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摘  要：注射辅助真空浸渍(IVI)作为连续碳纤维增强 ZrB2 基复合材料制备的新型工艺，具有短周期、低成本和低制备温度

等优点，本工作对比分析了以针刺毡为预制体，经 IVI 工艺制备的 Cf/C–ZrB2 复合材料及其经化学气相渗透(CVI)增碳处理后

的显微结构，并在 5 个特征方向(0°、30°、45°、60°和 90°)进行取样以研究材料压缩性能和导热性能的各向异性。结果表明：

Cf/C–ZrB2 复合材料中存在分布不均匀的孔隙，主要集中在纤维束内及纤维层间区域。压缩性能测试显示材料具有明显各向

异性，0°和 90°试样表现出较高的杨氏模量[(2.52±0.99) GPa，(3.80±1.03) GPa]和抗压强度[(41.62±9.60) MPa，(41.50±5.18) MPa]；
60°试样表现出最低的杨氏模量(0.41±0.08) GPa 和抗压强度(8.47±1.44) MPa；所有试样断裂后均保持一定残余强度。在导热性

能测试中，90°试样的热扩散系数(25 ℃，1.40 mm2/s)和热导率[25 ℃，1.57 W/(m·K)]最高，0°试样的热扩散系数(25 ℃，0.84 mm2/s)
最低。在 CVI 增碳过程中，热解碳通过柱状生长形成球冠结构，并团聚融合为层状沉积层，实现部分孔隙填充。CVI 处理显

著提升了材料的压缩性能，90°试样的抗压强度高达(155.98±39.22) MPa，但 45°、60°和 90°试样出现脆性断裂模式。热解碳

的填充在提升导热性能方面具有显著效果，同时降低了热导率的各向异性。 
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ZrB2 因高熔点、耐烧蚀的特性成为高超声速飞

行器中热防护系统的重要候选材料，但作为陶瓷材

料，本征脆性和抗热震性差等缺点严重制约 ZrB2

的实际应用。为突破这一困境，添加高强高熔点的

连续碳纤维制备 Cf/ZrB2 复合材料成为一种极具前

景的解决方案[1–4]。在 Cf/ZrB2 复合材料中，碳纤维

的长度与含量是决定材料性能的关键因素，针刺织

物作为一种连续纤维结构，因其制备成本低廉、设

计灵活度高的独特优势而脱颖而出[5–7]。 
目前，在以针刺织物为纤维增强体的 Cf/ZrB2

复合材料制备技术中，压力烧结法和反应熔渗法存

在设备要求高与纤维经高温烧结会产生热损伤等

缺陷，而前驱体浸渍裂解法和浆料浸渍法则面临工

艺周期冗长以及浸渍深度有限等问题[8–11]。新型注

射辅助真空浸渍(IVI)作为浆料浸渍法的创新发展，

具有低温制备、低成本与短周期等优势，为解决上

述技术难题提供了有效途径[12]。Baker 等[13]通过 IVI
法成功制备了 Cf/C–HfB2 复合材料，该工艺相比于

浆料浸渍工艺制备时间减少了 66%，经化学气相渗

透(CVI)处理后，所获得的 Cf/C–HfB2 复合材料的

剪切强度达到 (28.8±5.0)  MPa，弯曲强度达到

(121±18) MPa。Galizia 等[14]通过注射和 CVI 的复合

工艺制备 Cf/ZrB2–SiC–Y2O3 复合材料，结果表明，

材料在室温下的抗弯强度为(167±86) MPa。Hu 等[15]

采用 IVI 结合热压工艺制备的 Cf/ZrC–SiC 复合材

料弯曲强度为(177±8) MPa。Liu 等[16]通过纯 IVI 工
艺制备出 Cf/ZrB2复合材料并对水平和竖直 2 种方向

进行测试，其中，水平方向样品表现出更高的抗压强

度(60.77±20.30) MPa 和模量(4.71±1.64) GPa，而竖直

方向样品具有更大的压缩应变 5.55%±1.49%及良好

的回弹性能。Li 等[17]结合 IVI 和抽滤工艺成功制备

出抗压强度为(8.02±3.6) MPa 的 Cf/ZrB2–SiC 复合材 
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料，并辅助 CVI 工艺将其提高到(106.78±10.53) MPa。
Rubio 等 [18]通过 IVI 和 CVI 的复合工艺制备

Cf–HfB2 复合材料，发现在竖直方向的抗压强度

(195.30±12.80) MPa 与水平方向(190.39±22.22) MPa
相近，但竖直方向的压缩模量(23.42±1.22) GPa 显著

高于水平方向(11.81±1.00) GPa，且两个方向的失效

模式存在明显差异。然而，上述研究主要关注材料

的宏观力学和抗烧蚀氧化性能，对连续纤维预制体

的引入导致复合材料在不同方向上存在的性能异

性的特征关注较少[19–22]。理解这些方向的复合材料

的性能差别，对其在实际工况下的设计和应用是必

要的。 
本工作采用 IVI 法制备针刺型碳纤维增强 ZrB2

基复合材料；同时，为进一步提高材料致密度，对

该材料进行了 CVI 增碳处理；并在 CVI 前后的 5 个

特征方向上取样，以研究纤维排列方向对复合材料

压缩性能和导热性能各向异性的影响。 

1  实验 
1.1  Cf/C–ZrB2 复合材料的制备 

先将 ZrB2 粉末(纯度为 99.80%，质量分数，粒

径为 3~5 μm，北京科技有限公司)、液态热固型酚

醛树脂[残碳率为 52% (质量分数)，河南铂润铸造材

料有限公司]和丙酮(纯度为 99.50%，国药集团)放入

混料罐中辊式混料 12 h，其中球料比为 1.0∶1.5，
转速为 220 r/min，制备出 20% (体积分数)固含量的

陶瓷–酚醛树脂浆料。利用注射器将浆料注入至尺寸

为 20 mm×20 mm×20 mm 的针刺型碳纤维预制体  
(0.45 g/cm3，南京玻璃纤维研究设计院有限公司)中，

随后将注射完成的坯体浸没在浆料中并放置在真空

消泡器中真空浸渍处理 30 min，并在 110 ℃烘箱中

干燥 24 h 后置于 800 ℃气氛管式炉中，在流动氩气

气氛中进行 2 h 裂解处理，最后重复一次真空浸渍、

干燥和裂解过程得到 Cf/C–ZrB2 复合材料。 
1.2  Cf/C–ZrB2 复合材料 CVI 增碳 

为提高材料致密度，将制得的 Cf/C–ZrB2 复合

材料坯体置于沉积炉(ZRHC–160C，沈阳三特真空

科技有限公司)中进行增碳处理，以甲烷(纯度为

99.9%，淄博顺诚化工有限公司)为碳源，氩气(纯度

为 99.999%，武汉纽瑞德特种气体有限公司)为保护

气和稀释气，在 10 kPa 低压气氛和 1000 ℃条件下

持续沉积 144 h 得到 CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料。根

据各步骤样品质量增加情况，可计算得到复合材料

中各组分体积含量，如表 1 所示。 
1.3  Cf/C–ZrB2 复合材料显微结构、力学性能和导

热性能分析 
为研究材料的各向异性，以纤维编织层 X–Y

平面为基准，对材料进行不同角度(如图 1 所示)加
工，得到尺寸为 10 mm×10 mm×15 mm 和 10 mm×     
10 mm×1 mm 的样品，分别用于测试材料压缩性能

和热导率。未 CVI 增碳处理的样品命名为 Z0、Z30、
Z45、Z60 和 Z90；经 CVI 增碳处理的样品命名为

Z0C、Z30C、Z45C、Z60C 和 Z90C，分别对应 0°、
30°、45°、60°和 90°切割成的样品。 

 
表 1  CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料中各组分含量 

Table 1  Content of each component of CVI–Cf/C–ZrB2 composites 
Component Cf ZrB2 Resin carbon Pyrolytic carbon Porosity 

Volume fraction/% 20.49±1.06 15.45±0.73 20.02±0.75 17.16±3.32 26.87±4.37 

 

 
(a) Carbon fiber Preform                                     (b) Different planar directions 

图 1  碳纤维预制体和 Cf/C–ZrB2 复合材料沿不同方向切割的示意图 
Fig. 1  Schematic diagram showing carbon fiber preform and cutting illustration of Cf/C–ZrB2 composite along different planar 

directions 
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1.4  样品表征 
采用超景深光学显微镜(VHX–7100，日本Keyence

公司)对材料抛光面和压缩断裂后的宏观形貌进行

表征。利用场发射扫描电子显微镜(SU8230，日本

Hitachi 公司)对材料的显微结构进行分析。通过万能

力学性能试验机(34TM–30，美国 Instron 公司)测试

材料的压缩性能，加载位移速率设置为 0.5 mm/min，
线性位移传感器(LVDT)精确记录真实应变，杨氏模

量、压缩强度和压缩应力–应变曲线均由仪器内置软

件自动计算并导出。通过激光热导仪(LFA467，德

国耐驰公司)分别在 25 ℃及 100~900 ℃之间(以
100 ℃为间隔)共 10 个温度点对材料的热扩散系数

进行测试，复合材料中各组分的比热容数据通过

FactSage 软件获得，材料比热容和热导率根据式(1)
和式(2)计算。 

p pi iC Cω= ∑  (1) 

pCκ αρ=  (2) 

式中：Cp为比热容；ωi为材料中 i 组分的质量分数；

Cpi 为材料中 i 组分的比热容；κ 为热导率；α 为热

扩散系数；ρ为密度。 

2  结果与讨论 
2.1  Cf/C–ZrB2复合材料的宏观结构和束间孔隙特征 

图 2为经注射浸渍裂解制备Cf/C–ZrB2复合材料

的光学显微镜照片。由图 2a 可见，在 X–Y 水平截面

中可见纤维编织层及网胎层的清晰结构，在编织层

(图 2b)中纤维束呈现定向排列，孔隙数量较少。相

比之下，网胎层(图 2c)中因短纤维无序排布，其孔隙

呈现随机分布特征。在 X–Y 竖直截面(图 2d)中观察到

针刺纤维束实现纤维层间互联，但纤维层间(图 2f)存
在连续贯通的狭长孔隙，而对竖直截面的针刺区域的

局部放大(图 2e)可见针刺纤维束阻断层间孔隙贯通。 

 
图 2  Cf/C–ZrB2 复合材料光学显微镜照片 

Fig. 2  Optical micrographs of the Cf/C–ZrB2 composite 
 

图 3 为 Cf/C–ZrB2 复合材料截面孔隙分布图。

由图 3 可见，孔隙分布呈现显著空间异质性，大部分

孔隙体积集中在 104~106 μm3 之间，尤其在 105 μm3

附近最高，尽管 2 种截面(竖直与水平)的孔隙分布

显示出整体相似性，但在特定体积区间存在差异：

在竖直截面中，106 μm3 量级孔隙的占比高于水平截

面；而 105 μm3 量级孔隙则呈现相反趋势。这说明大

孔隙更易存于纤维层间区域，而水平截面中的孔隙

偏小的原因是部分孔隙隐藏在纤维编织层之下。孔

隙易存在于纤维层间的原因有两方面：一是浆料

受纤维阻碍导致渗透不足，且更容易沿着网胎层和

穿刺的空隙分布；二是浆料固化过程中产生的体积

收缩。 
CVI 的增密处理后，约 17.16%的内部孔隙被热解

碳填充(表 1)，材料密度由 1.8 g/cm3提高至 2.1 g/cm3，

但由于甲烷在预制体内扩散和热解碳在复合材料表

面的沉积存在竞争关系，材料并未完全实现致密 
(图 4a)。受纤维集束效应的阻碍及小孔隙高比表面 
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图 3  Cf/C–ZrB2 复合材料截面孔隙分布 

Fig. 3  Pore size distributions in the cross-section of the 
Cf/C–ZrB2 composite 

 

积的影响，纤维编织层(图 4b)难以在有限的沉积时

间内实现致密化，甚至出现表面封孔现象；而在网

胎层区域(图 4c)，原本贯通的孔隙网络被热解碳填充，

导致大孔转变为多分散的小孔。从竖直截面(图 4d)
中观察到 CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料内部仍存在层间

孔隙，这是因为沉积后期外层区域的致密化降低了

内部增碳效率，而在针刺纤维束(图 4e)的两侧存在

明显孔隙差异，这是因为针刺纤维束对甲烷的渗透

存在阻碍，造成两侧甲烷浓度差异，浓度高的一侧

沉积较快，堵塞通道。在图 4f 的纤维层间区域，由

于CVI前存在连续孔隙，热解碳填充效果最为显著。

结合图 5 的孔隙分布分析可见，热解碳对层间孔隙

的大量填充导致大体积孔隙(>106 μm3)显著减少，孔

隙分布向小体积区间(103~104 μm3)转移，表明 CVI
增密效果显著，孔隙结构整体趋于细化。 
2.2  Cf/C–ZrB2 复合材料的微观结构 

在制备 Cf/C–ZrB2 复合材料的过程中，两次真

空浸渍时浆料优先填充材料外部的孔隙区域，从而

在水平截面(图 6a 和图 6b)上形成了“外密内疏”结构

梯度。图 6c 扫描电子显微镜照片表明，复合材料表

面致密区域的基体由暗衬度的玻璃碳相和亮衬度的

ZrB2 颗粒构成，两相界面结合良好。在图 6d 的纤

维中，浆料通过毛细作用沿纤维轴向定向渗透，实

现纤维间的连接，但酚醛树脂固化过程中会有气体

释放，从而在纤维束间形成微小气孔。在短纤维杂

乱排列的网胎层中(图 6e)，虽然浆料填充形成连续

基体，但酚醛树脂固化时分子链从无序态向有序态

转变引发的体积收缩，导致基体内部产生裂纹，而

纤维的桥连能够阻碍这种裂纹的拓展。在竖直截面

(图 6f)中可清晰观察到，针刺纤维束两侧存在显著的

层间孔隙结构，这些孔隙主要源于注射工艺和针刺

纤维束造成的层间变形与酚醛树脂裂解过程中的气

体逸散。图 6g 中层间孔隙的内壁呈现出光滑的基体

特征和局部裂纹，这是浆料渗透不足和固化收缩等

多因素共同作用的结果。 
图 7 为 CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料 SEM 照片。由

图 7a 和图 7b 可见，样品呈现外部致密和内部多孔

的结构，这是因为 CVI 过程中甲烷气体首先接触表 

 
图 4  CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料光学显微镜照片 

Fig. 4  Optical micrographs of the CVI–Cf/C–ZrB2 composite 
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图 5  CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料截面孔隙分布 

Fig. 5  Pore size distributions in the cross-section of CVI–Cf/ 
C–ZrB2 composite 

 

面区域并发生裂解消耗，导致内部甲烷浓度较低，

而反应产物热解碳沉积形成的表面致密结构又阻碍

甲烷向内扩散，最终造成内部孔隙无法充分填充。

在基体(图 7c)和纤维编织层(图 7d)区域，由于结构

本身较为致密，甲烷渗透阻力较大，热解碳的沉积

过程受限于甲烷扩散速率。因此，难以观察到明显

的热解碳沉积。相比之下，网胎层(图 7e)存在较大的

孔隙结构，保证了较高的甲烷渗透率，工艺气体能

较为顺利到达该区域并裂解生成活性中间体，这些

中间体在碳纤维表面的缺陷位点发生化学吸附，成

核并生长。在成核生长的过程中，热解碳以球冠状

形式沉积在碳纤维表面，这是其柱状生长过程的典

型特征。随着沉积反应的持续进行，热解碳颗粒逐

渐团聚，最终形成连续的层状包覆结构。在竖直截

面(图 7f)中可见，部分层间孔隙被热解碳填充。然而，

甲烷需要穿过致密的基体和纤维集束区域才能到达

层间孔隙，渗透路径复杂且受阻严重，导致热解碳沉

积速率较低，致密化程度不足。图 7g 进一步显示，

在层间孔隙的内壁上生长有球冠状热解碳结构，这

是由于孔壁表面存在大量结构缺陷，为中间产物的

吸附与成核提供了活性位点。随着反应进行，新的

生长位点不断产生并被新沉积的中间产物覆盖，沉

积层逐渐沿孔隙壁扩展，形成层状填充结构。然而，

随着孔壁的逐渐致密化，甲烷渗透受阻，反应副产物

(H2)难以有效逸出，造成反应气氛稀释，进一步降低

热解碳的沉积速率，最终导致孔隙无法完全填充[23]。 

 
图 6  Cf/C–ZrB2 复合材料 SEM 照片 

Fig. 6  SEM images of Cf/C–ZrB2 composites 
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图 7  CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料 SEM 照片 

Fig. 7  SEM images of CVI–Cf/C–ZrB2 composites 
 
2.3  Cf/C–ZrB2 复合材料压缩性能的各向异性 

在复合材料压缩形变过程中，编织层中纤维所

受应力分量和材料剪切应力分量随切割角度变化的

计算公式如式(3)和式(4)所示。 
2

fiber sinσ σ θ=  (3) 
cos sinτ σ θ θ=  (4) 

式中：σ 为施加应力；σfiber 为编织层中纤维所受的

应力分量；τ为材料剪切应力分量；θ为纤维编织层

与水平面夹角。 
图 8 为不同切割角度下 Cf/C–ZrB2 复合材料压

缩应力应变曲线及断裂形貌，表 2 给出了相应的杨

氏模量和抗压强度。由图 8a 可见，样品应力应变曲

线大致分为 3 个阶段：第 1 阶段为线弹性阶段，压

缩应力与应变呈线性关系，其斜率反映杨氏模量的大

小。Z90 表现出最高的杨氏模量，为(3.80±1.03) GPa，
这是因为加载方向与编织层纤维方向平行，压缩

载荷主要由编织层纤维承担。根据式(3)，纤维方

向应力分量随纤维取向角 θ 的减小而降低。当

θ=0° (Z0)时，加载方向垂直于纤维排列，压缩载荷

主要由基体承担，针刺区域纤维提供辅助支撑，因

此，其杨氏模量略低，为(2.52±0.99) GPa。对于中

间角度的样品(Z30、Z45 和 Z60)，由于剪切应力

分量[式(4)]显著增强，纤维承压能力下降，材料杨

氏模量分别下降至(0.67±0.13) GPa、(0.51±0.10) GPa
和(0.41±0.08) GPa。第 2 阶段为非线弹性阶段，图 8a
中曲线斜率逐渐减小，部分样品出现“平台”或波动

特征，反映出它们具有一定塑性变形能力。曲线中

的应力峰值代表抗压强度，Z0 和 Z90 分别达到

(41.62±9.60) MPa 和(41.50±5.18) MPa，显著高于 Z30 
(26.83±1.47) MPa、Z45 (17.87±1.25) MPa 和 Z60 
(8.47±1.44) MPa。中间角度样品中剪切应力集中于

孔隙较多的层间区域，导致局部应力集中，降低材

料整体承载能力，易发生早期失效[24]。其中，Z60
强度最低，归因于其较长的层间路径中含有更多孔

隙，这些孔隙易成为裂纹萌生源。第 3 阶段为断裂

阶段，表现为应力逐渐下降。受益于纤维拔出和增

韧作用，所有样品均呈现出“假塑性”断裂特征。Z30、
Z45 与 Z60 中应力达到峰值之后存在明显的平台区 
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图 8  Cf/C–ZrB2 复合材料应力应变曲线及断裂形貌 

Fig. 8  Stress–strain curves and compressive fracture morphologies of the Cf/C–ZrB2 composites 
 

表 2  Cf/C–ZrB2和 CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料杨氏模量及抗压强度 
Table 2  Young’s modulus and compressive strength of the Cf/C–ZrB2 and CVI–Cf/C–ZrB2 composites 

Cf/C–ZrB2 CVI–Cf/C–ZrB2 

Sample No. Young’s modulus/GPa Compressive strength/MPa Sample No. Young’s modulus/GPa Compressive strength/MPa 

Z0 2.52±0.99 41.62±9.60 Z0C 6.76±0.82 130.09±13.19 

Z30 0.67±0.13 26.83±1.47 Z30C 4.31±0.41 65.92±3.87 

Z45 0.51±0.10 17.87±1.25 Z45C 2.78±0.36 46.69±4.66 

Z60 0.41±0.08 8.47±1.44 Z60C 5.25±0.74 60.01±5.89 

Z90 3.80±1.03 41.50±5.18 Z90C 10.79±2.21 155.98±39.22 

 
域或应力回升现象，这是因为发生界面脱粘时，针

刺纤维束仍可有效连接相邻纤维层，延缓应力衰减。

相比之下，Z0 缺乏有效的纤维桥连机制，主要以鼓

胀形式失效；而在 Z90 中，纤维在压缩载荷下发生

屈曲，基体对纤维提供了侧向支撑，针刺纤维束的

桥连效应显著抑制了裂纹扩展，使应力应变曲线呈

现明显的平台期。 
CVI 增碳填补了材料内部 17.16%孔隙，提升了

纤维间应力传递效率，使材料的杨氏模量和抗压强

度均得到不同程度的提高。其中杨氏模量和抗压强

度以 Z90C 为最优，分别为(10.79±2.21) GPa 和

(155.98±39.22) MPa，提升 184%和 276%。Z30C、
Z45C和Z60C同样因为剪切应力作用于未被热解碳

填充的层间孔隙，呈现出较低的杨氏模量

[(4.31±0.41)、(2.78±0.36) GPa 和(5.25±0.74) GPa]和

抗 压 强 度 [(65.92±3.87) 、 (46.69±4.66) MPa 和

(60.01±5.89) MPa]。从断裂阶段的应力应变曲线观

察到高角度样品(Z45C、Z60C 和 Z90C)一定程度上

呈现“脆性”断裂特征，这是因为 CVI 处理前，较低

的基体模量利于纤维拔出；而 CVI 处理后基体模量

显著提升，界面结合增强使界面断裂能升高，提高

了界面断裂能与纤维断裂能的比值，从而使纤维编

织层更难满足纤维拔出条件[25]。从失效模式来看，

Z45C 和 Z60C 依旧表现为界面脱粘失效，而 Z0C、
Z30C和Z90C表现为剪切应力和界面脱粘的混合失

效模式。 
2.4  Cf/C–ZrB2 复合材料导热性能的各向异性 

图 10 为 Cf/C–ZrB2 复合材料导热性能。由图 10
可见，Cf/C–ZrB2 复合材料的比热容随温度升高呈递

增趋势，符合 Dulong–Petit 定律。由于孔隙对热传 
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图 9  CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料应力应变曲线及压缩破坏形貌 
Fig. 9  Stress–strain curves and compressive fracture morphologies of the CVI–Cf/C–ZrB2 composites 

 

图 10  Cf/C–ZrB2 复合材料导热性能 
Fig. 10  Thermal transport properties of the Cf/C–ZrB2 composites 

 
导具有显著阻碍作用，而这种热阻效应在高温下趋

于饱和，因此未 CVI 增碳的复合材料热扩散系数在

500 ℃以下基本保持稳定，在超过 500 ℃后则随温

度增加而上升。相比之下，热导率整体表现出随温

度增加的线性增长，造成这一现象的原因是在低温

区(<500 ℃)，比热容的增长速率高于热扩散系数的

下降速率，因此热导率仍呈升高趋势。值得注意的

是，Z90 在各温度范围内均表现出最高的热扩散系数

(25 ℃，1.40 mm2/s)和热导率[25 ℃，1.57 W/(m·K)]，
这是因为碳纤维的连续排列形成高效导热路径使热

量得以沿纤维方向快速传输。相反，Z0 的热扩散系

数在所有温度下均最低(25 ℃，0.84 mm2/s)，其原因

在于热量在 Z0 中沿纤维编织层横向扩散，层间孔

隙结构增强了热阻效应，破坏了热传导的连续性，

从而削弱了材料整体导热能力。此外，Z30、Z45
和 Z60 的导热性能均接近 Z0[25 ℃，0.94 W/(m·K)]，
而非呈现出随取向角度线性过渡的趋势，这表明在

中间角度下，孔隙结构的热阻作用超过了纤维排列

方向变化的影响，成为限制热导率提升的关键因素。 
图 11 为 CVI 处理过后复合材料的比热容、热

扩散系数及热导率。由图 11 可见，由于热解碳填补

大量孔隙，CVI 之后样品的比热容、热扩散系数和
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热导率均有不同程度的提升。热解碳填充材料孔

隙，改善了导热路径，使材料热扩散行为更贴近碳

纤维主导的传热模式，即材料热扩散系数在较低

温度时随温度升高出现下降，随后在高温下趋于平

稳[26]。Z0C 的热扩散系数(25 ℃，1.84 mm2/s)在整个

温度范围内依旧处于最低区间，不同的是 Z30C、
Z45C 和 Z60C 的热扩散系数更接近于 Z90C (25 ℃，

2.65 mm2/s)，这与 CVI 后层间孔隙填充有关。热

导率随着温度的升高上升，Z0C 热导率[25 ℃，

2.37 W/(m·K)]最低，Z90C [25 ℃，3.48 W/(m·K)]
较高，这一规律与样品 CVI 之前保持一致，但热导

率的各向异性比由原来的 1.66~1.77降至 1.42~1.47，
这是因为热解碳在孔隙中沉积，增强垂直热通量，

提高了 Z0C 导热能力。 

 

图 11  CVI–Cf/C–ZrB2 复合材料导热性能 
Fig. 11  Thermal transport properties of the CVI–Cf/C–ZrB2 composites 

 

3  结论 
1) 经 IVI 工艺制备 Cf/C–ZrB2 复合材料内部孔

隙分布具有非均匀性。纤维编织层中孔隙较少，网

胎层中孔隙呈随机分布，而预制体层间则存在贯通性

孔隙。经 CVI 增密处理后，约 17.16%的孔隙被热解

碳有效填充，材料密度由 1.8 g/cm3提升至 2.1 g/cm3，

且孔隙体积显著向 103~104 μm3 的小尺度空间转移。

然而，表面封孔效应限制了 CVI 过程中工艺气体向

预制体内部的扩散，导致复合材料内部仍保留部分

孔隙。 
2) 压缩性能测试表明：不同纤维取向角度

Cf/C–ZrB2 复合材料的力学性能表现出显著的各向

异性特征。纤维编织层垂直于水平面的 90°样品具

有最高杨氏模量和优异的抗压强度，分别为

(3.80±1.03) GPa 和(41.50±5.18) MPa；0°样品杨氏模

量略低；而 30°~60°的样品因剪切应力集中于层间

孔隙，杨氏模量与抗压强度显著下降。CVI 增密处

理后，材料孔隙率降低了约 17.16%，这提升了力学

性能，其中 90°样品性能提升尤为显著，其杨氏模

量与抗压强度分别大幅提高了 184%和 276%。 
3) CVI 前后 Cf/C–ZrB2 复合材料的导热性能均

存在各向异性。CVI 前，90°样品热导率最高[25 ℃，

1.57 W/(m·K)]，而受层间孔隙影响，30°~60°样品的

热导率接近 0°样品[25 ℃，0.94 W/(m·K)]，未随样

品切割角度变化呈现线性过渡趋势。CVI 处理后，

材料孔隙率下降 17.16% (降至 26.87%)，室温热导

率提升 122%~254%。其中，30°和 45°样品的热导率

分别为 3.31 W/(m·K)和 3.56 W/(m·K)，接近 90°样品

的 3.48 W/(m·K)。 
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Extended Abstract 

Introduction  ZrB2 is considered as a crucial candidate material for thermal protection systems in hypersonic vehicles due to its 
excellent high melting point and ablation resistance. However, the brittleness and poor thermal shock resistance severely limit 
practical application. To enhance the performance, the introduction of continuous carbon fiber-reinforced ZrB2 (i.e., Cf/C–ZrB2) 
composites becomes a research hotspot. Needle-punched carbon fiber preforms exhibit a promising reinforcement potential due to 
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their flexible structural design and low preparation cost. To address the drawback of long processing cycles in conventional 
preparation methods, this study employed injection-assisted vacuum impregnation (IVI) to fabricate Cf/C–ZrB2 composites. The 
as-fabricated composites subsequently underwent carbon densification treatment via chemical vapor infiltration (CVI). The 
anisotropic characteristics of mechanical and thermal conductivity properties were investigated from multiple fiber orientation angles 
before and after the CVI treatment. 

Methods  ZrB2 powder, phenolic resin, and acetone were mixed to prepare a ceramic–resin slurry of 20% solid content. This slurry 
was injected into a needle-punched carbon fiber preform with the sizes of 20 mm×20 mm×20 mm. Subsequently, two rounds of 
vacuum impregnation, drying, and pyrolysis at 800 ℃ were performed to obtain the Cf/C–ZrB2 composite. Carbon densification 
treatment was then conducted via chemical vapor infiltration (CVI) with CH4 as a carbon source and Ar as a carrier gas at 1000 ℃ 
for 144 h, yielding the CVI-Cf/C–ZrB2 composite material. The macroscopic microstructure and 3D morphology of the composites 
were characterized by a model VHX–700 white light ultra-deep microscope (Keyence Co., Japan). The detailed microstructural 
features were analyzed by a model SU8230 cold field emission scanning electron microscope (Hitachi Co., Japan). To analyze the 
anisotropy of the material properties, the samples were cut at angles of 0°, 30°, 45°, 60° and 90° relative to the plane XY of the carbon 
fiber felt. The compressive strength was measured for the cuboid shaped samples with dimensions of 10 mm (width)×10 mm 
(length)×15 mm (height) by a model 34TM–30 screw-driven test frame (Instron Co., USA). The thermal diffusivity was determined 
by a model LFA 467 laser flash instrument (Netzsch Co., Germany) in a temperature range from room temperature to 900 ℃ on the 
samples with 10 mm (width)×10 mm (length)×1 mm (height). 

Results and discussion  The Cf/C–ZrB2 composites prepared by IVI exhibit a non-uniform internal pore distribution, with a pore 
volume of (104–106 μm3), concentrated primarily in fiber net felt and interlaminar region. After the CVI treatment, approximately 
17.16% of pores are filled with pyrolytic carbon, reducing pore volume and increasing material density from 1.8 g/cm3 to 2.1 g/cm3. 
The microstructural analysis reveals that pyrolytic carbon grows in spherical crown-shaped configurations, gradually forming 
continuous layered coatings that fill material pores. Regarding the compressive properties, the samples at 0° and 90° orientations 
exhibit higher Young’s moduli ((2.52±0.99) GPa and (3.80±1.03) GPa, respectively) and compressive strengths ((41.62±9.60) MPa 
and (41.50±5.18) MPa). The samples at 60° demonstrate the lowest modulus ((0.41±0.08) GPa) and strength ((8.47±1.44) MPa). 
The intermediate-angle samples show a reduced performance due to shear stress concentration at inter-layer pores. For the CVI 
carbon densification, the mechanical properties significantly improve in all orientations. The samples at 90° achieve Young’s 
modulus of (10.79±2.21) GPa and compressive strength of (155.98±39.22) MPa, while the samples at 0° reach (6.76±0.82) GPa and 
(130.09±13.19) MPa. Although the intermediate angles show a substantial improvement, they maintain relatively low values due to a 
incomplete densification of inter-layer pores. The results of thermal conductivity test indicate that prior to CVI, the samples at 90° 
display a thermal diffusivity of 1.40 mm²/s and a thermal conductivity of 1.57 W/(m·K) at 25 ℃, significantly exceeding those of 
the samples at 0° Post-CVI, pyrolytic carbon enhances thermal pathways. The conductivity of the samples at 90°increases to 
3.48 W/(m·K) and 0° to 2.37 W/(m·K), with a reduced anisotropy ratio. The samples at 30°–60° orientations also show significantly 
an enhanced thermal diffusivity, with a heat transfer capability approaching that of the 90° direction. 

Conclusions  The Cf/C–ZrB2 composites fabricated via IVI exhibited a non-uniform pore distribution. After CVI, pores were refined 
and partially filled, increasing material density and structural densification. The compressive properties showed a significant anisotropy. 
The orientations at 0° and 90° demonstrated an optimal mechanical performance, while intermediate angles suffered a substantial 
degradation due to the shear stress dominance and pore concentration. The CVI treatment could enhance the properties across all the 
orientations, with a maximum improvement at 90°. The thermal conductivity also exhibited an anisotropy, revealing a superior heat 
transfer efficiency along fiber-dominant directions. For the CVI process, the thermal diffusivity and conductivity both increased, 
accompanied by a significant reduction in thermal anisotropy ratio, as pyrolytic carbon filling improved heat transfer pathways. 

Keywords  carbon fiber reinforced carbon–zirconium boride composite; needle-punched carbon fabric; injection assisted vacuum 
impregnation; microstructure; compressive properties; thermal conductivity; anisotropy 


