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摘　 要: 连续碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料( SiC f / SiC)因高温水氧侵蚀致使力学性能急剧下降, 限制了其热端部件

在航空发动机中的长寿命服役。 研究证实, 该侵蚀主要表现为 SiC 基体和纤维与水、 氧气反应生成气相 Si( OH) 4 , 导致质量

耗散。 因此, 从组分、 结构调控角度提升 SiC 耐水氧侵蚀性能已成为研究热点。 对比研究了添加和未添加 Y2 O3 对 SiC 陶瓷水

氧侵蚀行为的影响。 与 SiC 陶瓷相比, SiC-Y2 O3 陶瓷的氧化速率及挥发速率均明显下降, 且随着氧化温度的升高, 两者差距

愈发明显, 可见添加 Y2 O3 后 SiC 陶瓷的耐水氧侵蚀性能得到明显改善。 氧化后的陶瓷微观结构表明, SiC-Y2 O3 陶瓷氧化层

明显更薄且更致密, 进一步分析表明这主要由 Y 组分在陶瓷表面的迁移以及聚集所致。 在侵蚀过程中, 陶瓷内部的 Y2 O3 会

向 SiC 陶瓷表面迁移, 并与 SiO2 反应形成 β-Y2 Si2 O7 , 并逐渐聚集形成连续的 Y2 Si2 O7 层。 因此, 在氧化层与 SiC 陶瓷交界处

形成了一个富 Y2 Si2 O7 / 富 Y2 O3 层。 多层含 Y 氧化层在陶瓷表面形成水氧阻挡屏障, 有效抑制了水氧介质向陶瓷内部的渗透

与侵蚀。 该研究结果为 SiC f / SiC 复合材料的耐水氧结构设计与调控提供了重要思路。
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Abstract: The
 

mechanical
 

properties
 

of
 

continuous
 

sili-
con

 

carbide
 

fiber
 

reinforced
 

silicon
 

carbide
 

matrix
 

compos-
ites

 

( SiCf / SiC)
 

decrease
 

rapidly
 

under
 

high-temperature
 

wet
 

oxygen
 

environment
 

due
 

to
 

the
 

corrosion
 

from
 

wet
 

oxy-
gen,

 

which
 

limits
 

the
 

long-life
 

service
 

of
 

the
 

hot
 

end
 

compo-
nents

 

in
 

aero-engines.
 

It
 

is
 

confirmed
 

that
 

the
 

corrosion
 

of
 

SiC
 

generates
 

gas
 

phase
 

Si(OH) 4 ,
 

which
 

leads
 

to
 

mass
 

dis-
sipation.

 

Therefore,
 

it
 

has
 

been
 

a
 

research
 

hotpot
 

that
 

how
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to
 

improve
 

the
 

wet-oxidation
 

resistance
 

in
 

terms
 

of
 

composition
 

and
 

structure
 

regulation.
 

This
 

paper
 

contrasted
 

the
 

oxidation
 

behaviors
 

of
 

SiC
 

ceramics
 

with
 

and
 

without
 

Y2 O3
 addition

 

under
 

wet
 

oxygen
 

environment.
 

Compared
 

with
 

SiC
 

ceramics,
 

the
 

oxidation
 

rates
 

and
 

the
 

volatilization
 

rates
 

of
 

SiC-Y2 O3
 ceramics

 

decrease
 

significantly
 

and
 

the
 

difference
 

between
 

the
 

two
 

be-
comes

 

more
 

obvious
 

with
 

the
 

increase
 

of
 

oxidation
 

temperature.
 

It
 

can
 

be
 

seen
 

that
 

the
 

wet-oxidation
 

resistance
 

of
 

SiC
 

ceram-
ics

 

is
 

improved
 

dramatically
 

by
 

adding
 

Y2 O3 .
 

The
 

microstructures
 

analyses
 

show
 

that
 

the
 

oxide
 

layer
 

of
 

SiC-Y2 O3
 ceramics

 

is
 

thinner
 

and
 

denser.
 

The
 

further
 

analyses
 

indicate
 

that
 

these
 

results
 

from
 

the
 

migration
 

and
 

aggregation
 

of
 

Y-contained
 

phase
 

towards
 

the
 

surface
 

of
 

SiC-Y2 O3
 ceramics.

 

During
 

the
 

oxidation
 

process,
 

the
 

Y2 O3
 in

 

the
 

ceramic
 

can
 

migrate
 

to
 

the
 

surface
 

and
 

react
 

with
 

SiO2
 to

 

form
 

β-Y2 Si2 O7 .
 

Finally,
 

the
 

β-Y2 Si2 O7
 aggregates

 

on
 

the
 

surface
 

of
 

the
 

oxide
 

layer
 

to
 

form
 

a
 

continu-
ous

 

β-Y2 Si2 O7
 layer.

 

Therefore,
 

a
 

Y2 Si2 O7 / Y2 O3 -rich
 

layer
 

is
 

formed
 

at
 

the
 

junction
 

of
 

the
 

oxide
 

layer
 

and
 

the
 

ceramic
 

ma-
trix.

 

The
 

multilayer
 

Y-contained
 

layers
 

can
 

inhibit
 

the
 

corrosion
 

of
 

wet
 

oxygen
 

spreading
 

to
 

the
 

inner
 

matrix.
 

This
 

study
 

pro-
vides

 

important
 

ideas
 

for
 

the
 

design
 

and
 

regulation
 

of
 

wet-oxidation
 

resistant
 

SiCf / SiC
 

composites.
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1　 前　 言

连续碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料( SiCf /

SiC)具有密度低、 耐高温、 非脆性断裂等优点, 在航空发

动机热端部件领域具有重要的应用价值[1-3] 。 SiCf / SiC 复

合材料在高温空气环境下具有优异的抗氧化性能, 这是因

为 SiC 基体被氧化后会在基体表面形成一层致密的 SiO2

氧化层, 它可以阻碍氧气向材料内部渗透与扩散[4,
 

5] 。
然而 SiC f / SiC 复合材料的真实服役环境为高温燃气环

境, 在此环境下, SiO2 氧化层与燃气环境中的 H2 O 结

合形成挥发性的 Si( OH) 4 , 致使致密氧化层逐渐疏松、
剥离, 从而加速材料的氧化侵蚀。 水氧侵蚀已成为

SiC f / SiC 复合材料服役性能迅速恶化的重要因素[6-8] 。
为了提升 SiC f / SiC 复合材料在高温水氧环境下的服役

可靠性, 通常采取在材料表面涂覆环境障碍涂层( en-
vironmental

 

barrier
 

coatings,
 

EBCs) 的方法 [ 9- 11] , 然而

EBCs 因异物撞击或热应力等因素易出现开裂甚至剥

落的问题 [ 12,
 

13] 。 从提升材料服役可靠性的角度, 对

SiC f / SiC 组元(如纤维、 界面相与基体) 进行耐水氧结

构设计具有重要研究价值。 在 SiC f / SiC 结构组成中,
SiC 基体体积占比为 60% ~ 70%, 是保护纤维和界面

相免受外界作用的重要组元。 因此, 对 SiC 基体进行

耐水氧改性是 SiC f / SiC 复合材料领域的重要研究方向,
引起了国内外研究者的广泛关注。

在中温(800 ~ 1000
 

℃ ) 环境中, 将含硼材料引入到

SiC 基体中可以提升材料的耐水氧侵蚀性能[14,
 

15] 。 Si—B
氧化产物形成的玻璃相可以有效愈合裂纹, 阻碍水氧介

质侵入。 然而, 当温度超过 1000
 

℃时, 硼硅酸盐玻璃挥

发剧烈, 降低了 Si—B 氧化相愈合裂纹的能力, 会导致

材料的水氧侵蚀损伤加剧[16,
 

17] 。 因此, 需要寻找新的

途径来改善 SiC 基体在高温水氧环境( >1200
 

℃ )下的耐

水氧侵蚀性能。 有研究发现[18-20] , 在液相烧结 α-SiC
(LPS-SiC)的氧化过程中, 作为烧结助剂的稀土氧化物

(Re2 O3 )会与表面氧化层中的 SiO2 反应形成稀土硅酸盐

(Re2 Si2 O7 )。 与 SiO2 相比, Y2 Si2 O7 与 SiC 具有更好的热

膨胀系数匹配程度[11,
 

21,
 

22] , 并且在高温水氧环境下具有

更高的热化学稳定性[23-25] 。 因此, 引入 Y2 O3 可能是一

种提升 SiC 基体耐高温水氧侵蚀性能的潜在方法。 然而,
以往的研究集中在高温空气条件下 LPS-SiC 陶瓷的氧化

行为, Y2 Si2 O7 的形成对材料耐水氧侵蚀性能的影响尚不

清楚。 此外, 对 Y2 Si2 O7 在氧化过程中的形成机理也缺

乏进一步的研究。
本研究将 Y2 O3 作为改性组分引入到 SiC 陶瓷中, 以

期改善它在高温水氧环境下的稳定性。 结果表明, 与 SiC
陶瓷相比, Y2 O3 改性 SiC( SiC-Y2 O3 )陶瓷的氧化速率和

挥发速率均明显下降, 且氧化层更加致密而且更薄。
Y2 O3 的引入可以有效改善 SiC 陶瓷的耐水氧侵蚀性能,
并且改善作用随着氧化温度的升高而逐渐增强。 这与

Y2 O3 在水氧侵蚀过程中的结构演化密切相关。 氧化过程

中, Y 组分向陶瓷表层迁移与富集, 从而形成 Y2 Si2 O7 等

多层含 Y 氧化层结构: 最外层的 Y2 Si2 O7 层以及内部的

富 Y2 Si2 O7 / 富 Y2 O3 层。 该氧化层有效抑制了水氧介质向

陶瓷内部的渗透与侵蚀, 为 SiCf / SiC 复合材料耐水氧结

构设计提供了重要思路。

2　 实　 验

2. 1　 材料制备

采用流延法结合反应熔渗工艺制备 SiC-Y2 O3 陶瓷。

首先制备出流延所用浆料, 将 SiC 粉体(99. 99%, 粒径

0. 5 ~ 0. 7
 

μm)、 Y2 O3 粉体( 99. 99%, 粒径约 50
 

nm)球

磨混合均匀, SiC 与 Y2 O3 的质量比为 4 ∶ 1, 并选用乙醇

做溶剂、 聚乙烯醇缩丁醛( PVB) 做粘结剂。 随后采用

流延工艺制备出厚度约 500
 

μm 的浆料片, 将 8 层浆

料片叠层并加压固化, 最后在 900
 

℃ 及氩气气氛下裂

解形成多孔陶瓷坯体。 将多孔坯体浸渍在酚醛树脂

中, 再次固化裂解形成含碳的 SiC-Y2 O3 多孔预制体。
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最后, 在 1500
 

℃ 下将熔融硅浸渗到多孔预制体中,
得到致密的 SiC-Y2 O3 陶瓷。 用同样的方法制备了不含

Y2 O3 的 SiC 陶瓷作为对比样。
2. 2　 氧化实验及微观结构表征

采用常规机械切削方法将陶瓷制成规格为 5
 

mm ×
5

 

mm×3
 

mm 的试样。 氧化实验分别在常压、 不同温度

(1200, 1300 和 1400
 

℃ )下进行, 气氛为流动的 O2 / H2O
(300

 

mL·min-1
 

O2 +200
 

mL·min-1
 

H2 O)。 升温速率和降

温速率均为 10
 

℃·min-1 。 在氧化过程中, 样品放置在氧

化铝坩埚中, 为避免氧化铝坩埚带来的污染, 选用同种

方法制备的 SiC 陶瓷板做垫片。 每氧化 10
 

h 后, 取出一

次样品并采用准确度为± 0. 01
 

mg 的分析天平称量一次。
记录样品的单位面积质量变化。

通过 X 射线衍射仪( XRD,
 

D8
 

ADVANCE,
 

Bruker,
 

Germany)分析样品氧化前后的物相变化。 采用场发射扫

描电子显微镜( SEM, SU8200, 日立, 日本) 以及 X 射

线能量色散光谱仪(EDS)对样品的微观结构进行表征。

3　 结果与讨论

图 1 展示了 SiC-Y2 O3 陶瓷的微观结构以及物相组

成, 可以看出该陶瓷主要由 3 种物相组成, 分别是 SiC、
Y2 O3 以及 Si, 其中 Si 源于反应烧结的残余硅。 借助

SEM 以及 EDS 分析可以发现, 3 种物相均弥散分布在陶

瓷基体中, 不同的是, 白色的 Y2 O3 相出现了一定程度

的团聚。 采用元素分析的方法测出 SiC 陶瓷及 SiC-Y2 O3

陶瓷的元素含量分别为 SiC0. 9 和 SiY0. 07 C0. 91 O0. 15 , 采用阿

基米德排水法计算出 SiC 陶瓷以及 SiC-Y2 O3 陶瓷的开口

气孔率分别为(1. 16±0. 05)%和(0. 5±0. 18)%。
图 2 显示了不同氧化温度下 SiC 以及 SiC-Y2 O3 陶瓷

在水氧环境中的质量变化, 可以看出两种陶瓷均表现为

质量增加。 随着氧化温度的升高, 两种陶瓷增重更加明

显。 但与 SiC 陶瓷相比, SiC-Y2 O3 陶瓷质量增加更加缓

慢。 在高温水氧环境下, 氧化过程中可能引起材料质量变

图 1　 SiC-Y2 O3 陶瓷的微观结构及物相组成

Fig. 1　 Microstructure
 

and
 

phase
 

composition
 

of
 

SiC-Y2 O3
 ceramics

 

化的物理化学反应主要有 SiC 和 Si 的氧化以及 SiO2 的挥

发[7,
 

26] 。 SiYxCyOz 陶瓷( x, y, z 分别为 Y, C, O 与 Si
的原子比)的水氧腐蚀动力学可以通过式(1) ~ 式(4)进

行描述[27] :

t =
α2kp

2k2
l

[ -
2kl Δw1

αkp

- ln(1 -
2kl Δw1

αkp
)] (1)

Δw2 = - βkl t (2)

α =
MWSiO2

+ x / 2MWY2O3

(1 + 3x / 4 - z / 2)MWO2
- yMWC

(3)

β =
MWSiYxCyOz

MWSiO2
+ x / 2MWY2O3

(4)

其中, t 为氧化时间; α、 β 为常数; Δw1 指氧化层生成

导致的氧化增重; Δw2 指氧化层挥发导致的氧化失重;
kp 指抛物线氧化速率常数, 单位为 mg2·cm-2·h-1 ; k l 指

线性挥发速率常数, 单位为 mg·cm-1·h-1 ; MW 指物质

的摩尔质量。 将式(1) ~ 式(4)与实验数据进行拟合, 计

算出 SiC 陶瓷和 SiC-Y2 O3 陶瓷在不同温度下的氧化速率

常数 kp 及挥发速率常数 kl , 如表 1 所示。 可以发现, 两

种陶瓷的氧化速率和挥发速率均随着温度的升高明显增

加。 SiC-Y2 O3 陶瓷的氧化速率和挥发速率均明显低于 SiC

图 2　 不同温度下 SiC 及 SiC-Y2 O3 陶瓷在水氧环境中的质量变化曲线: (a)
 

1200
 

℃ ,
 

(b)
 

1300
 

℃ ,
 

(c)
 

1400
 

℃

Fig. 2　 Weight
 

changes
 

of
 

SiC
 

and
 

SiC-Y2 O3
 ceramics

 

oxidized
 

at
 

different
 

temperatures
 

under
 

O2 / H2 O
 

environment: (a)
 

1200
 

℃ ,
 

( b)
 

1300
 

℃ ,
 

(c)
 

1400
 

℃

854



　 第 6 期 张俊敏等: Y2 O3 改性 SiC 陶瓷高温水氧行为研究

表 1　 SiC 和 SiC-Y2 O3 陶瓷在不同温度下的氧化速率常数 kp 以及挥

发速率常数 kl

Table
 

1　 Oxidation
 

rate
 

constants
 

(kp)
 

and
 

volatilization
 

rate
 

con-

stants
 

(k l)
 

of
 

SiC
 

ceramic
 

and
 

SiC-Y2O3
 ceramic

 

at
 

dif-

ferent
 

temperatures

Materials
Temperature

/ ℃
kp /

(mg2 ·cm-2 ·h-1 )
kl /

(mg·cm-1 ·h-1 )

SiC
 

ceramics
1200 0. 076 0. 008
1300 0. 234 0. 013
1400 1. 887 0. 070

SiC-Y2 O3

ceramics

1200 0. 022 0. 003
1300 0. 051 0. 006
1400 0. 113 0. 013

陶瓷。 尤其是在 1400
 

℃下, SiC-Y2 O3 陶瓷的氧化速率常

数和挥发速率常数分别仅为 SiC 陶瓷的 6. 0%和 18. 6%,
在高温水氧环境下表现出更高的稳定性。 这些结果表明

Y2 O3 的引入可以有效提高 SiC 陶瓷的耐水氧侵蚀性能。

SiC 及 SiC-Y2 O3 陶瓷在不同温度下氧化 100
 

h 后的表

面形貌如图 3 所示。 当氧化温度为 1200
 

℃ 时, SiC 陶瓷

氧化层基本保持完整, 在氧化层中可以清晰地看到大量

结晶相和一些裂纹, EDS 结果表明该结晶相为方石英。
裂纹的产生是由于方石英与 SiC 基体的热膨胀系数差异

较大(图 3a) [21,
 

22] 。 随着氧化温度的升高, SiC 陶瓷氧化

层中的孔洞和裂纹明显增加, 氧化层逐渐疏松, 可以看

到氧化层内部也已经受到严重侵蚀, 这是由于温度升高,
水蒸气对 SiO2 的侵蚀加剧(图 3b 和 3c)。 相比之下, SiC-
Y2O3 陶瓷的氧化层更为致密、 完整, 即使氧化温度升高,
氧化层仍然保持较好的致密程度(图 3d ~ 3f)。 此外, SiC-
Y2O3 陶瓷氧化层表面出现了颗粒状白色第二相, EDS 结

果表明这可能是 Y2Si2O7, 白色第二相的含量随着氧化温

度的升高逐渐增加, 且第二相颗粒尺寸也明显变大。 在

1400
 

℃下氧化 100
 

h 后, 氧化层表面的第二相相互接触,
形成了一层连续的第二相层。 白色第二相的出现可能与

SiC-Y2 O3 陶瓷在水氧环境下的氧化机制密切相关。

图 3　 SiC(a~ c)及 SiC-Y2 O3(d ~ f)陶瓷在 1200
 

℃
 

(a,
 

d),
 

1300
 

℃
 

(b,
 

e),
 

1400
 

℃
 

(c,
 

f)氧化 100
 

h 后的表面形貌 SEM 照片

Fig. 3　 SEM
 

images
 

of
 

the
 

surface
 

morphologies
 

of
 

oxide
 

layers
 

of
 

SiC
 

(a~ c)
 

and
 

SiC-Y2 O3
 (d ~ f)

 

ceramics
 

oxidized
 

at
 

1200
 

℃
 

(a,
 

d),
 

1300
 

℃
 

(b,
 

e),
 

1400
 

℃
 

(c,
 

f)
 

for
 

100
 

h

　 　 为了进一步分析氧化过程中氧化层的物相变化, 分

析了两种陶瓷在不同温度下氧化 100
 

h 后的物相组成,
如图 4 所示。 氧化后的 SiC 陶瓷出现了新相———方石英,
由此可进一步确定其氧化层由方石英相组成。 随着氧化温

度的升高, XRD 衍射花样中仅探查到方石英相, 这表明

SiC 陶瓷的氧化加剧, 氧化层过厚使得内部基体信息无法

被探测到。 而氧化后的 SiC-Y2O3 陶瓷中除了方石英外还

发现了 β-Y2Si2O7 这一新的物相, 表明其氧化层由方石英

和 β-Y2Si2O7 组成。 随着氧化温度的升高, β-Y2Si2O7 与

SiO2 的最强峰的强度比值逐渐变大, 表明氧化层中

β-Y2Si2O7 的含量相应增加。 根据 Y2O3-
 

SiO2 相图(图 5)[28]

可以发现, 当 SiO2 含量更高时, 在 1200
 

℃以上 Y2 O3 可

以直接与 SiO2 反应生成 β-Y2 Si2 O7 , 这表明 β-Y2 Si2 O7 是

在氧化过程中直接形成的, 而且在冷却过程中没有发生相

变。 与 SiO2 相比, β-Y2Si2O7 的热膨胀系数更接近 SiC,
可以有效降低氧化层中的热应力。 此外, 尽管 Y2Si2O7 在

高温水氧环境下会选择性挥发出 SiO2 , 如式(5):
Y2 Si2 O7(s)+H2 O(g)→Y2 SiO5(s)+Si(OH) 4(g) (5)

但 Klemm[23]研究发现, 在 1450
 

℃、 气流速率为 100
 

m·s-1、
水蒸气分压为 28

 

kPa 的环境中, Y2 Si2 O7 的挥发速率仅
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图 4　 SiC 陶瓷(a)和 SiC-Y2 O3 陶瓷(b)在不同温度下氧化 100
 

h 后的物相组成

Fig. 4　 Phase
 

composition
 

of
 

SiC
 

(a)
 

and
 

SiC-Y2 O3
 (b)

 

ceramics
 

oxidized
 

at
 

different
 

temperatures
 

for
 

100
 

h

图 5　 Y2 O3 -SiO2
 相图[28]

Fig. 5　 Phase
 

diagram
 

of
 

Y2 O3 -SiO2
[28]

为 0. 003
 

mg ·cm-1 ·h-1 , 远 低 于 SiO2 的 挥 发 速 率

0. 046
 

mg·cm-1·h-1。 这表明在高温水氧环境下, Y2 Si2 O7

表现出比 SiC 更佳的高温稳定性。 因此, SiC-Y2 O3 陶瓷

氧化层中 β-Y2 Si2 O7 的形成显然有利于减缓氧化介质

(H2 O / O2 )对陶瓷基体及氧化层的侵蚀。
为了比较 SiC 及 SiC-Y2O3 陶瓷在不同温度下的氧化腐

蚀程度, 对两种陶瓷氧化层的截面形貌进行了表征(图 6)。
在 1200

 

℃下, 两种陶瓷氧化层均保持致密; 但在更高温

度下, SiC 和 SiC-Y2 O3 陶瓷氧化层形貌则截然不同。 随

着温度的升高, SiC 陶瓷氧化层变得更加疏松多孔, 呈

“海绵状”; 而 SiC-Y2 O3 陶瓷氧化层在更高温度的水氧侵

蚀作用下仍保持较好的致密程度。 表 2 展示了两种陶瓷

在不同温度下氧化后的氧化层厚度, 可以发现, 在 3 个

温度下 SiC-Y2 O3 陶瓷氧化层厚度均明显低于 SiC 陶瓷,
且厚度差距随着氧化温度的升高进一步拉大。 SiC 陶瓷氧

图 6　 SiC(a~ c)及 SiC-Y2 O3(d~ f)陶瓷在不同温度下氧化 100
 

h 后的截面形貌 SEM 照片: (a,
 

d)1200
 

℃ ,
 

(b,
 

e)
 

1300
 

℃ ,
 

(c,
 

f)
 

1400
 

℃

Fig. 6　 SEM
 

images
 

of
 

the
 

cross-sectional
 

morphologies
 

of
 

oxide
 

layers
 

of
 

SiC
 

(a~ c)
 

and
 

SiC-Y2 O3
 (d~ f)

 

ceramics
 

oxidized
 

at
 

different
 

temperature
 

for
 

100
 

h:
 

(a,
 

d)
 

1200
 

℃ ,
 

(b,
 

e)
 

1300
 

℃ ,
 

(c,
 

f)
 

1400
 

℃
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表 2　 SiC 和 SiC-Y2 O3 陶瓷在不同温度下氧化 100
 

h 后的氧化层厚度

Table
 

2　 Oxide
 

layer
 

thickness
 

of
 

SiC
 

and
 

SiC-Y2O3
 ceramics

 

oxi-

dized
 

at
 

different
 

temperature
 

for
 

100
 

h

Materials
Oxidation

 

layer
 

thickness / μm

1200
 

℃
 

1300
 

℃ 1400
 

℃

SiC
 

ceramics 13. 43 29. 24 54. 76

SiC-Y2 O3
 ceramics 9. 74 12. 22 15. 21

化层厚度随着氧化温度的升高迅速增加, 由 1200
 

℃ 的

13. 43
 

μm 增加到 1400
 

℃ 的 54. 76
 

μm。 这是由于氧化温

度的升高促进了 SiC 的氧化以及 SiO2 的挥发, 导致 SiC
陶瓷氧化层变得疏松多孔, 氧化介质可以通过孔洞快速

侵蚀内部基体。 相较之下, SiC-Y2 O3 陶瓷氧化层厚度增

加较为缓慢, 从 1200
 

℃ 的 9. 74
 

μm 增加到 1400
 

℃ 的

15. 21
 

μm。 较薄且更致密的氧化层说明 SiC-Y2 O3 陶瓷受

水氧侵蚀程度更轻, 这也解释了 SiC-Y2 O3 陶瓷在高温水

氧环境下增重缓慢的原因。
此外, 氧化后的 SiC-Y2 O3 陶瓷表层区域出现了白

色含钇相富集以及 Y2 O3 向 Y2 Si2 O7 转变的现象。 随着

氧化温度的升高, 富集现象更加明显。 当氧化温度高于

1300
 

℃时, 在陶瓷表层区域形成了明显的富钇区; 而当

温度升高至 1400
 

℃ , 在氧化层表面甚至形成了连续的

Y2 Si2 O7 层。 显然, 富钇区的形成以及最外表面 Y2 Si2 O7

层的形成是提升 SiC-Y2 O3 陶瓷耐水氧侵蚀性能的关键

因素。
图 7 显示了 SiC-Y2 O3 陶瓷在 1400

 

℃下氧化 100
 

h 后

的富钇区分布。 含钇相包括 Y2 O3 和氧化后形成的

β-Y2 Si2 O7 。 通过 EDS 和 XRD 分析确定了富钇区的化学

组成和分布, 主要可以分成 3 个区域: 最外层的 Y2 Si2 O7

层、 氧化层下方的富 Y2 Si2 O7 层和富 Y2 O3 层。 其中最外

层的 Y2 Si2 O7 层由 β-Y2 Si2 O7 晶粒组成, 而富 Y2 Si2 O7 层

则是由 β-Y2 Si2 O7 相和 SiO2 相组成, 富 Y2 Si2 O7 层的

Y2 Si2 O7 颗粒较小且较为分散, 而最外层的 Y2 Si2 O7 层中

Y2 Si2 O7 颗粒更大且相互连接。 最外层的 Y2 Si2 O7 和富

Y2 Si2 O7 层共同构成了 SiC-Y2 O3 陶瓷的氧化层。 富 Y2 O3

层则是氧化层下方的部分基体区域, 由大量 Y2 O3 和 SiC
组成。 此外, 由于大量 Y2 O3 向陶瓷表层富集, 在富钇区

下面形成了一个贫钇区。
根据以上分析, 提出了 SiC-Y2 O3 陶瓷含钇相富集模

型图, 主要由 3 部分组成, 如图 8 所示。 首先是 SiC 被

氧化形成 SiO2 氧化层, 由于基体与氧化层之间存在 Y 的

浓度梯度差异, 为了降低混合自由能, 基体中的 Y2 O3 向

氧化层中迁移, 如图 8a 所示。 随后, 由于 Y2 O3 在 SiO2

中的溶解度极低, 迁移到氧化层中的 Y2 O3 会与 SiO2 反

图 7　 1400
 

℃氧化 100
 

h 后 SiC-Y2 O3 陶瓷中含钇相的分布

Fig. 7　 Distribution
 

of
 

Y-contained
 

phase
 

in
 

SiC-Y2 O3
 ceramics

 

after
 

oxidation
 

at
 

1400
 

℃
 

for
 

100
 

h

应形成 β-Y2 Si2 O7 , 并析出结晶。 由于氧化导致 SiO2 不断

形成以及氧化层中 β-Y2 Si2 O7 的析出, 使得基体与氧化层

之间一直存在 Y 浓度梯度差异[29] , 基体中的 Y 不断向表

面迁移, 从而形成了富钇区以及贫钇区, 如图 8b 所示。
最后, 氧化层中的 β-Y2 Si2 O7 继续向氧化层表面迁移, 形

成了连续的 Y2 Si2 O7 层(图 8c), 从而在 SiC-Y2 O3 陶瓷表

层区域构建了多层次可以阻碍水氧侵蚀的屏障: 最外层

的 Y2 Si2 O7 层以及内部的富 Y2 Si2 O7 / 富 Y2 O3 层。 Y2 Si2 O7

层可以有效隔绝氧化介质对 SiC-Y2 O3 陶瓷的侵蚀破坏,
起到类似于环境障碍涂层的作用, 而内部的富 Y2 Si2 O7 /
富 Y2 O3 层也可以作为抑制氧化介质向内部 SiC 基体扩散

的第二道屏障。 由于氧化过程中含钇相的富集机制,
SiC-Y2 O3 陶瓷耐水氧侵蚀性能得到有效提升。 含钇相的

富集主要依赖于 Y 的迁移, 因此 Y2 O3 对改性陶瓷耐水

氧侵蚀性能的改善程度和氧化温度也密切相关, 上述结

果表明, 随着氧化温度的升高, 水氧介质对基体以及氧

化层的侵蚀会明显加剧。 而对于 SiC-Y2 O3 陶瓷, 由于氧

化温度提升也加快了 Y 的迁移和聚集, 使得阻碍水氧侵

蚀的屏障可以更加快速地形成, 尤其是最外层 Y2 Si2 O7

层的形成可以有效地抑制水蒸气对氧化层的破坏, 这也

解释了为什么 SiC-Y2 O3 陶瓷在 1400
 

℃ 下仍可保持较低

的水氧腐蚀程度。

4　 结　 论

本实验研究了 Y2 O3 的引入对 SiC 陶瓷耐水氧侵蚀性

能的影响, 结果表明, SiC-Y2 O3 陶瓷的氧化速率及挥发

速率均明显低于 SiC 陶瓷。 随着温度的升高, 两者差距
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图 8　 SiC-Y2 O3
 陶瓷耐水氧侵蚀机理示意图: (a) Y2 O3 向氧化层迁移, ( b) Y2 Si2 O7 的形成, (c) Y2 Si2 O7 向氧化层表面

迁移

Fig. 8　 Schematic
 

diagram
 

of
 

the
 

mechanism
 

of
 

wet-oxidation
 

resistance
 

of
 

SiC-Y2 O3
 ceramics:

 

(a)
 

the
 

migration
 

of
 

Y2 O3
 into

 

the
 

oxide
 

layer,
 

(b)
 

the
 

generation
 

of
 

Y2 Si2 O7 ,
 

(c)
 

the
 

further
 

migration
 

of
 

Y2 Si2 O7
 into

 

the
 

surface
 

of
 

the
 

oxide
 

layer

进一步加大。 氧化后陶瓷的微观结构表明, 氧化 100
 

h
后 SiC-Y2 O3 陶瓷的氧化层明显比 SiC 陶瓷更加致密, 且

这一现象随着氧化温度的升高更加明显。 这是由于氧化

过程中 SiC-Y2 O3 陶瓷表面形成了可以阻碍水氧侵蚀的屏

障, 包括最外层的 Y2 Si2 O7 层以及内部的富 Y2 Si2 O7 / 富
Y2 O3 层, 有效提升了 SiC-Y2 O3 陶瓷的耐水氧侵蚀性能。
进一步分析了水氧屏障形成的机理, 基体中的 Y2 O3 向氧

化层中迁移, 并与 SiO2 反应形成 β-Y2 Si2 O7 , 氧化层中的

Y2 Si2 O7 进一步向表面迁移, 并形成连续的 Y2 Si2 O7 层。
此外, 氧化温度升高可以促进 Y2 O3 的迁移富集, 使得

SiC-Y2 O3 陶瓷在高温水氧环境下仍可表现出较轻微的水

氧侵蚀程度。 综上所述, Y2 O3 的引入可有效提升 SiC 陶

瓷的耐水氧侵蚀性能。 本研究可为提升 SiCf / SiC 复合材

料在高温水氧环境下的稳定性提供指导。
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