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摘  要：碳化硅纤维增强碳化硅(SiCf/SiC)陶瓷基复合材料具有低密度、高比强、高比模、耐高温等优点，同时克服了 SiC 陶

瓷断裂韧性低和抗外部冲击载荷性能差的缺陷，作为航空发动机结构部件应用能减少发动机热端部件气体冷却需求，并减轻

发动机重量、提升推重比和部件耐久性，在先进航空发动机热端部件上的应用趋势日益明显。美国通用、普惠和法国赛峰集

团等国外企业已实现 SiCf/SiC 复合材料部件的大规模生产，并成功应用于各类航空发动机燃烧室火焰筒内外环、高压涡轮外

环、导向器等核心部件。同时，随着航空发动机服役温度的不断突破，陶瓷基复合材料热端部件面临的高温腐蚀问题日趋严

重，发展 SiCf/SiC 复合材料用防护涂层显得尤为重要。 
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航空发动机如同飞机的“心脏”，是决定飞机性

能的最复杂、最核心部件之一，其设计、研发和制

造映射着国家的尖端科技水平。先进发动机技术的

主要研发目标是超大推重比、超高效率以及超长寿

命。其中，提高推重比是当前发动机技术突破的最

关键因素，实现方式主要落实于 2 个角度：1) 使用

轻质高强结构材料，提高结构效率；2) 使用耐高温

结构材料，提高单位推力/功率。然而，传统的高温

合金材料不仅密度较大，其使用温度和服役性能也

已经达到瓶颈(1100 ℃)，难堪下一代高性能航空发

动机高温部件的重任。 
在各类新型耐 1100 ℃以上高温的材料中，连续

碳化硅纤维增强碳化硅(SiCf/SiC)陶瓷基复合材料

凭借低密度、高强度、高模量、耐高温、耐腐蚀、

抗氧化和抗热震等优异性能[1–3]，突破了 SiC 陶瓷断

裂韧性低和抗外部冲击载荷性能差的先天缺陷，在

先进航空发动机热端部件上的应用趋势日益明显。

21 世纪以来，SiCf/SiC 复合材料已被广泛应用于制

造航天飞机部件、高性能发动机等高温结构材料的

制造，可见其在先进航空、航天及高技术领域的重

要地位[4–9]。由于 SiCf/SiC 复合材料典型的军事应用

背景，国际上从产品到技术均对中国实行严格的封

锁，中国必须自主研发 SiCf/SiC 复合材料技术。 

1  SiCf/SiC 复合材料发展历程 
SiC 陶瓷具有高强度、高硬度、低膨胀系数、

高导热系数等优异的热物理性能，被广泛应用于航

空航天领域。使用缠绕、铺层、针刺、缝合等编织方

式制备多种结构的 SiC 纤维预制体[10]，再将 SiC 陶

瓷基体填充至纤维预制体内部空隙，引入界面相作为

连接两者的纽带，便构成了 SiCf/SiC 复合材料[11]。

通过连续 SiC 纤维的增强增韧、分担载荷和转移应

力等作用，可以显著提升 SiC 基体的力学性能。 
当外力作用于 SiCf/SiC 复合材料，导致其内部

产生微裂纹并开始扩展时，连续纤维能够与基体发

生脱黏、拔出，释放尖端应力，减缓裂纹扩展。同

时，纤维的桥连现象会在扩展区域中裂纹表面产生

压应力，可与外加拉应力相互抵消，进一步阻碍 
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裂纹扩展。并且，裂纹在扩展过程中一般难以穿过

SiC 纤维，而是绕过纤维并沿其表面扩展，这种裂

纹偏转作用能够降低裂纹扩展的拉应力，延长扩展

路径[12]。外加载荷在基体与纤维之间传递的“工程

师”即为界面相，它使纤维的承载能力和增强作用得

到充分发挥。此外，当材料在高温氧化环境中服役

时，该“工程师”还兼任保护与缓冲的工作，即缓解

纤维与基体之间因热膨胀系数不匹配形成的热应

力，降低高温复合过程中的纤维损伤以保留纤维强

度，避免造成过强的界面结合。而且，若 SiC 基体

中产生裂纹，界面相能够在裂纹扩展时发生解离，

偏转基体裂纹，耗散裂纹能量，起到增韧作用[13]。

目前，常用的 SiCf/SiC 界面相材料包括热解碳

(PyC)、六方氮化硼、(SiC/PyC)n 复合相和(SiC/BN)n

复合相等材料体系[14–16]。 
1.1  SiC 纤维 

SiC 纤维技术的进步，对 SiCf/SiC 复合材料的

发展起到了最为关键的推动作用，可以说，SiCf/SiC
复合材料是随着 SiC 纤维产业逐渐成熟而诞生的关

键性新材料。1975 年，日本东北大学的 Yajima 团队

开创了制备连续 SiC 纤维的有机先驱体转化法[14]，

从此踏入有机聚合物制备无机陶瓷的新大陆。随后，

日本政府先后组织了约 20 个科研、生产机构进行技

术攻关，总投资约 20 亿美元。直至 1986 年，日本

カーボン株式会社的初代 SiC 纤维产品 Nicalon 200
系列的问世，日本才真正实现 SiC 纤维的产业化。

随后，Nippon Carbon 公司致力于进一步提升产品耐

热性，分别于 1996 年、2005 年开发出了第 2 代、

第 3 代 SiC 纤维，这 2 代产品开始应用于陶瓷基复

合材料(CMC)的增强体。目前，日本宇部兴产株式

会社(UBE)、Nippon Carbon 公司以及美国道康宁

(Dow Corning)公司采用不同的技术路线，均实现了

第 3 代近化学计量比 SiC 纤维的产业化。 
初代 SiC 纤维的典型代表是通用型 Nicalon 

NL202，其主要特征是高氧、高碳以及 SiC 无定形

状态[氧含量约 10%(质量分数)，碳硅比约 1.4]。
Nicalon NL202 在有氧环境下的长期使用温度为

1050 ℃，惰性气体中为 1200 ℃，若温度过高，纤

维中较多的SiOxCy杂质相将发生分解反应并伴随着

迅速地结晶生长，导致纤维强度急剧降低[17–19]。针

对初代 SiC 纤维耐热性不足的问题，日、美通过不

同的技术路线研发了迭代产品。第 2 代纤维的根本

特征是氧含量低于 1%，富碳近 20%，因此也称为

低氧高碳型 SiC 纤维。第 2 代纤维的抗蠕变性和

抗氧化性都得到提高，空气下的长期使用温度约

为 1250 ℃，其典型代表是 Nippon Carbon 公司采

用电子束辐照方法制得的 Hi–Nicalon 系列纤维和

UBE 公司的 Tyranno ZE 系列纤维[2,20–22]。第 3 代

SiC 纤维的主要特征是“近化学计量比”，纤维中杂

质氧、游离碳含量进一步降低，碳硅比达到了

1.05~1.10，结构上也不再是前两代的 β–SiC 微晶

或中等结晶状态，而成了高结晶状态。因此，这

代 SiC 纤维的结晶度远高于第 1 代和第 2 代 SiC
纤维，抗高温蠕变性和抗氧化性也更优异，在空

气中使用温度达到了 1300~1800 ℃。其典型代表

是 Nippon Carbon 的 Hi–Nicalon S 系列纤维、UBE
的 Tyranno SA 系列[23]。表 1[24]显示了典型第 2 代、

第 3 代 SiC 纤维的性能。 
 

表 1  典型第 2 代和第 3 代 SiC 纤维的性能[24] 

Table 1  Properties of typical 2nd and 3rd generation SiC fibers[24] 

Property 
Second-generation SiC fibers Third-generation SiC fiber 

Cansas 3200 series (Leadasia) Hi–Nicalon Tyranno ZE Indexes Hi–Nicalon S Tyranno SA 

Component O content/% <0.4 1.2 2.0 ≤1.0 <1.0 0.3 

C/Si  1.39 1.34 1.05±0.1 1.05 1.08 

Fiber diameter/mm 13±1 14 11 11±2 12 8~10 

Tensile modulus/GPa 280 250 233 ≥320 340 300 

Fracture strain/% 1.0 1.3 1.5 >0.6 0.6 0.7 

Density/(g·cm–3) 2.75 2.65 2.55 ≥2.85 2.85 3.1 

Temperature for use in an aerobic 
environment/℃ 

1250 1250 1250 >1350 1400 ~1500 

 
20 世纪 70 年代，美国大规模展开 SiC 纤维的

开发，国防部、海军部和能源部等先后投入资金约

10 亿美元，研发速度与日本几乎同步。1972 年，

Aviation Corporation(AVCO)公司通过化学气相沉积

技术(CVD)初步实现了大直径碳丝的制备，开发出

了低成本、高经济效益、高性能的连续 SiC 纤维，
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正式将 CVD 法碳化硅纤维制备技术应用到实际生

产。1980 年，Dow Corning 公司采用前驱体浸渍裂

解工艺(PIP)生产了 Sylramic 系列纤维，实现 SiC 纤

维的工业化制备，该系列纤维在惰性气体环境下使

用温度达到 1500 ℃，属于第 3 代 SiC 纤维。AVCO
公司于 1985 年被美国德事隆(Textron Systens)公司

收购，目前 Textron Systens 仍是世界上研发利用

CVD 法制备 SiC 纤维最著名的公司。 
由于高性能连续 SiC 纤维是航空、航天和高性

能武器装备发展迫切需要的关键原材料，发达国家

投入大量人力物力开展基础研究和应用研究。特别

是日、美，已实现了高性能连续 SiC 纤维的工业化

生产，奠定了其在高性能陶瓷基复合材料研究和应

用上的优势地位。长期以来，发达国家一直对中国

采取严格的技术和产品的封锁。中国从“十五”开始

实施陶瓷基复合材料在航空发动机的应用基础研

究，开展相关研究的单位主要包括航空工业制造院

复合材料中心、中国人们解放军国防科技大学、西

北工业大学、北京航空材料研究院等。由于受 SiC
纤维技术限制，早期只能采用碳纤维作为替代，直

到“十二五”之后，中国才开始 SiCf/SiC 复合材料

发动机热端部件的研制。航空工业制造院复合材

料中心和西北工业大学均参与了某型在研航空发

动机 SiCf/SiC 复合材料热端部件的研制，其中，

航空工业制造院复合材料中心研制的 SiCf/SiC 复

合材料热端部件通过了地面装机考核及高空台试

车，状态良好。中国人们解放军国防科技大学和厦

门大学分别突破了第 3 代近化学计量比 SiC 纤维制

备的关键技术，并建立了公斤级试验线，其生产的纤

维性能基本达到了 Hi–Nicalon S 纤维的水平。但是，

此时纤维的年产能力仅有百公斤级，批次间纤维性能

的离散系数也比较大。也意味着中国第 3 代近化学计

量比 SiC 纤维的生产能力、产品性能和产品稳定性

还不能完全满足型号研制需求。 
“十三五”期间，中国布局了高性能航空发动机

静止件的研发目标，开展了 SiCf/SiC 复合材料中温

中载件和高温中载件的应用考核与验证。为了满足

新一代高推重比发动机静止热端部件的性能需求，

航空工业制造院复合材料中心等研究单位开展了

SiCf/SiC 复合材料复杂异型高温中载件的设计与研

制，初步建立起高温中载件的材料体系以及构件的

设计准则，并初步对构件试验件进行了考核验证，

技术成熟度达到 4~5 级，为陶瓷基复合材料在新一

代航空发动机静止热端部件的应用奠定了坚实的材

料和技术基础。同时，厦门大学/福建立亚新材有限

公司团队相继突破了第 2、3 代连续 SiC 纤维的工业

化生产，产品性能与 Hi-Nicalon 和 Hi-Nicalon S 纤维

接近，产品质量也处于国际领先水准，打破了发

达国家在连续 SiC 纤维材料领域的技术垄断，实

现了中国在耐高温特种陶瓷纤维材料领域的自主

可控。 
1.2  SiCf/SiC 复合材料界面相 

在纤维增强陶瓷基复合材料的发展初期，纤维

与基体直接接触并通过原子扩散、化学反应等形成

结合较强的界面，这种界面极易导致复合材料在承

载过程中发生类似于单相陶瓷的脆性断裂。为了探

明导致这种灾难性失效的机理，He 等研究了裂纹在

2 种材料之间的扩展行为，提出了裂纹在界面偏转

的H–H模型[25]；Cook等以库克–戈登(Cook–Gordon)
裂纹扩展机制为基础[26]，提出了从应力的角度判断

是否发生裂纹偏转以及界面脱黏的判据[27]。最终，

研究人员通过在纤维表面沉积一层较薄(厚度为

0.1~1.0 μm)的“润滑性”材料，适当减弱纤维与基体

之间的界面结合，促进纤维与基体之间的裂纹偏转，

形成力学熔断作用，从而实现了复合材料的韧性断

裂。此外，该“润滑性”材料还发挥着其他多种重要

作用，如：作为载荷传递区，通过界面剪切应变将

基体载荷传递至纤维，保证纤维发挥增强机制，提

高复合材料的强度；作为缓冲区，释放纤维与基体

之间因热膨胀差异而产生的热应力，避免直接损伤

纤维；作为保护层，隔绝氧气直接接触纤维，保护

纤维免受高温水氧等腐蚀[28–29]。因此，这种沉积在

纤维表面的材料得到研究人员的广泛关注，并正式

被命名为“界面相”。 
根据结构特征的不同，界面相可分为 5 种基

本类型。第 1 种为弱界面相，如图 1a 所示，这种

界面相与纤维的界面结合较弱，传递载荷和偏转

裂纹的能力有限，对复合材料的强韧化效果并不

理想 [30]；第 2 种为具有层状结构的界面相，如   
图 1b 所示，由于层状结构的层间结合较弱，裂纹

易在内部逐级偏转，大幅度增加能量损耗，对复

合材料的增韧效果显著，是目前应用最普遍的界

面相类型；第 3 种为(X–Y)n 复合界面相[31]，如图

1c 所示，通过合理设计 X、Y 2 种界面相的组成、

厚度和层数等，裂纹可以在 X、Y 内部或两者界面

处偏转，这类界面相具有良好的可设计性，但因

为影响因素众多，设计和制备的可控性较差，尚

未实现广泛应用。 
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图 1  5 种典型 SiCf/SiC 陶瓷基复合材料界面结构 
Fig. 1  Five types of basic interphase structure for SiCf/SiC CMCs 

 
第 4 种为多孔界面相[32]，如图 1d 所示，孔表

面为裂纹提供了大量的扩展路径，有利于裂纹偏转

和分叉。但是，多孔的存在降低了复合材料的强度；

第 5 种为“牺牲”界面相，如图 1e 所示，“牺牲”表明

消耗自身，通过在纤维/基体的界面处留下间隙直接

阻断裂纹向纤维扩展的途径，但是这种作用并不能

长时间维持，最终也会因纤维与基体形成强结合界

面导致脆性断裂[33]。 
为了提升复合材料的抗氧化性能，在保证界面

相发挥力学熔断和载荷传递作用的基础上，使其自

身具有一定抗氧化性能，也是界面相结构设计的重

要考虑因素。目前，提高界面相抗氧化性能的最主

要方式是在界面相中引入自愈合介质，如硼(B)、硅

(Si)、铝(Al)等元素，并利用氧化产物的流动性熔融

状态自发地填充裂纹和孔洞，从而达到阻隔或减缓

氧化性介质扩散、消耗氧化性介质、弥合或封填裂

纹的效应，这种效应类似于生物领域的自愈合效应，

指的是材料在不被外界激发的情况下自主恢复或重

建其初始性能的能力。对于复合材料，这种效应称

为裂纹自愈合效应[34]。 
目前，SiCf/SiC 复合材料中应用最广泛的界面

相材料为 PyC[35]和 BN[36]，它们具有与 SiC 纤维、

SiC 基体合适的界面结合强度，良好的高温稳定性，

以及成熟的制备工艺。但是，PyC 和 BN 易在高温

水氧环境中发生氧化而失效，尤其是 PyC 界面相，

在 500 ℃左右就开始氧化且氧化产物 CO2 直接挥

发，导致纤维与基体暴露于氧化性环境中，最终形

成强结合界面而发生脆性断裂。相比于 PyC 界面相，

BN 界面相的起始氧化温度更高(~800 ℃)且能够发挥

裂纹自愈合效应，但是对水蒸气的敏感性仍然是应用

的瓶颈问题。为了满足抗水氧腐蚀性能的需求，研究 
人员开始探索一些新型界面相材料。如 ZrO2(

2ZrOCTE

约为 8~11×10–6 K–1)[37]、稀土硅酸盐(
2 5X1 RE SiOCTE − 约

为 8~9×10–6 K–1；
2 5X2 RE SiOCTE − 约为 7~8×10–6 K–1；

2 2 7β-RE Si OCTE 约为 4.5×10–6 K–1；
2 2 7γ-RE Si OCTE 约为 

3.0×10–6 K–1)[38–39]、多元陶瓷 SiBCN(CTESiBCN 约为

2.5×10–6~4.5×10–6 K–1)[40]等，这些新型界面相材料虽

表现出一定的发展优势，但是也存在一些亟待解决

的问题，如稀土单硅酸盐和氧化锆的热膨胀系数较

大，与 SiC 差异比较明显；氧化物不具备类似 PyC
和 BN 界面相的层状结构，实现力学熔断作用的机

制还有待探索；多元陶瓷的成分与结构复杂多变，

制备过程影响因素众多，可控性较差。此外，目前

适用的新型界面相制备方法，如溶胶–凝胶法和电泳

法[41]等基本处于实验的可行性验证阶段，无法满足

大规模、高效率的实际制备需求。 
综合考虑界面相的功能与结构，理想的界面相

应该具备以下特征：1) 与 SiC 纤维、SiC 基体具有

合适的界面结合强度，并且与两者的热膨胀系数差

异不宜过大，同时各组元具有良好的相容性，避免

内部热应力过大；2) 具有合适的剪切强度，不仅可

以将基体载荷有效地传递至纤维，还可以使基体裂

纹在界面相内部偏转，既兼顾力学熔断和传递载荷

的双重任务，同时提高复合材料的强度和韧性；   
3) 具有良好的高温稳定性，在服役环境中不会发生

结构相变和成分分解，同时还具有一定的抗氧化性

能，有效地抵抗高温水氧腐蚀；4) 界面相的制备工

艺要尽量减少对 SiC 纤维的损伤并且满足高效制备

的应用需求。 
界面相使 SiC 纤维与基体的性能得到充分发

挥，优化界面相设计理论以及制备工艺，是提升

SiCf/SiC 复合材料综合性能的重要途径之一。总之，

界面相在陶瓷基复合材料中扮演着不可替代的角色。 
1.3  SiCf/SiC 复合材料制备工艺 
1.3.1  化学气相渗透工艺    化学气相渗透[42] (CVI)
是制备 SiCf/SiC 复合材料的核心工艺之一。该工艺

通过将前驱气体渗透至纤维预制体内部，使气体在

高温下发生热解或化学反应[43]，生成固态 SiC 并沉
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积在纤维预制体的孔隙中，最终形成致密的复合材

料。气态前驱体的主要成分为甲基三氯硅烷

(CH3SiCl3)，反应过程通常需要载气(H2)，反应温度

一般在 800~1200 ℃。 
CVI 工艺过程中沉积的 SiC 基体纯度高，耐高

温和抗氧化性能优异，而且，纤维预制体对于复杂

三维结构的可加工性使得该工艺具有制备复杂形

状部件的能力。但是，CVI 工艺仍存在部分缺陷，

如单次 CVI 循环需要数百小时，多次循环成本较

高；前驱体利用率底，尾气处理复杂；材料成品孔

隙率高，需辅助工艺致密化等。为了提高 CVI 工

艺的效率，一些变体技术逐渐发展起来[44]，如加速

内部沉积速度的热梯度等压 CVI(TG–CVI)，改善

气体渗透的热梯度、强制对流 CVI(F–CVI)，降低

表面气体封闭的脉冲 CVI，提升致密化速率的液相

渗透 CVI(LI–CVI)等。通过CVI工艺制备的 SiCf/SiC
复合材料兼具轻量化、高强度和耐极端环境等特性，

是未来高温结构材料的重要发展方向。然而，CVI
工艺的成本与效率仍需进一步突破，以满足大规模

应用需求。 
1.3.2  前驱体浸渍裂解工艺    前驱体浸渍裂解工

艺(PIP)是将有机溶剂中的聚碳硅烷(PCS)基聚合物

前驱体在低压下渗透到纤维预制体中，然后在高温

和气氛下对浸渍预制体进行裂解，使前驱体转化为

SiC 基体，最终形成致密的 SiCf/SiC 复合材料[45]。

此工艺过程中，前驱体裂解温度远低于同种陶瓷的

烧结温度，有效降低了对纤维的损伤，且浸渍过程

可以同时引入多种陶瓷，具有良好的工艺可设计性。

但是，该工艺过程伴随体积收缩、孔隙和裂纹产生，

需反复循环浸渍实现致密化[46]，且裂解过程易产生

SiOxCy 无定形基体，降低复合材料的纯度、结晶度

和密度 [47]。Akaoglu 等 [48]提出了一种颗粒增强

PIP(PE–PIP)方法，将含有非晶二氧化硅层的 SiC 微

粒(SiCp)掺入 PCS 基前驱体中，该工艺将 SiCf/SiC
复合材料的开放孔隙率降低至 7.6%(体积分数)，同

时将热解状态下的相对密度提高到 82%(常规状态

下的相对密度为 76%)。刘星煜等 [49]基于自制

Zr0.5Hf0.5C 前驱体，在 1400 ℃通过 PIP 工艺成功制

备了 C/Zr0.5Hf0.5C–SiC 复合材料。该材料在弯曲加载

中呈现假塑性断裂，断裂韧性超过了 15.6 MPa·m1/2，

且密度最大达到了 2.07 g/cm3。与 CVI 工艺相比，

PIP 的生产成本更低、制备周期更短，而且在制备

厚壁结构样件或大批量生产复杂构件方面，PIP 具

有显著的优势。 

1.3.3  反应熔渗工艺    反应熔渗法(RMI)工艺源

于反应烧结碳化硅和多孔体的封填[50]，具有高效

率、低成本、高致密度和近净成型等优势，其制备

周期远低于 CVI 和 PIP 工艺，所用原材料 SiC 和硅

粉成本也远低于 CVI 和 PIP 工艺使用的 CH3SiCl3

和 PCS 等前驱体，因此得到了快速发展。该工艺将

液相或气相的金属或合金渗入多孔碳基体或含碳中

间体中，经过液固或气固反应生成 SiC 陶瓷基体。

其中，液相渗硅是利用毛细管力进行渗透，而气相

渗硅是以气相硅作为反应物和渗透物质，相对于液

相渗透，气相渗透的渗透速度更快，深度更大。然

而，RMI 工艺的熔体温度较高，对纤维损伤大，易

导致复合材料力学性能下降，且基体内会残留金属，

劣化复合材料高温力学、抗氧化和耐烧蚀性能[51]。

Guo 等[52]分别用 CVI 和 RMI 制备了以氮化硼(BN)
作为界面相的 SiCf/SiC 复合材料，结果表明，RMI
中的高温过程增加了SiC和BN的结晶度，导致RMI 
SiCf/SiC 复合材料的纤维原位模量和界面剪切强度

均低于 CVI SiCf/SiC。 
1.3.4  组合工艺    考虑到上述各工艺均表现出各

自的优点和缺点，在某些情况下，单一工艺往往不

能够满足高品质 SiCf/SiC 复合材料制备需求。因此，

将多种工艺组合已成为制备 SiCf/SiC 复合材料的发

展趋势之一，目前，主流的组合工艺有 CVI+PIP、
CVI+RMI 和 PIP+RMI 等[53]。在 CVI+PIP 组合工艺

中，前期 CVI 快速致密化，后续由 PIP 裂解产生的

SiC 填充 CVI 后基体内的残余孔隙，进一步提高材

料致密度，陈婧等[54]采用 CVI–PIP 组合工艺制备了 
SiCf/SiC 复合材料，复合材料密度为 2.5 g/cm3，孔

隙率为 6%。CVI+RMI 能够缩短制备周期，同时对

纤维损伤较小，弥补了 RMI 工艺所得材料力学性能

较低的缺点。Li 等[55]采用 CVI+RMI 组合工艺制备

了 SiCf/SiC–SiYC 复合材料，复合材料密度为   
2.94 g/cm3，孔隙率为 2.0%。在 1300 ℃水氧环境腐

蚀 20 h 后，抗弯强度保持率达到 114.2%。在

PIP+RMI 组合工艺中，通常先以 PIP 对材料预处理

获得多孔陶瓷，结合 RMI 进一步致密化获得高性能

复合材料。如朱明明等[56]以 BCl3 和 NH3 为反应气

源，采用化学气相沉积工艺在 SiCf 表面制备 h-BN
界面，再以 PCS 为前驱体，通过 PIP 制备 SiCf/SiC
多孔陶瓷，并采用酚醛树脂浸渍多孔陶瓷，经裂解

获得填充碳，最后采用 RMI 进行致密化，该组合工

艺制备的 SiCf/SiC 复合材料的力学性能得到明显提

升，抗弯强度和断裂韧性分别达到了 207 MPa 和 
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8.63 MPa·m1/2。Dong 等[57]也通过 PIP–RMI 工艺制备

了 C/C–HfC–ZrC 复合材料，结果表明，与单一的 PIP
或 RMI 工艺相比，复合材料耐烧蚀性能得到明显提

升。近年来，一些新的工艺也不断出现，如 Lao 等[58]

开发了颗粒增强聚合物渗透热解(PEPIP)SiCf/SiC 复

合材料制备技术，相较于传统 PIP，提高了 SiC 基

体的结晶度和致密度。韩国庆南大学的 Fitriani 等[59]

采用基于真空浸渍、电泳沉积和热压的混合加工路

线，制备了致密且坚韧的 SiCf/SiC 复合材料。通过

加入 10%(质量分数)的 Al2O3–Sc2O3烧结添加剂，在

1750 ℃和 20 MPa 条件下热压 2 h，实现了接近 95%
理论密度的致密化。 
1.3.5  计算材料学辅助复合材料开发    现代工业

技术对材料性能的需求正快速提高，新材料的研发

成本和难度呈几何级增长，传统实验方法已经难以

满足新材料研发的需要。依托计算机技术的提高，

将算法、仿真、模拟等与传统实验相结合，对提升

新材料的研发速度意义重大[60]。自 2011 年美国总

统奥巴马提出“材料基因组计划”以来，“数据+计算”
驱动的材料研发模式以飞快的速度发展。美国空军

实验室基于有限元计算理论与机器学习，综合考虑

纤维间距、直径和界面相厚度等微观结构与宏观力

学性能的映射关系，建立了预测极端环境下 SiC 基

复合材料横向基体裂纹萌生及损伤概率的计算模

型。在高温水氧服役环境中，由于界面相的扩散、

溶解等演化过程，基于传统有限元方法计算提出的

裂纹扩展/偏转判据将不再有效。因此，还需要从原

子尺度综合揭示界面相成分与结构对其力学性能、

抗水氧腐蚀性能的作用机制，才能对界面相的设计

及优化提供有效参考[61–63]。分子动力学(MD)计算能

有效建立材料微观结构和宏观性能之间的关系，如

Weng 等[64]等在纳米晶铜(Cu)的{111}面均匀插入石

墨烯层，讨论了石墨烯复合的层数对纳米单晶铜

{111}面抗压性能的影响，发现石墨烯能显著提升抗

压强度和延伸率，当每隔 1.25 nm 间距插入 1 层石

墨烯时，屈服强度相对于纯铜提高了约 30 GPa。但

是，MD 存在经验势函数无法获取或精度不高的问

题，基于第一性原理计算构建机器学习分子动力学

势函数可解决势函数难题，实现高精度、原子尺度

界面相高通量计算，进而从微观角度揭示界面相结

构和性能对界面相应力状态、缺陷演化和失效机制

的影响规律，提高界面相的精准设计与研发效率，

缩短研发周期[65]。如 Lu 等[66]构建了包含 Ni 基体

(5×5 个单胞)和 F 相(1×1 个单胞)的原子尺度模型，

计算了氢原子在体系间隙位置的溶解性能。结果表

明，在氢环境下，F 相/基体界面的界面相互作用能

明显降低，在高位错密度的位置，如在界面和晶界

处堆积的位错，氢热波动和氢–位错相互作用会导致

氢浓度高到足以引发裂纹，这一计算结果预测了导

致晶间断裂的关键原因。 
利用机器学习结合界面相高通量设计与模拟，

可深入挖掘界面相组分–工艺–微观结构–宏观性能

之间的映射关系，为 SiCf/SiC 复合材料界面相的高

通量制备、力学性能表征和材料筛选等提供支撑。 
1.4  SiCf/SiC 复合材料在航空发动机的应用 

SiCf/SiC 复合材料具有优异的高温稳定性和高

温力学性能，且密度较低，抗氧化性强，自诞生就

注定成为航空发动机高温结构部件的首选材料。

SiCf/SiC 复合材料抗冲击性能良好，可长时重复使

用，潜在使用温度可达 1600 ℃，被认为是大推重比、

大功重比航空发动机发展的关键热结构材料[67]。除

美国、日本外，欧盟许多国家也相继实施各种战略

性政策，投入巨资开展陶瓷基复合材料在航空发动

机热端部件应用的关键技术研究[68–73]。陶瓷基复合

材料发动机构件的应用经历了从低温到高温、从静

止件到转动件的研发历程。最先发展的是中温中载

静止件(700~1000 ℃，＜120 MPa)，如尾喷管调节片/
密封片、内锥体构件等，然后是高温中载静止件

(1000~1300 ℃，＜120 MPa)，如导向叶、涡轮外环、

火焰筒和火焰稳定器等，最后是高温高载转动件

(1000~1300 ℃，＞120 MPa)，主要为高压涡轮转子

件。高压涡轮转子是将燃料内能转化为动能的精密

装置，是涡轮发动机的最核心部件之一，在运行过

程中，涡轮转子承受着发动机内最极端的工况条件，

如极端的高温环境，高转速带来的巨大离心力。与

此同时，涡轮叶片作为高温流道的关键部件，必须

耐受燃气冲击载荷、高温氧化腐蚀等多重恶劣环境

的综合作用。因此，高压涡轮转子的性能与寿命往

往最能体现出发动机热端部件的技术成熟度。 
经过半个世纪的发展，SiCf/SiC 复合材料已在

国外先进航空发动机的部分中温中载和高温中载静

止件上得到应用。其中，美国通用电气(GE)公司旗

下的 GE9X 发动机、国际发动机(CFM)公司的 LEAP
系列发动机均采用了 SiCf/SiC 复合材料制造的关键

热端部件，包括涡轮外环、内外燃烧室衬套和高压

涡轮喷嘴等核心组件。截至 2025 年，装配 SiCf/SiC
复合材料涡轮外环的 LEAP 发动机已部署于全球

4000 余架商用飞机，累计安全飞行时间超过 5×107 h，
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创造了商业航空史上最快装机爬坡记录[72–75]，充分

证明了 SiCf/SiC 复合材料在先进航空发动机中工程

化应用的可行性和可靠性。 
20 世纪 80 年代，法国斯奈克玛(SNECMA)公

司为了提高航空发动机喷管构件的高温力学性能，

相继开展了 C/SiC 复合材料和 SiCf/SiC 复合材料的

应用技术攻关，成功研制出了 Cerasepr A300 系列

SiCf/SiC 复合材料和 Sepcarbinoxr A262 系列 C/SiC
复合材料。1996，法国阵风战斗机 M88–2 发动机的

喷管外调节片使用了 SNECMA 的新材料，发动机

重量大幅减轻，标志着法国实现陶瓷基复合材料在

航空发动机热端部件领域的首次应用[69]，如图 2a
所示[76]。随后，SNECMA 公司又开发了 A500 C/SiBC
系列、A410 SiC/SiBC 系列和 A416 SiC/SiBC 系列

复合材料体系，其中， A410 SiC/SiBC 体系被用于

制备 F15/F16 战斗机 F100–PW–229 发动机的喷管

外调节片，如图 2b 所示[77]，该构件通过了 265 h 的

考核试验[71]。 
 

      
(a) M88–2 engine nozzle flap                            (b) F100–PW–229 Engine nozzle flap 

 
图 2  使用 SiCf/SiC 复合材料作为调节片的发动机尾喷管[76–77] 

Fig. 2  Using SiCf/SiC composite materials as the nozzle flap for the engine tail nozzle[76–77] 
 

  
(a) Examination of ceramic matrix composite nozzle flap and seal in F119 

engine 
(b) Assessment of ceramic matrix composite nozzle in F135 engine 

 
图 3  陶瓷基复合材料喷管的应用考核[78–79] 

Fig. 3  Application assessment of ceramic matrix composite nozzle[78–79] 

 
20 世纪 90 年代，SNECMA 公司研制的自愈合

SiCf/SiC复合材料燃烧室衬套通过了180 h的发动机

测试(包含 600 个循环、100 h 的最大运行状态)，火

焰稳定器通过了 1180 ℃温度条件下服役 143 h 的应

用测试。2005 年，SNECMA 公司与法国萨基姆

(SAGEM)公司合并，成立了赛峰集团(SAFRAN)。
SAFRAN制造的陶瓷基复合材料尾喷管于 2015年 4
月通过了欧洲航空安全局(EASA)商业飞行使用认

证[80]，并于 2015 年 6 月搭载在 CFM56-5B 发动机

上完成了首次商业飞行。 
20 世纪末，陶瓷基复合材料在国际上已经被公

认为是航空发动机高温结构件的理想候选材料，是

研发高性能航空发动机必须攻克的技术难点。彼时，

美国相继实施了美国国家航空航天局(NASA)的先

进高温发动机材料技术(HITEMP)、超高效发动机技

术(UEET)、多用途经济可承受的先进涡轮发动机计

划(VAATE)等大型项目，对航空发动机先进材料与

结构技术产业投入大量人力、物力和财力，以表明

对陶瓷基复合材料技术研发的全力支持。受益于政

府的支持，特别是综合高性能涡轮发动机技术计划

(IHPTET)的巨大成功，NASA 和 GE 研制的陶瓷基

复合材料以最快速度实现了产品化，成功应用到
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F100、F414、F110 等军用发动机上。普拉特·惠特尼

(P&W)公司基于 IHPTET 计划的技术成果，采用经过

验证的陶瓷基复合材料喷管调节片和密封片，对

F119 这一全球顶尖航空发动机进行了技术升级[81]，

如图 3a 所示[78]。采用新调节片后，发动机质量显著

降低，运行成本减少，耐久性也得到提高。此外，

在为 F35战斗机/联合攻击机研制的 F135发动机上，

P&W 公司也使用了陶瓷基复合材料，主要用于

F135-PW-600 喷管的外侧构件，为 F135 成为有史以

来最大推力喷气式发动机战斗机奠定了基础，图 3b
显示了 F135 的喷管实验[79]。 

IHPTET 计划中大量的演示验证了 SiCf/SiC 复

合材料燃烧室火焰筒和内外衬的极限服役能力。其

中，涂覆环境障涂层 (EBC)涂层的自愈合基体

SiCf/SiC 复合材料，实现了最高 1200 ℃，服役 5000 h
的考核。而且，该材料制备的燃烧室火焰筒在具有

JTAGG(联合涡轮先进发动机燃气发生器计划)第   
I 阶段温度水平的 XTE65/2 验证机中被试装，发现

其在壁温 1480 ℃时仍能工作，图 4[82]为 IHPTET 计

划中研制的 SiCf/SiC 复合材料燃烧室衬套和火焰

筒。NASA 格伦(Glenn)研究中心开发的 SiCf/SiC
复合材料涡轮导向叶片模拟件在测试中表现优

异，使冷却需求量降低约 20%。该材料通过了燃

烧室出口气流速度 60 m/s、6个大气压(约 6×105 Pa)
及 1200 ℃高温环境中的考核，验证了其在极端条

件下的可靠性能。GE 成立了专研组，在 F136 发

动机高空试验台上测试了由 GE 公司制备的第 3
级低压涡轮导向叶片，该叶片工作时冷却量需求

降低了 50%，并通过了 1200 ℃工作环境的验证考

核[83]。 
随着 SiCf/SiC 复合材料在航空发动机中温中载

件的应用取得巨大成功，其在高温中载件的应用也

紧随其后。GE 的 LEAP-X 系列发动机采用了

SiCf/SiC 复合材料研制的高压涡轮外环，首次将

SiCf/SiC 复合材料实际应用于发动机核心部件，这

不仅明显降低了高压涡轮的质量，而且还大幅提高

了效率和耐久性，如图 5 所示[84]。2015 年 5 月，搭

载 LEAP-1A 发动机的空客 A320neo 客机完成首飞，  
 

       
 (a) SiCf/SiC composite material combustion outer case                   (b) SiCf/SiC composite material flame tube 

 
图 4  IHPTET 计划中研制的 SiCf/SiC 复合材料燃烧室衬套和火焰筒[82] 

Fig. 4  SiCf/SiC composite combustor chamber outer case and flame tube developed in IHPTET program[82] 
 

 
(a) SiCf/SiC 1st stage HPT shroud for LEAP-1A                  (b) SiCf/SiC 1st stage HPT shroud for LEAP-1B 

 
图 5  LEAP-1A 和 LEAP-1B 发动机用 SiCf/SiC 复合材料制造的第 1 阶段高压涡轮外壳[84]

Fig. 5  SiCf/SiC composite HPT shroud for LEAP-1A and LEAP-1B engines[84]
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随后，LEAP 系列正式投入商业运营，推出 LEAP-1B
和 LEAP-1C 发动机，分别适配于波音 737MAX 和

中国商飞 C9192 种商用客机。2016 年，GE 公司开

展 GE9X 发动机首轮地面测试，该发动机的燃烧室

火焰筒内外环、第 1 级高压涡轮外环、第 2 级涡轮

导向器均采用了 SiCf/SiC 复合材料，涵道比为  
9.9∶1 至 10.3∶1，推重比达 5.2。2018 年，搭载

GE9X 发动机的波音 777X 客机完成首飞，同年 9
月获得 FAA 认证，正式投入商业运营，图 6 为 GE9X
航空发动机的照片[85]。 

 
图 6  GE9X 航空发动机[85] 
Fig. 6  GE9X aero engine[85] 

 
SiCf/SiC 复合材料在航空发动机静止件中的应

用取得了巨大成功，发动机燃烧室温度在 10 年内提

高了 80 ℃以上。基于此技术成果，若 SiCf/SiC 复合

材料成功应用于核心转子件，至少还能带来 25%的

推力以及 10%的燃油效率提升。GE 公司的 SiCf/SiC
复合材料工业应用技术一直处于世界领跑水平，因

此，GE 最先系统开始了 SiCf/SiC 涡轮转子件的应

用研究。GE 制造的第 1 代产品采用了分体制备、集

成装配的涡轮叶盘设计方法，中心盘体使用金属材

料，外沿高温部分使用 SiCf/SiC 复合材料，如图 7
所示[86]。SiCf/SiC 涡轮转子叶片的问世，表明发动机

转子件也从“镍合金时代”走向了“陶瓷基复合材料时

代”，这一步对于航空产业意义巨大，将使发动机设

计发生革命性变化。2015 年 2 月，搭载 SiCf/SiC 低

压涡轮转子叶片的 F414 上涡轮风扇发动机完成了

500 次抗热冲击、抗腐蚀等极端环境作业循环，表现

出优异的耐高温持久能力[87]。随后，GE 将 SiCf/SiC
涡轮转子叶片应用于集成新材料和新制造技术的

XA100 发动机，该发动机起源于美国空军和海军

联合启动的自适应多功能发动机技术(ADVENT)项

目，发动机内部的静止件和转动件均大量使用了

SiCf/SiC 复合材料。2020 年 12 月，XA100 发动机首

次点火试车，世界上首台具备了六代机核心技术的三

涵道自适应循环发动机正式诞生[88]。2022 年 9 月，

GE 宣布第 2 台 XA100 自适应循环发动机的测试已

经完成，预计在2027年搭载在F35系列战机上。2023
年 10 月，GE 公司向美国陆军交付了大量使用陶瓷

基复合材料的配装未来攻击侦察机(FARA)原型机

的首批 2 台飞行试验发动机 T901。 
 

 
图 7  GE 公司制备的 F414 发动机低压涡轮转子叶片[86] 
Fig. 7  Turbine blade of F414 engine produced by GE[86] 

2  SiCf/SiC 复合材料用防护涂层 
陶瓷基复合材料热端部件在航空发动机极端燃

气环境中工作时，由于高温水氧、高温熔盐和熔融

氧化物 CaO–MgO–Al2O3–SiO2 (CMAS)的综合作

用，部件表面会发生腐蚀，导致结构部件材料性能

迅速衰退或过早失效。因此，需要在其表面施加有

效保护手段，即涂覆耐典型燃气环境腐蚀的防护涂

层，保证陶瓷基复合材料热端部件长期可靠地服役。

要实现壁面温度超过 1500 ℃的新一代大推重比航

空发动机技术突破，发展高质量涂层的成分、结构

设计以及全流程制备技术也是重中之重。 
2.1  航空发动机复合材料热端部件典型腐蚀环境 
2.1.1  高温水氧腐蚀    航空发动机燃料的主要成

分为烷烃类有机物，其燃气中含有水蒸气，高温下水

蒸气易与 SiO2发生反应，生成挥发性 Si(OH)4，这一

过程是导致材料性能迅速衰退的主要罪魁祸首之一，

通称高温水氧腐蚀。高温水氧腐蚀的反应式如下： 
2SiC+3O2=2SiO2+2CO    (1)
SiO2+2H2O=Si(OH)4                  (2) 
More 等[89]进行了 1200 ℃高温空气和高温 10%

水蒸气环境下水氧腐蚀实验，腐蚀时间为 100 h。实

验结果表明，高温水氧耦合环境下，SiO2 氧化层已

转变为易损的蜂窝状，无法起到保护作用，SiC 腐蚀

严重，如图 8 所示。NASA 的一份早期报告[90]指出，

在 1200 ℃、10 个大气压、气流速度为 300 m/s 的燃
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气环境下，SiC 陶瓷表面腐蚀速率约为 500 μm/kh。 
 

 
(a) SiC after 1 hour of oxidation    (b) SiC after 100 hours of oxidation 

 
图8  SiC在90%空气/10%水蒸气环境下1200 ℃/10 atm/1/100 h

水氧腐蚀后的微观形貌[89] 
Fig. 8  Microstructure of SiC after water oxygen corrosion at 

1200 ℃/10 atm/1/100 h in 90% air /10% water vapor 
environment[89] 

 
2.1.2  高温 CMAS 腐蚀    由于高速气流的作用，

一些钙镁铝硅酸盐(CMAS)颗粒物，如沙粒、火山灰

等会不可避免地被吸入发动机内，这些 CMAS 颗

粒在高温下会熔融腐蚀 SiCf/SiC 复合材料，导致材

料性能迅速衰退。 
美国海军航空系统司令部测试了 Hi–Nicalon

系列和 Sylramic 系列 2 种 SiC 纤维通过熔融浸渗

(MI)工艺制成的 SiCf/SiC 复合材料的耐 CMAS  
腐蚀强度 [91]，研究表明，2 种 SiCf/SiC 复合材     
料在 1200 ℃温度下，经组分为 35%(摩尔分数) 
CaO–10%MgO–7%Al2O3–48%SiO2 的 CMAS 腐蚀 
10 h 后，其室温弯曲强度保留率分别为 69%和 86%，

如表 2 所示。 
 
表 2  2 种 MI 工艺制备的 SiCf/SiC 复合材料[91] 

Table 2  SiCf/SiC composites prepared by two MI processes[91] 
SiCf/SiC 
composites 
sample 

Fibrous preform Volume fraction 
of fiber/% Interphase Manufacturer 

1 Sylramic SiC fiber 33 BN GE 

2 Hi–nicalon fiber 39 BN GE 

 
2.1.3  高温熔盐腐蚀    由于海水波动、海浪拍

岸等作用，海洋大气环境中存在大量的 NaCl 盐

雾，其被吸入发动机后会与燃气中的硫化物反应

生成 Na2SO4。Na2SO4 在高温下(900 ℃以上)对
SiCf/SiC 复合材料具有强烈的腐蚀作用。NASA  
先进燃气轮机(Advanced Gas Turbine)项目中测试

了 SiC 陶瓷高温盐雾环境下的耐腐蚀强度，结果

表明，α-SiC 陶瓷经过在 1000 ℃、4 个大气压、

气流速度为 94 m/s，燃料中硫含量约为 0.05%、

Na 离子含量为 2 ppm 的盐雾环境下高温腐蚀 40 h
后，室温弯曲强度保留率为 73%~77%，图 9 显示

了其高温腐蚀后的微观形貌[92]。 
 

 

(a) Surface macroscopic morphology after corrosion 

 

(b) High-power micromorphology of region 1 

 

(c) High-power micromorphology of region 2 
 

图 9  α-SiC 陶瓷试样高温腐蚀试验后的微观形貌[92] 
Fig. 9  Microstructure of α-SiC ceramic specimen after high 

temperature corrosion test[92] 
 

2.2  SiCf/SiC 复合材料用防护涂层 
解决 SiCf/SiC 复合材料腐蚀问题最有效的途径

就是在其表面涂覆防护涂层，在 SiCf/SiC 复合材料

和高温燃气环境(水氧、腐蚀性介质、高速气流冲刷

等)间建立一道屏障，以改善其抗水氧/盐/燃气腐蚀

和耐高温的性能，减小发动机环境对 SiCf/SiC 复合

材料性能的影响，保证 SiCf/SiC 复合材料热端部件

长期可靠地服役。根据制备工艺和用途的不同，防

护涂层主要包含以下几类。 
2.2.1  高温抗氧化涂层    受制备工艺条件制约，

采用 PIP 工艺制备的 SiCf/SiC 复合材料中的 SiC 基

体纯度不高，C/Si 原子比为 1.10~1.15，并且还含有
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孔隙和裂纹，而孔隙和裂纹在高温氧化环境中成了氧

进入复合材料的通道，削弱了复合材料在高温热力氧

化环境中的整体抗氧化能力，制约了 SiCf/SiC 复合材

料在高推重比航空发动机上的长寿命应用。 
抗氧化层的功能受涂层材料氧扩散系数、抗冲

击和耐腐蚀性能、自愈合能力、涂层与基体间的物

理和化学相容性等多种因素影响[93]，如图 10 所示。

在高温复合材料抗氧化层研究的初始阶段，主要采

用单一涂层结构，如 SiC 涂层、Si3N4 涂层等，单层

涂层的耐受温度仅在 1200~1300 ℃。为了进一步提

高涂层耐受温度，有研究者提出了复相多组分涂层

体系，如成来飞等[94–95]利用液相法制备了 Si–Mo、
Si–W 涂层，该涂层被证明可以在 1500 ℃以下的氧

化环境中长时间服役。 
 

 
 

图 10  高温抗氧化涂层性能的主要影响因素 

Fig. 10  Principal influence factors of high temperature oxidation resistant coating properties 
 
随着航空发动机对高温抗氧化层性能要求的

不断提高，面对 1600 ℃以上的燃烧室温度，多组

元复相涂层结构也已经无法满足其性能需求，因此

需要采用发展多层复合体系，通过将功能不同的抗

氧化涂层结合起来，使各涂层相互协调，发挥各自

的作用。如通过 CVD 制备的成分梯度 SiC 抗氧化

涂层，其组分由内而外分别是富碳 SiC、高纯 SiC
和富硅 SiC 层，该涂层的优势在于富碳的 SiC 层能

够实现与 SiCf/SiC 复合材料的良好结合，致密高纯

的 SiC 层用来阻隔氧气通道、满足涂层抗氧化要

求，富硅 SiC 层在高温下与空气中的 O2 反应生成

SiO2，愈合高温热震时产生的微裂纹，同时具有与

硅的良好化学相容性，实现与后续 EBC 涂层黏结

层的结合。 
2.2.2  环境障涂层    含 SiC 涂层的 SiCf/SiC 复合

材料虽具有良好的高温稳定性和高温力学性能，但

对水/氧/盐耦合的高温燃气环境腐蚀缺乏有效的防

护，这会使 SiCf/SiC 复合材料性能迅速衰退，导致

复合材料热端部件失效，为此，必须采用环境障涂

层(EBC)对SiCf/SiC复合材料进行防护，解决SiCf/SiC
复合材料由于高温腐蚀造成的性能退化问题。 

目前，EBC 多为通过等离子喷涂或电子束物理

气相沉积等方法在 SiCf/SiC 复合材料表面制备的多

层结构涂层[96–102]，该涂层通常由黏结层、过渡层(视
具体设计需求)和面层组成。黏结层可以提高复合材

料基体与 EBC 涂层的结合强度，起到抗氧化、提高

涂层高温韧性和裂纹自修复的作用。过渡层的热膨

胀系数与其他各层相近、与各层的化学相容性较好，

起到改善层间热膨胀匹配和化学相容的作用，提高

涂层的整体可靠性和寿命。面层具有优异的高温稳

定性和抗高温氧化性能，以及优异的耐高温水氧、

熔盐和 CMAS 腐蚀性能。 
国际上主要的 EBC 研究机构包括美国航空航天

局(NASA)、GE、罗尔斯–罗伊斯公司(Rolls–Royce)、
欧瑞康美科公司(Oerlikon Metco)等。国外对 SiCf/SiC
复合材料用EBC 涂层的研究已超过 30 年[103–112]，并已

经在 LEAP 和 GE9X 等航空发动机上实现了工程

化的应用，其主要发展历程如图 11 所示。据报

道，国外 EBC 研发最初主要从抗氧化性能考虑，

多采用能够生成玻璃相的化合物，包括 Si、B、

Hf 的化合物及其硅酸盐等。同时考虑抗氧化和抗

腐蚀一般选取的涂层材料包括氧化硅、氧化铪、

莫来石、BSAS、硅酸盐、氧化铝、氧化钇稳定

的氧化锆(YSZ)、稀土铝酸盐、稀土锆酸盐、SiC、

HfC、ZrC、ZrB2、HfB2、MoSi2 及其复合涂层。

大多数材料在经过高温环境后会产生裂纹直至
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剥离，而 Si、莫来石、BSAS、SiC 涂层与 CMC
材料具有较好的热膨胀系数匹配性，抗剥离效果

较好，使其成为重要的早期 EBC 材料。但莫来

石的抗水氧腐蚀能力不佳，且由于其模量较高，

不可避免的产生裂纹，使得 EBC 的耐久性差。

为了改善 EBC 的抗水氧腐蚀性能，第 2 代 EBC

体系采用低模量且抗水氧腐蚀优良的 BSAS 
(1–xBaO–xSrO–Al2O3–2SiO2, 0≤x≤1)，此类涂层

在 1300 ℃以下具有良好的耐久性。BSAS 具有较

低的热膨胀系数及弹性模量，与 SiC 基体有较好

的物理化学匹配性，基本可以满足发动机 1300 ℃

以下燃气环境对 EBC 涂层材料的要求。 
 

 
 

图 11  国外 EBC 涂层技术的发展历程 
Fig. 11  Development of foreign EBC coating technology 

 
第 3 代 EBC 材料主要为稀土硅酸盐，其具有

较低的热膨胀系数、良好的高温相稳定性和较低

的 SiO2 活度，在 1500 ℃条件下的抗水蒸气腐蚀能

力远优于 BSAS[106,113]，展现出优异的耐水蒸气腐

蚀性能。而且，稀土硅酸盐多型结构丰富，不同

温度下能发生多型转变，主要存在形式为稀土单

硅酸盐 RE2SiO5 和稀土双硅酸盐 RE2Si2O7 2 种类

型的化合物。对于 RE2SiO5 来说，根据稀土元素

可分为 X1–RE2SiO5(RE=La、Ce、Pr、Nd、Pm、

Sm、Eu 和 Gd)和 X2–RE2SiO5(RE=Dy、Ho、Er、
Tm、Yb 和 Lu) 2 种晶型，而 RE2Si2O7则可能形成   
7 种晶型[114]。不同种类稀土硅酸盐的性能，包括热

学、力学、耐水蒸气腐蚀以及耐 CMAS 腐蚀已经被 
大量研究。稀土单硅酸盐的热膨胀系数为：

2 5X1 RE SiOCTE − 约为 8~9×10–6 K–1；
2 5X2 RE SiOCTE − 约为 

7~8×10–6 K–1，稀土双硅酸盐 β–RE2Si2O7(RE=Y，Er，
Yb 和 Lu)和 γ-RE2Si2O7(RE=Y 和 Ho)的热膨胀系数 
分别为：

2 2 7β RE Si OCTE − 约为 4 . 5 × 1 0 – 6  K – 1 和

2 2 7γ RE Si OCTE − 约为 3.0×10–6 K–1。相比之下，稀土双 

硅酸盐具有与 SiC(CTESiC 约为 4.0×10–6 K–1)更为接

近的热膨胀系数[115–116]。弗吉尼亚大学的 Richards
等[111]研究了 Si–Yb2SiO5 和 Si–Yb2Si2O7 EBC 在

SiCf/SiC 基体上的耐水氧腐蚀能力，将涂层其置于

90% H2O–10% O2气氛，在室温至 1316 ℃温度范围

内进行了长达 2000 h 的热循环实验。结果表明，

Yb2SiO5 面层由于具有较高的热膨胀系数，在热循

环过程中易产生贯穿面层的纵向裂纹。这些裂纹成

为氧和水蒸气的快速扩散通道，加速了硅黏结层的

氧化与热生长氧化物(TGO)的形成，最终导致涂层

在较短时间内发生剥落。NASA 设计的面向 1650 ℃

服役温度、用于保护发动机 CMC 燃烧室和涡轮叶

片组件的多层涂层结构，以先进 ZrO2 和 HfO2基氧

化物为面层，以稀土硅酸盐和稀土铝硅酸盐为环境

障层，在 1650 ℃的热梯度循环测试中表现出 300 h
的循环耐久性和出色的抗水蒸气腐蚀性能，如图 12
所示[117]。Yilmaz 等[118]研究了电泳沉积(EPD)技术制
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备 Yb2Si2O7 EBC 的抗水蒸气腐蚀能力，在制备过程

中，为了简化涂层系统，硅片被用来作为基材并代

表着 EBC 系统中的硅黏结层，该涂层的抗氧化性能

和热循环性能优异，有希望达到大气等离子喷涂

(APS)技术制备的 Yb2Si2O7 EBC 涂层的性能水平。

法国的 Arnal 等[119]量化了晶粒尺寸和晶界表面积对

离子电导率、抗氧扩散性、挥发速率和表面退缩等特

性的影响，建立了其与 EBC 抗氧化能力的构效关系。 
 

 
 

图 12  用于保护 SiCf/SiC CMC 发动机部件的涂层结构[117] 
Fig. 12  Multi-layer coating structure used for protecting SiCf/SiC 

CMC engine components[117] 
 

伴随着 SiCf/SiC 陶瓷基复合材料制备技术的持

续突破，中国 EBC 相关研究也发展迅速，在基础研

究、工艺开发到工程验证等各关键环节取得了长足

进步。以西北工业大学、北京航空航天大学、北京

理工大学、武汉理工大学、西安交通大学、国防科

技大学、哈尔滨工业大学、中国科学院金属研究所、

中国科学院上海硅酸盐研究所、广州省科学院新材

料研究所、航天材料及工艺研究所、中航工业北京

航空制造工程研究所及中国航发北京航空材料研究

院为代表的科研机构，分别在稀土硅酸盐环境障涂

层的成分设计、结构设计、制备工艺探索与模拟服役

性能评价等方面获得了突破性进展。在环境障涂层 
成分设计方面，文献[120]针对稀土双硅酸盐 EBC 的

制备和性能开展了一系列工作，研究了 Y2Si2O7 和

Yb2Si2O7作为 EBC 在 1150、1200 ℃和 1250 ℃高温

水蒸气环境下的腐蚀速率及涂层微结构演变，分析了

TGO 与涂层中氧扩散能力的关系，提出稀土硅酸盐

化学键越强，耐水氧腐蚀能力越强。文献[121–122]
报道了钪硅酸盐和镥硅酸盐在 1400 ℃高温水蒸气环

境下的优异稳定性。文献[123–128]基于第一性理论

计算和快速实验验证相结合的方法，发现了稀土硅酸

盐热导率、热膨胀、抗高温水氧腐蚀和 CMAS 性能

与稀土离子种类密切关联，建立了具有自主知识产权

的稀土硅酸盐 EBC 性能数据库。为克服以 Yb2Si2O7

为代表的传统稀土硅酸盐因 1300 ℃以上温度 CMAS

腐蚀抗性不足而无法满足新一代航空发动机 EBC 需

求的性能局限，国内研究者基于高熵设计策略，开发

了一系列性能优异的多元稀土改性硅酸盐 EBC 材

料。文献[129–133]均报道了多元稀土通过促进“反应

溶解–晶化析出”过程中Ca–RE–Si环硅酸盐结晶析出

形成连续致密反应层，从而提升稀土双/单硅酸盐抗

CMAS 腐蚀抗性的作用机制。为解决双硅酸盐多元

掺杂而面临的相稳定性问题，文献[134–137]报道了

用高通量理论模拟结合实验验证，研究了多稀土主元

双硅酸盐的相形成及演变机理，提出了通过构型熵 
描述符和多元稀土等效离子半径等来预判和控制相

结构的普适方法，建立了新型稀土双硅酸盐高温稳定

相结构设计准则，并据此设计并制备了一系列高稳定

性及抗腐蚀性能优异的稀土硅酸盐新材料。除了基于

高熵化设计的稀土硅酸盐材料性能优化之外，采用单/ 
双稀土硅酸盐组合的复相涂层体系方案也被广泛用

于提升涂层的抗高温水氧和 CMAS 腐蚀能力。如国

防科技大学 Wang 等[138]均基于高温水蒸气腐蚀实

验，验证了复相体系组分比例对 Yb2Si2O7–Yb2SiO5

复相涂层结构完整性的决定性作用。Jian 等[139]制

备了 Yb2Si2O7–Yb2SiO5 质量比分别为 75∶25、  
50∶50 和 25∶75 的 3 种不同比例复相涂层，通过

1300 ℃水蒸气腐蚀实验揭示了相组成对复相涂层失

效机制的调控规律。研究发现，当 Yb2SiO5相质量分

数从 25%提升至 75%时，涂层因热膨胀系数失配而

导致涂层应力集中，并最终开裂失效。王顺等[140]研

究了大气等离子喷涂制备的 Yb2Si2O7–Yb2SiO5 复相

涂层与成分为 33Ca–9Mg–13Al–45Si 的 CMAS 在

1350 ℃、空气环境下的腐蚀反应，发现涂层的抗腐

蚀能力与 Yb2Si2O7–Yb2SiO5 复相涂层的微观结构密

切相关。 
除涂层材料成分设计外，环境障涂层的结构设

计对于其在极端服役环境下的长期可靠性和性能至

关重要。当前成熟的环境障涂层体系通常采用多层

结构设计，例如，以稀土双硅酸镱作为面层，隔绝

高温水氧等腐蚀介质；同时以硅作为黏接层，提供

与陶瓷基复合材料基体的良好化学相容性和强黏

结力。为实现环境障涂层性能的进一步提升，研

究者还开展了纳米结构设计 [141–142]、多层复合结

构设计[143,144]等前沿结构设计研究。例如，Xiao 等[141]

通过纳米粉体再造粒技术成功制备了具有纳米结构

的喂料，并采用 APS 技术制备了具有低孔隙率和良

好界面附着力的纳米结构Yb2O3–Yb2SiO5/莫来石/Si 
EBC，该涂层具备出色的抗水蒸气腐蚀能力，在
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1350 ℃腐蚀 500 h 后，Si 层与 SiC 基体之间界面仍

保持完好结合。Guo 等[142]采用 APS 技术制备了

Si/Lu2Si2O7/Lu2SiO5 纳米结构 EBC 涂层。该涂层在

1400 ℃持续 50 h 的 CMAS 腐蚀后仍保持完整。腐

蚀过程中 Lu2SiO5 层被熔融溶解，形成致密的磷灰

石层，使 CMAS 难以进入 Lu2Si2O7 层，提高了涂层

的 耐 蚀 性 。 Meng 等 [143] 设 计 了 单 层 结 构

Yb2O3–Al2O3–SiO2环境障涂层，该涂层在 1350 ℃和

50%H2O–50%O2 环境下，经历 50 次热冲击循环实

验后，表面未出现穿透性裂纹。美国橡树岭国家实

验室的 Kane 等[145]对比了单层Yb2Si2O7和双层结构

Si/Yb2Si2O7 EBC 的高温蒸汽环境热冲击性能，结果

表明，在暴露于高温蒸汽环境之前，单层 Yb2Si2O7

涂层表现出较大程度的非典型APS孔隙，在 1300 ℃

持续 90%H2O–10% Air 环境中经历 500 次热冲击循

环后，单层体系比多层体系形成更薄的二氧化硅

TGO，并且表现出更少的开裂现象。但在 1425 ℃ 热
冲击循环时，单层 Yb2Si2O7 会从基体上剥离，导致

涂层失效。Xiao 等[146]采用 APS 技术在 SiCf/SiC 复

合材料基体上制备了 LaMgAl11O19/Yb2SiO5/Si 三层

复合结构 EBCs，研究了其 CMAS 腐蚀性能。结果

表明，该涂层在 1300 ℃的短腐蚀下，生成可以有效

减缓 CMAS 侵透的连续致密 CaAl2Si2O8 钙长石层，

当腐蚀时间延长(超过 25 h)，CMAS 沿 LaMgAl11O19

涂层缺陷渗透，溶解表层，与 Yb2SiO5 层发生反应，

形成Yb3Al5O12石榴石和Ca2(Yb, La)8(SiO4)6O2磷灰

石。此外，通过多层复合结构还可使 EBC 不再局限

于传统抗腐蚀功能，如可磨耗/环境障一体化涂层、

热/环境障一体化涂层等，使 EBC 同时具备耐热、

耐磨等能力。 
稀土硅酸盐 EBC 制备技术研究方面，文献

[147–149]报道了采用大气等离子喷涂技术制备了

一系列稀土硅酸盐 EBC，并系统研究了涂层显微结

构的高温演化及对力学、热学性能影响。文献[150]
报道了采用大气等离子喷涂工艺在 SiCf/SiC 基体上

制备了 Y2SiO5 涂层，发现 Si/Y2SiO5 涂层在短时腐

蚀期间始终以一定的速率增重，经 193 h 腐蚀后涂

层表面才开始少量剥落，表现出良好的耐水氧腐蚀

性能。文献[99,151–152]报道了对比了 APS 和等离

子–物理气相沉积(PS–PVD) 2 种技术所制备的稀土

硅酸盐 EBC，发现采用 PS–PVD 技术所获得的涂层

更为致密，表现出更好的抗腐蚀性能。肖杰等研究

了 PS–PVD 工艺参数对 Yb2SiO5涂层微观组织结构

的影响，发现通过功率/压力工艺组合调整，可以实

现涂层由基于气相沉积形成的柱状结构向基于液相

沉积形成的层状结构调控[153]。作者所在团队采用自

主研发的双硅酸镱及多元稀土改性硅酸盐粉体原

料，系统性开展了基于大气等离子喷涂、悬浮液等

离子喷涂和低压等离子喷涂等多种沉积技术的稀土

硅酸盐 EBC 研究，掌握了具有自主知识产权的热/
环境障涂层粉体喂料制备技术和高温防护涂层形貌

控制技术，所制备的 RE2SiO5/RE2Si2O7 EBC，具有

热膨胀系数匹配、热循环寿命长、耐高温水氧和抗

CMAS 腐蚀性能优异等优势[154–158]。图 13 所示为涂 

 

图 13  热/环境障涂层粉体喂料制备流程 
Fig. 13  Process for preparing T/EBC powder feedstock 
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图 14  热/环境障涂层的形貌表征[154] 
Fig. 14  Morphological characterization of T/EBC[154] 

 
层粉体喂料制备主要流程，选用 2 种或多种高纯度

纳米级原料粉体，使用有机溶剂制成悬浮液并通过

球磨机将原料充分混合。混合后的浆料经过干燥、

高温烧结后即成为热/环境障涂层粉体原料。再将这

些原料通过喷雾造粒制成球型粉末，可获得能直接

使用的粉体喂料，如图 14a~图 14b 所示。 
涂层形貌对抗腐蚀性能影响重大，如柱状晶结

构能有效抑制裂纹的横向扩展，提高涂层的抗热震

性能并延长服役寿命。微裂纹的存在允许涂层在应

力下发生微小的位移和调整，通过裂纹的张开和闭

合来吸收和释放这些应力，而不是让应力累积导致

整个涂层剥落，提高涂层承受热冲击的能力。但过

多的裂纹为高温氧气提供了直达黏结层的快速通

道，加速涂层氧化腐蚀。在作者所在团队中，通过喂

料粉体化学定量、针对性调控喷涂参数、控制涂层退

火条件等 APS 制备技术相关工艺手段，实现了涂层形

貌的优化调控，如获得由细双相区、粗 Yb2Si2O7区和

少量 Yb2SiO5区组成的层状结构面层；呈飞溅状的由

非晶相多组分 RE2Si2O7、RE2SiO5 和 RE4.67(SiO4)3O
致密面层等，这些涂层被证明具有优秀的高温抗腐

蚀性能。图 14c 为作者所在团队制备的高结合强度、

低裂纹密度的 Yb2Si2O7 EBC 涂层截面[154]。 
2.2.3  可磨耗/环境障一体化涂层     现代航空和

固定式燃气涡轮发动机已被设计成具有比早期型号

高得多的压气机压力比和推重比，而这些性能的提

升受到旋转部件和固定部件之间热运行间隙的强烈

影响。为了减小发动机运行时涡轮叶片与外环之间

的径向气流间隙、减少发动机内部气体泄漏，以获

得最大压差、保证发动机的稳定性和安全性，需要

在涡轮外环表面制备可磨耗封严涂层来控制和调

节叶片与外环间的径向间隙。对于 SiCf/SiC 复合材

料涡轮外环，此构件不仅需要在表面制备 EBC 涂

层，还需在 EBC 涂层上制备可磨耗封严涂层

(ASC)，即可磨耗/环境障一体化涂层[159–164]。为满

足 SiCf/SiC 复合材料涡轮外环的应用需求，可磨耗/
环境障一体化涂层以氧化物陶瓷材料如钡锶铝硅酸

盐 Ba1–xSrxAl2Si2O8(BSAS)为耐高温基相材料，结合

造孔剂、润滑相等，优化涂层的表面硬度，通过等

离子喷涂技术在 EBC 涂层上制备具有一定孔隙率

和硬度的可磨耗封严涂层。 
事实上，自 20 世纪 60 年代末，热喷涂 ASC 已

应用于航空发动机的压气机模块。20 世纪 70 年代， 
NASA就提出了使用等离子喷涂ASC缓冲间隙密封

的方案，发现 ASC 服役 10 000 h 可至少减少 1.5%
的燃料消耗。经过半个世纪的发展，金属基 ASC 已

广泛应用于航空发动机，从冷风扇部分到低压压气

机 (LPC)和高压压气机 (HPC)阶段，甚至到低于

1000 ℃的低压涡轮(LPT)阶段。由于未来航空发动

机进气温度的提高，SiCf/SiC 复合材料的发展取代

了涡轮应用中现有的高温合金部件，对陶瓷耐磨材

料提出了更高的温度要求(约 1200 ℃)。SiCf/SiC 复

合材料具有比传统金属系统更低的热膨胀系数，这

表明类似于 HPT 中用于金属密封的 TBC 基耐磨材

料不能直接应用于基体。基于 EBC 的陶瓷耐磨材料

可用于实现 SiCf/SiC 复合材料密封，但与 EBC 的气

密要求不同，ASC 的耐磨性要求允许涂层内部存在

孔隙，因此，将可磨耗层与 EBC 结合起来设计成为

当前该领域的重点研究方向[165]。Lynam 等[166]采用

常压等离子喷涂法制备了 3 种孔隙率分别为 8%、

15%和 22%的双硅酸钇(Yb2Si2O7)可磨 EBC。然后将

这些涂层在高温下暴露于 CMAS 中 0.5、4.0 h 和

100.0 h。结果表明，增加总体孔隙率对暴露期间

涂层中 CMAS 的渗透程度和相互作用的影响最

小。与 CMAS 的反应是通过溶解–沉淀机制发生

的，反应产物只有再沉淀的二硅酸镱和镱磷灰石

[Ca2Yb8(SiO4)6O2]晶体。 
中国国内 ASC 涂层的研究起步较晚，主要的研

究单位有北京航空航天大学、武汉理工大学、中国

科学院上海硅酸盐研究所和中国科学院金属研究所

等。Guo 等[167]采用大气等离子喷涂技术(APS)，在



· 2128 · 《硅酸盐学报》    J Chin Ceram Soc, 2026, 54(6): 2113–2136 2026 年 

SiC–CMC 基体上设计并制备了(A/EBC)涂层，该涂

层由 Si 黏结层、过渡层(莫来石/BSAS)、BSAS 层和

附加多孔耐磨 BSAS 层组成。在 1100 ℃、侵蚀速率

为 30 μm/s、叶尖速度为 450 m/s 的条件下进行耐磨

性能测试，结果表明，裸 CMC 的侵蚀深度比为

86.1%，而聚苯脂含量为 8%的 A/EBC 涂层仅为

22.4%。Wang 等[168]采用 APS 技术制备了 CaF2润滑

相双层 ASCs(Yb2SiO5–CaF2和 Yb2Si2O7–CaF2)，涂层

的孔隙率均小于 10%，且具有防止 CMC 降解和缓解

热膨胀失配的功能。Yb2Si2O7–CaF2 涂层在室温和

900 ℃的摩擦磨损测试中表现出优异的耐磨性。在

1300 ℃进行 100 h 的长期氧化试验和 1100 ℃温度下

进行40次热冲击后，Yb2SiO5–CaF2和Yb2Si2O7–CaF2

涂层的结构仍然保持完整。Huang 等[169]通过 APS
在 SiCf/SiC 复合材料上制备了 YSZ 可磨耗封严涂

层，并采用多层 Si/Yb2Si2O7/LaMgAl11O19涂层作为

过渡层，以缓解基体与面层之间的热膨胀系数失配

问题。该涂层体系在 1200 ℃显示出优秀的高温硬度

稳定性，恒温暴露 100 h 后表面洛氏硬度仅增加了

1.34%。ASC 的滑动磨损试验结果表明，在遇到硬

度高、导热性低的 Si3N4 陶瓷球时，疲劳磨损主要

发生在磨损痕迹处；而当遇到硬度低、导热性高的

GCr15 钢球时，则会发生黏着磨损。Xu 等[170]采用

大气等离子喷涂法制备了高孔隙率的Yb2Si2O7基可

磨耗封严涂层，并研究了喷涂电流对涂层成分、结

构和性能的影响。结果表明：随着喷涂电流的增大

(从 300 A 增至 500 A)，退火态涂层中 X2–Yb2SiO5

的相比例略有升高，但主相均为 β-Yb2Si2O7；伴随

着涂层孔隙率从 35.5%降至 23.3%，涂层的硬度从

77.9 HR15Y 增至 82.5 HR15Y，结合强度从 7.8 MPa
增至 9.0 MPa。此外，抗冲蚀性能研究发现，经 30o

冲蚀角、160 m/s 的线速度高速冲击后，涂层质量损

失率仅为 1.66%，表明该 Yb2Si2O7 封严涂层可有效

抵抗高速气流和固体颗粒的冲蚀，有望成为下一代

航空发动机用耐高温(>1300 ℃)可磨耗封严涂层。 
2.2.4  热/环境障一体化涂层    随着先进航空发动

机涡轮前温度不断地升高，SiCf/SiC 复合材料构件表

面的最高服役温度也从 1200 ℃提升至 1600 ℃，而目

前 SiC 纤维增强改性 SiC 基体的复合材料最高使用

温度为 1450 ℃，这就要求涂层还需具有约 150 ℃的

隔热性能，意味着需要在 EBC 涂层上制备热障涂

层，即热/环境障一体化涂层(T/EBC)[171–176]。T/EBC
是在 SiCf/SiC 复合材料高压涡轮部件表面实施的直

接隔绝部件基体和发动机恶劣环境(超高温、热冲

击、腐蚀性介质、高速燃气冲刷等)的最重要屏障，

是阻止或减缓发动机高温燃气环境对 SiCf/SiC 复合

材料部件侵蚀的关键技术，也是国际上针对发动机

防护涂层体系研究采用的前沿方案。NASA 采用了

多层结构涂层设计来满足发动机部件的使用要求。

具体来说，基体上第 1 层为黏结层；第 2 层为致密

的、具有低热膨胀系数的环境障层，最外层为具有

高稳定、低导热率、高应变耐受性和良好抗 CMAS
腐蚀能力的 T/EBC 面层，如图 15a 所示。此外，在

NASA 的第 3~第 5 代涂层设计中，还会根据实际需

求在 T/EBC 面层之下针对性引入抗应变中间过渡

层[177]。图 15b 显示了 NASA 设计的面向 1650 ℃服

役温度、用于保护发动机 CMC 燃烧室和涡轮叶片

组件的多层涂层结构及叶片实物[72]。据报道，该涂

层体系以先进 ZrO2 和 HfO2 基氧化物为面层，以稀

土硅酸盐和稀土铝硅酸盐为环境障层，在 1650 ℃的

热梯度循环测试中表现出 300 h 的循环耐久性和出

色的抗水蒸气腐蚀性能[117]。 
 

 
(a) T/EBC multi-layer system structure 

 

(b) Coated CMC blades 
 

图 15  NASA CMC 燃烧室和涡轮叶片组件的多层 T/EBC 涂

层结构[177] 
Fig. 15  NASA CMC combustor and turbine blade assembly 

Multilayer T/EBC coating structure[177] 
  

目前 SiCf/SiC复合材料用T/EBC研究正处于技
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术前沿阶段，涂层材料体系尚未形成统一标准，但

以稀土锆酸盐、稀土钽酸盐和稀土铪酸盐为代表的

复杂氧化物陶瓷，凭借其优异的高温稳定性和低热

导率特性，已成为极具竞争力的面层候选材料。

Spitsberg 等[175]和 Poerschke 等[178]提出了以稀土锆/
铪酸盐为面层材料的 T/EBC 涂层方案，其结构如  
图 16 所示。该体系第 1 层为黏结层，服役过程中可

氧化形成具有保护性的 SiO2 热生长氧化物层；第 2
层为梯度设计的环境障层，一般采用热喷涂制备技

术，其中下部为热膨胀系数较小的稀土双硅酸盐

RE2Si2O7，上部是热膨胀系数较大的稀土单硅酸盐 
RE2SiO5，致密的稀土硅酸盐层可以有效阻止高温水

蒸气对 CMC 基底的腐蚀；最外层为热障层，由稀土

铪酸盐或稀土锆酸盐构成，该层可提供一定的隔热性

能，同时减轻 CMAS 腐蚀带来的影响，一般采用电

子束物理气相沉积/定向气相沉积(EB–PVD/DVD)制
备。涂层体系的多层设计和梯度设计，可以有效减

少热循环过程中的热应力[179]。此外，通过添加多组

元稀土元素，设计高熵陶瓷材料，也是当今 T/EBC
材料的主流研究方向之一。多组元的稀土元素掺杂

会带来更全面的性能提升，如掺杂 La 或 Hf 元素可

以明显降低材料的比热容，掺杂 La、Gd 和 Yb 等稀

土元素可以降低材料的声子平均自由程，从而有效

降低热扩散系数。 
 

 
 

图 16  先进 T/EBC 多层体系结构示意图[179] 

Fig. 16  Advanced T/EBC multi-layer structure[179] 

3  未来发展趋势 
虽然中国在耐高温特种陶瓷纤维材料领域实现

了自主可控，但航空发动机用 SiCf/SiC 复合材料涡

轮转子技术仍处于起步阶段，与国外存在较大差距。

因此，急需从 SiCf/SiC 复合材料技术、以涡轮转子

为代表的复合材料构件设计制备，以及复合材料用

高温防护涂层技术及评价等方面开展系统的研究工

作。中国国内航空发动机用 SiCf/SiC 陶瓷基复合材

料相关研究有以下发展趋势： 
3.1  耐高温高强韧性 SiCf/SiC 复合材料技术 

中国目前已经实现第 3 代 SiC 纤维的小批量生

产，采用第 3 代 SiC 纤维制备的 SiCf/SiC 复合材料

耐温等级达到 1350 ℃，基本满足发动机静止件使用

温度。但是涡轮转子件承受发动机最大的热负荷、

气动负荷和机械负荷，因此要求材料耐更高温度、

更高强度和韧性。要达到 SiCf/SiC 复合材料在

1500 ℃工作环境下的高强度使用要求，需要对复合

材料各个组成单元，包括纤维预制体设计、界面、

基体和表面防护层以及协同化的耐高温强韧化性能

开展优化研究。针对预制体设计，必须考虑更利于载

荷传递的直纤维的预制体设计形式；对于界面，需要

发展新的更耐高温水氧环境的界面层材料；对于基

体，需要引入耐高温抗氧化组元，同时开展微纳尺度

增强体的协同强韧化，提高基体的韧性和强度。 
3.2  航空发动机复杂构件成型及高效低损伤加工

技术 
当前，中国国内航空发动机用 SiCf/SiC 复合材

料构件的工程化应用仍面临系统性挑战，其中复杂

形状构件的近净成形及高效低损伤加工构成关键技

术瓶颈。以高压涡轮导向叶片为例，其极端服役工

况对部件构型完整性及性能提出严苛要求，如何在

保证缘板、叶身和叶根等结构完整性的前提下，实

现部件承载方向上纤维的连续性以发挥纤维拉伸强

度高的优势，是 SiCf/SiC 复合材料部件的核心制造

技术。因此，航空发动机用复杂形状 SiCf/SiC 复合

材料部件的制造必须充分考虑复合材料特性，系统

解决包括基于复杂曲面构件的纤维预制体编制的

近净成形技术，复合材料基体致密化均匀性控制技

术，及集成激光、超声和电解加工等特种加工技术

的高效低损伤加工技术等 3 类关键技术，形成结构

设计、构件成型及高效低损伤加工的一体化制造技

术方案。 
3.3  多功能陶瓷基复合材料表面防护涂层技术 

考虑到第 3 代 SiC 纤维的 SiCf/SiC 复合材料耐

温极限约为 1400 ℃，而新一代航空发动机的燃烧室

壁面温度要求已经超过 1600 ℃。为保证 SiCf/SiC 复

合材料热端部件在高温燃气和腐蚀环境中的长期稳

定服役，兼具耐高温、强隔热、超耐蚀等特性的多
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功能防护涂层的设计与制备技术已成为新一代航空

发动机研发迭代的重要突破口之一。 
研发新一代航空发动机热端部件用多功能防护

涂层必须依托于新型涂层成分高效筛选设计技术、

涂层创新结构设计与涂层组织精准调控技术、涂层

喷涂喂料粉体宏量制备技术、典型服役环境下防护

涂层体系性能评价与失效过程控制技术等，相关技

术对于自主研发出更加可靠的多功能涂层技术，提

升中国在大推重比航空发动机研发和制造领域的竞

争力至关重要。  
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Extended Abstract 

Silicon carbide fiber reinforced silicon carbide (SiCf/SiC) ceramic matrix composite material exhibits exceptional mechanical 
properties (i.e., low density, high specific modulus, high temperature resistance, etc.) due to the direct and complex interactions 
among the matrix, fibers, and interface phases, thus  overcoming the low fracture toughness and poor performance against external 
impact load defects of original SiC ceramic. Consequently, SiCf/SiC composites used as aeroengine structural components can 
significantly reduce the need for gas cooling in the engine's hot-end components, leading to decreased engine weight, enhanced 
thrust-to-weight ratio, and improved component durability. 
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Some international enterprises like General (GE), Pratt & Whitney (PW) and SAFRAN Group of France have realized the 
large-scale production of SiCf/SiC composite components, which are successfully applied to the inner and outer rings of various aero 
engine combustion chamber flame tubes, high pressure turbine outer rings, guides and other core components. For instance, the 
ceramic matrix composite seal/regulator developed by GE is commercialized and applied to military engines such as F100, F414 and 
F110. Pratt & Whitney (PW) adapts the F119 engine of the world's most advanced fighter jet, the F22, with ceramic matrix composite 
nozzle regulator and seal validated under the IHPTET program. SNECMA develops composite systems such as A500 C/SiBC, A410 
SiC/SiBC (1200 ℃) and A416 SiC/SiBC (1400 ℃). The F100-PW-229 engine nozzle regulator of F15/F16 fighter jet is prepared by 
A410 SiC/SiBC system and is needed to pass the 265-h test.  

When the hot-end components made of the ceramic matrix composite are used in the extreme gas environment of aircraft engine, 
the surface of the components can be faced with corrosion from high-temperature water vapor, high-temperature molten salt, and 
molten oxide CaO–MgO–Al2O3–SiO2 (CMAS), leading to a rapid performance degradation of SiCf/SiC composites and premature 
failure of structural components. Therefore, protective coatings that are resistant to typical gas environment are needed to protect the 
SiCf/SiC components, such as high-temperature oxidation resistance coating, environmental barrier coating, abrasion resistance 
coating, etc.. These functional coatings are expected to provide a long-term and reliable protection for SiCf/SiC components. An 
investigation on the design of high-quality coatings and advanced coating preparation technology is thus an essential method to 
reduce damage to the SiCf/SiC composite matrix and a critical factor in achieving breakthroughs in next-generation high 
thrust-to-weight ratio aeroengine technology. 

Summary and Prospects  The existing domestic research and applications of SiCf/SiC composites on static parts of turbine engines 
is not mature yet, and that on rotor parts is still in a preliminary research stage. For instance, the working conditions for the rotor blade 
are extremely harsh and its configuration is complex, which make the component structure design a core and critical technology. The 
turbine rotor blade must ensure the structural integrity of the blade body and tenon, as well as the continuity of the fiber in the bearing 
direction due to the huge centrifugal mechanical load, thereby leveraging a high tensile strength of the fibers. The structural design of 
turbine rotor thus must consider the characteristics of composite materials, forming a structure/material integration design method. 

The upper limit of long-term service temperature for SiCf/SiC composites based on the third-generation SiC fibers is 
approximately 1400 ℃. However, the wall temperature requirements for the combustion chambers of the new generation of 
aero-engines exceed 1600 ℃ . To ensure the long-term service reliability of SiCf/SiC composite hot-end components in 
high-temperature gas and corrosive environments, the design and preparation of high-quality protective coatings become one of the 
key breakthroughs in the technological iteration of aero-engine research and development. The development of protective coatings for 
the hot-end components of the new generation of aero-engines must rely on advanced technologies such as efficient screening and 
design of new multi-functional coating materials, innovative coating structure design and precise control of coating microstructure, 
large-scale preparation of coating feedstock powders, and performance evaluation and failure control of coating systems under typical 
service environments.  

In summary, there remains a significant gap between domestic SiCf/SiC composite materials and protective coatings, as 
compared with those of the Western developed countries such as the United States. There is an urgent need to systematically and 
progressively develop the application technology for ceramic matrix composite materials suitable for aero engines, accelerate the 
establishment of technical reserves, and provide competitive hot-end components materials and technological support for the 
high-performance aero engines in China.  
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