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摘  要：连续纤维增强陶瓷基复合材料作为新型轻质结构材料受到各国高度关注。该材料在保持陶瓷材料的耐

高温、抗腐蚀等优点的同时，克服了陶瓷材料的脆性，具有高的应用可靠性，成为目前最具潜力的高温热结构

材料之一。近 40 多年，欧美等发达国家对陶瓷基复合材料开展了广泛的研究，已在航空航天、新能源等领域实

现了工程应用或工程验证。针对不同服役环境，综述了不同类型陶瓷基复合材料研究及应用进展，并结合本团

队的研究工作对陶瓷基复合材料的研究趋势进行了总结和展望，旨在为进一步推动陶瓷基复合材料的研究和发

展提供参考。 
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Abstract: Continuous fiber reinforced ceramic matrix composites (cited as ceramic matrix composites), as a new type of 

lightweight structural materials, are highly concerned in many countries. While having the advantages of high temperature 

stability, corrosion resistance and so on, the materials overcome the shortcoming of high brittleness, thus exhibiting high 

application reliability. They have been among the most potential high-temperature thermal structural materials at present. In 

the past forty years, ceramic matrix composites have been extensively studied in developed countries such as European and 

American, with wide applications in aerospace, new energy and other fields. In view of different service environments, the 

progress in research and application of different ceramic matrix composites is reviewed. The research trend is summarized, 

while the research work of our team is combined, aiming to provide references for further promoting the research and 

development of ceramic matrix composites. 
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0   引  言 

连续纤维增强陶瓷基复合材料(以下简称陶

瓷基复合材料)发明于 20 世纪 70 年代，一经出现

即被认为是一种优良的高温结构材料，但受限于

当时制备工艺和设备，其优势并未得以充分发

挥。直至 20 世纪 80 年代，化学气相沉积/渗透工

艺的开发，为陶瓷基复合材料的制备和走向规模

化奠定了基础。历经近 40 年的发展，陶瓷基复

合材料已成为战略性尖端材料，在航空航天、交

通运输、新能源等领域实现了工程应用或工程验

证，是最重要的高温热结构材料之一。国外机构，

如法国的斯奈克玛(Snecma)、法国 SEP、德国宇

航中心(DLR)、德国西格里(SGL)、美国通用电气

(GE)、美国国家宇航局(NASA)等，已具备了陶瓷

基复合材料及构件的批量生产能力，形成了一定

的产业规模。 
陶瓷基复合材料主要由纤维增强体、陶瓷基

体和界面三部分组成。其中，纤维增强体作为材

料的骨架，主要承受载荷，在基体开裂过中，保

持材料的完整性，提高材料抵抗破坏的能力；基

体主要成分为陶瓷，主要起到传递载荷、隔离纤

维、保护纤维和调节性能的作用。此类材料的特

点在于：一是将小直径的碳纤维或陶瓷纤维(直
径～10 μm)作为增强体植入到陶瓷基体中，二者

之间通过引入界面相来降低纤维与基体的结合强

度。“弱”的界面相与多孔或者预制微裂纹的基体

相结合，大幅提升材料的断裂应变。在应力作用

下，当材料的形变超过比例极限时，脆性陶瓷基

体内的微裂纹增殖并形成裂纹开始扩展，这些裂

纹在界面相处发生偏转；之后，纤维部分或者全

部脱黏，此过程中伴随着能量耗散，使材料表现

出非脆性断裂特征，是一类新型的准塑性陶瓷材

料。二是陶瓷基复合材料中纤维、基体和界面三

者共同作用使其内部呈复杂的多层次结构。通过

不同的尺度上组合，可以赋予材料多级结构特征，

增强材料的可设计性。 
按照基体类型，陶瓷基复合材料主要有碳化

硅陶瓷基复合材料(Cf/SiC、SiCf/SiC)、超高温陶

瓷基复合材料(Cf/UHTCs)，以及氧化物陶瓷基复

合材料(9Al2O3f/Al2O3、Al2O3f/Al2O3-SiO2、Al2O3f/
莫来石等)，如表 1 所示，不同基体的陶瓷基复合

材料特性不同，适用于不同的服役环境。本文综

述不同类型陶瓷基复合材料研究与应用进展。 

1   碳纤维增强碳化硅陶瓷基复合
材料(Cf/SiC) 

Cf/SiC 是最早发展起来的陶瓷基复合材料，一

直吸引着发达国家投入巨资开展研究。欧美国家侧

重于该材料在航空航天领域的应用研究，日本则更

注重其在新能源等高技术领域的应用研究。Cf/SiC
是目前应用最为成熟的陶瓷基复合材料体系，在航

空航天领域中主要作为热结构应用，如美国 X-38 
空天飞机采用防热/结构一体化的全 Cf/SiC 组合襟

翼，代表着热防护技术的发展方向[1]；法国将Cf/SiC
尾喷管调节片成功应用于“幻影”2000 战斗机的

M53 发动机和“阵风”战斗机的 M88 发动机[2]；

日本试验空间飞机 HOPE-X 采用 Cf/SiC 前部外

板、上部和下部面板等作为其第二代热结构[3–4]。

另外，美国、德国等少数国家利用 Cf/SiC 复合材

料的优异性能，制备出 Cf/SiC 超轻镜面和反射镜、

微波屏蔽镜面等光学结构[5–6]。进入 20 世纪 90
年代，Cf/C-SiC 材料的应用进入制动领域，并快 

 
表 1  陶瓷基复合材料种类及应用环境 

Tab. 1 Classification and features of various ceramic matrix composites 

Matrix composition Different composites Features Service environment 

Silicon carbide 
ceramic matrix 

composites 

Cf/SiC 
High temperature resistance  

(< 1800 ℃) 
Good oxidation resistance 

High temperature, 
oxidation-force-thermal coupling 

service environment 

SiCf/SiC 

High temperature resistance  
(< 1650 ℃) 

Excellent oxidation resistance 
Good neutron irradiation resistance 

High 
temperature-irradiation-oxidation 

long-term extreme service 
environment 

Ultra-high 
temperature ceramic 
matrix composites 

Cf/ZrB2-SiC  Cf/ZrC 
Cf/HfB2-SiC  Cf/HfC 

Ultra-high temperature resistance  
(≥ 2000 ℃) 

Ultra-high temperature oxidation 
resistance 

Excellent ablation performance 

Ultra-high temperature resistance 
(≥ 2000 ℃) 

Ultra-high temperature oxidation 
resistance 

Excellent ablation performance
Oxide ceramic 

matrix composites 
Al2O3f/Al2O3 
Al2O3f/mullite 

High temperature resistance 
Never oxidation 

High temperature, oxidation, 
long-term service environment
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速发展成为一种新型的刹车材料。由于 SiC 基体
的引入，Cf/C-SiC 与 Cf/C 刹车材料相比，具有更
好的抗氧化性能和更稳定的摩擦系数。德国斯图
加特大学与德国航天研究所等单位[7]对 Cf/C-SiC
复合材料应用于摩擦领域进行了研究，制备的
Cf/C-SiC 刹车片已经应用于保时捷轿车[8]。相比
之下，我国关于 Cf/SiC 复合材料的研究虽然起步
较晚，但在西北工业大学、国防科技大学和中国
科学院上海硅酸盐研究所等单位及科研人员的努
力下，Cf/SiC 复合材料的研究和应用均取得了长
足的进步，已作为热结构和空间相机支撑结构等
应用于飞行器和高分辨率空间遥感卫星。 

在研究和应用过程中，Cf/SiC 复合材料的氧

化问题受到高度关注。受致密化工艺限制以及碳

纤维和基体间热膨胀失配影响，Cf/SiC 复合材料

中不可避免地存在孔隙和裂纹等缺陷。在氧化环境

中，这些缺陷为氧气扩散提供通道，使得材料中的

碳相发生氧化反应，碳纤维增强相逐渐氧化，最终

导致材料失效[9–12]。Cf/SiC 复合材料的氧化行为复

杂，科研人员针对其氧化行为和氧化机理开展了深

入的研究工作[13–15]。研究表明，在空气环境中，温

度对 Cf/SiC 复合材料的氧化行为具有显著的影响。

材料在 700 ℃～1200 ℃的温度区间氧化最为严重，

原因在于该温度区间碳相氧化速率较快，而 SiC 氧

化速率较慢，难以形成致密的保护膜，导致复合材

料在较短的时间内失效[11]。为提高 Cf/SiC 复合材料

的抗氧化性能，法国波尔多大学研究人员提出了自

愈合概念[16–18]，通常可以通过两种途径实现[19]。一

是热膨胀自愈合，即通过选择合适的纤维与基体，

服役时使基体受压应力愈合裂纹[20]，但这种愈合

方式可选的纤维与基体类型非常有限。二是玻璃

相封填愈合。即通过在界面、基体引入自愈合组

元，这些组元在一定温度下与环境介质中的氧化

组元(O2、H2O 等)反应生成玻璃相、封填孔隙和

裂纹，从而起到切断氧扩散通道的作用。作为自

愈合组元需具有一定的高温稳定性，且与环境中

的氧化介质反应速度快，生成的玻璃封填相具有

适当的流动性和一定的体积膨胀。 
中国科学院上海硅酸盐研究所的科研人员针

对 Cf/SiC 复合材料中低温抗氧化性能差的缺点，
采用含硼前驱体(PBN)向基体中引入含硼相，制
备了具有自愈合功能的 Cf/SiC-BN 复合材料，并
分析硼改性后的 Cf/SiC 复合材料力学性能和抗氧
化性能。图 1 总结了不同处理温度制备的采用不
同界面相的 Cf/SiC-BN 复合材料力学性能。从图
中可以看出，界面相和处理温度对 Cf/SiC-BN 复
合材料性能影响较大。对于 Cf(PyC)/SiC-BN 复合材

料，随着热处理温度的升高，材料力学性能降低。
当热处理温度为 1400 ℃时，材料的弯曲强度为
270 MPa，而热处理温度升高到 1600 ℃时，弯曲
强度仅为 105 MPa；而对于 Cf(PyC/SiC)/SiC-BN 复
合材料，热处理温度对材料力学性能影响不大，
经过 1600 ℃热处理后，材料的力学性能仍能保持
在 252 MPa。不同界面相导致的材料力学性能差
异与制备和处理过程中界面相与基体之间的化学
反应相关，SiC 能够很好地阻隔化学反应，保持
界面的完整性。图 2 所示为 Cf(PyC/SiC)/SiC-BN 复
合材料失重率与氧化时间的关系。在 700 ℃时材
料氧化失重随时间呈线性变化，而在 900 ℃氧化
失重随时间呈抛物线变化。说明 700 ℃下氧化过
程受碳相氧化反应控制；而在 900 ℃时，微裂纹
逐渐愈合，氧化过程受氧气扩散控制。在 700 ℃
时，虽然 BN 已经开始氧化，但是氧化速率非常
慢[21]，尚不能及时密封孔道，因此，氧化实验中 

 

 
 

图 1  不同热处理温度的 Cf/SiC-BN 复合材料的三点弯强度 
Fig. 1 Bending strength of Cf/SiC-BN composites heat 

treated at different temperatures 
 

 
 

图 2  Cf(PyC/SiC)/SiC-BN 复合材料氧化重量变化曲线：

(a) 700 ℃；(b) 900 ℃ 
Fig. 2 Weight change curves of Cf(PyC/SiC)/SiC-BN 

composites: (a) 700 ℃ and (b) 900 ℃ 
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碳相持续不断的消耗，失重曲线表现为连续增加。

当氧化温度为 900 ℃时，硼化物的氧化速率加快，

生成的玻璃相能够及时愈合裂纹，所以，随着氧化

时间的增加，复合材料的失重率增加幅度逐渐趋向

于平缓，氧化 10 h 后，失重率仅为 2.96%。 
由于采用 PBN转化生成的 BN相为层状结构

导致基体结合力较低，基体承载能力较弱，材料

断裂过程中通常表现为大量的长纤维拔出，影响

材料的强度。为增强基体颗粒间的结合力，可以

进一步引入活性添加剂，利用其与基体成分的反

应提高基体结合力。通过在 Cf/SiC-BN 复合材料

中进一步引入 Si3N4 进行改性的研究发现，基体

中形成了多层结构。该结构的形成增强了纤维束

内的基体结合强度，材料的弯曲强度提高约

20%，达到 315 MPa；同时延长了氧气扩散路径，

改善了材料的抗氧化性能。 

2   碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基
复合材料(SiCf/SiC) 

碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料

(SiCf/SiC)是将 SiC 纤维增强体引入至 SiC 陶瓷基

体中形成的复合材料。与 Cf/SiC 复合材料相比，

SiCf/SiC 具有更好的抗氧化性能，被国际公认为

是下一代航空发动机热端部件材料。与常规镍基

高温合金相比，SiCf/SiC 复合材料用作发动机热

端部件具有显著的减重提效的优势，其密度仅为

镍基高温合金的 1/3，可有效降低结构重量，同时

SiCf/SiC 可以承受更高的服役温度，提高涡轮效

率，从而增加航空发动机推力[22–24]，目前已成为

了各国竞相研究的热点[25–26]。发达国家特别注重

商业化 SiCf/SiC 材料的研发，如法国斯奈克玛

(Snecma)公司先后开发了 CERASEP A300 系列、

CERASEPR A410、CERASEPR A415 等多个牌号

的 SiC/SiC 材料。在 SiCf/SiC 工程部件研制方面，

法国 Snecma 公司、美国 NASA 和 GE 公司起步

最早，技术成熟度及应用水平较高，率先实现了

SiCf/SiC 材料在军用航空发动机中的应用突破。

如法国 Snecma 公司的 SiCf/SiC 喷管调节片成功

应用于“战风”M88-2 发动机，同时还开发了

CERASEP 系列的 SiC/SiC 燃烧室火焰筒。美国针

对 SiCf/SiC 燃烧室内衬和涡轮静子叶片等典型构

件开展了大量的考核试验，SiCf/SiC 喷管调节片、

密封片已实现产业化，并应用于 F110 等多种型号

的军用发动机中。2015 年，GE 公司宣布 SiCf/SiC

低压涡轮转子叶片在 F414 发动机上成功通过了

500 个工作循环的耐久性验证试验，开创了

SiCf/SiC 应用于高温高载转子部件的先河[27–29]。

近年来，SiCf/SiC 也逐步拓展应用于商用航空发

动机热端部件，美国 GE 公司走在了世界的前列，

其采用陶瓷基复合材料热端部件的新一代航空发

动机，与当前最先进航空发动机相比，燃油消耗

可进一步降低 25%，推力提升 10%。 
SiCf/SiC 复合材料的作为航空发动机热端结

构材料服役环境十分复杂，通常处于高温—应力

—水氧等多场耦合作用下。虽然材料承受的应力

往往低于其承受极限，但是一些应力集中部位容

易成为裂纹萌生点。尽管纤维增强体可有效改善

复合材料的断裂韧性，但是纤维束内外的微区基

体仍为脆性陶瓷相，在应力作用下裂纹容易萌生

扩展。这些裂纹以及材料制备过程中产生的孔洞

都会为氧化介质侵入材料内部提供通道，导致界

面与纤维被氧化。层状结构的 BN 界面可以有效

偏转裂纹，提升复合材料的强韧化[30]，BN 界面

的氧化产物 B2O3 与 SiC 纤维的氧化产物 SiO2 会

进一步反应形成硼硅酸盐玻璃，纤维与基体之间

出现强黏结，在应力氧化过程中导致纤维应力集

中，从而导致材料的氧化脆化 [31–32]。水氧介质

的存在会进一步加速 SiCf/SiC 复合材料性能的

衰退[33–35]。Opila 等[36]的研究表明，在水蒸气环

境下，SiC 的氧化速率比在氧气环境下高一个数量

级，同时加速 BN 界面和 SiC 纤维的氧化，且 B2O3

和 SiO2 会发生显著的挥发，导致材料内部产生更

多的孔隙，这些孔隙会进一步加速水氧介质的侵

入。Presby 等[25]研究发现，SiCf/SiC 在水氧环境下

氧化区域更大，氧化脆化现象更明显。自愈合玻璃

相易受水蒸气侵蚀并挥发，对复合材料的保护能力

会显著下降，进而降低材料的使用寿命[37–38]。 
综上所述，如何抑制服役环境下水氧介质对

SiCf/SiC 复合材料的氧化侵蚀是提升材料使用寿

命的关键。目前主要采用环境障碍涂层(EBCs)来
抑制水氧对 SiCf/SiC 的侵蚀作用，但改善复合材

料本身在高温应力水氧环境下的服役稳定性是未

来 SiCf/SiC 复合材料的重要发展方向。 
中国科学院上海硅酸盐研究所针对长时间服

役 SiCf/SiC 复合材料开展了大量的研究工作。主

要包括材料制备技术、结构调控以及基体改性三

方面。在材料制备技术方面，针对反应熔渗(RMI)
基体存在大尺寸残余硅和碳的问题，开展了高致

密反应烧结 SiCf/SiC 的研究。研究表明，在反应
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熔渗过程中，熔体渗入和基体形成与熔渗预制体

孔隙结构密切相关，预制体的孔结构直接决定了

熔体的渗透动力学。通过调控反应熔渗预制体的

孔隙结构，获得碳颗粒尺寸小且预制体孔隙结构

均匀的预制体[39]，促进熔体硅的渗入过程，有效

提升 SiCf/SiC 材料的致密程度。科研人员基于国

产二代碳化硅纤维(KD-Ⅱ)，采用浆料浸渍结合反

应熔渗工艺制备出高致密的 SiCf/SiC 复合材料，

体密度为 2.83 g·cm−3，显气孔率仅为 1.6%，弯曲

强度为(521 ± 89) MPa，SiCf/SiC 呈现出典型的非

脆性断裂特征[40]。SiCf/SiC 基体中游离硅尺寸为

纳米级。致密的基体结构阻碍氧化介质进入材料

内部，有效提高了 SiCf/SiC 的抗氧化能力。

SiCf/SiC 在高温空气环境下具有优异的热稳定性

(如图 3)，在 1200 ℃空气气氛中经过 1000 h 的氧

化，SiCf/SiC 仍表现出明显的非脆性断裂特征，

弯曲强度保留率约为 70%，断裂应变保持 0.59%。

制备的 SiCf/SiC 复合材料综合性能优异。 
 

 
 

图 3  RMI 制备 SiCf/SiC 1200 ℃静态氧化稳定性[40] 
Fig. 3 Static oxidation stability of RMI-SiCf/SiC at 1200 ℃ [40] 

 
在结构调控方面，针对基体抗开裂能力弱的

问题，Zhu 等[41]利用原位引入低维纳米结构对基

体进行修饰，实现微区基体强韧化。采用简化的

高能球磨—退火法在 SiC 纤维布表面原位生长氮

化硼纳米管(BNNTs)，通过调控制备过程中的反

应动力学以及反应热力学，实现了 BNNTs 的可控

生长，构建出 BNNTs/SiCf 多级增强体[41]。BNNTs
的引入有效提高了材料的初始损伤阈值，延迟其

早期损伤过程，材料初始损伤应力阈值提高

114.3%。对 BNNTs 进行界面修饰可进一步提高

材料初始损伤应力阈值[42]。研究发现 BNNTs 的

延迟作用与 BNNTs/基体结合强度有关[42–44]。当

BNNTs 表面未沉 BN 界面相时，由于 BNNTs 串

珠式管壁与基体的机械互锁作用以及界面径向热

应力导致 BNNTs 与基体结合较强，BNNTs 主要

表现在对基体裂纹的阻断作用，BNNTs 的对材料

早期损伤过程的延迟作用不佳。而当 BNNTs 表面

沉积 BN 界面相后，BNNTs 串珠管壁形貌消失，

且界面径向热应力得以缓解，BNNTs/基体的结合

明显减弱，BNNTs 可以激发出纳米管拔出、裂纹

偏转等增韧机制，从而释放基体裂纹尖端应力，

消耗裂纹扩展所需能量，延缓微裂纹的扩展以及

汇集，因此可以更加有效地延迟材料的早期损伤

过程。BNNTs 的引入不仅有效提高了微区基体的

抗开裂能力，而且 BNNTs 氧化形成的 B2O3 玻璃

相可以填充裂纹孔道，起到自愈合的作用，有望

提升材料在高温应力氧化环境下的使用寿命。 
在基体改性方面，Shan 等[45]针对自愈合玻璃

相在高温水氧环境下易挥发的缺点，通过添加

Al2O3 对 SiCf/SiC-B4C 复合材料基体进行改性，提

升自愈合相在高温水氧环境的稳定性，发现 Al2O3

的引入可提升材料在中高温(1100 ℃～1200 ℃)下
的耐水氧侵蚀性能。与未改性的 SiCf/SiC-B4C 相比，

经 Al2O3 改性后材料表面氧化层更薄且更为光滑致

密，纤维氧化程度更轻(如图 4)。添加 Al2O3 有效提

升了复合材料氧化后的强度保留率，经 1200 ℃下

氧化 200 h 后强度保留率提升 15.50%。此外，Al2O3

的引入有效改善了复合材料氧化后的表面抗开裂

性能，材料表面更加光滑致密。借助声发射表征技

术研究发现，经 1100 ℃氧化 200 h 后改性复合材料

氧化层初始损伤应力阈值从 0 MPa提升至(147.35 ± 
17.85) MPa，基体初始损伤应力阈值保留率提升

(15.14 ± 6.01)%。研究认为，在高温水氧过程中，

Al2O3 可以得到玻璃相中的游离氧使[AlO6]转变为

[AlO4]，以此作为网络中间体修复硼硅酸盐玻璃的

网络结构，提高自愈合相在水氧环境下的稳定性。

此外，铝硅酸盐受水氧侵蚀时，会发生 Si-O-Al 之
间桥氧质子化以及 Si-O-Si 之间桥氧断裂过程，

Si-O-Al 仍可以保持连接，从而提高玻璃相的黏度，
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减缓水氧介质对材料内部的侵蚀[46–47]。同时，该研

究还考察了预制裂纹对材料性能的影响。发现样品

经 1200 ℃水氧环境处理 5 h 后，未添加 Al2O3 的材

料纤维处的预制微裂纹几乎未愈合，而 Al2O3 改性

的材料内部基体以及纤维处微裂纹基本完全愈合。

在力学性能上，Al2O3 的引入可使预制裂纹的改性

复合材料在 1200 ℃下水氧 50 h 的拉伸强度保留率

提升 18.83%，而且材料的损伤发展阈值提升至未改

性材料的两倍以上[48]。这是由于 Al2O3的引入不仅阻

碍了 SiO2 结晶，而且还抑制了自愈合相的挥发，使

得自愈合玻璃相可以有效愈合材料内部的微裂纹，

抑制水氧介质通过裂纹进一步侵蚀界面及纤维(如
图 5)。Al2O3 的引入有效改善了自愈合相在水氧环

境下易挥发的问题，从而显著提升了 SiCf/SiC-B4C
复合材料耐水氧侵蚀性能，对提升复合材料在高温

水氧环境下的服役寿命具有重要的意义。 

3   超高温陶瓷基复合材料 

随着飞行器技术的不断发展，固体火箭发动

机、火箭燃烧室以及高超声速飞行器等对热结构、

热防护材料提出了更高的要求[50–51]。因此，研发

具有良好抗热震性、抗氧化、耐烧蚀的超高温陶

瓷基复合材料成为陶瓷基复合材料发展的重要方

向。21 世纪初，国际上首次报道将超高温陶瓷的

性能与陶瓷基复合材料的设计理念相结合，制备

耐温程度更高的超高温陶瓷基复合材料，这也成

为继碳化硅陶瓷基复合材料后高温结构材料领域 

的另一个研究热点，受到世界各国的广泛关注。

近十多年来，世界各国的科研人员，包括来自欧

洲、美国、中国、日本、韩国和印度的研究小组，

均对超高温陶瓷基复合材料开展了广泛研究。我

国对连续纤维增强超高温陶瓷基复合材料的研究

报道最早在 2007 年～2008 年，在世界上属于开

展该材料研究最早的几个国家之一。 
关于超高温陶瓷基复合材料的研究主要集中

在材料的制备工艺、组元设计与优化以及抗氧化

烧蚀机理研究方面。经过科研人员 10 余年的努

力，陶瓷基复合材料传统制备技术，化学气相渗

透/沉积(CVI/CVD)、前驱体浸渍—裂解(PIP)、浆

料浸渍(SI)、反应熔渗(RMI)等，均在超高温陶瓷

基复合材料中获得应用，此外还发展起溶胶—凝

胶 (sol-gel) 和复合工艺等类型 [52–55] 。 其 中 ，

CVI/CVD 方法制备的复合材料基体纯度高、组成

和微结构可控，具有优异的力学和抗烧蚀性能，

但其沉积速率慢、周期长、成本高，并且对于超高

温陶瓷基体中的 Zr、Hf、Ta 等大分子渗透深度有

限。PIP 方法可以同时引入多种超高温陶瓷组元，

浸渍深度大、工艺简单，制备温度较低(≤ 1600 ℃)，
可以满足大型复杂形状部件制备需求，但在裂解

过程中不可避免地在基体内产生大量裂纹和孔

洞，多次重复浸渍—裂解过程也将对纤维造成一

定程度的损伤。SI 法可以根据材料设计需求快速

引入不同组成和含量的超高温陶瓷组分，且成本

低、操作简单，但引入的超高温陶瓷颗粒易期的 

 

 
 

 
图 4  1200 ℃水氧侵蚀下不同复合材料截面形貌[45] 

Fig. 4 Cross-sectional morphology of different composites oxidized under water-oxygen environment at 1200 ℃ [45] 
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致密化。RMI 法可以同时引入多种较低熔点的金

属或化合物与基体中的 C 或 B 反应，生成相应的

超高温陶瓷基体。该方法成本低、周期短、致密

速度快，同样适合复杂形状部件的制备，但在制

备过程中高温熔体可能与纤维/界面发生反应造

成损伤，从而严重影响材料力学性能，且残余未

反应的低熔点金属也会影响材料的高温性能。当

前很多研究工作针对各种制备方法的不足之处进

行了优化。如在 RMI 中采用硅基化合物(如 ZrSi2)

或合金代替纯金属，降低熔渗温度，减少熔体与

纤维的副反应[56–57]；在 PIP 研究中提高前驱体陶瓷

产率以达到减少浸渍次数的效果等[58–59]。为克服单

一制备方法的不足，人们发展了多方法联用的复合

工艺，如 PIP-RMI [60]、CVI-PIP [61]、SI-RMI [62]等。

美国 Ultramet 公司在 RMI 超高温陶瓷基复合材料

技术上处于国际领先地位，先后采用 RMI 工艺成

功制备了高性能 Cf/Zr(Hf)C、Cf/Zr(Hf)-SiC 等超高

温陶瓷基复合材料及部件。其研制的超高温陶瓷 
 

 
 

图 5  Al2O3 改性 SiCf/SiC-B4C 自愈合机理[49] 
Fig. 5 Self-healing mechanism of SiCf/SiC-B4C modified with Al2O3 [49] 
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基复合材料燃烧室经多次热试车考核(试车温度

高达 2399 ℃)，燃烧室内壁仍保持完好，无明显

冲刷痕迹，表现出优异的抗氧化耐烧蚀性能，也

显示了反应熔渗方法在超高温陶瓷基复合材料制

备领域的优越性。 
超高温陶瓷基复合材料的性能优化可通过对

其组元的构成、含量以及结构进行合理的设计来

实现。将一定含量 SiC 引入 Cf/UHTCs 超高温陶

瓷基体中，能够显著提升材料的力学性能和抗烧

蚀性能。Yan 等 [63]研究了不同 SiC/ZrC 比对

Cf/ZrC-SiC 复合材料的性能影响，研究结果表明，

随着 SiC/ZrC 比值增大，材料的力学性能增强。

当 SiC/ZrC 比为 24.1∶11.9 时，材料的抗弯强度

达到 431.6 MPa。目前，Hf/Zr/TaC 是固体火箭发

动机、冲压发动机严酷热机械、化学环境下已知

较好的抗机械侵蚀、烧蚀性能优异的基体材料；

Hf/Zr/TaC-SiC 和 Hf/ZrB2-SiC 则是 2200 ℃以下的

广泛温度区间内长时抗氧化、烧蚀性能优异的基

体材料，而基体中的 SiC 会影响材料在更高温度

条件下的烧蚀性能。除组分外，界面的组成和结

构也会显著影响材料的性能。界面结合过弱会导

致材料强度下降，界面结合过强会阻碍纤维拔出

和裂纹偏转，无法吸收断裂能，造成材料脆性断

裂[64]。完整并且结合适中的界面能够保证材料在

断裂过程中通过纤维拔出和界面脱粘等形式消耗

断裂能，使材料表现为“类塑性断裂”特征[65]。

Li 等[54]比较了无界面、PyC 界面和 PyC/SiC 界面

的 3D Cf/ZrB2-ZrC-SiC 材料力学性能，相比于无

界面的材料，沉积 PyC 界面和 PyC/SiC 界面的材

料表现出更高的抗弯强度，这得益于在弱界面结

合使纤维有效拔出、裂纹有效偏转消耗了断裂能。

另外，不同组分的超高温陶瓷基复合材料在氧化

烧 蚀 过 程 表 现 出 不 同 的 抗 氧 化 烧 蚀 机 理 。

Hf/Zr/TaC 基超高温复合材料的烧蚀机理主要为碳

化物的耗氧作用、氧化层的氧阻挡作用、氧化物熔

化与挥发的热耗散作用等。而 Hf/Zr/TaC-SiC 和

Hf/ZrB2-SiC 基超高温复合材料的主要烧蚀机理为

低氧气扩散率玻璃层的阻氧作用以及 Hf(Zr)O2 类

烧结体支撑所起到的抵抗机械冲刷作用。在工程

应用方面，由于该类材料的主要应用领域比较敏

感，因而国际上相关报道非常有限。 
近年来，中国科学院上海硅酸盐研究所围绕

超高温陶瓷基复合材料开展了持续深入的研究工

作，在材料的制备工艺、结构调控、性能优化以

及氧化烧蚀行为研究等方面均取得了一定的进展。

针对常规 RMI 方法制备超高温陶瓷基复合材料组

分难以调控、纤维/界面损伤等问题，开发了基于溶

胶—凝胶结构调控的超高温陶瓷基复合材料反应

熔渗新路线。通过溶胶—凝胶方法构建物相组成及

孔隙结构可调的多元预成型体，促进熔渗 Zr-Si 原

位反应动力学过程，实现 Zr-Si 熔体到超高温陶瓷

基体的转化，降低纤维/界面损伤及大尺寸金属残

留。倪等采用溶胶—凝胶法制备了不同 B4C 含量和

孔隙率的 Cf/B4C-C 多孔预成型体[66]，制备过程如

图 6 所示，在此基础上以 ZrSi2 为熔渗介质制备了

Cf/SiC-ZrC-ZrB2 多组元超高温陶瓷基复合材料，

并研究了预成型体孔隙结构对 Cf/SiC-ZrC-ZrB2

复合材料基体成分分布、界面损伤及材料性能的

影响规律，通过计算模拟了孔隙结构对 RMI 过程

的影响(见图 7)，与实验结果相符[57]。Chen 等[67]

进一步对 RMI 过程中的界面损伤行为进行了研究，

发现在沉积(PyC-SiC)2 多层界面的 Cf/SiC-ZrC-ZrB2

中，熔渗介质 ZrSi2 中的 Zr 向内扩散与 PyC 发生反

应侵蚀 PyC 界面相，同时 Zr 与预成型体中的组元

反应形成超高温陶瓷基体时，释放大量的反应热，

热侵蚀 SiC 界面相造成损伤。根据 ZrSi2 熔体损伤

界面的特征，提出了反应—类熔融的界面损伤机

理[67]。针对 RMI 过程中的界面问题，王等对界面

结构进行调控，通过浸渍 ZrC-C 溶胶凝胶在界面处

形成了准连续的 ZrC 界面保护结构，最终制备出低

界面损伤的 Cf/ZrC-SiC 复合材料，其抗弯强度达到

380 MPa，远高于其他公开报道的 RMI 法制备的

超高温陶瓷基复合材料[68]。 
 

 
 

图 6  溶胶—凝胶法分区调控制备 Cf/B4C-C 均匀孔隙 
预成型体示意图[66] 

Fig. 6 Cf/B4C-C preforms with homogeneous pore structures 
obtained through multi-region controlling impregnation [66] 
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图 7  RMI 过程中多孔预成型体孔径—时间变化规律图[57] 
Fig. 7 Variation in pore radius with infiltration time during 

RMI process [57] 
 

未来，超高温陶瓷基复合材料向可重复长时

使用方向发展。为此，研究小组针对 Cf/ZrB2-SiC
复合材料，开展了 2500 ℃、多循环(10 次)、长时

(300 秒每次)条件下等离子体烧蚀行为与机理研

究。基于对微观结构和成分演化过程的综合分析，

认为材料多循环烧蚀过程中形成的 ZrO2-SiO2 氧

化层为材料提供了有效保护。然而，在多循环和

长时烧蚀过程中，SiO2 的剧烈挥发、ZrO2 聚集并

发生循环相变(立方—四方—单斜)，破坏了氧化

层的结构稳定性，导致材料耐长时多循环烧蚀性

能下降。如何提高氧化层的结构稳定性是使材料

适用于可重复长时应用的关键问题。研究表明，

通过添加稀土元素可抑制氧化锆的相变[69–70]。 
在超高温陶瓷基复合材料体系研究方面，上

海硅酸盐研究所近年也开展了一些探索性工作。基

于目前已知的最高熔点碳化物 Ta4HfC5(熔点为

4027 ℃)，采用 PIP 法制备了 Cf/Ta4HfC5 复合材料，

基体分布均匀，综合性能优异，抗弯强度为

339 MPa，断裂韧性为 11.56 MPa·m−2 [71]。另外，高

熵陶瓷由于其新奇的高熵效应以及相对单一组分

具有更优异的力学性能、抗氧化性能等综合特性，

在国际上受到科研工作者的高度关注，并开展了相

关的研究工作。本研究团队将高熵陶瓷与纤维复

合，制备了 Cf/(Ti0.2Zr0.2Hf0.2Nb0.2 Ta0.2) C-SiC 高熵

超高温陶瓷复合材料，该复合材料具有优异的抗弯

强度(322 MPa)、断裂韧性(8.24 MPa·m1/2)，经热流

密度 5 mW·m2 的等离子体烧蚀考核 300 s 后，线烧

蚀率为 2.89 μm·s−1 [72]。 

4   氧化物/氧化物陶瓷基复合材料 

氧化物/氧化物陶瓷基复合材料是指以高强度

氧化物纤维为增强体，氧化物陶瓷为基体的先进

复合材料。有别于常规纤维—基体—界面相三元

结构陶瓷基复合材料，氧化物/氧化物陶瓷基复合

材料不存在弱界面相，而是主要利用基体和纤维之

间的弱结合特性实现纤维的增强效果。目前，氧化

物/氧化物陶瓷基复合材料中常用纤维主要有多晶

Al2O3 和 3Al2O3⋅2SiO2-Al2O3 纤维等，而常用基体主

要为 Al2O3、Al2O3-SiO2、莫来石(3Al2O3⋅2SiO2)，
以及钇铝石榴石等耐高温金属氧化物。 

经过 30 多年持续研究，国际上氧化物/氧化物

陶瓷基复合材料在应用方面已取得了显著进展，

逐渐由试验考核阶段向构件应用过渡。尤其在航

空航天领域，氧化物/氧化物陶瓷基复合材料高温

结构部件的开发和应用更是成绩斐然。美国 Boeing
公司开发的氧化物/氧化物陶瓷基复合材料声学喷

嘴及中心部件已在 Boeing 787 客机 Rolls-Royce 
Trent 1000 航空发动机上完成飞行测试，效果良好。

美国 ATK-COI 公司研发的氧化物/氧化物陶瓷基复

合材料发动机燃烧室衬套在 Centaur 50S 燃气涡轮

发动机上完成 109 次循环共计 25404 h 的考核测

试，构件保持完好。德国航空中心制备的氧化物/
氧化物陶瓷基复合材料燃烧室隔热瓦已通过了模

拟实验[73]。近年来，随着我国航空航天技术的快

速发展，对高性能氧化物陶瓷基复合材料提出迫

切需求。国内相关科研单位相继开展研究，并取

得了一系列重要进展。但总体来说，由于我国此

类材料研究起步较晚，相关研究仍以基础研究为

主，还没有形成自有的材料设计与制备技术体系。

在材料综合性能，特别是在材料的工程应用技术

水平方面与国外先进水平仍存在较大的差距，与

工程化应用尚有很大距离。 
氧化物陶瓷纤维对氧化物 /氧化物陶瓷基复

合材料的发展具有举足轻重的作用。以美国 3M
及杜邦、日本住友、英国 ICI 公司等开发的 Al2O3

和 Al2O3-SiO2 纤维为代表，国际上氧化物纤维已

实现规模化批量生产。特别是 3M 公司开发的

NextelTM 系列纤维，根据其组成和性能的差异，

已形成近 10 个型号的产品。其中，多晶 Al2O3 纤

维Nextel 610和多晶Al2O3-mullite纤维Nextel 720，
因其优异的力学和耐高温性，已成为当前高性能

氧化物/氧化物陶瓷基复合材料中使用最广泛的

纤维增强体。在复合材料基体方面，根据复合材
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料基体的耐高温性及其与纤维的物理和化学相容

性要求，当前开发的氧化物/氧化物陶瓷基复合材

料的基体材料主要包括 Al2O3、Al2O3-SiO2 和莫来

石(3Al2O3⋅2SiO2)等。其中，莫来石基体相对于

Al2O3 和 Al2O3-SiO2 基体而言具有更为优异的高

温结构稳定性和抗高温蠕变性，这非常有利于提

高复合材料的高温耐受性。现有研究表明，以多

孔莫来石为基体的氧化物/氧化物陶瓷基复合材

料即使在 1200 ℃历经上千小时的高温处理，其力

学性能也不会发生明显衰减。材料的高温耐受性

与以多孔 Al2O3 和 Al2O3-SiO2 为基体的复合材料

相比具有本质的提高。 
近期，上海硅酸盐研究所以美国 3M 公司的

Nextel 720 纤维为增强体，通过调控 Al2O3 溶胶的

性质，结合真空袋膜法成型，制备出力学性能良好

的 Al2O3f/Al2O3 陶瓷基复合材料，其抗弯强度和拉

伸强度分别为(316.4±1.6) MPa 和(220.0±1.6) MPa，
已达到国际同类材料的先进水平。随着我国高性

能 Al2O3 纤维技术的不断进步，实现高性能低成

本 Al2O3f/Al2O3 陶瓷基复合材料的研发和国产化

指日可待。 

5   结语和展望 

作为极具应用前景的高温热结构材料，陶瓷

基复合材料近些年一直受到广泛的关注。本文总

结了不同类型陶瓷基复合材料的研究及应用进

展，并介绍了作者团队在陶瓷基复合材料制备、

结构与性能调控等方面的研究成果，旨在为陶瓷

基体复合材料的研究发展提供借鉴。随着航空航

天、新能源等领域的不断发展，人们对高温热结

构材料的性能提出更高的要求。因此，陶瓷基复

合材料的发展以及应用仍有很多困难需要攻克。

基于对陶瓷基复合材料当前需求的理解，提出一

些观点： 
(1) 陶瓷基复合材料结构多元且制备工艺复

杂。目前的研究大多针对某一参数对工艺进行改

进研究，这种方法周期漫长，且效果不佳。而基

于材料的制备原理，借助模拟计算技术实现陶瓷

基复合材料的可控制备是今后改进材料工艺的重

要途径。 
(2) 陶瓷基复合材料作为热端结构部件需要

承受极短高温、应力、水氧、腐蚀等多方作用，

在这种复杂耦合作用下，材料的物相组成、微观

结构均发生显著变化，影响材料的损伤行为以及

服役寿命。而目前的研究主要还是分析二元耦合

场(如高温—应力、高温—水氧)，与真实的服役环

境相差较大。因此，构建高温多场联用测试平台，

研究多场耦合条件下材料的服役行为是推动材料

向实际应用加速发展的关键手段，目前还缺乏足

够的研究报道。 
(3) 由于陶瓷基复合材料的测试环境复杂且

恶劣，目前的表征通常采用离位表征技术，表征

结果与材料在测试中真实状态相差较远，无法准

确获得材料的结构演化规律及机理。因此，发展

陶瓷基复合材料多场耦合作用下的原位表征技

术，在线获得材料在模拟服役环境下的微结构行

为，为研究材料失效行为提供可靠依据。这一方

面还需深入研究。 
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