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摘　 要: 超高温陶瓷(ＵＨＴＣｓ)因在高超声速飞行器热防护领域的巨大应用前景而备受关注ꎬ 而脆性大、 烧结成型困难是制

约 ＵＨＴＣｓ 广泛应用的实质问题ꎮ 将碳纤维与 ＵＨＴＣｓ 复合获得碳纤维增强超高温陶瓷基复合材料(Ｃ ｆ / ＵＨＴＣｓ)是克服这一问题

的可靠方案ꎮ 近 １０ 年来ꎬ 我国在 Ｃ ｆ / ＵＨＴＣｓ 工程应用方面获得了重大突破ꎬ 取得了一系列具有世界先进水平的应用成果ꎮ 然

而ꎬ 由于 Ｃ ｆ / ＵＨＴＣｓ 制备过程复杂ꎬ 服役环境苛刻( >２０００ ℃ ꎬ >５ Ｍａ 气流冲刷)ꎬ 在结构演化、 性能机理等方面仍存在一些

关键科学问题亟需明确ꎮ 综述了 Ｃ ｆ / ＵＨＴＣｓ 在基体改性、 氧化烧蚀机理、 高温力学行为等方面的研究进展ꎬ 并结合本团队的

研究工作对 Ｃ ｆ / ＵＨＴＣｓ 的研究趋势进行了总结和展望ꎬ 旨在为进一步推动 Ｃ ｆ / ＵＨＴＣｓ 的研究和发展提供参考ꎮ
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1　 前　 言

２０ 世纪 ５０ 年代末至 ６０ 年代初ꎬ 美国国家航空航天

局(ＮＡＳＡ) 针对火箭喷嘴、 燃烧室等承受高热流密度

(>１１３０ Ｗ / ｃｍ２)的热 防 护 部 件ꎬ 提 出 了 对 耐 超 高 温

(>１６５０ ℃)抗氧化烧蚀材料的迫切需求[１] ꎮ 在此背景
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下ꎬ 超高温陶瓷(ＵＨＴＣｓ)逐渐获得关注并被确定为高超

声速飞行器热防护候选材料[２] ꎮ ＵＨＴＣｓ 主要有两种使

用形式: 用作碳纤维增强碳基体复合材料(Ｃ ｆ / Ｃ)的抗

氧化烧蚀涂层ꎬ 以及通过基体改性的方式获得碳纤维增

强超高温陶瓷基复合材料 ( Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ)ꎮ 近 １０ 年来ꎬ
Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 受到了大量的关注和报道ꎬ 成为继碳化硅陶瓷

基复合材料后高温材料的另一个研究热点ꎮ 本文首先简

要回顾了 ＵＨＴＣｓ 的研究现状ꎬ 然后重点阐述 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ
的研究进展ꎬ 最后介绍了近年来作者团队在 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ
方面的研究工作ꎬ 并对 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 研究现状与趋势进行

了总结和展望ꎮ
ＵＨＴＣｓ 具有高的硬度、 强度和热稳定性等优异性

能ꎬ 在高超声速飞行器等热防护领域具有广阔的应用前

景ꎮ 根据材料的组成ꎬ ＵＨＴＣｓ 可细分为硼化物、 碳化物

和氮化物ꎬ 已公开的研究报道中主要涉及 ＺｒＣ、 ＨｆＣ、
ＴａＣ、 ＺｒＢ２和 ＨｆＢ２等ꎮ 一直以来ꎬ ＵＨＴＣｓ 的研究主要关

注 ３ 个基本问题: 如何促进致密化烧结ꎬ 如何提升抗氧

化性能ꎬ 以及如何改善断裂韧性ꎮ 实现 ＵＨＴＣｓ 烧结致

密化非常困难ꎬ 通常需要在高温 ( > ２０００ ℃) 和高压

(>３０ ＭＰａ)的条件下才能完成ꎬ 这主要是由 ＵＨＴＣｓ 的共

价键结合能高和自扩散系数低等自身因素决定的[３] ꎮ 烧

结过程中 ＵＨＴＣｓ 颗粒表面的氧化相也是阻碍烧结过程的

重要因素ꎮ 比如ꎬ 烧结过程中 ＺｒＢ２颗粒表面形成的 Ｂ２Ｏ３

和 ＺｒＯ２使 ＺｒＢ２晶界扩散系数降低ꎬ 从而抑制了烧结动力

学过程[４] ꎮ 因此ꎬ ＵＨＴＣｓ 烧结助剂的选取ꎬ 首先要能够

有效去除氧化相ꎮ 例如 Ｂ４Ｃ 和 Ｃ 因具有强还原性ꎬ 可以

有效去除氧化相ꎬ 因此是 ＵＨＴＣｓ 较常用的烧结助剂[５] ꎮ
另外ꎬ 活性金属 Ｎｉ[６] ꎬ Ｍｏ[７] ꎬ Ｎｂ[８] 或 Ｚｒ[９] 也能有效去

除氧化相ꎬ 而且烧结过程中形成的金属液相能够显著促

进颗粒重排和传质ꎬ 近年来也常用作 ＵＨＴＣｓ 的烧结助

剂ꎮ ＵＨＴＣｓ 的一个显著特征是高温(>２０００ ℃)耐烧蚀性

能优异ꎬ 但是中低温(８００ ~ １８００ ℃)抗氧化性能不足ꎬ
尤其是碳化物型 ＵＨＴＣｓ(如 ＺｒＣ、 ＨｆＣ 等) 在温度高于

５００ ℃时就会氧化生成 ＣＯ 或 ＣＯ２
[１０] ꎮ 目前改善其抗氧

化性 能 的 主 要 途 径 是 添 加 第 二 相ꎬ 如 ＳｉＣ[１１ꎬ １２] 、
ＭｏＳｉ２

[１３ꎬ １４]和 ＬａＢ６
[１５ꎬ １６]等ꎮ 为了进一步拓宽其抗氧化温

度区间ꎬ 三元相 ＵＨＴＣｓ 获得了人们的关注ꎬ 美国 ＮＡＳＡ
研究发现三元相 ＵＨＴＣｓ(６４％ＺｒＣ￣２０％ＺｒＢ２ ￣１６％ＳｉＣ) (体
积分数)在~２１００ ℃依然能够保持优良的抗氧化性能[１７] ꎮ
近些年ꎬ 三元相 ＵＨＴＣｓ 的研究仍然备受关注[１８－２０] ꎮ
ＵＨＴＣｓ 的另一个亟需解决的关键问题是如何改善其断裂

韧性(通常低于 ５ ＭＰａ􀅰ｍ１ / ２)ꎬ 断裂韧性低就意味着可靠

性差ꎬ 因此改善其断裂韧性至关重要ꎮ 目前ꎬ 改善断裂

韧性的方法主要有原位棒状 ＺｒＢ２增韧[２１] ꎬ 添加碳纳米管

(ＣＮＴｓ) [２２] 、 ＳｉＣ 晶须[２３] 、 短切纤维或连续碳纤维[２４ꎬ ２５]

等ꎮ 纳米管、 晶须等作为增韧体普遍存在分散性差、 可

调控性难等缺点ꎬ 因此仍处于基础研究阶段ꎮ 从增韧效

果和应用价值来说ꎬ 连续碳纤维是比较理想的选择ꎬ 也

是目前 ＵＨＴＣｓ 增韧研究的主流ꎬ 极大推动了 ＵＨＴＣｓ 的

应用进程(图 １) [２６] ꎮ 本文将重点阐述碳纤维增强超高温

陶瓷基复合材料(Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ)的研究进展ꎮ

2　 碳纤维增强超高温陶瓷基复合材料

２０ 世纪 ８０ 年代ꎬ 碳纤维增强碳化硅陶瓷基复合材

料(Ｃｆ / ＳｉＣ)因在航空航天热防护领域获得成功应用而备

受瞩目ꎮ 然而ꎬ ＳｉＣ 在高于 １６５０ ℃ 时会发生主动氧化ꎬ
限制了 Ｃｆ / ＳｉＣ 在更高温度热防护领域的应用(如火箭燃

烧室、 喷嘴等)ꎮ 借助 ＵＨＴＣｓ 优异的高温耐烧蚀特性ꎬ
将 ＵＨＴＣｓ 相引入碳纤维预制体制成 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 有望填补

这一应用空白ꎮ 从高温氧化的角度看ꎬ 碳纤维似乎不适

合用作 ＵＨＴＣｓ 增强体ꎬ 然而碳纤维具有 ３ 个非常显著的

优势: 首先ꎬ 高温力学性能突出ꎬ 几乎是目前在高于

２０００ ℃的高温下仍保持优异力学性能的唯一纤维ꎻ 其

次ꎬ 质地柔软ꎬ 可编织成任意形状ꎬ 一定程度上缓解了

ＵＨＴＣｓ 广受诟病的成型难题ꎻ 最后ꎬ 就技术条件来说ꎬ
碳纤维是商业化最早也是技术最成熟的高性能纤维ꎬ 且

相比于其它纤维ꎬ 其价格更便宜ꎮ 因此ꎬ 无论从技术条

件还是经济层面上来讲ꎬ 碳纤维无疑是最合适的 ＵＨＴＣｓ
的增强材料ꎮ 以下将分别从基体改性、 氧化烧蚀机理和

高温力学性能 ３ 个方面来阐述 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的研究进展ꎮ
2􀆰 1　 基体改性

单一组元的 ＵＨＴＣｓ 抗氧化温度区间不足ꎬ 因此有必

要引入其它相进行改性ꎮ Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的基体改性ꎬ 涉及到

两个基本问题: 首先ꎬ 通过什么方法引入 ＵＨＴＣｓ 相ꎻ 其

次ꎬ 引入什么组元的 ＵＨＴＣｓ 相ꎮ 目前绝大多数关于 Ｃｆ /
ＵＨＴＣｓ 研究的文献都是围绕这两个问题展开报道ꎮ 目前

常用的 ＵＨＴＣｓ 相引入方法有化学气相渗透 /沉积(ＣＶＩ /
ＣＶＤ) [２７ꎬ ２８] 、 有机前驱体浸渍与裂解(ＰＩＰ) [２９ꎬ ３０] 、 反应

熔体渗透(ＲＭＩ) [３１ꎬ ３２] 、 浆料浸渍( ＳＩ) [１８ꎬ ３３] 、 热压烧结

(ＨＰ) [３４ꎬ ３５]等ꎮ 关于这些制备方法的基本原理ꎬ 已有大

量文献详细描述[３６－３８] ꎬ 每种制备方法都有各自的优势和

劣势ꎮ 例如ꎬ ＣＶＩ / ＣＶＤ 法虽然能够获得高纯度的 ＵＨＴＣｓ
相ꎬ 但制备的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 气孔率高( ~１５％)ꎻ ＲＭＩ 法能够

获得高致密的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓꎬ 但是高温熔体易导致纤维损

伤严重ꎮ 为了克服单一方法的不足ꎬ 通常是多种方法联

用ꎬ 如 ＣＶＩ￣ＰＩＰ [３９] 、 ＳＩ￣ＭＩ[４０] 等ꎮ 联用制备技术既能够

充分发挥各方法的优势ꎬ 又可以灵活设计和制备多组元

Ｃｆ / ＵＨＴＣｓꎬ 如Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２
[４１]、 Ｃｆ / ＨｆＣ￣ＳｉＣ

[４２]、 Ｃｆ / ＴａＣ￣ＳｉＣ
[４３]、

４４８
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图 １　 意大利航空航天研究中心 ＵＨＴＣｓ 试验历程(２００５~２０１３) [２６]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｔｅｓｔ ｐｒｏｇｒｅｓｓ ｏｎ ＵＨＴＣｓ ｏｆ Ｉｔａｌｉａｎ Ａｅｒｏｓｐａｃｅ Ｒｅｓｅａｒｃｈ Ｃｅｎｔｒｅ (２００５~２０１３) [２６]

Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ
[１８] 等ꎮ 多组元 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 可以充分利用

各组元的独特性质ꎬ 通过调控组元配比与结构实现材料

性能的提升ꎮ 比如ꎬ 提高 ＳｉＣ 与 ＺｒＣ 比例能够显著提升

Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ 的力学性能ꎬ 当 ＳｉＣ 与 ＺｒＣ 体积比由 １６􀆰 ０ ∶ １６􀆰 １
增大至 ２４􀆰 １ ∶ １１􀆰 ９时ꎬ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ 抗弯强度由 ２２８􀆰 １ 提升至

４３１􀆰 ６ ＭＰａ[４４]ꎮ 虽然引入 ＳｉＣ 能够提升材料的力学性能和抗

氧化性能ꎬ 但 ＳｉＣ 含量过高也会恶化高温耐烧蚀性能ꎮ 因

此ꎬ 控制合适的组元配比是设计多组元 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的关

键[４５ꎬ ４６]ꎮ 近年来ꎬ 作者团队通过溶胶凝胶(ｓｏｌ￣ｇｅｌ)法设计与

调控预制体孔隙结构ꎬ 结合 ＲＭＩ 法制备了组元结构可调的

Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２￣ＳｉＣꎬ 并系统研究了 ＺｒＣ、 ＺｒＢ２、 ＳｉＣ 组元在高

温烧蚀过程中物相和结构演化行为ꎬ 为 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的组元调

控和性能提升提供了指导[４７]ꎮ Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的烧蚀性能与制备

方法有关ꎬ 一般而言ꎬ ＲＭＩ 法制备的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 致密度较

高ꎬ 因此烧蚀性能也会较优异(表 １)[４８]ꎮ
2􀆰 2　 氧化烧蚀机理

氧化烧蚀是 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 在服役过程中发生的最主要

的物化行为ꎬ 确保 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 具有优异抗氧化烧蚀性能

的关键在于材料表面能够形成粘度适中、 饱和蒸气压较

低的氧化膜[４９]ꎮ 粘度适中是指氧化膜能够保证填堵材料

表面气孔、 裂纹ꎬ 同时又具有一定的耐冲刷性ꎮ 而饱和蒸

气压较低则能够减缓氧化膜的挥发损耗ꎬ 从而有效遏制氧

化烧蚀向材料内部蔓延ꎮ 如 ＺｒＢ２￣ＳｉＣ 在氧化过程中能够形

成粘度适中、 蒸气压低的硼硅酸盐氧化膜ꎬ 使得材料能够

承受~１６００ ℃的高温氧化[５０]ꎮ Ｖｏｉｔｏｖｉｃｈ 等[５１] 研究了 ＺｒＣ
和 ＨｆＣ 在 ５００~１２００ ℃的氧化机理ꎬ 主要氧化反应如下:

Ｚｒ(Ｈｆ)Ｃ＋Ｏ２→Ｚｒ(Ｈｆ)Ｏ２＋Ｃ (１)
Ｚｒ(Ｈｆ)Ｃ＋Ｏ２→Ｚｒ(Ｈｆ)ＣｘＯｙ＋ＣＯ＋ＣＯ２ (２)

Ｖｏｉｔｏｖｉｃｈ 等发现反应(１)与(２)主要受氧分压控制ꎬ 在氧

化初期ꎬ 由于氧分压充足ꎬ 材料表面首先发生反应(１)ꎬ
随着氧扩散进入材料内部ꎬ 由于内部氧分压较低ꎬ 故主

要发生反应(２)ꎮ 表面氧化层结构表现为外部多孔 ＺｒＯ２

(或 ＨｆＯ２)层ꎬ 内部致密 ＺｒＣｘＯｙ(或 ＨｆＣｘＯｙ)层
[５２] ꎮ 外部

多孔层结合力较弱ꎬ 在高速气流冲刷作用下ꎬ 很容易从

材料表面剥离ꎮ 当温度高于 １５００ ℃及以上时ꎬ ＺｒＯ２(或
ＨｆＯ２)发生烧结作用形成致密氧化膜ꎬ 从而为材料提供保

护ꎮ 因此ꎬ 单一基体组元的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓꎬ 如 Ｃｆ / ＺｒＣꎬ 往往

高温抗氧化烧蚀性能优异而低温抗氧化性能不足ꎬ 改善

途径就是添加中低温抗氧化性能优异的含 Ｂ 相(如 Ｂ４Ｃ
[５３]、

５４８
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表 １　 不同方法制备的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的抗氧化烧蚀性能对比[４８]

Ｔａｂｌｅ １　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｏｘｉｄａｔｉｏｎ ａｎｄ ａｂｌａｔｉｏｎ ｒｅｓｉｓｔａｎｃｅ ｏｆ Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ ｐｒｅｐａｒｅｄ ｂｙ ｖａｒｉｏｕｓ ｍｅｔｈｏｄｓ[４８]

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｍｏｄｉｆｉｅｄ
ｍｅｔｈｏｄ

Ｄｅｎｓｉｔｙ
/ (ｇ􀅰ｃｍ－３)

Ｐｏｒｏｓｉｔｙ
/ ％

Ｃａｒｂｏｎ
ｐｒｅｆｏｒｍ

Ｔｉｍｅ / ｓ Ａｂｌａｔｉｏｎ ｔｅｓｔ
Ｍａｓｓ ａｂｌａｔｉｏｎ

ｒａｔｅ / (ｍｇ􀅰ｓ－１)
Ｌｉｎｅｒ ａｂｌａｔｉｏｎ

ｒａｔｅ / (μｍ􀅰ｓ－１)

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＣ￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.２２ １９.７ ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ３０００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１
－０.３８ ２.４８

Ｃｆ / Ｃ￣ＨｆＣ￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.３８ — ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ２.３８ ｋＷ/ ｍ２ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.２４ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.１８ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.１５ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ １.４０

Ｃｆ / Ｃ￣ＨｆＣ￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.３８ — ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ４.１８ ｋＷ/ ｍ２ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.５０ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ １.０６

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＣ￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.２４ １８.５２ ２.５Ｄ ｆｅｌｔｓ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｓｕｒｆａｃｅ ２４００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１ １.９０ １２.００

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＣ￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ １.９６ １４.９０ ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ３０００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１
－０.４０ １.０２

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＣ￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.２１ ２１.１７ ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ３０００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１
－０.３３ ２.７９

Ｃｆ / Ｃ￣ＳｉＣ￣ＺｒＣ ＩＣＶＩ＋ＲＭＩ ２.０４ — Ｉｎｔｅｇｅｒ ｆｅｌｔ ３０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２３００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.２１ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.１５５ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.６９ ２.３３

Ｃｆ / Ｃ￣ＳｉＣ￣ＺｒＣ ＩＣＶＩ＋ＲＭＩ ２.０４ — Ｉｎｔｅｇｅｒ ｆｅｌｔ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２３００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.２１ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.１５５ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.５７ ２.６７

Ｃｆ / Ｃ￣ＳｉＣ￣ＺｒＣ ＩＣＶＩ＋ＲＭＩ １.８６ ０.３ ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２３００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.２１ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.１５５ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.２８ ０.３３

Ｃｆ / Ｃ￣ＳｉＣ￣ＺｒＣ ＩＣＶＩ＋ＲＭＩ １.８６ ０.３ ２Ｄ ｎｅｅｄｌｅ ９０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２３００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.２１ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.１５５ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.２１ １.４４

Ｃｆ / Ｃ￣ＳｉＣ￣ＺｒＣ ＲＭＩ ２.８１ ３.５ ２.５Ｄ ｎｅｅｄｌｅ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｓｕｒｆａｃｅ ２５００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ １.９６ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.６９６ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.０２ －０.３３

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣
ＳｉＣ￣ＺｒＣ

ＲＭＩ ２.８３ — Ｃａｒｂｏｎ ｃｌｏｔｈ ７.５ Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ４０００ ｋＷ/ ｍ２ ３.９０ ０.２２

Ｃｆ / Ｃ￣ＳｉＣ￣ＭｏＳｉ２ ＶＦＩ １.７２ — Ｆｅｌｔｓ ３０ Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅ ０.７６ ５.１０

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.０９ — Ｉｎｔｅｇｅｒ ｆｅｌｔ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２０００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.２４ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.１８ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.０１ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ ２.４５

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.０９ — Ｉｎｔｅｇｅｒ ｆｅｌｔ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２３００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.２３ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.０８ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ ５.４８

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.０９ — Ｉｎｔｅｇｅｒ ｆｅｌｔ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２７００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.３８ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.２９ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.３０ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ ９.１２

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣ＳｉＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.０９ — Ｉｎｔｅｇｅｒ ｆｅｌｔ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２７００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.４２ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ １２.７４

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣ＺｒＣ ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ １.８９ — Ｎｅｅｄｌｅ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２２００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.３４ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ ９.６０

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣
ＺｒＣ￣ＳｉＣ

ＴＣＶＩ＋ＰＩＰ １.８７ — Ｎｅｅｄｌｅ ６０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ２２００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１ ０.２４ ｍｇ􀅰ｓ－１􀅰ｃｍ－２ １０.６０

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣
ＺｒＣ￣ＳｉＣ

ＰＩＰ ２.４４ １２ ３Ｄ ｆａｂｒｉｃｓ ３００ Ｐｌａｓｍａ ｗｉｎｄ ｔｕｎｎｅｌꎬ ｓｕｒｆａｃｅ ２０００ ℃ １０.００ ２.００

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣
ＺｒＣ￣ＳｉＣ

ＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.０ — ３Ｄ １２０
Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｆｌａｍｅ ３０００ ℃ꎬ

Ｏ２ ∶ ０.４２ Ｌ􀅰ｓ－１ꎬ Ｃ２Ｈ２ ∶ ０.３１ Ｌ􀅰ｓ－１
－０.５０ １.００

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣
ＺｒＣ￣ＳｉＣ

ＣＶＩ＋ＰＩＰ ２.０ — ３Ｄ １２０ Ｐｌａｓｍａ ｇｅｎｅｒａｔｏｒꎬ ｓｕｒｆａｃｅ ２３００ ℃ －０.１３ ０.０４

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ＳＩ＋ＲＭＩ ３.０７ ９.１ ３Ｄ ３０ Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｓｕｒｆａｃｅ ２０００ ℃ ３.９０ １０.００

Ｃｆ / Ｃ￣ＺｒＢ２￣
ＺｒＣ￣ＳｉＣ

ＨＰ ２.６１ ２１ Ｃａｒｂｏｎ ｃｌｏｔｈ ６０ Ｏｘｙａｃｅｔｙｌｅｎｅꎬ ｓｕｒｆａｃｅ ２１００ ℃ ２.０８ ５.３０
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ＢＮ[５４] )、 含 Ｓｉ 相(如 ＳｉＣ[５５] 、 ＴａＳｉ２
[５６] )等ꎬ 利用产生的

Ｂ２Ｏ３和 ＳｉＯ２等中低温氧化膜对材料提供保护ꎮ 研究表明ꎬ
引入 Ｔａ 同样能够显著提升 ＺｒＣ 的低温抗氧化性能ꎬ 其原

因在于 ＺｒＯ２的部分 Ｚｒ 原子被 Ｔａ 取代后ꎬ 使得氧空位降

低ꎬ 进而降低了氧扩散速率[５７] ꎮ 与 ＺｒＣ 相比ꎬ ＺｒＢ２具有

较优异的低温抗氧化性能ꎮ ＺｒＢ２经 ５００~１１００ ℃氧化后表

面生成了 Ｂ２Ｏ３氧化膜ꎬ 能够有效隔绝外界氧气进入材料

内部[５８] ꎮ 在 １１００~１４００ ℃时ꎬ Ｂ２Ｏ３蒸气压急剧增加ꎬ 氧

化膜挥发损耗加剧[５９] ꎮ 在 １４００ ℃以上时ꎬ Ｂ２Ｏ３蒸发耗

散速率与生成速率几乎相当ꎬ 氧化膜因气相 Ｂ２Ｏ３逸出而

出现大量孔洞ꎬ 从而导致材料迅速氧化失效[６０] ꎮ 将 ＳｉＣ
与 ＺｒＢ２结合获得 ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣꎬ 氧化后能够形成 ＳｉＯ２、 ＺｒＯ２ /
ＳｉＯ２等多层次的氧化层结构(图 ２)ꎬ 尤其是 ＺｒＯ２骨架结

构对 ＳｉＯ２液相形成有效支撑ꎬ 能够显著改善 ＳｉＯ２相的耐

冲刷性ꎬ 使材料在较宽温度区间均表现出非常优异的抗

氧化性能[６１ꎬ ６２] ꎮ 正是基于 ＺｒＣ、 ＺｒＢ２ 和 ＳｉＣ 等在不同温

度区间具有不同的氧化特性ꎬ 可针对 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的性能

要求和应用环境ꎬ 设计和引入多种抗氧化基体组元ꎬ 从

而显著提升材料的抗氧化烧蚀性能[６３] ꎮ

图 ２　 ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ 基复合材料表面氧化层结构[６２]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｏｘｉｄａｔｉｏｎ ｓｃａｌｅ ｉｎ ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[６２]

2􀆰 3　 高温力学性能

Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 服役于力 /热 /氧极端环境中ꎬ 因此除了高

温抗氧化烧蚀性能外ꎬ 高温力学性能也是另一项重要评

价指标ꎮ 目前大多数研究报道主要关注 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的常

温力学性能ꎬ 而常温力学性能更多地是体现不同制备方

法对材料力学性能的影响ꎬ 很难反映 ＵＨＴＣｓ 基体相本身

的力学特性ꎮ ＲＭＩ 法制备的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 结构致密ꎬ 弹性

模量通常比其它方法制备的高ꎬ 但由于纤维损伤严重ꎬ
其断裂强度会比较低ꎮ ＰＩＰ 法制备的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 纤维损伤

较小ꎬ 强度较高ꎬ 然而孔隙率较高导致材料弹性模量较

低ꎮ 在高温作用下ꎬ ＵＨＴＣｓ 相会发生位错滑移、 晶粒偏

转等ꎬ 并表现出塑性变形的特征ꎬ 因此高温力学性能更

能体 现 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的 力 学 特 性ꎮ Ｖｉｎｃｉ 等[４３] 研 究 了

Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ 和 Ｃｆ / ＴａＣ￣ＳｉＣ 在 Ａｒ 气氛下的高温力学行为ꎬ
相比于常温ꎬ １５００ ℃时两者的抗弯强度均有大幅度提升

( ~４５０ ＭＰａ)ꎬ 这主要源于材料的残余应力在高温下得到

完全释放ꎮ １５００~２１００ ℃时ꎬ 两者的抗弯强度开始减小ꎬ
但依然大于常温时的抗弯强度ꎮ ２１００ ℃时ꎬ 两者开始发

生显著的塑性变形ꎬ 屈服强度分别为 ２１１ 和 ３１９ ＭＰａꎬ 断

裂强度分别为 ４４０ 和 ３６８ ＭＰａꎮ 塑性变形虽然使得材料强

度降低ꎬ 但材料的断裂应变显著提升(图 ３)ꎮ 在更高温

度下ꎬ 部分气相产物生成并从材料内部逸出ꎬ 材料的力

学行为更加复杂ꎮ 现有文献中ꎬ 关于 ＵＨＴＣｓ 塑性变形的

微观机理还很不清晰ꎮ 比如ꎬ 位错沿<１１０>{１１１}发生滑

移一直以来被认为是 ＴａＣ 塑性变形的主要微观机制[６４] ꎮ
然而ꎬ 也有观点提出ꎬ 高温下由碳原子扩散主导的塑性

流动才是 ＴａＣ 塑性变形的主要微观机制[６５] ꎮ 总之ꎬ
Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 高温力学行为对测试条件(加载速率、 温度、
气氛等)相当敏感ꎬ 关于 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 高温力学机理ꎬ 如

ＵＨＴＣｓ 相高温塑性变形机制等方面至今没有取得共识ꎬ
因此仍需进一步研究ꎮ

图 ３　 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ(ａ)和 Ｃｆ / ＴａＣ￣ＳｉＣ(ｂ)的常温(ＲＴ)和高温(１５００ꎬ １８００ꎬ ２１００ ℃)弯曲力－位移曲线(Ｐ 和 Ｕ 分别代表屈服强度和

断裂强度) [４３]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｆｌｅｘｕｒａｌ ｌｏａｄ￣ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ (ａ) ａｎｄ Ｃｆ / ＴａＣ￣ＳｉＣ (ｂ) ｔｅｓｔｅｄ ａｔ ＲＴꎬ １５００ꎬ １８００ ａｎｄ ２１００ ℃ (Ｐ ａｎｄ Ｕ ｄｅｎｏｔｅ

ｙｉｅｌｄ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ ｕｌｔｉｍａｔｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅｌｙ) [４３]
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3　 作者团队近期关于 Cf /UHTCs 的研究工作

作者团队(中国科学院上海硅酸盐研究所董绍明研究

员团队)在 ２００８ 年就发表了 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的研究论文[６６] ꎬ
是我国 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 研究领域的主要开创者ꎬ 为我国实现

Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 工程化应用作出了突出贡献ꎮ 近 １０ 年来ꎬ 作

者团队针对 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 开展了持续的研究ꎬ 在材料结构

设计与制备、 结构表征和性能测试等方面具有深厚的研

究基础ꎬ 并形成了比较完善的理论体系[６７－７０] ꎬ 下面将介

绍近 ３ 年来作者团队在 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 方面的主要研究工作ꎮ
在结构设计上ꎬ 以纳米 ＺｒＯ２为造孔剂ꎬ 树脂碳为还

原剂ꎬ 通过 ＲＭＩ 法制备了 ＺｒＣ 纳米相弥散分布的 Ｃｆ / ＺｒＣ￣
ＳｉＣ(图 ４)ꎬ 提出了 ＺｒＣ 纳米相的溶解－析出形成机理[７１] ꎬ
为通过 ＲＭＩ 过程调控 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 微结构奠定了理论基础ꎮ
在此基础上ꎬ 开发了 ｓｏｌ￣ｇｅｌ 法调控孔隙结构促进 ＲＭＩ 动
力学过程的制备方法ꎬ 借助该方法制备了 Ｃｆ / ＳｉＣ￣ＺｒＣ￣
ＺｒＢ２(图 ５)ꎬ 获得了孔隙结构对 ＲＭＩ 动力学过程、 材料

微结构与性能的影响规律ꎬ 并结合 ＲＭＩ 动力学计算对实

验结果进行了验证ꎮ 该研究为基于 ＲＭＩ 动力学过程调控

优化 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 制备提供了新思路[７２ꎬ ７３]ꎮ 长期以来ꎬ 高温

熔体侵蚀纤维或界面导致性能恶化是 ＲＭＩ 法制备 Ｃｆ /
ＵＨＴＣｓ 面临的主要挑战ꎮ 针对这一问题ꎬ 作者团队近期在

纤维束表面包裹一层 ＺｒＣ 涂层ꎬ 有效抑制了纤维损伤现

象ꎬ 制备的 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ 抗弯强度高达 ３８０ ＭＰａꎬ 相比于已

有的报道(１５０ ~ ２５０ ＭＰａ) [３９－４１]ꎬ 力学性能获得了大幅提

升ꎬ 为 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的性能优化提供了有益借鉴[７４]ꎮ
在结构转化与调控上ꎬ 作者团队深入研究了 Ｃｆ /

ＵＨＴＣｓ 在 ＲＭＩ 过程中的界面损伤机理ꎬ 发现(ＰｙＣ￣ＳｉＣ) ２

复合界面层在 ＺｒＳｉ２ 熔体作用下ꎬ Ｚｒ 与 ＰｙＣ 层反应生成

ＺｒＣꎬ 该反应是一个剧烈的放热反应( ~ １９８􀆰 ５ ｋＪ / ｍｏｌ)ꎬ
放出的热量导致 ＳｉＣ 层熔融ꎮ 界面损伤后ꎬ Ｚｒ 原子能够

迅速扩散并富集在碳纤维表面ꎬ 在纤维内部原位形成纳

米 ＺｒＣ 颗粒ꎮ 根据损伤界面结构特征ꎬ 提出了 Ｚｒ 主导的

反应－类熔融界面损伤机理(图 ６)ꎮ 此外ꎬ 热力学 /热传

导计算结果和对比实验结果进一步确认了该损伤机理ꎮ
该损伤机理的确立ꎬ 为 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 界面结构设计提供了

重要参考[７５] ꎮ 另外ꎬ 纤维预制体孔隙结构不均匀(束内

０~１０ μｍꎬ 束间 １０ ~ ２００ μｍ) 导致纤维束内与束间的

ＲＭＩ 动力学过程不同步ꎬ 具体表现为合金熔体优先渗入

并填充束间大孔隙ꎬ 使 ＵＨＴＣｓ 基体相聚集分布于纤维

束间ꎮ 另外ꎬ 大孔隙内的熔体扩散距离长ꎬ 很容易因反

应不完全导致熔体残余ꎮ 针对这一问题ꎬ 作者团队采用

束内束间孔隙结构分区调控的思路(图 ７)ꎬ 即首先用低

粘度、 低转化率的 Ｂ４Ｃ 溶胶溶液(Ｈ３ＢＯ３为硼源ꎬ 聚乙

烯醇(ＰＶＡ)为碳源)浸渍纤维束内ꎬ 然后用高粘度、 高

转化率的 Ｂ４Ｃ 溶胶溶液浸渍纤维束间ꎬ 使两者孔隙的尺

寸差异迅速缩小ꎬ 最终实现束内与束间 ＲＭＩ 过程充分

进行和 ＵＨＴＣｓ 相均匀分布[７２ꎬ ７３] ꎮ 由于纤维束孔隙结构

的调控有效促进了 ＲＭＩ 动力学过程ꎬ 使 ＺｒＳｉ２熔体残余

得到消除ꎬ 材料的力学性能获得显著提升[７６] ꎮ

图 ４　 以纳米 ＺｒＯ２ 为造孔剂采用 ＲＭＩ 法制备的 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ[７１] : (ａ)Ｃｆ / ＺｒＯ２ ￣Ｃ 预制体 ＳＥＭ 照片ꎬ ( ｂ)碳热还原后获得的

Ｃｆ / ＺｒＣ￣Ｃ 多孔预制体 ＳＥＭ 照片ꎬ (ｃ)熔渗后 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ 的 ＳＥＭ 照片ꎬ (ｄ)Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ 的 ＴＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ ｔｈｒｏｕｇｈ ＲＭＩ ｍｅｔｈｏｄ ｗｉｔｈ ｎａｎｏ ＺｒＯ２ ｐｏｗｄｅｒｓ ａｓ ｐｏｒｅ￣ｍａｋｉｎｇ ａｇｅｎｔ[７１] : (ａ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＯ２ ￣Ｃ ｐｒｅｆｏｒｍꎬ

(ｂ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣Ｃ ｐｏｒｏｕｓ ｐｒｅｆｏｒｍ ａｆｔｅｒ ｃａｒｂｏｔｈｅｒｍａｌ ｔｒｅａｔｍｅｎｔꎬ ( ｃ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ ａｆｔｅｒ ＲＭＩꎬ

(ｄ) ＴＥＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＳｉＣ
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图 ５　 Ｓｏｌ￣ｇｅｌ 多孔体构建 ＲＭＩ 制备 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ 原理示意图[７２ꎬ ７３]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｒｏｕｔｅ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ ｖｉａ ＲＭＩ ｂａｓｅｄ ｏｎ ｓｏｌ￣ｇｅｌ ｄｅｒｉｖｅｄ ｐｏｒｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ[７２ꎬ ７３]

图 ６　 ＲＭＩ 过程中(ＰｙＣ￣ＳｉＣ) ２界面相的损伤形貌(ａꎬ ｂ)与机理(ｃꎬ ｄ) [７５]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｄｅｇｒａｄｅｄ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ (ａꎬ ｂ) ａｎｄ ｄｅｇｒａｄａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ (ｃꎬ ｄ) ｏｆ (ＰｙＣ￣ＳｉＣ) ２ ｉｎｔｅｒｐｈａｓｅ ｄｕｒｉｎｇ ＲＭＩ ｐｒｏｃｅｓｓ[７５]
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图 ７　 分区调控纤维预制体孔隙结构的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 优化制备: (ａ)纤维束内束间孔隙分区调控原理ꎬ (ｂ)Ｃｆ / Ｂ４Ｃ￣Ｃ 预制体孔径

分布ꎬ (ｃ)Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ 材料的 ＸＲＤ 图谱ꎬ (ｄ)Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ 材料的三点弯载荷－位移曲线[７６]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｏｐｔｉｍｉｚｉｎｇ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｏｆ Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ ｖｉａ ｍｕｌｔｉ￣ｒｅｇｉｏｎ ａｄｊｕｓｔｉｎｇ ｐｏｒｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｉｎ ｆｉｂｒｏｕｓ ｐｒｅｆｏｒｍ: (ａ) ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ

ｍｕｌｔｉ￣ｒｅｇｉｏｎ ａｄｊｕｓｔｍｅｎｔꎬ (ｂ) ｐｏｒｅ ｓｉｚｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｏｆ Ｃｆ / Ｂ４Ｃ￣Ｃ ｐｅｒｆｒｏｍｓꎬ (ｃ) ＸＲＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣꎬ ( ｄ) ｔｈｒｅｅ￣

ｐｏｉｎｔ ｆｌｅｘｕｒａｌ ｌｏａｄ￣ｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ[７６]

　 　 ＲＭＩ 动力学过程与原位反应是 ＲＭＩ 制备 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ
的主要控制要素ꎮ 除了调控 ＲＭＩ 动力学过程可以改善

ＵＨＴＣｓ 相分布之外ꎬ 调控原位反应热力学参数也能够调

控 ＵＨＴＣｓ 相结构ꎬ 比如在一定条件下原位形成棒状结构

的 ＺｒＢ２相(图 ８)ꎮ 尽管棒状结构的 ＺｒＢ２相在反应烧结制

备 ＺｒＢ２ ￣ＺｒＣ 复 相 陶 瓷 的 相 关 研 究 中 得 到 了 大 量 报

道[７７－８０] ꎬ 但在 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 相关的研究中还鲜有报道ꎮ 根据

ＲＭＩ 反应原理ꎬ 可以确定 ＺｒＢ２的生成反应为: Ｚｒ＋Ｂ４Ｃ→
ＺｒＢ２＋ＺｒＣꎮ Ｂ 原子溶解于熔体中并在局部微区形成富 Ｂ
相ꎬ 富 Ｂ 相与 Ｚｒ 结合生成 ＺｒＢ２ꎮ 随着反应的进行ꎬ ＺｒＢ２

周边的 Ｚｒ 原子浓度下降ꎬ 此时 Ｚｒ 原子扩散控制了 ＺｒＢ２

的生长过程[７８] ꎮ ＺｒＢ２周边明显的 Ｚｒ 分布进一步证实了 Ｚｒ
原子扩散对 ＺｒＢ２ 生长行为的决定性作用(图 ８ｅ)ꎮ 由于

ＺｒＢ２是六方晶型ꎬ 具有特定的生长择优取向ꎬ 使得原位

生成的 ＺｒＢ２具有显著的棒状结构ꎮ 另外ꎬ 作者团队近期

在 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的制备过程中还发现了棒状 ＺｒＳｉ２结构的形

成[７４] ꎮ 显然ꎬ 棒状结构有利于提升材料的断裂韧性ꎮ 因

此ꎬ 揭示棒状结构生长的热力学 /动力学影响规律ꎬ 对

Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的微结构调控和性能提升具有重要意义ꎮ
在烧蚀机理方面ꎬ 作者团队系统研究了 Ｃｆ / ＳｉＣ￣ＺｒＣ￣

ＺｒＢ２的氧化烧蚀行为ꎬ 揭示了氧化反应、 氧化相挥发和

机械冲刷等对材料形貌结构的作用规律(图 ９) [４７] ꎮ 经

１８００~２４００ ℃等离子体烧烛考核后材料质量烧蚀率(Ｒｍ)
和线烧蚀率(Ｒｌ)分别低于 ２􀆰 ９２ ｇ􀅰ｍ－２􀅰ｓ－１和 １００ μｍ􀅰ｓ－１ꎮ
在较低的烧蚀温度(１８００~ ２０００ ℃)下ꎬ 材料表面形成了

致密的硼硅酸盐氧化膜ꎬ Ｒｍ和 Ｒｌ均表现为负值ꎬ 即材料

表面因氧化膜的形成导致质量和厚度增加ꎬ 表明氧化膜

的生成速率大于其挥发损耗速率ꎮ 而在较高的烧蚀温度

(２０００~２４００ ℃)下ꎬ Ｂ２Ｏ３和 ＳｉＯ２等低熔点氧化相开始剧

烈蒸发ꎬ 其挥发损耗速率开始超过氧化生成速率ꎬ 从而

导致氧化膜损耗ꎬ 此时材料表现为正烧蚀率ꎮ 在正烧蚀

阶段ꎬ 由于 Ｂ２Ｏ３和 ＳｉＯ２剧烈挥发ꎬ 过饱和 ＺｒＯ２相从氧化

膜中析出并暴露在烧蚀表面ꎬ 在高温作用下发生类液相

烧结形成 ＺｒＯ２氧化膜ꎮ 由此可见ꎬ 在低温区和高温区烧

蚀下ꎬ Ｃｆ / ＳｉＣ￣ＺｒＣ￣ＺｒＢ２表面均能形成稳定氧化膜(硼硅酸

盐和 ＺｒＯ２氧化膜)ꎬ 从而有效阻止氧气扩散ꎬ 并延缓氧

化烧蚀迅速向内蔓延ꎬ 这是材料在宽温区表现出优异抗

氧化烧蚀性能的主要原因ꎮ 另外ꎬ ＳｉＣ 氧化模式的转变

(被动氧化转变为主动氧化)在材料的氧化烧蚀过程中也

发挥着重要作用ꎮ 在低温烧蚀阶段ꎬ ＳｉＣ 氧化为液相 ＳｉＯ２

(被动氧化)ꎬ 能够促进致密氧化膜的形成并提高材料

的耐烧蚀性能ꎮ 而在高温烧蚀阶段ꎬ ＳｉＣ 氧化为气态 ＳｉＯ

０５８
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图 ８　 Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ 基体棒状 ＺｒＢ２结构与形成机理

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｒｏｄ￣ｌｉｋｅ ＺｒＢ２ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｉｎ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ ａｎｄ ｔｈｅ ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ

图 ９　 通过空气等离子体烧蚀实验ꎬ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ 在 １８００~２４００ ℃下的烧蚀行为[４７] : (ａ)质量烧蚀率和线烧蚀率ꎬ (ｂ)烧蚀

表面 Ｒａｍａｎ 图谱ꎬ (ｃ)烧蚀截面 ＳＥＭ 照片ꎬ (ｄ)１８００~２０００ ℃下的烧蚀机理示意图ꎬ (ｅꎬ ｆ)１８００ ~ ２０００ ℃下的烧蚀表面、
截面形貌 ＳＥＭ 照片ꎬ (ｇ)２０００~２４００℃下的烧蚀机理示意图ꎬ (ｈꎬ ｉ)２０００~２４００℃下的烧蚀表面、 界面形貌 ＳＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ａｂｌａｔｉｏｎ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ Ｃｆ / ＺｒＣ￣ＺｒＢ２ ￣ＳｉＣ ｕｎｄｅｒ １８００~２４００ ℃ ｂｙ ａｉｒ ｐｌａｓｍａ ａｂｌａｔｉｏｎ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔ[４７] : (ａ) ｍａｓｓ ａｎｄ ｌｉｎｅａｒ ｒｅｃｅｓｓｉｏｎ

ｒａｔｅｓꎬ (ｂ) Ｒａｍａｎ ｓｐｅｃｔｒａ ｏｆ ｔｈｅ ａｂｌａｔｅｄ ｓｕｒｆａｃｅｓꎬ (ｃ) ａｂｌａｔｉｏｎ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ ｃｒｏｓｓ ｓｅｃｔｉｏｎꎬ (ｄ) ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ａｂｌａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａ￣
ｎｉｓｍ ａｔ １８００~２０００ ℃ꎬ (ｅꎬ ｆ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ ｃｒｏｓｓ ｓｅｃｔｉｏｎ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ａｔ １８００~２０００ ℃ꎬ (ｇ) ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ
ａｂｌａｔｉｏｎ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ａｔ ２０００~２４００ ℃ꎬ (ｈꎬ ｉ) ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ ｃｒｏｓｓ ｓｅｃｔｉｏｎ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓ ａｔ ２０００~２４００ ℃
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(主动氧化)ꎬ ＳｉＯ 透过氧化膜扩散逸出材料表面ꎬ 并在

材料内部留下 ＳｉＣ 耗散多孔层ꎮ 随着主动氧化的不断进

行ꎬ ＳｉＣ 耗散多孔层的孔隙结构不断长大ꎬ 致使表面氧化

膜附着力降低ꎬ 在高速等离子体机械冲刷作用下发生结

构坍塌ꎬ 致使烧蚀过程向内蔓延ꎮ

4　 结　 语

作为高超声速飞行器极具应用潜力的热防护材料ꎬ
Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 近年来一直是极端领域高温材料的研究焦点ꎮ
本文总结了 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 在基体改性、 高温力学性能、 氧

化烧蚀机理等方面的研究进展ꎬ 并介绍了作者团队在 Ｃｆ /
ＵＨＴＣｓ 结构与性能调控等方面的最新研究成果ꎬ 旨在深

化对 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 结构转化、 性能机理等关键科学问题的

认识ꎮ 随着高超声速飞行技术的不断发展ꎬ 对热防护材

料的抗氧化烧蚀性能提出了更高要求ꎬ 因此 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ
的发展依然任重道远ꎮ 具体而言ꎬ Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 在以下几个

方面需要加强研究:
(１)目前 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 氧化烧蚀试验条件、 样品规格等

都还没有统一的标准ꎬ 导致不同文献报道的抗氧化烧蚀

性能很难形成对比ꎬ 无法给 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 性能优化提供指

导ꎮ 因此ꎬ 建立统一的烧蚀考核标准是一项重要工作ꎮ
而且ꎬ 基体各组元的体积含量与分布形态、 热流密度、
氧分压等是 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 烧蚀行为的决定性因素ꎬ 目前还

缺乏比较系统和深入的定量研究报道ꎮ
(２)作为面向高温极端环境应用的 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓꎬ 关于

其高温力学性能的现有研究报道还十分匮乏ꎮ 尽管已有

研究证实在高于 ２０００ ℃时ꎬ ＵＨＴＣｓ 相启动位错滑移、 晶

粒偏转等塑性变形机制ꎬ 使得 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 高温力学行为

表现出明显异于常温力学行为的特征ꎮ 然而ꎬ ＵＨＴＣｓ 相

高温塑性变形机理ꎬ 如位错滑移机制、 原子扩散机制以

及外界条件(温度、 加载速率、 气氛等)对塑性变形的影

响规律还需深入研究ꎮ
(３)关于 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 结构设计与调控的研究报道依然

不多ꎬ 大多数研究还是停留在改进制备工艺上ꎬ 总体而

言ꎬ 这种改进对材料性能的提升空间不大ꎮ 而根据制备

原理ꎬ 能 够 有 针 对 性 地 进 行 结 构 设 计 和 调 控ꎬ 是

Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 精细制备的必经之路ꎮ 如对于 ＲＭＩ 法制备

Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 来说ꎬ 借助熔渗预制体孔隙结构构建与调控ꎬ
有望大幅度优化 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的制备过程ꎮ 当然ꎬ 借助计

算机强大的计算能力ꎬ 精确解析孔隙结构参数对 ＲＭＩ 动
力学过程的影响ꎬ 有助于形成 ＲＭＩ 过程精确调控的系统

理论ꎬ 这是今后 ＲＭＩ 法制备 Ｃｆ / ＵＨＴＣｓ 的重要关注点ꎮ
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[５]　 ＺＨＵ Ｓ Ｍꎬ ＦＡＨＲＥＮＨＯＬＴＺ Ｗ Ｇꎬ ＨＩＬＭＡＳ Ｇ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉ￣

ｅｎｃｅ ＆ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ４５９(１/ ２): １６７－１７１.

[６]　 ＭＯＮＴＥＶＥＲＤＥ Ｆꎬ ＢＥＬＬＯＳＩ Ａꎬ ＧＵＩＣＣＩＡＲＤＩ Ｓ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏ￣

ｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ２２(３): ２７９－２８８.

[７]　 ＷＡＮＧ Ｈꎬ ＣＨＥＮ Ｄꎬ ＷＡＮＧ Ｃ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｒｅ￣

ｆｒａｃｔｏｒｙ Ｍｅｔａｌｓ ＆ Ｈａｒｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ２７(６): １０２４－１０２６.

[８]　 ＳＵＮ Ｘꎬ ＨＡＮ Ｗ Ｂꎬ ＨＵ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｒｅｆｒａｃｔｏｒｙ

Ｍｅｔａｌｓ ＆ Ｈａｒｄ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ２８(３): ４７２－４７４.

[９]　 ＲＡＮ Ｓꎬ ＨＵＡＮＧ Ｓ Ｇꎬ ＢＩＥＳＴ Ｏ Ｖ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３２(１０): ２５３７－２５４３.

[１０] ＧＯＺＺＩ Ｄꎬ ＧＵＺＺＡＲＤＩ Ｇꎬ ＭＯＮＴＯＺＺＩ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｏｌｉｄ Ｓｔａｔｅ Ｉｏｎｉｃｓ

[Ｊ]ꎬ １９９７ꎬ １０１－１０３: １２４３－１２５０.

[１１] ＣＨＡＲＰＥＮＴＩＥＲ Ｌꎬ ＬＵＣＡＳ Ｒꎬ ＦＯＵＣＡＵＤ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａ￣

ｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ４２(９): １０９８５－１０９９１.

[１２] ＷＡＮＧ Ｘ Ｆꎬ ＬＩＵ Ｊ Ｃꎬ ＨＯＵ Ｆꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ９８(１): １９７－２０４.

[１３] ＰＩＥＲＲＡＴ Ｂꎬ ＢＡＬＡＴ￣ＰＩＣＨＥＬＩＮ Ｍꎬ ＳＩＬＶＥＳＴＲＯＮＩ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｏｌａｒ

Ｅｎｅｒｇｙ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｓｏｌａｒ Ｃｅｌｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ９５(８): ２２２８－２２３７.

[１４] ＸＵ Ｊ Ｊꎬ ＹＡＮＧ Ｔ Ｔꎬ ＹＡＮＧ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

１３２: １６１－１６９.

[１５] ＺＨＡＯ Ｌ Ｙꎬ ＪＩＡ Ｄ Ｃꎬ ＤＵＡＮ Ｘ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ９４(１１): ３６４８－３６５０.

[１６] ＺＨＡＮＧ Ｘ Ｈꎬ ＨＵ Ｐꎬ ＨＡＮ Ｊ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ５７

(１１): １０３６－１０３９.

[１７] ＪＥＦＦＲＥＹ Ｂꎬ ＭＩＣＨＡＥＬ Ｊ Ｗꎬ ＬＡＲＲＹ Ｋ. Ａｂｌａｔｉｏｎ Ｒｅｓｉｓｔａｎｔ

Ｚｉｒｃｏｎｉｕｍ ａｎｄ Ｈａｆｎｉｕｍ Ｃｅｒａｍｉｃｓ: Ｕｎｉｔｅｄ Ｓｔａｔｅｓꎬ ＵＳ００５７５０４５０Ａ[Ｐ]ꎬ

１９９８－０５－１２.

[１８] ＩＮＯＵＥ Ｒꎬ ＡＲＡＩ Ｙꎬ ＫＵＢＯＴＡ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ４４(７): ８３８７－８３９６.

[１９] ＫＵＢＯＴＡ Ｙꎬ ＹＡＮＯ Ｍꎬ ＩＮＯＵＥ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３８(４): １０９５－１１０２.

[２０] ＷＡＮＧ Ｚꎬ ＺＨＯＵ Ｐꎬ ＷＵ Ｚ Ｊ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１５ꎬ ９８: ２３３－

２３９.

[２１] ＸＵ Ｌꎬ ＨＵＡＮＧ Ｃ Ｚꎬ ＬＩＵ Ｈ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ

４９: ２２６－２３３.

[２２] ＪＩＮ Ｈꎬ ＭＥＮＧ Ｓ Ｈꎬ ＸＩＥ Ｗ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ９(１２):

９６７－９６５.

[２３] ＪＩＮＰＩＮＧ Ｌꎬ ＬＩＮＧＬＩＮＧ Ｌꎬ ＺＨＩＢＯ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｒａｒｅ Ｍｅｔａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ４２(６): ２３８－２４０.

２５８
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[２４] ＧＵＯ Ｓ Ｑ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ３９(５): ５７３３－５７４０.

[２５] ＺＯＬＩ Ｌꎬ ＶＩＮＣＩ Ａꎬ ＳＩＬＶＥＳＴＲＯＮＩ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ １３０: １－７.

[２６] ＦＡＨＲＥＮＨＯＬＴＺ Ｗ Ｇꎬ ＷＵＣＨＩＮＡ Ｅ Ｊꎬ ＬＥＥ Ｗ Ｅꎬ ｅｔ ａｌ. Ｕｌｔｒａ￣Ｈｉｇｈ

Ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ Ｃｅｒａｍｉｃｓ: Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ｆｏｒ Ｅｘｔｒｅｍｅ Ｅｎｖｉｒｏｎｍｅｎｔｓ [ Ｍ].

Ｈｅｒｎｓｔｅｉｎ: Ｊｏｈｎ Ｗｉｌｅｙ ＆ Ｓｏｎｓꎬ Ｉｎｃ.ꎬ ２０１４ꎬ ４１６－４１７.

[２７] ＳＡＹＩＲ Ａ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ３９(１９): ５９９５－

６００３.

[２８] 陈招科ꎬ 熊翔ꎬ 李国栋. 材料研究学报[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ２４(２): ２０１－

２０７.

ＣＨＥＮ Ｚ Ｋꎬ ＸＩＯＮＧ Ｘꎬ ＬＩ Ｇ Ｄ. Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ２４(２): ２０１－２０７.

[２９] ＬＩ Ｋ Ｚꎬ ＸＩＥ Ｊꎬ ＦＵ Ｑ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃａｒｂｏｎ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５７(３): １６１－１６８.

[３０] ＵＨＬＭＡＮＮ Ｆꎬ ＷＩＬＨＥＬＭＩ Ｃꎬ ＳＣＨＭＩＤＴ￣ＷＩＭＭＥＲ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ

ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ３７(５): １９５５－１９６０.

[３１] ＺＯＵ Ｌ Ｈꎬ ＷＡＬＩ Ｎꎬ ＹＡＮＧ Ｊ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ

Ａｐｐｌｉｅｄ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ８(２): ３２９－３４１.

[３２] ＷＡＮＧ Ｄꎬ ＷＡＮＧ Ｙ Ｊꎬ ＲＡＯ Ｊ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉ￣

ｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５６８: ２５－３２.

[３３] ＦＡＩＬＬＡ Ｓꎬ ＧＡＬＩＺＩＡ Ｐꎬ ＺＯＬＩ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍ￣

ｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ ７７７: ６１２－６１８.

[３４] ＳＣＩＴＩ Ｄꎬ ＭＵＲＲＩ Ａ Ｎꎬ ＭＥＤＲＩ Ｖꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ

２０１５ꎬ ８５: １２７－１３４.

[３５] ＺＯＬＩ Ｌꎬ ＳＣＩＴＩ Ｄ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １１３: ２０７－２１３.

[３６] ＹＵＴＡＲＯ Ａꎬ ＲＹＯ Ｉꎬ ＫＥＮ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１９ꎬ

４５: １４４８１－１４４８９.

[３７] ＴＡＮＧ Ｓ Ｆꎬ ＨＵ Ｃ Ｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ

２０１７ꎬ ３３(２): １１７－１３０.

[３８] 严春雷ꎬ 刘荣军ꎬ 曹英斌ꎬ 等. 宇航材料工艺[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ４２(４):

７－１１.

ＹＡＮ Ｃ Ｌꎬ ＬＩＵ Ｒ Ｊꎬ ＣＡＯ Ｙ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ａｅｒｏｓｐａｃｅ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌｏ￣

ｇｙ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ４２(４): ７－１１.

[３９] ＴＡＮＧ Ｓ Ｆꎬ ＤＥＮＧ Ｊ Ｙꎬ ＷＡＮＧ Ｓ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ９０(１０): ３３２０－３３２２.

[４０] ＰＩ Ｈ Ｌꎬ ＦＡＮ Ｓ Ｗꎬ ＷＡＮＧ Ｙ Ｇ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ３８

(８): ６５４１－６５４８.

[４１] ＣＨＥＮ Ｓ Ａꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃ Ｒꎬ ＺＨＡＮＧ Ｙ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ Ｐａｒｔ Ｂ:

Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ６０: ２２２－２２６.

[４２] ＹＡＮ Ｃ Ｌꎬ ＬＩＵ Ｒ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ３７(６): ２３４３－２３５１.

[４３] ＶＩＮＣＩ Ａꎬ ＺＯＬＩ Ｌꎬ ＳＣＩＴＩ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３９(４): ７８０－７８７.

[４４] ＹＡＮ Ｃ Ｌꎬ ＬＩＵ Ｒ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ

２０１６ꎬ ４２(１６): １９０１９－１９０２６.

[４５] ＹＡＮ Ｃ Ｌꎬ ＬＩＵ Ｒ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｃ Ｒꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ３７(６): ２３４３－２３５１.

[４６] ＦＥＮＧ Ｂꎬ ＬＩ Ｈ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｙ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

８２: ２７－３５.

[４７] ＣＨＥＮ Ｘ Ｗꎬ ＦＥＮＧ Ｑꎬ ＺＨＯＵ Ｈ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ １３４: ４９－５６.

[４８] ＪＩＮ Ｘ Ｃꎬ ＦＡＮ Ｘ Ｌꎬ ＬＵ Ｃ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３８(１): １－２８.

[４９] ＥＡＫＩＮＳ Ｅꎬ ＪＡＹＡＳＥＥＬＡＮ Ｄ Ｄꎬ ＬＥＥ Ｗ Ｅ. Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｉｃａｌ ａｎｄ

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ４２(４): ８７８－８８７.

[５０] ＯＰＥＫＡ Ｍ Ｍꎬ ＴＡＬＭＹ Ｉ Ｇꎬ ＺＡＹＫＯＳＫＩ Ｊ Ａ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉ￣

ｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２００４ꎬ ３９(１９): ５８８７－５９０４.

[５１] ＶＯＩＴＯＶＩＣＨ Ｒ Ｆꎬ ＰＵＧＡＣＨ Ｅ Ａ. Ｐｏｗｄｅｒ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ ａｎｄ Ｍｅｔａｌ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃｓ[Ｊ]ꎬ １９７３ꎬ １２(１１): ９１６－９２１.

[５２] ＢＡＲＧＥＲＯＮ Ｃ Ｂꎬ ＢＥＮＳＯＮ Ｒ Ｃ. Ｓｕｒｆａｃｅ ＆ Ｃｏａｔｉｎｇｓ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ

１９８８ꎬ ３６(１２): １１１－１１５.

[５３] ＣＯＲＲＡＬ Ｅ Ｌꎬ ＷＡＬＫＥＲ Ｌ Ｓ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ３０(１１): ２３５７－２３６４.

[５４] ＣＨＥＮ Ｌꎬ ＷＡＮＧ Ｙ Ｊꎬ ＣＵＩ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ

Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ９５(１１): ３３７４－３３７６.

[５５] ＹＡＮ Ｃ Ｌꎬ ＬＩＵ Ｒ Ｊꎬ ＣＡＯ Ｙ Ｂꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ

８６: １３１－１４１.

[５６] ＳＩＬＶＥＳＴＲＯＮＩ Ｌꎬ ＳＣＩＴＩ Ｄ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ９４(６): １９２０－１９３０.

[５７] ＯＰＩＬＡ Ｅꎬ ＬＥＶＩＮＥ Ｓꎬ ＬＯＲＩＮＣＺ Ｊ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ

２００４ꎬ ３９(１９): ５９６９－５９７７.

[５８] ＫＡＺＥＭＺＡＤＥＨ Ｄ Ｍꎬ ＦＡＨＲＥＮＨＯＬＴＺ Ｗ Ｇꎬ ＨＩＬＭＡＳ Ｇ Ｅ.

Ｃｏｒｒｏｓｉｏｎ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ８０: ２２１－２２８.

[５９] ＫＵＲＩＡＫＯＳＥ Ａ Ｋꎬ ＭＡＲＧＲＡＶＥ Ｊ Ｌ. Ｔｈｅ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｐｈｙｓｉｃａｌ Ｃｈｅｍｉｓ￣

ｔｒｙ[Ｊ]ꎬ １９６４ꎬ ６８(２): ２９０－２９５.

[６０] ＴＲＩＰＰ Ｗ Ｃꎬ ＧＲＡＨＡＭ Ｈ Ｃ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｌｅｃｔｒｏｃｈｅｍｉｃａｌ Ｓｏｃｉｅｔｙ

[Ｊ]ꎬ １９７１ꎬ １１８(７): １１９５－１１９９.

[６１] ＲＥＺＡＩＥ Ａꎬ ＦＡＨＲＥＮＨＯＬＴＺ Ｗ Ｇꎬ ＨＩＬＭＡＳ Ｇ Ｅ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕ￣

ｒｏｐｅａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ ２７(６): ２４９５－２５０１.

[６２] ＬＥＶＩＮＥ Ｓ Ｒꎬ ＯＰＩＬＡ Ｅ Ｊꎬ ＨＡＬＢＩＧ Ｍ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅ￣

ａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２００２ꎬ ２２(１４/ １５): ２７５７－２７６７.

[６３] ＨＡＮ Ｊ Ｃꎬ ＨＵ Ｐꎬ ＺＨＡＮＧ Ｘ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ＆ Ｔｅｃｈｎｏｌ￣

ｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ６８(３/ ４): ７９９－８０６.

[６４] ＫＵＭＡＳＨＩＲＯ Ｙꎬ ＮＡＧＡＩ Ｙꎬ ＫＡＴＯ Ｈꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉ￣

ｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９８１ꎬ １６(１０): ２９３０－２９３３.

[６５] ＨＯＦＦＭＡＮ Ｍꎬ ＷＩＬＬＩＡＭＳ Ｗ Ｓ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏ￣

ｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９８６ꎬ ６９(８): ６１２－６１４.

[６６] ＷＡＮＧ Ｚꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＺＨＡＮＧ Ｘ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ９１(１０): ３４３４－３４３６.

[６７] ＺＨＯＵ Ｈ Ｊꎬ ＮＩ Ｄ Ｗꎬ ＨＥ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ

４４(５): ４７７７－４７８２.

[６８] ＷＡＮＧ Ｄ Ｋꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＺＨＯＵ Ｈ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ４２(８): １０２７２－１０２７８.

[６９] ＺＨＡＮＧ Ｌ Ｒꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＺＨＯＵ Ｈ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ４０(８): １１７９５－１１８０１.

[７０] ＬＩ Ｑ Ｇꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＷＡＮＧ Ｚꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ９５(４): １２１６－１２１９.

[７１] ＷＡＮＧ Ｄ Ｋꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＺＨＯＵ Ｈ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｅｒａｍｉｃｓ Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ

[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ４２(６): ６７２０－６７２７.
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[７２] ＣＨＥＮ Ｘ Ｗꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＫＡＮ Ｙ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ３６(１５): ３６０７－３６１３.

[７３] ＣＨＥＮ Ｘ Ｗꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＫＡＮ Ｙ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ｅｕｒｏｐｅａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１６ꎬ ３６(１６): ３９６９－３９７６.

[７４] ＮＩ Ｄ Ｗꎬ ＷＡＮＧ Ｊ Ｘꎬ ＤＯＮＧ Ｓ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅ￣

ｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ １０１(８): ３２５３－３２５８.

[７５] ＣＨＥＮ Ｘ Ｗꎬ ＦＥＮＧ Ｑꎬ ＧＡＯ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ

Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ １００(１０): ４８１６－４８２６.

[７６] ＣＨＥＮ Ｘ Ｗꎬ ＮＩ Ｄ Ｗꎬ ＫＡＮ Ｙ Ｍꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉｏｍｉｃｓ[Ｊ]ꎬ

２０１８ꎬ ４(３): ２６６－２７５.

[７７] ＸＵ Ｌꎬ ＨＵＡＮＧ Ｃ Ｚꎬ ＬＩＵ Ｈ Ｌꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ

４９: ２２６－２３３.

[７８] ＪＯＨＮＳＯＮ Ｗ Ｂꎬ ＮＡＧＥＬＢＥＲＧ Ａ Ｓꎬ ＢＲＥＶＡＬ Ｅ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａ￣

ｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ[Ｊ]ꎬ １９９１ꎬ ７４(９): ２０９３－２１０１.

[７９] ＢＲＥＶＡＬ Ｅꎬ ＪＯＨＮＳＯＮ Ｗ Ｂ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉｅｔｙ

[Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ ７５(８): ２１３９－２１４５.

[８０] ＺＨＡＮＧ Ｓ Ｍꎬ ＷＡＮＧ Ｓꎬ ＬＩ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ７８

(７): ８１－８４.

(编辑　 王　 瑶　 张雨明)
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