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摘  要：超高温陶瓷是一类可承受超高音速长时间、跨大气层飞行和再入等过程所面临的极端服役环境的新型防热材料。目

前，超高温陶瓷趋向于多元化和多相化发展，并通过与纤维等复合形成超高温陶瓷基复合材料。本文总结了聚合物转化超高

温陶瓷及其复合材料的研究现状，从聚合物先驱体陶瓷的发展历程、超高温陶瓷简介、聚合物先驱体法制备超高温陶瓷及其

复合材料的制备方法、表征手段和材料性能等方面综述了近年来国内外的研究进展，并对其未来的发展趋势进行了展望。 
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超高温陶瓷(UHTCs)通常是指熔点在 3 000 ℃

以上，且能在 2 000 ℃以上氧化气氛下具有抗烧蚀

性能的先进陶瓷，主要包括第 IVB 和第 VB 族过渡

金属的碳化物、氮化物和硼化物(如 HfC、TaC、HfN、

HfB2 和 ZrB2 等)[1]。然而，此类陶瓷材料在氧化环

境下的抗氧化性能较差，因此通常只能短时暴露于

氧化环境中。一些陶瓷材料(如 Si3N4、SiC、BN 等)
即使其熔点未超高 3 000 ℃，但其可在超过 1 600 ℃

长时间暴露于氧化气氛下，考虑到热防护材料的长

期服役过程，这类陶瓷材料也被当作超高温陶瓷。因

此，国际上超高温陶瓷包括：1) 熔点超过 3 000 ℃，

且能短时暴露于超过 2 000 ℃极端氧化环境的材

料；2) 能在 1 600 ℃温度下长时间暴露于氧化气氛

下的材料[2]。 
与环境温度或接近环境温度相比，热防护材料

在高温(HT)、超高温(UHT)和极端环境下服役时面

临更加严峻的考验[3]。为了满足热防护材料在(超)
高温条件下的服役需求，该材料需要具备较高熔点。

通常情况下，材料的最高服役温度为熔点的 50%，

然而也有例外，如镍基高温合金的最高服役温度为

其熔点的 90%[4–6]。此外，所选超高温陶瓷在(超)高

温条件下还需要具有热稳定性和环境(化学)惰性，

能够承受高温热分解以及外部环境的氧化和侵蚀。

材料在(超)高温条件下服役还需要考虑其他因素，

如热应力和非弹性应变(蠕变)，这些因素可能导致

材料服役过程发生灾难性破坏。因此，可以使用具

有抗热震性的材料应对热应力对材料的冲击，同时，

优化材料使其具备一定延展性以应对脆性断裂，从

而在高温条件下具备优异的力学性能。在服役过程

中，由于环境温度的变化，材料内部发生相变从而

伴随着显著的体积变化，产生巨大应力并造成破坏。

因此阻止材料发生相变以及保持非晶态有利于避免

在(超)高温服役下产生的机械应力。过去的研究，

为满足这些要求做出了巨大的努力，多年来已经提

出和开发了多种(超)高温材料，例如高温合金、金

属基复合材料(MMCs)、超高温陶瓷(UHTC)以及陶

瓷基复合材料(CMCs)等。 
作为在极端环境下服役的热防护材料，高熔点

是考虑的基本要求。现今，有超过 300 种材料熔点

超过 2 000 ℃，包括难熔金属(如 Hf、Nb、Ta、W、

Re、Ir)和陶瓷材料(氧化物、碳化物、氮化物、硼化

物等)。然而，只有少量材料熔点超过 3 000 ℃，其 
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中包括单质 W、Re、C，以及具有高键能的共价键

陶瓷材料(如 BN、ThO2、TiC、ZrC、ZrB2、HfC、
HfN、HfB2、NbC、TaC、TaN、TaB2)[7–8]。然而，

由于服役环境的非稳态性，限制了可作为热防护材

料的数量。在 20 世纪 50 年代至 70 年代，美国和前

苏联等首次对第 IVB 和第 VB 族过渡金属的碳化

物、氮化物和硼化物进行了研究。在过去的 20 年里，

随着超高音速飞行器的不断发展，从而对热防护材

料的要求越加苛刻， 研究者对热防护材料的研究也

越来越多[3, 9]。已有研究表明，单相超高温陶瓷在极

端环境下表现出极差的抗氧化性能。在此背景下，

超高温陶瓷的发展朝着多元化和复相化方向迈进。 
本文归纳总结了近年来关于聚合物转化超高温

陶瓷及其复合材料的研究现状，主要围绕其发展历

程、成分设计、制备工艺、表征手段、材料性能等

方面进行介绍，并对聚合物先驱体法在热防护材料

制备领域进行了展望。 

1  聚合物先驱体的发展历程 
聚合物先驱体是一种特殊的高分子材料，它是

通过化学或热处理转化为无机材料的前体。转化过

程通常涉及到一系列的化学反应(交联、裂解、氧化

等)。聚合物先驱体的发展历程可以追溯到 20 世纪

50 年代。 
早期研究(1950—1970 年)的聚合物先驱体主要

是用于制备陶瓷和玻璃。这些先驱体通常是由无机

盐和有机单体通过聚合反应制备的。这个阶段的研

究主要集中在改进先驱体的合成方法和研究先驱体

的化学性质，Ainger 等[10]于 1960 年开发了从有机

先驱体制备非氧化物陶瓷的方法。Fritz 等[11]通过聚

碳硅烷先驱体热解合成碳化硅陶瓷材料。在成熟阶

段(1970—1990 年)，科学家们开始研究如何利用聚

合物先驱体制备具有特殊性能的无机材料，这个阶

段的研究主要集中在研究先驱体的结构–性能关系

和开发新的先驱体。Yajima 等[12]通过向聚二甲基硅

烷中添加聚硼二苯基硅氧烷，从而实现了常压下合

成聚碳硅烷，最终开发了具有极强耐热性和金属润

湿性的 SiC 纤维。上世纪 90 年代，聚合物先驱体进

入到了发展应用阶段，聚合物先驱体开始被广泛应

用于各种领域，包括电子、光学、催化、能源等。

这个阶段的研究主要集中在开发新的应用和优化现

有材料的性能。 
聚合物先驱体发展历程不仅展现出科学技术的

进步，也反映了人们对新材料和新技术地不断探索

创新。 

2  超高温陶瓷简介 
超高温陶瓷(UHTCs)主要包括第 IVB 和 VB 族

过渡金属的碳化物、氮化物和硼化物(如 TiC、TaC、
ZrN、HfN、HfB2 等)。近年来，通过对超高温陶瓷

的研究，发展出了多元超高温陶瓷、(多元)复相超

高温陶瓷等。 
超高温陶瓷在不同的使用环境下对材料性能要

求存在差异，当温度超过 2 000 ℃时，可形成自愈

合的氧化层(如 HfO2、ZrO2 等)，从而表现出优异的

抗氧化、抗烧蚀性能。然而，当温度处于 800～ 
1800 ℃的中低温时，形成的氧化物处于疏松多孔状

态，使材料内部发生进一步氧化。尤其对于超高温

碳化物陶瓷(如 HfC、ZrC 等)，有氧环境下 500 ℃

开始氧化[13]，ZrC 陶瓷 1 200 ℃氧化时生成疏松多

孔的 ZrO2，因该氧化层不具备隔氧作用，导致 ZrC
基体抗氧化性能下降、且不耐气流冲刷[14]。硼化物

陶瓷在较低温度下(＜1 800 ℃)氧化产生液相 B2O3

具有自愈性，能形成较为致密的氧化层。然而在温

度超过 1 800 ℃时，因生成的液态 B2O3 相挥发速率

较快，无法对基体陶瓷相产生有效保护[15–16]。因此

除了二元的超高温陶瓷之外，逐渐发展为多元超高

温陶瓷、或者多元复相超高温陶瓷以及(多元)纳米

复相陶瓷[17–20]。 

3  聚合物转化超高温陶瓷制备方法 
聚合物转化法制备超高温陶瓷是指通过在惰性

气氛，于一定的温度下(约 1 000～1 500 ℃)热解聚

合物先驱体来制备超高温陶瓷的方法[21]。早期，研

究者们先后采用了金属元素小分子 (如 ZrCl4、

ZrOCl2、锆酸酯、醋酸锆、锆酸丙酯等)、溶胶–
凝胶为有机先驱体制备超高温陶瓷。然而在裂解

过程中，小分子易挥发，溶胶–凝胶不稳定等缺陷

导致陶瓷产率偏低。为此，设计诞生了聚合物先

驱体法。 
3.1  聚合物转化法工艺路线 

聚合物转化超高温陶瓷的制备主要包括四个步

骤：聚合物先驱体的合成、交联固化、裂解非晶化、

高温结晶化。通过对聚合物先驱体的设计，可实现

对最终陶瓷产物在分子水平上的调控。固化工艺(紫
外光固化、热固化等)可使聚合物先驱体充分交联固

化形成网状结构得到非熔融态聚合物。经交联固化

后的聚合物先驱体在 900～1 000 ℃[22]温度范围逐
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步转化为无定形陶瓷。1 200 ℃以上热处理，无定形

陶瓷的无序结构实现结晶。 
3.2  超高温陶瓷先驱体合成路线 

聚合物转化法制备单相超高温陶瓷的方法主要

包括 2 类。第 1 类为金属杂化聚合物法[23]，即使用

醇氧化物(如醇类有机物、乙酸酯、乙酰丙酮、水杨

酸等)改性，得到以 M(Ti、Zr、Hf、Ta、Nb 等)和 O
为主链的聚合物先驱体；第 2 类为金属有机聚合物

法[23]，使用烷基、烯基、炔基或芳基配体对有机金

属化合物(如茂金属型化合物、甲基胺金属化合物

等)进行化学修饰，得到含有 M 和 C 或 B 键的聚合

物先驱体。 
3.2.1  金属杂化聚合物法    Thorne 等[24]通过使

用异丙醇钛与邻二甲苯–α,α'-二乙酸酯的酯交换反

应聚合，可以形成聚钛酸酯(如图 1)，800 ℃惰性气

氛下热解转化为缺碳的 TiCx，其陶瓷产率约 40%。

此外，其聚合物先驱体物理流变性优异，可应用于

生产结晶 TiC 纤维和薄膜。 
Li等[25]通过使用ZrOCl2·8H2O和聚乙烯醇分别

作为 Zr 源和 C 源，在不使用任何有机溶剂的情况

下，通过液相化学反应合成了一种新型 ZrC 陶瓷先

驱体(PZC)，该先驱体中同时存在 Zr—O—C 键和

Zr—O 键。在 1 250 ℃裂解后，陶瓷产率为 32%。随

着热解温度升高，产生了许多不规则的颗粒，其粒

径主要在 0.2～3.0 μm 范围内。热解温度为 1300 ℃

时，同时有 ZrC 相和四方 ZrO2 相，当热解温度升至

1 500 ℃时，ZrO2 相完全转化为 ZrC。 
Xue 等[26]通过聚锆烷氧烷(PZO)和水杨醇(SA)

的配体交换反应合成了聚合物先驱体 PZSA(如图 2)，
该先驱体具有空气稳定性，并具有优异的溶解性和

流变性。该先驱体在 1 300 ℃热解形成纳米尺寸

(50～100 nm)的 ZrC，且陶瓷产率为 57.8%。 
 

 
 

图 1  聚酞酸酯的合成[24] 
Fig. 1  Synthesis of polymeric titanate [24] 

 

 
 

图 2  聚锆醛 PZSA 先驱体合成路线[26] 

Fig. 2  Synthesis route of polyzirconosaal(PZSA) precursor[26] 

 
Speyer 等[27]采用正丙醇锆与 2,4-戊二酮回流形

成二酮酸锆，该化合物以可控的方式水解形成氧化

锆前体。硼和碳前体分别通过苯酚–甲醛和硼酸的溶

液控制。以乙醇钽替换正丙醇锆类似方式可生成氧

化钽前驱体，将溶液浓缩、干燥、热解 (800～ 
1100 ℃, 2 h, Ar)，并暴露于碳热还原热处理(1 150～
1 800 ℃, 2 h, Ar)，最终制备得到 200～600 nm 的球

形硼化物陶瓷颗粒。 
以上反应均在惰性气氛下进行，在含有金属的

聚合物先驱体是在反应气氛下进行热解，将会获得

其他的陶瓷产物。Kurokawa 等[28]在氨气气氛下将含

金属聚合物先驱体转化为金属碳化物陶瓷。 
通过加入多种含金属元素的醇氧化合物可以制

备多种金属阳离子固溶的多元超高温陶瓷。Li 等[29]

采用正丙醇锆 (C12H28O4Zr2, 70%)和钛酸四丁酯

(C16H36O4Ti, 99%)分别用作 Zr 源和 Ti 源，在聚乙烯

吡咯烷酮(PVP)、蔗糖(C12H22O11)和乙酸的作用下制

备了同时含有 Zr、Ti 2 种金属元素的聚合物先驱体，

该聚合物先驱体通过静电纺丝工艺成功制备了(Ti, 
Zr)C 固溶体纳米纤维。 
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3.2.2  金属有机聚合物法    早在20世纪80年代，

研究者使用二茂钛的衍生物(如 CpTiCl3, Cp2TiCl2, 
Cp2Ti(R)Cl 和 Cp2TiR2 等)，结合气相法(MOCVD)
或热分解法制备 TiC 陶瓷[30]，如图 3 所示。由图 3
可见，小分子有机金属化合物通过聚合为大分子中

间体，随后高温裂解得到相应的超高温陶瓷。 
Schwab 等[31]采用硼氮烷和硼氢化锆在偶氮二

异丁腈(AIBN)聚合引发下制备得到了暗红色黏稠

液体，固化后得到光滑硬质先驱体(如图 4)。其在

1150 ℃裂解后得到了无氧 ZrB2，且陶瓷产率高达

86%，在 1 750 ℃裂解后，质量损失率仅为 25%，

该先驱体有望与超高温陶瓷粉混合得到一种超高温

陶瓷粘结剂。此外，该聚合物先驱体具有优异的物

理流变性，可结合先驱体浸渍裂解工艺制备超高温

陶瓷基复合材料。 
Li 等[32]通过四氯化锆与乙二胺的聚合，合成了

主链含有 Zr、N、C 的聚合物先驱体(如图 5)，加入

烯丙基胺调整聚合物结构，以此增加陶瓷产率，结

果表明，该聚合物先驱体在 1 000 ℃裂解后具有

62.5%的陶瓷产率，得到了 Zr(C, N)和 ZrO2，在较

高温度热处理后，ZrO2 逐渐消失，得到了 Zr(C, N)
多元陶瓷。然而，在 2 000 ℃高温热处理后，陶瓷

中的残余碳将会取代Zr(C, N)中的N原子，生成ZrC
相超高温陶瓷。 

 

 
 

图 3  金属碳化物陶瓷 MCx/C 的制备过程[30] 

Fig. 3  Preparation process of metal carbide ceramics MCx/C[30] 

 

 
 

图 4  ZrB2聚合物先驱体陶瓷的合成路线[31] 

Fig. 4  Synthesis route of ZrB2 polymer precursor ceramic [31] 
 

 
 

图 5  四氯化锆与乙二胺合成聚合物先驱体[32] 

Fig. 5  Synthesis of polymers precursor from zirconium tetrachloride and ethylenediamine[32] 

 
3.3  复相超高温陶瓷先驱体合成路线 

聚合物转化法制备的复相超高温陶瓷中，第二

相主要为含 Si 陶瓷，如 SiC、Si3N4和 Si—B—C—N
体系。与单一超高温陶瓷相比，复相超高温陶瓷通

常表现出优异的力学性能和高温稳定性。Si 源主要

来源为含 Si 聚合物，主要包括聚碳硅烷、聚硅氮烷、

聚硅氧烷、聚硼硅氮烷等，如图 6 所示。 

Bechelany 等[33]采用聚甲基硅氮烷(PMSZ)与四

(二甲胺基)钛(TDMAT)反应，通过一步反应制备了

单源聚合物先驱体聚钛硅氮烷(如图 7)，该方法可

通过控制含硅聚合物(PMSZ)与钛源(TDMAT)的质

量比调节陶瓷的物相含量。PMSZ 中同时存在

Si—H 和 N—H 键，可以与 TDMAT 中的 N(CH3)2

充分反应交联，使得在 1 000 ℃裂解后得到无定形
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陶瓷，其陶瓷产率＞70%，随后经过 1 400 ℃热处

理 2 h 结晶后，得到了 TiN/Si3N4 纳米复相陶瓷，

该陶瓷具有高 Vickers 硬度(25.1±4.0) GPa 高杨氏

模量(171±23) GPa。 
 

 
 

图 6  常见的几类聚合物先驱体[22] 

Fig. 6  Common types of polymer precursors[22] 

Gao 等[34]用 Cp2ZrCl2、Mg、[ClCH2Si(CH3)2]2NH
为原料，采用两步法合成了主链为 Zr—C—Si—N 结

构的新型聚合物先驱体(如图 8)。基于氧化还原理

论，Cp2ZrCl2 和 Mg 反应合成具有 2 个半填充外轨

道的Cp2Zr(Ⅱ)，该中间产物再与[ClCH2Si(CH3)2]2NH
发生缩聚反应，得到 PZCS 黄褐色树枝状聚合物先

驱体，该先驱体在 900 ℃热解后，陶瓷产率为

50.82%。如图 9 所示，微观结构表明，ZrC 和 SiC
纳米晶(30～100 nm)嵌入石墨化碳基体中。 

Zhang 等[35]采用二甲基二茂锆(Cp2ZrMe2)为单

体，在四甲基乙二胺(TMEDA)催化下与炔锂盐反应

得到中间产物 Zr—Li 盐。随后该中间产物分别与二

氯二甲基硅烷，甲基三氯硅烷和二氯甲基乙烯基硅

烷反应合成聚茂锆硅烷(如图 10)，在 800 ℃裂解后，

其陶瓷产率分别为 68.07%、55.91%、77.14%。在

1000 ℃热解后，陶瓷中存在 ZrSiO4 和 ZrO2 物相，

随着热解温度到达 1 600 ℃，发生碳热还原反应，

ZrSiO4 和 ZrO2 转化为 ZrC 和 SiC 相。 
 

 
 

图 7  聚钛硅氮烷的合成及其分子结构[33] 

Fig. 7  Synthesis and molecular structure of polytitanium silazane[33] 

 

 
 

图 8  PZCS 聚合物先驱体的合成[34] 

Fig. 8  Synthesis of PZCS polymer precursors[34] 
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(a) 

 
(b) 

图 9  SiZrNC 显微结构[34] 

Fig. 9  TEM images of SiZrNC[34] 

 
 

图 10  聚合物先驱体合成路线[35] 

Fig. 10  Synthetic route of polymer precursors[35] 

 
Wang 等[36]通过聚合物转化陶瓷法，采用二乙

烯二茂锆 Cp2Zr(CH=CH2)2为含锆金属源，聚甲基硅

烷 PMS 为 Si 源(如图 11)，将 ZrC 陶瓷引入 SiC 基

体中，1 200 ℃裂解后收得 78.4%的无定形陶瓷粉，

通过 2 200 ℃高温热处理制备得到了 ZrC/SiC 超高

温复相陶瓷。该方法制备的超高温复相陶瓷产率高，

可对陶瓷中物相含量进行调控，具有较高的工业应

用前景。然而，该方法制备得到的聚合物先驱体不

具备流动性，限制了超高温陶瓷基复合材料制备方

面的应用。 
 

 
 

图 11  ZrC/SiC 先驱体 PZMS 的合成[36] 

Fig. 11  Synthesis of ZrC/SiC precursor PZMS[36] 

 
当晶粒尺寸减小到纳米尺寸时，其抗氧化性、

力学性能等会有较大的提升，聚合物转化法制备出

纳米复相超高温陶瓷是最具优势的方法之一[37–38]。 
Yuan 等[39]采用四(二乙基)铪(Hf(NEt2)4)和二甲

基硫醚络合物(BH3·SMe2)改性商品化的聚硅氮烷

(HTT1800)，Hf(NEt2)4 与 HTT1800 中 Si—H、N—H
键反应，BH3·SMe2 与 HTT1800 中碳碳双键反应后

得到主链为 Si—N 且含 B、Hf 的单源聚合物先驱体

(见图 12)。经过交联裂解后，该聚合物先驱体转化

为 SiHfBCN 无定形陶瓷，陶瓷产率为 80%。

SiHfBCN 无定形陶瓷在惰性气体气氛(Ar，N2)中热

处理(热处理温度1 300～1 700 ℃)后非晶材料逐渐转

化为纳米结构的超高温纳米复相陶瓷(UHTC–NCs)。
在 Ar 气 氛 中 热 处 理 后 得 到 物 相 结 构 为

HfC/HfB2/SiC 的纳米复相陶瓷；在 N2 气氛中热处理

后得到物相结构为 HfN/Si3N4 的纳米复相陶瓷，因

此无定形陶瓷 SiHfBCN 转化为超高温纳米复相陶

瓷(UHTC–NCs)的过程受到热力学控制，从而为纳

米结构超高温陶瓷材料提供了一条基于热力学控制

的制备途径。 
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(a) 

(b) (c) 
 

图 12  (a)含 Hf 单源聚合物先驱体的合成；(b) Ar 气氛 1700 ℃热处理后 TEM 照片；(c) N2气氛热处理后 TEM 照片[39] 

Fig. 12  (a) Synthesis of Hf-containing single source polymer precursors; (b) TEM image after heat treatment in Ar atmosphere at 
1700 ℃; (c) TEM image after N2 atmosphere heat treatment[39] 

 
Wen等[40–43]通过带烯丙基的氢化聚硅碳烷与四

(二甲胺基)金属络合物的反应，以单源先驱体转化

法制备出了 SiC/HfC、SiC/(HfTa)C、SiC/(TiZrHfTa)C
等由单金属碳化物到多元金属碳化物的 UHTC–NCs。
通过带烯丙基的氢化聚硅碳烷与四(二甲胺基)铪反

应合成了一种新型的单源先驱体，转化后烧结得到

致密的 SiC/HfCxN1–x 的 UHTC–NCs，原位形成的

HfCxN1–x@C 核–壳微观结构表现出优异的吸波特

性；然后基于钽元素引入对超高温陶瓷在中低温抗

氧化性的有利影响，以及多元优于单金属碳化物陶

瓷的研究等，通过单源先驱体转化法制备出了铪钽

2 种金属阳离子不同比例固溶的 SiC/(HfxTa1–x)的
UHTC–NCs；近期又首次通过单源先驱体法制备出

了 SiC/(Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25)C 高熵碳化物超高温陶

瓷，如图 13 所示。 
此外，Yu 等[44]通过带烯丙基的氢化聚碳硅烷与

五氯化钽反应合成了一种新型单源先驱体，转化制

备出了陶瓷产率较高的含 TaC@C 核–壳结构的

SiC/TaC/C 的 UHTC–NCs，其合成过程中的反应途

径如图 14 所示。 
3.4  聚合物转化法制备高熵陶瓷 

近年来，随着“高熵”[45]概念的提出，学者们

也将这种思想应用于超高温陶瓷领域，有关高熵

陶瓷制备及氧化/烧蚀性能的研究也层出不穷。尤

其是通过聚合物转化法途径制备高熵陶瓷的报道

日渐增多。 
Du 等[46]通过金属杂化聚合物法使用多种金属

氯化物(MClx, M=Zr, Ti, Hf, Nb，纯度 99.9%，上海

阿拉丁生化科技有限公司)和乙酰甲烷(C5H8O2，纯

度 99.0%)作为原料，通过醇解和缩聚反应合成了聚

合物先驱体，随后在 2 200 ℃的氩气保护气氛下热处

理制备了粒径～800 nm 的(Hf0.25Nb0.25Zr0.25Ti0.25)C 高

熵碳化物陶瓷，如图 15 所示。Sun 等[47]通过类似的

方法制备了含稀土金属的新型高熵碳化物，不仅拓

宽了高熵陶瓷中金属阳离子的可选范围，还制备了

低氧含量(0.29%)高熵陶瓷。 
Wen 等[43]通过烯丙基氢化聚碳硅烷(AHPCS)

与四种过渡金属形成的四(二甲胺基)络合物反应
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合成了硅基单源先驱体聚合物。并通过裂解、烧结

制备了致密高熵纳米复相陶瓷SiC/(Ti0.25Zr0.25Hf0.25 

Ta0.25)C。并研究了其在 1 200～1 500 ℃时的抗氧化

性能，计算了抛物线氧化速率常数(Kp)值为 10–2～

10–3 mg/mg2/(cm4 h)，在 1 200 ℃时氧化速率常数远

低于相同方法制备的其他纳米复相陶瓷如：

SiC/HfC，SiC/(Hf,Ta)C，SiC/(Hf,Ti)C 和 SiC/(Ti0.33 

Zr0.33Hf0.34)C。 
 

 
(a) (b) (c) 

 
(d) 

(e) 
 

图 13  致密 SiC/(Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25)C 陶瓷纳米复相材料的 TEM 照片：(a)亮场像；(点 b 和点 c)分别是(Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25)C
和 β-SiC 相的 HRTEM 照片；(d)金属元素分布 EDS；(e)1 200～1 500 ℃等温氧化曲线[43] 

Fig. 13  TEM images of dense monolithic SiC/(Ti0.25Zr0.25Hf0.25Ta0.25)C: (a) bright field images; (Points b and c) are HRTEM images 
of (Ti0.25Zr0.25Hf0.25Nb0.25)C and β-SiC phase, respectively; (d) is the EDS mapping; (e) Isothermal oxidation curves of the 
dense monoliths at temperatures from 1 200 to 1 500 ℃ [43] 

 
3.5  聚合物转化法制备复合材料 

超高温陶瓷基复合材料(UHTCMCs)在作为热

防护结构件时，为满足其在苛刻环境下的服役条件，

其成分组成主要包括碳纤维或碳化硅纤维增强相超

高温陶瓷基体相。在基体相中，又主要包括了 SiC
等在烧蚀过程中形成自愈型的 SiO2 低熔点物相，以
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及具有高熔点的第四族金属与 C、N、B 等形成的超

高温陶瓷相。纤维增强的超高温陶瓷基复合材料的

制备工艺主要包括：反应熔渗(RMI)、先驱体浸渍裂

解法(PIP)、化学气相渗透(CVI)、料浆法(SI)。使用

聚合物先驱体转化陶瓷制备复合材料，制备工艺为

先驱体浸渍裂解法(PIP)，表 1 为该工艺制备的

UHTCMCs 的性能特征，该工艺具有对复合材料最

终物相进行分子设计和裂解温度低等优势。此外，

先驱体需具备较高陶瓷产率以及优异的溶解性和稳

定性。 
目前，Si 源主要来自于聚碳硅烷、聚硅氮烷、

聚硅氧烷、聚硼硅氮烷等。Li 等[68]采用 ZrC 先驱体

(PZC，中国科学院过程工程研究所)和聚碳硅烷

(PCS)以 3:1 的体积比混合，在超声搅拌下分散在二

甲苯中，形成均匀先驱体浸渍液，结合先驱体浸渍

裂解(PIP)工艺，经过 8 个周期的浸渍裂解，获得密

度为 2.20 g/cm3，孔隙率为 8%的 Cf/ZrC–SiC 复合材

料，该复合材料的抗弯强度为 376 MPa，表现为假

塑性断裂。 
Zhang 等[69]采用含锆聚合物(陶瓷产率约 33%)

和聚碳硅烷(购自国防科技大学，陶瓷产率约 64%)
与二甲苯溶解制得浸渍液，得到了密度孔隙率分别

为 1.98 g/cm3 和 13.02%的复合材料。 
Qian 等[70] 以聚碳硅烷为 Si 源混合了 2 种分别

含有 Zr、B 的聚合物，充分溶解至二甲苯中后将多孔

C/C 复合材料在真空(About 100 Pa)条件下浸渍 2 h，
再将其在 1 500 ℃裂解 2 h，重复 16 PIP 周期，得到

了密度为 2.06 g/cm3，孔隙率为 9.6%的 C/C–ZrB2– 
ZrC–SiC 复合材料。该复合材料与 C/C 或 C/C–SiC
制动材料相比具有更好的性能。 

 

 
 

图 14  SiC/TaC/C纳米复相超高温陶瓷前驱体合成过程中的

反应途径[44] 
Fig. 14  Reaction pathways in the synthesis of SiC/TaC/C 

nano-complex ultra-high temperature ceramic 
precursors [44] 

 

 
(a) (b) (c) 

 

 
(d) (e) (f) 

 

图 15  (a)和(b) TEM；(c)粒径直方图；(d) HRTEM；(e) SAED；(f) STEM 及相应 EDS[43] 
Fig. 15  (a) and (b) TEM; (c) Histogram of the particle sizes; (d) HRTEM; (e) SAED; (f) STEM and the corresponding EDS[43] 
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表 1  PIP 制备的超高温陶瓷基复合材料典型特征 
Table 1  Typical properties of UHTCMCs fabricated by PIP 

Material 
PIP  

cycles 
Density/  

(g·cm–³) 
Open 

porosity/ 
% 

Flexural 
Strength/ 
MPa 

Elastic 
Modulus/
GPa 

Ablation
method

Temperature/
℃ 

Ablation
Time/s

Heat flux/ 
(MW·m–2) Ablation rate Reference

2D-C/C– 
ZrC–SiC 

/ 2.21 16.2 / / Plasma 
torch 

2 200 300 / 1.77 mg/s 
0.55 μm/s 

[48] 

3D-C/C– 
ZrC–SiC 

/ 2.42 6.7 / / OAT 2 150 60 / 0.44 mg/s/cm² 
8 ± 0.5 μm/s 

[49] 

C/C–ZrC– 
SiC 

/ 3.10 7.38 225±17 24.4±1.7 / / / / / [50] 

2D-C/C– 
ZrC 

13 2.12 28.3 110.7±7.5 / OAT 2 200 120 2.38 −0.016 mg/s 
−1.23 μm/s 

[51] 

2D-C/C– 
ZrC 

13 2.12 28.3 110.7±7.5 / OAT 2 500 120 4.18 −0.011 mg/s 
−6.59 μm/s 

[51] 

3D-C/C– 
ZrC 

12 2.06 19.4 146±9 17.6±2.3 OAT About 2 450 60 4.18 15.0 μm/s [52] 

3D-C/C– 
ZrC 

14–20 1.90 12.4 232±23 51.4±2.3 OAT 2 468 60 4.18 8.7±0.2 mg/s 
21.0 μm/s 

[53] 

3D-C/C– 
ZrC 

6 1.95±0.01 39.5±4.5 116±24 19.1±2.8 OAT 2 548 30 4.2 13.5 mg/s 
46 μm/s 

[54] 

3D-C/C– 
ZrC–SiC 

6 2.43±0.05 9.4±0.8 281±48 41.4±10.6 OAT 2 420 30 4.2 8.2 mg/s 
44.3 μm/s 

[54] 

3D-C/C– 
ZrC–ZrC 

6 2.39±0.04 11.5±1.6 248±27 38.4±5.5 OAT 2 436 30 4.2 8.3 mg/s 
39.7 μm/s 

[54] 

3D-C/C– 
ZrC–ZrB2 

6 2.36±0.01 11.8±1.4 290±21 43.5±7.7 OAT 2 411 30 4.2 7.5 mg/s 
24.7 μm/s 

[54] 

2D-C/C– 
ZrC–SiC 

11 1.96 14.90 130.33 / OAT 2 427 120 4.2 −0.004 mg/s 
1.02 μm/s 

[55] 

2.5D-C/C– 
ZrC–SiC 

11 2.24 18.52 201±20 18±1 OAT 2 400 120 4.18 0.019 mg/s 
12 μm/s 

[56] 

C/C–ZrC– 
SiC 

10 1.91 9.6 / / Plasma 
torch 

2 300 60 / 0.078 mg/s 
14.20 μm/s 

[57] 

C/C–ZrC– 
SiC 

10 1.98 / / / Plasma 
torch 

2 615 180 / 0.017 mg/s 
0.194 μm/s 

[58] 

2D-C/C– 
SiC–ZrB2 

8 2.09 / / / OAT 3 000 
(Flame) 

120 4.2 0.348 mg/s/cm² 

12.74 μm/s 
[59] 

3D-C/C–SiC– 
ZrC–ZrB2 

/ 2.0 / / / Plasma 
torch 

2 300 120 / –0.13 mg/s 
0.04 μm/s 

[60] 

C/C–ZrC– 
ZrB2 

/ 1.89 / / / OAT 3 000 
(Flame) 

60 4.18 About 0.32 mg/s/cm2

About 9.6 μm/s 
[61] 

2D-C/C– 
HfC 

13 2.01 / 132.1 / Plasma 
torch 

2 300 240 / 0.55 mg/s/cm2 

5.31 μm/s 
[62] 

2D-C/C– 
SiC–HfC- 

/ 2.38 / / / OAT 2 510 60 4.18 0.502 g/s/cm2 
1.06 μm/s 

[63] 

3D4d–C/C– 
SiC–HfC 

/ 2.48 12.8 386.2±50 52.3±4.6 OAT About 3 000
(Flame) 

60 / 0.51 mg/s/cm2 

6 μm/s 
[64] 

2D-C/C– 
SiC–HfC 

14 3.96 / / / Plasma 
torch 

2 200 300 / 0.0138 g/s 
1.54 μm/s 

[65] 

2D-C/C–SiC– 
HfC–HfB2 

14 3.58 / / / Plasma 
torch 

2 200 300 / 0.0014 mg/s 
0.40 μm/s 

[65] 

2.5D-C/C– 
SiC–HfB2 

10 1.94–2.03 / 115.25 / OAT 2 603 60 4.18 3.6 mg/s 
22.9 μm/s 

[66] 

2.5D-C/C– 
SiC–HfB2 

10 1.94–2.03 / 115.25 / OAT 2 466 60 2.38 2.1 mg/s 
14.7 μm/s 

[66] 

C/C–SiC– 
ZrC–HfC 

/ 2.38 11.07 / / OAT About  
2 400 

120 2.38 –0.151 mg/s/cm2 

0.225 μm/s 
[67] 

OAT stands for oxygen acetylene torch;PIP stands for precursor impregnation pyrolysis. 
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Fu 等[71]采用密度为 1.0 g/cm3 的 C/C 复合材料

作为增强体，聚碳硅烷为 SiC 的先驱体，以及

HfC–TaC 和 ZrC 先驱体。将以上 3 种为聚合物先驱

体按照一定比例混合后溶解于二甲苯中得到均匀浸

渍液，将多孔 C/C 复合材料在真空条件下浸渍 1 h，
之后在 80 ℃燥去除有机溶剂后进行裂解得到

C/C–SiC–(Hf–Ta–Zr)C 复合材料，该复合材料表现

出优异的力学性能和抗烧蚀性能，其抗弯强度为

(280.71±7.52) MPa，弯曲模量为(38.92±3.62) MPa，
质量烧蚀率和线烧蚀率分别为 0.328 mg/s、
–0.067 μm/s。 

4  聚合物转化超高温陶瓷的常用表征 
研究聚合物裂解过程对聚合物先驱体的分子调

控以及裂解后超高温陶瓷的成分设计具有重要意

义。现阶段研究中，主要采用 Fourier 变换红外光谱

分析(FTIR)、核磁共振(MAS NMR)、热重质谱分

析(TGMS)以及 Raman 光谱等。同时还发展了三联

同步热分析技术(TGMSFTIR)可原位观测到先

驱体裂解过程中实时的小分子产物及化学键结构

信息。 
4.1  Fourier 变换红外光谱分析(FTIR) 

FTIR 分析主要采用了连续波长光源，样品在红

外光源照射下其偶极矩发生变化并吸收相应波段红

外光谱，结合 Fourier 变化从而将这种干涉图转换为

光谱图。该表征手段可直观分析出聚合物中分子的

成键信息。Yuan 等[39]通过 FTIR 红外光谱分析研究

了聚氮硅烷(PSZ)与四(二乙胺基)铪(Hf(NEt2)4)、硼

烷二甲硫醚(BH3·SMe2)反应后的成键信息，如图 16
所示。N—H、Si—H 基团相关吸收带强度降低，表

明 PSZ 与 Hf(NEt2)4 的反应发生在 PSZ 的 N—H 和

Si—H 基团上，而乙烯基团吸收带强度未受影响，

从而证明该反应在乙烯基上并未发生。 
4.2  核磁共振(MAS NMR) 

核磁共振主要是分析聚合物中 1H、13C 和 29Si 
NMR 等化学位移和峰值积分变化等来反应先驱体

合成或裂解过程中的结构变化[74–75]。Wen 等[74]利用

四(二甲胺基)铪(TDMAH)和带烯丙基的聚硅碳烷

(SMP10)合成单源先驱体。通过 MAS NMR 分析

200 ℃到 600 ℃的裂解过程中 13C 和 29Si 的化学位

移，如图 17 所示，CSiH3与 SiC2H2 峰值逐渐减小然

后消失；SiC3H 峰值减小并且化学位置向右偏移；

最后产生了 SiC4，这是由于 Si—H/Si—H 脱氢耦合而

出现。 

 
 

图 16  FTIR：(i) PSZ 改性前；(ii) Hf(NEt2)4改性 PSZ；(iii) 
Hf(NEt2)4/BH3·SMe2 改 性 PSZ ； (iv) Hf(NEt2)4/ 
BH3·SMe2改性 PSZ 后 200 ℃[39] 

Fig. 16  FTIR spectra of PSZ (i), Hf(NEt2)4-modified PSZ (ii), 
and PSZ modified with Hf(NEt2)4/ BH3·SMe2 (iii), as 
well as PSZ modified with Hf(NEt2)4/ BH3·SMe2 and 
cross-linked at 200 ℃ (iv)[39] 

 

4.3  热重–质谱分析(TG–MS) 

TG 曲线表示在程序控制的温度下测量样品的

质量随时间或温度的变化，此外，对 TG 曲线进行

一阶导数处理得到微商热重分析曲线(DTG)，DTG
曲线能够反映出样品失重的速率与其对应温度之间

的关系，能够较好辨识出当质量损失非常小时的变

化，弥补 TG 曲线的不足[72]。Feng 等[76]采用 PSZ
与四(二甲胺基)锆(Hf(NMe2)4)和二甲基硫醚络合物

(BH3·SMe2)反正制备了单源先驱体聚合物。分析了

聚合物转化陶瓷过程中的 TG–MS，如图 18a 所示，

较为直观得到陶瓷化过程中每个阶段发生的质量变

化。裂解过程包括了 3 个阶段：第 1 个质量变化阶

段为从室温到 300 ℃，质量损失为 4.5%，该阶段的

主要原因为低聚物的挥发；第 2 个质量变化阶段发

生在 300～800 ℃，质量损失约为 17%，此过程为

聚合物的主要裂解过程，在整个过程中均有 H2 的释

放(图 18b)，该过程归因于脱氢偶联反应或烃取代

基的分解。从 350～750 ℃检测到 CH4 的大量释放

(图 18c)，主要基于 Si—CH3 和=N—H 之间反应后

的重排过程。在 350～600 ℃，释放出的挥发物为

乙烷(质荷比 m/z=25～30)或胺片段(质荷比 m/z=29, 
30, 41～43)，如图 18d 和图 18e 是由于≡Si—CH= 
CH2 和=N—H 之间的反应而产生的，≡Si—N=和

≡Zr—N=基团之间的转化过程也伴随着乙烷和胺

片段的释放。 
4.4  Raman 光谱 

Raman 光谱分析是通过对与入射光频率存在差

异的散射光谱的分析，得到分子振动和转动等信息，
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从而可以对分子结构进行研究，提供样品的化学结

构、相和形态、结晶度以及分子相互作用等信息。

聚合物转化陶瓷(PDCs)[77]内的自由碳影响其高温

性能，如结晶和抗氧化性。因此，了解 PDCs 中自

由碳的演变非常重要。在聚合物转换超高温陶瓷的

研究中，Raman 光谱主要用于分析聚合物裂解过程

中自由碳的结构演变[78]。Wen 等通过 Raman 光谱研

究了不同温度下合成的 PDCs 陶瓷中演变，如图 19
所示。一阶Raman光谱中自由碳分别在大约1 350 cm–1

和 1 580 cm–1 具有 D、G 峰。D 峰是由于自由碳中局

部缺陷的激光散射引起的面外振动引起的，而 G 峰

是表明了自由碳结构中 sp2 键合碳的切向拉伸从而

引起 sp2 键合碳原子的面内振动，其通常出现在高

取向多晶石墨(HOPG)或单晶石墨上。此外，在一些

PDCs Raman光谱中同时还存在由缺陷引起的D'峰。

由于共振效应，D 和 D'峰相对强度会随着激发源波

长(λ)增加而增强。D 峰主要是由大量小石墨晶体组

成的多晶石墨烯层边缘的碳原子引起的，而 D'峰则

是类似于 G 带的晶格振动，但涉及石墨晶体表面的

石墨烯层。此外，G'，D+G 和 2D'带有时会出现在

PDCs的二阶Raman光谱中，分别在2 700，2 945 cm–1

和 3 245 cm–1 附近。二阶 Raman 光谱中所有分析的

峰都可归因于已知晶格振动模式的映射和组合。因

此，G'峰(也称为 2D 峰)是 D 带的映射，其通常在无

缺陷石墨样品中发现，G'带的形状提供了关于石墨

烯层的堆叠厚度的信息。D+G 峰可以看作 G 和 D
的组合，表示紊乱的石墨结构，2D'峰是 D'峰的映射。

上述峰的强度、位置和宽度根据陶瓷的结构组织和

使用的激发能量的变化而存在很大差异。 
4.5  微观结构表征 

PDCs 的微观结构表征主要包括了扫描电子显

微镜(SEM)和透射电子显微镜(TEM)等。其中，SEM
用于分析陶瓷块体的微观形貌，元素分布等。然而，

由于一些 PDCs 中物相组成包含了纳米陶瓷相。因此

多利用 TEM 分析 PDCs 中的微观结构和元素分布。

如图 20 所示[79]，通过 TEM 分析能够直观得出 β-SiC
和 HfCxN1–x 2 种物相的分布信息，结合选区电子衍射

(SAED)分析，可标定出物相的晶体结构参数。 
 

(a) (b) 

(c) (d) 

图 17  Hf-SMP10_200、Hf-SMP10_400 和 Hf-SMP10_600 的(a)13C 谱和(b–d)29Si MAS NMR 谱[74] 
Fig. 17  (a)13C and (b–d) 29Si MAS NMR spectra of Hf- SMP10_200, Hf-SMP10_400 and Hf-SMP10_600[74] 
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(a) (b) 
 

(c) (d) 

 
(e) 

图 18  聚合物转化陶瓷过程的(a)热重分析和(b–e)原位气质分析[76] 
Fig. 18  Thermogravimetric analysis (a) and in-situ gas chromatography-mass spectrometry (b–e) of polymer conversion to ceramics[76] 

 

(a) (b) 

图 19  (a) PDCs 中自由碳演变随温度演变的 Raman 光谱(b)不同峰及其定义[78] 
Fig. 19  Raman features of free carbon phase evolution in PDCs as a function of heating temperatures (a) and the characteristic 

carbon Raman modes and their definition (b)[78] 
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(a) (b) 

 
(c) (d) 

图 20  PDCs 的 TEM 分析：(a) (c)亮场相；(b)选区电子衍射 SAED；(d)高分辨透射照片[79] 
Fig. 20  TEM analysis of PDCs: (a)(c) bright field, (b) selected area electron diffraction image (SAED), (d) high-resolution image [79] 

 
5  聚合物转化超高温陶瓷及复合材料

的材料性能 
聚合物转化超高温陶瓷是在较低的裂解温度

下，聚合物转化陶瓷为非晶态，而后在更高的热处

理温度下，聚合物转化陶瓷逐渐结晶，通过工艺调

控，可以得到晶态的单相和复相纳米陶瓷，使其具

备优异的抗氧化性能、烧蚀性能和力学性能。聚合

物转化陶瓷在高温下结构是逐步演变的，利用这一

特点，可以实现对陶瓷纳米颗粒的结构和分布进

行设计，有效改善其机械性能(提高强度、模量和

硬度等[80])。 
5.1  高温稳定性 

传统的 SiC 材料在高温环境中有很好的强度和

热稳定性，但 Si3N4 在 1 400 ℃以上通常分解为 Si

和 N2，分解导致挥发和质量损失限制了材料在高温

环境中的应用[81] 。而利用聚合物先驱体法制备的

Si3N4 陶瓷可以在 1 000～1 800 ℃温度范围内保持

非晶态，结构稳定，挥发和失重极少，高温稳定性

突出。 
Riedel等[82–84]研究了PDCs制备的SiCN陶瓷在

高温热处理后仍然能保持无定形态，基体中碳含量

将会对陶瓷结晶造成影响，无定形陶瓷结构嵌入连

续石墨层中，使得陶瓷结晶受到抑制。此外，连续

石墨层结构对氮原子向外扩散也起到抑制作用。在

加入 B 原子后：一方面 Si—N 键反应活化能增加，

使得 Si—N 键不易与 C 反应形成 SiC 和 N2；另一方

面 B 还降低了体系内碳和氮的自扩散系数，从而使

得无定形态可持续到约 2 000 ℃。 
5.2  抗氧化性能 

有氧环境下，SiC、Si3N4 与氧反应生成具有自
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愈性 SiO2 氧化层，该氧化层能有效阻止氧原子扩

散，对陶瓷内部起到保护。单相过渡金属形成的陶

瓷材料，具有优异的高温温度性，其熔点高于

2000 ℃。然而，在有氧环境下，该陶瓷将会快速氧

化形成疏松多孔氧化物层，从而难以对陶瓷材料内

部起到保护作用。 
目前，研究者已对硅基聚合物转化陶瓷的氧化

行为进行了探索(如 SiC、SiCN、SiBCN、SiHfCN、

SiHfBCN 等)。Reidel 等[85]发现 SiCN 陶瓷氧化后形

成的 SiO2 保护层对 N、O 原子的扩散均具有抑制作

用，在 900～1 400 ℃内 O 原子扩散系数大约为

10–11～10–16 cm2/s[86]。Yuan 等[87]研究了聚硅氮烷

(HTT1800)与四(二乙胺基)铪(Hf(N(Et)2)4)反应得

到的 SiHfBCN 陶瓷块体在 1 200～1 400 ℃的氧化

行为，该陶瓷表现为抛物线氧化(如图 21)，在

1400 ℃时陶瓷块体的抛物线氧化速率常数(Kp)为
2.310–1 mg2·cm–4·h–1。对在不同温度下氧化后表面

的氧化层进行分析，氧化温度低于 1 300 ℃，形成

了由硼硅酸盐、β-SiO2、m-HfO2 和 t-HfO2 组成的连

续氧化层，该氧化层限制了氧的扩散。氧化温度高

于 1 300 ℃，氧化物产物蒸发问题增加，使氧化层

中形成大量孔隙。 
 

 
(a) (b) 

 
(c) 

图 21  (a) SiHfBCN 的氧化抛物线；(b) SiHfBCN2 陶瓷氧化表面 XRD 谱；(c) SiHfBCN2 陶瓷氧化表面 SEM 照片[87] 

Fig. 21  (a) Oxidation parabola of SiHfBCN; (b) XRD pattern of SiHfBCN2 ceramic oxidation surface; (c) SEM image of 
SiHfBCN2 ceramic oxidation surface [87] 

 
5.3  烧蚀性能 

抗烧蚀性能是超高温陶瓷材料在超高温条件下

作为热结构组分应用的最重要性能之一，烧蚀性能

通常采用线烧蚀率和质量烧蚀率进行评估。聚合物

转化超高温陶瓷具有较强的分子可设计性，因此，

能够对超高温陶瓷的物相结构进行设计：一方面可

以加入多种金属阳离子制备高熵陶瓷和引入第二相

实现不同温度段的抗烧蚀性；另一方面可以结合PIP
工艺制备 UHTCMCs。 

SiC 短纤维增强聚合物转化陶瓷 SiBCN 在氧乙

炔焰烧蚀后表现出优异的烧蚀性能，烧蚀温度为

2200 ℃，时间 10 s，其线烧蚀率和质量烧蚀率分别

为 0.043 9 mm/s 和 0.019 1 mg/(mm2·s)。在烧蚀过程

的初始阶段，样品表面温度相对较低，主要发生 SiC
纤维和 SiBCN 基体的氧化，SiO2 和硼硅酸盐等形

成，且 SiO(g)和 B2O3 气体发生挥发。随着样品烧蚀

表面温度升高，SiO2 熔融为液体，均匀的覆盖于烧

蚀样品表面，填充由气体挥发造成的孔隙。在烧蚀

的最后阶段，液态 SiO2 逐渐被剥离烧蚀样品表面，

从而使得样品发生严重化学侵蚀和机械冲刷，在高
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速气流冲刷下，烧蚀样品中心区形成了烧蚀坑[88]，

如图 22 所示。 
Fu 等[71]通过 PIP 工艺在 C/C—(Hf—Ta—Zr)C 复

合材料的基础上，引入了 SiC 相，SiC 的掺入有助

于增加基体的密度，从而减少内部缺陷的发生。在

烧蚀过程中，一方面 SiC 氧化后产生的 SiO2 蒸发过

程中吸收大量热量，降低复合材料表面温度；另一

方面，熔化的 SiO2 具有修复氧化层裂缝和气孔等缺

陷的能力。这种愈合效应有助于增强 Hf—Ta—Zr—O
多相氧化物对基体的粘附力，使材料表现出的优异

的抗烧蚀性，其质量和线性烧蚀速率分别仅为

0.328mg/s 和–0.067 μm/s。 
 

 
 

图 22  SiCf/SiBCN 烧蚀示意图[88] 

Fig. 22  SiCf/SiBCN ablation schematic diagram [88] 

 
5.4  力学性能 

PDCs 的力学性能主要取决于微观结构和相组

成[89]。为了制备完全致密的陶瓷块体，通过放电等

离子烧结(SPS)[90]、热压烧结(HP)[91]等成型技术对热

解后陶瓷粉末进行致密化。聚合物先驱体到无定形

陶瓷的转化过程中，随着裂解温度增加，Si—H、C—H
键断裂充分实现脱氢，从而得到了更多的 Si—C 键，

其硬度、弹性模量也随之增加[92]。无定形陶瓷的结

晶过程，主要是化学键重排引起相分离并最终导致

纳米晶核形成和晶体长大，聚合物转化陶瓷法制备

的超高温陶瓷在高温热处理后生成的纳米晶可以稳

定存在，从而实现纳米(复相)陶瓷的制备。研究发

现，材料内晶粒尺寸大小对材料力学性能起到重要

作用，纳米晶可以起到细晶强化的作用，提高材料

的强度和韧性。 
Kodama 等[64]利用聚碳硅烷制备了碳化硅陶

瓷，晶粒尺寸为 0.2～1.4 μm 范围内，相比于较大

晶粒的 SiC 陶瓷，该陶瓷材料宏观断裂韧性达到

5.1 MPa·m1/2，提高了约 70%。Colombo 等[89]通过热

压烧结制备了 Si3N4/SiC 纳米复相陶瓷，与传统单相

Si3N4 和 SiC 相比，该纳米复相陶瓷力学性能显著

增加。纳米 SiC 陶瓷颗粒促使 Si3N4 晶粒呈定向均

匀生长，使得材料在破坏过程中起到偏转裂纹的作

用[93]。He 等[94]采用聚合物转化陶瓷法[95]和放电等

离子烧结法制备了 ZrB2–SiC 复相陶瓷，其 Vickers

硬度为 17.54 GPa，断裂韧性为 5.65 MPa·m1/2。Feng
等[96]通过聚合物转化法结合热压烧结制备了 ZrB2

颗粒增强 SiZrCN 陶瓷，硬度为 14.2 GPa。Wen 等[90]

采用单源先驱体合成了致密的 SiC/HfCxN1–x /C 陶瓷

纳米复相材料，HfCxN1–x 颗粒外层由碳层覆盖形成

了“核壳结构”，该结构具有优异的力学性能，其纳

米硬度、杨氏模量抗弯强度分别为(29±4) GPa、
(381±29) GPa 和(320±25) MPa。此外，该核壳纳米

颗粒与石墨碳带相连，同时具备了优异的电磁屏蔽

性能。此方法为制备出优异的电磁屏蔽和机械性能

相结合的材料提供了新的思路。 

6  结束语 
超高温聚合物先驱体可用于制备超高温热防护

涂料、超高温粘结剂和超高温陶瓷纤维等新的应用

领域，在未来将会有极为广泛的应用前景。 
聚合物先驱体陶瓷重点研究聚合物先驱体的合

成、陶瓷微观结构调控以及材料结构与性能之间的

科学关联，以实现陶瓷材料的高效设计和可控制备。

聚合物转化超高温陶瓷及其复合材料的合成与制备

工艺已取得了重要进展，材料综合性能相较于其他

方法具备一定的优势，并在陶瓷纤维、陶瓷基复合

材料等领域得到了应用。聚合物先驱体陶瓷领域的

知识构筑需要完善，对聚合物先驱体的结构表征、

结晶相的物相成分/结构的表征需要进一步研究。 
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此外，目前商业化的超高温先驱体主要是含氧

体系，该体系在碳热还原过程造成了超高温陶瓷产

率较低，孔隙，裂纹较多，使得制备超高温陶瓷基

复合材料时 PIP 次数过多，致密化时间长且力学性

能不佳。因此，发展无氧超高温陶瓷先驱体是未来

重要的发展方向之一。研究表明，多元复相超高温

陶瓷材料表现出更加优异的力学性能、高温稳定性

和抗烧蚀氧化性能，多元化和多相化将会是未来聚

合物转化超高温陶瓷发展的重要方向。因此，发展

可以实现多元超高温复相陶瓷的先驱体也是重要发

展方向之一。 
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Extended Abstract 
Ultra-high temperature ceramics are a new type of heat-resistant materials that could withstand extreme service environments 

such as long periods of ultra-high sound speeds, atmospheric flight, and re-entry. It usually refers to advanced ceramics with a melting 
point above 3 000 ℃ and the ability to resist ablation in an oxidizing atmosphere above 2 000 ℃, mainly including carbides, 
nitrides, and borides of transition metals in the IVB and VB groups. As thermal protection materials used in extreme environments, 
single-phase ultra-high temperature ceramics exhibit extremely poor antioxidant performance in extreme environments. In this paper, 
the development of ultra-high temperature ceramics is moved towards diversification and multiphase, and ultra-high temperature 
ceramic matrix composites are formed by compounding with fibers and other materials. 

Polymer conversion methods mainly include two types: the first type is metal hybrid polymer method, which use alcohol oxides 
(such as alcohol organic compounds, acetate, acetylacetone, salicylic acid, etc.) to modify and obtain polymer precursors with M (Ti, 
Zr, Hf, Ta, Nb, etc.) and O acted as the main chains; The second type is the metal organic polymer method, which choose alkyl, 
alkenyl, alkynyl or aryl ligands to realize the chemically modified organic metal compounds (such as metallocene compounds, 
methylamine metal compounds, etc.) to obtain polymer precursors containing M and C or B bonds. With the diversification and 
multiphase development of ultra-high temperature ceramics, the multi-component nanocomposite ceramics obtained by reacting metal 
with polycarbosilane, polysilazane, polyborosilicate, etc. were significantly better than those obtained by traditional ultra-high 
temperature ceramics. The polymer conversion ultra-high temperature ceramic technology could realize the control of the 
composition, microstructure, properties, etc., which could exhibit a revolutionary significance in the preparation of structure function 
integrated ceramics. 

Summary and prospects  The preparing process of ceramics and composites via PDCs becomes more and more sophisticated. The 
oxygen-containing system requires a carbon thermal reduction process to obtain ultra-high temperature ceramics, resulting in a lower 
yield of ultra-high temperature ceramics with more pores and cracks, which leads to excessive PIP times, long densification time, and 
poor mechanical properties. Therefore, the development of oxygen free ultra-high temperature ceramic precursors is one of the 
important direction for the future development. Moreover, compared to single-phase ultra-high temperature ceramics, diversified and 
multiphase ultra-high temperature ceramics exhibite superior performance. Therefore, the development of precursors that could 
achieve a diversified ultra-high temperature multiphase ceramics was also an important direction to develop in the future. Polymer 
precursors can also be used in new application fields such as preparing ultra-high temperature thermal protective coatings, ultra-high 
temperature binders, and ultra-high temperature ceramic fibers. Polymer precursors would have extremely wide applications in the 
future. 
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