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成形压力对 SiC/TiB2 复合材料组织与性能的影响 

张翠萍, 高向伟, 茹红强, 孙卫康, 朱景辉, 宗 辉 
(东北大学 材料科学与工程学院 材料各向异性与织构教育部重点实验室, 沈阳 110819) 

摘 要: 基于熔融 Si 浸渗法制备出较致密的 SiC/TiB2复合材料, 并研究了坯体成形压力对 SiC/TiB2复合材料致密度、相

组成、显微组织和力学性能的影响。实验结果表明, 复合材料由 TiB2、SiC 和 Si 相组成。SiC/TiB2复合材料的显微组织

特征为: TiB2相和 SiC 相均匀分布, 游离 Si 填充在 TiB2相和 SiC 相的空隙处, 且形成了连续相。随成形压力的增大, 复

合材料中游离 Si 含量降低, TiB2颗粒尺寸减小, 复合材料的力学性能先增加后降低。坯体最佳成形压力为 200 MPa, 对

应 SiC/TiB2复合材料的体积密度、开口气孔率、抗弯强度、断裂韧性和维氏硬度分别为 3.63 g/cm3、0.90%、(354±16) MPa、

(6.8±0.2) MPa·m1/2和(21.0±1.1) GPa。 
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Effect of Forming Pressure on Microstructure and Mechanical  
Properties of SiC/TiB2 Composites 
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(Key Laboratory for Anisotropy and Texture of Materials (Ministry of Education), School of Material Science and Engineering, 
Northeastern University, Shenyang 110819, China) 

Abstract: SiC/TiB2 composites were fabricated by infiltration of molten silicon (Si) into porous preforms contain-

ing titanium diboride (TiB2) and free carbon (C) at 1550℃ for 30 min. And the influences of forming pressure on 

the phase compositions, microstructure, density and mechanical properties of SiC/TiB2 composites were investgated. 

It is found that forming pressures have significant influence on the microstructure and mechanical properties of 

SiC/TiB2 composites. XRD results show that the composites consist of TiB2, SiC and Si phases. The microstructure 

analysis show that the TiB2 and SiC phases distribute in the composite uniformly, with free Si fills in the continuous 

gaps between TiB2 and SiC phases. TiB2 particle size and volume fraction of free Si both decrease with the increase 

of forming pressures. The mechanical properties of SiC/TiB2 composites are improved initially and then deteriorated 

with the increase of forming pressures. Under the optimal pressure of 200 MPa, Vikers-hardness, flexural strength and 

fracture toughness of the obtained SiC/TiB2 composite are (21.0±1.1) GPa, (354±16) MPa and (6.8±0.2) MPa·m1/2, re-

spectively. The open porosity and bulk density of the obtained SiC/TiB2 composite prepared at 200 MPa forming 

pressure are 0.90% and 3.63 g/cm3. 

Key words: SiC/TiB2 composite; Si infiltration; forming pressure; microstructures; mechanical properties 

 



第 5 期 张翠萍, 等: 成形压力对 SiC/TiB2 复合材料组织与性能的影响 503 
 
 
 
 

硼化钛(TiB2)陶瓷具有高熔点、高硬度、耐磨、

耐腐蚀、抗氧化、良好的导电性和导热性等优点, 在

冶金、军事、机械、化工和电子等行业具有广泛的

用途[1]。TiB2 具有共价键结构, 自扩散系数小, 虽然

通过热压烧结可以实现致密化, 并获得优良的性能, 

但是制备成本高并且不能制备大尺寸、复杂形状制

品, 且单一 TiB2 陶瓷材料韧性低, 限制了其推广应

用[2-5]。在 TiB2 陶瓷中添加 SiC 和 TiC 等第二相粒

子, 可以有效提高 TiB2 陶瓷的断裂韧性, 但其生产

成本仍然很高[6-10]。近年来, 基于熔融 Si 浸渗法开

发了一种制备 SiC/TiB2 复合材料的新工艺[11-12]。该

新工艺具有烧结时间短、烧结温度低、净尺寸烧结、

成本低、易制备大尺寸复杂形状制品和工艺简单等

特点[13-14]。但是, 坯体成形压力作为影响熔渗法制

备 SiC/TiB2 复合材料组织与性能的重要参数, 却鲜

有报道。 

坯体成形压力在熔渗法制备 SiC/TiB2 复合材料

过程中起着决定性作用。基于压制理论, 通过改变

成形压力, 可以改变坯体的孔隙结构[15]。本实验在

不同成形压力下制备了 SiC/TiB2 复合材料, 并研究

成形压力对坯体孔隙率以及复合材料显微结构和力

学性能的影响。 

1  实验方法 

实验采用 TiB2 粉末(山东鹏程特种陶瓷有限公

司, TiB2 质量分数大于 99%, d50=1.79 μm)、酚醛树脂

粉末(C 质量分数为 41.5%)和金属 Si 颗粒(Si 质量分

数大于 99%, 尺寸 5~10 mm)为原料。采用机械搅拌

法制备 C 含量为 8%的 TiB2-酚醛树脂复合粉体。采

用液压式万能试验机(WE-10A型)压制TiB2基素坯。

多孔 TiB2 基素坯在 1550 ×℃ 30 min、真空条件下熔

渗 Si, 最终制得 SiC/TiB2 复合材料。 

采用压汞仪测量生坯的孔隙率, 采用阿基米德

法测量复合材料的体积密度。用 X 射线衍射仪(XRD, 

’Pert Pro MRD)测定材料的物相组成。采用 Vickers

压痕硬度法测定材料的硬度(450SVD 维氏硬度计, 

压痕载荷为 9.8 N, 带载停留 5 s); 采用三点弯曲法和

SENB法测量抗弯强度和断裂韧性(WE-10A型液压式

万能试验机, 跨距: 20 mm, 缺口: 0.20 mm×1.5 mm, 

加载速度 : 0.05 mm/min)。利用扫描电子显微镜

(SEM, JEOL 7001F 型)观察材料显微组织和断口形

貌 , 并结合图像分析软件 (Image-ProPlus, Media 

Cybernetics公司)确定复合材料的晶粒尺寸, 每组材

料至少分析 500 颗晶粒[16]。 

2  结果与讨论 

2.1  成形压力对坯体致密度的影响 

成形压力对坯体孔隙率和体积密度的影响曲线

如图 1 所示。由图 1 可知, 随着成形压力的增加, 坯

体的孔隙率呈降低趋势, 且其降低速度随压力的增

大而减小。当压力由 50 MPa 增大为 150 MPa 时, 坯

体的孔隙率由 40.9%迅速降低至 32.7%; 但当成形

压力由 150 MPa 继续增加至 250 MPa 时, 坯体的孔

隙率仅从 32.7%缓慢降低至 31.5%。与此相反, 随着

成形压力的增加, 坯体的体积密度呈增加趋势。 

由图 1 可知, 整个成形压制过程可分为两个阶

段: (1)成形压力小于 150 MPa, 随着成形压力的增

大, 坯体孔隙率迅速降低。这是由于施压前填充于

模具内的 TiB2 基复合粉体颗粒是松散堆积的, 颗粒

间呈不规则排列, 形成了一定量的孔隙, 当外界施

加压力时, 颗粒发生位移、重新排列, 填充原有的孔

隙, 从而使气孔率迅速下降[15]。(2)成形压力在 150~ 

250 MPa, 压力不断增大, 但坯体孔隙率降低的速

度减小。这是由于坯体经 150 MPa 压制后, 粉体颗

粒已通过位移将部分气孔排除, 继续增大压力, 坯

体内的气孔很难通过颗粒位移继续降低, 颗粒会发

生变形和破碎[15]。因此, 这一阶段坯体气孔率的降

低速度减小。 

2.2  SiC/TiB2 复合材料的相组成 

不同成形压力下制备的 SiC/TiB2 复合材料的

XRD 图谱如图 2 所示, 从图中可知, 不同成形压力

下所制备的复合材料均由三相组成: TiB2、SiC 和 Si

相。此外, 复合材料中无残 C, 说明在渗 Si 过程中, 

酚醛树脂分解所产生的 C 均充分反应。即在 1550 ℃、

保温 30 min、真空条件下, Si 会沿着 TiB2-C 坯体中 

 

图 1  成形压力对坯体气孔率和体积密度的影响 

Fig. 1  Effect of forming pressures on the porosity and volume 
density of green bodies 
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图 2  不同成形压力下制备的 SiC/TiB2复合材料的 XRD 图谱 

Fig. 2  XRD patterns of SiC/TiB2 composites prepared at dif-
ferent forming pressures  
(a) 50 MPa; (b) 100 MPa; (c) 150 MPa; (d) 200 MPa; (e) 250 MPa 

 

的孔隙渗入坯体中, 与坯体中的 C 反应生成 SiC; 且

在本实验选取成形压力范围内(50~250 MPa)制备的

生坯均具有相互联通的孔道, 为熔融 Si 的渗入提供

了贯通的通道, 渗入多孔 TiB2-C 坯体中的 Si 量充足, 

使 C 能充分反应。 

2.3  SiC/TiB2 复合材料的显微组织 

不同成形压力下制备的复合材料的 SEM 背散

射照片如图 3 所示, 结合 XRD 和 EDS 成分分析结

果知, 图中浅灰色区域为 TiB2 区, 深灰色区域为

SiC 区, 灰色区域为以 Si 为主相的 Si 和 SiC 的混合

区。由图 3 可知, 随着成形压力的增加, 复合材料中

游离 Si(灰色区域)的含量呈降低趋势, 与此相反, 

TiB2(浅灰色区域)和 SiC(深灰色区域)的含量呈增加

趋势; 并且, TiB2 颗粒尺寸呈减小趋势。 

复合材料中游离Si的含量由以下两方面因素决

定: (1)坯体的孔隙率, 渗 Si 过程中游离 Si 会填充坯

体内的剩余孔隙, 因此, 坯体孔隙率会影响渗 Si 后

复合材料中游离 Si 的含量; (2)原料 C 含量, 渗 Si 过

程中, 因原料 C 与渗入坯体内的 Si 反应生成 SiC 会

伴随有 2.33 倍的体积膨胀, 所以, 生成的 SiC 会占

据部分孔隙[17]。其原料 C 含量均为 8%, 原料 C 与

Si 反应所产生的体积效应也相同, 因此, 复合材料

中游离 Si 含量主要由坯体孔隙率决定。随着坯体成

形压力的增加, 坯体的孔隙率呈降低趋势(图 1), 填

充在坯体剩余孔隙中游离 Si 的含量也随之呈降低

趋势; 与此相反, 复合材料中 TiB2 和 SiC 的含量呈

增加趋势。 

为了进一步证实 SiC/TiB2复合材料中 TiB2颗粒

尺寸随成形压力的变化规律, 利用图像分析软件分

析统计了不同成形压力下材料的 SEM 背散射照片, 

其分析统计结果如图 4 所示。从图 4 可知, 随着成

形压力的增大 , 材料中 TiB2 颗粒的平均尺寸减

小。成形压力为 50 MPa 时, TiB2 颗粒的平均尺寸

为 3.87 μm; 当成形压力升高为 250 MPa 时, TiB2 颗

粒的平均尺寸减小到 2.89 μm。 

渗 Si 过程中, TiB2 颗粒会在 Si 液中长大, 其长

大过程为: (1) TiB2 小颗粒在 Si 液中溶解, 其形状趋

于球形(图 3(a)箭头所示)。由于 TiB2 颗粒大小和表

面形状不同, 其曲率半径不同, 故小颗粒先于大颗 

 

图 3  不同成形压力下制备的 SiC/TiB2复合材料的 SEM 背散射照片 

Fig. 3  Backscattered SEM micrographs of SiC/TiB2 composites prepared at various forming pressures 
(a) 50 MPa; (b) 100 MPa; (c) 150 MPa; (d) 200 MPa; (e) 250 MPa 
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图 4  成形压力对 SiC/TiB2复合材料中 TiB2晶粒平均尺寸的

影响 

Fig. 4  Effect of forming pressures on the average sizes of 
TiB2 grains in SiC/TiB2 composites 

 

粒溶解[18]; (2) 当 Si 液中 B 原子与 Ti 原子的溶解度

达到饱和时, 会在 TiB2 大颗粒表面或颗粒凹陷处

(具有负曲率)析出, 最终导致TiB2颗粒通过溶解–再

析出长大。首先, Si 液为 B 原子与 Ti 原子的物质传

递提供了通道, 一定量 Si液的存在有利于TiB2颗粒

的长大。因此, 随着成形压力的增加, 复合材料中游

离 Si 含量的减少导致 TiB2 颗粒长大速度降低。其

次, 随着成形压力的增加, 复合材料中 SiC 与 TiB2

颗粒相接触的几率增加, SiC 会抑制 TiB2 颗粒的长

大[4], 从而导致 TiB2 颗粒长大速度降低。 

2.4  SiC/TiB2 复合材料的致密度 

为了研究坯体成形压力对 SiC/TiB2 复合材料致

密度的影响, 对复合材料的相对密度进行了理论计

算。其具体计算步骤如下: (1)利用压汞法所测得生

坯气孔率计算复合材料中各相的体积百分数[19]; (2)

通过复合材料混合定律[20]计算材料的理论密度; (3)

结合实验所测得材料体积密度获得其相对密度, 结

果如表 1 所示。具体计算公式如下:  

2TiB 0.7924 1 100%pv   （ ）          (1) 

SiC 0.3234 1 100%pv   （ ）            (2) 

Si 1 1.1158 1 100%pv    （ ）           (3) 

2 2t TiB TiB SiC SiC Si Siv v v        
    

(4) 

v
r

t

100%





               (5) 

式中, εp 为压汞法所测得生坯开口气孔率(%);
2TiBv 、

vSiC、vSi 分别为复合材料中 TiB2、SiC、Si 体积百分

数(%);
2TiB 、ρSiC、ρSi 分别为 TiB2、SiC、Si 密度

(g·cm–3); ρt 为复合材料理论密度(g·cm–3); ρv 为复合

材料体积密度(g·cm–3); ρr 为复合材料相对密度(%)。 

由表 1 可知, 复合材料的开口气孔率较低, 保

持在 0.9%以下, 且材料相对密度均达 97%左右, 说

明材料较致密。Namini 等[4]采用 TiB2 和 SiC 为原料, 

在烧结温度 1850 ℃、压力 20 MPa 的热压条件下制

备了 SiC/TiB2 复合材料, 复合材料的相对密度为

98.02%。此外, Chen 等 [6]也采用热压烧结制备了

SiC/TiB2 复合材料, 在 1900℃、30 MPa 的热压条件

下相对密度为 98.5%。这说明本实验所采用的熔融

Si 浸渗法制备工艺, 在较低温度(1550℃)、无需施压

的条件下即可获得较致密的 SiC/TiB2 复合材料, 与

热压烧结工艺相比, 它不仅适合制备大尺寸、形状

复杂的制品, 而且降低了成本。 

此外, 随着成形压力的增大, 材料的体积密度

增加。由于随成形压力的增大, 材料中 Si 的相对含

量减少, TiB2 和 SiC 的相对含量增加(图 3), 而 TiB2

和 SiC 的密度(
2TiB =4.52 g/cm3、ρSiC=3.21 g/cm3)

大于 Si 的密度(ρSi=2.33 g/cm3), 所以复合材料的体

积密度增加。 

2.5  SiC/TiB2 复合材料的力学性能 

图 5(a)~(c)分别为 SiC/TiB2 复合材料抗弯强度、

断裂韧性和维氏硬度随成形压力的变化曲线 , 由

图可见 , 随成形压力的增大 , 材料的抗弯强度和

断裂韧性均先增大后减小 , 其维氏硬度始终呈增

加趋势。当成形压力为 200 MPa 时, 材料综合力

学性能最佳 , 其抗弯强度、断裂韧性和维氏硬度

分别达(354±16) MPa、(6.8±0.2) MPa·m1/2 和(21.0± 

1.1) GPa。 
 

表 1  SiC/TiB2 复合材料成分及密度 

Table 1  Compositions and densities of SiC/TiB2 composites  

Compositions and densities of SiC/TiB2 composites 
Number 

Forming pres-
sures/ MPa 

2TiB / %v  vSiC/ % vSi/ % 2TiB / %w wSiC/ % wSi/ % ρt/ (g·cm–3) ρv/ g·cm–3 ρr/ % ε/ % 

1# 50 46.83 19.11 34.06 60.07 17.41 22.52 3.52 3.45 98.01 0.48 

2# 100 50.81 20.74 28.45 63.35 18.36 18.29 3.62 3.54 97.79 0.69 

3# 150 53.33 21.77 24.90 65.34 18.94 15.72 3.69 3.56 96.48 0.62 

4# 200 54.19 22.12 23.69 66.00 19.13 14.87 3.71 3.63 97.84 0.89 

5# 250 54.31 22.17 23.52 66.09 19.15 14.76 3.71 3.61 97.30 0.71 
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图 5  成形压力对 SiC/TiB2复合材料力学性能的影响 

Fig. 5  Effect of forming pressures on the mechanical properties of SiC/TiB2 composites 

 

首先, 材料的抗弯强度受其微观组织的影响。抗

弯强度与材料中缺陷尺寸间存在如下关系式[21-22]:  

IC1 K

Y a
                 (6) 

式中: KIC: 材料的断裂韧性(MPa·m1/2); Y: K-校准系数; 

a: 材料的裂纹缺陷尺寸(m)。可见, 材料的抗弯强度

会随缺陷尺寸的增大而减小。在渗 Si 法制备 SiC/TiB2

复合材料的冷却过程中, TiB2(CTE: 8.7×10–6 / )℃ [23]与

SiC(CTE: 4.02×10–6/ )℃ [5]热膨胀失配, 会在材料中弱

结合界面处产生裂纹, 一般裂纹的尺寸与晶粒直径相

当[24-25]。所以, 随着成形压力的增加, SiC/TiB2复合材

料中TiB2颗粒尺寸的减小, 导致材料中缺陷尺寸减小, 

从而使材料的抗弯强度增大。 

其次, 材料中游离 Si 含量的减少, 也将提高材

料的抗弯强度。游离 Si 含量对抗弯强度的影响主要

表现在以下两方面: (1) 游离 Si 含量的减少使材料

中纳米 SiC 颗粒分布于 TiB2 颗粒与 Si 界面处的几

率增加, 分布于界面处的纳米 SiC 颗粒使界面结合

强度增加。(2) 游离 Si 含量的减少使材料中大尺寸

“Si 池”的量减少, 从而提高了材料的强度。图 6

为不同成形压力下 SiC/TiB2 复合材料的断口形貌, 

由图可知, 当成形压力为 50 MPa 时(图 6(a)和(b)), 

因 TiB2 颗粒与 Si 界面的结合强度较低, TiB2 颗粒发

生沿晶断裂, 而且大尺寸的“Si 池”出现平整的解

理断口, 是典型的脆性材料断口形貌。但当成形压

力增加为 200 MPa 时(图 6(c)和(d)), 因 TiB2 颗粒与

Si 界面的结合强度增加, TiB2 颗粒发生穿晶断裂, 

而且大尺寸的“Si 池”消失, 纳米 SiC 颗粒均匀地

分布于 Si 中, 断口凸凹不平。该断口形貌也进一步

证实, 材料中游离 Si 含量的降低, 会使材料的抗弯

强度增加。 

材料的抗弯强度与其气孔率也有着非常密切的

关系。材料中的孔隙对抗弯强度的影响主要为: (1)孔

隙减少了外加载荷作用的有效横截面积, 降低了材

料所能够承受的应力; (2)孔隙处应力容易集中, 裂

纹易在孔隙处产生, 导致材料在较低应力下断裂。

材料抗弯强度与气孔率间存在如下关系式[26-27]:  

0 exp( )nP                 (7) 

式中: σo 为完全致密材料的理论抗弯强度(MPa); P

为材料气孔率(%); n 为经验常数。可见, 抗弯强度会

随着气孔率的增大而减小。当成形压力超过 200 MPa

继续增大至 250 MPa时, 材料的相对密度由 97.84 %降

低至 97.30 %(表 1)。材料致密度降低, 说明材料中

气孔率增加。而材料气孔率的增加, 又导致其抗弯强

度降低。所以, 当成形压力超过 200 MPa 继续增大至

250 MPa 时, 材料的抗弯强度略有降低。 

另外, 复合材料的硬度值也随着成形压力的增

加而增大, 这主要是由于: 第一, TiB2 相(33 GPa)[28]

和 SiC 相(27 GPa)的硬度[4]比游离 Si(7 GPa)[29]的硬

度要高, 根据复合材料的加合特性[20], 随着成形压

力的增加, 材料中 TiB2、SiC 含量的增加和游离 Si

含量的降低, 必然会使材料的硬度升高; 第二, 晶

粒尺寸对材料的硬度值也有一定的影响。通常, 当

材料的晶粒尺寸大于临界晶粒尺寸(约为 10~50 nm)

时, 材料硬度值与晶粒尺寸间遵循 Hall-Petch 关系

式, 硬度随晶粒尺寸的减小而增大[30]。因此, 随着

成形压力的增加, 材料中 TiB2 颗粒尺寸的减小也会

使材料的硬度升高。 

3  结论 

1) 采用 TiB2、酚醛树脂和金属 Si 为原料, 在真

空环境下 1550 ×30 min℃ 熔渗 Si, 可以制备出较致

密的 SiC/TiB2 复合材料。复合材料由 TiB2、SiC 和

Si 相组成。 

2) SiC/TiB2 复合材料的显微组织特征为: TiB2

相和 SiC 相均匀分布, 游离 Si 填充在 TiB2 相和 SiC

相的空隙处, 且形成了连续相。随坯体成形压力的 
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图 6  不同成形压力下 SiC/TiB2复合材料断口形貌的 SEM 照片 

Fig. 6  SEM micrographs of fracture surfaces of SiC/TiB2 composites prepared at various forming pressures 
50 Mpa; (a) Secondary electron micrograph; (b) Backscattered electron micrograph. 250 Mpa; (c) Secondary electron micrograph;  

(d) Backscattered electron micrograph 

 

增加, 复合材料中TiB2和SiC的含量均呈增加趋势, 游

离 Si 的含量呈减少趋势, TiB2颗粒尺寸呈减小趋势。 

3) 随坯体成形压力的增大, 复合材料的力学

性能先增大后减小。成形压力为 200 MPa 时, 材料

的力学性能最佳, 其抗弯强度、断裂韧性和维氏硬

度分别为(354±16) MPa、(6.8±0.2) MPa·m1/2 和(21.0± 

1.1) GPa, 其体积密度和开口气孔率为 3.63 g/cm3 和

0.90%。 
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