nm 以下, 可以在 1650℃获得致密

度高于 95%的超高温陶瓷复合材料, 在 1700℃获得

99%的致密度 , 比热压烧结温度低 200℃左右 , 在

1800℃获 得 完 全 致 密 的 超 高 温 陶 瓷 , 同 时 制 备 的

ZrB2 粒径仅为 1.5 µm[5,31].  

通常超高温陶瓷复合材料原位反应具有很高的

热焓和很低的吉布斯自由能 , 因此自蔓延高温合成

方法已用于制备高纯度 ZrB2 或 HfB2 及其 ZrB2 或

HfB2 基复合材料 . 然而 , 与其相关的快速反应速度

和升温速率会导致非平衡相、不完全反应和大量的孔
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隙率的形成 [32], 因此需要相对温和的化学反应和缓

慢加热速率防止发生自蔓延反应甚至热爆炸 [33]. 热

压制备的 ZrB2-SiC-ZrC 超高温陶瓷复合材料的基体

呈等轴状 , 而原位反应热压烧结的材料含有大量棒

状 ZrB2 晶粒, 这对断裂韧性的提高非常有利, 前者

断裂韧性为 5.7 MPa m1/2, 后者为 7.3 MPa m1/2[34].  

1.4  无压烧结 

与热压烧结方法相比 , 无压烧结可以实现复杂

结构的近净成型, 从而可以降低材料/结构的制备成

本 . 超高温陶瓷复合材料的无压烧结目前主要有干

粉冷等静压处理后烧结、注浆成型烧结和注凝成型

烧结 , 由于在烧结过程中不施加压力 , 超高温陶瓷

复合材料很难致密 , 因此需要采用较高的烧结温度

或添加烧结助剂. 通过球磨将 2 µm 的 ZrB2 细化至 1 

µm 以下, 可以提高粉体的表面积和表面缺陷, 从而

提高粉体的烧结驱动力, 初始致密度 65%的 ZrB2 在

1900 和 2000℃烧结 3 h 后致密度几乎没有提高, 在

2100℃开始发生收缩(3 h 后达到 67%), 2150℃保温 3

和 9 h 后致密度分别达到 72%和 98%[35]. ZrB2 在

2150℃下获得 98%的高致密度, 归因于粉体颗粒的

细化、烧结过程中 B2O3 的排出和球磨过程中 WC 的

引入 . 超高温陶瓷复合材料的无压烧结温度一般比

热压烧结温度高 200℃左右 , 高温烧结会导致晶粒

过分长大 , 对力学性能极为不利 , 通常考虑添加烧

结助剂, 潜在的烧结助剂一般分为 3 种, 即形成液

相、形成固溶体和反应剂 . 液相的形成剂包括过硅

化物(如 MoSi2, ZrSi2)和低熔点金属(如 Fe, Cu 等)[36]. 

低熔点金属的引入对超高温陶瓷复合材料的高温力

学 性 能 极 为 不 利 , 一 般 不 宜 使 用 . ZrB2-20%MoSi2 

(体积百分比)在 1850℃烧结 30 min 即可获得完全致

密的材料[37], 这归因于 MoSi2 在 1000℃以上具有良

好的塑性, 同时其表面含有 SiO2, 在烧结过程中促

进液相的形成. 过渡族金属(如 Mo, W 及其化合物

等)可以与超高温陶瓷 ZrB2 和 HfB2 形成固溶体, 提

高材料的烧结性能 . 超高温陶瓷粉体表面包覆着氧

化物 , 氧化物的存在不利于材料的烧结 , 因此需加

入能消耗这些氧化物的烧结助剂 , 提高硼化物的烧

结 活 性 . 与 热 压 烧 结 一 样 , 通 过 添 加 氮 化 物 ( 如

Si3N4, AlN 等)将其表面的 B2O3 消耗掉, 添加碳、碳

化物及碳的先驱体(如 B4C, WC, VC, 酚醛树脂等), 

在这些烧结助剂中, B4C 被认为是最有效的(1200℃

或以上时即可与 ZrO2 发生反应), 同时不会对材料

的高温力学性能产生消极影响 . 碳化物的添加在高

温下与 ZrB2 或 HfB2 表面的氧化物反应, 降低或消

除 其 表 面 的 氧 化 物 , 添 加 2%B4C(质 量 百 分 比 )和

1%C(质量百分比)至粒径为 2 µm 的 ZrB2 粉体中, 在

1900℃可以获得致密的材料 [38]. 通过球磨方法细化

ZrB2 粉体粒径至 0.5 µm 以下, 并添加小于 4%(质量

百分比)的 B4C 和/或 C 作为烧结助剂, 可以进一步

降低 ZrB2 的致密化温度, 在 1850℃可获得 98%以上

的致密度 , 而添加 8%WC(质量百分比)的 ZrB2 在

2050℃真空条件下烧结 4 h 后致密度仅为 95%[39,40]. 

无压烧结 ZrB2 的方法同样可以用于制备 ZrB2-SiC

及 HfB2-SiC 基超高温陶瓷复合材料.  

2  超高温陶瓷复合材料力学性能 

超高温陶瓷复合材料的室温与高温力学性能是

该材料使用的关键指标, 表 2 列出了超高温陶瓷材料

的室温性能[5,25,34,41~45]. ZrB2 和 HfB2 基超高温陶瓷复

合材料弹性量和硬度与致密度密切相关 , 致密的超

高温陶瓷复合材料弹性模量在 500 GPa 左右, 硬度在

20 GPa 左右. 超高温陶瓷复合材料的室温弯曲强度

与烧结后的材料晶粒尺寸密切相关 , 而晶粒尺寸又

取决于初始粉体颗粒粒径(包括基体和增强相)、增强

相含量和烧结工艺参数. 基体(ZrB2 或 HfB2)、增强相

(如 SiC)颗粒的细化均对材料的致密化和力学性能有

利, 而增强相 SiC 颗粒的细化对超高温陶瓷材料性能

影响更显著 , 采用 1 µm 以下的 SiC 颗粒增强的

ZrB2-SiC 超高温陶瓷复合材料, 在 1850~1950℃烧结

后的弯曲强度可达 1 GPa 左右, 温度过低不利于材料

致密化, 而温度过高又会引起晶粒明显长大, 最终导

致强度不佳. SiC 的添加对基体 ZrB2 和 HfB2 的晶粒长

大有明显的抑制作用, 体积含量达到 20%时对晶粒

的长大抑制效果明显, 进一步添加 SiC 对晶粒的长大

和强度影响不大 . 超高温陶瓷晶粒尺寸与原始粉体

颗粒尺寸的大小密切相关, 尤其是 SiC 粒径的尺寸, 

原始粉体颗粒尺寸的减小有利于超高温陶瓷晶粒的

细 化 , 超 高 温 陶 瓷 材 料 的 强 度 与 晶 粒 尺 寸 遵 循

Hall-Petch 关系式.  

ZrB2-SiC 超高温陶瓷复合材料的断裂韧性对粒

径的依赖程度较小 , 晶粒的细化在一定程度上对韧

性 的 改 善 具 有 积 极 效 应 ,  该 材 料 的 断 裂 韧 性 一    

般在 3.5~5 MPa m1/2. 超高温陶瓷复合材料晶粒形貌 
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表 2  超高温陶瓷材料的室温力学性能 
Table 2  Room temperature mechanical properties of UHTCs 

材料组分 

(体积百分比) 

烧结工艺 

(℃, MPa, min) 

颗粒尺寸(µm) 弹性模量
(GPa) 

硬度 
(GPa) 

强度 
(MPa) 

断裂韧性 
(MPa m1/2) 

烧结后的晶粒尺寸(µm)

Zr(Hf)B2 SiC Zr(Hf)B2 SiC 

ZrB2 1900, 30, 30 6.0 – 346 8.7±0.4 351±31 3.5±0.3 6.0 – 

ZrB2 1900, 32, 45 2.0  489 23±0.9 565±53 3.5±0.3 6.0 – 

ZrB2-10%SiC 1900, 32, 45 2.0 0.7 450 24±0.9 713±48 4.1±0.3 3.0 – 

ZrB2+15%SiC+ 4.5%ZrN 1900, 50, 20 2.0 0.45 467±4 15.6±0.3 635±60 5.0±0.1 3.0 0.8 

ZrB2-20%SiC 1900, 32, 45 2.0 0.7 466 24±2.8 1003±94 4.4±0.2 3.0 1.0 

ZrB2-20%SiC-6%ZrC (HP) 1850, 30, 60 2.0 1.0 – 19.4±0.4 681±67 5.7±0.2 3.0 1.5 
ZrB2-20%SiC-6%ZrC 

(RHP) 
1850, 30, 60 – – – 19.9±0.3 652±21 7.3±0.3 3.0 1.5 

ZrB2-30%SiC 1900, 32, 45 2.0 0.7 484 24±0.7 1089±152 5.3±0.5 3.0 1.0 

ZrB2-30%SiC 1850, 32, 45 2.0 0.7 516±3 20±2 1063±91 5.5±0.3 2.2 1.2 

ZrB2-30%SiC 1950, 32, 45 2.0 0.7 507±3 22±2 1060±59 5.2±0.4 2.5 1.7 

ZrB2-30%SiC 2050, 32, 45 2.0 0.7 505±2 23±1 854±88 4.3±0.2 3.5 2.0 

ZrB2-30%SiC  2050, 32, 180 2.0 0.7 505±1 22±1 804±73 4.5±0.2 4.7 2.7 

ZrB2-30%SiC 1850, 32, 45 6.0 0.7 503±6 22±2 888±151 3.9±0.1 2.1 1.5 

ZrB2-30%SiC 1950, 32, 45 6.0 0.7 501±1 22±2 770±133 4.0±0.2 3.3 2.5 

ZrB2-30%SiC 2050, 32, 45 6.0 0.7 503±1 23±2 720±38 4.3±0.2 3.7 3.1 

ZrB2-30%SiC 1900, 32, 45 6.0 0.45 520±7 20.7±1.0 909±136 4.5±0.1 1.2 1.0 

ZrB2-30%SiC 1900, 32, 45 6.0 10.0 479±5 17.5±0.4 389±45 4.6±0.1 3.0 6.3 

ZrB2-20%SiC-15%石墨 1900, 30, 60 3.0 2.0 – – 481±28 6.11±0.24 3.0 2.0 

HfB2-20%SiC 2200, 32, 45 4.1 1.6 549±8 17±0.7 453±46 4.1±0.2 7.0 5.0 

HfB2-30%SiC-2%TaSi2 1900, 42, 35 1.7 1.0 489±4 – 665± 75 3.6±0.5 2.0 2.0 

 
 

的改变对断裂韧性影响显著 , 反应热压烧结获得的

长棒状 ZrB2 基体较热压烧结的等轴状 ZrB2 基体而言, 

其断裂韧性有显著提高, 达到 7.3 MPa m1/2. 为了提

高超高温陶瓷复合材料的断裂韧性, 目前主要有 2 种

途径, 一种是引入增韧相(如 SiC 晶须、C 纤维、石墨、

ZrO2、延性金属等), 另一种是通过微结构设计(如层

状结构、纤维独石结构等)来改善, 前者提升的幅度

比较小, 其断裂韧性一般很难达到 8 MPa m1/2, 而后

者可以超过 10 MPa m1/2.  

超高温陶瓷复合材料的高温力学性能主要由材

料组分、粉体纯度和粒径决定, 其高温断裂模式与室

温不同, 主要是沿晶断裂(图 1), 故该材料的高温强

度很大程度上取决于晶界的特性 . 低熔点物质的引

入(如 Fe, Ni, ZrSi2, Al2O3, Y2O3 等)对材料的高温力学

性能产生显著消极影响, 一般在 1000℃以上性能退

化严重 . 采用高纯度原材料粉体制备的超高温陶瓷

复合材料的室温强度可以保持到 1500℃几乎没有降

低, WC 的引入可以消除 ZrB2-SiC 表面的氧化物, 在

1600℃时强度高达 675 MPa[46]. 放电等离子烧结 

 
图 1  ZrB2-15% SiC(体积百分比)超高温陶瓷材料的断口形貌扫描电

子显微镜(SEM)图. (a) 室温; (b) 1800℃ 
Figure 1  The SEM images of fracture morphology of ZrB2-15vol% 
SiC UHTC. (a) Room temperature; (b) 1800℃ 

方法易获得高温强度优异的超高温陶瓷复合材料 , 

其强度可以保持到 1500℃不降低, 这是由于在放电

烧结初期可以除去或部分除去颗粒表面低熔点的杂

质 , 从而改善晶界特性 [19]. 晶粒的细化对室温性能

有利, 但对高温性能不利, ZrB2(2 µm)-15% SiC (体积

百分比) (0.5 µm)材料在 1800℃的强度为 112 MPa, 

强度保持率仅为 12.9%, 而 ZrB2(5 µm)-15%SiC(体积

百分比) (2 µm)材料在该温度下为 217 MPa, 强度保

持率为 43.4%[47].  
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3  超高温陶瓷复合材料抗热冲击性能 

超高温陶瓷复合材料是一种典型的脆性材料 , 

在极端加热环境下很容易发生热冲击失效 , 导致灾

难性破坏, 因此改善其抗热冲击性尤为重要. 对超高

温陶瓷复合材料而言 , 我们最关注的是裂纹萌生和 

裂纹扩展, 可用热震断裂性参数( ''''R )和热震损伤性

参数(R)表示: 

 
2

s IC
2 2
f f

''''
(1 ) 2 (1 )
E K

R
γ

σ υ σ υ
= =

− −
,  (1) 

 f (1 )
R

E
σ υ

α
−

= ,  (2) 

其中, fσ 为材料的断裂强度, υ 为泊松比, E为材料

的弹性模量, α为材料的热膨胀系数, sγ 为断裂表面

能, KIC为材料的断裂韧性.  

由式(1)可见, 在弹性模量、热膨胀系数和泊松比

不变的情况下 , 提高超高温陶瓷复合材料的强度有

利 于 改 善 其 抗 热 冲 击 性 能 , 通 过 改 变 ZrB2-20% 

SiC-10% AlN (体积百分比)超高温陶瓷复合材料的基

体原始颗粒的尺寸, 将其强度由 749 MPa 提高到 831 

MPa, 材 料 的 热 冲 击 临 界 温 差 由 367 ℃ 提 高 到

408℃[48].  

由于超高温陶瓷复合材料基体 ZrB2 或 HfB2 与增

强体 SiC 的热膨胀系数差别较大, 在高温热压烧结后

会产生巨大的热应力对超高温陶瓷抗热冲击性能产

生 不 利 影 响 , ZrB2-30%SiC(体 积 百 分 比 )的 强 度 由

ZrB2 的 565 MPa 提高到 1090 MPa, 而临界热冲击温

差几乎没有变化(ZrB2 和 ZrB2-30%SiC(体积百分比)

的临界温差分别是 385 和 395℃)[49]. 因此在材料设计

时需要考虑降低热应力, 如添加 C 纤维、石墨等高熔

点软相 . 通过微结构设计可以大幅度提高超高温陶

瓷复合材料抗热冲击性能, 如层状结构、纤维独石结

构等, ZrB2 基纤维独石结构超高温陶瓷临界热冲击温

差较 ZrB2 和 ZrB2-30%SiC(体积百分比)材料提高了

250%, 达到了 1400℃[50].  

超高温陶瓷复合材料在极端热载荷条件下 , 裂

纹的萌生很多时候是不可避免的 , 提高裂纹扩展阻

力变得尤为重要, 由式(2)可知, 其数值与 KIC
2/σf

2 成

正比, 因此需要提高 KIC/σf 值. 添加石墨可以明显提

高断裂韧性与强度的比值, 热震损伤性参数提高 1 倍

以上 [44,51], 超过临界热冲击后的残余强度保持率可

达 到 40%, 远 高 于 其 他 类 超 高 温 陶 瓷 复 合 材 料

(<20%)[52]. 超高温陶瓷复合材料在制备或加工过程

中很容易产生裂纹等缺陷 , 这对材料抗热冲击性能

产生极为不利的影响, 通过对该材料在 1400~1500℃

进行预氧化, 可以弥合材料表面裂纹, 同时表面产生

的压应力、较低的热导率和换热系数氧化物能进一步

改善材料的抗热冲击性能.  

4  超高温陶瓷复合材料抗氧化/烧蚀性能和

热响应 

温度是影响超高温陶瓷材料抗氧化烧蚀性能的

最主要影响因素, ZrB2 在 700℃开始发生明显的氧化, 

1100℃以下生成的氧化层具有良好的抗氧化性能 , 

但温度高于 1200℃氧化生成 B2O3 会因高蒸气压而大

量挥发从而渐失抗氧化保护能力, 而 ZrO2 挥发蒸气

压非常低, 在高温下很稳定(图 2)[53]. 硅化物的引入

可以可显著提高 ZrB2 和 HfB2 的抗氧化烧蚀性能, SiC

的添加对超高温陶瓷抗氧化烧蚀性能和综合性能是

最优的, 氧化生成的 SiO2 可覆盖在材料表面和/或填

充形成骨架结构 ZrO2 的孔隙, 起到良好的抗氧化保

护作用. SiC 的氧化反应相对较复杂(图 3)[53], SiC 在

空气中的惰性向活性氧化转变的温度点为 1734℃, 

随着氧分压的降低, 温度转变点会显著下降, 惰性氧

化生成的 SiO2 在 1850℃以下具有良好的抗氧化保护

能力 , 更高的温度下 SiO2 会因为快速挥发而失效 . 

10%~30%SiC(体积百分比)的引入可以显著提升超高

温陶瓷复合材料的抗氧化烧蚀性能, SiC 体积含量为

20%左右时在整个温度区间内均具有优异的抗氧化 

 

 
图 2  (网络版彩色)超高温陶瓷氧化物挥发蒸气压相图[53] 

Figure 2  (Color online)Vapor pressure for oxides of UHTC[53] 
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图 3  (网络版彩色)SiC 的氧化反应模式[53] 

Figure 3  (Color online)Reaction model of SiC[53] 

性能 [54,55]. 超高温陶瓷晶粒的细化对材料的抗氧化

性能有利, 晶粒的减小会引起 SiC 晶粒在单位面积上

分布均匀度的提高, 从而提高材料抗氧化性能. SiC

晶粒在基体中分布得越均匀 , 氧化生成的 SiO2 在

ZrO2 分布也越均匀, 这样 SiO2 更有效地填充孔洞、

弥合缺陷从而阻碍氧的进入以至提高材料的抗氧化

性能 . 不同的添加剂对超高温陶瓷材料抗氧化性能

研究表明, Ta 元素的引入对超高温陶瓷复合材料中、

低温抗氧化性能非常有利, 在 1800℃以上对材料的

抗氧化性能不利[56], 而 W 元素的添加改善了超高温

陶瓷材料的高温抗氧化性能[57].  

ZrB2 基超高温陶瓷复合材料的氧化失效主要取

决 于 2 个 临 界 温 度 ,  即 氧 化 反 应 内 层 极 限 温 度

(2066℃)和氧化外层极限温度(~2700℃), 当超过一定

温度时, 材料的氧化烧蚀速率会提高几个数量级, 转

变成活性氧化 . 在高温下生成的氧化层为多层结构

(图 4)[58], 主要由 5 层不同结构组成, 包括: (1) 表层; 

(2) 较致密的 ZrO2 层; (3) 多孔氧化层; (4) SiC 耗尽

层和(5) 未反应的本体材料. 超高温陶瓷复合材料作

为热防护结构件在 2000℃以上使用时, 通常在材料

表面和内部存在很大的温度梯度 , 使得材料可以在

超过内层临界温度以上使用. 在相同的高焓、高热流

加 热 环 境 下 ,  不 同 的 材 料 表 现 出 极 大 的 温 度 差 异

(>500℃), 这主要是由在氧化过程中材料表面生成的

组分及含量的不同引起的 [59]. 超高温陶瓷复合材料

表面温度与气流接触的表面氧化层特性的动态演变

密切相关 , 而表面氧化层特性的演变取决于材料的

组分含量和试验参数(如热流、焓值、压力、时间), 在 

 
图 4  (网络版彩色)2200℃下 ZrB2-SiC 超高温陶瓷材料 SEM 图[58] 

Figure 4  (Color online)SEM image of ZrB2-SiC UHTC oxidized at 
2200℃[58] 

高焓、高热流的气动加热环境下, 材料的表面温度很

容易发生突变[60], 尤其是材料表面温度达到 1600℃

或更高, 这是由氧化生成 SiO2 的挥发导致了氧化层

表面催化辐射特性的改变而造成的. 因此, 可以利用

超高温陶瓷复合材料的热响应实现对抗氧化烧蚀性

能的主动控制.  

5  挑战与展望 

超高温陶瓷复合材料具有优异的高温综合性能, 

然而其较低的损伤容限和抗热冲击性能限制了该材料

的工程应用, 未来将通过微结构的设计和控制实现超

高温陶瓷复合材料损伤容限和可靠性的大幅度提高, 

为超高温陶瓷材料的应用奠定基础. 在诸多超高温陶

瓷复合材料强韧化方法中, 碳纤维增强增韧、纤维增

强体结构与性能退化的抑制及多尺度增韧将是超高温

陶瓷复合材料未来强韧化的主要研究方向. 超高温陶

瓷材料很难致密化, 目前烧结机制尚不完全清楚, 尤

其是纳米超高温陶瓷材料的烧结, 未来需要深入研究

超高温陶瓷材料低温烧结和微结构的精确控制. 超高

温陶瓷材料在制备与加工成型过程中很容易引入缺 

陷, 而该材料是一种典型的脆性材料, 对缺陷非常敏

感, 缺陷的无损检测、定量化表征、对材料力学性能

与抗热冲击性能的影响及缺陷的控制将是未来研究的

重点方向之一. 另外, 不同的超高温陶瓷材料体系在

气动加热环境下呈现出明显的温度差异, 而且伴随有

温度跃迁或突变现象, 揭示超高温陶瓷材料在气动热

环境下表面性能演变规律及与气动热环境的强耦合作
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用机制, 对利用和控制材料/环境热响应具有极为重要 的意义, 为主动热控奠定了基础.  
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Research progress on ultra-high temperature ceramic composites 

ZHANG XingHong, HU Ping, HAN JieCai, MENG SongHe & DU ShanYi 
School of Astronautics, Harbin Institute of Technology, Harbin 150080, China 

Ultra-high temperature ceramics (UHTCs) are composed of ZrC, ZrB2, HfC, HfB2, HfN and TaC and their melting points are higher 
than 3000°C. They are a vital class of high temperature structural materials and have attracted a great deal of attention in the past two 
decades in fundamental research and in technological applications. The ZrB2-SiC and HfB2-SiC UHTC composites, in particular, have 
excellent oxidation/ablation resistance, moderate thermal shock resistance and high strength retention at elevated temperature. They 
can survive oxidizing environments at temperatures of 2000°C and higher. These properties make them the most promising materials 
for use in extreme environments such as hypersonic flight, atmospheric re-entry, and rocket propulsion. ZrB2-based and HfB2-based 
UHTCs have similar oxidation and ablation behaviors however as ZrB2-based UHTCs are lighter and less expensive, they are used as 
aerospace materials. Here we provide a comprehensive review of UHTC composites including their preparation, mechanical properties, 
thermal shock resistance, oxidation/ablation properties and thermal response, with a particular focus on ZrB2-based UHTCs. UHTCs 
were generally fabricated by hot pressing, spark plasma sintering, pressureless sintering, reactive hot pressing and sinter forging. Hot 
pressing is the dominant densification technique for the preparation of UHTCs. The flexural strength of UHTCs decreases with an 
increase in grain size and it exhibits a strong correlation with the size of the SiC particulates. However, the fracture toughness trend is 
not consistent with that of strength and therefore the matching of grain size becomes important. UHTCs display plasticity at elevated 
temperature and their brittle-to-ductile transition temperature (1500°C) strongly depends on the grain size and the purity of the grain 
boundaries. Catastrophic failure occurs easily during the heating or cooling process. The thermal shock resistance of UHTCs is a major 
issue for future applications. The methods used to improve the thermal shock resistance of UHTCs are summarized from critical 
thermal shock temperature and strength retention rate after thermal shock testing points of view. The oxidation behavior of UHTCs 
significantly depends on the temperature and the temperature limits of the applications of these materials are analyzed. The effect of 
the additives on the overall performance of the resultant composites as well as the relationship between material composition, 
microstructure and performance are also discussed in detail. This provides useful insights into effective design principles to optimize 
the overall structural performance of ultra-high temperature ceramic composites according to special service environments. The 
remaining challenges and future outlook of this field are also addressed. 

ultra-high temperature ceramics, ZrB2, HfB2, mechanical properties, thermal shock resistance, oxidation, ablation 
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