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摘  要：连续碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料(简称 SiCf/SiC 复合材料)由于其优异高温性能已成为高推重比航空发动

机首选高温轻质热结构材料，但其高温抗氧化腐蚀性能较差限制了长寿命使用。本文综述了 SiCf/SiC 复合材料中引入自愈合

组元、网络中间体氧化物以及稀土硅酸盐组元等进行基体改性的研究进展，系统分析了不同改性组元提升其抗氧化腐蚀性能

的改性机理与改性工艺，对存在问题及未来发展方向进行了展望。 
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航空发动机技术的进步，对降低使用成本、油

耗、延长寿命以及提高推重比提出了更高要求。其

中，提升推重比的核心路径在于提高其涡轮进口温

度并实现结构减重。当前，推重比为 10 的发动机涡

轮进口温度已高达 1850~1900 K，而为实现 12-15 的

推重比，其涡轮进口温度需求更将突破 2000 K[1–2]，

但是目前最先进的镍基高温合金单晶配合最先进的

热障涂层技术已经难以满足其发展需求。此外，发

动机的服役环境日趋恶劣，需长期承受高温高压、

氧化腐蚀、持续燃气冲刷等多重苛刻的工况，这对

结构材料提出了耐高温、耐磨损、耐疲劳、抗水氧

腐蚀、长寿命等更加严苛的性能要求，然而传统的金

属基高温合金已难以满足下一代发动机的需求[3–4]。

综上，为满足新一代高推力及推重比航空发动机的

发展需要，归根到底是要发展新一代耐高温、轻质、

可靠的新材料[5]。 
连续碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料

(SiCf/SiC)一方面保留了陶瓷材料的固有优势，另一

方面，通过引入 SiC 纤维实现增强增韧，显著改善

了其本征的脆性与抗冲击性能差的缺陷，从而展现

出卓越的耐高温综合性能[6–10]，已成为高推重比航

空发动机首选的耐高温轻质结构材料[11]。目前，

SiCf/SiC 复合材料主要应用在发动机涡轮部件、燃

烧室火焰筒、喷嘴等结构部件，可减轻结构质量，

提高使用温度 200 ℃以上；减小冷却空气用量，改

善燃烧条件、提高燃烧效率[12–13]。通用电气(GE)联
合艾里森 (Allison)公司在 JTDE 验证机上验证了

SiCf/SiC 涡轮后框架前缘插件和级间缘板；在

XTC76/3 上验证了 SiCf/SiC 燃烧室火焰筒；在

XTC77/1 上验证了空心 SiCf/SiC 高压涡轮静子叶

片。GE 公司还联合 Honeywell 公司在 XTC97 上验

证了 SiCf/SiC 高温升燃烧室。2015 年，配装有

SiCf/SiC复合材料高压涡轮外环的LEAP-1A发动机

在 A320neo 飞机上成功完成了首飞，标志着陶瓷基

复合材料在航空发动机上的商业化应用进入了新的

阶段 [14–15]。法国斯奈克玛公司 (Snecma)研制的

SiCf/SiC复合材料外调节片和密封片已成功应用于

M88-2 发动机及 F100 发动机喷管部件上，并向民

机发动机推广应用。然而，SiCf/SiC 复合材料的实

际工程应用目前仍局限于 700~800 ℃工况下的中

低载荷部件，对于涡轮转子叶片等需同时承受超过

1300 ℃极端高温与高机械载荷的核心动力部件， 
该材料尚未实现规模化应用。这一应用瓶颈深刻揭

示了材料在高温长期承载及环境耐久性等方面仍 
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面临严峻挑战。近年来中国对 SiCf/SiC 复合材料制

备工艺、性能表征以及航空发动机构件设计、研制

与考核等方面开展了广泛研究，西北工业大学研制

的燃烧室浮壁瓦片已通过试验台短时间考核，中国

航空工业集团复合材料研究中心研制的调节片也通

过了发动机短期挂片试车考核，构件热态性能良好，

已进入应用验证阶段[16]。但总体来看，中国 SiCf/SiC
复合材料在产业化和工程应用方面与美国、法国、

日本等发达国家仍有较大差距。 
SiCf/SiC 复合材料由于其自身的特性以及制备

工艺的特点，基体内部存在孔隙与微裂纹，无法实

现完全的致密化。当材料面临复杂的机械载荷与剧

烈的环境变化时，基体极易产生裂纹，相互交织连

通，为外部氧化介质提供侵入材料内部的快速通道。

在实际服役工况下，氧化性与腐蚀性高温燃气将沿

裂纹通道迅速侵入材料内部，氧化界面相，继而侵

蚀纤维，致使材料性能急剧退化，无法满足应用需

求[17–20]。因此，提高 SiCf/SiC 复合材料的抗氧化腐

蚀性能尤为重要。 
目前，在工程应用中，通常在 SiCf/SiC 复合材

料表面涂覆耐高温氧化腐蚀的环境障涂层(EBCs)以
隔离氧化腐蚀性物质，但由于 EBCs 本身的缺陷和

EBCs 与 SiCf/SiC 复合材料之间的热膨胀系数(CTE)
不匹配，以及服役过程中的颗粒冲蚀问题，在长时

间的热冲刷和热循环过程中可能会发生开裂或脱

落，导致 SiCf/SiC 复合材料内部的氧化腐蚀[21–22]。 
为解决 SiCf/SiC 复合材料的氧化腐蚀问题，其

一是通过控制氧含量改进 SiC 纤维的热稳定性[23]，

其二是界面中引入抗氧化腐蚀组元(如含稀土元素

的化合物或稀土硅酸盐)，对 SiCf/SiC 复合材料进行

界面改性，使界面具备优异的抗氧化与腐蚀能力，

从而有效保护纤维并提升复合材料整体性能[24–25]。

然而界面改性的工艺复杂，界面均匀程度及致密程

度相对较低，难以实现规模化生产，还需要进一步

优化制备方法[26]。除改进纤维和界面本身的抗氧化

腐蚀性能外，在复合材料中，基体承担着保护纤维

与传递载荷的关键作用，若能通过改性，使其具备

抗高温氧化侵蚀及损伤自修复能力，从而阻断氧化

介质通过基体缺陷侵入材料内部，是提升复合材料

寿命的有效途径[27]。 
因此，本文围绕 SiCf/SiC 复合材料基体改性以

提高其抗氧化腐蚀性能这一需求，综述 SiCf/SiC
复合材料在不同环境下基体改性以提高其抗氧化

腐蚀性能的研究进展，并对其未来的发展方向进

行展望。 

1  SiCf/SiC 复合材料的氧化腐蚀行为 
1.1  空气氧化 

有研究表明，在干燥的空气中，SiC 的氧化模式

随氧含量变化，存在 2 种氧化模式：低氧分压引发

主动氧化并导致材料失重；反之，高氧分压则引发

被动氧化并导致材料质量增加[28]，反应方程式为： 

2SiC(s)+O (g)=SiO(g)+CO(g)  (1) 

2 22SiC(s)+3O (g)=2SiO (s)+2CO(g)  (2) 

式(1)为主动氧化，SiC 氧化生成 SiO 等挥发性

物质导致材料质量下降，式(2)为被动氧化，SiC 基

体被氧化形成无定形 SiO2，材料质量增加。无定形

SiO2 会沉淀在 SiC 纤维表面，形成牢固的键合。随

着反应的进行，SiC 纤维表面的 SiO2 层逐渐增厚，

生成脆性的 SiO2 氧化层。由于 SiC 氧化形成 SiO2

伴随着体积膨胀，SiO2层内部的生长应力逐渐积累。

当应力超过临界值时，SiO2 层中会形成裂纹以减小

应力，裂纹向纤维内部扩展，氧化介质与 SiC 纤维

发生反应导致纤维降解[29]。此外，由于 SiO2层将纤

维和基体黏结在一起，在纤维和基体之间形成了强

结合，阻碍纤维的滑移和拔出。当黏附在 SiC 纤维

上的 SiO2层内存在大量垂直裂纹时，纤维会直接受

损[30]。 
SiCf/SiC 复合材料的氧化过程由 2 个环节共同

主导：1) 氧化介质向材料内部的扩散；2)氧化介质

与材料组分的化学反应。这 2 个过程的相对速率极

大地影响着复合材料的氧化行为。在较低温度和较

短时间内，由于材料内部的扩散通道相对较为畅通，

氧化介质能够较快地扩散到材料内部，此时氧化过

程主要受界面氧化反应控制。随着温度的升高和时

间的延长，氧化介质的扩散阻力逐渐增大，扩散速

率逐渐降低，当扩散速率低于界面氧化反应速率时，

氧化过程则转变为扩散控制。纤维、界面以及基体

的氧化降解导致复合材料的性能大幅度降低。 
1.2  水氧腐蚀 

在水蒸气环境下，SiC 氧化生成的 SiO2保护层

会与水蒸气反应，进而生成气态挥发性物质 Si–Ox–
Hy，在气流冲刷下，生成的挥发性物质会被迅速带

走，从而加剧 SiC 的整体氧化进程。Opila 等[31–32]的

研究证实，水蒸气会显著加速 SiC 的高温氧化，在

温度高于 1200 ℃的条件下，其氧化速率较干氧环境

可提高 1 个数量级。Kleykamp 等[33]结合抛物线动力

学对 SiCf/SiC 复合材料在高温干燥空气和湿氧环境
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下的反应速率常数进行了计算，发现在 1520 ℃氧化

24 h，其在湿氧环境下的反应速率比干燥空气中高

出约 50%。 
水蒸汽不仅能加快 SiC 的氧化，还能加快界

面相的氧化。在湿氧环境下，BN 界面相对水蒸

气十分敏感，BN 氧化形成的 B2O3 会与水蒸气反

应生成挥发性物质(如 H3BO3 和 HBO2 等)，导致

BN 界面被快速消耗，造成复合材料性能大幅度降

低[34]。SiCf/SiC 复合材料的氧化降解机理如图 1 所

示[35]。 

 

图 1  SiCf/SiC 复合材料氧化降解机理的示意图[35] 
Fig. 1  Schematics of oxidative degradation mechanisms in SiCf/SiC composites[35]      

 

1.3  熔盐腐蚀 
航空发动机通常服役于高温腐蚀环境，不仅存

在氧气、水蒸气等氧化腐蚀介质，也存在 KCl 和

NaCl 等盐类杂质，航空发动机工作时会将其吸入，

并与燃料燃烧产生的硫氧化物(SO3 和 SO2 等)发生

反应，生成低熔点的 K2SO4 和 Na2SO4等盐类物质。

这些熔盐附着于 SiCf/SiC 复合材料构件表面，腐蚀

SiO2 保护层，降低构件的耐腐蚀性能。反应方程式

为[36]： 

3 2 2 42NaCl+SO (g)+H O(g)=Na SO (l)+2HCl(g)  (3) 

2 2 2

2 4

2NaCl+1/2O (g)+SO (g)+H O(g)=
Na SO (l)+2HCl(g)

 (4) 

3 2 2 42KCl+SO (g)+H O(g) K SO (l)+2HCl(g)=  (5) 

2 2 2

2 4

2KCl+1/2O (g)+SO (g)+H O(g)
K SO (l)+2HCl(g)

=
 (6) 

2 2 4 2 3 3SiO +Na SO (l)=Na SiO (l)+SO (g)  (7) 

2 2 4 2 3 3SiO K SO (l)=K SiO (l)+SO (g)+  (8) 

低熔点熔盐腐蚀 SiO2 保护层后，将进一步对

SiC 基体进行腐蚀。熔融盐是离子导体，会与 SiC 构

成一个电化学腐蚀电池，SiC 作为阳极被氧化，而

熔盐中的杂质离子(如 SO32–)则作为阴极，极大地加

速了腐蚀速率，形成腐蚀坑，严重的点蚀导致材料

强度损失甚至断裂[37]。    

2  改性材料 
通过基体改性以提高 SiCf/SiC 复合材料基体的

抗氧化腐蚀性能常用的改性材料主要包括 3 大类：

自愈合组元、网络中间体氧化物以及稀土硅酸盐，

接下来将从其自身特性及抗氧化腐蚀机理等方面展

开叙述。 
2.1  自愈合组元 

为提高 SiCf/SiC 复合材料基体的抗氧化腐蚀性

能，一种有效的方法是添加自愈合组元，通常是含

硼物质(B4C[38]、BN[39]、SiBC[40]、SiBCN[41]等)，自

愈合组元被氧化后形成液相的 B2O3 或硼硅酸盐玻

璃相[反应方程式如式(9)~式(11)所示]，在高温下具

有流动性并具有一定的黏度，可以填充到裂纹、孔

隙中。由于自愈合组元氧化时存在体积膨胀，这使

得微小缺陷可以被愈合，在此条件下，当氧化介质

在裂纹中扩散时，会被限制在氧化相中，能有效阻

隔氧化介质向纤维和界面等易氧化关键区域的扩

散，从而提升材料的抗氧化腐蚀能力，延长其使用

寿命[42–43]。基于自愈合组元在复合材料中的分布方

式，其结构设计主要分为多元弥散自愈合和多元多

层自愈合 2 类。多元弥散自愈合可通过浆料浸渍工
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艺(SI)获得，含硼相随机分散到 SiC 基体中，而多元

多层自愈合多采用化学气相渗透工艺(CVI)获得，多

层 SiC 基复合材料为 B—C 或 Si—B—C 系统的二

元或三元相的同心层[44]。 

4 2 2 32B C(s)+7O (g)=4B O (l)+2CO(g)  (9) 

2 2 3 22BN(s)+3/2O (g)=B O (l)+N (g)  (10) 

2 2 3 2 2 3SiO (l)+B O (l)=SiO B O (l)⋅  (11) 

在多组分自愈合陶瓷基复合材料中(Si—B—C
系统)，B4C 在 500 ℃时便能生成液相的 B2O3。在低

于 1000 ℃的干氧条件下，B2O3 的挥发可忽略不计。

然而，B2O3 的挥发会在水蒸气环境下显著增加，由

于受水蒸气压(p(H2O))和气流速率的双重影响，当温

度低于 700 ℃时，便可观察到 B4C 的主动氧化[45– 46]。

Ruggles–Wrenn 等[47]研究指出，自愈合基体设计可

显著延长 SiCf/SiC-B4C 复合材料的服役寿命。 
与 B4C 相比，SiBC 在氧化过程中能形成硼硅

酸盐玻璃相，相较于 B2O3，其具有更好的热稳定性

和更高的黏度。由于氧气通过该氧化层的扩散相对

受限，因此 SiBC 相的氧化速率相对较慢。并且，在

形成的硼硅酸盐氧化层中，氧化温度越高，硼硅酸

盐中的 SiO2 含量越高[45–46]。Zhang 等[48]研究发现

SiBC 陶瓷在湿氧环境中能迅速形成硼硅酸盐玻璃，

其抗氧化性能优于单相 B4C 陶瓷。 
然而，在湿氧环境下，水蒸气会与 B2O3生成挥

发性硼酸，B 元素的快速挥发使 B2O3 的愈合作用明

显下降，材料的裂纹与孔隙快速增加，导致复合材

料的迅速失效。反应方程式为： 

2 3 2 3B O (l)=B O (g)  (12) 

2 3 2 2B O (l)+H O(g)=2HBO (g)  (13) 

2 3 2 3 3B O (l)+3H O(g)=2H BO (g)  (14) 

Luan 等[49]研究了 SiC(f)/BN(i)/[SiC-B4C](m)自愈

合复合材料在湿氧和干氧环境下的降解机理：湿氧

环境下，降解机理包括以下步骤：1) B4C 层氧化为

液态 B2O3，封填基体裂纹；2) B2O3 促进 SiC 基体氧

化生成硼硅酸盐；3) 硼硅酸盐中 B2O3 挥发，形成

富 Si 硼硅酸盐；4) B2O3 促进 BN 界面周围 SiC 基

体的氧化，在 BN 界面周围形成多孔层；5) 基体 SiC
完全消耗时，多孔层完全转变为致密层。干氧环境

下可以描述为：1) B4C 和 BN 氧化为 B2O3，B2O3 随

后迅速挥发，在基体中留下空隙；2) BN 界面和基

体的保护消失后，SiC 纤维立即发生主动氧化。降

解机理如图 2 所示。 

 
图 2  SiC(f)/BN(i)/[SiC-B4C](m)在湿氧(a)和干氧(b)环境下的降解机理[49] 

Fig. 2  Degradation mechanism of SiC(f)/BN(i)/[SiC-B4C](m) in wet-oxygen (a) and dry oxygen (b) environments[49] 

 

在 SiCf/SiC 复合材料中引入自愈合组元，一方

面，通过氧化腐蚀过程中生成具有一定流动性的玻

璃相填充基体中的裂纹和孔洞；另一方面，氧化带

来的体积膨胀使微小缺陷被愈合，共同阻碍了氧化
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腐蚀介质的深入，提高复合材料的抗氧化腐蚀性。

然而，尽管自愈合基体在一定温度下能有效修复裂

纹，但其应用仍存在局限。在空气环境中，B2O3玻

璃相于 600 ℃时开始氧化[50]，当温度超过 900 ℃，

其熔体黏度会急剧下降并发生挥发，导致保护作用

衰退；在湿氧环境中，B2O3 在 600 ℃即与水蒸气

发生反应生成挥发性物质，不仅会消耗 B2O3，更

会加速含硼物质的整体氧化，致使自愈合能力严

重衰减[51–52]。 
2.2  网络中间体氧化物 

自愈合玻璃相主要由硅硼酸盐玻璃构成，其基

本结构单元是硅氧四面体[SiO4]，通过顶点连接形成

三维网络结构，是二元、三元及多元硅酸盐玻璃的

结构基础[53]。水蒸气侵蚀时，水分子电离产生的游

离羟基会攻击硼硅酸盐玻璃中的桥氧键，破坏其网

络结构，稳定性变差致使裂纹愈合能力下降，因此

提高自愈合玻璃相的稳定性至关重要。 
无规则网络学说将氧化物划分为 3 类：网络生

成体、网络外体和网络中间体，其中，网络生成体

氧化物可作为结构骨架，单独形成玻璃，如 B2O3、

GeO2、SiO2、P2O5 等。尽管 B2O3 和 SiO2 同属网络

生成体氧化物，但前者是层状结构，后者是框架结

构。单纯含有 B2O3 和 SiO2的熔体，由于结构差异，

不能形成均匀一致的熔体，二者在高温下很难相互

限制彼此的挥发[54–56]。 
网络外体氧化物不能单独生成玻璃，通常存在

于网络之外。其 M—O 键(M 代表网络外体离子)的
离子性强，氧离子易于游离，是“游离氧”的重要来

源。其作用具有双重性：适量的添加能通过降低

B2O3 熔体的活度从而抑制其挥发[57–58]，但另一方

面，其所提供的游离氧会严重破坏 SiO2 的网络结

构，导致其熔体的黏度、熔点降低，当游离氧的含

量足够多时，将严重损害玻璃网络的结构稳定性，

最终引发析晶[59–61]。 
网络中间体氧化物性质介于前两者之间，通常

不能单独生成玻璃，其独特之处在于，可吸收硼硅

酸盐玻璃熔体中的“游离氧”，使自身配位由[MO6]转
变为[MO4]，这一转变使其能直接修补被水蒸气侵

蚀破坏的硅酸盐网络，从而显著提升自愈合玻璃相

在高温水蒸气条件下的稳定性，增强材料抗水蒸气

腐蚀的能力。常见的网络中间体氧化物有 Al2O3、

HfO2、TiO2、ZnO2等[54–56]。 
Wang 等[62]研究了 Ti3SiC2 改性 SiCf/BN/SiBCN

复合材料的抗氧化性能，在氧化过程中，Ti 元素主

动向外扩散并与 O 结合形成 TiO2，而 Si 留在原位

并与由外而内扩散的 O 原子被动结合形成 SiO2，

TiO2 和 SiO2 组成的双相氧化层阻碍了氧气进一步

向材料内部扩散，保护复合材料。在 1400 ℃空气中

氧化 25 h 后，材料的弯曲强度为(147.53±0.94) MPa，
强度保持率为 67.95%，较未改性的 SiCf/BN/SiBCN
复合材料相比显著提高。Miao 等 [63]研究发现

SiBCNZr陶瓷在 1500 ℃氧化过程中，SiO2会与ZrO2

反应形成 ZrSiO4，阻止 SiO2 的蒸发，从而改善

SiBCNZr 的氧化性能。 
研究表明，Al2O3 凭借特殊的结构与价键特性，

可在水蒸气侵蚀时吸收玻璃熔体中的“游离氧”，使

其自身结构由[AlO6]转变为[AlO4]，从而修复被破坏

的硅酸盐网络，同时，Al2O3 能与 B2O3 形成更稳定

的硼铝酸盐，在氧化物生成相中产生 B—O—Al 相
和 Si—O—Al 相，这两相可显著提高 B2O3 和 SiO2

的稳定性(尤其对 B2O3 效果明显)，可以有效地减少

B2O3 的挥发。因此，在硼硅酸盐玻璃中引入 Al2O3

有助于提高其高温稳定性[64–65]。 
Shan等[66]制备了Al2O3改性 SiCf/SiC–B4C 复合

材料，并研究了复合材料在 1100~1200 ℃湿氧环境

下的氧化腐蚀行为，结果表明添加 Al2O3 导致氧化

过程中质量变化显著降低，其氧化后的表面形貌演

变如图 3 所示。Al2O3 的存在限制了 SiO2 的结晶，

提高了复合材料氧化后表面自愈合玻璃相在高温水

蒸气条件下的稳定性，有助于形成光滑致密的氧化

层。而未改性的复合材料表面，由于水蒸气分子对

[SiO4]骨架结构中 Si—O—Si 破坏，使得玻璃相的稳

定性降低，在降温的过程中，玻璃的表面黏度急剧

升高，气泡被限制在氧化层表面，并在表面析出方

石英晶体。由于玻璃相与方石英的热膨胀系数差异

很大，冷却后表面不仅产生裂纹，还存在残余热应

力。在后续氧化中，高熔点的方石英无法填充裂纹，

氧化介质沿裂纹侵入材料内部，造成持续损伤。残

余应力也会加剧水分子对玻璃相的侵蚀。随着氧化

时间延长和循环次数增加，裂纹不断扩展，最终导

致表面破碎。 
此外，Al2O3 改性 SiCf/SiC–B4C 复合材料在

1300 ℃湿氧环境下和水–氧–NaCl 环境下腐蚀 100 h
后的强度保持率分别为 81.40%和 75.60%，与原始

复合材料相比提高(73.40%和 58.80%)。Al2O3 能够

吸收由 Na2O 或 H2O 提供的游离氧，促使自身配位

由[AlO6]八面体向[AlO4]四面体转变。这一过程修复

并强化了玻璃相网络结构，增加硼硅酸盐玻璃相的
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粘度，进而有效抑制了 SiO2 的结晶和 B2O3 的挥发，

有利于提高复合材料的抗氧化腐蚀性能和强度保持

率。此外，Al 还可以扩散到 BN 界面，提高其抗氧

化性[67]。 

 
图 3  复合材料氧化后表面形貌演变示意图[66] 

Fig. 3  Schematic diagram of surface morphology evolution of composites after oxidation[66] 

 

采用网络中间体氧化物对 SiCf/SiC 复合材料进

行基体改性，通过吸收硼硅酸盐玻璃熔体中的“游离

氧”，以此重建因水蒸气侵蚀而受损的硅酸盐网络，

维护其完整性，保障自愈合玻璃相在高温水蒸气

环境下的稳定性，以提高复合材料的抗氧化腐蚀

性能是一种较为有效的手段。然而，单一改性组元

对自愈合玻璃相的有效温度范围有限，如 Al 基适

用于 1000~1300 ℃，Zr 基和 Hf 基则适用于 1300 ℃
以上 [56]，因此，当前的研究重点在于如何实现

SiCf/SiC 的宽温域防护。将多种改性组元协同引入

基体，有望使 SiCf/SiC 复合材料在更宽广的温度区

间内实现高效自愈合。 
2.3  稀土硅酸盐 

稀土氧化物如 Y2O3、Sc2O3 等在高温下稳定性

高、挥发性弱，可与 SiC 形成玻璃相，而且稀土氧

化物因其大的体积而产生显著的迁移阻力，不仅

自身难以迁移，也阻碍了其他离子的扩散，这种特

性可有效抑制晶界迁移与晶粒生长，促进材料致

密化，从而在烧结阶段构筑起一道初始屏障[68]。

值得注意的是，在后续的高温氧化环境中，此类氧

化物(如 Y2O3)仍可借助晶界等短路路径进行定向

迁移。如张俊敏等[69]发现 Y2O3 的引入可有效提升

SiC 陶瓷的抗水氧腐蚀性能，在氧化腐蚀过程中，

陶瓷内部的 Y2O3 会向 SiC 陶瓷表面迁移，并与

SiO2 反应形成 β-Y2Si2O7，逐渐聚集形成连续的

Y2Si2O7 层。因此，在氧化层与 SiC 陶瓷交界处形

成了一个富 Y2Si2O7/富 Y2O3 层。在陶瓷表面形成

的多层含 Y 氧化层，构筑了一道有效的水氧阻挡

屏障，显著阻隔了水氧介质向内部的渗透，如图 4
所示。  

 
图 4  SiC-Y2O3 陶瓷耐水氧侵蚀机理示意图[69] 

Fig. 4  Schematic diagram of the mechanism of wet-oxygen resistance of SiC-Y2O3 ceramics[69]      
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稀土硅酸盐具有高熔点[70]、低透氧性[71]、良好

的高温稳定性[72]以及优异的抗水氧腐蚀性能[73]，其中

硅酸钇(Y2Si2O7)的热膨胀系数与碳化硅的热膨胀系

数相匹配(SiC:~4.5×10−6 K−1，Y2Si2O7:~4×10−6 K−1)，
并且其在湿氧环境中的质量损失率为 0.002 mg/(cm2·h)，
比莫来石低 1 个数量级(0.038 mg/(cm2·h))[74]，是提

高 SiCf/SiC 复合材料抗水氧腐蚀性能理想的基体改

性材料。 
Duan 等[75]采用熔盐法原位生长出 Y3Si2C2三元

陶瓷作为 SiCf/SiC 复合材料的基体，制备出

SiCf/SiC–Y3Si2C2复合材料。在 1400 ℃湿氧环境下，

Y3Si2C2 氧化生成 Y2Si2O7，具有优异的抗氧化腐蚀

性能，同时，氧化引发的体积膨胀会主动填充材料

内部的孔隙与裂纹，抑制了复合材料的进一步氧化。

氧化腐蚀 10 h 后，SiCf/SiC–Y3Si2C2 复合材料表现

出显著优于未改性材料的抗腐蚀性能，其强度保持率

高达89.30%，而未改性材料仅为25.80%，使得SiCf/SiC– 

Y3Si2C2复合材料的抗氧化腐蚀性能显著提高。 
He 等[76]制备了 SiCf/SiC–YS 复合材料，研究了

其在 1000~1200 ℃空气环境和 1200 ℃湿氧环境下

的氧化腐蚀行为。结果表明，复合材料中氧气和水

蒸气有 2 条扩散路径：一条路径通过 SiC 涂层裂纹

从外部到内部，另一条路径通过内部开孔从内部到

外部。氧化过程中，基体中的 Y2SiO5 与氧化生成的

SiO2反应生成 Y2Si2O7，伴随体积膨胀，有助于愈合

Y2Si2O7 基体中的孔隙和微裂纹。1200 ℃以下，

Y2Si2O7和 SiO2的自愈合效应导致 SiCf/SiC-YS复合

材料的残余强度随氧化温度升高而增加，如图 5 所

示。与单一空气氧化相比，水氧腐蚀加剧了 SiCf/ 
SiC–YS 复合材料的侵蚀，水蒸气在 SiCf/SiC–YS 复

合材料氧化降解中起着重要作用。然而，SiCf/SiC– 
YS 复合材料的强度保持率仍高达 108.60%，表明

Y2Si2O7 基体可以在 1200 ℃以下提高 SiCf/SiC 复合

材料的抗氧化腐蚀性能。     

 
图 5  Y2Si2O7 基体随氧化温度升高的氧化转变示意图[76]: (a)未氧化；(b)低氧化温度；(c)高氧化温度 

Fig. 5  Schematic diagram of yttrium silicate matrix transformation with the increase of oxidation temperature[76]: (a) non-oxidized; 
(b) low-oxidation temperature; (c) high-oxidation temperature     

 

此外，He 等[77]将聚硅氧烷(PSO)与甲苯均匀混

合，以 2%(质量分数)的 LiCO3 作为烧结助剂，并加

入 Y2O3粉末，配制固相含量为 20%(质量分数)的陶

瓷浆料，经过浸渍、干燥后，将样品置于 CVI 炉中，

结合反应化学气相渗透工艺(RCVI)制备 SiCf/SiC– 

YS 复合材料，并研究了材料的氧化腐蚀性能。结果

表明，1200 ℃下，Y2SiO5 转化成 Y2Si2O7，提高了

Y2Si2O7 基体的致密度，从而抑制了 SiCf/SiC–YS 复

合材料因氧气和水蒸气引起的降解。然而，1400 ℃
以上，Y2Si2O7 会发生水解反应转化为 Y2SiO5，
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Y2Si2O7 基体结构被破坏，导致复合材料的抗水氧腐

蚀性能降低。 
稀土硅酸盐本身具有优异的抗氧化腐蚀性能，

在氧化腐蚀过程中稀土元素向基体近表面迁移形成

抗氧化层，抑制了氧化腐蚀介质向基体内部的渗透，

另外，抑制了硼硅酸盐玻璃与水蒸气之间的反应，

减少气态物质的产生，在一定程度上减缓了基体的

氧化腐蚀。在 SiCf/SiC 复合材料中引入稀土硅酸盐

组元是提高其抗水氧腐蚀性能的一种有效途径。然

而，改性材料引入基体后，在氧化腐蚀过程中会发

生物相转变，例如，Y2O3 向 β-Y2Si2O7 转变过程中

伴随着明显的体积变化会导致基体中产生微裂纹；

1400 ℃以上，Y2Si2O7 会发生水解反应导致结构被

破坏，致使复合材料的抗氧化腐蚀性能降低。此外，

稀土元素在基体中的分布对稀土元素氧化行为的影

响，稀土元素与基体材料的相互作用以及其高温抗

水氧腐蚀机理有待进一步探索。 

3  改性工艺 
SiCf/SiC 复合材料常用的制备工艺主要涵盖

CVI 工艺、前驱体浸渍裂解(PIP)、SI 工艺、反应熔

渗(RMI)以及由这些方法组合的复合工艺等，接下来

将从工艺制备过程及其优缺点等展开叙述。 
3.1  CVI 工艺 

CVI 工艺的基本过程为：将纤维预制体置于

CVI 炉中，气态前驱体经定向扩散或流动进入预制

体内部，在特定温度下于孔隙内发生化学反应，生

成陶瓷颗粒并沉积在孔隙壁上，孔隙壁不断增厚直

至孔隙被填满，获得致密的复合材料。 
CVI 工艺制备不同陶瓷种类、反应体系及其温

度范围如 1 所示[78]。CVI 工艺可以通过精准调控温

度、沉积时间、气态前驱体的流速、流量、以及种

类等沉积参数来实现基体微观尺度上的结构设计。 
 

表 1  CVI 工艺适用于制备的陶瓷体系及其反应温度范围[78] 
Table 1  Systems, reactions and temperature ranges of 

different ceramics using CVI process[78] 
Matrix Typical used reaction Temperature/℃ 

C CH4→C+H2 800–900 
SiC CH3SiCl3+H2→SiC+HCl 1000–1400 

ZrC(HfC) ZrCl4(HfCl4)+CH4+H2→ZrC(HfC)+HCl 900–1000 
Si3N4 SiCl4+NH3+H2→Si3N4+HCl 1000–1400 
BN BX3+NH3+H2→BN+HX 1000–1400 

TiB2 TiCl4+BCl3+H2→TiB2+HCl 800–1000 
ZrO2 ZrCl4+CO2+H2→ZrO2+CO+HCl 900–1200 
Al2O3 AlCl4+CO2+H2→Al2O3+CO+HCl 900–1100 

 
Quemard 等[79]采用 CVI 工艺制备了 SiC–B4C– 

SiBC 多层陶瓷基体，在 600 ℃和 1 MPa 的高压环

境下，所有含硼相基体快速氧化生成大量的 B2O3可

以快速填充裂纹，从而保护 SiC 纤维以及 PyC 界面

免受氧化，提高复合材料的抗氧化性能，其在 600 ℃
和 1 MPa 环境下的氧化示意图如图 6 所示。   

 
图 6  SiC–B4C–SiBC 多层陶瓷基体在 600 °C、1 MPa 下的氧化示意图[79]  

Fig. 6  Schematic diagram of oxidation of SiC–B4C–SiBC multilayer ceramic matrix at 600 °C and 1 MPa[79]         
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为提升 SiC 基体的抗氧化腐蚀性能，Viricelle
等[80]采用 CVI 工艺设计并制备了 SiBC–B4C–SiC 的

多层陶瓷基体，并研究了复合材料在 600~1200 ℃干

氧和湿氧环境下的抗氧化腐蚀性能。结果表明，由

于硼化合物的存在，多层结构的陶瓷基体在

650~1000 °C 低温范围内存在自愈合行为，基体中

B4C、SiBC 和 SiBC 氧化生成的 B2O3、硼硅酸盐玻

璃相以及 SiC氧化生成的 SiO2可以填充部分的裂纹

和孔隙，进而提高 SiC 基体的抗氧化腐蚀性能。 
CVI 法具有以下优势 [81]:1) 制备温度较低

(900~1100 ℃)，避免了制备过程中高温对纤维造成

热损伤；2)通过调整气态前驱体的种类、流量、沉积

顺序与时间等参数，可灵活设计并制备多种组分与

微观结构的陶瓷基体；3)气态前驱体可以均匀地渗

透到三维预制体的每一个角落，不受纤维增强体外

形的影响，可制备出形状复杂、结构精细的复合材

料构件。 
然而，在沉积过程中，气态前驱体会优先在入

口处和纤维束表面发生沉积，容易过早地堵塞表面

孔隙(即“闭孔效应”)，阻碍气态前驱体向内部扩散。

此外，缓慢的沉积速率使得致密化周期长、成本高，

且 CVI 设备本身结构复杂，价格较高，也进一步限

制了其应用[82]。因此，开发新型快速的 CVI 工艺，

如强制流动热梯度 CVI 工艺等，缩短致密化周期，

或与 RMI、PIP 等制备工艺结合，提高制备效率，

是扩大 CVI 工艺应用的有效方法。 
3.2  PIP 工艺 

PIP 工艺是以纤维预制件为骨架，通过真空或

真空–加压环境使其浸渍于聚合物前驱体中，随后交

联固化，然后在一定气氛中高温热处理进行裂解，

使有机前驱体转化为无机陶瓷基体。由于裂解过程

中会产生体积收缩，造成大量孔隙，因此需要重复

浸渍–交联固化–裂解过程，实现材料致密化，从而

得到陶瓷基复合材料。PIP 工艺可通过调节有机前

驱体种类以及浸渍裂解周期来调节基体的种类与复

合材料的密度，实现基体的结构设计。 
Li 等[83]采用 PIP 工艺在 SiC 纤维预制体中浸渍

聚硼硅氮烷，分别在 170 ℃和 1100 ℃下固化裂解，

重复浸渍裂解 12 次后制备了 SiCf/BN/SiBCN 陶瓷

基复合材料。材料在 1350 ℃氧化腐蚀过程中具有良

好的裂纹填充性能，复合材料中的微裂纹被生成的

氧化物填充，SiC 纤维表面的氧化层呈双层结构，

外层氧化层致密无孔，由石英玻璃析出的方石英组

成，内层氧化层中形成晶粒较小的变形方石英，内

层氧化层的厚度大于外层氧化层，氧化腐蚀 30 h 后

材料的抗弯强度和模量保持率高于 70%和 80%，断

裂行为基本上仍为“韧性”断裂，并具有显著的能量

耗散。 
Xu 等[84]在 PIP 工艺的基础上进行优化，开发了

一种新的方法，称为 CVI 结合聚合物渗透和在线热

解工艺(CVI+PIOP)，PIOP 工艺包括 CVI 工艺加热

阶段前驱体的裂解和保温阶段 SiC 基体的沉积，SiC
基体中的大孔隙和裂纹可以通过聚合物渗透来填

充，在 PIOP 工艺期间来自前驱体裂解产生的孔隙

和裂纹可以通过 CVI 来密封。因此，CVI+PIOP 工

艺可以实现 SiCf/SiC 基体的致密化和自修复改性。

采用 CVI+PIOP 工艺制备了 SiCf/SiC-SiHfBCN 复合

材料，其微观形貌如图 7 所示，SiC 和 SiHfBCN 被

成功地引入到半致密的 SiCf/SiC 复合材料中，基体

呈现出网状结构，表现出自愈合的优点。材料在

1200~1400 ℃的氧化腐蚀过程中生成的HfO2可以为

硼硅酸盐玻璃提供稳定的刚性框架，表面生成了低

氧扩散率的 HfSiO4，有利于提高氧化层的稳定性以

及复合材料的抗氧化腐蚀性能。 
 

 
 

图 7  SiCf/SiC-SiHfBCN 复合材料的微观形貌[84] 
Fig. 7  Micromorphology of SiCf/SiC-SiHfBCN composites[84] 

 

PIP 工艺具有以下优势[85– 86]：1) 陶瓷转化过程

中无需烧结助剂，基体成分均匀纯度高；2) 近净成

形能力强，可制备形状复杂、结构精细的复合材料

构件；3) 制备温度较低，对纤维造成的热损伤程度

小，SiC 纤维可以保持其强度与结构完整性，复合

材料力学性能较高。但是，由于有机前驱体裂解收

缩率大，在裂解时产生大量气孔与收缩，导致复合

材料的致密程度较低。因此，必须通过多次浸渍–裂
解循环实现致密化，使得该工艺的制备周期较长，

成本较高[87]。因此，开发高陶瓷产率、低收缩率的

新型前驱体，以及优化工艺(如压力辅助 PIP 工艺
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等)，提高浸渍效率以减少浸渍裂解循环次数是改善

PIP 工艺的有效手段。   
3.3  RMI 工艺 

RMI 工艺是在高温条件下，反应熔体渗入到多

孔预制体中，与预制体中的基体发生反应生成陶瓷

基体制备致密的复合材料的方法。RMI 工艺的过程

主要分为 4 个步骤：1)在纤维表面制备界面相，以

防止熔渗过程对纤维造成的热损伤；2)在预制体内

引入碳源，形成一定量的多孔碳基体；3)在高温真

空环境中使熔融硅或硅基合金渗入预制体；4)通过

熔融硅与碳的反应原位生成连续致密的 SiC 基体。

RMI工艺可以通过调节多孔碳基体的结构以及硅基

合金的种类来控制生成基体的微观结构。 
Sun 等[88]在 SiCf/SiC 复合材料预制体中引入

B4C 作为碳源，然后在 1600 ℃真空环境下将液态熔

融硅渗入预制体内，制备了 SiCf/SiC–SiBC 复合材

料，复合材料在 800、1000 ℃和 1200 ℃空气氧化

100 h 后的强度保持率分别为 109.60%、103.20%和

102.90%，表现出优异的抗氧化性能。Tsunoura 等[89]

采用 RMI 工艺在 1390 ℃真空环境下将 Si–8.5%(摩
尔分数)Hf 合金引入 SiCf/SiC 复合材料中，对复合

材料进行基体改性，实现了复合材料的低温熔渗，

并对材料的氧化行为进行研究。复合材料在

800~1200 ℃空气环境下的氧化行为遵循抛物线规

律，氧化初期生成 HfO2 和 SiO2，随后二者反应生成

HfSiO4，由于 HfSiO4 的体积小于反应物的体积，材

料表面形成多孔结构，这些孔隙可以被 SiO2 和

HfSiO4 的黏性流填充，进而形成致密的氧化物层，

其氧化后的截面形貌如图 8 所示。 

 
图 8  复合材料在 1200 ℃下氧化 100 h 的微观形貌[89] 

Fig. 8  Micromorphology of the composites oxidized for 100 h 
at 1200 ℃[89] 

 

Aoki等[90]采用采用RMI工艺在1375 ℃真空条件

下熔渗 Si–16%(摩尔分数)Ti 合金，均匀地形成 TiSi–
Si2 基体，制备出 SiCf/SiC–TiSi2 复合材料。SiC 纤维

的热损伤小，Si–16%Ti 合金与纤维周围采用 CVI 工
艺沉积的 SiC 基体之间的反应受到抑制，复合材料

的拉伸强度为 290 MPa。经 1200 ℃空气氧化 100 h
后，其表面生成了阻氧性良好的 Si—Ti—O 化合物

层，氧化深度被限制在 30 μm 以内，表现出优异的

高温抗氧化性能。 
RMI 工艺具有以下优势[91–92]：1)液态熔体能高

效填充空隙，实现材料的高致密化；2)工艺流程简

单，周期短，成本效益显著；3)具备优异的近净成形

能力，可制造复杂形状构件。然而，RMI 工艺由于

其熔渗温度较高，在熔融过程中熔体易侵蚀纤维和

界面，造成热损伤，削弱纤维的增强增韧效果，在

断裂过程中，纤维拔出长度相对较短，并且容易发

生脆性断裂[93–94]。此外，制备的复合材料中易残留

一定量的金属，对复合材料的性能造成影响。为避

免液态 Si 渗透过程中 SiC 纤维的热损伤，提出了 3
种解决方案：1) 解决方案是增加预沉积 SiC 的厚度

以保护纤维；2) 选择热稳定性较好的 SiC 纤维，如

第三代 SiC 纤维(TySA 纤维、HNLS 纤维)；3) 采用

硅基共晶合金替代纯硅进行熔渗，实现低温熔渗，

从而减少高温熔体对纤维的侵蚀。 
3.4  混合工艺 

对不同改性工艺的优缺点进行总结，如表 2 所

示。为弥补单一工艺的局限，目前多采用复合工艺

以实现优势互补。例如，首先采用 CVI 工艺在纤维

外沉积高质量界面和一定厚度陶瓷基体以保护纤

维，避免后续制备过程对纤维造成损伤，再结合RMI
工艺实现快速、充分的致密化；或者采用 CVI 工艺

先制备一定厚度的陶瓷基体，构建基体骨架，再采

用 PIP 工艺进行填充，实现致密化，可以减少浸渍

裂解循环的次数并提升力学性能。 
 

表 2  CVI、PIP 及 RMI 制备工艺的优缺点 
Table 2  Advantages and limitations of CVI, PIP and RMI 

fabrication processes 
Fabrication Advantages Limitations 

CVI Low-temperature preparation 
Strong matrix designability 
Excellent 3D penetration 

Closed-pore effect 
Slow deposition rate, long cycle 
Complex and expensive  

equipment 
PIP High matrix purity 

Strong near-net shaping  
capability 

Low-temperature preparation 

Low density 
Long preparation cycle 

RMI High densification efficiency 
Short process cycle 
Strong near-net shaping  

capability 

Thermal damage to fibers 
Residual metallic phases 

 
Li 等[95]采用 CVI 结合 RMI 工艺将 Si–Y 合金
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引入 SiCf/SiC 复合材料中，制备出 SiCf/SiC–SiYC 复

合材料，1300 ℃水氧腐蚀 20 h 后，复合材料表面形

成了由 SiO2 和 β-Y2Si2O7 组成的玻璃层以及由

Y2O3、SiC、X2-Y2SiO5 组成的扩散层，有效地保护

了复合材料内部免受氧化介质的腐蚀，复合材料的

抗弯强度保持率为 114.20%，抗氧化腐蚀性能显著

提高。高雨晴[96]和 Zhang 等[97]采用 CVI 结合 RMI
工艺将 B 元素和 Y 元素引入 SiCf/SiC 复合材料中，

对复合材料进行基体改性，制备出 SiCf/SiC–SiYBC

复合材料，并对材料进行 1300~1500 ℃的氧化腐蚀

性能测试。复合材料氧化腐蚀后的微观形貌如图 9
所示，在氧化腐蚀过程中，原位生成了自修复的硼

硅酸盐玻璃和具有优异耐腐蚀性能的 Y2Si2O7 相，

氧化产物在高温下具有流动性，可以填充内部孔隙

和微裂纹，从而提高 SiCf/SiC–SiYBC 复合材料的强

度，氧化 20 h 后，最高强度保持率为 132%，比

SiCf/SiC 复合材料高 35%，显著提高了 SiCf/SiC 复

合材料的抗氧化腐蚀性能。 

 

图 9  SiCf/SiC–SiYBC 复合材料在不同温度氧化 20 h 后的截面形貌照片：(a)1300 ℃ (b)1400 ℃ (c)1500 ℃[97] 
Fig. 9  Morphology of SiCf/SiC–SiYBC after oxidation at different temperatures for 20 h: (a) 1300 ℃ (b) 1400 ℃ (c) 1500 ℃[97] 

 

Xiao 等[98]采用 CVI 结合 RMI 工艺制备了 Si–
B–Mo–Y 改 性 的 SiCf/SiC 复 合 材 料 (SBMY–
SiCf/SiC)，研究了复合材料在 1200~1400 ℃的氧化

腐蚀行为，并与未改性的 SiCf/SiC 复合材料作对比。

结果表明，SBMY-SiCf/SiC 复合材料在低熔融与渗

透温度下表现出优异的熔融渗透效果，MoSi2 熔体

可在短时间内填充纤维束间隙，形成致密基体，材

料的孔隙率仅约 1%。SBMY–SiCf/SiC 复合材料在

氧化腐蚀过程中，氧化形成的硼硅酸盐玻璃氧化膜

覆盖样品表面，其良好的流动性填充了大部分裂缝

和因 PyC 界面氧化形成的环形气孔；而 Y2Si2O7 抑

制了硼硅酸盐玻璃与水蒸气之间的反应，减少了气

泡形成的趋势，相对致密的氧化膜完全覆盖复合材

料，提高复合材料的抗氧化腐蚀性能，如图 10 所

示。在 1200、1300 和 1400 ℃的腐蚀速率分别仅为

未改性的 SiCf/SiC 复合材料的 1/9、1/10 和 1/3，显

示出优异的抗氧化腐蚀性能。 
Wang 等[99]采用溶液浸渍热解法将 Y(NO3)3·6H2O/

乙醇溶液浸渍到纤维预制体中，在预制体中引入

Y2O3，随后采用 CVI 工艺制备 SiC 基体，在沉积

过程中，Y2O3 转化为层状分布的 z-Y2Si2O7，得到

SiCf/SiC–Y2Si2O7 复合材料。在 1400 ℃水氧腐蚀

过程中，内部的 z-Y2Si2O7 晶型转变为 γ 型，并弥

散分布于氧化表面，在高温湿氧环境中 Y2Si2O7 保

持稳定，且氧化腐蚀生成的 Si(OH)4 挥发会促进

Y2Si2O7 在硅酸盐熔体表层的再分布，Y2Si2O7 的

分散程度增加，在材料表面形成致密的 γ-Y2Si2O7

抗氧化层，有效阻止材料内部被进一步氧化腐蚀，

如图 11 所示。1400 ℃氧化腐蚀 80 h 后，SiCf/SiC– 
Y2Si2O7 复合材料的强度保留率为 71.93%，远优

于未改性材料 (50.11%)，抗氧化腐蚀性能显著

提升。  

 

图 10  SBMY-SiCf/SiC 复合材料在水氧环境下的氧化示意图[98]    
Fig. 10  Schematic diagram of oxidation of SBMY-SiCf/SiC composites in wet-oxygen environment[98] 
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图 11  SiCf/SiC–Y2Si2O7 复合材料在水氧环境下的氧化示意图[99] 
Fig. 11  Schematic diagram of oxidation of SiCf/SiC-Y2Si2O7 in wet-oxygen environment[99] 

 

此外，浆料浸渍法(SI)也是一种常用的改性工

艺，将改性组元前驱体或粉体与适当的分散剂、溶

剂等混合均匀配制成浆料，浸渍 SiCf/SiC 复合材料

预制体以引入改性组元，最后通过高温热处理等工

序形成陶瓷基体。研究者们通常将 SI 与其他工艺相

结合，以实现协同改性。 
Guo 等 [100]采用 SI 结合 PIP 工艺制备了

SiCf/SiC-HfB2 复合材料，HfB2 颗粒分布在复合材料

的基体和纤维束之间，复合材料在氧化腐蚀过程中，

形成了由 HfO2、HfSiO4 和 Si–Hf–O 玻璃组成的致

密复合氧化膜，提供了有效的保护，具有高黏度和

显著的阻碍氧气扩散的能力，保护内部材料。在弯

曲断裂过程中，裂纹扩展，当遇到界面相和纤维时

发生偏转，导致扩展能量的耗散，且纤维桥接和拔

出现象进一步增加了复合材料的韧性。在 1300 ℃氧

化腐蚀 100 h 后复合材料的强度保持率为 120%，强

度提高，如图 12 所示。 
Ma 等[101]采用 CVI 结合 SI 工艺制备了 Ca–Y– 

Al–Si–O 玻璃改性 SiCf/SiC 复合材料(CY-SS)，对复

合材料进行 900 ℃和 1300 ℃干氧(100%O2)和湿氧

(50%H2O+50%O2)环境下的氧化腐蚀性能测试。复

合材料在 900 ℃和 1300 ℃的干氧和湿氧环境下氧

化 100 h 后的强度保持率分别为 96.7%、95.0%和

94.0%、90.0%，CYAS 玻璃和 SiCf/SiC 复合材料表

现出优异的热匹配性和高温润湿性。基体改性过程

提高了复合材料的密度，减少了缺陷，在氧化腐蚀

过程中 CYAS 微晶玻璃氧化生成大量耐腐蚀相，如

Y2Si2O7 和莫来石，复合材料内部的纤维和基体基本

上不受影响，提高了复合材料高温下的抗氧化腐蚀

性能。 
 

 
 

图 12  SiCf/SiC-HfB2 复合材料在 1300 ℃的氧化示意图[100] 
Fig. 12  Schematic diagram of oxidation of SiCf/SiC-HfB2 composites at 1300 °C[100] 

 

穆爽等 [102]采用 SI 结合化学气相沉积工艺

(CVD)制备了 Yb2Si2O7 改性 SiCf/SiC 复合材料，引

入的 Yb2Si2O7 在基体中部分呈层状分布，通过引发

层间脱黏有效增韧，改善了材料的断裂行为。

1200 ℃和 1400 ℃静态空气中氧化 50 h 后，材料的

强度保持率仍高达 88%和 77%，表现出典型的非脆

性断裂特征。断口处界面氧含量小于 SiCf/SiC 复合

材料，表明引入的 Yb2Si2O7 抑制了氧气向界面内的

扩散，提高了 SiCf/SiC 复合材料的抗氧化性能。 
综上所述，在基体中引入改性材料主要有 2 种

方式：1) 直接引入抗氧化腐蚀材料，并且在使用过

程中不改变其物相，例如直接在基体中引入稀土硅

酸盐；2) 将改性材料的前驱体或含改性元素的物质

引入基体中，在氧化腐蚀过程中通过化学反应得到
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目标改性材料，通常通过这种方式在基体中引入自

愈合组元和抗氧化腐蚀相。此外，改性材料的合成

工艺多采用 CVI+PIP、CVI+RMI、SI+RMI 等混合

工艺，将改性材料引入基体中并实现复合材料的致

密化。 

4  结论与展望 
SiCf/SiC 复合材料的高温抗氧化腐蚀性能差是

限制该复合材料长寿命使用的瓶颈，面向航空发动

机热端部件在复杂环境下长时间的使用需求，通过

基体改性，赋予 SiCf/SiC 复合材料抗高温氧化腐蚀

与损伤自愈合的能力，从而阻断氧化介质通过基体

的缺陷侵入材料内部，是延长其服役寿命的有效策

略。目前在 SiCf/SiC 复合材料基体中引入的抗氧化

腐蚀组元，主要包括自愈合组元、网络中间体氧化

物以及稀土硅酸盐，通过在氧化腐蚀过程中生成自

愈合组分来填充材料的孔隙和裂纹，在材料表面形

成致密的氧化层来抵抗氧化介质的进一步侵蚀，提

高复合材料的性能。但仍存在以下关键问题： 
1) 复合材料抗氧化腐蚀机理的研究仍不够深

入，缺少氧化动力学、氧化腐蚀速率以及氧化腐蚀

深度等数据，对不同环境下材料的损伤演化机理等

基础研究仍较为薄弱。构建不同基体改性 SiCf/SiC
复合材料完整可靠的性能数据库，阐明氧化腐蚀损

伤机理，为复合材料的实际应用提供设计参数和理

论支撑。 
2) 单一改性物质对提高复合材料抗氧化腐蚀

性能的有效作用温度范围有限，如 B 基通常作用范

围在 1000 ℃以下，Al 基通常作用范围为 1000~ 
1300 ℃，如何提高 SiCf/SiC 复合材料在宽温区的抗

氧化腐蚀性能是复合材料得以大规模应用的关键。

将多种改性物质同时引入复合材料的基体中，多元

素协同改性，探索多种改性策略的协同效应，有望

实现 SiCf/SiC 复合材料在宽温域的抗氧化腐蚀性

能，实现长寿命周期保护。 
3) 发展新的制备工艺，如纳米熔渗与瞬时共晶

(NITE)等，或采用混合工艺，在 SiCf/SiC 复合材料

基体改性的同时实现材料的致密化，提高材料的性

能也值得深入研究。 
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Extended Abstract 

Continuous silicon carbide fiber reinforced silicon carbide ceramic matrix composites (referred to as SiCf/SiC composites) become 
the preferred high-temperature and lightweight thermal structure materials for high thrust-to-weight ratio aero engines due to their 
excellent high-temperature properties. However, their poor high-temperature oxidation and corrosion properties limit their long-life use. 
It is effective to improve the oxidation and corrosion properties of SiCf/SiC composite matrix through matrix modification, and the 
commonly used modified materials mainly include self-healing components, network intermediate oxides and rare-earth silicates. 

The self-healing components form the liquid phase of B2O3 or borosilicate glass phase in the process of oxidative corrosion that 
has a certain fluidity and viscosity at a high temperature, which can fill the cracks and holes in the matrix. The volume expansion caused 
by oxidation makes the small defects heal when the oxidizing medium diffuses in the cracks as the oxidation phase, which can effectively 
block the diffusion of the oxidizing medium to the key areas that are easy to oxidize such as fibers and interfaces, thus enhancing the 
oxidation resistance of the material and extending its service life. The network intermediate oxide can absorb the "free oxygen" in the 
borosilicate glass melt and change its coordination from [MO6] to [MO4], reconstructing the silicate network damaged by water vapor 
erosion and maintain its integrity, and significantly improving the stability of the self-healing glass phase under high temperature water 
vapor conditions and the oxidation and corrosion properties of composites. Rare-earth silicate itself has excellent antioxidant corrosion 
properties, and the rare-earth elements migrate to the near surface of the matrix to form an antioxidant layer during the oxidative 
corrosion process, which inhibits the penetration of oxidative corrosion medium into the matrix and the reaction between borosilicate 
glass and water vapor, reduces the generation of gaseous substances, and slows down the oxidative corrosion of the matrix to a certain 
extent. 

There are two main ways to introduce modified materials into the matrix, i.e., one refers to the direct introduction of antioxidant 
corrosive materials without changing their phases during use, such as directly introducing rare-earth silicates into the matrix, and another 
refers to the introduction of the precursor of the modified material or substances containing modified elements into the matrix, and the 
target modified material is obtained through chemical reactions during the oxidative corrosion process, usually in this way the 
introduction of self-healing components and oxidation corrosion phases into the matrix. In addition, the synthesis process of modified 
materials mostly adopts CVI, PIP, RMI, SI, etc., and their advantages and disadvantages of different modification processes are 
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different. For instance, the preparation temperature of CVI process is low, but the densification cycle is long and the cost is high. The 
RMI process is simple, the cycle is short, and the composite material with a high density is prepared, but the melting temperature is 
high, which is easy to heat damage to the fiber and interface. Besides a single process, composite processes are mostly used to achieve 
complementary advantages, introducing modified materials into the matrix and realizing the densification of composite materials.  

Summary and Prospects  It is effective to introduce self-healing components, network intermediate oxides and rare-earth silicates 
into the SiCf/SiC composite matrix to fill the pores and cracks of the material  via  generating self-healing components during the 
oxidative corrosion process, and forming a dense oxide layer on the surface of the material to resist further erosion by the oxidizing 
medium, thus improving the water and oxygen corrosion resistance of the composites. However, there are still some challenges. Firstly, 
the research on the oxidation corrosion mechanism of composite materials is still in-depth, and there is a lack of data on oxidation 
kinetics, oxidative corrosion rate and oxidative corrosion depth, and the basic research on the damage evolution mechanism of materials 
in different environments is still relatively weak. It is thus necessary to construct a complete and reliable performance database of 
SiCf/SiC composites modified with different substrates, clarify the oxidative corrosion damage mechanism, and provide design 
parameters and theoretical support for the practical application of composites. Secondly, the effective temperature range of a single 
modified substance to improve the oxidative corrosion performance of composites is limited. The temperature range of B group is below 
1000 ℃, and the temperature range of Al group is 1000–1300 ℃. The synergistic effect of multiple modification strategies is explored 
via introducing multiple modified substances into the matrix of composites at the same time. It is expected to achieve the oxidation and 
corrosion properties of SiCf/SiC composites in a wide temperature range and achieve a long-life cycle protection. Finally, it is also 
worth to develop new preparation processes, such as nano-infiltration and transient eutectic (NITE), or use hybrid processes to achieve 
material densification and improve the performance of SiCf/SiC composite substrates while modifying them. 
 
Keywords  silicon carbide fiber reinforced silicon carbide composites; matrix modification; oxidation and corrosion resistance; 

corrosion mechanism 
 

 


