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摘  要：亚稳态 SiBCN 陶瓷及陶瓷基复合材料具有密度低、微观组织结构独特、综合

性能优异、可机械加工性好等优势，在热防护和高温结构领域具有光明的应用前景。本文总结

了采用无机法以及聚合物裂解法制备的亚稳 SiBCN 系陶瓷材料高温晶化行为的主要研究进

展。首先结合作者在该研究领域的研究成果，系统介绍了采用机械合金化技术制备的 SiBCN

非晶陶瓷粉体在常压 (1 atm)、热压烧结 (80 MPa) 及高压 (5 GPa) 条件下的高温晶化过程及机

制，其次归纳评述了化学成分对 SiBCN 陶瓷晶化行为的影响，最后指出了今后可能的研究

重点与方向。 
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合物裂解；晶化 
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Abstract: Metastable Si-B-C-N ceramics and their matrix composites have promising 
applications in the fields of thermal protective and high-temperature structural materials due to their 
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low density, unique microstructures, excellent comprehensive properties and good machinability. In 
this review, the research process in high-temperature crystallization of metastable Si-B-C-N system 
ceramics developed by (in)organic processing routes were summarized. Firstly, the crystallization 
process and mechanisms, at high temperatures and different pressures including atmospheric pressure 
(1 atm), 80 MPa in hot-pressing, high pressures of 5 GPa, of amorphous Si-B-C-N powders by 
mechanical alloying were systematically introduced. Secondly, the influence of chemical 
compositions on crystallization of Si-B-C-N ceramics were summarized. Finally, the research focuses 
on crystallization of Si-B-C-N materials in future were discussed. 

Keywords: Si-B-C-N amorphous ceramic; Mechanical alloying; Hot pressing; Spark plasma 
sintering; High pressure sintering; Polymer pyrolysis; Crystallization 

 
航空、航天、国防、冶金、石化、核能和高端装备制造等领域，尤其是 (超) 高温氧化、剧烈热

冲击、强烈高温高压燃气流冲刷烧蚀、核辐照等极端复杂服役环境下的应用场合，对新型多功能防

热与高温结构陶瓷材料的要求越来越高[13]。SiC 和 Si3N4 陶瓷具有优异的高温强度、抗热震、抗高

温氧化、高温抗蠕变、耐腐蚀等性能[4,5]，广泛应用于各种高温结构部件。但是高于 1500C 时，二

者的高温强度快速降低，抗氧化性能发生退化，而且 Si3N4 因为分解而热稳定性急剧下降[6,7]。单相

超高温陶瓷具有高熔点以及优异的耐烧蚀性能，但高密度以及差的热震性限制了其工程应用。因此，

发展兼具承载、质轻、高强、耐高温、抗氧化、抗热震、耐烧蚀等性能优异的先进陶瓷材料势在必

行，同时难度也越来越大。 

自 20 世纪 60 年代以来发展起来的有机先驱体裂解制备陶瓷材料的方法为探索开发新型耐高温

陶瓷材料带来了新希望。有机先驱体裂解法制备陶瓷材料工艺无论是在材料成分设计、陶瓷化条件，

还是在陶瓷产物的力学性能和高温性能等方面都具有很多优势[8]。20 世纪 90 年代，Riedel 等人[9]

发现以硼改性聚硅氮烷为先驱体裂解制备的 SiBCN 陶瓷具有优异的组织结构高温稳定性。自此

以后，有机法制备 SiBCN 陶瓷材料受到国内外科技工作者的广泛关注，逐渐成为先进陶瓷领域

内的研究热点之一。近年来的研究发现，具有某些特定化学成分的 SiBCN 陶瓷在 1700°C 甚至更

高温度仍能保持非晶态[10,11]；在惰性气氛中加热至 1700°C ~ 1900°C，其组织结构由非晶态逐渐转变

为晶态，最终成为由 SiC、Si3N4、SiCxNy、BN(C) 相构成的纳米晶复相陶瓷[12,13]；在惰性气氛中加

热至 2000°C 时失重率小于 1.0 wt%，2200°C 保温 30 min 时失重率仍小于 5.0 wt% [9,11,14]。此外，

SiBCN 非晶陶瓷在 1400°C ~ 1500°C 具有优异的抗蠕变性能[15]，在 1700°C 空气中具有比 SiC 和

Si3N4 更优异的抗氧化性能[6]。通过熔融纺丝法制备的 SiBCN 陶瓷纤维表面光滑无缺陷，最高使

用温度可达 1500°C，此时纤维的拉伸强度仍高达 2.3 GPa，弹性模量约为 200 GPa，成为唯一能够满

足欧洲第三代喷气推进发动机制造商要求的高性能纤维[16]。这些异于传统陶瓷材料的结构特征以及

优异的性能特点使 SiBCN 陶瓷成为多功能防热和耐高温结构件 (如飞行器鼻椎、机翼前缘、汽

轮机叶片) 的候选材料。 

有机法制备的 SiBCN 陶瓷不仅具有良好的高温稳定性，而且成分与组织结构均匀，加之该

工艺具有良好的成分调控性，适合制备薄膜、纤维、多孔陶瓷以及长纤维增韧陶瓷基复合材料。2004

年，哈尔滨工业大学特种陶瓷研究所在国际上首次提出并成功将基于机械合金化技术的无机加工路

线用于制备亚稳态 SiBCN 陶瓷，弥补了有机先驱体裂解法在制备高致密块体非晶或非晶/纳米晶

SiBCN 陶瓷的不足，相关力学、热学等性能指标的报道填补了该领域研究的国际空白[17]。以无

机粉体为原料基于高能球磨的“硬”无机法具有成本低、周期短、绿色环保等优势，相关研究报道

也证明了该加工路线与“软”有机法在合成亚稳态 SiBCN 材料方面具有殊途同归的效果。 
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20 余年来，国内外多家单位如德国斯图加特大学、国防科技大学、北京航空航天大学、天津大

学、厦门大学和哈尔滨工业大学等对该体系材料在新型陶瓷先驱体合成、非晶组织的微观结构表征

和高温晶化过程、陶瓷的力学和热物理学性能、高温性能 (如耐烧蚀、抗热震、抗氧化、抗蠕变性

能)、致密块体陶瓷的新工艺探索以及相关基础科学问题等方面进行了研究[7,8,1725]，以期为研发更加

高效、可靠的新型多功能热防护和耐高温陶瓷提供理论借鉴和技术指导。 

本文主要以外界环境因素 (尤其是温度和压力) 以及化学成分对亚稳 SiBCN 非晶陶瓷晶化

过程的影响这两方面研究成果为主线，系统介绍了亚稳 SiBCN 系陶瓷材料高温晶化行为的主要

研究进展情况。 

1 不同压力条件下 SiBCN 非晶陶瓷的高温晶化过程 

非晶态固体长程无序，内能并不处于最低状态，故属于亚稳态。当温度足够高时，非晶态组织

必将释放能量，自发地向具有长程有序结构、内能处于最低状态的晶态组织转变。晶化过程中微观

组织结构的变化必然会导致材料性能发生变化，直接关乎其在服役过程中的安全可靠性。因此，若

探寻可以调控组织结构和使用性能的有效方法，很有必要了解材料的晶化过程及机制。 

以无机法制备的 Si2BC3N 非晶陶瓷为例，其化学成分 (原子摩尔比 Si : BN : C = 2 : 1 : 3) 大致位

于三相处 (图 1)，该非晶陶瓷完全晶化后转变而成的稳态陶瓷应该由 SiC、BN 和 C 构成。另一方面，

非晶固态物质的晶化过程与化学成分、热力学条件和动力学条件密切相关。对于特定成分的非晶固

态物质，在不同外界环境条件 (如温度、压力、气氛等) 下的晶化过程 (涉及晶化起始点、晶粒形核

 

 
图 1 含 B 量为 14 at% 的 SiBCN 陶瓷计算相图的等温 (1400C) 截面，本文中 Si2BC3N 陶瓷的化学成

分近似位于图中方框所示位置[26] 

Figure 1 Isothermal section at 1400°C of the Si-B-C-N (14 at% boron) phase diagram. The chemical 
composition of Si2BC3N ceramic studied here approximately located in the zone marked by the box [26] 
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图 4 机械合金化 Si2BC3N 非晶陶瓷粉体经 1000C ~ 1700°C / 30 min / 1 atm N2处理后的 XRD 图谱[29] 

Figure 4 XRD patterns of Si2BC3N powders upon heating at 1000C ~ 1700°C / 30 min / 1 atm N2
[29] 

在常压 Ar 气氛中对 Si2BC3N 粉体加热并保温 30 min，随温度从 1100C 升至 1700C，粉体由完

全结晶态逐渐转变为结晶态。结晶过程中 SiC 优先于 BN(C) 形核长大 (至少同时)，最终非晶粉体转

变成由 SiC、BN(C) 和残余非晶组成的非晶/纳米晶复相粉体。XRD (图 4) 和 TEM (图 5) 分析结果

表明，在 1100C ~ 1200C 之间粉体仍具有完全的非晶态结构；在 1300C ~ 1400C，少量晶核在非

晶基体中形成，但是由于晶核尺寸很小且发育不完全，并不能确定其成分组成；在 1500C 可以观察

到一些发育尚不完全的 SiC 晶粒 (尺寸小于 3 nm)，在其周围仍能发现许多成分不明的晶核以及完全

非晶的区域；当温度升高至 1600C 才能观察到 BN(C) 晶粒，其晶面发生扭曲，发育并不完全；在

1700C，粉体发生明显晶化，SiC 晶粒发育完全，长大至 5 nm ~ 10 nm；BN(C) 晶粒尺寸不一，具

有明显的湍层结构特征；SiC 与 BN(C) 相互间隔分布，形成类似胶囊的结构；在晶界仍能观察到一

些原子团簇。 

非晶 Si2BC3N 粉体的结晶过程使原子团簇的有序度逐渐升高，从而导致原子周围的化学环境以

及原子间的价键结构发生了明显变化。Si 原子与 C 原子以 SiC4 四面体的结构形式存在，结晶过程导

致部分非晶 SiC4 结构单元转变为接近 β/αSiC 的结构形式。部分 B 原子可能与 N 原子以 BN3的结

构形式 (近似于 h/tBN) 存在，部分 B 原子与 N 原子和 C 原子以 BN2C 的结构形式存在，而在高温

条件下部分 BNC 结构单元分解为 BN 和 C 两个结构单元 (图 6)。 

有机法制备 SiBCN 非晶陶瓷粉末的热稳定性以及晶化后析出的物相种类取决于有机原料、

化学成分、裂解工艺以及退火工艺等多种因素。如图 7 所示，将有机 SiBCN 系非晶陶瓷进行高

温退火 (1400°C ~ 2000°C /3 h / N2)，在不高于 1700°C 时材料几乎不结晶；当温度升高至 1700°C ~ 

2000°C 时，材料中的非晶组织结构逐渐晶化并形成主要由 SiC 和 Si3N4晶相以及少量的非晶态或者

结晶度不高的 BN(C) 相构成的纳米晶复相陶瓷；当温度高于 2000°C 时，Si3N4 晶相会逐渐分解为

Si 和 N2，BN(C) 相的结晶度逐渐升高，从而材料演变为主要由 SiC 和 BN(C) 晶相构成的纳米晶复

相陶瓷。如图 8 所示，在同一温度条件下对 Si3.0B1.0C4.3N2.0陶瓷进行退火，随着退火时间的延长，物

相的结晶度逐渐升高，相应含量也会逐渐增加，进而使材料的整体结晶度逐渐升高。 
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图 5机械合金化 Si2BC3N非晶陶瓷粉体经高温 (1000°C ~ 1700°C / 30 min /1 atm N2)处理后的 TEM照片[29] 

Figure 5 SAED patterns and HRTEM images of Si2BC3N powders upon heating at (a) 1200°C, (b) 1300°C,  
(c) 1400°C, (d) 1500°C, (e) 1600°C, and (f) 1700°C for 30 min at 1 atm N2

[29] 
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图 6 机械合金化 Si2BC3N 非晶陶瓷粉体经 1100°C ~ 1700°C /30 min /1 atm N2处理后的 NMR 图谱[29] 

Figure 6 (a) 29Si, (b) 11B, and (c) 13C NMR spectra of Si2BC3N powders upon heating at 1000°C, 1400°C, and 
1700°C / 30 min /1 atm N2, respectively[29] 

 

 
图 7 SiBCN 陶瓷在 1400°C ~ 2000°C 氮气中裂解 3 h 后的 XRD 图谱[6] 

Figure 7 XRD patterns of the polymer-derived Si-B-C-N ceramics after annealing  
at 1400°C ~ 2000°C for 3 h in N2 
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图 8 Si3.0B1.0C4.3N2.0陶瓷在 1700°C ~ 2100°C 氩气中 
退火后的 XRD 图谱[6] 

Figure 8 XRD patterns of Si3.0B1.0C4.3N2.0 after annealing 
at 1700°C ~ 2100°C in Ar[9] 

图 9 热压烧结 (1500C ~ 1900C / 80 MPa N2) 
Si2BC3N 块体陶瓷的 XRD 图谱 

Figure 8 XRD patterns of hot pressed (1500C ~ 
1900C / 80 MPa /N2) Si2BC3N monoliths[30,31] 

 

 
图 10 热压烧结 (1500C ~ 1900C / 80 MPa N2) Si2BC3N 块体陶瓷的 TEM 明场像[30,31]。图 (a) 右上角插

图为 βSiC 区域的傅立叶变换像；(b) 中右上角插图为 BN(C) 区域的高分辨像；(e) 中左下角插图为含有

堆垛层错的 βSiC 晶粒的高分辨像以及选区电子衍射花样 
Figure 10 TEM BF images of hot pressed (1500C ~ 1900C / 80 MPa N2) Si2BC3N monoliths [30,31]. The 

top-right inset in figure (a) is FFT image of β-SiC; The top-right inset in figure (b) is HRTEM image of BN(C); 
The bottom-left inset in figure (e) is HRTM image and SAED pattern of β-SiC with stacking faults 

 

有机法制备 SiBCN 非晶陶瓷粉末的热稳定性相对较高，在 1700°C 或者更高温度仍能保持原

有的非晶态组织结构[1013]。相比而言，无机法制备的 SiBCN 非晶粉体保持非晶态的能力较低，

在 1400°C / 1 atm Ar 条件下就会发生明显晶化[29]。这可能是因为机械化学反应与有机化学反应存在

本质区别：基于机械化学反应制备的 SiBCN 非晶陶瓷粉末中原子价键结合能力弱于通过有机化

学反应生成的原子价键结合力，甚至前者原子表面还存在一些悬键，这都不利于材料的高温稳定性。 

1.2 热压烧结过程中 SiBCN 非晶陶瓷的晶化 

如图 9 和图 10 所示，对 Si2BC3N 非晶陶瓷粉体在 1900C / 80 MPa / 1 atm N2 条件下进行热压烧
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图 13 无机法制备 Si2BC3N 陶瓷在高温高压 (1000C ~ 1600C / 5 GPa /30 min) 条件下晶化过程示意图[36] 

Figure 13 Schematic of the microstructural development of Si2BC3N monoliths  
during crystallization process at 1000C ~ 1600C / 5 GPa /30 min [36] 

1.3 高压烧结过程中 SiBCN 非晶陶瓷的晶化 

高压烧结 (5 GPa / 30 min) 过程中 Si2BC3N 块体陶瓷在低于 1100°C 条件下保持非晶态组织，各

原子无序排列，其中部分 Si 原子与 C 原子以 SiC4 四面体 (β/αSiC) 的结构形式存在，B 原子以 BN3 

(h/tBN) 和 BN2C 的结构形式存在[20]。如图 13 所示，随着温度的升高 (1100°C ~ 1600°C)，非晶陶

瓷依次历经分相 (1100°C ~ 1200°C)、晶粒形核 (1200°C ~ 1300°C) 以及晶粒长大 ( > 1300°C) 三个

阶段，逐渐发生晶化。 

如图 14 ~ 图 16 所示，5 GPa / 30 min 条件下，高于 1100°C 时 Si2BC3N 非晶陶瓷局部区域开始

分化成 SiC 和 BN(C) 两种非晶相，标志着形核阶段即将开始；高于 1200°C 时 BN(C) 晶核优先在陶

瓷颗粒桥接处形成，而 βSiC 晶核在陶瓷颗粒内部形成，而后在高温条件下继续长大；在 1600°C 陶

瓷进一步晶化导致 αSiC4 单元含量有所增加，

BNC结构单元分解为BN和C两种结构单元，

转变为由 βSiC、BN(C) 和残余非晶构成的非

晶/纳米晶复相陶瓷，其中两种晶粒的尺寸均为

10 nm ~ 30 nm [36]。 

 (1) Si2BC3N 陶瓷在 ≤ 1100C / 5 GPa 条

件下保持非晶态：在 1000C / 5 GPa 条件下，

Si2BC3N 块体陶瓷具有良好的非晶组织结构，仅

发生了轻微元素偏聚。在 1100C，原子排列仍

具有长程无序的结构特征，仅在局部“褶皱”区

域存在极少量的原子团簇趋于有序排列 [后证

实褶皱区域富集 BN(C)，非褶皱区域富集 SiC]。

因此，可以认为 1100C / 5 GPa 烧结的 Si2BC3N

陶瓷材料仍能保持近乎完全的非晶结构。 

(2) Si2BC3N 非晶陶瓷在 1100C ~ 1200C / 

5 GPa 条件下发生分相：当温度升高到 1150C

时，材料大部分区域仍具有长程无序的结构特征，

 
图 14 机械合金化 Si2BC3N 粉体以及高压烧结 
(1000C ~ 1600C /5 GPa / 30 min) 块体陶瓷的

XRD 图谱[36] 

Figure 14 XRD patterns of Si2BC3N powders and 
ceramic monoliths sintered at 1000C ~ 1600 C /5 

GPa/30 min [36] 
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局部存在趋于有序排列的原子团簇。在 1200C，材料的结晶度非常低，仍保持接近非晶态的结构，

但可以明显观察到材料内部尤其是“褶皱”区域几个纳米尺寸原子团簇的出现。这些原子团簇中原

子排列并没有完全有序化，应该是发育非常不完全的 BN(C) 或者 βSiC 晶核。这些结果表明，此时

Si2BC3N 非晶陶瓷局部区域已经开始分化成 SiC 非晶相和 BN(C) 非晶相，标志着形核阶段即将开始。 

 (3) 在 1200C ~ 1300C / 5 GPa 条件下晶粒形核：当温度升高到 1250C，“褶皱”区域变得

模糊，可以观察到明显的纳米晶核，仍存在完全非晶态的区域。其中 BN(C) 晶核呈带状分布，晶面

发生严重扭曲，SiC 晶核分布在 BN(C) 晶核附近，发育很不完全，晶面尚不清晰。在 1300C，可清

楚观察到 SiC 和 BN(C)的晶面，但此时晶核发育尚不完全，仍存在很多错乱分布的原子；其中 SiC

晶核尺寸约为 5 nm，BN(C) 晶核的带状分布特征不如之前明显。这说明当温度高于 1250°C 时，材

料中新晶核不断形成的同时，晶核也在生长，但是在初期阶段晶粒形核占主导。 
 

 

 

图 15 高压烧结 (1000C ~ 1600C /5 GPa / 30 min) 块体陶瓷的 TEM 照片[36] 

Figure 15 TEM BF images and SAED patterns (bottom-right insets) of Si2BC3N monoliths sintered  
at 1000C ~ 1400C / 5 GPa / 30 min [36] 
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图 16 高压烧结 (1000C ~ 1400C /5 GPa /30 min) 块体陶瓷的 HRTEM 照片[36] 

Figure 16 A combination of HRTEM images of Si-B-C-N monoliths (high-pressure sintered at 1000C ~ 1400C 
/5 GPa /30 min) showing the microstructural evolution during the nucleation process [36]: (a) HRTEM image for 
the ceramic sintered at1000C; (b) EDX spectrum for marked dark zone (A) and bright zone (B) in Figure 15(a); 

(c) HRTEM images for ceramics sintered at 1050C; (d) 1100C (bottom-right inset is an IFFT image for 
marked area ‘D’, white arrows show atom agglomeration); (e) 1150C (bottom-right inset is IFFT image for 

marked area ‘E’, white arrows show crystal nucleus); (f) 1200C, (g) and (j) 1250C, (k) 1300C, and (m) and (n) 
1400C; IFFT images for marked area (h) ‘H’ and (i) ‘I’ in (g), and (l) ‘I’ in (k). 
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 (4) 晶粒长大阶段：当温度升高到 1400°C，褶皱结构消失，可观察到发育良好的 SiC 和 BN(C) 

晶粒，尺寸在 5 nm ~ 10 nm。此外，部分 SiC 晶粒中存在堆垛层错，SiC 和 BN(C) 晶粒周围尚存在

排列无序的原子团簇。在 1600°C，非晶材料基体中析出大量发育比较完全的 SiC 和 BN(C) 晶粒，

尺寸在 10 nm ~ 30 nm，类胶囊结构特征也十分明显；其中堆垛层错和孪晶在某些 SiC 晶粒中形成，

BN(C) 晶粒具有典型的类似于湍层石墨或者氮化硼的湍层结构，两种晶粒边界区域部分原子团簇排

列错乱甚至存在非晶的结构，表明此时材料结晶并不完全。 

2 无机法制备 SiBCN 非晶陶瓷的晶化机制 

2.1 常压条件下晶化热力学分析 

为更好地解释无机法制备 SiBCN 材料体系的晶化机制，针对该体系进行热力学计算预测了

晶化过程中原子偏聚行为，即材料发生晶化后最可能形成的稳定相。计算结果  (图 17) 表明

SiBCN 非晶陶瓷材料发生晶化后最容易析出的稳定物相为 SiC，其次有可能的依次是 SiB6、SiB3

和 B4C。需要指出的是，由于 FactSage Thermochemical 软件中的 Reaction-Web 模块数据库欠缺，不

能够针对某些物相 (如 BN、BCN、Si3N4) 进行相关计算[37]。 

根据在氩气气氛保护/不同升温速率条件下无机法制备 Si2BC3N 非晶粉体的 DTA 曲线得到的

ln(u/Tc
2) 与 1/Tc 之间的线性关系进行拟合可以得到 Si2BC3N 非晶陶瓷粉体的析晶活化能为 215.3 

kJ/mol。需要指出的是，由于高压能够促进非晶材料的晶化，降低结晶的起始温度点，因此理论上

高压烧结 SiBCN 非晶块体陶瓷的析晶活化能要比机械合金化非晶陶瓷粉体的低一些[37]。 

2.2 高压条件下晶化热力学分析 

第一性原理量子力学计算结果 (图 18) 表明，高压 (> 1 GPa) 作用下 BN 和石墨的焓差总是低

于 SiC 的焓差；随着压力升高，三者的焓差逐渐增大，而且 BN 和石墨的焓差变化幅度明显小于 SiC

的焓差变化幅度。这说明在相同条件下，BN 和石墨比 SiC 更稳定，更容易在 SiBCN 非晶基体中

析出。SiBCN 材料体系发生晶化后析出的湍层 BN(C) 相由分布不均匀的湍层氮化硼、湍层碳以

及 B 原子固溶的湍层碳和 C 原子固溶的湍层氮化硼等原子层构成[17]。由此推断，湍层 BN(C) 相的

 

  

图 17 SiBCN非晶陶瓷晶化过程中元素之间最可

能发生反应的吉布斯自由能变化[37] 

Figure 17 Standard Gibbs free energy changes of 
possible reactions during crystallization of amorphous 

Si-B-C-N ceramics [37] 

图 18 三种物相 (βSiC, hBN, 石墨) 在不同压力

下的焓差变化[29,36,37] 

Figure 18 Enthalpies for β-SiC, h-BN and graphite  
as a function of pressure 
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焓差范围在 BN (上限) 和石墨 (下限) 的焓差变化线之间。因此，高压 (> 1 GPa) 作用下 BN(C) 相

比 SiC 更容易在 SiBCN 非晶基体中析出或者说前者优先于后者析出[37]。这与 1.3 节所述无机法

制备的 Si2BC3N 陶瓷在高压条件下的晶化过程相一致。 

当压力降至 MPa 级直至大气压时，cSi、hBN 以及石墨三种晶体的焓差大小顺序与 GPa 级时

的情况并不相同。估算结果表明，当 0.1 MPa ≤ P < 36.5 MPa 时，SiC 的焓差总是低于 BN 和石墨的

焓差，这说明此时 SiC 具有比 BN 和石墨更稳定一些，更容易在 SiBCN 非晶基体中析出。据此

可以推断若将 SiBCN 陶瓷非晶粉末在大气压/惰性气氛 (N2 或 Ar) 条件下加热，粉末晶化过程中

βSiC 应该优先于 BN(C) 形核并长大[37]。这与 1.1 节所述无机法制备的 Si2BC3N 陶瓷粉体在常压条

件下的晶化过程相一致。 

当 P = 80 MPa 时，石墨的焓差 < SiC 的焓差 < BN 的焓差，这说明 SiBCN 陶瓷非晶粉末在

热压烧结 (比如 < 2000C / 80 MPa) 过程中，晶体析出顺序为石墨 → SiC → BN。而 1.2 节所述表

明无机法制备的 Si2BC3N陶瓷粉体在 1500C ~ 1900C / 80 MPa / 30 min / 1 atm N2条件下 βSiC最先

在非晶基体中形核并长大[35]。可能的解释如下：(1) SiBCN体系中石墨晶体的晶面发生扭转弯曲，

形成湍层结构。畸变的结晶导致本应产生的衍射转变成程度不同的弥散散射，晶化之初极低的结晶

度也导致衍射峰强度极弱且宽化，从而消失在背底之中。(2) 石墨与 SiC 的形核起始温度相差不足够

大，在石墨晶核发育好之前，βSiC 开始形核，且形核后原子排列比较规则，具有较强的衍射能力。

因此在 SiBCN 非晶陶瓷晶化之初，XRD 花样中 SiC 的衍射峰比较明显，但很难显现石墨的衍射

峰，同时 TEM 照片中很难观察到发育不完全的石墨晶核[37]。 

3 化学成分对 SiBCN 非晶陶瓷晶化过程的影响 

除了上述外界环境条件 (温度、压力、气氛等)，化学成分 (元素种类及相对含量) 对 SiBCN

系陶瓷材料的晶化过程也有明显影响。 

对于无机法制备 SiBCN 陶瓷而言，随着 Si:C 或者二者含量的增大，陶瓷中析出的 βSiC 晶

粒稍微有所增加，但是 SiC 和 BN(C) 相亚微米尺度上的组织结构几乎没有区别，这说明增加 Si:C

或者二者含量会促进 βSiC 晶粒的长大，降低了材料的热稳定性。此外，材料的力学性能、热导率

和热扩散系数也随着 Si:C 或者二者含量的增大呈现升高的趋势[9,38]。 

对于有机法制备的 SiBCN 陶瓷材料而言，高 Si:C 比、高 N:(Si + B + C) 比以及 B 的引入有

助于得到具有优异高温热稳性能 (包括抗氧化性能) 的绝缘性结构陶瓷材料；反之，有利于得到具有

适度高温热稳定性能的导体或者半导体功能材料[37]。但是，在某些方面仍存在分歧，比如在 B 含量

对 SiBCN 陶瓷晶化行为的影响方面存在对立的研究结果。 

Mera 等人[39]发现 B 的引入促进了 SiC 析晶，与 Bill 等人[40,41]热力学模拟和动力学计算的结果一

致。Bill 和 Tavakoli 等人[4244]研究表明 SiBCN 非晶陶瓷晶化过程中 SiC 相和 Si3N4 相分别于

1300°C 和 1800°C ~ 1900°C 先后析出，B 元素含量 (低于 10 at%) 的增加促进了 SiC 相的析出而抑制

了 Si3N4 相的析出。此外，在 B 元素含量不高于 6 at% 条件下，材料加热到 1600°C 以上，同时析出

βSi3N4 和 αSi3N4，而在同样条件下，B 元素含量为 8 at% ~ 10 at% 时，析出的 Si3N4 晶相仅有 β晶

型[44]。 

但是大部分研究结果表明，B 的引入会抑制 SiC 相的析出和长大。Aldinger 等人 [45]发现

Si3.0B1.1C5.3N3.0 非晶陶瓷的非晶态组织结构可以保持到 1300°C；而当温度升高到 1350°C 后，尺寸约

为 2 nm ~ 5 nm 的 αSi3N4晶粒开始在非晶基体中开始形核析出；在 1400°C，相同尺寸的 βSiC 晶粒

也会在非晶基体中开始形核析出。作者认为，温度不高于 1300°C 时，非晶基体中 C 原子发生偏聚

并以湍层状的非晶 C 原子簇析出，非晶 C 的析出导致周围富集 SiN 或者 SiC 区域内的原子发生重



第 5 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2019, 40 (5): 313330  327 
 

 

排，随着温度的继续升高，αSi3N4和 βSiC 晶粒会相继形核、析出并长大。 

Muller 和 Delverdier 等人[4648]发现，对于 Si:C:N 大致相等的 SiBCN 陶瓷，B 含量在 3 wt% ~ 

16 wt% 范围内时可以有效提高 SiBCN 陶瓷材料的高温稳定性；如果 B:N 低于 0.22，则不利于

材料的热稳定性；增加 B 含量可以抑制 SiC 和 Si3N4 的晶化以及 Si3N4 的分解。 

Yu 等人[49]发现 B 的引入显著提高了 SiBCN 陶瓷材料在 1600°C ~ 1800°C 温度条件下的热稳

定性，并抑制了 SiC 的晶粒的长大和 Si3N4 的分解。Riedel 等人[14,26,39]的研究表明 B 或者 C 含量的提

高可以抑制 Si3N4 的分解，提高了 SiBCN 陶瓷的热稳定性，这主要与材料的晶化动力学 (而不是

热力学) 有关。此外，陶瓷中非晶态的三维空间网络结构极其紊乱无序，增加了 Si3N4析晶活化能以

及 Si3N4 与 C 发生反应所需要的反应激活能，也有助于材料热稳定性的提高。 

Matsunaga 等人[50,51]进行的分子动力学模拟分析表明，B 含量的增加会导致 N 和 C 原子的自扩

散系数降低，同时 C 含量的增加会导致 Si 原子的自扩散系数降低，这都有利于提高 SiBCN 陶瓷

组织结构的稳定性。Schmidt 等人[52]的研究也表明，从室温到 1800°C，Si 原子在 SiBCN 材料中

的自扩散系数比在 SiCN 系材料中的自扩散系数小一个数量级，空位扩散在扩散过程中占主导地

位，与 Si3N4/SiC 复合陶瓷中原子的扩散机制很相似。 

4 总结与展望 

SiBCN 系陶瓷及陶瓷基复合材料发展至今已历经 20 余年，但是作为一种新型高温结构陶瓷，

从材料制备到微观组织结构和性能研究仍存在一些关键的基础性科学问题有待深入研究，从实验室

到工程应用还有很长的路要走。 

就 SiBCN 系陶瓷的高温晶化行为研究而言，今后可能的研究重点包括 (但不限于)：(1) 化

学成分 (元素种类及配比) 对该系非晶陶瓷晶化行为的影响规律及机制，尤其是无机法方面的数据仍

有待丰富和完善；(2) 非惰性气氛 (比如不同湿度的氧化环境) 条件下 SiBCN 非晶陶瓷的晶化行

为，尤其是晶化与氧化之间的耦合作用有待深入探究；(3) 晶化行为对该系陶瓷的使用性能 (力学性

能、热物理学性能以及高温性能等) 的影响仍需研究。以上基础性科学问题的探索不但有助于指导

研发可在特定工况条件下服役的 SiBCN 系陶瓷及陶瓷基复合材料结构件，进一步推进该系陶瓷

的工程应用进程，同时也能为进一步研发其它体系的新型多功能防热和耐高温陶瓷提供理论指导乃

至技术支撑。 
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