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超高温陶瓷复合材料研究进展 

张幸红, 王义铭, 程 源, 董 顺, 胡 平 
(哈尔滨工业大学 航天学院, 复合材料与结构研究所, 哈尔滨 150001)  

摘 要: 随着高速飞行器朝着更宽空域、更长时间和更高速度的方向发展, 对飞行器的鼻锥、前缘和发动机燃烧室 

等关键结构的热防护性能提出了更加严苛的要求, 发展在极端环境下使用的高性能热防护材料是当前的研究重点。

超高温陶瓷复合材料具有优异的抗氧化烧蚀性能, 是一类极具应用潜力的非烧蚀型热防护材料。然而, 本征脆性问

题限制了超高温陶瓷复合材料的工程化应用, 需通过组分结构调控对其进行强韧化。同时, 飞行器有效载荷提升也

对超高温陶瓷复合材料提出了轻量化的要求。本文系统概述了超高温陶瓷复合材料近年来取得的主要研究进展, 包

括压力烧结、泥浆浸渍、前驱体浸渍裂解、反应熔渗、化学气相渗透/沉积与“固-液”组合工艺等制备方法, 颗粒、

晶须、软相物质、短切纤维和连续纤维等强韧化方法及其机制, 抗氧化烧蚀性能与机理, 以及轻量化设计等。讨论

了超高温陶瓷复合材料组分、微结构和性能之间的关系, 并指出了超高温陶瓷复合材料目前存在的挑战以及未来的

发展趋势。 
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Research Progress on Ultra-high Temperature Ceramic Composites 

ZHANG Xinghong, WANG Yiming, CHENG Yuan, DONG Shun, HU Ping 

(Center for Composite Materials and Structure, School of Astronautics, Harbin Institute of Technology, Harbin 150001, China) 

Abstract: In response to the evolving landscape of high-speed aircraft, characterized by an expansive airspace, 

prolonged flight durations, and increased velocities, the thermal protection requirements for key structures such as the 

nose cone, leading edge, and engine combustion chamber have become more exacting. This necessitates a concerted 

focus on the development of high-performance thermal protection materials capable of withstanding extreme 

conditions. Ultra-high temperature ceramic composites have emerged as noteworthy candidates, showcasing 

exceptional oxidation and ablation resistance. Despite their commendable properties, the inherent brittleness of these 

composites poses a significant obstacle to widespread engineering applications. To address this limitation, there is a 

growing emphasis on toughening through structural modulation. Simultaneously, the imperative to enhance aircraft 

payload capacity underscores the demand for lightweight ultra-high temperature ceramic composites. This paper 

provides a systematic overview of the major research advances made in recent years on ultra-high temperature ceramic 
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composites, including preparation methods such as pressure sintering, slurry infiltration, precursor impregnation and 

pyrolysis, reactive melt infiltration, chemical vapor infiltration/deposition, and “solid-liquid” combination process, 

toughening methods such as particles, whiskers, soft-phase materials, short-cut fibers, and continuous fibers, as well as 

oxidation ablation resistant properities and mechanisms, and lightweighting design. The relationship between the 

components, microstructures and properties of ultra-high temperature ceramic composites is discussed in depth, and 

the current challenges as well as the future development trends of ultra-high temperature ceramic composites are 

presented. 

Key words: ultra-high temperature ceramic; composite; toughening; oxidation ablation resistance; lightweight; 
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随着高速飞行器马赫数不断提高, 服役过程中

热防护系统面临的热障问题变得尤为突出。飞行器

的鼻锥、前缘, 和超燃冲压发动机的燃烧室、喷管

等热防护结构的表面需要承受高热流与高动压的气

动热作用, 短时间内表面温度可达 2000 ℃以上, 

这对热防护材料的热冲击、高温力学及抗氧化性能

提出了更加苛刻的要求[1-4]。为进一步提升飞行器的

有效载荷, 还需开展热防护材料的轻量化研究。因

此, 发展具有耐高温、抗氧化烧蚀、强韧化和轻量

化的热防护材料是未来的研究重点。C/SiC 复合材

料、C/C 复合材料、抗氧化改性的 C/SiC 或 C/C 复

合材料, 以及超高温陶瓷及其复合材料是当前高速

飞行器热防护系统的热门候选材料。C/SiC 复合材

料在 1600 ℃以下应用广泛, 但难以胜任更高温度

的使役环境[5]。C/C 复合材料主要应用于短时再入

环境, 难以满足长时间非烧蚀使役需求[6]。抗氧化

改性的 C/SiC 或 C/C 复合材料通过掺杂耐高温抗氧

化陶瓷相的方式, 在一定程度上提升了基体的抗氧

化烧蚀性能, 但难以形成结合力强且较致密的抗氧

化层, 在高温高动压下易造成氧化层失稳, 引起严

重烧蚀[7-8]。通过在材料表面结合耐高温抗氧化陶

瓷涂层可以有效避免材料与氧的直接接触, 但若涂

层较薄, 长时间抗氧化性能较差, 若涂层较厚, 与

基体材料的热匹配易失衡, 这会导致材料严重破坏

甚至失效[9-10]。 

超高温陶瓷复合材料是以 Zr、Hf 和 Ta 等过渡

金属的碳化物或硼化物等陶瓷相为基体, 颗粒和纤

维等为增韧相的一类复合材料 [11-13], 通常可以在

2000 ℃以上的氧化环境中保持长时间非烧蚀, 是

最具潜力的超高温热防护材料[14-15]。为实现超高温

陶瓷复合材料的致密化, 其制备方法经历了从最初

的高温高压烧结, 发展到现阶段通过气、液、固多

相协同制备的过程。同时, 为满足超高温陶瓷复合

材料作为热结构材料的使役需求, 研究者们从最初

采用的颗粒增韧到现阶段的连续纤维增韧, 通过引

入多种类的增韧相, 不断提高超高温陶瓷复合材料

的韧性。 

本文系统概述了超高温陶瓷复合材料近年来取

得的研究进展, 主要包括制备方法、强韧化方法及

其机制、抗氧化烧蚀性能与机理和轻量化设计等。

介绍了压力烧结、泥浆浸渍、前驱体浸渍裂解、反

应熔渗、化学气相渗透/沉积、“固-液”组合工艺和

增材制造等超高温陶瓷复合材料的制备方法。论述

了颗粒、晶须、软相物质、短切纤维和连续纤维等

超高温陶瓷强韧化方法及其机制。从材料体系和结

构设计的角度出发, 阐述了现阶段超高温陶瓷复合

材料的抗氧化性能的优化方法和烧蚀机理, 总结了

超高温陶瓷复合材料的轻量化手段。最后指出了超

高温陶瓷复合材料目前存在的挑战以及未来的发展

趋势。 

1  制备方法 

1.1  压力烧结法 

压力烧结是将超高温陶瓷粉体与颗粒和纤维等

增韧相填充至模具内, 通过压力等条件实现陶瓷烧

结的方法统称 , 其中包括热压烧结 (Hot pressing, 

HP)、放电等离子烧结(Spark plasma sintering, SPS)、

反应热压烧结(Reactive hot pressing, RHP)等。以传

统的 HP 为例, 在热压过程中颗粒之间的接触点挤压

力较高, 加速了材料的流动和致密化过程。Lin等[16-17]

采用 ZrO2f 连续纤维作为增韧相 , 在 1850 ℃、

30 MPa 高温高压下烧结 1 h 制备了 ZrB2-ZrO2f 复合

材料, 其致密度达 98.6%, 证明了烧结温度是提升

ZrB2-ZrO2f 复合材料致密度的关键因素。Hu 等[18]采

用 HP 方法, 通过引入平均长度 2 mm 的 T-800 级短

切碳纤维作为增韧相, 在 1450 ℃、30 MPa 条件下

烧结 2 h 制备了致密度达 95.8%的 ZrB2-SiC-Cf 复合
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材料。 

近年来, 随着烧结技术和装备的进步, 一系列

先进的陶瓷烧结技术相继问世, 并在超高温陶瓷复

合材料的制备中得到广泛应用 , 主要包括 SPS、

RHP、无压烧结(Pressureless sintering, PLS)、纳米渗

透瞬态共晶(Nano-infiltration and transient eutectoid, 

NITE)、超快高温烧结 (Ultrafast high-temperature 

sintering, UHS)等。SPS 是一种通过在粉末颗粒间直

接通入脉冲电流, 实现短时间内高温烧结的方法[19]。

SPS 过程中产生的脉冲电流在粉体颗粒间放电, 使

颗粒接触部位温度迅速升高, 从而净化颗粒表面,改

善晶界的扩散和材料的传质, 并促进致密化。Hu 等[20]

通过 SPS 方法在极短时间内(10 min)便制备了致密

度达 92.2%的短切 Cf/ZrC-SiC 复合材料, 烧结条件

为 1700 ℃和 30 MPa, 但对基体内的纤维造成了一

定程度的损伤。RHP 指在压力和温度的作用下, 通

过原位反应一步合成与致密化陶瓷材料的方法。

Zhang 等[21]利用 RHP 技术在氩气气氛、1900 ℃、

60 min 和 30 MPa 的条件下制备了高强度 ZrB2-SiC

复合材料, 通过调整热压温度和保温时间实现了材

料的最大致密化, 反应式如式(1)所示。QU 等[22]通过

调整反应系数, 利用 RHP 方法制备了 ZrB2-ZrC-SiC

复合材料, 反应式如式(2)所示。 

2Zr + B4C + Si→2ZrB2 + SiC (1) 

xZr + yB4C + (3y–x) Si→2yZrB2 +  

(x–2y)ZrC + (3y–x)SiC (2) 

Wu 等[23]采用陶瓷与复合材料相结合并反应的

方法, 将含有 ZrSi2 和酚醛树脂的浆料注入浸渍 Cf

预制体, 在 1550 ℃、50 MPa 下烧结 5 min, 使 ZrSi2

和树脂碳转化为 ZrC 和 SiC, 并在复合材料的纤维

表面原位形成陶瓷层 , 快速致密化陶瓷基复合材

料。PLS 指在烧结过程中不施加压力的烧结方法。

由于没有压力辅助, PLS 难以使陶瓷完全致密化, 

因而在烧结过程中需引入烧结助剂(低熔点金属相

或过渡金属硅化物)和除氧剂, 以促进超高温陶瓷

的致密化[24-26]。He 等[27]通过在 2100 ℃和 2 h 条件

下对注凝成型后的 ZrB2-SiC 陶瓷材料进行 PLS, 制

备得到致密度为 97.8%的 ZrB2-SiC 陶瓷材料。NITE

由董绍明等[28]提出, 是一种在液相烧结基质的形成

过程中采用纳米级陶瓷浆料浸润技术的工艺方法。

Dong 等[28]通过 NITE 技术制备了 NITE-SiC/ SiC 复

合材料, 制备过程中有效保护了 SiC 纤维, 避免了

工艺损伤, 并增强了基体致密性。该工艺制备成本

低、几何形状灵活且厚度变化大 , 在制备高性能

SiC/SiC 复合材料方面具有很好的应用前景。UHS

指通过快速升温手段, 在极短时间内(10~30 s)实现

陶瓷材料超高温(>2000 ℃)烧结的方法。Hu 等[29-30]

在惰性气氛下通过辐射加热制备陶瓷材料, 通过快

速升温工艺(103~104 ℃/s)在 10 s 内完成 Y2O3-ZrO2

陶瓷材料的烧结, 最高烧结温度达 3000 ℃, 材料致

密度大于 95%。 

HP、SPS、RHP 和 PLS 是超高温陶瓷复合材料

致密化的传统方法。其中, HP 均匀性好, 可制备大

尺寸结构件, 但烧结温度较高、时间较长, 易损伤 z

向纤维束和破坏三维结构, 对纤维原丝也会造成结

构损伤, 引发陶瓷晶粒长大并产生颗粒镶嵌纤维等

问题(图 1), 不适用于三维纤维骨架增韧的超高温

陶瓷复合材料, 适用于颗粒、石墨软相和短切纤维

增韧的超高温陶瓷复合材料。SPS 的烧结温度低、

制备时间短且可以有效避免晶粒生长, 但对烧结设

备要求较高, 受设备限制无法制备大尺寸构件, 而

且对陶瓷组分的导电性也有一定要求。RHP 的原材

料成本低、烧结温度低, 通过控制反应物的化学组

成及反应条件, 能够按需调控材料组分和结构, 并

且原位生成物具有良好的化学兼容性, 但组分含量

受限于反应方程式而较难任意调整。PLS 成本低、

可以实现复杂结构的近净成型, 由于在烧结过程中

不施加压力, 烧结温度普遍较高, 存在晶粒长大问

题, 且难以实现完全致密化。 

1.2  泥浆浸渍法 

泥浆浸渍(Slurry infiltration, SI)指将超高温陶

瓷粉末与水性或有机溶液混合形成悬浊液, 并通过

无压或加压浸渍的方式将超高温陶瓷粉末引入纤 
 

 
 

图 1  热压烧结制备的 3D Cf/ZrC-SiC 复合材料微观结构[31] 

Fig. 1  Microstructures of 3D Cf/ZrC-SiC composites prepared 
by hot pressing sintering[31] 
(a, b) Carbon fiber surface at different magnifications; 
(c, d) Carbon fiber-ceramic interface at different magnifications 
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维预制体内的方法[32-33]。它是将超高温陶瓷粉末引

入结构简单的 2D 纤维预制体中的常用方法[34-35], 

然而对于 2.5D 或 3D 纤维预制体, 受纵横交错的纤

维阻碍, 超高温陶瓷泥浆很难均匀渗透进纤维预制

体内部, 通常需采用正压渗透或真空辅助渗透的方

式来解决这一问题。Leslie 等[36]通过压力辅助的方

式制备了 HfB2-SiCf 材料, 增强了颗粒填充效果, 在

一定程度上解决了浸渍渗透性差的问题。Baker 等[32]

采用浆料注入法直接将陶瓷浆料引入预制体内部, 

但是浆料注入工艺在纤维预制体边缘部位的填充效

果有限。因此, 采用真空浸渍和浆料注入相结合的

方法可以改善这个问题, 从而获得密度更高、基体

分布更均匀的复合材料。  

浆料浸渍热解(Slurry impregnation and pyrolysis, 

SIP)衍生自 SI 方法, 指浆料浸渍后在高温下对材料

进行热解。Tammana 等[37]使用针管对针刺碳纤维预

制体注射浆料并真空渗透, 干燥后在 850 ℃对样品

进行 3 h 热解, 实现了陶瓷基体在纤维预制体中的

均匀分布。SI 制备工艺简单、周期短、成本较低、

浆料组分含量可按需调节, 简单重复浸渍过程即可

使坯体达到中等致密度 , 但陶瓷粉体易堵塞纤维

预制体, 浸渍深度有限, 同时浆料难以浸入纤维束

内, 易形成不连续孔洞, 因此该方法适用于纤维体

积分数较低的薄壁结构纤维预制体。传统的 SI 需

结合 HP方法才能制备复合材料, 但该过程又会损伤

纤维[38-40]。 

1.3  前驱体浸渍裂解法 

前 驱 体 浸 渍 裂 解 (Precursor infiltration and 

pyrolysis, PIP)指将低黏度的前驱体溶液浸渗到纤维

织物或多孔复合材料中, 然后通过加热实现聚合物

的交联和固化, 最后在高温下裂解将聚合物转化为

陶瓷的方法[35, 41-44]。在热解过程中前驱体一般会有

20%~80%的质量损失, 同时从有机前驱体到无机陶

瓷产物转化的过程中也伴随着显著的密度变化, 无

机化与陶瓷化过程中材料体积收缩并会产生孔隙。

为实现致密化, PIP 过程一般需循环多次。 

以SiC陶瓷为例, 通过增加浸渍次数并循环PIP

过程, 可以逐渐提高基体致密度。聚碳硅烷(PCS)是

SiC 基体最常用的前驱体, 为形成 SiC 陶瓷, PCS 的

分解反应如下:  

PCS → SiC(s) + C(s) + 3H2(g) (in Ar) (3) 

PCS → SiC(s) + CH4(g) + H2(g) (in H2) (4) 

反应(3)和(4)分别达到 89.6%和 68.9%的陶瓷产

率(质量分数)。PIP 过程重复 6~10 次后, 基体致密

度可达 80%~90%[45-46]。Yan 等[42]通过 PIP 引入 SiC, 

制备了三维四向 Cf/HfC-SiC 复合材料。随着 PIP 次

数增加, SiC 被有效引入纤维束内, 材料的致密度不

断提升。近年来, 多种前驱体不断被开发, 如 ZrC 前

驱体Zr(OC4H9)4等、ZrB2前驱体[(C4H8O)Zr(acac)2]n等、

HfB2 前 驱 体 Hf(BH4)4 以 及 ZrC/ZrB2 前 驱 体

Cp2Zr(CH–CH2)2 等, 丰富的前驱体拓宽了 PIP 的使

用场景[47-50]。高熵陶瓷的前驱体分子以其较强的可

设计性, 成为 PIP 前驱体未来的发展方向之一[51]。 

PIP 具有制备流程简单、前驱体分子可设计性

强、制备温度相对较低、可制备复杂形状构件、液

相前驱体浸渍过程简单和易浸入纤维束内的优点, 

但同时存在单次产率低、孔隙率高、PIP 循环周期

长, 以及反应性物质和反复的热处理易造成纤维损

伤, 裂解体积收缩会使基体存在微孔和微裂纹等问

题。PIP 方法广泛用于制备碳纤维增韧超高温陶瓷

复合材料, 尤其适用于制造大尺寸构件和薄壁结构, 

并常与其他工艺复合作为最终致密化手段。目前

PIP 方法向着加强组分设计、提高前驱体产率、提

高浸渍效率和降低烧结温度的方向发展。 

1.4  反应熔渗法 

反应熔渗(Reactive melt infiltration, RMI)指将

熔融金属或合金渗透到含有 C 或 B 的多孔预制体中, 

在高温下发生反应, 原位生成碳化物或硼化物陶瓷

并实现致密化的方法。在 RMI 过程中, 易发生纤维/

相间腐蚀问题 , 残留的金属相会高温熔化侵蚀基

体, 降低复合材料的力学性能和抗烧蚀性能[52], 可

通过在纤维表面制备涂层来缓解相间腐蚀问题[53]。

德国航天中心通过毛细管力使熔融金属渗入多孔预

制体, 并在渗入过程中发生反应生成陶瓷, 反应式

如下[54]:  

Zr2Cu + 4B = 2ZrB2 + Cu (5) 

Zr2Cu + 2B + C= ZrB2 + ZrC + Cu (6) 

Zr2Cu + 2B + SiC = ZrB2 + ZrC + uCuxSiy (7) 

式(5)描述了硼粉的渗透 , 式(6)描述了酚醛和

硼粉的渗透, 式(7)描述了聚碳硅烷和硼粉对预制件

的渗透。在 RMI 过程中, 纤维/相间降解十分普遍, 

这对材料的力学性能造成了损失[52]。Vinci 等[55]在

真空下将含硼粉末(B、B4C)的纤维预制体浸渍在熔

融 Zr2Cu 中, 制备了碳纤维增韧 ZrB2 复合材料。由

于 RMI 过程中纤维会不可避免地与周围的 Zr2Cu 熔

体发生反应, 导致在纤维周围依旧可见粗化的 ZrB2

晶粒和残余的 Zr2Cu 熔体。Ultramet 公司利用 RMI

技术, 通过多孔碳/碳骨架与熔融锆之间的反应制备

了 C/ZrC 复合材料[56]。复合材料原位生成的连续

ZrC 层包围了碳纤维束 , 岛状 ZrC 颗粒分散在
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α-Zr-ZrC 共晶相中。在渗透过程中 ZrC 晶粒表现出

无优先取向的特性, 实现了均匀的渗透, 确保了复

合材料较好的力学性能[57]。Ultramet 公司开发的燃

烧室(图 2)与喷管等, 已完成美国国家航空航天局

液体火箭发动机 2400 ℃的测试考核[58]。 

RMI 制备周期短、成本低, 制备材料的表面十

分致密, 因此通常具有较好的耐烧蚀性[59]。但该方法

难以避免熔融金属与碳纤维之间的碳热还原反应对

纤维造成损伤, 影响材料的力学性能, 并存在反应

进程不易控制和残留金属降低材料高温性能的问

题。与 PIP 方法相比, RMI 工艺效率更高、成本更

低, 适用于商业化生产。研究 RMI 过程中材料的高

温行为和限制未反应合金相以实现反应产物的可控, 

是 RMI 未来的发展方向。 

1.5  化学气相渗透/沉积法 

化学气相渗透/沉积(Chemical vapor infiltration/ 

deposition, CVI/CVD)是一种通过气态反应物的解

离和/或化学反应实现固相稳定沉积的制备方法。在

超高温陶瓷复合材料的制备中, 需将反应气体引入

多孔纤维预制体以获得纤维增强复合材料的陶瓷基

体。通过引入各种反应气体, CVI/CVD 可广泛应用

于制备 C、SiC 和其他超高温陶瓷基体或涂层, 如

HfC、ZrC 和 ZrB2
[60]。与其他制造方法相比, CVI/ 

CVD 制备温度相对较低(900~1400 ℃)且压力较低, 

可避免纤维的热损伤[61]。然而, CVI/CVD 工艺时间

较长、对设备要求严格且成本较高[62-63]。基于 CVI/ 

CVD 的工艺特性, 其常作为 RMI 工艺的初始步骤, 

即提供反应原料为反应做准备, 或作为 PIP 工艺的

最后一步, 即实现表层致密化。 

化学液相沉积(CLD)作为传统CVI/CVD的衍生

方法, 是指将材料浸入液态烃中, 通过感应加热分

解烃类形成碳或热解石墨, 与 PIP 结合后可将制备

周期缩短至 2 d[64]。热梯度化学气相渗透(TG-CVI)

是指沿预制体径向形成较大的温度梯度, 致密部分

由于热导率升高, 沉积区域逐渐向较低温度区域推 
 

 
 

图 2  Ultramet 公司采用 RMI 制备的燃烧室[58] 

Fig. 2  Combustion chamber prepared by Ultramet using 
RMI[58] 

移, 并最终实现复合材料致密化的方法[65]。与传统

的等温化学气相渗透(I-CVI)技术相比, TG-CVI 可

实现更高的致密度[66]。热梯度强制流动化学气相渗

透(F-CVI)结合了温度梯度和强制流动(压力梯度)的

作用, 增强了气相前驱体的渗透, 提高了产率并减

少了孔隙率 [67] 。射频辅助加热化学气相渗透

(RF-CVI)被伯明翰大学首次开发, 通过采用一定频

率的射频线圈实现由内而外的加热和沉积过程, 可

将沉积速率加快约 40 倍[68]。脉冲流化学气相渗透

(P-CVI)是以短压力脉冲的形式将气态前驱体周期

性地注入沉积室, 并沉积在材料表面, 该方法参数

易于调节, 可实现微观结构的可控制备[69]。 

CVI/CVD 及其衍生方法的沉积温度低, 对纤维

损伤小, 制备的陶瓷相纯度高, 工艺重复性好, 可

用于制备复杂构型基体。通过引入多种反应气体, 

CVI/CVD 可广泛用于制备 C 和 SiC 等, 同时该方法

又具有较低的制备温度(900~1400 ℃)和低压致密

化特点, 可以避免纤维的热损伤。但该方法存在周

期较长、致密度低、部分前驱体的成本较高和工艺

流程耗能高的缺点, 并且对 Hf、Zr 和 Ta 等的沉积

深度有限, 更适用于纤维表面涂层和超高温陶瓷涂

层的制备。基于此, CVI 常与 PIP 等其他工艺结合制

备纤维增韧超高温陶瓷复合材料。如何提高沉积速

率和保证沿深度方向沉积的均匀性是 CVI/CVD 未

来的发展方向。 

1.6  “固-液”组合工艺 

连续纤维增韧超高温陶瓷复合材料的致密化是

长久以来的难题, Hu 等[70]开创性地提出了“固-液”

组合工艺的制备方法。“固”指通过振动辅助注浆的

方式将固相的超高温陶瓷粉体颗粒直接引入连续纤

维增强体中(图 3(a, e)), 并在碳纤维预制体内高效

均匀引入高含量(体积分数可达 30%以上)超高温陶

瓷固态粉体。由于不受纤维预制体尺寸和形状的限

制, 制备的坯体致密度可达 65%以上, 陶瓷组分与

含量可按需调控。“液”即“超高压浸渍-低温无压烧

结”, 指在大于 200 MPa 的压力条件下浸渍液态陶

瓷前驱体 , 并在低温下 (1300 ℃ )进行无压烧结 

(图 4)[71]。相比于传统方法 1900 ℃以上、高压的

烧结条件, “固-液”组合工艺将条件优化至 1300 ℃、

无压, 有效抑制了碳纤维增韧相的损伤[71]。 

Zhang 等[72-73]将纳米级 ZrB2 粉末引入三维针刺

碳纤维编织体中, 成功制备了分布高度均匀的三维

针刺碳纤维增强 ZrB2-SiC 复合材料(Cf/ZrB2-SiC)。

通过与真空浸润结合, 又成功将 ZrB2陶瓷引入三维

连续碳纤维编织体中, 实现了碳纤维和陶瓷之间的

均匀分布, 制备得到三维连续碳纤维增强 ZrB2-SiC 
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图 3  “固-液”组合工艺微结构表征[70-71] 

Fig. 3  Microstructure characterization of “solid-liquid” combination process[70-71] 
(a, e) Microscopic comparison with/without vibration-assisted[70]; (b–d, f–h)Interfascicular (b–d) and intrafascicular (f–h) microstructures of fibers 

before (b, f) and after (c, d, g, h) densification[71] 

 

复合材料[74]。同时该研究团队针对 ZrC 体系, 通过

“固-液”组合工艺, 采用针刺碳纤维编织体制备了

Cf/ZrC 坯体, 陶瓷颗粒的引入率达 45%(体积分数), 

比传统方法高 50%[70]。并在 Cf/ZrC 坯体中引入 SiC

前驱体, 在 1300 ℃、无压条件下烧结得到 Cf/ZrC- 

SiC 复合材料, 束间和束内区域的空位相比处理之前

的纤维(图 3(b, f))呈现出致密的形态(图 3(c, d, g, h)), 

充分而均匀地结合了陶瓷, ZrC和 SiC陶瓷在轴向和

径向都均匀地排列并黏合在碳纤维编织体中[71]。 

在传统工艺中, HP 和 RMI 易损伤纤维, CVI/ 

CVD 更适用于薄壳结构的气相引入, PIP 适用于液

相引入但也存在成本高、周期长的问题。基于传统

工艺缺陷开发的“固-液”组合工艺具备周期短, 可在

碳纤维预制体内引入高含量(体积分数>30%)超高

温陶瓷固态粉体, 不受纤维预制体尺寸和形状的限

制 , 且低反应温度可避免增强体的高温损伤等优

点。相比于传统 SI、CVI/CVD 和 PIP 等方法的局限

性, “固-液”组合工艺解决了制备过程中高含量超高

温陶瓷引入难的问题; 相比于 HP 和 RMI 方法, “固-

液”组合工艺可有效抑制碳纤维增强体的损伤, 制

备周期是超高温陶瓷改性 C/C 或 C/SiC 复合材料的

1/3, 适用于制备小尺寸或大尺寸高致密度连续碳纤

维增韧超高温陶瓷复合材料。 

1.7  增材制造 

增材制造(Additive manufacturing, AM)也被称

为 3D 打印, 指在计算机控制下层叠原材料以制备

材料的方法 , 该方法在最近几十年发展迅速 , 并

引起了相当大的关注。目前增材制造技术分为四类 

(图 5) [75-80]: (1)立体光刻(Stereolithography, SL), 包

括立体光刻设备和数字光处理(Digital light processing, 

DLP, 图 5(a))[75]; (2)粉末床熔融, 包括选择性激光

烧结[76]; (3)黏结剂喷射(Binder jetting, BJ)[77]; (4)材

料挤出, 包括直接墨水书写(Direct ink writing, DIW, 

图 5(b))[78]、无挤压成型 (Extrusion free forming, 

EFF)、熔融沉积成型 (Fused deposition modelling, 

FDM, 图 5(c))[80]和三维打印(3D printing, 3DP)[78]。 

到目前为止, 碳纤维增韧陶瓷基复合材料的增

材制造取得了一定的进展和突破[81]。Kemp 等[79]通

过 DIW 技术, 采用由 ZrB2 粉末、SiC 前驱体和 SiC

短切纤维组成的复合油墨, 在室温下完成打印并在

1200 ℃下热解, 制备得到 SiCf/ZrB2-SiC 复合材料。

但随着纤维含量的增加和陶瓷前驱体在聚合物固化

和热解过程中发生气体释放和基体收缩, 纤维错位

和材料开裂问题开始出现, 且热解的部件都普遍存

在缺陷, 材料的机械性能有限。Liu 等[82]通过 DIW

技术和超声辅助纤维分离技术, 在连续碳纤维/陶瓷

的直接墨水写入过程中, 将陶瓷浆料浸渍到连续碳

纤维束中, 随后结合低温热压工艺提高坚固性, 间

接制备了 Cf/ZrB2-SiC 陶瓷基复合材料。 

增材制造方法能够实现复杂构件的直接制造成

型, 相比其他制备方法减少了加工工序、缩短了加

工周期, 且理论上可以在没有模具的情况下形成任

何形状结构的材料, 但该技术尚不成熟、成本较高, 

距离实际应用还有一定距离。目前超高温陶瓷增材

制造技术主要集中在短切纤维增韧方向, 未来正向

如何控制缺陷, 改善纤维-基体和层间界面的结合，

以及如何引入连续纤维的方向发展。 
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图 4  “固-液”组合工艺致密化机理与微观结构[71] 

Fig. 4  Densification mechanism and microstructure of "solid-liquid" combination process[71] 
(a) Mechanism of densification; (b) Microstructure after addition of polycarbosilane (PCS); (c) Microstructure after pyrolysis 

 

2  强韧化方法及其机制 

20世纪 90年代, 美国 Sharp计划航天器返回后,

超高温陶瓷热防护材料出现不同程度的破损和裂纹, 

证明了超高温陶瓷材料在极端高温环境下具有很大

的应用潜力, 但也存在力学缺陷。意大利航空航天

研究中心在模拟大气再入条件下测试超高温陶瓷的

报告中指出, 在测试中材料常因发生脆性断裂而导

致灾难性的破坏[83]。超高温陶瓷由于其本征脆性, 

使役过程中面临极端热载荷, 存在断裂韧性差和抗

热震性差的缺陷, 这在一定程度限制了其工程化应

用。围绕这一问题学者们开展了一系列研究, 开发

了包括颗粒增韧、软相增韧、短切纤维增韧以及连

续纤维增韧在内的多种强韧化方法。 

2.1  颗粒增韧 

颗粒增韧指在陶瓷基体中引入第二相陶瓷颗粒, 

使其均匀分散, 从而提高陶瓷基体的强度和断裂韧

性的增韧方法。颗粒增强体按照相对于基体的弹性

模量大小, 可以分为两类: 一类是延性颗粒(一般为

金属粉末颗粒), 其主要通过第二相粒子在强基质

复合体系中的外力作用诱导的塑性变形或晶界滑移

引发的蠕变效应, 来缓解应力集中而提升陶瓷材料

的韧性; 另一类是刚性陶瓷颗粒, 其通过裂纹桥接 
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图 5  用于超高温陶瓷复合材料的增材制造技术[75, 78-80] 

Fig. 5  Additive manufacturing technologies for ultra-high temperature ceramic composite materials[75, 78-80] 
(a) DLP printer[75]; (b) Schematic of SiO2/phosphate ceramic matrix composites fabricated by DIW[78]; (c) Schematic of Cf/SiC ceramic matrix 

composites fabricated by FDM[80]; (d) Examples of SiCf/ZrB2-SiC composites with ink being printed and pyrolytic structures fabricated[79] 

 

或者裂纹偏转来增韧, 一般选用具有高强、高弹性

模量的陶瓷颗粒作为刚性补强颗粒, 如 TiC、TiB2、

B4C、MoSi2 和 SiC 等[84]。如在 ZrB2 陶瓷中添加 SiC

颗粒, 可以激活裂纹偏转、裂纹分支和裂纹桥接等

增韧机制, 从而实现增韧(图 6(a))[85]。通过调控陶瓷

初始粉末粒度和烧结参数来细化晶粒, 可以提高材

料的弯曲强度[86], 但对提升断裂韧性的效果有限。 

颗粒增韧适用于小尺寸简单构型的构件, 此时

超高温陶瓷的脆性问题和热应力问题体现尚不明

显。但在大尺寸构件中, 对于材料的韧性和可靠性

要求更加严格, 此时采取颗粒增韧无法解决构件开

裂等问题。 

2.2  晶须增韧 

晶须增韧指采用特殊工艺将晶须与陶瓷相复合

的增韧方法。晶须增韧超高温陶瓷复合材料比颗粒

增韧具有更高的比强度和比模量, 其增韧机制包含晶

须拔出、裂纹偏转和裂纹桥接等。微裂纹扩展到晶

须增韧相时, 由于晶须与基体间的弹性模量或热膨

胀系数失配而产生沿晶须-基体界面的应力场, 这导致

微裂纹出现偏转现象, 进而达到增韧效果(图 6(b))[87]。

较常见的晶须有碳化硅晶须和氮化硅晶须。研究表

明, SiC晶须(SiCw)在 ZrB2基复合材料中的强韧化效

果优于 SiC 颗粒[88]。 

晶须的增韧效果取决于晶须的形状及性能, 其

中针状、棒状的效果较好, 球状的效果较差。相比

颗粒增韧对超高温陶瓷的强韧化作用, 晶须增韧效

果更明显。 

2.3  软相增韧 

软相增韧是采用刚度低、模量适中的物质相与

超高温陶瓷基体均匀复合的增韧方法。在复合材料



第 6 期 张幸红, 等: 超高温陶瓷复合材料研究进展 579 
 
 
 

    

断裂过程中, 软相物质激发裂纹偏转、裂纹分叉等

增韧机制而消耗断裂能, 进而提升超高温陶瓷材料

的断裂韧性和断裂功 [89]。软相物质主要包括石墨

烯、碳纳米管或纳米片、石墨片等[90-92]。 

Cheng 等[93]通过 SI+SPS 制备了具有大孔石墨

烯网络结构的 ZrC-SiC 复合材料(图 6(c))。材料的断

裂韧性从 3.82 MPa·m1/2 提高到 4.26 MPa·m1/2, 但弯

曲强度发生了一定程度的下降。Tian 等[94]的研究表

明, 在 ZrB2-20%(体积分数)SiC 中加入质量分数 2%

的碳纳米管可提高材料的断裂韧性约 15%, 碳纳米

管拔出机制和裂纹挠曲机制的协同作用提高了

ZrB2 陶瓷的损伤容限(图 6(e))。Jin 等[95]也将碳纳米

管掺入了HfB2基体, 制备的复合材料具有优异的断

裂韧性(7.8 MPa·m1/2)。然而, 碳纳米管会与超高温

陶瓷中的氧化物杂质反应, 从而降低材料的力学性

能。加入石墨烯纳米片和碳纳米管等物质可以抑制

超高温陶瓷晶粒长大并细化晶粒尺寸, 同时提升材

料的断裂韧性和断裂功, 但这些添加剂在超高温陶

瓷中的均质化具有一定的挑战[96]。 

石墨也可以添加到陶瓷中实现一定程度的增韧

效果。Vafa 等[90]将石墨加入到 ZrB2-SiC 陶瓷中, 通

过改善烧结工艺使 ZrB2 晶粒断裂模式呈跨晶型断

裂(图 6(d))。 

2.4  短切纤维增韧 

短切纤维增韧指在复合材料基体中引入短切纤

维增韧相, 并通过特定的成型制备工艺实现增韧的

方法。短切纤维易于制备, 并已广泛引入超高温陶

瓷中[20, 97-98]。 

Yang 等[99-100]在 ZrB2-SiC 复合材料中添加了体

积分数 20%的短切碳纤维, 结果表明, 引入短切碳

纤维弱化了界面强度 , 提升了陶瓷材料的断裂韧

性(断裂韧性由 4.3 MPa·m1/2 提升至 6.6 MPa·m1/2)。

断裂韧性提升可以归因于纤维脱黏、纤维拔出和

纤维桥接(图 6(f))。Cheng 等[101]发现在短切碳纤

维上沉积热解炭 (PyC)涂层有助于保持热压后纤

维的完整性 , 将材料的断裂韧性进一步提升至

7.27 MPa·m1/2。 

将短切碳纤维引入到超高温陶瓷基体中虽能提

高陶瓷材料的断裂韧性, 但其增韧幅度有限; 同时

对陶瓷材料弯曲破坏应变 (~0.1%)和断裂功 (300~ 

500 J/m2)的提升幅度有限, 难以从本质上解决陶瓷

材料的本征脆性问题。 

2.5  连续纤维增韧 

连续纤维增韧指在陶瓷基体中引入连续纤维增

韧相, 从而克服超高温陶瓷的脆性和耐热震性差的

问题。引入的增韧纤维需承受高温度的恶劣环境。

碳纤维和 SiC 纤维是目前常用的增韧相, 其中碳纤

维的成本相对较低且具有较好的超高温性能, 是目

前超高温陶瓷复合材料最常用的增韧材料。碳纤维

作为增韧相的主要编织方式有针刺、机织、编织等, 

不同编织方式显著影响材料整体的力学性能, 尤其

是断裂韧性[102]。引入连续碳纤维可大幅度提升陶瓷

材料的弯曲破坏应变(>0.5%)和断裂功(>1000 J/m2), 

改变陶瓷材料的脆性断裂模式。就碳纤维而言, 长/

连续碳纤维比短切碳纤维更有利于为纤维拉出长

度较长的陶瓷提供稳定连续的骨架, 从而极大提高

材料韧性[103-104]。 

Zhang 等 [40]采用二维碳纤维 , 通过刷涂纳米

ZrB2 制备的 Cf/ZrB2-SiC 复合材料表现出优异的力

学性能和非脆性断裂行为, 断裂功达 1338 J/m2, 比

ZrB2-SiC 陶瓷高一个数量级。断裂功的增强归因于

裂纹挠度、纤维桥接、纤维拔出和裂纹分支等混合

增韧机理。 

Hu等[71]采用三维碳纤维编织体, 通过“固-液”组

合工艺引入 ZrC 粉体并采用低温无压烧结, 制备了

3D Cf/ZrC-SiC复合材料(图6(g)), 材料的韧性得到大

幅提高, 弯曲强度和断裂韧性分别达(286±25) MPa

和(11.12±1.25) MPa·m1/2。文献[40, 104]又将纳米级

陶瓷粉体均匀引入细分纤维束的束内空间, 成功制

备了 Cf/ZrB2-SiC陶瓷, 复合材料具有非脆性断裂行

为和优异的力学性能 , 断裂功达 1338 J/m2, 比

ZrB2-SiC 陶瓷高一个数量级。同时采用机械振动辅

助注浆/真空浸渍/前驱体浸渍裂解(VSI+VI+PIP)组

合工艺制备了三维 Cf/ZrB2-SiC复合材料, 材料室温

弯曲强度为 (385±74) MPa, 断裂韧性为 (15.01± 

2.33) MPa·m1/2, 最大破坏应变为 1.61%, 断裂功为

3723 J/m2, 材料在 1400 ℃下的弯曲强度仍可达

(420±28) MPa。Yan 等[42]采用三维四向碳纤维增韧

相和新型 HfC 前驱体, 通过 PIP 工艺制备了三维四

向 Cf/HfC-SiC 复合材料 , 材料弯曲强度达 (386± 

50) MPa, 断裂韧性达(15.9±0.1) MPa·m1/2。通过增强

纤维的纤维拔出、裂纹偏转和相间脱黏等增韧机制

提高了材料的断裂韧性。 

在连续纤维增韧中, 纤维与基体间的界面层在

一定程度上决定了超高温陶瓷复合材料的力学性能

和抗氧化烧蚀性能[105], 是学者们考核与研究的重点。

在引入陶瓷基体之前, 界面层一般通过 CVI/CVD

等工艺沉积在纤维表面。陶瓷基体与纤维增韧相间

的界面层可以阻止陶瓷中的氧化物杂质对纤维的侵

蚀, 避免纤维损伤[106]; 同时可以避免纤维与基体之

间形成强化学键导致的纤维脱黏困难和复合材料的
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韧性降低[107]。 

在超高温陶瓷复合材料中 , 具有层状结构的

PyC 和 PyC/SiC 是使用范围最广的界面层相。PyC

对复合材料的损伤耐受性起到至关重要的作用[108]。

最近, 多层 BN/SiC 逐渐被开发并制备, 通过形成硼

硅玻璃来密封材料中的裂缝, 阻止氧在氧化环境中

向内扩散, 从而提高复合材料的抗氧化性。但 BN

的氧化产物 B2O3在温度高于 1100 ℃时会剧烈挥发, 

导致材料的抗氧化性下降, 需引入 Si 进行改性, 形

成掺 Si 的 BN 相间层[109]。多层相比单层相具有更

好的缓释和保护效果, 可以更好地改善复合材料的

性能。以 Cf/SiBCN 复合材料中的 PyC 和 PyC/SiC

多层相为例, 当温度高于 1600 ℃时, PyC 界面与

SiBCN 基体发生反应, 形成的环状缺陷严重降低了

材料的力学性能。对于具有(PyC/SiC)3 多层相的

Cf/SiBCN 复合材料, PyC 界面与 SiBCN 基体之间的

反应可以被有效延缓, 完整的相间结构保证了复合

材料的优异性能[110]。 

关于PyC涂层的制备, 糖-碳转化法是近年来的

创新型方法。Fang 等[111]将葡萄糖在 FeCl3 的辅助下

迅速转化为 5-羟甲基糠醛, 然后转化为碳质结构形

成水热碳涂层(图 7(a))。通过改变葡萄糖的浓度可以

有效调控水热涂层的厚度, 以满足各种应用的要求

(图 7(b~g))。糖-碳转化法具有绿色环保、成本低和

效率高的优点, 避免了传统 CVD 过程中的纤维损

伤问题, 为碳纤维增韧复合材料的界面强度提供了

保障。 

连续纤维增韧是克服超高温陶瓷材料本征脆 

性, 提升超高温陶瓷复合材料韧性的最佳方法。通

过裂纹偏转、纤维桥接和纤维拔出等方式大幅提升

材料韧性。其中连续碳纤维增韧的效果最佳, 应用

范围最广。然而, 连续纤维增韧超高温陶瓷复合材

料难以实现完全致密化, 需结合其他多种方法制备。 

2.6  其他增韧方式 

结构设计增韧: (1)螺旋仿生(Bouligand)结构启

发于海洋口足类生物, 该结构将柔软的几丁质纤维

和坚硬的矿化物以一种特殊的排列方式相结合, 可

使材料变得既有强度又有韧性[112]。An 等[113-114]通

过前驱体浸渍、涂层、螺旋组装和热压烧结相结合

的方式制备了 Bouligand 结构仿生增韧的 Cf/ZrB2-SiC

陶瓷复合材料。(2)纤维独石(Fibrous monolith, FM)结

构是传统纤维增强复合材料的替代品, 基于竹木仿生

结构的 FM 结构可以大幅提高 ZrB2 陶瓷材料的断裂

性能, 适用于纯拉伸模式载荷的应用场景(图 6(h))[115]。

(3)层状结构。Hu 等 [116]通过热压法制备了层状

ZrB2-SiC 陶瓷 , 层状结构改善了陶瓷的力学性能, 

将 ZrB2-SiC 陶瓷的抗弯强度和断裂韧性分别提升至

(960±84) MPa 和(8.8±0.3) MPa·m1/2。力学性能改善归

因于相邻层之间热弹性不匹配产生的残余应力。 

高熵增韧: 高熵的陶瓷形态也为氧化物陶瓷增

韧提供了新思路。Han 等[117]发现, 构型熵增益可以

补偿氧化物陶瓷中刚性离子/共价键引发的位错应

变能, 基于裂纹与超致密位错周围的大应变场之间的

多重相互作用, 材料的断裂韧性可大幅提高约 70%。 

 

 
 

图 6  超高温陶瓷复合材料强韧化机制[71, 85, 87, 90, 93-94, 100, 115] 

Fig. 6  Mechanisms for toughening ultra-high temperature ceramic composites[71, 85, 87, 90, 93-94, 100, 115] 
(a) Particle toughening[85]; (b) Whisker toughening[87]; (c) Graphene toughening[93]; (d) Graphite flakes toughening[90]; (e) Carbon  

nanotube toughening[94]; (f) Short cut fiber toughening[100]; (g) Continuous fiber toughening[71]; (h) Fibrous monolith structure toughening[115] 
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图 7  糖-碳转化工艺过程与结果[111] 

Fig. 7  Sugar-carbon conversion process and results[111] 
(a) Process; (b-g) Hydrothermal coatings with different thicknesses of (b) 70 nm, (c) 160 nm, (d) 300 nm, (e) 1 μm, (f) 1.3 μm, and (g) 1.8 μm 

 

3  抗氧化烧蚀性能与机理 

高速飞行环境下, 高可靠的热防护材料需要具

备优异的化学稳定性。然而由于环境极端苛刻, 超

高温陶瓷复合材料面临着材料与环境响应机制不清

晰和抗氧化烧蚀性能有限等挑战, 这将直接影响高

速飞行器结构件的可靠性和气动性能。因此, 超高

温陶瓷复合材料的氧化行为和机理及耐烧蚀性能对

其实际应用至关重要。通常, 超高温陶瓷复合材料

的抗氧化性和耐烧蚀性在很大程度上取决于表面形

成的氧化物层的组成和微观结构(图 8(a))[118]。由于

炉温的限制, 氧化试验主要在 2000 ℃以下进行, 

然而超高温陶瓷复合材料的服役温度通常高于

2000 ℃, 在服役过程中超高温陶瓷复合材料还需

要承受腐蚀性或氧化性气体的高强度冲刷。因此, 

超高温陶瓷复合材料的烧蚀行为和机制成为学者

们研究的重点。为了进一步阐明超高温陶瓷复合材

料的烧蚀行为和氧化机理 , 考核环境需要更加接

近真实服役环境 , 因而逐渐开发出氧乙炔火焰

(图 8(b))[119]、氧丙烷火焰、等离子体火焰和电弧射

流风洞(图 8(c))[120]等烧蚀测试条件来模拟超高温陶

瓷复合材料的使用环境[121-123]。 

3.1  ZrB2 基和 ZrC 基超高温陶瓷复合材料 

对于 ZrB2 基和 ZrC 基超高温陶瓷, 基体中的氧

化物 ZrO2 是该材料在极端条件下的关键抗氧化烧

蚀成分, 在基体中引入高体积分数的 ZrB2和 ZrC 可

以提高使役过程中 ZrO2的含量, 进而改善超高温陶

瓷复合材料的抗氧化烧蚀性能。 

Monteverde 等[120]将热压烧结制备的 ZrB2-SiC

复合材料在模拟高超音速再入大气层条件的等离子

风洞中进行了模拟测试, 测试热环境为 10 MJ/kg 高

焓流 N2/O2 混合气体, 烧蚀时间为 540 s。测试后在

复合材料的氧化表面可见由气体冲击形成的坑状玻

璃体结构, 从剖面图中可以看到, 由于烧蚀程度不

同形成了 3 种区域(图 8(d))。Tang 等 [124]分析了

Cf/ZrB2-SiC 复合材料的氧化行为, 发现在 1000 ℃

下, 玻璃态B2O3相通过覆盖下面的复合材料并填充

孔隙和微裂纹, 在抗氧化性方面发挥了积极作用。

加入 SiC可以通过形成玻璃态 SiO2相来提高材料在

中高温下的耐烧蚀性, 但是, SiC 的体积分数过高也
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会降低复合材料在超高温下的抗烧蚀性能[125]。以

Cf/ZrB2-SiC 复合材料为例 , 高熔点氧化物晶粒

(ZrO2 晶粒)通过准液相辅助途径从玻璃态 SiO2相中

沉淀、粗化并烧结, 反应式如式(8~11)所示。 

SiC(s) + O2(g) → SiO2(l) + CO(g) (8) 

SiO2(l) + SiC(l) → SiO(s) + CO(g) (9) 

SiO2(g) + CO(g) → SiO(s) + CO2(g) (10) 

ZrB2(s) + O2(g) → ZrO2(s) + B2O3(g) (11) 

ZrO2的相变导致氧化物层形成裂纹, 并随着烧蚀

温度升高, 复合材料的耐烧蚀性降低。Zeng 等[126]

将 TiC 添加到 Cf/C-SiC-ZrC 复合材料中 , 将

Cf/C-SiC-ZrC-TiC的烧蚀性能与Cf/C-SiC和Cf/C-TiC

进行了比较。在 2500 ℃的烧蚀试验中, 形成了高黏

度、低挥发性的 Zr1-xTixC 和 SiC。随着玻璃态 SiO2

蒸发, 富钛氧化物可以从玻璃态 SiO2 中沉淀出来, 

并以较低的挥发性重建保护层 , 以抵御超高温的

侵蚀。此外, 沉淀的富锆氧化物可以进一步提高氧化

物层的黏度 , 以承受烧蚀火焰的冲刷。因此 , 

Cf/C-SiC-ZrC-TiC 复合材料比 Cf/C-SiC 和 Cf/C-TiC

表现出更好的耐烧蚀性。 

为更好阐明ZrB2基和ZrC基超高温陶瓷的抗氧

化烧蚀机理 , 复合材料表面的热响应行为不容忽

视。材料表面的热响应过程受导热系数、体积热容

和催化效率等诸多因素影响, 但表面响应温度主要

取决于材料成分。对于 ZrB2 基和 ZrC 基陶瓷, 其抗

氧化和烧蚀性是温度的强函数, 在发生被动到主动

氧化转变的临界温度下 , 氧化和烧蚀速率显著增

加。由于 ZrO2 的形成, ZrB2 基和 ZrC 基超高温陶瓷

在极高的热通量下, 复合材料表面响应温度可能会

经历二至三次温度跳跃。第一次温度跳跃是由催化

热通量的增加引发, 而第二次和第三次温度跳跃分

别由进入内部的热传导的显著变化和对主动氧化的

被动反应主导。高温下实验样品表面氧化层的内侧

与富 ZrO2外层界面会产生裂纹和分层, 接触热阻增

大, 向内部的热传导速率急剧下降, 导致其表面响

应温度发生跳跃。此外, 形成富含 ZrO2 的外层在极

高温下不再稳定或具有保护性, 在 2400 ℃以上的

低压条件下, 复合材料的表面发生活性氧化, 并进

一步向表面贡献了大量热量, 导致表面温度再次跃

升。ZrB2 基和 ZrC 基超高温陶瓷形成的氧化层中存

在很大的温度梯度, 因此可以在 2066 ℃下保持完

整。当温度小于 2715 ℃时, 材料表面化学性质稳定, 

这是由于 ZrO2 沉积物的熔点(2715 ℃)较高, 且蒸

气压在不高于 2715 ℃温度下非常低。而当表面温

度超过 2715 ℃并存在剪切力时, 所形成的氧化层

机械稳定性将丧失[127]。 

3.2  HfB2 基和 HfC 基超高温陶瓷复合材料 

HfB2 基和 HfC 基超高温陶瓷表现出良好的耐烧

蚀性, 其烧蚀机制得到了广泛研究。通常, 超高温陶

瓷复合材料的耐烧蚀性能依赖于形成的高熔点氧化

物层[10]。由于 HfO2 的熔点比 ZrO2 略高, HfB2 基和

HfC 基超高温陶瓷复合材料通常比 ZrB2基和 ZrC 基

超高温陶瓷复合材料具有更高的服役温度和耐温性。 

在 C/C-HfB2-SiC 材料体系中, 烧蚀过程中的产

物以 HfO2、SiO2 和 B2O3 为主。HfO2 和 B2O3 由 HfB2

氧化形成, 其中 HfO2 可在材料表面形成致密氧化

层, 阻止氧入侵。基体中的 B2O3 由于烧蚀温度较高

和烧蚀火焰的巨大冲刷而剧烈蒸发, 无法保护复合

材料。由于 B2O3 的不完全蒸发或持续产生, 一些

B2O3 或存在于氧化层中, 或在逃逸途中留下微孔, 

反应式如式(12~17)所示[43]。 

HfB2(s) + 2.5O2(g) → HfO2(s) + B2O3(g) (12) 

SiC(s) + 1.5O2(g) → SiO2(l) + CO(g) (13) 

SiC(s) + 2O2(g) → SiO2(l) + CO2(g) (14) 

SiC(s) + O2(g) → SiO(g) + CO(g) (15) 

C(s) + 0.5O2(g) → CO(g) (16) 

C(s) + O2(g) → CO2(g) (17) 

在 C/C-HfC-SiC 体系中, 烧结产物以 HfO2、

CO、CO2 和 SiO2 为主。HfB2 比 HfC 表现出更好的

抗烧蚀性能, 因为氧化产物更易附着在复合材料表

面(图 8(a))[118]。 

Hu 等[128]制备了 Cf/HfB2-SiC 复合材料, 在氧乙

炔焰、2500 ℃下烧蚀 300 s 后, 可见白色氧化层与基

材结合良好, 未观察到分层、剥落和裂纹等(图 8(e))。

复合材料剖面处为平滑的梯度结构(图 8(f)), 该结

构有效缓解了热失配问题, 并避免了分层和裂纹, 

同时球形 HfO2 将颗粒烧结在一起形成了致密的玻

璃膜, 从而减少了表面上的孔隙, 进一步阻止了氧

入侵(图 8(g, h))。 

3.3  高熵超高温陶瓷复合材料 

高熵陶瓷通常指由五种或五种以上陶瓷组元形

成的固溶体。基于高熵陶瓷的新概念, 高熵超高温

陶瓷复合材料从 2016 年开始逐渐受到关注。Gild

等[129]研究发现, 高熵二硼化物的抗氧化性优于单

个金属二硼化物。 

Wang 等[130]从 Calphad 角度计算并预测了高熵

硼化物(Ti0.2Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2)B2 的熔点, 发现其确

实与单相的 ZrB2 和 HfB2 比较接近。Backman 等[131]

根据金属二硼化物和碳化物的抗氧化顺序, 并通过

在(Ti0.2Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2)C 陶瓷中添加 SiC, 形成 
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图 8  超高温陶瓷复合材料抗氧化烧蚀宏微观表征 

Fig. 8  Macro-micro characterization of ultra-high temperature ceramic composites against oxidative ablation 
(a) Cf/ultra-high temperature ceramic composites ablated under oxyacetylene flame after 30 and 60 s with diameter of 30 mm[118];  

(b) Oxyacetylene ablation test[119]; (c) Arc jet plasma wind tunnel in German Aerospace Agency (DLR); (d) Microscopic morphology of  
ZrB2-SiC material after plasma wind tunnel ablation[120]; (e) Macroscopic morphologies of Cf/HfB2-SiC composites before and after  

oxyacetylene ablation[128]; (f-i) Micro-morphologies of Cf/HfB2-SiC composites after oxyacetylene ablation[128] 

 

了 Hf(Zr)SiO4 和 Hf(Zr)TiO4 保护氧化物层, 进一步

提高了材料的抗氧化性。Zeng 等[132]通过 RMI 和填

料胶结(PC)工艺, 制备了 Zr0.8Ti0.2C0.74B0.26 陶瓷, 使

用温域为2000~3000 ℃, 复合材料表现出较低的线性

烧蚀速率和质量烧蚀速率。 Cai 等 [133] 制备了

Cf/(Ti0.2Zr0.2Hf0.2Nb0.2Ta0.2)C-SiC 高熵超高温陶瓷复

合材料, 材料在 5 MW·m–2 的热通量密度下具有

2.89 μm·s–1 的线性衰退率和 2.60 mg·s–1 的质量衰退

率。在动态氧化过程中, 高熵超高温陶瓷中的多组

分成分会形成复合氧化层, 例如在等离子喷射的极

端温度条件下 , Hf6Ta2O17 的复合氧化物可提高

TaC-HfC 固溶体的抗氧化性, 使复合氧化物不与基

体材料发生反应, 并最终形成致密的氧化层[134]。 

高熵超高温陶瓷复合材料在氧化研究中面临的

主要挑战是了解其在相关环境条件下的氧化动力学

机理, 量化复杂氧化物的形成并确定其对氧化机制

的影响, 以提高这些材料的高温适用性。现阶段, 需

进一步开展动态测试并完善动态氧化机理, 使这些

材料具备再入大气层应用的资格。 

3.4  抗氧化烧蚀机理 

在超高温陶瓷复合材料烧蚀考核过程中, 材料

的超高温陶瓷基体、纤维增韧相和纤维与基体间的

界面层都将与高温氧化性气氛作用, 从而导致不同

程度的损伤。以Cf/ZrC-SiC复合材料为例, 带有 PyC

界面的碳纤维、ZrC 和 SiC 会被氧化, 其产物 SiO2

和 ZrO2 发生熔化, 随后 SiO2 蒸发, 同时 SiO、CO

气体逸出。烧蚀过程中超高温和强氧化气流不断冲

击表面, 此时材料因致密化程度有限而形成的微孔

将成为氧通道。强氧化气流不断通过小孔进入复合

材料内部, 氧化破坏复合材料的纤维结构, 导致氧

化层疏松多孔 , 最终在气动压力的作用下表面氧

化层发生剥落(图 9(a))。对于不含 PyC 界面层的

Cf/ZrC-SiC 复合材料, 在烧蚀考核过程中, 材料表

面沿轴向的碳纤维在强氧化气流冲刷下与氧气和

基体氧化产物 SiO2、SiO 和 CO 发生剧烈的氧化

反应 ,  在碳纤维表面形成烧蚀刻痕和凹坑侵蚀 
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图 9  Cf/ZrC-SiC 复合材料烧蚀机理[135] 

Fig. 9  Ablation mechanism of Cf/ZrC-SiC composites[135] 
(a) Oxide ablation mechanism; (b) Carbon fiber ablation mechanism; (c) PyC ablation microscopic morphologies 

 

(图 9(b))。相比之下, 带有 PyC 界面层的 Cf/ZrC-SiC

复合材料, 其碳纤维虽经历了强氧化气流的冲刷, 

但氧化和腐蚀程度明显减轻, 这是由于 PyC 界面层

的自身氧化消耗了侵入材料内部的氧, 阻止了氧向

芯部碳纤维的进一步入侵, 碳纤维的侵蚀和烧蚀在

一定程度上得到了抑制(图 9(c))[135]。 

4  轻量化 

超高温陶瓷复合材料的抗氧化烧蚀性能和力学

性能优异, 但普遍密度较大。近年来, 高速飞行器的

热防护系统主要向可重复、低成本以及极端环境下

具有高结构效率的方向发展[136-137]。在此背景下, 防/

隔热一体化复合材料逐渐引起了国内外研究者的重

视, 气凝胶和梯度化结构材料等轻量化超高温陶瓷

复合材料逐渐被开发出来。 

气凝胶作为一种超轻、超绝热固态多孔材料, 

因具备低密度、高孔隙率、高比表面积和低热导率

等优异性质而受到关注。Guo 等[138]以超轻碳纤维毡

为软增强材料, 以线性酚醛树脂为反应性前驱体, 
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通过常压干燥制备了无裂纹、大尺寸且可加工的碳

气凝胶复合材料, 复合材料密度低至 0.16 g/cm3。

SiC 气凝胶具有优异的高温化学稳定性和耐热性, 

优于氧化物和氮化物气凝胶, 有望在极端条件下得

到应用, 尤其是应用在 1300 ℃以上的环境中[139]。

Wang 等[140]通过在真空下将液态聚碳酸酯硅烷(LPCS)

浸渍到烧焦的松木中, 形成了低密度(~0.72 g/cm3)

和高开孔率(体积分数~70%)的复合气凝胶, 进一步

在 1500 ℃陶瓷化后, 得到 SiC/C 陶瓷气凝胶。近年

来, 通过使用不同的前驱体材料, 逐渐制备了具有超

高温耐受性的硼化锆和硼化铪气凝胶[141]。Cahill等[142]

制备了前驱体硼-金属氧化物(B-MO2)复合气凝胶, 

通过溶胶-凝胶还原得到含 100 nm 以下初级粒子的

金属硼化物气凝胶。HfB2 和 ZrB2 气凝胶的相对密度

分别为 3%和 7%, 表面积分别为 10 和 19 m2/g。ZrB2

气凝胶的导热系数为 0.18~0.33 W/(m·K)。以 ZrO2、

TiO2 和 HfO2 为主的过渡金属氧化物气凝胶的熔点

低于硼化物, 耐温性弱于后者[143-145]。 

结构轻量化指通过对复合材料中的特征结构单

元或材料整体进行构设计, 以增大材料内部孔隙率, 

降低材料体积密度。常见的结构轻量化方法有点阵

结构、夹层结构和梯度轻量化等。(1)空心球结构: 

Zhao 等[146]以碳空心微球为模板, 合成了超高温陶

瓷(ZrC、TiC 和 HfC)空心微球, 微球直径 1 μm, 壁

厚 100 nm。其中微球的密度和 ZrC 的体积分数分别

为 3.36 g/cm3 和 48.42%, 实现了陶瓷粉体的轻量

化。(2)点阵结构: Wei 等[147]提出了一种基于轻质

C/SiC 金字塔格芯夹芯板的新型结构热集成保护系

统, 面密度降低了 35%, 实现了轻量化。(3)夹层结

构 : Wei 等 [148]通过热压烧结制备了夹层结构的

ZrB2-SiC-ZrB2-SiC-石墨波纹板, 该波纹板的标称密

度达 2.0 g/cm3, 通过波纹板结构的设计减轻了

59.4%的重量, 实现了轻量化。 

梯度化材料 , 也称功能梯度材料(Functionally 

graded material, FGM), 最早由日本科学家提出, 旨

在解决传统材料间的性能调控问题 [149], 现可被用

来实现材料的轻量化。Naik 等[150]通过 SPS 制备了

一种轻质三层 ZrB2-B4C 功能梯度复合材料。这种

FGM 没有层间缺陷, 各层之间过渡平滑, 每一层的

组成都是为了在不牺牲材料功能的前提下降低整体

密度而设计的。FGM 的密度比单层 ZrB2 降低近 40%, 

比 ZrB2-30%B4C 降低 24%。 

Hu 等[128]受树木在土壤中吸收营养的纤维素纤

维结构的启发, 提出一种基于毛细吸附实现陶瓷在

碳织物内部自主可控传输的制备方法, 并基于此制

备得到密度仅为 1.0 和 1.4 g/cm3 的梯度化 Cf/ZrB2- 

SiC 和 Cf/HfB2-SiC 复合材料(图 10)。其中 Cf/ZrB2- 

SiC 复合材料正面承受 1300~1400 ℃温度 30 min 后, 

其背面温度低于 120 ℃, 同时具有优异的隔热性能, 

实现了真正的防/隔热一体化, 降低了超高温陶瓷复

合材料的体积密度, 为其更广泛的应用提供了可行

方案。 
 

 
 

图 10  梯度化 Cf/超高温陶瓷复合材料[128] 

Fig. 10  Gradiented Cf/ultra-high temperature ceramic 
composites[128] 
(a) Long-distance and ultrafast antigravity transport of slurries inside 
the fibrous framework; (b) Images for gradiented C/ZrB2-SiC and 
C/HfB2-SiC; (c) SEM images of cross-profile for final Cf/ZrB2-SiC and 
Cf/HfB2-SiC composites 
 

5  结论和展望 

随着航空航天技术不断发展, 高速飞行器热防

护系统更高飞行速度、更极端工作环境、更大载荷

和更高结构效率的使用需求, 对热防护材料的抗氧

化烧蚀性能和力学性能都提出了严峻的挑战。超高

温陶瓷复合材料具有优异的高温综合性能, 是最具

潜力的极端环境热防护材料。然而超高温陶瓷基体

的本征脆性问题在一定程度上限制了该材料的工程

化应用。在诸多超高温陶瓷复合材料强韧化方法中, 
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连续碳纤维增韧是实现超高温陶瓷复合材料强韧化

的最佳途径。该方法的核心是避免损伤碳纤维增强

体和保证引入高含量超高温陶瓷组分, 使碳纤维增

强体与超高温陶瓷基体形成双连续结构, 从而充分

发挥超高温陶瓷的抗氧化烧蚀性能和碳纤维的强韧

性。采用“固-液”组合工艺, 可以在复合材料中均匀

引入高含量的抗氧化组元, 是实现强韧化与抗氧化

协同的高效方法。在满足强韧化与抗氧化协同的基

础上, 通过材料组分调控和结构设计等方法可以实

现超高温陶瓷复合材料的轻量化, 这对飞行器有效

载荷的提升具有重要作用。 

在超高温陶瓷复合材料的进一步发展中, 仍有

相当多的挑战, 具体可在以下几个方面加强研究: 

(1)面向未来高速飞行器热防护系统的复杂结构与多

功能使用需求, 应开发新型制备方法, 如 3D 打印等; 

(2)针对更极端的高温氧化烧蚀环境, 应开发主被动

结合的热防护材料与结构设计制备方法, 提高材料

的耐温极限; (3)为促进超高温陶瓷复合材料的工程

化应用, 实现材料的高效制备, 应开发低成本、短周

期的制备技术。 
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