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反应熔渗法制备 Hf-Si 基涂层-基体一体化改性 C/C 

复合材料的微观结构及烧蚀性能 

赵彤彤 1, 代吉祥 1, 苏 成 1, 师 艳 1, 沙建军 1,2 
(大连理工大学 1. 力学与航空航天学院; 2. 工业装备结构分析优化与 CAE 软件全国重点实验室, 大连 116024) 

摘 要: 为提升 C/C 复合材料在超高温长时环境下的抗烧蚀性能, 本研究采用非包埋的反应熔渗法制备了 Hf-Si 基

涂层-基体一体化改性 C/C 复合材料。微观结构分析表明, 涂层和基体主要由 HfC、SiC 和 HfSi2 相构成, 两者通过

化学反应形成紧密结合。材料内部基体的致密度及组分构成沿渗透方向呈现梯度分布: 靠近入渗端孔隙填充致密, 

基体相以 HfC-HfSi2 为主; 远离入渗端残存较多孔隙, 基体相以 SiC 和 Si-HfSi2 两相共晶组织为主。表面涂层结构

连续且致密, 厚度约 120 μm, 其主要由 SiC 外层和 HfC-HfSi2-SiC 内层构成。对复合材料反应形成机制的深入探究

表明, HfC-SiC-HfSi2 涂层-基体一体化结构是熔体渗透-反应与气相渗透-沉积协同作用的结果。氧乙炔烧蚀测试结

果表明, 该复合材料具有优异的抗高温烧蚀性能。在 2500 ℃下烧蚀考核 60、180、600 和 3540 s 后, 材料的线烧

蚀率分别为–3.52、–1.35、–0.85 和 0.118 μm/s。复合材料优异的抗烧蚀性能源于表面多组分涂层协同氧化生成的连

续致密 HfO2 保护层, 以及涂层下方基体氧化生成的 HfO2-SiO2-HfSiO4 多相混合氧化物层。两者共同作用, 有效抑

制了氧气向内扩散, 从而显著延缓了复合材料内部的氧化烧蚀进程。本研究为制备高性能一体化热防护结构提供了

一种可行的技术策略。 
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Abstract: To enhance the ablation resistance of C/C composites under ultra-high-temperature and long-duration 

conditions, a non-embedded reactive melt infiltration technique was employed to fabricate a Hf-Si-based 
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coating-matrix integrated modified C/C composite. Microstructural analysis revealed that the coating and matrix 

primarily consist of HfC, SiC, and HfSi2, with strong interfacial bonding formed between them through chemical 

reactions. Within the materials, the matrix density and composition exhibited a gradient distribution along the 

infiltration direction. Specifically, regions proximal to the infiltration source were denser and rich in HfC-HfSi2 phases, 

whereas distal regions were more porous, with the matrix consisting mainly of SiC and Si-HfSi2 eutectic structure. The 

surface coating was continuous and dense, with a uniform thickness of approximately 120 µm. It featured a distinct 

bilayer architecture composed of an outer SiC layer and an inner HfC-HfSi2-SiC layer. An in-depth investigation of the 

reaction mechanism revealed that the HfC-SiC-HfSi2 coating-matrix integrated structure formed through a synergistic 

effect of melt infiltration-reaction and vapor permeation-deposition. The composite exhibited exceptional ablation 

resistance when exposed to an oxyacetylene flame. After ablation tests conducted at 2500 ℃ for 60, 180, 600, and 

3540 s, the linear ablation rates were –3.52, –1.35, –0.85, and 0.118 μm/s, respectively. This outstanding performance 

is attributed to the in-situ formation of a dual-layer oxide barrier. A dense, continuous HfO2 layer generated from the 

surface coating works in concert with a multiphase HfO2-SiO2-HfSiO4 oxide layer generated from substrate oxidation. 

Together, these layers effectively retard inward oxygen diffusion and suppress the oxidative ablation process. This 

work proposes a viable strategy for designing and fabricating high-performance integrated thermal protection structures. 

Key words: reactive melt infiltration; ultra-high temperature ceramic; coating-matrix integration; microstructure; 

ablation resistance 

先进飞行器在大气层内的高马赫数飞行会导致

强烈的气动加热, 使表面温度迅速升至 2000 ℃以

上, 进而引发严重的氧化和烧蚀现象[1-2]。这种极端

热环境对热防护结构设计和材料选择提出了更高要

求[3-4]。C/C 复合材料具有低密度、低热膨胀、高比

模、高比强以及高导热等性能优势, 展现出广阔的应

用前景[5-6]。然而, 该材料在 500 ℃以上容易氧化[7-8]。

研究表明, 引入超高温陶瓷(UHTCs)是提高 C/C 复

合材料抗氧化烧蚀性能的有效途径[9-10]。 

UHTCs 材料主要是指过渡金属(Zr、Hf、Ta 等)

的硼化物、碳化物和氮化物 , 其熔点普遍超过

3000 ℃[11-12]。复杂的化学键合造就了 UHTCs 的高

机械性能、高导热系数以及优异的抗氧化烧蚀性能, 

使其可在极端高温有氧环境中应用[13-14]。其中, HfC

的熔点高达 3890 ℃, 且高温化学稳定性良好[15-16], 

其氧化物 HfO2 同样具有超高熔点(2890 ℃)和极低

的饱和蒸气压[17], 因此被视为改性 C/C 复合材料的

有利组分。然而, HfC 氧化生成的 HfO2 呈多孔结构, 

不利于阻止氧气向材料内部扩散[18-19]。已有研究证

实, 引入 SiC 可以提高 HfC 改性 C/C 复合材料的抗

氧化烧蚀性能, 其氧化生成的玻璃态 SiO2 能够填充

复合材料中的孔隙和裂纹[20-21]。因此, HfC-SiC 材料

体系已被广泛应用于 C/C 复合材料的基体改性。 

近年来, 研究人员已通过反应熔渗(RMI)[22-24]、前

驱体浸渍裂解(PIP)[25-27]等工艺制备出 HfC-SiC 改性

C/C 复合材料。单一基体改性策略虽然能提升 C/C

复合材料的整体抗氧化性能, 但材料表面裸露的纤

维和碳基体会优先氧化形成孔洞和凹槽, 加速氧气

向内部扩散。单一表面涂层防护技术虽然能够在烧

蚀初期有效隔绝氧气, 但其保护能力受限于涂层厚

度及与基体的结合强度。在长时间极端烧蚀条件下, 

涂层一旦耗尽或发生开裂、剥落, 暴露的碳基体将

迅速氧化失效。此外, 对于 HfC-SiC 体系, 其长时

抗烧蚀性能的关键瓶颈在于基体自身的“Si 供应”能

力。研究表明, 在超高热流作用下, SiC 氧化生成的

SiO2 会因挥发和冲刷而迅速流失。若基体中的 Si

源不足, 则 SiO2的愈合机制将在烧蚀前期快速失效[28], 

使得此类材料仍难以抵抗超高温(>2300 ℃)、长时间

(>600 s)的烧蚀考核。为解决上述难题, 有必要发展

一种 Hf-Si 基涂层-基体一体化改性 C/C 复合材料的

制备方法, 构建具有强 Si 供应能力的超高温陶瓷涂

层-基体一体化结构, 从而提升这类材料的长时抗

高温烧蚀性能。 

基于上述挑战, 本研究发展了一种非包埋 RMI

技术, 成功制备了 HfC-SiC-HfSi2 涂层-基体一体化

改性 C/C 复合材料。与传统包埋方式相比, 非包埋

RMI 避免了粉体浪费、表面残余熔体难清理及结构

易损伤等问题, 为工程化应用的复杂异形结构件的

近尺寸成型提供了可行方案。通过对所制备的复合

材料进行系统的微观组织结构表征和分析, 阐明其

涂层-基体一体化结构的反应形成机制。借助氧乙炔

烧蚀试验, 对材料在 2500 ℃下不同时长的烧蚀性
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能进行考核, 并对烧蚀后试样表面氧化层微观组织

结构进行分析, 以揭示相关烧蚀机制。 

1  实验方法 

1.1  材料制备 

选用体积密度为 0.83 g/cm3 的三维细编穿刺织

物(天鸟高新技术股份有限公司)作为增韧结构, 通

过化学气相浸渗(CVI)工艺在碳纤维表面制备热解

碳基体, 制得密度为 1.14 g/cm3 的 C/C 多孔预制体。

随后以 HfSi2 粉体(锦州海鑫金属材料有限公司)作

为原料进行熔渗。具体步骤如下: 将 C/C 预制体切

割成尺寸为 80 mm×35 mm×10 mm 的规则块体, 经

超声清洗并干燥后, 置于装有适量 HfSi2 粉体的坩

埚中, 使预制体立于粉体上方, 以保证 RMI 过程中

熔体沿自下而上的方向进行单向浸渗。将坩埚置于

真空高温炉中 , 以 5~10 ℃ /min 的速率加热至

1700 ℃以上, 并保温 1~2 h, 随炉冷却至室温后, 获

得涂层-基体一体化改性 C/C 复合材料。为便于表述, 

将该复合材料标记为 CHS。 

1.2  测试与表征 

采用阿基米德排水法测量 C/C 预制体和 CHS

复合材料的密度和开孔率。通过 X 射线衍射仪(XRD, 

Empyrean, Malvern Panalytical, 荷兰)分析复合材料

的物相组成。通过 X 射线显微镜(XRM, Xradia 610 

Versa, ZEISS, 德国)获取复合材料的高分辨三维形

貌结构图像。通过扫描电子显微镜(SEM, SU5000, 

High-Tech, 日本)及其配套能谱分析仪(EDS, Ultim 

Max, Oxford, 英国)分析复合材料的微观形貌结构

和元素分布。 

参照 GJB 323B––2018 标准, 采用氧乙炔烧蚀

试验考核试样的烧蚀性能。烧蚀枪垂直于试样表面, 

枪尖端内径为 2 mm, 枪尖端到试样表面的距离为

15 mm。使用双红外测温仪记录试样烧蚀中心的温

度, 调节氧气(O2)和乙炔(C2H2)的流量使烧蚀中心

温度达到 2500 ℃。经热流密度计标定, 该烧蚀条件

下的热流密度约为 8.9 MW/m2。分别进行 60、180、

600 以及 3540 s 的烧蚀考核 , 相应试样标记为

CHS-60、CHS-180、CHS-600 和 CHS-3540。测量

烧蚀前后试样的质量和烧蚀中心厚度 , 分别根据

式(1, 2)计算试样的质量烧蚀率 Rm 和线烧蚀率 Rl, 

以定量评估材料的抗烧蚀性能:  

 1 2
l

l l
R

t


          (1) 

 1 2
m

m m
R

t


         (2) 

式中, l1、l2 分别为烧蚀前、后试样烧蚀中心的厚度, 

μm; m1、m2 分别为烧蚀前、后试样的质量, mg; t 为

烧蚀时间, s。 

2  结果与讨论 

2.1  CHS 的宏观结构及相组成 

图 1为CHS复合材料的宏观光学形貌及物相组

成。复合材料表面均匀覆盖着一层灰色涂层

(图 1(a))。对该涂层进行 XRD 分析, 发现其由 SiC、

HfC、HfSi2及 Si等相构成, 其中 SiC衍射峰尖锐, 表

明 SiC 结晶度高、晶粒尺寸较大(图 1(b))。沿厚度

方向切割观察材料内部形貌, 发现 RMI 引入的基体

相(亮色区域)填充了纤维束(灰色区域)间的孔隙 , 

形成了两相互嵌的紧密复合结构(图 1(c))。材料内部

基体的 XRD 图谱显示其主要物相为 HfC、SiC 以及

HfSi2(图 1(d))。由阿基米德排水法测得 CHS 复合材

料的密度和孔隙率分别为 3.29 g/cm3 和 12.93%。与

C/C 预制体相比, CHS 复合材料的密度显著增加, 

孔隙率下降近 64%, 表明大量陶瓷基体被成功引入

C/C 预制体中, 从而获得 HfC-SiC-HfSi2 涂层-基体

一体化改性 C/C 复合材料。 

为进一步分析 CHS 复合材料的基体分布情况, 

利用 XRM 技术获取其高分辨三维形貌结构图, 部

分二维图像切片如图 2 所示。图中白色区域为 HfC、

HfSi2 等高密度陶瓷基体, 黑色区域则为低密度 C/C

或孔隙。由于陶瓷基体与其他组分对 X 射线的衰减

系数差异显著, 在固定灰度窗口设置下, 难以区分

灰度相近的碳纤维和孔隙(图 2(a))。可以看出, 陶瓷

基体在材料内部沿 Z 方向呈梯度分布: 靠近入渗端

陶瓷基体含量高 , 远离入渗端陶瓷基体含量较少

(图 2(b))。但在靠近材料边缘侧壁的 YZ 切面中未观

察到明显的陶瓷基体梯度分布现象(图 2(c)), 这表

明 CHS 复合材料内部的致密化进程和表面涂层的

形成机制可能不同。 

鉴于传统的阈值分割方法无法有效区分灰度相

近的C/C和残余孔隙, 本研究基于Dragonfly软件的

深度学习模块, 对 XRM 图像进行多组分识别与标

记训练, 实现图像的特征分割和提取。图 3(a)为基

于深度学习处理的 CHS 复合材料内部的三维 XRM

图像, 图中粉色代表陶瓷基体, 绿色代表 XY 向纤维, 

蓝色代表 Z 向纤维, 红色代表孔隙。统计得到材料 
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图 1  (a, c) CHS 上表面和横切面的宏观形貌; (b, d)涂层和基体的 XRD 图谱 

Fig. 1  (a, c) Macroscopic photographs of the upper surface and cross-section of CHS;  
(b, d) XRD patterns of the coating and substrate  

 

 
 

图 2  CHS 的 XRM 图像切片 

Fig. 2  XRM image slices of CHS 
(a) XZ plane; (b, c) YZ plane 

 

内部各组分体积分数为: 陶瓷基体 27.37%, XY 向纤

维 46.09%, Z 向纤维 19.12%, 残余孔隙 7.42%。材

料内部 XZ 面和 YZ 面的典型计算机断层扫描(CT)切

片如图 3(b)所示, 可以看到沿着渗透方向, 陶瓷基

体含量逐渐减少, 残留孔隙逐渐增多。图 3(c)展示

了复合材料内部陶瓷基体和残留孔隙的含量随渗透

深度的变化曲线。虚线为原始曲线, 其波动源于 CT

数据采集的离散性和分辨率限制; 实线为拟合曲线, 

可以明显看出材料内部沿渗透方向基体分布的梯度

变化规律。 
2.2  CHS 的微观形貌 

图 4 显示了 CHS 复合材料内部基体的微观形

貌。可以看出, 靠近入渗端(下端区域)的束间孔隙被

填充致密(图 4(a))。高倍观察发现, 基体由亮白色、

白色和灰色三相构成, 结合 EDS 与 XRD 分析确定

其分别为 HfC、HfSi2 和 SiC。利用 ImageJ 软件统计

并计算出各相的体积分数分别为 52.03%、39.23%和

8.74%(图 4(b))。大量 HfC 晶粒弥散分布于 HfSi2 中, 

岛状 SiC 颗粒零星分布于 HfSi2 中(图 4(c))。 

在远离入渗端(上端)区域, 残留孔隙明显增多, 

基体以灰色相 SiC 为主 , 并分布在碳基体附近

(图 4(d))。此外, 该区域还发现许多浅灰色-白色两

相混合交织结构(图 4(e))。放大观察显示该结构为

Si-HfSi2 两相共晶组织(图 4(f)), 其形成源于富 Si 型

Hf-Si 熔液在冷却过程中的析出[29]。 

进一步对 CHS 复合材料表面涂层进行微观形

貌观察, 结果如图 5 所示。涂层中相分布均匀, 存在

一些由热应力导致的微裂纹(图 5(a))。涂层由灰色

SiC 相、浅灰色 Si 相、白色 HfSi2 相和亮白色 HfC

相组成。其中, SiC 相以大颗粒形态密布在整个涂层

外表面; Si和HfSi2的凝固组织分布在 SiC颗粒间隙; 

HfSi2 中还有少量析出的 HfC 晶体(图 5(b))。值得注

意的是, SiC 大颗粒表面还分布着许多微纳米半球

状 HfSi2-Si 共晶组织(图 5(c))。图 5(d)显示了涂层截

面形貌, 可以看到涂层和基体之间通过化学反应形
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成紧密结合, 涂层厚度在 120 μm 左右。高倍图像显

示, 涂层内层(位于 SiC 层之下)主要由 HfSi2 及其间

弥散的 HfC, 以及少量 SiC 组成。利用 ImageJ 软件

统计, 涂层中 SiC、HfC 和 HfSi2 的体积分数分别为

31.53%、41.87%和 26.60%。涂层内层组织结构与材

料内部下端区域基体相一致。这一现象说明 , 

RMI 过程中到达C/C预制体上表面并参与化学反应

的 HfSi2 熔体量充足, 但材料内部上端区域仍存在

较多残余孔隙, 说明 HfSi2 熔体不可能通过毛细渗

透作用从材料内部渗透到达 C/C 预制体上表面。 

 
 

图 3  基于深度学习处理的 CHS 内部的三维 XRM 图像(a)、典型二维图像切片(b),  

以及陶瓷基体和残留孔隙的含量随渗透深度的变化曲线(c) 
Fig. 3  3D XRM image (a) and typical 2D image slices (b) of CHS processed using deep learning, along  

with the variation curves of ceramic matrix and residual pore content with penetration depth (c) 
Colorful figures are available on website 

 

 
 

图 4  CHS 内部基体的微观形貌和 EDS 结果 
Fig. 4  Microstructure and EDS results of the CHS internal matrix  

(a-c) Lower end region; (d-f) Upper end region 
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图 5  CHS 上表面涂层的微观形貌及 EDS 结果 

Fig. 5  Microstructure and EDS results of the top surface coating on CHS 
(a-c) Coating surface; (d-f) Coating cross-section 

 

结合图 2(a, c)观察到的复合材料侧壁有致密涂层

且靠近侧壁的基体致密无梯度的现象 , 可以推测

HfSi2熔体是沿着 C/C 的侧壁向上迁移并到达上表

面的。图 5(f)显示了熔体到达 C/C 上表面的铺展

现象。 
2.3  CHS 的反应形成机制 

图 6 展示了 HfC-SiC-HfSi2 涂层-基体一体化改

性 C/C 复合材料的形成机制。在高温环境下, HfSi2

粉体首先熔融成液相 , 然后在毛细力作用下渗入

C/C 预制体内部。熔体优先填充入渗端的束间孔隙, 

碳原子随之扩散进入熔体发生原位反应。如图  7 

所示, 由于反应 Hf+C→HfC 的吉布斯自由能(ΔG)

远低于 Si+C→SiC, 前者在热力学上更易进行, 因

此熔体中大量析出 HfC 晶粒, 同时伴生少量 SiC 晶

粒(图 6(a))。该反应大量消耗了熔体中的Hf元素, 使

其转变为富 Si 型 Hf-Si 熔体。该富 Si 型熔体继续向

上渗透, 但由于毛细窒息效应及熔体量的减少, C/C

上端区域的束间孔隙未被完全填充; 熔体沿着碳界

面浸润, 生成以 SiC 为主的陶瓷基体(图 6(b))。残留

的富 Si 型 Hf-Si 熔体则在冷却过程中凝固, 生成 

 

 
 

图 6  HfC-SiC-HfSi2 涂层-基体一体化改性 C/C 复合材料的形成机制示意图 

Fig. 6  Formation mechanism diagram of HfC-SiC-HfSi2 coating-matrix integrated modified C/C composites 
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图 7  Hf-C、Si-C 反应的吉布斯自由能随温度的变化曲线 

Fig. 7  Gibbs free energy changes as a function of temperature 
for the Hf-C and Si-C reactions 

 

Si-HfSi2 两相共晶组织(图 6(c))。与此同时, C/C 侧壁

上的孔隙和凹槽结构为熔体提供了毛细作用力, 引

导其浸润爬升, 抵达上表面后, 熔体与 C/C 浸润并

再次引发原位反应, 生成 HfC 和 SiC 晶粒。这些新

生成的陶瓷晶粒弥散分布在连续 HfSi2 中, 共同构

成与基体化学相容、界面结合紧密的涂层内层

(图 6(d))。外层 SiC 涂层及其表面 HfSi2-Si 微纳米共

晶半球的形成, 可能与熔体的气相挥发渗透相关[30-31]。

真空高温环境有利于 Hf-Si 熔体的挥发: 高蒸气压

的 Si 元素大量气化为硅蒸气, 低蒸气压的 Hf 元素

也可能以硅化物分子(HfSix)形式随硅蒸气共同挥发;  

同时 C/C 预制体和石墨坩埚也会释放碳蒸气。因此, 

在材料表面空间形成了富含 Si、C、Hf-Si 的多元气

相环境, 这些气相物质传输到材料外表面后, 通过

异质形核生长成粗大的 SiC 晶粒, 从而构成以 SiC

颗粒为主的涂层外表面。Hf-Si 气相组分则在温度较

低的 SiC 颗粒表面冷凝形成微纳米液滴, 并在后续

冷却过程中发生共晶凝固, 形成附着于 SiC 颗粒表

面的 HfSi2-Si 共晶半球结构(图 6(e))。 

2.4  CHS 的短时烧蚀性能 

采用氧乙炔烧蚀试验对 CHS 复合材料的烧蚀

性能进行考核。图 8(a)显示了试样烧蚀中心的温度

变化曲线, CHS-60、CHS-180 和 CHS-600 的最高烧

蚀温度分别达到 2442、2526 和 2500 ℃。图 8(b)给

出了试样的质量烧蚀率和线烧蚀率。CHS-60、

CHS-180和CHS-600的质量烧蚀率分别为2.61、2.13

和 0.67 mg/s, 线烧蚀率分别为–3.52、–1.35 和

–0.85 μm/s。质量烧蚀率为正值, 这是由于涂层中

SiC、Si、HfSi2 及 HfC 氧化生成的气液产物(SiO2、

SiO、CO、CO2)挥发流失导致质量减少。线烧蚀率

为负值, 则源于表面氧化物形成过程中的体积膨胀

使试样整体厚度增加。 

烧蚀后试样表面的宏观形貌如图 8(c)所示, 所

有试样表面均生成白色氧化层, 烧蚀中心未见明显

的烧蚀凹坑, 整体结构保持完整。CHS-60 的表面氧

化层结构疏松, 存在孔洞、裂纹及破损。随着烧蚀 
 

 
 

图 8  (a)试样烧蚀中心的温度曲线; (b)质量和线性烧蚀率; (c)试样烧蚀后的表面形貌 

Fig. 8  (a) Temperature curves at the ablation center of the samples; (b) Mass and linear ablation rates;  
(c) Surface morphologies of the samples after ablation  
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温度的提高和烧蚀时间的延长 , CHS-180 和

CHS-600 的表面氧化层趋于致密, 但在冷却过程中

出现剥落现象。这一方面与氧化层增厚导致降温过

程中热失配应力相关, 另一方面与长时间烧蚀下材

料内部纤维和基体的氧化相关。 

图 9 为烧蚀试样表面的 XRD 图谱。结果显示, 

烧蚀表面白色氧化物为HfO2, 来源于涂层中HfC和

HfSi2 的氧化, 并在冷却过程中发生相变转化为单

斜相[5]。CHS-60 的 XRD 图谱中未检测到 SiO2 衍射

峰(图 9(a)), 这可能是由于高温和高速气流作用下

试样表面生成的 SiO2 迅速挥发和冲刷流失。图 9(b)

为局部放大图谱, 图中两个衍射峰分别对应 HfO2

的 ( 111 )和 (111 )晶面 ,  可以看到 C HS - 1 8 0 和 

CHS-600 的衍射峰相比于 CHS-60 整体发生左移。

由布拉格公式计算得到 CHS-60 、 CHS-180 、

CHS-600 的晶面间距 (111)d 依次为 3.1417、3.1717 和

3.1728 Å, (111)d 依次为 2.8195、2.8434 和 2.8438 Å。

CHS-180和CHS-600中HfO2晶面间距均较CHS-60

有所增大, 表明其晶格发生了膨胀。这可能与 HfO2

在超高温下的热膨胀行为[32]及其在快速冷却过程

中的非平衡保留效应相关 , 具体原因还需要进一

步分析。 

图 10 展示了烧蚀后试样表面烧蚀中心和边缘

区域的微观形貌。CHS-60 的烧蚀中心呈现出沟壑形

貌(图 10(a))。这主要由于涂层外表面镶嵌的不规则 

 

 
 

图 9  烧蚀试样表面的 XRD 图谱(a)及 2θ=26°~34°范围的放大图谱(b) 

Fig. 9  XRD patterns of the ablated samples surface (a) and enlarged patterns in the range of 2θ=26°–34° (b) 
 

 
 

图 10  烧蚀试样表面中心和边缘区域的微观形貌 

Fig. 10  Micro-morphologies of the center and edge regions of the ablated samples surface 
(a-c) CHS-60; (d-f) CHS-180; (g-i) CHS-600 
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SiC 大颗粒在烧蚀初期发生氧化生成的液相 SiO2 挥

发流失。由于烧蚀时间短, 热量输入有限, 烧结驱动

力不足, HfO2 以固相烧结为主, 晶界处可见较多的

微孔(图 10(b))。随着烧蚀时间延长, 持续的热量输

入使 HfO2 表面发生局部熔融, CHS-180 和 CHS-600

的烧蚀中心呈现熔融烧结的特征(图 10(d, g)), 晶粒

融合导致晶界微孔明显减少(图 10(e, h))。然而 , 

CHS-600 样品因烧蚀时间明显延长, 涂层内部产生

的气相产物总量急剧增加, 气体在黏稠的熔融层内

汇合、长大并溢出表面, 形成较大尺寸的圆形气孔

(图 10(g))。与烧蚀中心相比, 试样边缘区域温度相

对较低, 均以固相烧结为主。随着烧蚀时间延长, 边

缘区域 HfO2 的晶粒尺寸逐渐增大, 晶界依然清晰

可见(图 10(c, f, i))。 

图 11 为试样烧蚀中心的截面形貌及元素面分

布图。可以看出 CHS-60 的表面涂层基本完全氧化, 

形成厚度约 120 μm 的 HfO2 层, 然而氧化层中的裂

纹为氧气扩散提供了通道, 导致其下方基体出现轻

微氧化(图 11(a))。随着烧蚀时间延长, CHS-180 的

表面 HfO2 层因烧结而变致密, 其下方基体的氧化

程度加深, 陶瓷基体被氧化形成结构疏松的 HfO2

和玻璃相 SiO2, 材料内部 C/C 也发生氧化, 从而在

涂层氧化物和基底之间形成宽度约 780 μm 的带

隙 , 而高速气流作用容易引起表面氧化层翘曲或

剥落(图 11(b))。进一步延长烧蚀时间, CHS-600 的

表面 HfO2 层烧结得更加致密, 同时因基体中 HfO2

产物的汇聚融合, 其厚度增加至 180 μm 左右, 但材

料内部也进一步氧化(图 11(c))。图 11(a1, b1, c1)分

别展现了图 11(a, b, c)中 Hf、Si、O、C 元素的分布

情况。 

2.5  CHS 的长时烧蚀性能 

为进一步评估 CHS 复合材料在更长时间下的

抗烧蚀性能, 对其进行长达 3540 s 的氧乙炔烧蚀考

核。试样命名为 CHS-3540, 其烧蚀中心温度曲线如

图 12 所示, 烧蚀温度持续稳定在 2500 ℃以上, 最

高可达 2602 ℃。图 12(a, b)分别展示了烧蚀进行中

及烧蚀结束后试样及石墨夹具的状态。经计算 , 

CHS-3540 的 质 量 烧 蚀 率 和 线 烧 蚀 率 分 别 为

0.628 mg/s 和 0.118 µm/s。 

图 13 为 CHS-3540 烧蚀表面的 XRD 图谱。烧

蚀冷却后试样表面宏观形貌如图 14(a)所示, 试样结

构保持完整, 烧蚀表面平坦无凹坑。由于烧蚀结束

时瞬间的急剧热冲击, 试样表面大面积白色氧化层

发生剥离, 裸露出浅黄色表面, XRD 分析表明其物

相为 HfO2 和 SiO2。根据烧蚀焰流与试样的相对位

置, 可判定氧化层未剥离区域为烧蚀中心。此外, 试

样表面分布若干黑色小孔洞, 其位置与材料内部 Z

向纤维束相对应。这是由于纤维束内部孔隙狭小, 

在制备过程中引入的陶瓷相较少, 在烧蚀环境下, 

这些位点被优先氧化侵蚀。 

试样表面烧蚀过渡区和边缘区的微观结构存在

差异。过渡区氧化层主要由大量固相烧结的 HfO2

及少量填充于晶间的玻璃相 SiO2 组成(图 14(b))。而

在边缘区, 除 HfO2 与 SiO2 外, 还存在 HfSiO4 过渡

相(图 14(c)), 该相来源于高温下 SiO2 和 HfO2 的化

学反应[33]。在高温与高速焰流冲刷的烧蚀过渡区,  
 
 

 
 

图 11  试样烧蚀中心截面的微观形貌及 EDS 元素面分布图 

Fig. 11  Micro-morphologies and EDS elemental mappings of the cross-section at the ablation center of the samples 
(a, a1) CHS-60; (b, b1) CHS-180; (c, c1) CHS-600 
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图 12  CHS-3540 的烧蚀中心温度曲线及试样和石墨夹具在

烧蚀过程中(a)和烧蚀停止后(b)的状态图 
Fig. 12  Temperature curve at the ablation center of CHS-3540 
and state diagrams of the sample and graphite fixture during (a) 
and after (b) ablation 

 

 
 

图 13  CHS-3540 烧蚀表面的 XRD 图谱 
Fig. 13  XRD pattern of the CHS-3540 ablation surface 

玻璃相 SiO2 的挥发速率高于其生成速率, 无法稳定

存在并与 HfO2 充分反应。而在温度相对较低、氧分

压较高的边缘区, SiO2 生成量较多且挥发速率减缓, 

为 HfSiO4 的生成提供了充足的反应物与适宜的反

应动力学条件。 

图 14(d)展示了烧蚀中心残余氧化层的微观形

貌, 可以发现氧化层外表面在极端高温下熔融烧结, 

形成连续致密的 HfO2 阻挡层(图 14(e))。下层则是

由固相烧结主导形成的 HfO2 三维网络骨架结构

(图  14(f)), 此结构在保持氧化物骨架强度的同时 , 

为内部气相产物的逸出提供了通道。图 14(g)为去除

中心氧化层后试样的截面形貌 , 烧蚀中心呈现约

1 mm 的凹陷, 表明该区域的氧化程度略高于过渡

区与边缘区。图中红色虚线以下区域, 纤维与基体

均未被氧化, 结构完好, 表明本工作制备的材料在

超高温环境下具有出色的长时间抗烧蚀性能。 

图 15 比较了本工作制备的 CHS 复合材料与文

献报道的类似材料的线烧蚀率, 所引文献均采用氧

乙炔焰考核, 烧蚀温度约为 2500 ℃或火焰温度高

达 3000 ℃[18, 20, 22-23, 25-26, 34-44]。从图中可以看到, 本

工作制备的 CHS 复合材料在超高温(2500 ℃)下的

烧蚀时间突破 3000 s, 且所有考核试样的线烧蚀率

均处于极低水平 , 表明该材料具备良好的高温抗

氧化烧蚀能力。 
 

 
 

图 14  CHS-3540 烧蚀后的表面宏观形貌(a)和微观形貌(b~g) 
Fig. 14  Macroscopic morphology (a) and microstructures (b-g) of CHS-3540 after ablation  

(b) Transition region; (c) Edge region; (d-f) HfO2 layer at ablation center; (g) Cross-section 
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图15  本工作与相关文献报道的线烧蚀率的比较[18, 20, 22-23, 25-26, 34-44] 

Fig. 15  Comparison of line ablation rates between this work 
and related literature[18, 20, 22-23, 25-26, 34-44] 

Colorful figure is available on website 

3  结论 

本工作采用非包埋的 RMI 法实现了 Hf-Si 基涂

层-基体一体化改性 C/C 复合材料的快速制备。该材

料表面涂层由外层大颗粒 SiC 及附着其表面的

HfSi2-Si 微纳米共晶半球, 以及内层 HfC-SiC-HfSi2

构成, 涂层连续致密, 厚度约为 120 μm。材料内部

基体沿渗透方向呈梯度分布: 靠近入渗端致密且以

HfC-HfSi2基体为主, 远离入渗端多孔且以 SiC 基体

和 HfSi2-Si 两相共晶组织为主。该涂层-基体一体化

结构的形成是熔体渗透-反应与气相渗透-沉积协同

作用的结果。氧乙炔烧蚀考核表明, 该复合材料具

有优异的抗烧蚀性能: 在 2500 ℃下烧蚀 3540 s 后, 

其质量烧蚀率和线烧蚀率分别为 0.628 mg/s 和

0.118 µm/s。材料优异的抗烧蚀性能可归因于材料表

面多组元涂层协同氧化形成的连续致密 HfO2 保护层, 

以及涂层下方基体氧化生成的 HfO2-SiO2-HfSiO4 多

相混合氧化物层, 两者共同作用, 有效抑制氧气向

内扩散, 从而显著延缓复合材料内部基体的氧化烧

蚀进程。 
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