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碳化锆陶瓷复合材料的制备、显微组织与性能 

王 东, 王玉金 
(哈尔滨工业大学 特种陶瓷研究所, 哈尔滨 150001) 

摘 要: 碳化锆(ZrC)陶瓷复合材料具有熔点高、密度低、耐烧蚀的优点, 在超硬、航天防热、新能源等领域应用前

景广阔。本文概述了 ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷、纤维增强 ZrC 复合材料的制备方法。着重介绍了粉末烧结、先驱

体转化、反应浸渗等工艺的应用, 并讨论了不同制备工艺下复合材料显微组织的特点。在总结两类材料力学性能和

烧蚀性能的基础上, 分析了各自的影响因素, 并指出 ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷韧性低, 纤维增强 ZrC 复合材料烧蚀

层易剥落的问题。最后总结展望了 ZrC 陶瓷复合材料相关研究的发展趋势。 
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Processing, Microstructure and Properties of ZrC Ceramic Composites 

WANG Dong, WANG Yu-Jin 

(Institute for Advanced Ceramics, Harbin Institute of Technology, Harbin 150001, China) 

Abstract: ZrC ceramic composites have been proposed for a variety of applications in super-hard, thermal protection 

and new energy fields due to their excellent properties, such as high melting point, low density and good ablation re-

sistance. The preparation techniques for ZrC cements, composite ceramics and fiber reinforced ZrC composites are re-

viewed, including powder sintering, precursor infiltration and pyrolysis and reactive melt infiltration. The effects of 

processing on microstructure of ZrC composite are discussed. Mechanical properties and ablation properties of ZrC 

ceramic composites are summarized. The problems, low toughness and spalling of ablation layer, for ZrC cements, 

composite ceramics and fiber reinforced ZrC composites are proposed, respectively. Finally, the trend of researches on 

ZrC ceramic composites is also prospected. 
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碳化锆(ZrC)作为超高温陶瓷家族的一员, 具有

高硬度(25.5 GPa)、超高熔点(3400℃)以及良好的化

学稳定性, 被广泛应用于磨料、刀具、超硬薄膜材

料和耐火材料; ZrC的密度(6.56 g/cm3)低, 在超高温

氧化环境中, ZrC 表面生成 ZrO2 膜能够保护基体材

料不被进一步侵蚀, 是理想的航天防热材料[1]; ZrC

中子吸收截面小, 耐辐射性能好, 有望应用于第四

代核能系统[2]。此外, ZrC 还具有良好的热导率和较

低的辐射损失, 成为新一代太阳能热电接收器的候

选材料[3-4]。ZrC 作为基体或增强相与难熔金属(W、

Mo、Nb 等)[5-8]和高熔点化合物[9-18]复合, 可以降低

烧结温度, 改善彼此性能, 得到轻质、高强韧、抗氧

化的 ZrC 金属陶瓷或复相陶瓷。利用连续(炭)纤维

增韧 ZrC 基体, 可以有效克服 ZrC 陶瓷韧性差、可
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靠性低等不足, 获得可靠性高、抗热震、耐烧蚀的

炭纤维增强 ZrC 复合材料(Cf/ZrC)[19]。本文将对这

两类材料的研究现状进行综述, 重点介绍粉末烧结

制备 ZrC 金属陶瓷、复相陶瓷, 先驱体法和反应浸

渗法制备 Cf/ZrC 的工艺、材料的显微组织和性能, 

最后对 ZrC 陶瓷复合材料相关研究做几点展望。 

1  制备工艺 

1.1  ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷的制备 

ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷最主要的制备方法是

粉末烧结, 此外还有反应浸渗以及电弧熔炼–定向

凝固等[9], 本文着重介绍前两种方法。 

无压烧结(Pressureless Sintering, PLS)是最基本

的烧结方式, 产品尺寸不受限制, 简单易行。ZrC 共

价键强, 自扩散系数低[20], 而烧结温度过高会导致

晶粒快速长大, 降低材料性能。目前已很少采用超

高温无压烧结的技术。细化粉末、增加缺陷可以降

低烧结温度。ZrC、Si 和石墨粉经高能球磨后 2100

℃烧结得到的 ZrC-SiC 复合材料, 致密度可以达到

96.7%[21]。在 ZrC-ZrO2 体系中, ZrO2 和 ZrC 反应会

形成含较多缺陷的化合物, 起到增强扩散、加速致

密化的效果[22]。烧结过程中, 生成与粉体润湿良好

的晶间液相可以促进烧结。添加 20vol% MoSi2 生成

液相后, ZrC-HfC、ZrC-ZrB2的致密度超过 95%[17]。

胡志毅 [23]从调控烧结制度出发, 采用无压两步法

获得了板状晶自增韧 ZrC-ZrB2 复合材料。 

热压/热等静压烧结(Hot Pressing/Hot Isostatic 

Pressing, HP/HIP)是陶瓷致密化的常用手段。HIP- 

ZrC-Mo 在 1800℃烧结 1 h, 致密度超过 98%[24], 

热压致密化温度比 PLS 低 350℃[25]。热压过程中

一般会加入助剂, B、C、B4C 等可以除去粉末表面

的氧化层, 增强烧结性[26]; Al、Si、La 等在热压过

程中形成与粉末润湿良好的液相促进烧结 [27-29]; 

难熔碳化物和 ZrC 反应, 生成含较多缺陷的化合

物, 起到增强扩散、加速致密化的效果 [26]。非化

学计量 ZrC(ZrCx)的屈服应力随 C缺位量增加而降

低, 可以降低 ZrC 陶瓷复合材料的热压致密化温

度[27-28]。 

反应热压烧结(Reactive Hot Pressing, RHP)与热

压烧结相比, 具有更多优点: 该工艺一步完成反应

和致密化, 无需烧结助剂, 烧结温度低; 可以通过

调整反应物配比调控材料的微观结构, 并且这些原

位生成相化学兼容性好 , 分布均匀 [30]。ZrC-ZrB2 

(–SiC)复合材料一般通过下列反应得到[30]:  

4

2

         Zr+ B C+(3 )Si

2 ZrB +( 2 )ZrC+(3 )SiC

x y y x

y x y y x

 
 

       (1) 

800℃时, ZrB2虽然比ZrC稳定, 但是 ZrCx先于 ZrB2

生成; SiC 则要在 1100℃Zr 完全转化为 ZrC 和 ZrB2

后, 才会由 Si 与 ZrC、B4C 反应生成[30]。由于上述

反应强烈放热 , 在一定的条件下 (Tad≥ 2073℃ , 

ΔHθ
298K/Cp298K>2273℃)会触发自蔓延高温反应(Self- 

propagation High-temperature Synthesis, SHS)。不同

研究者对 SHS 的作用看法不一。Wu 等[10]通过高能

球磨细化反应物, 并控制烧结工艺, 制得的 ZrB2- 

ZrC-SiC 复合材料在 1600℃即达到 97.3%的致密度, 

而不发生 SHS 时致密度只有 89.9%。Qu 等[30]则认

为 SHS 会形成非平衡相, 进而导致低致密度。其研

究显示: 不发生 SHS 的烧结物致密度可达 99.6%。

两个研究的结果不同也许是烧结工艺和原料配比不

同造成的。从式(1)中可以看出, SiC 的生成量受到物

料配比的限制。在原料中添加 SiC 可以制得 SiC 体

积分数大于 20%的 ZrB2-ZrC-SiC 复合材料, 但 SiC

的含量过多对致密化过程不利[31]。偏离(1)式配比加

入过量 Zr, 利用高温液相中 ZrB2 择优生长的特性, 

调控微观结构, 可以获得自增韧 ZrB2- ZrC-Zr 复合

材料[32]。 

无压或者热压烧结 ZrC 陶瓷复合材料需要在

2000℃左右保温几十分钟到几个小时。保温时间的

延长会导致组织粗化, 并增加成本。放电等离子烧

结(Spark Plasma Sintering, SPS)作为一种新颖的烧

结方法越来越受到研究者们的重视, 它具有升温迅

速、烧结快、操作简便、可重复性强、安全可靠等

优点[33]。如采用热压工艺(2000℃)烧结 ZrB2-ZrC- 

SiC, 要获得 98%的致密度, 保温时间需要超过 1 h, 

而 SPS 在 2 min 内即可实现[34]。压力和保温温度是

SPS 的两个重要参数。ZrCx 在 1950℃, 40 MPa 烧结

时致密度低于 92%, 100 MPa 烧结致密度可超过

96%[35]。Zr、C、O 化合物的致密度, 随着保温温度

的升高而增大。共晶成分的 ZrC-ZrB2在 50 MPa-SPS

时, 1400℃即开始致密化, 一直延续到 1800℃。但是

高温致密化后期晶粒粗化严重并产生大量晶间孔隙, 

且温度过高会导致物质挥发、致密度下降, 这些弊

端不容忽视[29,36]。此外, SPS 制备的材料尺寸普遍较

小, 这给材料性能测试和应用带来不便[37]。 

反应浸渗法 (Reactive Melt Infiltration, RMI), 

是将金属(合金)熔体浸渗到事先制备好的多孔陶瓷

坯体中, 利用熔体和坯体的反应得到复合材料的一

种方法。该方法具有材料致密、快速近净成型的优

点。Zr 熔体渗入 B4C 坯体中, 制备的 ZrC-ZrB2-Zr
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复合材料致密度超过 99%。通过调节 Zr 的残余量可

以控制断裂韧性[38]。将 B4C 掺入 ZrB2 中制得复合

坯体, 1900℃渗入 Zr, 反应 10 min 即可获得相应材

料[39]。Dickerson 等[40-41]在 1200~1300℃将 Zr2Cu 合

金熔渗进 WC 坯体 , 制备了致密、形状复杂的

ZrC/W 基火箭发动机喉衬。虽然可以利用反应产物

的体积大于反应物体积的原理, 通过 3D 打印等先

进技术精确控制坯体气孔率来减少产品中的熔体残

余, 但是熔体残余似乎难以避免[42]。残余的熔体会

在一定程度上影响材料的高温性能。此外, 对反应

浸渗过程中生成的一些新型多元化合物 [43]的研究

尚不深入。 

1.2  纤维增强 ZrC 复合材料的制备 

浆料热压烧结法 (Slurry Infiltration and Hot 

Pressing, SIHP)难以制备形状复杂的三维预制体增

强 ZrC 复合材料, 且高温高压使纤维严重受损, 现

在已经较少采用。化学气相浸渍(Chemical Vapor 

Infiltration, CVI)成本相对较高, 制备周期长, CVI- 

Cf/ZrC 的报道极少[44]。下面介绍目前研究比较广泛

的两种方法, 可以低成本制备具有复杂形状的三维

预制体增强 Cf/ZrC。 

先驱体/浆料浸渍热解法(Precursor Infiltration 

and Pyrolysis, PIP) 采用液相先驱体或者混合陶瓷

粉体的浆料浸渍纤维骨架 , 然后在一定温度下热

解, 获得纤维增强陶瓷基复合材料。该法具有近净

成型、基体纯度好、原位细晶组织均匀等优点[45]。

难熔金属碳化物的先驱体(难熔金属有机聚合物)合

成工艺复杂且产率低、危险性大, 故一般采用替代

办法[46]。ZrC可以通过水基(氧氯化锆水合物(ZrOCl2)

混合酚醛树脂等含碳物质)或者醇基(Zr(OC4H9)4的

二乙烯基苯的溶液)先驱体在1700℃左右发生碳热

反应获得。其中, 水基先驱体“干燥–固化–交联”

的时间较长, 裂解产物疏松易碎, 制备效率低; 醇

基先驱体具有较合适的浓度、粘度和交联性质, 应

用较广。考虑到陶瓷基体的产率, 在先驱体中添加

一定量的ZrB2、ZrC等的细粉, 可以提高超高温组分

体积分数、缩短制备周期。在先驱体中掺入聚碳硅

烷(PCS)或SiC细粉, 可以引入SiC[47]来提高材料的

抗氧化能力。 

浆料的流动性对浸渍过程影响较大。如果浆料

流动性差, ZrC 微粒填充纤维束间的大孔隙并出现

架桥现象, 热解后材料中会出现较多的微裂纹和孔

隙 , 严重影响力学性能 [48] 。 Zhao 等 [49] 使用

Zr(OC4H9)4 和二乙烯基苯作为 ZrC 的先驱体, 得到

了 3D Cf/ZrC 复合材料, 但是需要经过 16 次的“浸

渍–固化–热解”循环, 且成品的孔隙率高达 34.3%, 

严重影响材料的使用。寻求浸渍性能优、产率高、

廉价的新型 ZrC 先驱体, 防止热解时纤维的损伤、

晶粒的粗化是进一步研究的关键。 

RMI是制备纤维增强陶瓷基复合材料的另一种

有效方法。Ultramet 公司的复杂结构纤维增强难熔

碳化物推力室即用该法生产[50]。将 Zr(合金)熔体浸

渗到多孔 C/C 坯体内, 可在短时间内获得致密度较

高的 Cf/ZrC。RMI 的影响因素众多, 可在很大的范

围内改变工艺参数, 获得具有不同性能的 Cf/ZrC。

主要调控因素为多孔坯体的性质(成分、孔隙率)和

熔体成分。合理设计熔体成分, 可以降低熔渗温度, 

减少高温制备过程中纤维的损伤。近期, 中国学者

在这方面做了大量工作[51-54]。用 Zr-Si 和 Zr-B 等共

晶成分的熔体代替纯 Zr, 在降低工艺温度的同时引

入 SiC、ZrB2 等物质, 可望提高材料的高温抗氧化

性[55-56]。但是, 共晶成分点 Si 和 B 的含量非常少, 

产品中 SiC、ZrB2 的含量不足以有效提高材料的抗

氧化性。Ultramet 技术中关于纤维保护层、多孔 C/C

坯体的制备等关键部分尚未公开。未来, 除需解决

以上技术难题外, 浸渗过程中熔体与坯体的润湿、

浸渗行为、反应机制、反应动力学等基础问题也是

重要的研究方向。 

2  组织特征 

2.1  ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷的显微组织 

材料的微观结构取决于原料的性质(粒径、纯

度、形态等)和制备工艺。ZrC 陶瓷复合材料一般需

要在 1600℃以上烧结。高温容易使晶粒快速长大, 

所以文献报道的晶粒尺寸一般大于 1 μm。即使事先

将粉体破碎到亚微米量级, PLS/HP 后的晶粒尺寸也

大于 1 μm(图 1(a)), 如果将烧结温度提高 200℃, 晶

粒尺寸增大 4倍(图 1(b))[21]。低温 RHP可以获得 ZrC

细晶组织(<0.5 μm) (图 1(c))[31,57]; SPS由于升温迅速, 

保温时间短, 晶粒尺寸较小(图 1(d))[34]。原料粉体中

含有 ZrCx 或者与 ZrC 形成有限固溶体的碳化物(VC

等 )时 , 晶粒会因为扩散加快容易粗化 , 甚至在

1800~ 2000℃出现异常长大(d=50~100 μm)[58,26], 造成

晶内气孔等缺陷(图 1(e))。B4C、SiC 等硬质碳化物助

剂颗粒分布在 ZrC 晶界上, 能阻碍晶粒长大[10,14]。 

ZrC 晶粒长大时无择优取向, 一般呈等轴状。

制备过程中形成较多对ZrC润湿良好的液相(如Mo)

时, ZrC 晶粒球化(图 1(f))[59]。ZrB2 生长时具有择优

取向, 据此, 在 ZrC-ZrB2、ZrC-ZrB2-SiC 体系中可 
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图 1  不同制备方法得到的 ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷的形貌 

Fig. 1  Morphologies of ZrC cements and composite ceramics prepared by different methods 
(a)PLS-ZrC-SiC at 1900℃ using high-energy ball milling to enhance sinterability[21]; (b) PLS-ZrC-SiC at 2100℃; (c)RHP-ZrC-ZrB2-SiC fine 

grains[31]; (d) SPS derived ZrC-ZrB2 fine grains[34]; (e) Excessive grain growth in HP-ZrCx at 1800-2000℃[58]; (f) Spherized ZrC grains in 
ZrC-Mo[59]; (g) Backscattered electron image of Zr melt infiltrated into porous B4C, white-remaining Zr gray-ZrC black-ZrB2

[60]; (h) Backscat-
tered electron image of Zr2Cu melt infiltrated into porous B4C

[61]; (i) Second phase containing La in ZrC-ZrB2 composite[29] 

 

以得到 ZrB2 板状晶自增韧结构。有研究表明: 高温

有利于 ZrB2板状晶发育, 1600℃以下获得的 ZrB2板

状晶数量有限[10,32]。类似的结果在 RMI-ZrC-ZrB2

中也有报道, 用纯 Zr(1900℃)浸渗时, 生成了明显

的棒状 ZrB2(图 1(g))[60]; 当改用 Zr2Cu(1200℃)浸渗

时, 棒状 ZrB2 的数量及长径比均下降(图 1(h))[61]。 

Fe、Ni 等在 ZrC-ZrB2 晶间形成含其碳化物

的晶间相 , La 除了可以存在于晶间和相间外 , 还

能进入晶粒内部形成第二相粒子(图 1(i))[29]; 难

熔金属(Nb、W)原子扩散进入 ZrC 晶格形成(Zr, 

Me)C 固溶体 , 界面处的互扩散则强化界面结合, 

部分 W 原子在 ZrC 晶粒中析出 [6]; ZrB2 的(0001)

晶面和 ZrC 的(110)晶面匹配良好 , 二者形成较强

的键合 [9]。  

2.2  纤维增强 ZrC 复合材料的显微组织 

PIP-Cf/ZrC 的显微组织如图 2(a)所示, 可见基

体均匀分布到纤维束内部, 并存在较多的裂纹和孔

洞(气孔率达到 34%)。先驱体交联裂解过程中体积

收缩, ZrC 基体呈海绵状分布在纤维束间, 且有明

显裂纹。ZrC 基体呈海绵状, 先驱体交联裂解时, 

溶剂挥发、裂解生成的小分子逸出和基体的收缩会

造成微米级小孔。后期浸渍过程中, 先驱体无法完

全填补孔洞 , 其自身收缩又会形成新的孔洞。由

EDS 结果可知, 纤维表面存在大量 O 和 Zr 元素, 

说明中间产物 ZrO2 与炭纤维之间存在界面反应和

界面扩散, 形成了 ZrxOyCz 脆性化合物, 这可能使复

合材料性能降低[46, 49]。纤维以及基体中杂质第二相的

存在将限制晶粒的长大。例如,  在 1600~1700℃ 
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图 2  (a) PIP 法制备的 3D Cf/ZrC 横向/纵向显微组织[49]和(b) RMI 法制备的 Cf/ZrC 复合材料的断面形貌[66] 

Fig. 2  (a) Horizontal and vertical microstructure of 3D Cf/ZrC composite prepared by PIP[49] and (b) section morphology of Cf/ZrC 
composite prepared by RMI[66] 

 

热解先驱体得到的Cf/SiC-ZrC复合材料中, ZrC和SiC

的晶粒尺寸只有 25~40 nm[62]。对得到的材料进行热

处理, 发现 SiC 长成晶须, 覆盖在 ZrC 晶粒表面[63]。 

由 RMI 方法制备的 Cf/ZrC 复合材料与 PIP- 

Cf/ZrC 存在明显差别。如图 2(b)所示, 复合材料致

密, 仅存在少量裂纹或孔洞[64-65]。炭纤维束被致密

的 ZrC 层包围, 纤维束内部只分布少量基体。为了

防止材料及制备服役过程中的纤维损伤和退化, 炭

纤维表面通过 CVD 沉积了 ZrO2/HfN(400~600 nm)

界面层。基体为 ZrC 粒子呈“岛状分布”的 ZrC/Zr

共晶组织, ZrC 颗粒内部有纳米相-Zr。由于 ZrC 可

以形成 ZrCx(x=0.5~1.0), 所以与熔渗 Si 生成 SiC 相

比, Zr 在复合材料中的残余量很小[66]。Zr2Cu 熔渗多

孔 C/C 时, 炭纤维束周围没有致密 ZrC 层, 基体主

要是呈八面体或切角八面体状的 ZrC 以及少量含

Cu 相[67]。熔体换成 Zr-Si8.8时, 基体是 ZrC-Zr2Si, 并

没有 SiC[68]。多元熔体熔渗的情况更加复杂, 这可

能是熔体各组元的碳化物形成能力以及反应机理的

差异造成的[69]。 

3  性能 

3.1  ZrC 金属陶瓷和复相陶瓷的力学性能 

表 1 给出了部分 ZrC 陶瓷复合材料的组织和力

学性能。由表 1 可以看出, 致密度对复合材料抗弯

强度的影响尤为明显。致密度 99.6%的 RHP-ZrB2- 

ZrC-SiC复合材料, 抗弯强度是致密度 88.4%材料的

2.5 倍[30]。在致密度相近的条件下, 材料的强度服从

Hall-Petch 公式, 具有较小晶粒尺寸的材料将获得

较大的抗弯强度。ZrC-40vol% Mo 中, ZrC 晶粒尺

寸从~20 m 减小一个数量级, 材料的抗弯强度提

高 70 MPa[24-25]。类似的规律在 ZrC-ZrB2-Zr 体系中

更加明显[32,39]。 

HP-ZrC的断裂韧性一般在2.0~3.0 MPa·m1/2[58], 

低韧性会极大限制ZrC复合材料的应用。Mo、Nb等

难熔金属在ZrC晶间形成金属韧带, 可以提高韧性。

HIP-ZrC-Mo的断裂韧性随Mo含量增加, 由2.7 MPa·m1/2 

(20vol%Mo)线性增大到6.6 MPa·m1/2(40vol% Mo)[24]。

采用电弧熔炼方法制备的Mo-40mol%ZrC的断裂韧

性达到了14.7 MPa·m1/2[70]。Fe、Ni等形成的晶间相

会使晶界脆化, La则可以形成晶间和晶内第二相增

韧ZrC[29]。复相陶瓷体系中ZrC含有40wt%ZrO2时, 

断裂韧性可以提高到5.8 MPa·m1/2, 但是增韧机制是

裂纹偏转还是ZrO2的相变增韧尚不明确[22], 且ZrC

晶格中固溶O后, 模量、硬度以及高温力学性能大幅

降低[71]。理论和实践证明, 具有棒状或片状晶粒的

材料断裂韧性较高。Wu等 [10]用RHP制备的ZrC- 

ZrB2-SiC复合材料, 在含板状ZrB2时, 断裂韧性从

2.56 MPa·m1/2提高到5.2 MPa·m1/2。Zhang等[13]将其

进一步提高到7.28 MPa·m1/2。当然, 增韧机制也包括

SiC微粒使裂纹分叉偏转。Zhao等[72]发现, 一种含

La、Zr、C、B的层状晶间相可以使ZrC-ZrB2-SiC的

断裂韧性提高到7.9 MPa·m1/2。目前看来, 自增韧是

复相陶瓷非常有效的一种韧化方式。 

3.2  纤维增强 ZrC 复合材料的力学性能和烧

蚀性能 

纤维增强 ZrC 复合材料的力学行为具有非线性

和尺寸效应, 断裂时有明显的“伪塑性”行为, 其强

度取决于基体(致密度、物相组成)、纤维骨架和界

面层。PIP-3D Cf/ZrC 的抗弯强度仅有 107.6 MPa[49], 

多次 PIP 循环有效提高致密度后, 材料的强度提高

一倍(表 2)。RMI-Cf/ZrC 致密度高, 室温强度优于同

等条件下 PIP 法制备的材料, 并且采用纯熔体反应

得到材料的强度好于采用复合熔体的材料强度。 
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表 1  不同制备方法得到的 ZrC 金属陶瓷、复相陶瓷的组织和力学性能 

Table 1 Microstructure and mechanical properties of ZrC composites prepared by different methods 

Composite Method 
Relative 

density /% 
Grain 

size/m 
Flexure 

strength/MPa 
Fracture toughness 

/(MPa·m1/2) 
Reference

ZrB2-ZrC-SiC RHP 88.4 － 204 ± 5 3.78 ± 0.30 [30] 

ZrB2-ZrC-SiC RHP 99.6 － 526 ± 9 6.70 ± 0.20 [30] 

ZrC-Mo PLS 97.8 ~20.0 406 － [25] 

ZrC-Mo HIP 98.7 2.2–5.5 480 6.60 [24] 

ZrC-ZrB2-SiC RHP 97.3 <2.0 747±101 5.2±0.4 [10] 

ZrC-ZrB2-SiC HP 98.2 <5.0 681±67 5.65±0.16 [13] 

ZrC-ZrB2-SiC RHP 99.0 >5.0 652±21 7.28±0.32 [13] 

ZrC-MoSi2 SPS 99.0 3.5 591±48 3.3±0.4 [37] 

ZrC-ZrB2-Zr RHP 98.7 7.2 870 10.20 [32] 

ZrC-ZrB2-Zr RMI 99.5 15.0 570 11.50 [39] 
 

表 2  部分 PIP、RMI-Cf/ZrC 的抗弯强度和断裂韧性 
Table 2  Flexure strength and fracture toughness of PIP and RMI derived Cf/ZrC 

Composite Method 
Flexure 

strength/MPa 
Fracture toughness 

/(MPa·m1/2) 
Reference 

3D Cf/ZrC PIP(16cycles) 107 7.03 [49] 

3D Cf/ZrC PIP(20cycles) 253.6 14.54 [46] 

Felt Cf/ZrC RMI 120.4±2.8 6.9±0.5 [73] 

Felt Cf/ZrC RMI+1800℃HT 104.7±3.2 8.7±0.7 [73] 

3D Cf/ZrC RMI 293.0±12.1 9.8±0.9 [53] 
 

Zhu 等[73]真空高温热处理消除 RMI-Cf/ZrC-Cu 中的残

余合金, 导致富 Cu 相挥发, 造成气孔而使强度降低。

采用 3D 编织的纤维预制体(纤维体积分数 Vf = 

(34.4±2.1)%)代替 2.5D 炭毡预制体(Vf ≈30%), 在 Vf相

差不大的情况下, 复合材料强度提高近两倍。图 3 为

PIP-Cf/SiC-ZrC 采用不同界面层材料时的“弯曲强度–

位移”曲线[74], 采用 100 nm PyC 或 200 nm PyC-SiC 复

合界面能够大大提高材料的强度, 且单一 PyC 界面效

果更优。调节界面层的厚度, 可以有效控制界面结合强

度。在 RMI-Cf/ZrC 中, 不同厚度的 SiC 界面层对材料

力学性能影响较大。当 SiC 层厚度在 0.05~0.5 m 之间

时; 复合材料的强度和没有界面层时相当, 当SiC层厚

度超过 0.7 m 时, 复合材料强度下降明显[75]。 

 
图 3  采用不同界面层材料时 Cf/SiC-ZrC 的“弯曲强度-位移”

曲线[74]  

Fig. 3  Bending stress/displacement curves for composites 
with different interphases[74] 

纤维增强 ZrC 复合材料除具有良好的抗热震性, 

还具有优异的抗烧蚀性[76]。材料优异的抗烧蚀性得益

于烧蚀产物 ZrO2较高的粘度、极低的蒸气压和氧扩散

率[77]。当基体中含有少量易挥发相(如 Cu 及富 Cu 相)

时, 这些物质可能起到“发汗冷却”的作用, 减小线烧

蚀率[52]。纤维增强 ZrC 复合材料抗烧蚀能力的影响因

素主要有物相组成(ZrC 含量)、纤维骨架的编织方式和

材料的密度。图 4 给出了 PIP-Cf/ZrC-SiC 的烧蚀率随

ZrC/SiC含量比例的变化情况, 复合材料中ZrC含量越

高,  其抗烧蚀能力越强。ZrC 烧蚀过程放出大量

CO/CO2气体, 材料表面生成多孔 ZrO2, 这种缺少玻璃

相的烧蚀层粘附性差、易剥落[78-79]。如何提高烧蚀层

对基体的粘附力, 是一项紧迫的任务。表 3 给出了 

 

图 4  PIP-Cf/ZrC-SiC 的烧蚀率随 ZrC/SiC 含量比例的变化[78] 

Fig. 4  Ablation rates of PIP-Cf/ZrC-SiC change with ZrC/SiC 
ratios[78] 



第 5 期 王 东, 等: 碳化锆陶瓷复合材料的制备、显微组织与性能 455 
 
 
 

 

  

表 3  纤维编织方式及密度对 C/C-ZrC-TiC 烧蚀性能的影响[80] 

Table 3  Effects of fiber architecture and density on the ablation rates of C/C-ZrC-TiC 

Fiber 
architecture 

Density / 
(g·cm-3) 

Volume of  
carbide /% 

Linear ablation 
rate/(m·s-1) 

Mass ablation 
rate/(mg·s-1) 

FWPP 2.50 18.71 1.96 2.28 

NIP 2.50 18.70 1.80 2.10 

CWNP 2.50 18.68 －2.30 1.67 

CWNP 2.38 16.33 －0.25 1.92 

CWNP 2.78 24.88 －3.70 1.63 

FWPP -fine-weave pierced preform, NIP- needle-integrated preform, CWNP- chopped web needled preform 

 

编织结构及密度对 RMI- C/C-ZrC- TiC 烧蚀性能的

影响。在密度相同时, 具有短切网状针刺毡结构的

复合材料的抗烧蚀性能优于细编穿刺毡和针刺整体

毡; 当纤维骨架结构相同时, 材料密度越大, 抗烧

蚀性能越好。理论分析表明, 烧蚀产物 ZrO2、TiO2

等熔化后在材料表面铺展的速度及其封闭烧蚀孔洞

的时间对材料线烧蚀率和质量烧蚀率起决定作用。

不同的编织方式导致封闭时间各不相同, 进而影响

烧蚀率[80]。 

4  总结与展望 

通过对国内外 ZrC 陶瓷复合材料研究现状的分

析, 可以概括出以下几点:  

1) ZrC 金属陶瓷、复相陶瓷以及纤维增强 ZrC

复合材料, 具有高硬轻质、高强韧性、耐烧蚀、抗

氧化的优点, 在超硬、航天防热、新能源领域具有

广阔的前景。 

2) 粉末烧结是 ZrC 金属陶瓷、复相陶瓷主要制

备方法, 材料具有致密、强度高的特点。但是烧结

温度一般高于 1600℃, 如何降低工艺温度、减小成

本并更好地实现原位自生韧化将是烧结方法未来研

究的重点。先驱体转化和反应浸渗法是制备纤维增

强 ZrC 复合材料的主要方法, 可以实现近净成型。

先驱体法在组织均匀性上优势明显, 降低成本、提

高转化率是该方法亟待解决的问题; 反应浸渗法

能实现低成本快速致密化, 如何控制反应、保护增

强体是该方法通向商业化道路上需要克服的两个

难题。 

3) 粉末烧结已经能够实现 ZrC 金属陶瓷、复相

陶瓷致密、细晶、组织均匀的基本目标。先驱体法

制备的 Cf/ZrC 在组织均匀性上优势明显, 但是材料

致密度偏低。反应熔渗法则恰恰相反。结合两种方

法的优势, 可能获得具有更好组织结构、更低制备

成本的 Cf/ZrC。 

4) ZrC金属陶瓷、复相陶瓷的强度已经很高, 但

是偏低的断裂韧性会极大地限制它们的应用。如何

通过材料设计及组织调控, 克服其脆性和低可靠性

是未来研究的重要方向。通过纤维骨架、界面相的

设计 , 可以获得高强高韧、抗烧蚀性能优异的

Cf/ZrC。如何提高烧蚀层对基体的粘附性, 以期更好

的抗烧蚀效果, 有待进一步研究。 
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