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1100 ℃水氧环境下 Mini-SiCf/BN/SiC 的 

基体/界面/纤维一体化氧化机制 

戚 芳 1, 刘 辉 1, 吴郑敏 1, 陆 毅 1, 吴雯雯 2, 王 震 1 
(1. 乌镇实验室, 桐乡 314000; 2. 陕西师范大学 物理学与信息技术学院, 西安 710000) 

摘 要: SiCf/SiC 复合材料具备耐高温、抗氧化、高强度等特性, 在航空航天热防护领域具有重要应用前景。在服役

条件下, 材料需长期承受热、水、氧等多种环境因素的耦合作用, 其失效机理和损伤规律极为复杂。本研究以

SiCf/BN/SiC 迷你复合材料(Mini-SiCf/BN/SiC)为试材, 通过多尺度宏/微观表征手段, 探究其在 1100 ℃水氧耦合环

境下的循环氧化行为, 重点分析基体/界面/纤维一体化氧化机制。结果表明: 氧化初期, 试材基体表面生成无定型

SiO2 玻璃层, 表面相对光滑; 随着氧化过程的持续, SiO2 结晶度逐渐提高, 导致氧化层局部剥落, 表面粗糙度先减

小后增大。X 射线显微镜分析结果表明, 经循环氧化处理后, 试材内部产生大量微小缺陷, 缺陷总数呈数量级增加

(约 107 倍), 小尺寸缺陷主要分布于基体表面, 且氧化产物对缺陷起到一定填充作用。试材拉伸性能在循环氧化前

后未发生显著变化, 平均拉伸强度分别为(328.47±32.84)和(343.27±35.71) MPa, 这表明“强基体–弱界面”的协同氧

化增韧机制仍有效。具体而言, 平行于纤维轴方向, 界面层和附近基体、纤维生成的 SiO2 和硼硅酸盐玻璃能够填

充缺陷; 垂直于纤维轴方向, 基体内形成的动态“外层多孔可牺牲层–中层致密 SiO2–内层 SiC 基体”三维防护屏障, 

构成了基体/界面/纤维一体化氧化机制, 可显著缓解热–水–氧环境下循环氧化对材料的侵蚀。 
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Matrix/Interface/Fiber Integrated Oxidation Mechanism of Mini-SiCf/BN/SiC in 
Water-oxygen Environment at 1100 ℃ 

QI Fang1, LIU Hui1, WU Zhengmin1, LU Yi1, WU Wenwen2, WANG Zhen1 

(1. Wuzhen Laboratory, Tongxiang 314000, China; 2. School of Physics and Information Technology, Shaanxi Normal 
University, Xi’an 710000, China) 

Abstract: SiCf/SiC composites exhibit advantages such as high-temperature resistance, oxidation resistance and high 

strength, making them a “star” candidate material in the field of aerospace thermal protection. Under operational 

conditions, these materials are subjected to prolonged multiple coupled fields such as heat, water and oxygen, 

exhibiting complex failure mechanisms and damage evolution patterns. This study investigated the integrated 

oxidation mechanism of the matrix/interface/fiber in Mini-SiCf/BN/SiC composites under cyclic oxidation at 1100 ℃ 

in a water-oxygen coupled environment by using multi-scale macro/micro characterization techniques. The results 
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showed that during the initial oxidation stage, an amorphous SiO2 glass layer with relatively smooth morphology 

formed on the material surface. However, with an increase in crystallinity, localized spallation occurred in the oxide 

layer, causing the surface roughness to initial decrease and subsequent increase. X-ray microscope results showed that 

numerous micro-defects were generated within the material after cyclic oxidation, and the number of defects increased 

by orders of magnitude (about 107 fold). Majority of these micro-defects were mainly distributed on the matrix surface, 

and the oxidation products played a certain filling role in these defects. The tensile strength showed no significant 

variation before ((328.47±32.84) MPa) and after ((343.27±35.71) MPa) cyclic oxidation, indicating continued 

effectiveness of the synergistic toughening mechanism of “strong matrix-weak interface”. These observations indicate 

that an integrated oxidation protection mechanism involving matrix, interface and fiber exists in the Mini-SiCf/BN/SiC, 

which is predicated on the filling of defects by SiO2 and borosilicate glass generated by its interface layer and adjacent 

matrix with fibers in the direction parallel to the fiber axis. Dynamic “outer porous sacrificial layer–middle dense 

SiO2–inner SiC matrix” is a three-dimensional protective barrier of the matrix in the direction perpendicular to the 

fiber axis. This dual-protection system substantially alleviates material degradation under cyclic thermal water 

oxidative conditions. 

Key words: Mini-SiCf/BN/SiC; cyclic oxidation; high-temperature water-oxygen environment; multi-scale 

representation; oxidation mechanism 

SiCf/SiC 复合材料是以 SiC 纤维为增强体, SiC

陶瓷为基体, 并以 BN、SiC 或 PyC(热解碳)等作为

界面相的一种陶瓷基复合材料。该材料因具备耐高

温、抗氧化、高强度和轻质量等性能, 被应用于航

空发动机燃烧室内衬、高压涡轮外环及喷管等高

温热端部件[1-3]。然而, 在高温服役过程中, SiCf/SiC

复合材料需承受高温水氧耦合环境的侵蚀[4-5]。因此, 

研究其在高温水氧环境下的损伤演化及失效机理, 

对提升其服役性能具有重要意义。目前, 已有许多

学者针对 SiCf/SiC 复合材料在高温水氧下的氧化行

为开展了研究。吴守军[6]研究表明, 1000 ℃以上, 

水氧环境加快了 SiCf/SiC 复合材料的氧化, 且氧化

速率随 H2O/O2 分压比或温度的升高而显著增加。

Wang 等[7]研究了 SiCf/SiC 复合材料在 500~1100 ℃

范围内的水氧腐蚀行为, 发现 900 ℃以上, SiC氧化

生成的 SiO2 可封闭孔隙, 从而阻止其进一步氧化并

有效保留材料的力学性能。Christensen 等[8]研究表

明, 在 1000 ℃水蒸气环境下, SiC/BN/SiC 复合材料

中结晶态 BN 挥发留下的孔隙会被纤维/基体表面形

成的 SiO2 填充直至封闭, 这一过程由反应动力学控

制。Zhang 等 [9]研究发现 , SiCf/SiC 复合材料经

1300 ℃水氧环境腐蚀 120 h 后, 形成的液态非晶

SiO2 填充界面氧化留下的孔隙并与纤维产生强结合; 

同时, SiO2 相变引发的层内应力累积会使其开裂, 

进而破坏纤维, 最终导致材料失效。上述研究主要

集中于块状陶瓷基复合材料的水氧腐蚀行为。但在

实际服役条件下, 材料会承受热物理与化学损伤的

耦合作用, 其失效机理和损伤规律极为复杂。尤其

是块状陶瓷基复合材料, 由于其由多个不同方向和

排列的纤维束组成, 多尺度、非均匀的结构特点决

定了其复杂的多尺度损伤耦合特性。  

相比于块状陶瓷基复合材料, 由单个纤维束和

基体组成的迷你复合材料在基本尺度上与其对应, 

且在高温水氧环境下的失效机理相似, 可准确表征

其在不同服役环境下的结构和性能。迷你复合材料

具有制作成本低、实验效率高、性能表征准确和失

效机理研究便利等优点, 是一种极具潜力的研究体

系。Chen 等[10]研究了高温长时热处理对 Mini-SiCf/ 

SiC 复合材料力学性能的影响。结果表明 , 在

1200 ℃以上, 随着热处理时间的延长, 纤维损伤程

度加剧, 材料力学性能持续恶化, 断口处纤维拔出

长度逐渐缩短。Emmanuel 等[11]研究了水热环境对

含Y2Si2O7界面层的Mini-SiCf/SiC复合材料的影响。

研究发现, 氧化后材料的拉伸强度保持率和纤维拔

出率较高, 表明该界面层有效维持了弱纤维–基体

界面结合; 扫描电子显微镜结果也显示拉伸端口处

纤维脱黏现象明显。 

尽管已有研究关注热/水/氧处理对迷你复合材

料结构和力学性能的影响, 但对其宏/微观多尺度精

细化表征仍显不足。在实际服役中, 高温热端部件

不断承受热循环过程, 导致材料氧化损伤、微观结

构变化及力学性能退化, 因此研究其高温水氧循环
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氧化行为至关重要。本研究以 Mini-SiCf/BN/SiC 为

试材 , 通过循环氧化的实验方法 , 探究其在

1100 ℃水氧环境、不同循环氧化时间下的氧化机

制。采用 X 射线衍射仪、激光共聚焦显微镜、扫描

电子显微镜、能谱分析、拉伸强度等手段, 从宏观

和微观角度对材料的微观结构演化及损伤失效机理

进行多尺度精细化分析。特别是利用 X 射线显微镜

(XRM)扫描分析 Mini-SiCf/BN/SiC 在同一位置的氧

化情况, 对其内部裂纹、气孔等缺陷分布特征和结

构演化规律进行三维可视化表征。从基体/界面/纤

维一体化的角度, 多尺度探究了该复合材料的氧化

机制。 

1  实验方法 

1.1  材料制备与处理 

本实验采用第三代SiC纤维(福建立亚新材有限

公司)作为增强体, 利用化学气相渗透(CVI)工艺在

其表面沉积 BN 界面层及 SiC 基体 , 制备得到

Mini-SiCf/BN/SiC。为研究该材料在高温水氧环境下

的循环氧化行为, 对其进行了不同时间的循环氧化

实验。首先, 将 Mini-SiCf/BN/SiC 试材剪成长度为

50 mm 的样条, 称重并记录其初始质量, 然后将其

置于管式炉(SLGL-1200, 上海钜晶精密仪器制造有

限公司)中, 在 1100 ℃、90% H2O-10% O2(体积分数)

水氧环境下进行循环氧化实验。以 20 h 为一个循环

氧化周期, 总氧化时间为 100 h, 实验过程中记录样

品的质量变化。对不同循环氧化时间考核后的样品

进行表征。其中, 测试表面粗糙度时, 需将试样折

断, 收集掉落的单束 Mini-SiCf/BN/SiC 进行测试。

材料的断面和表面经镶嵌、磨抛制样后进行微观结

构表征。断面镶嵌样在磨抛过程中, 使用游标卡尺

测量其高度并控制研磨量, 分别磨抛至距材料一端

1 和 10 mm 的位置, 具体位置如图 1(a)所示。拉伸

试样件示意图如图 1(b)所示, 试样长度为 50 mm, 

试验长度为 25 mm, 采用 AB 胶将试样和尼龙夹具

黏接固定。 

1.2  测试方法 

采用赛多利斯 BSA124S-CW 型电子天平称量

Mini-SiCf/BN/SiC 的质量变化。采用德国布鲁克 D8 

ADVANCE 型 X 射线衍射仪(XRD)表征材料的物相

组成, 设备参数设置为: 管电压 45 kV, 步长 0.02°, 

扫描范围 2θ=10°~80°, 扫描速率 10 (°)/min。采用德

国蔡司 LSM900 型激光共聚焦显微镜(LSCM)观察

单束 Mini-SiCf/BN/SiC 的表面形貌, 并获得表面三 

 
 

图 1  Mini-SiCf/BN/SiC 的测试示意图 

Fig. 1  Schematic diagrams of the test for Mini-SiCf/BN/SiC 
(a) Location of SEM test; (b) Tensile test specimen 
 

维图和表面粗糙度 Sa。设备物镜倍数为 50×, 选取

表征区域为 38 μm×76 μm。采用德国蔡司 Sigma 300

型场发射扫描电镜(FE-SEM)分析材料截面的原始

形貌。采用荷兰飞纳 Phenomenon 型台式扫描电子

显微镜(SEM)分析材料的微观形貌和能谱(EDS)。采

用长春方锐科技有限公司 WDW-100 型电子万能试

验机对复合材料进行拉伸测试 , 加载速率为

0.2 mm/min。采用德国蔡司 Xradia 610 versa 型 X 射

线显微镜(XRM)分析材料的内部结构, 扫描模式为

bin2, 曝光时间为 1 s, 空气情况下电压和功率分别

为80 kV和 10 W, 分辨率为1.50 μm。基于VG Studio

软件进行三维重建 , 采用阈值分割的方式获取缺

陷和基体等组分的微结构信息 , 以分析缺陷分布

特征。 

2  结果与讨论 

2.1  样品微观结构 

Mini-SiCf/BN/SiC 的断口微观形貌如图 2 所示, 

BN 界面相与纤维和基体的结合均较为紧密, BN 界

面层厚度为 200~300 nm, 呈现出较明显的层状结

构。EDS 分析表明, BN 界面中主要含有 B 和 N 元

素, 并检测到 5.03%(原子分数)的 O 元素, 推测为制

备过程中反应气体或设备环境引入的氧污染。此外, 

还检测到微量 Si 和 C 元素, 这可能是 EDS 分析时

电子束穿透深度达到邻近 SiC 基体区域, 受到基体

信号干扰的结果。 

2.2  Mini-SiCf/BN/SiC 的氧化行为 
记录三个 Mini-SiCf/BN/SiC 试材的质量变化与 
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图 2  原始 Mini-SiCf/BN/SiC 的 SEM 照片(a, b)和 EDS 图谱(c) 

Fig. 2  SEM images (a, b) and EDS pattern (c) of the original Mini-SiCf/BN/SiC composite 

 

氧化时间的关系, 结果如图 3 所示。试材质量逐渐

增加, 其中氧化 0~20 h 内增重较明显, 随着氧化时

间延长, 增重速率逐渐变小; 当氧化达到 80~100 h

时, 质量曲线趋于平缓。试材的平均质量变化率呈

抛物线规律, 经 100 h 循环氧化后, 质量增加了

3.06%, 说明Mini-SiCf/BN/SiC的氧化增重对试材的

质量变化起主导作用。 

对 Mini-SiCf/BN/SiC 基体表面分别进行 SEM、

LSCM 和 XRD 表征, 结果如图 4~图 6 所示。SEM

照片显示, 未经氧化的材料表面呈交错的棒状, 较

为粗糙(图 4(a)), 利用 LSCM 测得其 Sa 为 1.472 μm。

氧化 20 h 后, 由于 SiC 在氧化初期生成的产物呈无

定型玻璃态 , 材料表面变得相对光滑 , Sa 减小至

1.241 μm(图 5(c, d))。随着循环氧化时间进一步延

长, 试材表面 SiO2 衍射峰(PDF#82-1406)逐渐增强

(图 6), 说明 SiO2 氧化层的生长和发育逐渐完善, 

由无定型向结晶态转变, 形成更有序的晶体结构, 

其结晶度不断提高。与此同时, 基体的 Sa 不断增

大。虽然 SiC 与水氧气氛反应生成 Si(OH)4 和 H2

等气体逸出, 导致氧化层表面出现气孔、微裂纹并

局部剥落, 但整体仍保持相对光滑和完整。 

 

 
 

图 3  Mini-SiCf/BN/SiC 的质量变化与循环氧化时间的关系 

Fig. 3  Relationship between mass change and cyclic 
oxidation time of Mini-SiCf/BN/SiC  

 
 

图 4  循环氧化不同时间的 Mini-SiCf/BN/SiC 表面 SEM 照片  

Fig. 4  SEM images of Mini-SiCf/BN/SiC surface after cyclic 
oxidation for different time 
(a) 0 h; (b) 20 h; (c) 40 h; (d) 60 h; (e) 80 h; (f) 100 h 

 

当氧化时间为 40~60 h 时(图 4(c, d)), 试材表面

变得疏松多孔。这是由于结晶态 SiO2 与 SiC 的热膨

胀系数存在数量级差异 ,  引起热应力 ,  从而导致

SiO2 氧化层破裂并生成微裂纹[12-14]。随着微裂纹的

扩展, 氧化层与基体界面处产生界面剪切应力, 引

起氧化层滑移甚至局部剥落[15], 使得 Sa 不断增大。

当氧化时间为 80~100 h 时, SiO2 衍射峰变得更加尖

锐, 材料表面出现宽度较大的粗裂纹, 并相互连接

成网格状结构, 同时伴随氧化物分层剥落现象。氧

化物分层剥落使基体再次暴露于水氧环境中, 水氧

气氛通过孔隙、微裂纹、氧化层等途径沿垂直于纤

维轴方向扩散, 进而形成新的氧化程度较低的氧化

层。这一过程不断重复, 构建了动态更新的“外层多

孔可牺牲层–中层致密 SiO2–内层 SiC 基体”三维防

护屏障。这不仅周期性地消耗和剥离了局部氧浓度 
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图 5  循环氧化不同时间的 Mini-SiCf/BN/SiC 的表面形貌、三维图和粗糙度 

Fig. 5  Surface morphologies, 3D images and roughnesses of Mini-SiCf/BN/SiC after cyclic oxidation for different time 
(a, b) 0 h; (c, d) 20 h; (e, f) 40 h; (g, h) 60 h; (i, j) 80 h; (k, l) 100 h 

 

 
 

图 6  循环氧化不同时间的 Mini-SiCf/BN/SiC 表面 XRD 图谱 

Fig. 6  XRD patterns of Mini-SiCf/BN/SiC surface after cyclic 
oxidation for different time 

 
梯度, 还抑制了氧化反应沿垂直于纤维轴方向的进

一步发展。结合图 3 和图 4 还可看出, 在氧化腐蚀

过程中, 材料的质量变化呈现复杂的竞争机制: 一

方面, 氧化物的持续形成导致材料增重; 另一方面, 

活性氧化产物挥发和氧化层剥落造成质量损失。两

者之间的动态平衡使得材料的增重速率逐渐变缓。

总体上, 平均质量变化率遵循抛物线规律, 表明扩

散控制占主导地位, 但微观尺度上 SiO2 层的剥落现

象揭示了水氧腐蚀反应的动态竞争过程: 从初始反

应控制阶段转变为以扩散控制为主导 , 并伴随反

应–扩散的动态竞争。 

对不同循环氧化时间下 Mini-SiCf/BN/SiC 的截

面进行 SEM 表征与分析, 结果如图 7 和图 8 所示。 
 

 
 

图 7  循环氧化不同时间的 Mini-SiCf/BN/SiC 中部(距端头

10 mm)位置的 SEM 照片 

Fig. 7  SEM images of the middle part of Mini-SiCf/BN/SiC 
(10 mm from the end) after cyclic oxidation for different time 
(a) 0 h; (b) 20 h; (c) 40 h; (d) 60 h; (e) 80 h; (f) 100 h 
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图 8  氧化 100 h 后 Mini-SiCf/BN/SiC 近端头(距端头 1 mm)位置的 SEM 照片和 EDS 图谱 
Fig. 8  SEM images and EDS patterns of Mini-SiCf/BN/SiC near the tip (1 mm away from the tip) after oxidation for 100 h 

(a, b) SEM images; (c) EDS-spot 1; (d) EDS-spot 2 
 

由图 7(a~c)可知, 当氧化 0~40 h 时, Mini-SiCf/BN/ 

SiC 中部(距端头 10 mm)位置的 BN 界面层较完整。

氧化至60~100 h时, BN界面层氧化挥发现象明显加

剧, 出现了明显的弧形孔洞(图 7(d~f))。结合图 8 氧

化 100 h 后 Mini-SiCf/BN/SiC 近端头位置的 SEM 和

EDS 结果可知, 近端头处材料的氧化程度显著高于

内部, 其基体内存在弧形孔洞和裂纹等缺陷, 且缺

陷附近填充有 O、B、Si、C 等元素组成的氧化物。

这说明缺陷附近除了基体 SiC 外, 还包含由界面层

两侧的基体和纤维氧化生成的 SiO2 和进一步反应

生成的硼硅酸盐(B2O3·xSiO2)。但由图可知, 此时缺 

陷并未被完全弥合, 相对于沿垂直于纤维轴方向的

扩散, 氧化气氛更易通过孔洞和裂纹等缺陷沿平行

于纤维轴方向进入材料内部。 

2.3  高温水氧考核前后 Mini-SiCf/BN/SiC 的

XRM 扫描分析 

为进一步深入分析 Mini-SiCf/BN/SiC 内部的缺

陷状态变化, 选取易被严重氧化的近端头部分进行

XRM 扫描测试, 观察其同一位置氧化前后内部裂

纹、气孔等缺陷分布特征和三维结构变化, 结果如

图 9~图 11 所示。其中, 不同颜色代表 0~0.0001 mm3 
 

 
 

图 9  氧化前 Mini-SiCf/BN/SiC 的 XRM 分析结果 
Fig. 9  XRM analyses of Mini-SiCf/BN/SiC before oxidation 

(a) Overall diagram; (b-d) Slice diagrams; (e, f) Defect distribution diagrams; (g) Defect statistical diagram 
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图 10  氧化 100 h 后 Mini-SiCf/BN/SiC 的 XRM 分析结果 

Fig. 10  XRM analyses of Mini-SiCf/BN/SiC after oxidation for 100 h 
(a) Overall diagram; (b-d) Slice diagrams; (e, f) Defect distribution diagrams; (g) Defect statistical diagram 

 

 
 

图 11  氧化 0 和 100 h 后 Mini-SiCf/BN/SiC 的不同尺寸缺陷

体积占比分析 

Fig. 11  Analysis of the proportion of defect volume with 
different sizes in Mini-SiCf/BN/SiC after oxidation for 0 and 
100 h 
 

区间内不同体积的缺陷, 大于 0.0001 mm3 的缺陷均

标为红色。由图 9 可知, 氧化前 Mini-SiCf/BN/SiC

内部存在分布较不均匀的微裂纹或孔隙等原始缺陷,  

且主要分布于纤维束间的基体部分。这可能是由于

CVI 工艺制备 SiC 基体时, 已沉积的 SiC 基体堵塞

了内部孔隙与外部的通道, 也可能是 CVI 冷却过程

中形成的温度梯度、热应力以及局部损伤[16]导致

的微裂纹和孔隙。经100 h循环氧化后, 如图10(a~d) 

所示, 材料内部产生大量缺陷, 尤其在基体表面和

原始缺陷附近, 表明水氧气氛通过基体表面和缺陷

沿平行和垂直于纤维轴的方向扩散至材料内部。氧

化前后内部缺陷提取和三维可视化分析结果如

图 9(e~g)和图 10(e~g)所示, 氧化后缺陷分布显著增

密且趋于均匀, 氧化前材料内部缺陷占材料的体积

比为 2.53%, 氧化后增至 12.44%, 内部缺陷明显增

多。缺陷统计结果显示, 总缺陷数量由 73 个增加到

7779 个 , 增长了约 106 倍。氧化前缺陷体积在

0~0.0025 mm3 范 围 内 , 氧 化 后 缺 陷 体 积 在

0~0.025 mm3 范围内, 表明材料内部出现了较大缺

陷。结合不同尺寸缺陷体积占比分析(图 11)可知, 氧

化后微小缺陷显著增加, 其中体积>10–6 mm3 的较

大尺寸缺陷的占比减小, 而体积<10–7 mm3 的小尺

寸缺陷的占比从 59.72%增加到 91.40%。这与氧化

后总缺陷数量跨数量级增加, 并且组分氧化生成的

多孔氧化物缺陷数量大、缺陷尺寸小密切相关。此

外, 水氧气氛通过原始缺陷快速扩散至材料内部, 

氧化生成物能够在一定程度上填充缺陷。但由于

CVI 工艺的技术局限性, 制备的复合材料孔隙率较

高, 而这些孔隙未能被氧化物完全弥合, 成为水氧

气氛的扩散通道。随着氧化时间的延长, 水氧气氛

将不断通过孔隙和缺陷对材料内部造成氧化损伤。 

2.4  热–水–氧耦合环境下材料氧化机制分析 

在 1100 ℃水氧环境中, Mini-SiCf/BN/SiC 的组

分会与氧化气氛发生一系列物理和化学反应, 导致

材料的质量和微观结构发生变化。本实验的

Mini-SiCf/BN/SiC 可能经历以下反应[17-20]:   

 2 2 3 24BN(s) 3O (g) 2B O (l) 2N (g)    (1) 

 2 3 2 3B O (l) B O (g)  (2) 

 2 3 2 2 3 3 3 3 6B O (l) H O(g) HBO (g)/H BO (g)/H B O (g)  (3) 

 2 2SiC(s) 3 2O (g) SiO (s) CO(g)    (4) 

 2 2 2SiC(s) 3H O(g) SiO (s) 3H (g) CO(g)     (5) 

 2 2 4SiO (s) 2H O(g) Si(OH) (g)   (6) 
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 2 3 2 2 3 2B O (l) SiO (s) B O SiO (l)x x   (7) 

反应(1~3)是 BN 组分的氧化反应, 主要产物是

B2O3。在高温水氧环境中, B2O3 易通过反应(2, 3)挥

发, 导致材料失重。反应(4, 5)为 SiC的氧化反应, 主

要产物为具有自愈合作用的 SiO2, 能够阻碍材料被

进一步氧化, 并引起材料增重[21]。此外, SiO2 会与水

蒸气反应生成 Si(OH)4 并挥发, 如反应(6)所示, 从

而持续消耗氧化层, 引起材料失重。研究表明, 由于

SiO2 的生成速度大于 Si(OH)4 的挥发速度, SiCf/SiC

复合材料在水蒸气环境下整体出现增重现象, 且水

分压越高, 增重效果越明显[6]。反应(7)显示, SiC 和

BN 的协同氧化可形成低挥发性、低氧扩散系数的

硼硅酸盐玻璃[22], 从而降低 B2O3的挥发性, 同时提

高 SiO2 的流动性, 促进材料内部缺陷的填充。结合

本实验结果可知, 在 1100 ℃、90% H2O-10% O2(体

积分数)条件下, Mini-SiCf/BN/SiC 的质量变化是各

个增重和失重反应综合作用的结果, 其腐蚀机制由

初始反应控制阶段转变为扩散控制主导阶段。 

此外, 各组分的氧化会引起材料内部微观结构

的变化, 并形成缺陷, 为水氧气氛的扩散提供路径。

结合本实验结果, 可以推断 1100 ℃热–水–氧耦合

环境下 Mini-SiCf/BN/SiC 的氧化机制, 如图 12 所

示。氧化气氛主要通过孔洞、孔隙、裂纹等路径向

材料内部侵蚀, 且扩散方向主要为垂直和平行于纤

维轴的两个方向。研究表明, BN 的起始氧化温度约

为 800 ℃, 而 SiC 在 900 ℃以上开始氧化生成

SiO2
[23]。因此, Mini-SiCf/BN/SiC 的氧化反应首先发

生在材料端头的 BN 界面相处, 氧化气氛从平行于

纤维轴的方向对材料产生氧化损伤。随着温度升高

至 1100 ℃, SiC 开始氧化, 此时水氧气氛从平行和

垂直于纤维轴的方向对材料进行氧化损伤。一方面, 

水氧气氛从暴露于材料表面的端头位置沿 BN 界面

氧化形成的环形孔洞向平行于纤维轴的方向扩散。

但由于 BN 界面与其两侧的 SiC 基体和纤维会同时 
 

 
 

图 12  1100 ℃水氧环境中 Mini-SiCf/BN/SiC 的氧化机制 

Fig. 12  Oxidation mechanism of Mini-SiCf/BN/SiC in 1100 ℃ 

water oxygen environment  

氧化形成具有填充作用的 SiO2 玻璃和硼硅酸盐玻

璃, 导致该方向上的氧化损伤受到抑制。另一方面, 

水氧气氛通过氧化外层 SiC 基体并沿垂直于纤维轴

的方向向材料内部扩散。而 SiC 基体经“氧化–扩

散–开裂–剥落”的过程及“氧化–缺陷–再氧化”的循

环, 最终在垂直于纤维轴方向上动态形成“三维防

护屏障”: 外层多孔可牺牲层、中层致密 SiO2 和内层

SiC 基体, 从而阻碍水氧气氛在基体内的扩散。这两

个方向上纤维/基体/界面相的协同效应显著减缓了

热–水–氧耦合环境对材料的侵蚀。 
2.5  高温水氧考核前后 Mini-SiCf/BN/SiC 的

拉伸强度 

对氧化前后的 Mini-SiCf/BN/SiC 进行拉伸强度

测试, 结果如图 13 所示。未氧化(0 h)试材的平均拉

伸强度为(328.47±32.84) MPa, 循环氧化 100 h 后, 

平均拉伸强度为(343.27±35.71) MPa, 拉伸性能未

发生显著变化。由拉伸断口形貌(图 14(a~d)分析可

知, 氧化前后样品断口均呈台阶状, 并均有明显的

纤维桥联、界面脱黏、纤维拔出和裂纹偏转等现象。

此外, 图 14(e, f)显示, 氧化 100 h 后, 试材拉伸断口

处的 BN 界面相保持结构完整且无孔洞缺陷, 氧含

量为 9.32%(原子分数)。结合图 2 结果, 说明高温水

氧环境导致试材中端部位的界面发生了轻微氧化。

值得注意的是, 试材拉伸断口处的氧含量显著低于

端头区域, 且力学性能未因此显著下降。上述结果

表明, 经历 1100 ℃水氧考核 100 h 后, 试材中端仍

能维持良好的界面稳定性, 基体与界面相的“强基

体–弱界面”的协同氧化增韧机制仍然有效。这表明, 

平行于纤维轴方向上玻璃相对缺陷的填充, 以及垂

直于纤维轴方向上基体构建的“外层多孔可牺牲层–

中层致密 SiO2–内层 SiC 基体”三维防护屏障, 这两

者的协同效应显著缓解了热–水–氧耦合环境对材料

的侵蚀, 并保持了界面层、基体与纤维之间的稳定

协同作用。 
 

 
 

图 13  氧化前后 Mini-SiCf/BN/SiC 的拉伸强度柱状图 

Fig. 13  Tensile strength histogram of Mini-SiCf/BN/SiC 
before and after oxidation 
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图 14  氧化前后 Mini-SiCf/BN/SiC 的拉伸断口形貌及 EDS

分析 
Fig. 14  Tensile fracture morphologies and EDS analyses of 
Mini-SiCf/BN/SiC before and after oxidation 
(a, b) 0 h; (c-f) 100 h 

3  结论 

本研究在 1100 ℃、90% H2O-10% O2(体积分数)

条件下, 通过多尺度表征, 分析了 Mini-SiCf/BN/SiC

的基体/界面/纤维一体化氧化机制, 主要结论如下。 

(1)随着循环氧化时间的延长, SiC 表面初期形成

的无定型 SiO2 逐渐结晶化, 导致氧化层出现局部剥

落, Sa值先减小后增大。氧化过程的腐蚀机制从氧化

初期的反应控制转为扩散控制为主导。 

(2)XRM 结果表明, 经循环氧化后材料内部缺陷

总数呈数量级增加, 以 10–7 mm3 以下的小尺寸缺陷

为主, 占比从 59.72%增加到 91.40%。大部分缺陷分

布于基体表面, 且氧化产物对微裂纹或孔洞等原始

缺陷起到一定填充作用, 但未能完全弥合, 致使其

仍可作为氧化气氛的扩散通道。 

(3)材料在循环氧化前后的拉伸性能变化不显著, 

分别为(328.47±32.84)和(343.27±35.71) MPa。这说明, 

平行于纤维轴方向的界面层及邻近基体和纤维生成

的 SiO2 和硼硅酸盐玻璃对缺陷的填充, 以及垂直于

纤维轴方向的“外层多孔可牺牲层–中层致密SiO2–内

层 SiC 基体”动态三维防护屏障, 共同构成了基体/界

面/纤维一体化氧化机制, 可显著缓解热–水–氧耦合

环境下循环氧化对材料的侵蚀。 
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