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涂层-基体一体化改性碳/碳复合材料热防护
研究进展及挑战

刘驰宇，周 磊，殷学民*，李贺军*

（西北工业大学 超高温结构复合材料重点实验室，西安 710072）

摘要：碳/碳（C/C）复合材料凭借低密度、高比强度、高温力学性能稳定与优异抗热震特性，成为新一代高超声速飞行器热

防护系统、固体火箭发动机喷管等极端工况核心部件的候选材料之一。然而，C/C复合材料在 400 ℃以上有氧环境易氧

化、2000 ℃以上抗烧蚀不足，且传统单一涂层/基体改性方式防护效果有限，严重制约其在极端环境中的长时服役可靠

性。基于“涂层-基体一体化”的改性思路，可实现陶瓷相在C/C基体内部与表面的协同分布，构建基体-表面防护一体化

结构，进而突破传统单一改性技术的性能瓶颈。本文系统综述了C/C复合材料当前热防护技术以及涂层-基体一体化改

性C/C复合材料的制备工艺、热防护性能及机理，分析了当前研究瓶颈与未来方向，为超高温长寿命碳基复合材料设计

与应用提供思路。
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Research progress and challenges on thermal protection of 
coating-matrix integrated modified C/C composites
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（Science and Technology on Thermostructural Composite Materials Laboratory，
Northwestern Polytechnical University，Xi’an 710072，China）

Abstract：C/C composites， with low density， high specific strength， stable high-temperature mechanical 
properties and excellent thermal shock resistance， are one of the candidate materials for core components 
under extreme conditions such as hypersonic vehicle thermal protection systems and solid rocket motor 
nozzles. However， C/C composites are prone to oxidation above 400 ℃ and suffer from poor ablation 
resistance over 2000 ℃. Conventional single coating or matrix modification methods have limited protective 
effects， seriously restricting their long-term service reliability in extreme environments. Based on the 

“coating-matrix integration” modification idea， ceramic phases can be synergistically distributed inside and 
on the surface of C/C matrix to form an integrated matrix-surface protection structure， breaking through 
the performance bottleneck of traditional single modification technologies. This paper systematically 
reviews current thermal protection technologies for C/C composites， summarizes the preparation process， 
thermal protection performance and mechanism of coating-matrix integrated modified C/C composites， 
analyses existing research bottlenecks and future directions， and provides ideas for the design and 
application of ultra-high temperature and long-life carbon-based composites.
Key words：C/C composites；coating-matrix integration；oxidation resistance；ablation resistance；thermal 
protection；long service life
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随着航空航天的快速发展，新一代飞行器朝着更

高速度、更长航时、更高稳定性的方向发展，飞行器热

防护系统和发动机核心部件等热端部件对热结构材

料的高温强度和耐温性提出了更严苛的要求。例如，

高超声速飞行器鼻锥、机翼前缘等关键部件需长期承

受 2000 ℃以上的极端高温，航空发动机燃烧室温度最

高可达 2000 ℃以上［1-2］。此外，在飞行器服役过程中，

其高温热结构部件常需经受高速燃气流冲击以及水

氧耦合氧化腐蚀等复杂工况［3］。因此，探索并研制高

性能超高温热结构材料成为航空航天领域亟须攻克

的核心难题之一。

目前，科研人员已经相继研制了一系列具有优

异性能的高温结构材料，如高温合金、金属基复合材

料、超高温陶瓷、陶瓷基复合材料及碳基复合材料

等。其中，碳/碳（C/C）复合材料是少数可在 2000 ℃
以上保持较高力学性能的材料［4-6］。自 1958年被美国

Chance-Vought 公司意外发现以来，C/C 复合材料便

因其密度低、比强度高、热膨胀系数低等优异性能，特

别是在超高温下仍能保持高强度的特性而成为航空

航天飞行器及其动力系统中不可或缺的关键战略性

材料。然而，C/C 复合材料在 400 ℃以上有氧环境中

易发生氧化反应，导致材料性能急剧下降，且在

2000 ℃以上极端高温下，其烧蚀损耗问题尤为突出，

严重制约了其在超高温领域的应用［7］。因此，实现稳

定持久的超高温抗氧化烧蚀防护，已成为推动C/C复

合材料应用于新一代空天飞行器热防护系统核心部

件、并满足其严苛环境下服役要求的关键所在。

目前，解决C/C复合材料氧化烧蚀问题的方法主

要有两种：一是以防止含氧气体接触扩散为前提，避

免含氧气氛和 C/C 复合材料直接接触的外部抗氧化

涂层技术［8-11］；二是添加抗氧化组分以提高 C/C 复合

材料自身抗氧化性能的基体改性技术［12-15］。尽管单独

采用上述两种方法已被证明能够有效提升 C/C 复合

材料的抗氧化烧蚀性能，但其性能的进一步突破仍面

临以下的关键瓶颈问题：（1）单一表面涂层防护技术

容易出现涂层开裂、剥落及抗烧蚀性能不足等问题，

难以保障涂层在极端苛刻环境下的服役可靠性；（2）单

一基体改性技术无法完全阻止外部氧的扩散，难以实

现C/C复合材料高温长寿命抗氧化和抗烧蚀。

鉴于单一涂层或单一基体改性技术均难以满足

超高温含氧环境下的长寿命防护需求，涂层-基体一体

化改性策略应运而生，已成为推动C/C复合材料应用

于新一代空天飞行器的必然选择。该策略通过协同

发挥涂层的物理阻氧作用与基体改性提升抗氧化特

性，从内外两个层面同时抑制氧化烧蚀，从而有望突

破单一技术路径所面临的瓶颈。基于此，本文系统综

述了C/C复合材料现有热防护技术，以及近年来关于

涂层-基体一体化改性 C/C 复合材料的制备工艺、热

防护性能与机理的研究进展；同时总结了当前研究面

临的瓶颈问题，并展望了未来发展方向，以期为超高

温、长寿命碳基复合材料设计与应用提供思路参考。

1　C/C复合材料的热防护技术

面向新一代空天飞行器的发展需求（图 1（a））［1］，

C/C 复合材料作为少数可在 2000 ℃以上服役的超高

温热结构材料（图 1（b））［6］，已成为当前研究热点。针

对其高温环境下易氧化烧蚀的关键瓶颈，相关改性技

术历经涂层防护、抗氧化组元引入、超高温陶瓷改性

等阶段，目前已发展出基体-涂层一体化设计的新思路

（图 1（c）~（e））［16-18］，有效突破了极端环境下的服役限

制，大幅提升了 C/C 复合材料的使用温度与服役

寿命。

1.1　C/C复合材料表面涂层技术

表面涂层技术是指在C/C复合材料表面制备SiC
或含超高温陶瓷相的涂层，阻隔氧气与碳基体的直接

接触，从而提升抗氧化烧蚀性能，延长使用寿命。为

实现有效防护，涂层通常应满足以下特征：（1）涂层必

须能有效抑制氧的扩散；（2）涂层与 C/C 复合材料之

间有适当的热膨胀匹配性；（3）涂层在使用温度范围

内具有低挥发性；（4）涂层与 C/C 复合材料间具有相

容稳定性；（5）涂层与 C/C 复合材料间有良好的界面

结合；（6）对不同环境下使用的C/C复合材料而言，涂

层系统还要有良好的耐腐蚀性能，包括耐烧蚀、耐酸

碱盐和耐潮湿性等。

目前涂层常用的材料体系主要有 SiC 涂层［19-20］、

HfC［21-23］、ZrC［24-26］、TaC［27-30］等超高温陶瓷涂层、稀土

硅酸盐涂层［31-32］、中熵/高熵陶瓷涂层［33-36］及其复合体

系；结构类型主要包括单层涂层、复合/交替涂层、多

层梯度涂层、微纳增韧涂层与嵌入界面涂层；常用的

制备工艺主要包括化学气相沉积（chemical vapor de‑
position，CVD）、超声速大气等离子喷涂（supersonic 
atmosphere plasma spray，PS）、包埋熔渗（pack cemen‑
tation，PC）、气相渗硅（gaseous silicon infiltration，GSI）
和料浆涂覆（slurry impregnation，SI）等。其中，CVD
通过气态前驱体在表面反应并沉积，工艺成熟、涂层

致密均匀、界面结合优良，但制备周期长、效率偏低；

SAPS 可实现不同组分快速制备，但其层状结构孔隙

偏高，厚涂层界面结合较差，且存在内应力问题；PC可

原位生成致密陶瓷层、基体结合良好，却易出现表层
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杂质残留与晶粒粗化现象；GSI渗透均匀、易形成梯度

改性层，但工艺调控窗口较窄；SI操作简便、成本低廉

且适于复杂构件，然而涂层均匀性与工艺重复性较差。

1.2　C/C复合材料基体改性技术

基体改性技术是指将 SiC、超高温陶瓷相等阻氧

成分引入 C/C 复合材料，减少材料表面氧化活性位

点，提高材料起始氧化温度，从而改变基体组成使其

具有较强的抗氧化能力。为实现有效阻氧特性，改性

物质应满足以下特征：（1）与基体之间具备良好的相

容性；（2）具备较低的氧渗透能力；（3）对氧化反应没

有催化作用；（4）不影响C/C复合材料原有机械优势。

根据添加抗烧蚀组元的不同，基体改性技术可分

为烧蚀型和非烧蚀型材料改性。其中烧蚀型材料改

性主要指向 C/C 复合材料中引入 Cu、W、树脂以及碳

纳米材料等主动烧蚀型材料［37-39］，使改性组元在烧蚀

的过程中优先被消耗，降低材料表面温度，从而提升

C/C复合材料的抗烧蚀性能；非烧蚀型材料改性主要

指向 C/C 复合材料中引入具有高熔点和抗氧化烧蚀

性能的超高温陶瓷相HfC［40-42］、ZrC［43-46］、ZrB2
［47-49］等被

动烧蚀型材料，使改性组元在烧蚀过程中形成氧化

层，从而提升C/C复合材料的抗烧蚀性能。常用的制

备工艺主要包括化学气相渗透法（chemical vapor infil‑

tration，CVI）、反应熔渗法（reactive melt infiltration，
RMI / liquid silicon infiltration，LSI）、前驱体浸渍裂解

法（precursor infiltration and pyrolysis，PIP）及其复合工

艺。其中，RMI通过熔融金属硅化物渗入孔隙并原位

反应烧结，可快速获得高致密基体，但其易残留游离

硅相，且反应温度高易造成晶粒粗化、损伤碳纤维；

PIP 能够实现陶瓷相纳米尺度均匀分散，组织结构可

控性强，但前驱体裂解伴随体积收缩，易诱发微裂纹，

需多次浸渍-裂解循环才能实现致密化；CVI可在碳纤

维表面低温均匀沉积陶瓷相，纤维损伤小、基体孔隙

结构可控、界面结合优异，但存在制备周期冗长、生产

成本偏高的问题。

1.3　C/C复合材料涂层-基体一体化改性技术

为进一步提升 C/C 复合材料在极端高温工况下

的服役寿命，兼顾基体改性与表面涂层技术的各自优

势，基体改性-涂层防护一体化设计已成为实现 C/C
复合材料长效抗氧化烧蚀的有效技术途径。致密的

外层涂层可有效抵御高温焰流与粒子冲刷，延缓基体

内部氧化烧蚀进程；即便涂层发生损伤失效，基体中

弥散分布的陶瓷相仍可持续发挥抗氧化与抗烧蚀作

用。同时，基体陶瓷相的引入能够适度调控C/C复合

材料的热膨胀系数，有效缓解基体与涂层间的热膨胀

图1　C/C复合材料的极端应用环境、优异力学性能及热防护技术

（a）C/C复合材料的极端应用环境［1］；（b）优异的高温力学性能［6］；（c）涂层防护技术［16］；（d）基体改性技术［17］；（e）一体化改性技术［18］

Fig.1　Extreme service environments， superior mechanical properties and thermal protection technologies of C/C composites
（a）extreme service environments of C/C composites［1］；（b）excellent high-temperature mechanical properties［6］；

（c）coating protection technology［16］；（d）matrix modification technology［17］；（e）integrated modification technology［18］
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失配问题，抑制涂层热应力开裂，进一步协同提升材

料整体抗氧化烧蚀性能。如图 2所示，根据不同表面

涂层防护材料体系，当前常用的一体化改性C/C复合

材料可分为：SiC 涂层复合超高温陶瓷基体、超高温

碳/硼化物涂层复合超高温陶瓷基体以及超高温硅化

物涂层复合超高温陶瓷基体。

2　涂层-基体一体化改性C/C复合材料的制备

工艺

目前，一体化改性C/C复合材料的制备主要形成

两种核心思路。第一种为分步制备思路，该方法遵循

“先改性、后涂层”的分步实施原则。具体而言，首先

通过 PIP、RMI、CVI 等成熟工艺，将 ZrC、ZrB2等超高

温陶瓷组元均匀引入C/C复合材料基体内部，实现基

体的陶瓷化改性，改善基体本身的抗氧化烧蚀性能；

随后再采用PC、CVD、SAPS等涂层制备技术，在改性

后的基体表面构筑致密的抗氧化烧蚀防护涂层，进一

步提升材料表面抵御高温氧化、焰流冲刷与固体粒子

侵蚀的能力。如图 3（a）~（c）所示［50-52］，其具体可分为

PIP主导改性法、RMI主导改性法和CVI主导改性法。

该工艺可分别对基体与涂层进行独立优化，能够精准

控制基体与涂层的成分结构，实现二者的均匀改性；

但由于基体与涂层的制备过程相互独立，易存在界面

结合强度偏低、结构服役稳定性不足等问题，影响材

料的长期高温服役可靠性。

另一种为同步原位一体化制备思路，其核心是打

破分步制备的割裂性，在超高温陶瓷对C/C基体进行

改性同时，借助外延生长等机制，在基体表面同步形

成与基体改性相匹配的超高温防护涂层，称为基体外

延一步法（图 3（d））［18］。该制备思路可使涂层与基体

在制备过程中实现成分的梯度过渡与结构的无缝衔

接，所制得的一体化改性 C/C 复合材料，涂层与基体

具有相同或相近的材料属性与晶体结构，界面结合紧

密且无明显界面缺陷，能够有效避免分步制备中界面

结合差的问题，显著提升材料整体的高温协同防护性

能。但该方法对工艺条件的要求极为严苛，需精准调

控温度、气氛等多个关键参数，以实现基体改性与涂

层外延生长的同步进行，存在一体化工艺窗口窄、过

程调控难度大等问题，且难以精准控制涂层厚度、基

体组元组成等性质，限制了其规模化应用。

2.1　PIP主导改性法

PIP主导改性法首先通过PIP工艺将SiC、超高温

陶瓷相等均匀引入C/C复合材料基体内部，完成基体

内部改性，再采取 PC、RMI、CVD 和 SAPS 等手段在

改性基体表面构筑超高温陶瓷防护涂层。该工艺基

体改性与涂层制备可分步独立调控，陶瓷组分分布可

控性强，能够发挥PIP均匀改性基体的优势，工艺适配

性广、可重复性好；但是分步制备易造成基体与涂层

间成分、热物性突变，热膨胀匹配性较差，界面易产生

残余应力，高温循环工况下易出现涂层开裂、界面脱

粘等问题。

由于SiC具有优异的抗氧化以及与C/C复合材料

良好的物理化学相容性，常被用作一体化改性体系中

的关键涂层材料，以在材料表面形成致密的氧化防护

层。Zhang等［53］首先通过PIP工艺将ZrB2-SiC陶瓷引

入到 C/C 复合材料基体中，随后采取 PC 法在 C/C-
ZrB2-SiC复合材料表面制备SiC涂层。等温静态氧化

测试表明，Si/C 质量比 6∶0.5 制备的 SiC 涂层抗氧化

性能最优，在 1500 ℃下可对 C/C 复合材料实现 100 h
长效防护，单位面积增重 7.75 g·cm-2。Liu 等［54］通过

PIP+RMI工艺制备了SiC@C/C-ZrC-SiC复合材料，

该一体化改性的复合材料由SiC和少量ZrC组成的陶

瓷涂层覆盖表面，而 SiC-ZrC 混合陶瓷部分嵌入基体

孔隙中，并分布于碳纤维周围。2300 ℃、120 s高温烧

蚀测试后，复合材料质量烧蚀率与线烧蚀率分别为

0.0026 g/s、0.0037 mm/s。Tian 等［50，55］首先通过多次

PIP+CVI工艺将ZrC陶瓷引入到SiCnw-C/C基体中

并沉积 PyC 循环致密化，最终反应熔渗 ZrSi2 制得

图2　涂层-基体一体化改性C/C复合材料体系

Fig.2　Coating-matrix integrated modified C/C composite material system
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SiCnw-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC 复合材料，与仅经基

体改性的试样相比，一体化改性的复合材料在 60 s氧
乙炔烧蚀后的线烧蚀率和质量烧蚀率分别降低了

74.91%和60.34%。

尽管表面构造SiC涂层可以改善基体改性C/C复

合材料的抗氧化烧蚀性能，但其在超过 1500 ℃超高温

环境下性能迅速退化，难以满足长时抗氧化烧蚀要

求。因此，在 SiC 基础上引入 ZrC、ZrB2 等超高温陶

瓷，构建多相、多层涂层体系，成为进一步提升涂层服

役温度与抗氧化烧蚀性能的重要策略。除上述两步

简便法之外，Xie等［56］采用PIP工艺制备ZrC改性C/C
复合材料，随后通过 SAPS+PC 复合工艺，在其表面

构筑了 ZrC-SiC 外层与 SiC 内层的多层涂层，拉伸粘

接测试表明，涂层与基体结合强度大于 10.65 MPa，实
现紧密结合。经过 120 s 烧蚀后，ZrC-SiC/SiC@C/
C-ZrC 复合材料的线烧蚀率和质量烧蚀率分别为

0.28×10-3 mm/s 和 0.01×10-4 g/s。Xu 等［57］经 10~

12 次 PIP 循环制备 C/C-ZrC-SiC 复合材料，再通过

PC与真空等离子喷涂（vacuum plasma spraying，VPS）
工艺制备SiC/ZrB2-SiC双层涂层；2200 ℃电弧加热风

洞测试 1000 s后，试样质量烧蚀率与线烧蚀率分别为

-1.9×10-2 mg/（s·cm2）和 2.9×10-5 mm/s。韩文波

等［58］通过CVI+PIP工艺在低密度C/C复合材料内制

备C/C-SiC-ZrB2基体，再采用PC-SP-PC三步工艺制

备SiC/ZrB2-SiC/SiC复合涂层；2027 ℃电弧风洞测试

1000 s后，氧化层形成多孔ZrO2-SiO2外层与致密SiO2

内层，线烧蚀率为 9.37×10-4 mm/s。张强等［59］通过

PIP 制备 C/C-SiC 复合材料，采用料浆涂刷与高温烧

结工艺在其表面制备 ZrB2-SiC 复相涂层，所得 ZrB2-

SiC@C/C-SiC复合材料的拉伸强度、弯曲强度及剪切

强度分别为 147、355 MPa 和 21.9 MPa。热流密度

3200 kW/m2氧乙炔烧蚀 600 s 后，试样线烧蚀率和质

量烧蚀率分别为0.001 mm/s和0.0006 g/s。

图3　涂层-基体一体化改性C/C复合材料制备工艺

（a）PIP主导改性法制备SiCnw-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC复合材料［50］；（b）RMI主导改性法制备Si-HfC-HfSi2/
SiC@C/C-HfC-SiC复合材料［51］；（c）CVI主导改性法制备Cf-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC复合材料［52］；

（d）基体外延一步法制备（Hf， Zr）C/（Hf， Zr）Si2/SiC@C/C-（Hf， Zr）C-SiC复合材料［18］

Fig.3　Preparation process of coating-matrix integrated modified C/C composites
（a）preparation of SiCnw-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC composites via PIP-dominated modification method［50］；（b）preparation of Si-HfC-HfSi2/

SiC@C/C-HfC-SiC composites via RMI-dominated modification method［51］；（c）preparation of Cf-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC 
composites via CVI-dominated modification method［52］；（d） preparation of （Hf， Zr）C/（Hf， Zr）Si2/SiC@C/

C-（Hf，Zr）C-SiC composites by matrix epitaxial one-step method［18］
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2.2　RMI主导改性法

RMI 主导改性法首先通过 RMI 将超高温陶瓷组

元引入C/C复合材料基体，实现基体抗烧蚀性能的提

升，随后借助 CVD、GSI、PC 等工艺在改性基体表面

制备致密抗烧蚀涂层，构建一体化防护体系。该复合

工艺可发挥RMI工艺制备效率高的优势，快速获得高

致密性改性基体，且后续涂层制备工艺选择灵活，能

根据服役需求适配不同类型的防护涂层，整体制备成

本相对较低，易于实现规模化生产；但是分步制备过

程中，基体与涂层的成分、热物性存在一定差异，易形

成界面结构突变，导致界面结合强度不足，且 RMI 工
艺本身易残留游离金属相，熔渗后表面成分复杂，可

能引发涂层与基体的热膨胀失配，在高温循环或烧蚀

工况下易出现涂层开裂、界面脱粘等问题，影响材料

长期服役稳定性。

Liu等［60-61］先采用 RMI工艺将 HfC-SiC 陶瓷相引

入C/C基体，再通过CVD沉积SiC/PyC双层涂层，制

备出带有原位 HfC/HfSi2/SiC 防护涂层的 C/C-HfC-
SiC 复合材料。结果表明，引入 PyC 中间层后试样弯

曲强度可达 220 MPa，较无 PyC 层试样提升 40.13%；

高 温 烧 蚀 40 s 后 ，线 烧 蚀 率 由 5.95 μm/s 降 至

−4.6 μm/s［60］；等离子体风洞测试下线烧蚀率仅为

0.41 μm/s［61］。另有研究通过 RMI 结合 GSI 技术，成

功制备出原位生成的Si-HfC-HfSi2抗烧蚀层和SiC抗

氧化层的 HfC-SiC 改性 C/C 复合材料［51］。1500 ℃等

温氧化 200 min 后，材料表面氧化膜结构保持完整。

经 GSI改性后，复合材料质量烧蚀率与线烧蚀率分别

由 1.31 mg/s、7.36 mm/s 降至 0.12 mg/s、0.22 mm/s，
抗烧蚀性能显著提升。

Ma 等［62］结合 RMI 与梯度包埋工艺，按距 C/C 基

体远近梯度布置不同组分粉料，成功制备 La 掺杂

ZrC-SiC-ZrSi2涂层改性 C/C-ZrC-SiC 复合材料。经

120 s氧乙炔烧蚀测试，其质量烧蚀率与线烧蚀率分别

为（-0.62 ± 0.15） mg/s、（-2.42 ± 0.24） μm/s。
Kou 等［63］以 HfSi2-ZrSi2 混合合金为原料，结合 SI+
RMI 工艺成功制备涂层-基体一体化改性 C/C-SiC-
HfC-ZrC复合材料。材料表层形成硼硅酸盐玻璃防护

层，内部生成与基体连续过渡的原位（Hf，Zr）C-（Hf，
Zr）Si2-SiC 复合涂层。在热流密度为 5.0 MW/m2、气

压为 7.0 kPa的等离子体风洞工况下，材料的线烧蚀率

为-2.30×10-3 mm/s，质量烧蚀率为 4.90×10-4 g/s，
展现出优异的抗烧蚀性能。

2.3　CVI主导改性法

CVI主导改性法首先通过 CVI、化学气液相渗透

（CLVI）、热梯度化学气相渗透（TGCVI）等沉积手段，

将陶瓷组元均匀沉积于C/C复合材料内部，完成基体

的初步改性与致密化，随后辅助以 RMI、PIP、GSI 或
其他表面改性技术，实现 C/C 复合材料的一体化改

性。CVI类沉积工艺可在低温下实现陶瓷相的均匀沉

积，能有效保护碳纤维不受损伤，且改性后基体成分

均匀、孔隙结构可控，与后续辅助改性技术协同性好，

可精准调控材料的微观结构与高温性能，适用于制备

高性能、复杂异形构件；但是 CVI 类工艺本身制备周

期冗长、沉积效率偏低，导致整体制备成本较高，且后

续辅助改性工艺与前期 CVI 沉积改性的工艺参数匹

配难度较大，若调控不当易造成基体内部产生残余应

力，或出现界面结合不均等问题，一定程度上限制了

其规模化工程应用。

Cao 等［64］先采用 CLVI 技术沉积低密度 C/C-
ZrC-SiC 复合材料，再通过 RMI 熔渗 ZrSi2，制备出

ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC 一体化改性复合材料。经过

3 次 30 s 循环烧蚀测试后，材料实现近零烧蚀速率。

另有研究通过 CLVI+GSI 工艺制备 SiC@SiCnws-
C/C-HfC-SiC复合材料［65］，结果显示预制体内纤维表

面形成连续薄SiC层，孔隙中形成互联SiCnws网络，材

料弯曲强度达 104.33 MPa。Zhong 等［66］采用 TGCVI
与 PIP 工艺，制备出 ZrC-SiC 复合陶瓷含量沿深度递

减的梯度 ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC 复合材料，该梯度

结构可有效缓解陶瓷与 C/C基体的热失配；经过 2次

40 s烧蚀后，材料线烧蚀率仅为-2.12 μm/s。表面高

陶瓷含量可减缓基体升温速率、缓解热蚀刻效应，表

面低 C/C 含量可使烧蚀中心形成致密 ZrO2结构以承

受高热应力。此外，向涂层中引入碳纤维（Cf）可显著

提升涂层与基体结合强度，Cf-ZrC-SiC@C/C-ZrC-
SiC复合材料长期抗烧蚀性能优异［52］，经过 3次 40 s循
环烧蚀后的线烧蚀率为-0.64 µm/s，7 次 40 s 循环烧

蚀后为烧蚀率为2.40 µm/s。
2.4　基体外延一步法

除上述 PIP、RMI、CVI 主导的多步一体化改性

C/C复合材料外，基体外延一步法作为新型一体化改

性思路，凭借其工艺简化、界面结合紧密等优势，逐步

成为研究热点。该方法摒弃多步工艺的割裂性，以低

密度 C/C 复合材料为基体，基于原位外延生长机制，

在进行基体陶瓷改性的同时，同步实现表面防护涂层

的制备，无需额外后续涂层工艺；可实现基体与涂层

的无缝衔接，有效规避多步工艺中界面结合薄弱、热

膨胀失配等问题。其核心特点是利用基体表面的活

性位点，诱导超高温陶瓷相原位形核与外延生长，使

涂层与基体形成统一的物相体系，显著提升材料整体

的高温抗氧化烧蚀性能与服役稳定性，但该方法对温
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度等工艺参数调控要求极高，目前仍存在外延生长均

匀性不足、难以适配复杂异形构件等技术瓶颈，有待

进一步优化完善。

Kou 等［67］采用 RMI 工艺，以 Hf-Si 合金粉末为原

料，一步完成涂层与基体的同步改性，制得以网状

HfSi2为骨架的 HfSi2/HfC/SiC 多相涂层原位包覆 C/
HfC-SiC复合材料。120 s氧乙炔烧蚀后，线烧蚀率和

质量烧蚀率分别为（-2.33 ± 0.14） µm /s和（-0.06 ± 
0.03） mg/（s·cm2）。此外，通过调控 ZrSi2 与 HfSi2-
ZrSi2混合合金粉料的摩尔比，制得多种 Hf/Zr基多相

涂层/基体改性 C/C 复合材料［18］；其原位形成的网状

硅化物合金骨架涂层具有良好连续性，且与基体结合

紧密。Zhao 等［68］采用非包埋反应熔渗法，成功制备

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及HfSi2相

构成，二者通过化学反应形成紧密结合界面。基体致

密度及组分沿渗透方向呈梯度分布，靠近入渗端孔隙

致密、以HfC-HfSi2为主，远离入渗端孔隙较多、以SiC
与Si-HfSi2共晶组织为主，表面涂层形成连续致密，主

要由外层SiC与内层HfC-HfSi2-SiC组成。

孙威［69］以锆粉、硅粉为热蒸镀原料，在 2100~
2400 ℃下将其蒸镀至C/C基体表面，通过原位反应制

备出 ZrC/SiC-C/C 复合材料。该高温热蒸镀工艺结

合原位反应，在C/C表面沉积ZrC和SiC陶瓷涂层，涂

层与基体形成牢固化学结合，且陶瓷相渗透至基体内

部，形成“钉扎”及机械啮合结构，有效提升了涂层与

基体的结合强度及抗热震性能。张雨雷［70］将两种不

同粉料分层铺设于低密度C/C表面，内层熔渗粉料用

于基体改性，外层涂层粉料用于原位生成防护涂层。

随后通过放电等离子烧结（spark plasma sintering，
SPS）工艺，在真空环境下加压，使硅化物合金熔体在

熔盐辅助下渗入C/C基体并生成碳化物，同时外层粉

料原位转化为致密陶瓷涂层，借助SPS技术一步实现

了基体改性与涂层原位生成。该工艺可通过调控粉

料质量控制涂层厚度，并利用熔融渗透与界面机械咬

合实现涂层与改性基体的强界面结合。

3　涂层-基体一体化改性C/C复合材料的热防

护性能及机理

涂层-基体一体化改性C/C复合材料凭借基体内

部陶瓷相的阻氧作用与表面致密涂层的屏障效应，在

超高温热防护领域具备广阔应用前景，其高温服役性

能主要体现在抗氧化与抗烧蚀两大核心方面。本节

分别从抗氧化性能、抗烧蚀性能入手，系统梳理一体

化改性 C/C 复合材料在高温氧化、高低温热循环、氧

乙炔烧蚀及等离子体风洞等工况下的热防护研究，并

深入剖析其微观防护作用机理。

3.1　抗氧化性能与机理

相较于单一表面涂层或纯基体改性 C/C 复合材

料，涂层-基体一体化结构可通过表层致密氧化膜阻隔

氧化介质、基体内部陶瓷相逐级耗氧防护以及调控热

膨胀匹配性抑制涂层开裂等协同机制，显著提升材料

高温抗氧化能力。不同制备工艺、陶瓷组分及配比的

一体化改性C/C复合材料，在不同氧化测试条件下的

保温时长、质量变化、力学性能保留率及微观氧化形

貌等方面存在明显差异。为直观对比不同体系材料的

高温抗氧化性能，表 1［51，53，71-77］汇总了现有一体化改性

C/C复合材料的高温氧化实验条件与性能参数。

目前，一体化改性C/C复合材料的抗氧化体系以

SiC涂层为主。在传统SiC涂层基础上，预氧化处理、

纳米掺杂等改性策略被广泛用于改善涂层与基体之

间的界面结合，进而提升防护性能。Zhang 等［53］调控

SiC 涂层 Si/C 质量比发现，配比 6∶0.5 所制备的

SiC@C/C-ZrB2-SiC 复合材料，在 1773 K 下可长效防

护 C/C 基体达 100 h，依靠生成致密 SiO2玻璃相阻隔

氧扩散，单位面积增重仅 7.75 g/cm2。Zhuang 等［71］在

沉积SiC涂层前对C/C-ZrC-SiC复合材料进行预氧化

处理，在界面构筑机械互锁过渡层，经室温至 1773 K 
12次热循环测试后，质量损失降幅达 52.5%。另有研

究将碳纳米管引入 SiC 涂层以实现强韧化改性［72］：涂

层硬度与弹性模量分别提升 26.37%、28.23%，界面结

合强度提高 53.31%；在 1773 K 与室温间经历 15次热

循环测试后，复合材料质量损失由5.98%降至1.98%。

Fu 等［72］采用 ICVD+CVD 工艺，在 C/C-ZrC-SiC 表

面制备碳纳米管增强SiC涂层，碳纳米管通过拔出、桥

接及裂纹偏转等纳米增韧机制，显著改善 SiC 涂层韧

性、界面结合强度与抗热震性能。

此外，将 Si、B、Mo 等元素引入 SiC 涂层防护体

系，利用其氧化产物调控SiO2基玻璃膜在宽温域的黏

度与流动性，借助玻璃相的氧化自愈合效应，进一步

提升一体化改性 C/C 复合材料的长时抗氧化性能与

高温服役可靠性。如图 4（a）所示，Shi 等［74］采用真空

浸渍结合 GSI 技术制备 SiC-Si@C/C-SiC-Si 复合材

料，并在 1300~1700 ℃宽温域内评估其静态氧化性

能；结果显示，该复合材料在 1300、1500 ℃下服役寿

命均超过 502 h，1700 ℃下可达 149 h，且氧化后仍保

持完整承载结构，弯曲强度维持在原始值的 54%以上

（196 MPa）。Zhang 等［76］在 C/C-SiC-HfB2基体表面，

分别采用 GSI与 LSI工艺制备 SiC-HfB2-MoSi2涂层；

7
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表1　一体化改性C/C复合材料抗氧化性能汇总

Table 1　Summary of oxidation resistance of coating-matrix integrated modified C/C composites

Material composition

SiC@C/C-ZrB2-SiC
SiC@C/C-ZrC-SiC
CNTs-SiC@C/C-ZrC-SiC
SiC@C/C-ZrC-ZrB2-SiC
SiC-Si@C/C-SiC-Si

SiC@C/C-SiC
Si-HfC-HfSi2SiC@C/C-HfC-SiC
SiC-HfB2-MoSi2@C/C-SiC-HfB2

SiC-HfB2/SiC-HfB2-MoSi2/PyC@C/C-SiC-HfB2

Fabrication 
process
PIP+PC
PIP+CVD
PIP+CVD
PIP+CVD
VI+GSI

SI+CVR
RMI+GSI
VI+GSI
LSI
CVI+SI+GSI

Oxidation 
condition
1500 ℃ SO
1500 ℃ TC
1500 ℃ TC
1600 ℃ WT
1300 ℃ SO
1500 ℃ SO
1700 ℃ SO
1500 ℃ SO
1500 ℃ SO
1700 ℃ SO

1700 ℃ TC
1700 ℃ SO

Service life （mass change）

100 h （7.75 g·cm−2）

12 cycles （-3.02%）

15 cycles （-1.98%）

21 h broken
502 h （-0.15%）

502 h （0.37%）

149 h （-1.06%）

300 h （8.07 mg/cm2，-2.2%）

200 min （more than 40%）

78 h （1.67%，GSI）；

34 h （3.19%，LSI）
20 cycles （0.45%）

274 h （-0.83%）

Mechanical property

CA：4.0 N
CEM：407.43 GPa

FS：196 MPa

FS： ≈60 MPa （GSI）；

≈82 MPa （LSI）
FS：（86.33 ± 2.15） MPa

Ref.

［53］
［71］
［72］
［73］
［74］

［75］
［51］
［76］

［77］

Note：SO-static oxidation；TC-thermal cycling；WT-wind tunnel； VI-vacuum impregnation；CVR-chemical vapor reaction；FS-flexural strength；
CA-coating adhesion ； CEM-coating elastic modulus

图4　涂层-基体一体化改性C/C复合材料的抗氧化性能

（a）SiC-Si@C/C-SiC-Si复合材料表面、截面形貌及1300~1700 ℃静态氧化测试质量变化曲线［74］；（b）SiC-HfB2/SiC-HfB2-MoSi2/
PyC@C/C-SiC-HfB2复合材料表面、截面形貌及室温至1700 ℃热震测试质量变化曲线［77］；（c）SiC@C/C-ZrC-ZrB2-SiC

复合材料表面、截面形貌及1600 ℃风洞测试装置与试样宏观形貌［73］

Fig.4　Oxidation resistance of coating-matrix integrated modified C/C composites
（a）surface，cross-sectional morphologies and mass change curves of SiC-Si@C/C-SiC-Si composites during SO tests at 1300-1700 ℃［74］；

（b）surface，cross-sectional morphologies and mass change curves of SiC-HfB2/SiC-HfB2-MoSi2/PyC@C/C-SiC-HfB2 composites during 
TC tests from R.T.-1700 ℃［77］；（c）surface， cross-sectional morphologies of SiC@C/C-ZrC-ZrB2-SiC composites，

as well as the 1600 ℃ WT test device and macro-morphology［73］

8



第 54 卷 第 8 期 涂层-基体一体化改性碳/碳复合材料热防护研究进展及挑战

对比发现，GSI涂层结构更致密均匀，而LSI涂层底层

较薄且存在缺陷，该形貌差异源于硅液流动过程中涂

层内陶瓷组分的重新排列。1700 ℃静态氧化条件下，

GSI 涂层可对基体实现 78 h 长效防护，质量损失仅

1.67%，抗氧化性能优异；而LSI涂层氧化 34 h后质量

损失已达3.19%。

为模拟空天飞行器反复穿越大气层导致的剧烈

温度骤升骤降工况，考核C/C复合材料及防护涂层抗

热冲击、抗开裂与界面结合稳定性，充分检验其在快

速冷热循环下的长时服役可靠性，Li等［77］通过CVI+
SI+GSI 复合工艺，制备 SiC-HfB2/SiC-HfB2-MoSi2/
PyC@C/C-SiC-HfB2 复 合 材 料 。 经 20 次 室 温 至

1700 ℃热震测试后，材料质量增加 0.45%（图 4（b）），

涂层未脱落，基体未产生裂纹；1700 ℃等温氧化 274 h
后，质量损失仅 0.83%，其优异抗氧化性能源于表面形

成的稳定Hf-Si-O玻璃防护层。为进一步模拟真实发

动机燃烧室、喷管及飞行器气动加热耦合燃气冲刷极

端服役环境，直观表征C/C复合材料及防护涂层的抗

氧化/抗冲刷能力，验证一体化改性工艺的实际防护

效果，Zhang 等［73］采用 CVD 工艺在 C/C-ZrC-ZrB2-
SiC 复合材料表面制备 SiC 涂层，在 1600 ℃风洞环境

中对比研究 C/C、SiC@C/C 及 SiC@C/C-ZrC-ZrB2-

SiC 试样的氧化行为。如图 4（c）所示，一体化改性试

样在风洞环境中暴露 21 h 后发生断裂，SiC 涂层失效

源于热膨胀系数差异引发的局部应力集中，进而产生

裂纹与孔洞。但由于 ZrC、ZrB2、SiC 等陶瓷组元的引

入，即便 SiC 涂层失效，C/C-ZrC-ZrB2-SiC 复合材料

仍可在一定时间内耐受氧化侵蚀。可见，涂层技术与

基体改性的协同结合，可有效提升C/C复合材料在复

杂高温工况下的服役稳定性。

3.2　抗烧蚀性能与机理

抗烧蚀性能是一体化改性 C/C 复合材料在极端

高温强热流工况下服役的核心指标，其性能优劣主要

取决于材料的组分构成、微观结构及制备工艺，常用

评价参数包括线烧蚀率、质量烧蚀率，以及烧蚀后材

料的结构完整性与力学性能保留率。目前，针对一体

化改性C/C复合材料的抗烧蚀测试，主要采用氧乙炔

烧蚀、等离子烧蚀以及电弧风洞测试等主流方式，不

同制备体系、工艺参数的材料，其抗烧蚀性能存在显

著差异。为系统对比各类一体化改性 C/C 复合材料

的抗烧蚀能力，明确不同体系的性能优势与短板，本

文汇总了现有一体化改性 C/C 复合材料的抗烧蚀实

验条件与核心性能数据，具体如表 2［18，50-52，54-68，78-93］

所示。

表2　一体化改性C/C复合材料抗烧蚀性能汇总

Table 2　Summary of ablation resistance of coating-matrix integrated modified C/C composites

SiC/PyC@C/C-HfC-SiC
SiC/PyC@C/C-HfC-SiC

SiC@SiCnws-C/C-HfC-SiC
Si-SiC@SiCnws/PyC-C/C-HfC-SiC
SiC@C/C-ZrB2-SiC
SiC@C/C-SiC-ZrC
SiCnws-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC
SiCnws-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC（Zr∶Si=5∶1）
SiCnws-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC

SiC/ZrB2-SiC@C/C-ZrC-SiC
SiCnw/PyC core-shell-ZrB2-ZrC@C/C-ZrB2-

ZrC-SiC
ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC
ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC
Cf-ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC

（Zr-Ti）C-SiC-Si/SiC-Si@C/C-SiC-TiC
ZrC-SiC@C/C-SiC-ZrC

RMI+CVD
RMI+CVD

CLVI+GSI
FBCVI+GSI
VI+CVD
PIP+RMI
PIP+RMI
PIP+CVD
PIP+CVD

SI+LSI
SAPS+PIP

CLVI+RMI
TGCVI+PIP
TGCVI+PIP

PIP+SI+GSI
PIP+RMI

Ar-O2-Al2O3 PA 40 s
PWT
LA
OA 1928 ℃ 60 s
OA 1885 ℃ 60 s
OA 1858 ℃ 60 s
PA 2300 ℃ 120 s
OA 2300 ℃ 60 s
OA 2300 ℃ 60 s
OA 2300 ℃ 240 s
OA 2300 ℃ 600 s
OA 2100 ℃ 90 s
OA 2400 ℃ 30 s

OA 2525 ℃ 3×30 s
OA 2500 ℃ 2×40 s
OA 2500 ℃ 3×40 s
OA 2500 ℃ 7×40 s
OA 1700 ℃ 2400 s
PA 2300 ℃ 120 s

-4.6
0.41
8.24
4.83
1.02
2.01
3.7
0.67
0.95

1.0
-0.9 ± 0.5

-0.38
-2.12
-0.64

2.40
0.763
4.8

-0.38

0.26
0.25
0.96
2.6
0.46
0.47
0.34
0.60

-0.11
-0.3 ± 0.6

-0.47

-0.22
0.31
0.143
4.5

FS：220

FS：104.33
FS：138.34

CA：4.75

［60］
［61］

［65］
［78］
［79］
［54］
［80］
［55］
［50］

［81］
［82］

［64］
［66］
［52］

［83］
［84］

Material composition
Fabrication 
process

Ablation condition
Linear ablation 
rate/（µm·s-1）

Mass ablation 
rate/（mg·s-1）

Mechanical 
property/MPa

Ref.
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ZrC-SiC/SiC@C/C-ZrC

SiC/ZrB2-SiC/SiC@C/C-SiC-ZrB2

ZrB2-SiC@C/C-SiC

SiC/ZrB2-SiC@C/C-ZrB2-SiC
ZrB2-SiC/SiC@C/C-ZrC-SiC

Si-HfC-HfSi₂/SiC@C/C-HfC-SiC

Si-HfC-HfSi₂/SiC@C/C-HfC-SiC

HfSi2/HfC/SiC@C/HfC-SiC

（Hf， Zr）C/（Hf， Zr）Si2/SiC @ C/C-（Hf， Zr）
C-SiC
（Hf， Zr）C/（Hf， Zr）Si2/SiC @C/C-SiC-HfC-
ZrC
HfSi2/HfSi2-HfO2@C/C-SiC-ZrC

Y-doped ZrC-SiC-ZrSi2/SiC@C/C-SiC-ZrC

ZrC-SiC-MoSi2@C/C-SiC-ZrC

SiC/HfC-HfSi2-SiC@C/C-HfC-HfSi2
YSi2-doped ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-SiC-ZrC

La-doped ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-SiC-ZrC

（Hf， Zr， Ti）C-（Hf， Zr， Ti）Si2@C/（Hf， Zr， 
Ti）C-（Ti， Zr， Hf） 2SiC2-SiC
Zr0.8Ti0.2C0.74B0.26@C/C- Zr0.8Ti0.2C0.74B0.26

PR@C/C-PR

PIP+
SAPS+PC
PIP+PC+
SI+PC
PIP+SI+
HT

SI+PIP
PIP+PC+
VPS
RMI+GSI

RMI+GSI

RMI

RMI

RMI+SI

RMI

RMI

SI

RMI
RMI

RMI+PC

RMI

RMI+PC

CVI+PIC

OA 4.2 MW/m2

120 s
PWT 2027 ℃ 1000 s

OA 3200 kW/m2 
600 s

OA 2400 ℃ 300 s
PWT 2200 ℃ 1000 s

PA 4.9 MW/m2 
240 s
OA 2440 ℃ 40 s

OA 4.186 MW/m2 
120 s
OA 4.186 
MW/m2 120 s
PWT 2583 ℃ 600 s

OA 2.38 MW/m2 
120 s
OA 2.38 MW/m2 
120 s
OA 60 s O1.512 
L/s； Ace1.116 L/s
OA >2500 ℃ 3540 s
OA 2.38 MW/m2， 
120 s
OA 4.18 MW/m2， 
30 s
OA 2.38 MW/m2

120 s
OA 2.38 MW/m2

60 s
OA 2500 ℃ 60 s

OA 2.38 MW/m2

60 s

0.28

0.937

1

2.58
0.029

-0.22

-3.48

-2.33 ± 0.14

2.29

-2.3

-0.99 ± 0.07

-1.28 ± 0.11

2

0.118
-2.50±0.14

-4.27±0.25

-2.42 ± 0.24

-2.13 ± 0.91

3.5

1.66 （XY）， 
1.14 （Z）

0.001

0.6

1.16
-0.019 
mg·s-1·cm-2

0.12

3.76

（-0.06±0.03）
mg·s-1·cm-2

0.49

-0.5 ± 0.05

-0.88 ± 0.11

0.628
（-1.30±0.11）
mg·s-1·cm-2

（-2.57±0.18）
mg·s-1·cm-2

-0.62 ± 0.15

-0.97 ± 0.01

0.14
mg·s-1·cm-2

CA：10.65

TS：147
FS：355
SS：21.9

FS：141.4 ± 2.4

FS：225±5.93 

FS： 269.3（XY）；

52.6（Z）

［56］

［58］

［59］

［85］
［57］

［51］

［86］

［67］

［18］

［63］

［87］

［88］

［89］

［68］
［90］

［62］

［91］

［92］

［93］

续表2

Material composition
Fabrication 
process

Ablation condition
Linear ablation 
rate/（µm·s-1）

Mass ablation 
rate/（mg·s-1）

Mechanical 
property/MPa

Ref.

Note：OA-oxyacetylene ablation；PA- plasma ablation； PWT：plasma wind tunnel；LA：laser ablation；FS- flexural strength；TS- tensile strength；
SS- shear strength；CA- coating adhesion；PIC- precursor impregnation and curing

3.2.1　SiC 涂层复合超高温陶瓷基体改性 C/C 复合

材料

SiC 涂层是 C/C 复合材料最常用的热防护涂层，

具有熔点高、高温化学稳定性好、力学性能优异等特

点，且与 C/C 基体热膨胀系数匹配性良好，高温氧化

后可生成致密玻璃相。在有氧烧蚀环境中，可有效隔

绝高温燃气与基体接触，抵御高速气流的机械冲刷和

烧蚀破坏，显著降低C/C复合材料的线烧蚀率与质量

10



第 54 卷 第 8 期 涂层-基体一体化改性碳/碳复合材料热防护研究进展及挑战

烧蚀率，加之制备工艺灵活、易于实现涂层-基体一体

化结构调控，因而得到广泛研究与应用。Liu 等［54］采

用 PIP+RMI 工艺制备 SiC@C/C-ZrC-SiC 一体化复

合材料，材料表面包覆SiC为主、含少量ZrC的陶瓷涂

层，SiC-ZrC 复相陶瓷渗入基体孔隙并均匀分布于碳

纤维周边。经 2300 ℃、120 s高温烧蚀后，复合材料质

量烧蚀率与线烧蚀率分别为0.0026 g/s、0.0037 mm/s；
优异抗烧蚀性能源于烧蚀过程中生成含 SiC、ZrO2的

连续熔融SiO2相，可有效封堵材料内部孔隙。

为进一步改善SiC涂层与基体的界面结合及高温

防护性能，Liu 等［60-61］制备了 SiC/PyC 双层涂层改性

C/C-HfC-SiC 复合材料。PyC 中间层可降低材料孔

隙率与表面粗糙度，显著增强 SiC 外层与基体的界面

结合强度，使材料弯曲强度达220 MPa，较无PyC试样

提升 40.13%。经 Ar-O2-Al2O3等离子烧蚀 40 s 后，线

烧蚀率由 5.95 μm/s 降至-4.6 μm/s［60］；在热流密度

63.7 MW/m2 激光烧蚀 40 s 下线烧蚀率为 8.24 μm/s
（图 5（a）），等离子风洞考核 2300 s后线烧蚀率仅 0.41 
μm/s［61］。其防护机制在于烧蚀过程中形成高熔点

HfO2骨架，辅以低熔点 HfSiO4相与 SiO2液相协同铺

展，同时组分挥发可带走大量热量，进一步弱化烧蚀

损伤。此外，如图 5（b）所示，Cao等［65］将 SiCnws引入

C/C-HfC-SiC基体，并通过GSI工艺在表面制备硅基

SiC 防护涂层。氧乙炔烧蚀测试表明，其线烧蚀率与

质量烧蚀率分别为 1.02 μm/s、0.25 mg/s［78］。交织互

联的SiCnws网络可优化热传导路径，抑制SiC活性氧

图5　SiC涂层及超高温碳/硼化物涂层-基体一体化改性C/C复合材料的抗烧蚀性能

（a）SiC/PyC@C/C-HfC-SiC复合材料结构示意图及激光烧蚀测试宏观形貌［61］；（b）Si-SiC@SiCnw/PyC-C/C-HfC-SiC复合材料结构

示意图及氧乙炔烧蚀测试宏观形貌［65］；（c）SiC/ZrB2-SiC/SiC@C/C-SiC-ZrB2复合材料结构示意图及电弧风洞测试宏观形貌［58］；

（d）（Zr-Ti）C-SiC-Si/SiC-Si@C/C-SiC-TiC复合材料结构示意图及氧乙炔烧蚀测试宏观形貌［83］

Fig.5　Ablation resistance of C/C composites modified by SiC coating and ultra-high temperature carbon/boride coating-matrix integration
（a）schematic diagram of SiC/PyC@C/C-HfC-SiC composite structure and macro-morphology of LA test［61］；（b）schematic diagram of 

Si-SiC@SiCnw/PyC-C/C-HfC-SiC composite structure and macro-morphology of OA test［65］；（c）schematic diagram of 
SiC/ZrB2-SiC/SiC@C/C-SiC-ZrB2 composite structure and macro-morphology of PWT test［58］； （d） schematic diagram 

of （Zr-Ti）C-SiC-Si/SiC-Si@C/C-SiC-TiC composite structure and macro-morphology of OA test［83］
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化与 SiO2高温挥发，促进表面生成致密稳定的 HfO2-
SiO2复合氧化层，显著提升材料抗烧蚀能力。

3.2.2　超高温碳/硼化物涂层复合超高温陶瓷基体改

性C/C复合材料

为弥补单一 SiC 涂层的防护短板，研究学者将

ZrC、ZrB2等超高温金属碳化物、硼化物引入体系，通

过协同改性显著提升 C/C 复合材料的高温抗氧化烧

蚀性能。Liu 等［84］采用 PIP 结合 RMI 工艺制备 ZrC-
SiC@C/C-ZrC-SiC复合材料，2300 ℃氧乙炔烧蚀120 s
后，因表面形成致密 ZrO2-SiO2-SiC复合相，展现出近

零烧蚀的优异防护性能。Tian等［80］通过引入 SiCnws
增强 ZrC-SiC@C/C-ZrC-SiC 复合材料，有效提升了

涂层与基体的界面结合强度。烧蚀过程中可形成连

续熔融SiO2与ZrO2氧化层，能有效阻隔氧气与热量侵

入，系统性提升材料抗烧蚀能力。进一步调控前驱体

比例发现，当 ZrC/SiC=5∶1（质量比）时，材料质量烧

蚀率与线烧蚀率分别为 0.47 mg/s 和 0.95 µm/s，展现

出最优整体抗烧蚀性能［55］。研究表明，较高的 ZrC含

量与更均匀的相分布，可使 ZrO2保持固态，形成更致

密坚固的氧化层，显著提升 C/C 复合材料的抗烧蚀

能力。

Xu 等［57］制备的 ZrB2-SiC/SiC@C/C-ZrC-SiC 复

合材料，在 2200 ℃电弧加热风洞烧蚀 1000 s 后，质量

烧蚀率与线烧蚀率分别为-1.9×10-2 mg/（s·cm2）和

2.9×10-5 mm/s；其优异抗烧蚀性能源于表面形成的

热力学相容氧化膜，该氧化膜由 ZrO2 骨架与 SiO2 或

Zr-Si-O 玻璃相组成。如图 5（c）所示，韩文波等［58］将

ZrB2引入体系，制备出 SiC/ZrB2-SiC/SiC 复合涂层；

2027 ℃电弧风洞烧蚀 1000 s 后，材料表面形成多孔

ZrO2-SiO2外层与致密SiO2内层的双层氧化结构，线烧

蚀率低至9.37×10-4 mm/s，该优异性能得益于双层氧

化结构的协同防护作用。此外，Huang 等［83］将 TiC 引

入，制备出（Zr-Ti）C-SiC-Si/SiC-Si@C/C-SiC-TiC
复合材料（图5（d））。经1700 ℃氧乙炔火焰烧蚀2400 s
后，该材料线烧蚀率最低仅 0.763 μm/s。其优异抗烧

蚀性能源于初始烧蚀阶段，（Zr，Ti）O2氧化物骨架与

SiO2愈合相形成有效氧和热屏障；延长烧蚀时间后，虽

然SiO2耗尽、（Zr，Ti）O2骨架被侵蚀，但其改性基底可

快速形成 ZrTiO4、TiO2及 SiO2愈合相，密封氧化层孔

隙，进一步提升抗烧蚀能力。

3.2.3　超高温硅化物涂层复合超高温陶瓷基体改性

C/C复合材料

超高温硅化物（如HfSi2、ZrSi2）兼具优异的高温稳

定性与氧化自愈合能力，将其与ZrC、HfC等超高温陶

瓷基体复合，可构建硅化物涂层与陶瓷基体协同防护

体系，通过涂层的屏障作用与基体的支撑强化效应，

进一步提升一体化改性 C/C 复合材料的高温抗烧蚀

性能与服役可靠性，相关研究已成为超高温防护领域

的重点方向之一。Kou 等［67］采用 RMI 工艺制备出以

网状 HfSi2为骨架的 HfSi2/HfC/SiC 多相涂层改性 C/
HfC-SiC复合材料。经120 s氧乙炔烧蚀测试，其线烧蚀

率为（-2.33 ± 0.14） μm/s，质量烧蚀率为（-0.06 ± 
0.03） mg/（s·cm2），得 益 于 烧 蚀 表 面 生 成 致 密

HfC1-xOx-HfO2-SiC 混合保护层，可有效屏蔽基体免

受高温烧蚀损伤。另有研究以HfSi2-ZrSi2混合合金为

熔渗原料，辅助 SI 技术制备了涂层-基体一体化改性

的（Hf， Zr）C-（Hf， Zr）Si2-SiC@C/C-SiC-HfC-ZrC复

合材料［63］。在热流密度为 5.0 MW/m2、气压为 7.0 kPa
的等离子体风洞工况下，材料线烧蚀率为-2.30×
10-3 mm/s，质量烧蚀率为 4.90×10−4 g/s（图 6（a））。

烧蚀过程中涂层虽因热失配及气态产物逸出局部剥

离，但仍能有效阻隔热流、气流及氧介质以保护基体；

表面（Hf，Zr）O2经准液相烧结致密化，伴随裂纹萌生，

且柱状（Hf，Zr）O2在气态产物、SiO2流动及温度梯度作

用下生长，延缓原子氧侵蚀。当工况严苛至6.0 MW/m2、

9.0 kPa时，表面温度超2800 ℃，导致氧化物熔融、涂层

降解及基体严重氧化。

此外，将 Y、La 等稀土元素引入 C/C 复合材料涂

层防护体系后，在高温有氧烧蚀环境中可原位生成高

熔点、高致密度的稀土氧化物。其高黏度与优异高温

结构稳定性，能够有效填充并封堵涂层及基体内部的

微裂纹与孔隙［94-95］，并降低烧蚀过程中ZrO2的相变［96］，

从而显著增强复合材料的抗烧蚀性能。如图 6（b）所

示，Hu 等［88］采用 RMI 法制备出含原位 Y 掺杂 ZrC-
SiC-ZrSi2涂层的C/C-ZrC-SiC复合材料，氧乙炔测试

结果显示，质量分数为 10% Y2O3的复合材料抗烧蚀性

能最优，其质量烧蚀率为（-0.88 ± 0.11） mg/s，线烧蚀

率为（-1.28 ± 0.11） μm/s。优化的Y2O3掺杂可有效

调控 ZrC 基涂层的相稳定性与结构完整性，进而提升

抗烧蚀能力。相似地，Ma 等［90］通过 RMI 法制备 YSi2

掺杂的 ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-ZrC-SiC 复合材料，YSi2

的掺杂在烧蚀过程中可形成 Y2O3和 ZrO2致密置换固

溶体，能降低表面温度。另有研究通过 RMI+PC 工

艺一步法制备了La掺杂的ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-ZrC-
SiC复合材料（图 6（c））［62］。烧蚀 120 s后，质量烧蚀率

和线烧蚀率分别为（-0.62 ± 0.15） mg/s和（-2.42 ± 
0.24） μm/s；其优异抗烧蚀性能源于表面适宜La含量

的掺杂，可促进形成由 m-ZrO2、t-ZrO2及 Zr0.9La0.1O1.95

相组成的致密氧化层，抑制氧扩散并承受高温机械冲

击，同时有效避免ZrO2相变导致的涂层开裂。
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另有研究利用中熵/高熵陶瓷多组元元素掺杂与

物相调控的协同效应带来的高熔点、高致密性及优异

的高温稳定性一体化改性C/C复合材料，能够进一步

突破传统陶瓷改性的性能瓶颈，显著提升C/C复合材

料的力学性能与抗烧蚀性能。例如，Liu 等［91］采用

RMI工艺，以 HfSi2-ZrSi2-TiSi2混合合金为原料，制备

图6　超高温硅化物涂层-基体一体化改性C/C复合材料的抗烧蚀性能

（a）（Hf，Zr）C-（Hf， Zr）Si2-SiC@C/C-SiC-HfC-ZrC复合材料结构示意图及等离子风洞测试宏观形貌［63］；（b）Y掺杂ZrC-SiC-ZrSi2@C/
C-SiC-ZrC复合材料结构示意图及氧乙炔烧蚀测试宏观形貌［88］；（c）La掺杂ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-SiC-ZrC复合材料结构示意图及

氧乙炔烧蚀测试宏观形貌［62］；（d）（Hf，Zr，Ti）C-（Hf，Zr，Ti）Si2@C/（Hf，Zr，Ti）C-（Ti，Zr，Hf）3SiC2-SiC复合材料结构示意图、

各组分含量及氧乙炔烧蚀测试宏观形貌［91］

Fig.6　Ablation resistance of C/C composites modified by ultra-high temperature silicide coating-matrix integration
（a）schematic diagram of （Hf，Zr）C-（Hf，Zr）Si2-SiC@C/C-SiC-HfC-ZrC composite structure and macro-morphology of PWT test［63］；

（b）schematic diagram of Y-doped ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-SiC-ZrC composite structure and macro-morphology of OA test［88］；

（c）schematic diagram of La-doped ZrC-SiC-ZrSi2@C/C-SiC-ZrC composite structure and macro-morphology of OA test［62］；

（d）schematic diagram， component contents and macro-morphology of OA test of （Hf，Zr，Ti）C-（Hf，Zr，Ti）Si2@C/
（Hf，Zr，Ti）C-（Ti，Zr，Hf）3SiC2-SiC composites［91］
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了（Hf，Zr，Ti）C-（Hf，Zr，Ti）Si2@C/（Hf，Zr，Ti）C-
（Ti，Zr，Hf）3SiC2-SiC 复合材料（图 6（d））。材料表面

原位生成以（Hf，Zr，Ti）C 和（Hf，Zr，Ti）Si2为主的复

合涂层，与基体结合紧密；其弯曲强度可达（225±
5.93） MPa，断裂韧度为（11±0.85） MPa·m1/2。经 60 s
氧乙炔烧蚀后，线烧蚀率为（-2.13±0.91） μm/s，质
量烧蚀率为（-0.97±0.01） mg/s。其优异的抗烧蚀

性能源于玻璃态 SiO2对（Hf，Zr，Ti）O2的烧结促进作

用，以及液态TiO2对涂层缺陷的自愈合修复效果。周

磊［97］通 过 VI+GSI 工 艺 制 备（Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25）

C‑SiC‑Si 涂层与基体协同改性 C/C 复合材料。该材

料界面结合强度高达 21.9 N，较未进行基体改性的

C/C涂层试样提升 117%；经 40次室温至 1500 ℃热循

环测试后，试样质量增加 0.36%；在热流密度 2.38 
MW/m2的氧乙炔环境下循环 4次烧蚀 30 s后，试样仍

保持完整，无明显氧化烧蚀现象，可有效提升 C/C 复

合材料氧化烧蚀防护的可靠性，满足超高温、强燃气

冲刷等极端工况的服役需求。

4　未来发展趋势

新一代空天飞行器的快速发展，对C/C复合材料

的耐高温性能、长时服役寿命及结构稳定性提出了更

高要求，而涂层-基体一体化改性技术，是实现这一性

能目标、突破传统改性瓶颈的有效途径。本文系统总

结了一体化改性C/C复合材料的主要制备工艺，重点

围绕材料的抗氧化、抗烧蚀性能及其作用机理展开了

详细分析与探讨。尽管目前已有诸多研究成果充分

展现出一体化改性 C/C 复合材料的优异综合性能与

广阔应用前景，但该技术在实际研究与工程化应用过

程中，仍面临以下关键挑战：

（1）材料体系选择与组分设计需进一步深化。当

前材料体系筛选仍依赖经验试错与简单机器学习辅

助，效率有限。为提升涂层/基体一体化改性 C/C 复

合材料在极端环境下的服役性能，未来应发展和创新

机器学习模型，结合第一性原理计算，建立“组分-工
艺-结构-热防护性能”间的构效关系，加速热防护材料

体系的筛选。同时，引入逆向设计理念，以目标为导

向，反向设计最优的材料组合和工艺方案，实现从“试

错筛选”到“目标驱动逆向设计”的研究策略转变，进

一步提升一体化改性C/C复合材料的热防护性能。

（2）一体化改性制备工艺调控需持续优化。一体

化改性涉及涂层制备、基体改性及界面调控等多环

节，存在工艺复杂、稳定性差、制备周期长等问题，仅

仅依靠工艺参数优化难以满足更高的性能需求。探

索制备新方法、新机理，例如放电等离子烧结、焦耳热

等快速制备技术，在精准调控烧结温度、保温时间、压

力及能量输入等参数的同时，建立多场耦合条件下的

反应动力学调控模型，实现材料制备效率与性能的同

步提升。

（3）热/力/氧耦合环境下的氧化烧蚀机理尚未明

晰。C/C复合材料在服役过程中需承受超高温、粒子

冲刷、热烧蚀等极端耦合环境，当前研究关于涂层与

基体间的界面反应、氧化烧蚀演化规律及产物迁移机

制仍不明确，这制约改性方案精准设计与服役寿命预

测。未来可依托电弧等离子风洞等近真实服役模拟

平台，结合高温原位表征技术，获取涂层/基体界面应

力、温度场及微观结构演变等实时数据，建立材料氧

化烧蚀失效演变规律；同时发展第一性原理计算、分

子动力学、有限元等跨尺度模拟方法，建立不同服役

阶段氧化烧蚀行为的预测模型，为一体化改性方案提

供理论依据。

（4）大尺寸一体化改性异形构件制造难度大、成

本高。高超声速飞行器关键热结构件多为大尺寸、复

杂异形结构，一体化改性过程中难以精准控制涂层厚

度均匀性、基体改性全域一致性及成型与改性的协同

性，易产生应力集中、界面开裂等缺陷。针对大尺寸

异形构件制造难题，根据异性构件形状尺寸与服役环

境差异，放弃“全域一致”的设计策略，可采用针对性

更强的“分区差异化”设计，局部调控不同位置的成

分、结构和界面结合等。同时，部件的耐用性、可修复

性和重复使用性，也应作为一体化改性的前置设计参

数，通过预留尺寸等方式使构件在服役损伤后可通过

局部快速修复而非整体更换来延长寿命，从而降低构

件的全生命周期成本。
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