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SiCf/SiC 复合材料耐高温氟熔盐腐蚀性能研究 

王洪达 1,2,3, 周海军 1,2, 董绍明 1,2, 王 震 1,2, 胡建宝 1,2, 冯 倩 4 
(1. 中国科学院 上海硅酸盐研究所, 结构陶瓷与复合材料工程研究中心, 上海 200050; 2. 中国科学院 高性能陶

瓷和超微结构国家重点实验室, 上海 200050; 3. 中国科学院大学 研究生院, 北京 100049; 4. 东华大学 分析测试
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摘 要: 实验研究了熔渗(MI)工艺、浸渍-裂解(PIP)工艺和化学气相渗透(CVI)工艺制备 SiCf/SiC 复合材料在 800℃

的氟熔盐(46.5mol% LiF-11.5mol% NaF-42.0mol% KF)中的腐蚀行为, 通过 X 射线衍射仪、扫描电镜以及能谱仪等表

征手段, 对腐蚀前后样品的物相组成和微观结构进行了分析。实验结果表明, 不同工艺获得的 SiC 基体与高温氟熔

盐的相容性与基体组成有关; MI-SiC 中的游离 Si 相以及 PIP-SiC 和 CVI-SiC 中的富氧相是 SiC 基体中的两种腐蚀

弱区, 易被熔盐选择性腐蚀; MI-SiCf/SiC 复合材料以纤维束间游离 Si 基体腐蚀为主, PIP-SiCf/SiC 复合材料基体腐

蚀损伤集中在网络状富氧带, CVI-SiCf/SiC 复合材料的腐蚀损伤主要是沉积层间的含氧边界以及由此造成的基体层

状剥离。与 MI 和 PIP 样品相比, CVI 基体纯度高, 结晶度好, 表观腐蚀速率仅为 0.0445 μg/(mm2·h), 具有更好的耐

氟熔盐腐蚀性能。 
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Abstract: Corrosion behavior of SiCf/SiC composites, which were prepared via molten infiltration(MI), polymer im-

pregnation and pyrolysis(PIP), and chemical vapor infiltration process(CVI), respectively, was studied by immersion in 

46.5mol% LiF-11.5mol% NaF- 42.0mol% KF eutectic salt at 800℃. The evolution of phase composition and micro-

structure was characterized by X-ray diffraction and scanning electron microscope with energy dispersive spectrometer. 

The SiC matrix of SiCf/SiC composites, derived from different preparation process, has different compositions and 

microstructures, leading to various compatibility with fluoride salt at high temperature. Residual free Si in MI-SiC ma-

trix and O-contained phase in PIP-SiC matrix are the weak area with worse corrosion resistance in liquid fluoride salt 

and will be corroded preferentially in terms of thermodynamic. Due to the higher purity and better crystallinity over 

the MI-SiC matrix and PIP-SiC matrix, CVI-SiC matrix shows more excellent compatibility with fluoride salt at high 
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temperature and has the smallest corrosion rate of 0.0445 μg/(mm2·h). Least weak area confined to the O-rich bounda-

ries between deposited layers may account for the good corrosion resistance of CVI SiC matrix. 

Key words: SiCf/SiC composites; preparation processing; molten fluoride salt; corrosion behavior 

作为六种第四代核反应堆中唯一一种液态反应

堆, 钍基熔盐堆(TMSR)具有安全性高、燃料制备简

单、可以无水冷却和核废料少等优点, 是未来核能

利用的重要方式, 对缓解能源危机有重要意义[1-2]。

然而, 熔盐堆燃料的强辐射性和高温氟熔盐(例如

46.5mol% LiF-11.5mol% NaF-42.0mol% KF 共晶熔

盐, FLiNaK)的强腐蚀性[3-4], 导致堆内材料服役环

境十分恶劣, 对熔盐堆用结构材料的辐照稳定性和

耐氟熔盐腐蚀性能提出了更为严苛的要求。 

连续碳化硅纤维(SiCf)增强碳化硅(SiC)陶瓷基

复合材料(SiCf/SiC 复合材料)具有良好的高温机械

性能[5]、优异的高温热性能[6-7]和化学稳定性, 以及

突出的中子辐照稳定性 [8-9], 在核能领域具有广阔

的应用前景。近年来, SiC 与氟熔盐之间良好的化学

相容性逐渐受到人们的关注[10], SiCf/SiC 复合材料

也成为熔盐堆内高温结构和功能部件的理想候选材

料, 对熔盐堆的发展和应用具有积极的意义。 

目前, 对于核用 SiCf/SiC 复合材料的研究, 主

要集中于 SiCf/SiC 复合材料的辐照稳定性方面, 对

SiCf/SiC 复合材料在冷却剂中的腐蚀行为, 尤其是

在液态氟熔盐中的腐蚀行为仍缺乏系统研究, 基础

实验数据 , 包括材料组成、腐蚀温度和时间等对

SiCf/SiC 复合材料性能的影响, 依然十分匮乏[10]。

SiCf/SiC 复合材料的不同制备工艺, 如化学气相渗

透(Chemical Vapor Infiltration, CVI)工艺[11-13], 浸渍 

裂解 (Polymer Impregnation and Pyrolysis, PIP)工  

艺[14-17], 以及熔渗(Melt infiltration, MI)工艺[18-20]等, 

使所制备的 SiCf/SiC 复合材料具有不同的微观结构

和基体组成 , 造成其性能有所差异。本工作采用

XRD、SEM、EDS 等表征方法, 研究了上述三种工

艺制备的 SiCf/SiC 复合材料在液态 FLiNaK 熔盐中

的腐蚀行为, 分析了其在氟熔盐中腐蚀行为差异性

的原因。 

1  实验方法 

1.1  材料 

实验对象为以熔渗(MI)工艺 , 浸渍-裂解(PIP)

工艺以及化学气相渗透(CVI)工艺制备的 KD-II 连

续 SiC 纤维(国防科技大学)增强 SiC 陶瓷基复合材

料, 具体材料信息如表 1 所示。将复合材料加工成

35 mm × 4 mm × 2 mm 的试条, 并以丙酮、去离子

水超声清洗, 真空干燥。干燥后的样品经高精密天

平称重后, 转移至高纯 Ar 气氛保护的手套箱内备

用。每组样品各 6 根试条。 

腐蚀介质为中国科学院上海有机化学研究所提

供的高纯 46.5mol% LiF-11.5mol% NaF-42.0mol% 

KF(FLiNaK)共晶熔盐, 氧含量约 120106, 杂质种

类及含量如表 2 所示。熔盐始终置于高纯 Ar 气氛保

护的手套箱内。 

1.2  实验过程 

在高纯Ar气氛保护的手套箱内, 将各组样品试

条分别插入石墨支撑板的孔中, 然后将支撑板固定

在石墨坩埚内。石墨支撑板及石墨坩埚等在使用前

均经高温灼烧, 以除去石墨材料的吸附气体。在手

套箱中将 FLiNaK 熔盐研碎磨细, 分别称取约 80 g

熔盐加入装有复合材料样品的石墨坩埚中。将装有 

 
表 1  不同工艺制备的 SiCf/SiC 复合材料 

Table 1  SiCf/SiC composites prepared by  
different processes 

Process MI PIP CVI 

Raw materials Si + Resin PCS MTS 

Architecture 3D braid Plain woven Plain woven

Interphase ~100 nm 
PyC 

~100 nm 
PyC 

~100 nm 
PyC 

Fiber volume fraction ~42% ~35% ~40% 
 
 
 
 

 
表 2  FLiNaK 共晶熔盐中杂质种类及含量 

Table 2  Impurities of molten salts FLiNaK 

Metal cations Acid ions and chloride ions 
Impurities 

Mg Ca Al Cr Fe Ni Cl NO2 NO3 PO4
3 SO4

2 

Content/106 12 13 8 7 13 17 8.1 ≤5.0 25.8 ≤5.0 7.7 
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熔盐和复合材料的各石墨坩埚置于手套箱内的马弗

炉中, 在 800℃保温 100 h。随炉冷却后, 将各组复

合材料样品从腐蚀装置中取出, 浸入浓度为 1 mol/L

的 Al(NO3)3 溶液中, 除去样品表面及内部孔隙中的

附着熔盐。样品经去离子水多次超声清洗后真空干燥。 

1.3  测试表征 

采用高精度电子天平测量样品腐蚀前后的质量

变化。利用 X 射线衍射仪(XRD, Bruker D8 Advanced, 

Germany)、扫描电镜(SEM, Q-250, FEI, U.S.A.)及能

谱仪(EDS, Oxford, U.K.)对腐蚀前后材料的物相和

微观结构变化进行表征。 

2  结果与讨论 

2.1  质量变化 

MI、PIP 和 CVI 样品在 800℃腐蚀 100 h 后, 各

组样品腐蚀前后的质量损失率以及腐蚀速率如图 1

中所示。三种工艺制备的样品中, CVI 样品腐蚀后的

质量损失最小, 约为 0.26%; PIP 样品次之, 损失

1.61%; MI 样品最大, 高达 3.57%。CVI 样品的腐蚀

速率比 PIP 和 MI 样品低一个数量级 , 约为   

0.0445 μg/(mm2·h)。上述结果表明, CVI SiCf/SiC 复

合材料在高温氟熔盐中的稳定性优于 PIP 样品和

MI 样品。 

2.2  物相变化 

图 2 所示分别为 MI、PIP 和 CVI 样品腐蚀前后

的 XRD 图谱。腐蚀前, 各样品中均以 β-SiC 为主晶

相。其中, MI 样品图谱中除存在 β-SiC 衍射峰外, 还

存在 Si 衍射峰, 这是由于反应烧结过程中, 部分未

参与反应而残留于 MI 样品基体中游离 Si 造成的; 

PIP样品图谱中衍射峰宽化, 谱线背景严重, 这是由

于 PIP 工艺过程中, 裂解温度相对较低, 基体物相结 

 

 
 

图 1  MI、PIP 和 CVI 样品在 800℃氟熔盐中腐蚀 100 h 后

的质量损失率和腐蚀速率 

Fig. 1  Mass loss ratio and apparent mass loss rate of MI, PIP 

and CVI samples after corrosion in molten fluoride salt at 800℃ 

for 100 h 

晶度差, 同时前驱体 PCS 含有少量氧, 造成裂解产

物中存在 Si-O-C 非晶相造成的[21]; CVI 样品中未发

现杂相存在, β-SiC 衍射峰尖锐, 谱线平滑, 表明产

物 SiC 具有高的结晶度和纯度。三组样品分别在 

800℃氟熔盐中腐蚀 100 h 后, MI 样品中 β-SiC 衍射

峰强度增强, Si 衍射峰的强度降低; PIP 样品和 CVI

样品腐蚀后衍射峰强度明显降低, PIP样品中SiC衍射

峰宽化明显, CVI 样品衍射峰仍保持尖锐峰形。 

2.3  微观结构 

2.3.1  MI 样品 

图 3 为 MI SiCf/SiC 复合材料经 800℃氟熔盐腐

蚀 100 h 前后的微观结构形貌。未腐蚀的 MI 样品的

表面平整, 截面显微结构显示, SiC 纤维束内存在少 

 

 
 

图 2  (a)MI、(b)PIP 和(c)CVI 样品腐蚀前后的 XRD 图谱 

Fig. 2  XRD patterns of samples (a) MI, (b) PIP and (c) CVI 
before and after corrosion 
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表 3  MI-SiC 基体不同物相区域元素组成/at% 

Table 3  Element composition of points in  
MI-SiC matrix/at% 

Point 1 2 3 4 5 

C  54.87 57.59  54.07

Si 100 45.13 42.41 100 45.93

 
量残留孔隙; 基体由灰色和亮灰色两种物相组成, 

灰色物相包覆于纤维周围, 能谱分析表明, 灰色区

域为 SiC 相, 亮灰色区域为残留 Si(表 3)。经熔盐腐

蚀后, MI 样品表面纤维束间区域发生明显腐蚀损伤, 

腐蚀后截面 SEM(图 3(d))显示, 白色虚线为腐蚀前

材料外表面, 腐蚀过程中基体中残留 Si 区域腐蚀较

为严重, 包覆纤维的 SiC 基体层几乎完整保留, 表

明 MI 样品在高温氟熔盐中的腐蚀以基体中残留 Si

的选择性腐蚀为主。该结果与 XRD 结果一致, 由于

Si 被选择性腐蚀, 腐蚀后样品中游离 Si 的含量降低, 

SiC 相对含量提高, 造成腐蚀后 XRD 图谱中 SiC 衍

射峰强度提高。 

在耐腐蚀合金的设计过程中, 研究人员[22]认为, 

某种金属元素耐氟熔盐腐蚀性能, 可以用该元素与

1 mol F2 反应形成稳定金属氟化物的反应所对应的

标准反应吉布斯自由能变(ΔG)表示。Jens Schmidt

等[23]将该理论用于解释 SiSiC 基复合材料中不同物

相间出现的耐腐蚀性能差异。Si 和 SiC 与 F2 可能发

生如下反应： 

 Si + F2(g) = SiF2(g) (1) 
 0.5Si + F2(g) = 0.5SiF4(g) (2) 
 0.5SiC + F2(g) = 0.5SiF4(g) + 0.5C (3) 
 0.25SiC + F2(g) = 0.25SiF4(g) + 0.25CF4(g) (4) 

从计算结果中可以发现, 在 1000℃以下, 上述反应

发生的难易程度的顺序为反应 (2)>反应 (3)>反应

(1)>反应(4)(图 4), 表明在相同温度下, Si 比 SiC 更

易与氟熔盐发生反应, 即 Si 的耐腐蚀性能较差。因

此, 在熔盐腐蚀过程中, MI 样品基体中残留的游离

Si 会被氟熔盐快速腐蚀, SiC 则被保留。由于基体中

的游离 Si 主要分布于纤维束间(图 3(b)), 腐蚀后样

品表面在纤维束间出现较大腐蚀凹坑。同时, 由于

MI 样品基体中游离 Si 含量较高, 在相同腐蚀时间

内造成的质量损失更大。此外, 热力学计算结果表

明, SiC 在高温氟熔盐中的腐蚀产物可能为 SiF4 和

C, 其中 SiF4可能直接溶于液态 FLiNaK 熔盐中[24]。 

 

 
 

图 3  MI 样品腐蚀前(a)表面和(b)截面以及经 800℃氟熔盐腐蚀 100 h 后(c)表面和(d)截面 SEM 照片 

Fig. 3  Surface and cross-section microstructures of MI samples (a,b) before and (c,d) after corrosion 
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图 4  不同温度下 Si 和 SiC 与 1 mol F2 可能发生反应所对应

的标准吉布斯自由能变 

Fig. 4  Standard Gibbs free energy of formation per molecule 
of F2 for the salt constituents and the silicofluoride formed 

from Si and SiC in the tested MI-SiC matrix at 850℃ 

 

2.3.2  PIP 样品 

PIP SiCf/SiC 复合材料腐蚀前后的界面微观结

构如图 5 所示。腐蚀前, PIP 样品表面较为平整, 材

料内基体较为致密, 仅出现少量裂纹, 基体在纤维

束内充分填充。PIP 基体中存在深灰色带状区域和

灰色块状区域, 能谱线分析结果(图 5(d))表明, 相对

于灰色区域, 深灰色区域中氧含量更高。以 PCS 为

前驱体, 通过 PIP工艺制备 SiC基体时, 在高温裂解

过程中由于前驱体含有氧元素, 除形成 SiC 外, 还

会形成 SiOC 非晶相, 甚至 SiO2 相(SiOSi 键

合)[21,25], 因此灰色富氧的网带状区域主要为 Si 

OC 相。另外, 由于在有机无机转变过程中会放出

气体副产物, 发生体积收缩, 导致基体中出现裂纹

(图 5(c))。 

在腐蚀过程中, 液态氟熔盐以基体中的残留裂

纹为通道, 渗入到基体内部对材料进行侵蚀。腐蚀

后, PIP 基体内表面出现大量裂纹和龟裂状腐蚀带, 

基体完整性降低 , 部分区域基体出现明显粉化脱

落。龟裂区域能谱点分析(图 5(f)中点 1)表明, 裂纹

附近含 Na、K、F 等熔盐元素, 表明裂纹的出现是

由氟熔盐腐蚀造成的; 裂纹间区域较为完整。对比

腐蚀前后的微观结构, 龟裂裂纹的形成是由于PIP基

体中的带状富氧区域被氟熔盐选择性腐蚀造成的。 

灰色富氧区域耐氟熔盐腐蚀性能较差的原因主

要在于：其较高的氧含量造成内部还有大量 SiOC

键合或者 SiOSi 键合, 而 SiO 键合极性均高于

SiC 键合, 在强碱性的 FLiNaK 熔盐中, 具有强的

亲核取代能力的 F趋向与极性更强的 SiO 键合发

生反应, 形成 SiF 键合[26], 产物以[SiF6]
2形式溶于

氟熔盐中[27], 造成 PIP 基体富氧相的选择性腐蚀, 

导致龟裂状腐蚀区域的产生。同时, SiOC 的总键

长比 SiC 键的更大, 造成晶格畸变, 有利于 F的渗

入, 加速了腐蚀过程。另一方面, 龟裂带包围的完整

区域对应腐蚀前网带状包围的浅灰色区域, 其氧含

量较低, SiO键合较少, 以SiC微晶为主, 腐蚀损伤

不明显。另外, 由于 PIP 样品中 SiOC 相含量较高, 

且呈网带状分布, 腐蚀后基体完整性被破坏, 致密

度降低, 部分基体发生粉化脱落, 造成腐蚀后样品

质量损失相对较大。 

2.3.3  CVI 样品 

CVI 工艺制备 SiCf/SiC 复合材料腐蚀前后微观

结构如图 6 所示。与 PIP 及 MI 样品相比, 腐蚀前后

CVI 样品表面的变化不大, 将图 6(c)中白色方框内

区域进行放大后, 发现在基体外表面出现了尺寸很

小的腐蚀坑(图 6(e)中白色箭头), 还存在轻微的基

体层状剥离(图 6(e)中黑色箭头)。从截面 SEM 图中

可以看出, CVI 工艺制备的 SiC 基体为多层结构, 沉

积层间存在边界, 纤维束内和束间基体内部存在残

留气孔。经 800℃氟熔盐腐蚀 100 h 后, CVI 样品微

观结构整体完整, 仅在基体中残留气孔内表面出现

腐蚀损伤, 以层状剥离为主(图 6(d)); 靠近样品表面

的区域存在轻微的层状基体剥离(图 6(f)白色箭头)。

对比腐蚀前后样品的截面微观结构发现, 层状沉积

基体的剥离, 主要是由于沉积层间边界被氟熔盐选

择性侵蚀造成。 

图 6(b)中氧元素能谱线分析结果表明, 沉积层

间的边界含有较多的氧。这是由于在 CVI 致密化过

程中, 为了提高复合材料的致密度, 需要多次重复

CVI 过程, 或通过表面机械加工打开前期 CVI 封闭

的孔隙, 以提高致密化程度。在两次 CVI 致密化过

程之间, CVI SiC 表面会吸附氧或者发生缓慢氧化, 

在随后的 CVI 沉积过程中, 新的 SiC 层覆盖在富氧

表面上, 从而形成沉积层间的富氧边界。与 PIP 样

品基体中的富氧区域类似, 沉积层间边界中的氧以

SiOC 键合或 SiO 键合存在, 其耐腐蚀性能较

SiC 沉积层要弱的多。因此, 在高温氟熔盐环境中, 

含氧边界被氟熔盐优先腐蚀(图 6(f)黑色箭头)。边界

腐蚀后, 熔盐以此为通道渗入基体内部, 沉积层间

的结合力因边界腐蚀而消失, 在熔盐渗入和侵蚀作

用下, 发生基体沉积层的层状剥离。 

综上, 不同工艺制备的 SiC 基体在高温氟熔盐

中的腐蚀主要与游离 Si、含氧相的存在、含量以及

分布有关。MI 样品基体中游离 Si 含量高, 在高温

氟熔盐中的腐蚀速率快, 造成纤维束间明显的腐蚀

凹坑和最大的质量损失。PIP 样品基体结晶度低, 含

有 SiOC 非晶富氧相, 且富氧相以网络带状分布 
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图 5  PIP 样品腐蚀前(a)表面及(c)截面和 800℃氟熔盐腐蚀 100 h 后(b)表面和(e)截面的微观结构,  

(d)为深灰色带状区域能谱线扫描结果, (f)为龟裂腐蚀区放大图 
Fig. 5  Microstructure evolution of PIP samples: surface (a) before and (b) after corrosion, corrosion section  

(c) before and (e, f) after corrosion, and (d) EDS linerscan analysis results of dark gray area 
 

于基体中, 经以基体残留裂纹和孔隙渗入基体的氟

熔盐选择性腐蚀后形成龟裂状腐蚀带, 破坏了基体

完整性, 导致基体部分区域粉化脱落, 造成较大的

质量损失。CVI 样品基体存在残留气孔, 但 SiC 结

晶度高, 纯度高, 仅在靠近样品表面和作为熔盐渗

入通道的残留孔隙内壁的沉积层间含氧边界出现较

为明显的腐蚀, 并造成轻微的基体层状剥离。由于

沉积层边界含量低, 腐蚀弱区少, 腐蚀后基体完整, 

对应最小的质量损失和腐蚀损伤。 

3  结论 

实验研究了不同工艺制备的 SiCf/SiC 复合材料

在高温 FLiNaK 熔盐中的腐蚀行为差异, 并对造成差

异的原因进行了分析, 得到如下结论： 

1) MI-SiC 基体中含有大量游离 Si, 在高温氟熔

盐中被选择性腐蚀, 造成最严重的基体腐蚀损伤和

最大的材料质量变化, 表明 Si 的耐氟熔盐腐蚀性能 
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图 6  CVI 样品形貌：腐蚀前(a)表面和(b)截面形貌以及腐蚀后(c,e)表面和(d,f)截面形貌 

Fig. 6  Microstructure evolution of CVI samples: surface (a) before and (c,e) after corrosion, corrosion section  
(b) before and (d,f) after corrosion. 

 

弱于 SiC, 这与热力学计算结果一致。 

2) PIP-SiC 基体中存在网带状富氧相, 含有大量

Si-O 键合, 极性较 SiC 键更强, 易被 F通过亲核取

代破坏, 形成 SiF 键合, 造成富氧相的选择性腐蚀。

在腐蚀过程中, 熔盐以基体中残留的裂纹为通道渗

入基体内部, 选择性腐蚀网带状富氧相, 形成的龟

裂状腐蚀带和新的裂纹, 并造成局部基体粉化, 导

致较为严重的基体腐蚀损伤和较大的质量损失。 

3) CVI-SiC 基体的腐蚀主要集中于表面和残留

气孔内表面附近 SiC 沉积层间含氧边界; 边界的腐

蚀造成沉积层间结合力的破坏, 使得基体发生轻微

的层状剥离; 经 800℃腐蚀 100 h 后样品整体结构完

整, 具有较好的耐氟熔盐腐蚀性能。 
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