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碳化硅陶瓷基复合材料界面层技术研究进展
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2. 中国航发北京航空材料研究院航空材料先进腐蚀与防护航空科技重点实验室，北京 100095）

[ 摘要 ] 碳化硅陶瓷基复合材料的常用界面层为热解碳界面层与 BN 界面层，热解碳界面层的制备技术已经相对成

熟，但由于在高于 400℃时易发生氧化而限制了其在高温氧化性气氛下的长时间使用；BN 界面层的制备技术近年得

到了快速发展，并且新型原材料及新型制备工艺层出不穷；界面层评价技术方面，尽管其对复合材料性能优化具有重

要意义，但是目前存在样品制备困难及数据分散度大的难题。针对界面层在碳化硅陶瓷基复合材料中的作用、常见

的界面层类型、界面层的制备方法、界面层的评价方法及界面层的发展趋势进行了综合阐述。认为在开发新型前驱

体、开发新型制备工艺、提高原材料利用率方面，界面层研究有着广阔的发展空间，进一步提高材料性能及多层界面

层设计是其未来发展趋势。对国内该领域的发展有一定的参考价值。
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[ABSTRACT]    Silicon carbide matrix composites are composed of fibers, matrices and their interphases. The interphase, 
which connects the fiber and the matrix, has a significant impact on the performance of the composites. The most commonly 
used interphases are pyrolytic carbon and boron nitride. The preparation technology of pyrolytic carbon is relatively mature, 
but its long term use under high temperature oxidizing atmosphere is limited since it is prone to get oxidation when the 
temperature is above 400℃. The preparation technology of boron nitride has developed very rapidly in recent years and various 
new kinds of raw materials and preparation techniques have emerged. In terms of evaluation methods of the interphase, 
although it is very important to optimize the performance of the composites, the major problems are the difficulty in sample 
preparation and data dispersity. In this paper, the role of the interphase in silicon carbide matrix composites, common kinds 
of the interphases and their preparation technologies, the evaluation methods, and the future development trends of the 
interphases have been discussed comprehensively. There is a great space for further research on the development of new 
precursors, the development of new preparation techniques and the improvement of the utilization rate of raw materials. 
The further development of material properties and the design of multi-layer interfacial layer are the future trends. This 
paper has certain reference value for the development in the field.
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碳化硅陶瓷基复合材料通常由增强纤维、界面层及

基体 3 部分组成（图 1）。基体通常具有脆性特征，受到

外界应力时将首先发生开裂，而纤维受到外力时能够发

生一定程度的延伸，即基体的断裂应变小于增强纤维的

断裂应变（通常基体的断裂应变约为 0.1%，纤维的断裂

应变 >0.6%）。只有基体产生的裂纹能够在纤维与基体
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制，而无界面层保护的复合材料则发生脆性断裂，如图

5 所示。

（2）“桥梁”作用。纤维是复合材料中的主要承载

图1  陶瓷基复合材料微观形貌

Fig.1  Microstructure of ceramic matrix composites

图2  单体陶瓷与陶瓷基复合材料应力-应变曲线

Fig.2  Stress-strain curves of monolithic ceramics and 

ceramic matrix composites

图3  纤维增强陶瓷基复合材料增韧机制

Fig.3  Matrix crack growth mechanisms that operate in CMCs
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界面间发生偏转，从而避免纤维的断裂，才能使得复合

材料表现出韧性特征。界面层通常为纤维表面的一类

层状结构材料，其厚度通常 <1μm，可以起到使基体产生

的裂纹发生偏转的作用。界面层对于碳化硅基复合材

料断裂行为起到决定性作用，无界面层或界面层设计不

合理的复合材料通常为脆性断裂，而设计合理的界面层

将使复合材料呈现韧性断裂。

纤维在复合材料中的表面积非常大，其理论表面

积为：

S=8Vf 
V
D                                                                    （1）

式中，V f 为纤维体积分数，V 为复合材料体积，D 为纤

维直径。假设复合材料为 200mm×200mm×3mm 的平

板，纤维体积分数为 40%，纤维直径为 12μm，则复合材

料中纤维的表面积为 32m2。在如此大的表面积上制备

界面层将对复合材料的各项性能产生显著影响。因此，

理解界面层在复合材料中所起的作用、熟悉其制备方法

及评价方法、根据使用需求进行界面层设计至关重要。

1  界面层在陶瓷基复合材料中的作用

对于单体陶瓷材料而言，当其受到拉伸应力时，应

力较小时表现为弹性变形；随着应力增大，材料缺陷部

位产生裂纹，裂纹迅速扩展，致使材料发生脆性断裂。

而陶瓷基复合材料受到拉伸应力时，在基体开裂之前为

弹性变形；随着拉伸应力的增大，基体开始产生裂纹，

此时纤维开始脱黏，并起到裂纹桥联的作用；随着拉伸

应力进一步加大，裂纹达到饱和，起桥联作用的纤维开

始拔出；随着拉伸应力的继续加大，纤维开始断裂，直

至材料达到最高强度，如图 2 所示。二者之所以以不同

行为方式断裂，主要是界面层在复合材料断裂过程中起

到了作用 [1]。

由于界面层的存在，能够使陶瓷基复合材料发生韧

性断裂，其增韧机制包括：裂纹偏转、纤维脱黏、纤维桥联

和纤维拔出（如图 3 所示 [2]），其中纤维拔出是复合材料

主要增韧机制，通过纤维拔出过程的摩擦耗能，复合材料

断裂功增大，而纤维拔出过程的耗能取决于纤维拔出长

度和脱黏面的滑移阻力，滑移阻力过大，纤维拔出长度较

短，增韧效果不好；滑移阻力过小，尽管纤维拔出较长，但

摩擦做功较小，增韧效果也不好，同时强度较低，如图 4
所示 [2]。纤维拔出长度取决于纤维强度分布与界面滑

移阻力，而滑移阻力的大小主要取决于纤维界面层及纤

维表面粗糙度。概括而言，界面层的功能主要有 [3]：

（1）“弱界面”作用。当基体裂纹扩展到界面层区

域时，将发生裂纹偏转，从而调节界面应力，阻止裂纹直

接穿过纤维扩展，进而实现纤维的脱黏、拔出等吸能机
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相，因此界面层必须有足够的界面结合强度来实现载荷

的传递。

（3）“缓解层”作用。陶瓷基复合材料中纤维与基

体热膨胀系数存在差异，制备过程中产生的热应力可以

通过界面层进行缓解。

（4）“保护层”作用。在复合材料高温制备过程中，

纤维与基体组元会相互扩散、溶解，甚至发生化学反应，

而合适的界面层能够有效阻止纤维受损伤。

2  常见的界面层材料

界面层在碳化硅陶瓷基复合材料中起到至关重要

的作用，但是并非所有的高温材料均可作为界面层材

料，碳化硅陶瓷基复合材料中能够作为界面层的材料需

满足 3 个条件 [4-5]：

（1）低模量。较低的模量可以缓解纤维与基体热

膨胀系数及模量的失配，从而减小纤维的物理损伤。

（2）低剪切强度。由于界面区是预定使基体发生

裂纹偏转的位置，因此界面层要有较低的剪切强度，从

而可以实现裂纹的偏转、纤维的拔出、脱黏等增韧机制。

（3）高化学稳定性。防止纤维在复合材料制备过

程中受损，并且在复合材料使役过程中能够稳定存在。

能够满足上述条件的界面层材料并不多，该类材料

通常由层状晶体材料组成，层间结合力较弱，且层片方

向与纤维表面平行，常用的有热解碳界面层与氮化硼界

面层。

热解碳是较为传统且常见的陶瓷基复合材料界面

层。最开始的时候研究人员发现，纤维表面原位生成的

碳界面层能够使得纤维与基体之间产生弱界面，从而提

高复合材料的断裂韧性。之后，研究人员开始通过在

纤维表面沉积热解碳的方式制备热解碳界面层 [1]。于

新民等 [6] 制备了含有碳界面层的 SiC/SiC 复合材料，并

研究了界面层厚度对材料力学性能的影响，结果表明，

0.1μm厚的界面层使材料的弯曲强度提高了 104.2% ；

界面层厚度增加到 0.16μm时，纤维的增强效果减弱，材

料的断裂行为变差。该课题组还研究了热解碳界面层

厚度分别为 0、90nm、180nm、310nm 时 SiC/SiC 复合材

料的强度，结果表明，当热解碳界面层厚度为 90nm 时，

复合材料的力学性能最高，进一步增加界面层厚度致使

纤维受到损伤，材料的力学性能下降 [7]。

氮化硼通常有两种存在形式，立方氮化硼与六方氮

化硼。立方氮化硼具有类金刚石结构特征，六方氮化

硼则于石墨结构相近。六方氮化硼与热解碳界面层相

比，其最大的优势在于抗氧化性。1987 年，Rice[8] 首次

在纤维表面制备氮化硼界面层，并应用于陶瓷基复合材

料的制备，其结果表明，氮化硼界面层显著提升了复合

材料的性能。之后越来越多的研究人员开始关注该类

界面层材料，并发展出一系列的制备方法。与热解碳界

面层不同，六方氮化硼氧化生成的氧化硼能够阻止氧气

对于纤维的进一步氧化，从而提高了复合材料的高温性

能 [9]。研究还表明，氮化硼界面层的晶型结构越完善，

复合材料的抗氧化性能越好 [9]。Wu 等 [10] 发现，沉积

BN 界面层的 SiC/SiC 复合材料弯曲强度为 276MPa，
而采用相同工艺，无界面层的 SiC/SiC 复合材料弯曲强

度仅为 70MPa。Mu 等 [11] 采用蘸涂法在碳化硅纤维表

面制备了 BN 界面层，并采用 PCS（聚碳硅烷）前驱体

浸渍裂解法在 BN 界面层表面制备了 SiC 界面层，结果

表明，采用 BN/SiC 双界面层制备的复合材料弯曲强度

为 272MPa，而无界面层的 SiC/SiC 复合材料的弯曲强

度仅为 126MPa。Liu 等 [12] 采用蘸涂法在碳化硅纤维

表面制备了 BN 界面层，结果表明，与无 BN 界面层的

SiC/SiC 复合材料相比，弯曲强度提高了近两倍。Rice
等 [8] 的研究结果表明，没有界面层的复合材料其强度仅

有 80MPa，而含有 BN 界面层的复合材料，其强度高达

280MPa。
采用热解碳作为界面层能够使复合材料常温性能

图5  SiC/SiC复合材料脆性断裂微观形貌

Fig.5  Microstructure of brittle fracture surface of SiC/SiC composites

100mm

图4  不同界面层结合强度对材料性能的影响

Fig.4  Influence of bonding strength on mechanical properties of CMCs
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或高温惰性气氛下性能得到显著提升，但是热解碳在空

气气氛下 400℃便开始氧化 [13]，而陶瓷基复合材料多数

情况是在空气气氛下使用，因此热解碳界面层并非理

想界面层。通常热解碳界面层需要基体具有高的致密

度，从而使纤维不与外界氧化性气氛直接接触，或者在

热解碳表面再沉积一层或多次致密的保护类界面层，但

是在有裂纹产生的情况下，热解碳界面层仍然容易受到

损伤。氮化硼界面层在抗氧化方面优于热解碳界面层，

但是其本身也非理想界面层，例如在湿气环境下，氮化

硼界面层也容易受到损伤。尽管大量研究人员试图开

发新类型的界面层材料，但是截至目前还未见到相关报

道。即使是多界面层材料，通常在内界面层也选用热解

碳界面层或氮化硼界面层，而外界面层通常起到保护内

界面层的作用 [14]。因此，开发新类型的抗氧化界面层

是未来的发展趋势之一。

3  界面层常用的制备方法

3.1  氮化硼界面层常用的制备方法

BN 界面层的制备方法主要采用化学气相渗透法、

先驱体浸渍裂解法及蘸涂反应法。采用化学气相渗透

法时，常用的前驱体类型有 BF3 或 BCl3
[15-17] 与 NH3，其

中采用 BF3 时，由于产物 HF 为强腐蚀性气体，因此不

建议采用。其他类型的含硼前驱体也可以用于化学气

相渗透法制备 BN 界面层。Wu 等 [10] 采用 Cl3B3N3H3

为前驱体，采用化学气相渗透法制备了 BN 界面层。研

究表明，沉积速率及结构与沉积温度、氢气流速及沉

积时间有关。Lorrette 等 [18] 采用三（二甲氨基）硼烷

（C6H18BN3，TDMAB）作为前驱体，氢气作为载气，通过

焦耳热将碳纤维加热到 1300℃，在其表面制备了 BN 界

面层，该前驱体具有无毒、非燃爆、对纤维无腐蚀的优

点。B2H6 与氨气在 700℃的温度下也可以制备出 BN
界面层，制备的界面层表面光滑，并且无明显缺陷。当

氨气过量时，俄歇电子能谱表明制备的 BN 近乎化学计

量比。研究还表明在 500~900℃之间，温度对沉积速率

影响不大 [19]。此外，具有化学计量比的前驱体近年来也

受到重视，如 BH3NH3
[20-22] 与 B3N3H6

[23]。采用蘸涂反应

法时，通常采用尿素引入氮源，采用硼酸引入硼源。Mu
等 [11] 采用尿素与硼酸蘸涂法在碳化硅纤维表面制备了

BN 界面层，进而采用 PCS 前驱体浸渍裂解法在 BN 界

面层表面制备了 SiC 界面层，X- 射线衍射法、拉曼光谱

及扫描电镜得出的结果表明，制备的 BN 界面层晶型较

差。Liu 等 [12] 也采用硼酸与尿素制备了 BN 界面层，当

蘸涂次数达到 3 次时，可形成比较致密的 BN 界面层。

笔者采用前驱体浸渍裂解法制备了 BN 界面层，通过控

制前驱体的浓度与浸渍次数实现对界面层厚度的控制，

制备的 BN 界面层能够在纤维表面均匀覆盖，但是较为

疏松，如图 6（a）所示。采用化学气相渗透法制备的

BN 界面层（图 6（b））的优点是较为致密、均匀性好，通

过调节沉积温度与时间等参数可以实现 BN 晶型及厚

度的调控，但是此种方法对于设备要求较高，该方法是

目前最常用的 BN 界面层制备方法。而采用先驱体浸

渍裂解法或蘸涂法制备 BN 界面层时，工艺相对较为简

单，并且通常对设备要求较低，但是制备的界面层较为

疏松。

3.2  热解碳界面层常用的制备方法

热解碳的制备方法有化学气相渗透法与树脂浸渍

裂解法。化学气相渗透法制备热解碳通常指采用含有

碳、氢元素的烷基、烯基或者炔基等气体，它们在一定温

度下发生脱氢反应，在纤维表面沉积剩余的碳或者碳的

同素异形体，得到的界面层较为致密，如图 7 所示。为

增加纤维束内沉积的均匀性，理想的化学气相渗透沉积

条件是无限缓慢的沉积速率 [24]，因此通常界面层沉积

是在负压下实现。根据制备工艺条件的不同，热解碳依

据微观结构的不同可以被分为各向同性热解碳与各向

异性热解碳两类 [25]。化学气相渗透法采用的先驱体类

型有乙炔 [26]、丙烯 [7-8,27]、甲烷 [28]、丙烷 [29-30]、天然气 [31-32]、

液化石油气 [33] 等气体，其中甲烷最易控制，研究也相对

成熟，最佳沉积温度为 1100℃左右。乙炔沉积温度大

（a）PIP 工艺制备的 BN 界面层

（b）CVI 工艺制备的 BN 界面层

图6  由不同工艺制备的BN界面层

Fig.6  BN interphase prepared by different methods

10mm

5mm
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约 700~900℃，但是由于乙炔非常活泼，因此沉积产物

复杂，甚至有纳米管生成，沉积参数不易控制。天然气

与液化石油气等气体通常为降低成本而在制备碳 / 碳
复合材料时使用，采用其制备碳化硅陶瓷基复合材料界

面层的报道较少。

采用浸渍裂解法制备热解碳界面层时，通常是将纤

维浸入到高分子溶液中，例如酚醛树脂，经干燥除掉溶

剂后再在惰性气氛中裂解。通过控制树脂溶液的浓度

及浸渍次数来实现对界面层厚度的控制。Jones 等 [34]

采用裂解法将 Nicalon 纤维表面的上浆剂进行裂解，从

而得到一层薄薄的热解碳界面层，结果表明 Nicalon 纤

维增强的碳化硅基复合材料性能得到了提升。

3.3  界面层制备方法比较

界面层制备方法主要有化学气相沉积法、前驱体浸

渍裂解法及蘸涂反应法等，其中前驱体浸渍裂解法与蘸

涂反应法工艺相对简单，对于设备要求较低，但是形成

的界面层致密度通常较低，且试验结果重复性较差。化

学气相反应法制备界面层可以实现对界面层厚度、晶型

结构的调控，是目前主流的纤维界面层制备方法，然而

仍具有以下缺点：

（1）设备要求高：界面层沉积设备，尤其是氮化硼

沉积设备，对于沉积设备具有较高的要求，通常涉及气

体混合系统、高温加热系统、尾气过滤系统以及尾气处

理系统。

（2）能 源 消 耗 高：界 面 层 沉 积 温 度 通 常 在

700~1400℃之间，并且沉积过程从几十分钟到几小时甚

至几十小时不等，因此沉积过程需要消耗大量的水、电

等资源，属于高能耗工艺过程。

（3）环境污染大：热解碳沉积过程中会产生大量有

机气体、焦油等污染物，氮化硼沉积过程中会产生大量

粉尘、HCl 或 HF 酸等强腐蚀性气体，因此属于高污染

工艺过程 [13,35]。

（4）原材料利用率低：目前界面层沉积较为成熟的

技术为等温气相沉积技术，炉体空间利用率通常较低，

且原材料转化率也较低 [36-37]。

4  界面性能评价技术

与力学性能密切相关的界面性能主要有：界面强度

（拉伸强度与剪切强度）、摩擦系数、界面剪切应力及界

面滑移能，其中界面拉伸强度是指当复合材料受到垂直

于纤维轴方向的拉伸应力时不发生破坏的强度，界面剪

切强度是指使纤维脱黏所需的应力大小，界面剪切应

力是指界面产生裂纹时所需的应力。界面性能的测试

主要是在界面施加拉伸或剪切力。由于使界面产生拉

伸应力的表征测试难度较大，因此大部分界面性能的

表征主要集中在界面剪切强度的表征，其主要的测试

方法是将纤维拉拔出或者是推出基体，从而测试其结

合力 [38-39]。

为了表征复合材料中纤维界面结合强度，有一种方

法是借鉴树脂基复合材料中的单纤维拔出方法。如图

8 所示 [40]，嵌入基体中的单根纤维另一端裸露在外面，

通过拉伸试验机测量纤维拔出时需要的力及位移。另

一种引申出来的测试方法是将纤维的两端置于基体中，

中间部分裸露在外面，然后采用拉伸试验机测量纤维拔

出时的力与位移 [40]。随着拉伸试验机夹具位移的不断

变化，牵引力最终将达到峰值，进而迅速下降。通常认

为牵引力达到峰值时纤维开始脱黏，力迅速下降阶段是

由于纤维从基体中开始滑脱造成，该部分的应力应变曲

线能够反映出摩擦力的大小。在纤维完全拔出之前，通

过反复加载卸载可以测量出静态或动态的摩擦力大小。

数据处理时，通过综合考虑纤维直径、埋入深度、纤维与

基体的模量等参数，可以得出剪切强度、摩擦剪切强度

及摩擦系数等值。

评价纤维界面剪切性能及摩擦性能最常用的方法

是顶出法（图 9）。Marshall 等 [41] 采用维氏硬度计将抛

光后的复合材料中的纤维顶出来测量复合材料的界面

性能。后来根据此方法延伸出较多的界面性能测试方

法，当测试方法中样品较厚，顶出时只有部分纤维脱黏；

图7  CVI工艺制备的热解碳界面层

Fig.7  PyC interphase prepared by CVI method

图8  纤维拔出法测定界面强度示意图

Fig.8  Schematic illustrations of single fiber pullout tests for 

determining interfacial bonding strength

50mm
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当测试方法中样品较薄，样品中的纤维可以被全部顶

出。其中后者就是现在常用的顶出法 [42-43]。Marshall等 [41]

报道了一种超微力顶出法的试验设备，力的调节幅度可

达 0.3mN，位移分辨率为 0.16nm，压头采用三角形锥头，

通过电磁感应装置实现对压头施加力的调节，通过电容

位移计实现压对头位移的监测。此外，采用单根纤维或

单束纤维制备的微复合材料拉伸测试也可以表征纤维

与基体结合的界面性能。

纤维拔出法对于制样要求特别高，细直径纤维通常

难以制备出满足要求的样品，因此多数用于测试碳芯碳

化硅纤维制备的复合材料，如 SCS-6。顶出法由于样品

制备相对简单，因此可适用于细直径或大直径纤维制备

的陶瓷基复合材料样品，且由于该方法理论计算模型较

多，应用相对广泛。

界面性能主要通过滞回曲线、基体裂纹及非线性

变形进行表征，其中界面剪切强度与滞回曲线的宽度

（δ∆）有关联：

                      （2）

式中， ， ，σ 为加

载过程中的应力大小，σp 为卸载后的初始应力，Ec 为微

复材的模量，Rf 为纤维半径，泊松比 ϑ=ϑm=ϑf，Em 为基体

模量，Ef 为纤维模量，Vf 为纤维体积分数。通过微试样

拉伸断裂前最后一次循环中的 δ∆-σ数据得出界面剪

切强度值，通过扫描电镜确定断裂后标距区域内基体裂

纹的数目 N。

界面剪切强度与基体中的裂纹达到饱和时裂纹间

距（ls）与相应的应力同样有关联：

图9  纤维顶出法示意图

Fig.9  Schematic representation of the fiber push out method

                                                   （3）

                                                               （4）

此外，界面剪切强度还可以从应力应变曲线中采用

非线性变形模型得出。τ值可以通过对比理论应力应

变曲线与实际试验曲线而得出 [44]。采用不同的方法测

得的界面剪切强度如表 1 所示 [13,37,45-47]。尽管数据分散

性较大，并且不同方法得出的界面剪切强度相差较大，

但是对于未处理的碳化硅纤维制备的 SiC/SiC 复合材

料而言，当采用热解碳作为界面层时，界面剪切强度为

10~20MPa 之间；而对于处理过的碳化硅纤维制备的复

合材料，界面剪切强度在 100~300MPa 之间，并且当界

面层剪切强度较高时，材料的强度也随之升高 [48]。

5  结论

界面层对于复合材料的性能起着举足轻重的作用，

目前碳化硅陶瓷基复合材料的制备仍以热解碳界面层

或 BN 界面层为主，热解碳界面层的制备技术已经相对

成熟，BN 界面层的制备技术近年仍在快速发展，尤其

是新型原材料及新型制备工艺层出不穷。界面层的表

征评价技术对于复合材料性能优化具有重要意义，但是

目前表征评价技术仍然存在样品制备困难及数据分散

度大的问题。尽管目前界面层制备技术及相关理论已

经相对成熟，但是未来在以下方面仍存在较广阔的发展

空间：

（1）开发新型前驱体。开发具有环境友好型特点

的新型前驱体，从而减少对于环境的污染，并且能在较

低温度下进行沉积，从而降低能耗。

（2）开发新型制备工艺，提高原材料利用率。开发

新型沉积工艺，例如非等温气相沉积，以提高原材料利

用率；另一方面，可以提高炉体空间利用率或增加纤维

渗透性，如发展连续单丝沉积系统。

为充分发挥界面层在复合材料中所起的作用，进一

步提高材料性能，多层界面层设计可能成为未来发展趋

势，例如双界面层设计理念可以实现对内界面层的保

护、提高材料抗氧化性等优点。此外，由于 BN 界面层

对于湿气具有敏感性，因此掺杂某些元素，例如硅掺杂

氮化硼，可以提高界面层的抗氧化性，该类型的抗氧化

界面层设计也为发展趋势之一。
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