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[ 摘要 ] 陶瓷基复合材料（Ceramic Matrix Composites，CMC）具有耐高温、低密度、抗氧化、抗腐蚀、耐磨损等一系

列优越性能，被视为新一代高推重比航空发动机高温部件的首选材料。但 CMC 在应用环境中存在抗水汽氧化性能

不足等问题，需要在环境障涂层（Environmental Barrier Coatings，EBCs）的保护下长期服役。首先介绍了陶瓷基复

合材料和环境障涂层的整体发展现状，其次分别对陶瓷基复合材料和环境障涂层进行详细论述；综述了陶瓷基体、

纤维、界面层和陶瓷基复合材料的研究进展、应用情况以及近些年国内外学者新的研究成果；同时介绍了环境障涂

层的研究进展、制备方法，并综述了其失效机理的研究进展；总结了陶瓷基复合材料和环境障涂层当前存在的问题，

并对今后研究工作的重点作出了展望。
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环境下的应力要求，延长服役寿命，

是一种非常理想的发动机热端部件

材料 [2]。当前 CMC 主要应用于发

动机非转子组件的热端部件，如喷

管、低压涡轮静子叶片、喷管调节片

等，未来主要的应用目标为高压压气

机、高压涡轮叶片、导向叶片等。经

过 40 年的发展，CMC 在国外已成功

应用于多款型号发动机并实现工程

化生产，国内目前具备构件研制和小

批量生产能力，但相比较国外仍有明

显的差距。高性能陶瓷纤维的量产

局限着 CMC 的量产，阻碍着 CMC
的应用；CMC 制备技术尚不成熟，只

有美国、法国等少数几个国家掌握连

续纤维增韧碳化硅陶瓷基复合材料

陶 瓷 基 复 合 材 料（Ceramic 
Matrix Composites，CMC）作为未

来航空航天发展的核心技术，将成

为航空发动机制造的需求材料。目

前推重比 10 一级的航空发动机涡

轮进口温度达到 1500 ℃，推重比

12~15 的发动机涡轮进口平均温度

超 过 1800℃，推 重 比 15~20 以 上

的发动机涡轮进口温度最高可达

2227~2470℃，而耐热性能最好的镍

基高温合金工作温度约 1100℃，并

已发展到接近其使用温度的极限 [1]。

区别于现有的高温合金材料体系，

CMC 的工作温度高达 1650℃，不仅

能减轻发动机质量、减少油耗、提高

涡轮前温度，而且能够承受极端高温
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产业化技术。

CMC 综合性能优越，具有广泛的

应用前景，但在服役过程中会面临应

力氧化、环境腐蚀两个主要问题。应

对氧化问题已经找到有效的解决方

法，环境腐蚀问题还在进一步探索研

究 [3]。如何使 CMC 构件在燃气环境

中长时间服役成为决定 CMC 在发动

机热端部件上实际应用的关键。环

境障涂层（EBCs）正是解决这一难题

的关键技术。环境障涂层具备熔点

高、结构致密、表面稳定性好、氧渗透

能力低、化学稳定性好等特点 [4]，主要

用来抵抗环境腐蚀，同时还兼具阻断

及愈合裂纹和空隙的作用 [5]。目前

环境障涂层（Environmental Barrier 
Coatings，EBCs）已经发展到第 3
代，第 1 代环境障涂层抗水氧腐蚀能

力不佳；第 2 代环境障涂层研究日

趋成熟，已经通过了发动机试车考

核，但在高温下（1300℃），涂层中的

钡锶铝硅酸盐（Bariam，Strontium，

Aluminosilicate，BSAS）与 SiO2 反

应生成的低熔点玻璃相会使涂层的

结合力下降；第 3 代环境障涂层稀

土硅酸盐解决了表面层长时间服役

温度的问题，但在热循环过程中仍然

会出现裂纹。着眼于未来 CMC 的

发展与应用，美国 NASA 结合热障

涂层设计了承温能力为 1650℃的用

于保护 CMC 的新型 EBCs 系统（T/ 
EBCs 体系）。环境障涂层发展迅速，

但还有很多问题尚待解决 [6]。

CMC
CMC 由陶瓷基体、增强纤维和

界面层构成，在陶瓷基体中引入纤维

作为增强材料，形成以纤维作为增强

相、以陶瓷基体为连续相的复合材

料 [7]。陶瓷基复合材料构件制备流

程如图 1 所示 [4]，其制备过程可分为

4 个阶段：具体结构纤维预制体的制

备→陶瓷先驱体在纤维预制体表面

沉积或浸渍 – 裂解形成界面相→致

密化纤维预制体，形成陶瓷基体→进

一步加工制造形成制品 [4]。

CMC 种类繁多，不同类型的基

体材料、纤维材料、界面层材料将影

响复合材料整体性能，本节从结构上

介绍 3 个组成部分的基本情况、制

备工艺、性能及研究进展，进而阐述

CMC 的制备工艺、性能研究进展及

应用。

1 陶瓷基体

1.1 基本介绍

陶瓷基体主要分为 3 类：玻璃陶

瓷、氧化物陶瓷和非氧化物陶瓷。不

同的基体性能存在较大的区别：（1）

玻璃陶瓷基体的制备过程中，增强纤

维的损伤比较小，增韧效果好，但是

容易产生高温蠕变，耐热性较差；（2）
氧化物陶瓷基体在高温氧化环境中，

纤维稳定性较差，容易与基体发生反

应，甚至纤维会出现热退化情况，总

的来说，氧化物陶瓷基体的耐热性能

也比较差；（3）非氧化物陶瓷主要指

的是 SiC 陶瓷和 Si3N4 陶瓷，这类陶

瓷具有耐腐蚀、耐氧化、耐高温、高强

度的特性，应用前景非常广阔 [8–9]。

陶瓷基体的选择需要考虑两个

方面：（1）材料是否具有较高的耐温

性及良好的界面相容性，这将决定材

料是否能够保护纤维，承受载荷；（2）
材料的稳定性，材料能否承受服役环

境的考核，如果基体产生裂纹，其扩展

方式如何变化等。这两个方面都与陶

瓷本身具有的性质有关，除此之外，陶

瓷的成型性能、基体与纤维结合性能

都会影响到陶瓷基体的选择 [10]。

目前主要用到的基体材料为

SiC、Si3N4、BN，基本性能如表 1 所

示 [10]，可以看到，BN 的力学性能比

较差，Si3N4 的烧结温度比较低，只有

SiC综合性能良好。除表 1中介绍的，

还有一些常用的基体材料如 Al2O3、

ZrO2、钙铝硅酸盐玻璃、石英玻璃等，

由于性能差异，这些基体材料应用范

图1 陶瓷基复合材料构件制备流程图

Fig.1 Preparation flow chart of ceramic matrix composites

表1 常见陶瓷基体的性能

Table 1 Properties of common ceramics

不同陶瓷基体 密度 /（g ·cm–3） 弯曲强度 /GPa 相变温度 /℃ 弹性模量 /GPa 热膨胀系数 /10–6K–1

SiC 3.17 700 2600 100 4.5

Si3N4 2.4 171 1899 98 3.1

BN 1.25 96 3000 11 —

界面层/预制体 致密化坯体结构排列纤维预制体（三维） 复合材料制品

界面层
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围也存在区别。以 CMC 在航空发

动机热端部件的应用为例，玻璃陶瓷

基体一般不适用于此方向，氧化物陶

瓷基体应用受到限制，而非氧化物陶

瓷基体得到广泛应用 [1]。镍基高温

合金与陶瓷基复合材料的性能差异

如图 2 所示，直观地比较了 CMC 相

对于高温合金的优势和劣势。

1.2 制备方法

陶 瓷 基 体 的 制 造 方 法 一 般

有 反 应 烧 结（Reaction Sintering，
RS）、先驱体浸渍裂解法（Precursor 
Infiltration Pyrolysis，PIP）、液相硅

渗透法（Liquid Silicon Infiltration，
LSI）、化学气相渗透法（Chemical 
Vapor Infiltration，CVI）等，比较常

用的有等压热梯度 CVI 法。这些制

造方法主要是将原料物质以气相、液

相或者粒子的形式导入纤维预制体，

通过反应或烧结过程形成陶瓷基体。

关于 SiC 陶瓷基体的制备，纯 SiC 陶

瓷主要通过聚碳硅烷的高温裂解和

三氯甲基硅烷的化学气相沉积所得，

而 SiC 基复合陶瓷则是对纯 SiC 陶

瓷掺杂其他元素进行改性 [7,11]。制备

陶瓷基体各方法的原理以及优缺点

如表 2 所示 [12]。

2 增强纤维

2.1 基本介绍

增强纤维作为 CMC 的主要承

力部分，其性能的优劣将决定产品

性能的好坏。因此，对增强纤维的

要求，首先应具备纤维增韧的特性：

如连续性、高强度、高弹性等；其次

还应具备耐高温、高比强、高的介电

常数等。

常用的增强纤维有碳纤维、碳化

硅纤维、氧化铝纤维、氮化硅纤维、硼

纤维、石英纤维等。碳纤维是目前开

发最成熟、性能最好的纤维之一，其

高温性能好、抗氧化性能差；氧化铝

纤维虽然抗氧化性能较好，但在高温

条件下会出现晶粒相变、晶粒粗化、

玻璃相蠕变等现象，影响高温性能；

氮化硅纤维具有优异的力学性能、高

温性能、抗氧化腐蚀性能，但性能不

稳定、杂质含量较高；硼纤维制造困

难、生产率很低、价格昂贵；石英纤

维具有热退化倾向，工作温度超过

600℃强度会急剧下降；而碳化硅纤

维作为一种新型纤维，具有高的比

强度和比模量、卓越的耐热性能、优

良的抗疲劳和抗蠕变性及使用可靠

性 [10,13]。由于 SiC 纤维在航空航天、

原子能、武器装备等领域具有良好的

应用前景及应用价值，因此对 SiC 纤

维的研究成为各国研究的重点，也是

本文研究的重点。

2.2 研究现状

国外由先驱体转化法已成功制

备出 3 代碳化硅纤维，已实现工业

化和商业化。国内对碳化硅纤维的

研究起步较晚，其研究和应用相对

落后。目前国内对碳化硅纤维的研

究在制备技术上已经突破核心技

术，制备出来的产品也已经接近国

外同类产品；在工程化生产上，国内

已经实现第 1 代碳化硅纤维的工业

化生产和初步实现第 2 代碳化硅纤

维工业化生产。但是在纤维的综合
图2 镍基高温合金与陶瓷基复合材料的性能差异

Fig.2 Performance differences between nickel-based superalloy and ceramic matrix composites

表2 陶瓷基体制备方法的原理和优缺点

Table 2 Principles, advantages and disadvantages of preparation method of ceramic substrate

CMC基体制备方法 原理 优点 缺点

CVI 法 在高温下原料气体通入纤维预制体，在纤维表面反应，
围绕纤维堆积形成陶瓷基体

有利于形成高纯度和
高结晶度的基体

预制体表面堵塞时，基体的致密性很难提
高，沉积速度低，工艺时间长，高成本

PIP 法
聚合物陶瓷先驱体液相浸渍纤维预制体，然后通过热
处理硬化和无机化形成陶瓷基体

成本相对较低
难以形成稳定和坚固的陶瓷基体，多次浸
渍 – 裂解增加成本

LSI 法 熔融硅浸渍 C/C 复合材料毛坯，共同冷却硬化后填埋
了孔隙形成陶瓷基体

有较高的气密性和高
的结晶性

碳化体积收缩，形成大的气孔，导致在填埋
的地方形成硅残留和未反应的碳残留

RS 法
在高温高压下进行热处理液相反应，采用添加烧结助
剂的基体微细粒子填充纤维预制体形成陶瓷基体

比较致密，结晶性也
较高

微粒填充纤维预制体难以做到均质分布

A：镍基高温合金
B：陶瓷基复合材料 

密度
A：7.9~8.4g/m3

B：2.0~3.2g/m3

最高耐温
A：1100℃
B：1650℃

         高温稳定性
A：1050℃后急剧变软
B：比强度和比模量与
      温度正相关

              表面特性
A：单晶、光滑致密
B：需较强的编制工艺才能
      达到光洁表面

              结构强度
A：各向同性
B：单方向抗拉强度极高

抗氧化性能
A：一般
B：良好

性能差异
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性能与产能上，与国外产品仍有一

段差距，如日本碳公司和日本宇部

兴产公司已实现百吨级产能，而我

国大部分碳化硅纤维研制公司仅达

到 10t 级产能。

第 1 代高氧高碳 SiC 纤维主要

以日本碳公司生产的 Hi–Nicalon 系

列的纤维和日本宇部兴产公司生产

的 Tyranno Lox–M 纤维为代表。两

者的成分组成分别为 Si56.5C31.2O12.3、

Si54C32O12Ti2，纤维含氧质量分数均

在 10% 以上，纤维中含有部分玻璃

态的 SiOxCy 相和游离碳。在惰性高

温环境中，玻璃态相发生分解，随着

SiC 的粗化，产生大量的裂纹和空隙；

在氧化环境中，除了玻璃态相的分

解外，纤维表面发生氧化，产生 CO
气体，导致产生孔洞，使得纤维的力

学性能和高温稳定性受到了很大影

响 [4,7]。

第 2 代低氧高碳 SiC 纤维主要

以日本碳公司和日本宇部兴产公司

生产的 Hi–Nicalon 纤维和 Tyranno 
ZE 纤维为代表。两者的成分组成分

别为 Si62.5C37O0.5 和 Si58.5C38.5O2Zr1，与

第 1 代纤维相比较，氧含量变低、游

离碳含量升高、结晶后的 SiC 晶粒尺

寸更大，使得第 2 代 SiC 纤维能够在

1200~1300℃的大气环境中热稳定性

明显提高，但其在高温氧化气氛中稳

定性依旧不够好 [4,7]。

第 3 代 SiC 纤维主要以日本碳

公司的 Hi–NicalonS 纤维、日本宇部

公司的 Tyranno SA 纤维和美国道康

宁公司的 Sylramic 纤维等为代表。

3 者的成分组成分别为 Si69C31O0.2、

Si68C32Al0.6、Si67C29O0.8B2.3N0.4Ti2.1，与

第 2 代纤维相比较，有 3 个重大改

进：一是其组成近化学计量比型；二

是游离碳含量进一步降低；三是制

备过程中引入烧结助剂有效阻止纤

维晶粒的过大生长及多孔结构的形

成。这些改进进一步提高了纤维的

致密化程度和耐高温性能、抗氧化性

能以及抗蠕变性能，使得第 3 代纤维

能在 1300~1800℃的大气环境中保

持稳定性 [4,7,14]。我国部分研究单位

对 SiC 纤维的研究成果如不同耐温

特性和不同功能的系列连续碳化硅

纤维 KD–I 型、KD–II 型和 KD–SA
型的纤维各项性能达到或接近了国

外同类产品水平；通过电子辐照和

热化学交联的方式，实现了碳化硅原

丝纤维的非氧气氛交联，制得低氧含

量的交联纤维，再经过高温烧成制得

低氧含量的高耐温碳化硅纤维，其性

能接近日本同类产品水平，实现了第

1 代碳化硅纤维的产业化 [4]。

2.3 制造方法

碳化硅纤维的制备方法有 4 种：

化学气相沉积法、有机体聚合物先驱

体转化法、活性炭纤维转化法和超微

细粉烧结法，但主要的制备技术还是

化学气相沉积法和有机体聚合物先

驱体转化法。

化学气相沉积法（CVD）制作

SiC 纤维，常用水银电极直流加热

法，即在连续的钨丝或碳丝芯材上沉

积 SiC。在管式反应器中，向水银电

极通直流电，加热基体（钨芯或碳芯）

到 1200℃以上；然后，通入氯硅烷和

氢气的混合气体，两者反应裂解为碳

化硅微晶，并沉积在基体上，形成带

有基体的复合型 SiC 连续纤维。此

方法制备出来的 SiC 纤维具有极好

的抗拉强度和抗蠕变性能，但生产效

率太低、成本太高，无法实现工业化

生产 [15]。

有机体聚合物先驱体转化法制

作 SiC 纤维，具体步骤：（1）二甲基

二氯硅烷脱氯聚合成聚二甲基硅烷；

（2）聚二甲基硅烷通过热分解、重排、

缩聚形成聚碳硅烷；（3）聚二甲基硅

烷熔融纺丝形成原纤维；（4）原纤维

的不融化处理和不融化纤维的高温

烧成。这种方法避免了陶瓷的高温

烧结，降低能耗，实现低成本制造，但

是制备周期长，材料的孔隙率较高，

需要多次浸渍才能获得致密的复合

材料 [4,14]。聚合物先驱体转化法制

备过程中的一些反应过程及机理如

图 3 所示 [14]。

3 界面层

3.1 基本介绍

界面层作为纤维和基体传递载

荷的过渡区，其界面种类、结合强度、

结合方式、界面相的作用，对复合材

料的力学性能、纤维受损程度、断裂

行为产生很大的影响。界面层的存

图3 聚合物先驱体转化法制备SiC纤维流程图

Fig.3 Flow chart of preparation of SiC fiber by polymer precursor conversion
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在使在纤维 / 基体结合体系中引入

弱连接，能够使陶瓷基复合材料发生

韧性断裂，其断裂行为主要包括裂纹

偏转、微裂纹形成、界面解离、纤维断

裂以及纤维拔出等形式 [16]。界面层

在断裂过程中的主要功能：（1）具备

一定的强度，将载荷由基体传递给纤

维；（2）防止热膨胀失配及纤维反应

受损；（3）降低界面结合强度，裂纹

发生偏转，实现韧性破坏 [17]。

界面层对界面结合力有很高的

要求，结合太强会出现脆性断裂；若

界面结合强度过低，界面将无法传递

外部载荷到陶瓷纤维上，难以起到增

强的作用。降低界面结合强度有两

种方法：（1）在基体与界面或界面与

纤维之间产生滑移面；（2）界面层与

基体和纤维的剪切强度大于界面层

的剪切强度，使界面层发生剪切变

形，产生屈服界面，提高 CMC 的力

学性能。利用第 2 种方法来降低界

面结合强度如图 4 所示，在纤维表面

沉积易剪切断裂的物质，使界面层发

生剪切变形，来改变 CMC 的断裂方

式，可以看到，材料由脆性断裂变为

韧性断裂 [18–19]。

CMC 的界面结合方式包括化学

结合、物理结合、机械结合和扩散结

合，其中以化学结合为主。考虑界面

的结合形式，界面相材料的选择也不

是任意的，首先要满足低模量的要求，

能够缓冲基体和纤维的热膨胀系数，

减小纤维损伤；其次要求低的剪切模

量，较低的剪切模量才能实现裂纹偏

转，从而增韧；最后要求高的稳定性，

能够在服役环境中稳定存在 [17]。

目前常用的界面层为热解碳界

面层（PyC）和氮化硼界面层（BN）。

热解碳界面层主要是在纤维和基体

中产生弱界面来提高断裂韧性，最佳

厚度为 0.1~0.3µm，界面破坏的形式

以界面滑移为主，常用的制备方法

有化学气相渗透法和树脂浸渍裂解

法。氮化硼界面层与热解碳界面层

有所区别，主要是通过阻止氧气对纤

维的氧化来提高其高温性能，抗氧化

能力优于热解碳界面层，最佳厚度为

0.3~0.5µm，界面破坏的形式以层内

剪切为主，常用的制备方法有化学气

相渗透法、先驱体浸渍裂解法及蘸涂

反应法 [19]。这两种界面层都满足低

模量、低剪切模量的要求，但抗氧化

性差。一些其他常用界面层的性能

如表 3 所示 [20]，可以看到，热膨胀系

数相差不大，SiC 界面层的抗氧化能

力优于 BN, 对研究复合界面层具有

重要的参考价值。

3.2 研究进展

热解碳界面层和氮化硼界面层

虽然在 C/SiC、SiC/SiC 复合材料已

被广泛应用，但近年针对性的研究仍

在不断深入进行。下面是一些国内

外学者对两种界面层制备方法、性能

的进一步研究。

于新民等 [21] 利用低压化学气

相沉积法（LPCVD）制备了 SiCf/SiC
复合材料的热解碳界面层，主要研究

了 LPCVD 中反应气丙烯的含量变

化对碳层结构特性和力学性能的影

响，发现热解碳界面层形貌粗糙程度

将影响 SiCf/SiC 复合材料断裂机理。

Zhen 等 [22] 通过化学气相沉积法

图4 陶瓷基复合材料的界面结合情况

Fig.4 Interface bonding of ceramic matrix composites

弱界面结合

SiC纤维

界面相

沉积易被剪切断裂的物质

SiC纤维

界面相发生剪切变形平面断裂

强界面结合

纤维拔出

纤维断裂

表3 常用界面层的性能

Table 3 Performance of common interface layers

性能 密度 /（g ·cm–3） 熔点 /℃ 沸点 /℃ 热膨胀系数 /（10–6K–1） 氧化温度 /℃

SiO2 2.32 1728 2950 5 —

TiO2 4.24 1840 2227 4~8 —

Al2O3 3.97 2015 2980 8 —

SiC 3.217 3000 3500 4.2~5.5 900~1000
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（CVD）在热解碳界面上原位引入垂

直排列的碳纳米管，发现碳纳米管的

加入使 SiC/SiC 复合材料的弯曲强

度和断裂韧性分别提高了1.298 倍和

1.359 倍，更容易发生韧性断裂。张

冰玉等 [23] 利用先驱体浸渍裂解法制

备了热解碳界面层和热解碳与氮化

硼的双界面层（在 PyC 层外加 1 层

BN 层），研究了单界面层与双界面层

对 SiCf/SiC 复合材料力学性能和氧

化性能的影响，发现双界面层体系中

BN 层的存在对纤维具有一定的保

护作用。宋麦丽等 [24] 研究了热解碳

界面层的厚度对 3D C/SiC 复合材料

弯曲强度、界面结合情况的影响，发

现在界面厚度为 0.7µm 时，复合材料

综合性能好。

Tak 等 [25] 利用原子取代法在

SiC 纤维表面制备 BN 涂层，详细介

绍了制备流程和发生原子取代的过

程、涂层的特点，发现原子取代法减

少了 BN 层的表面不均匀和开裂现

象；吕晓旭等 [26] 总结了 BN 界面层

及复合界面层的制备工艺条件，并详

细研究了工艺条件（先驱体气体比

例、载气、沉积压力及温度）对其界

面层沉积速率和微观结构的影响，发

现温沉积的 BN 界面层对纤维的损

伤比较大，复合界面层具有优异的抗

氧化性能，但均匀性难以控制。

杨金华等 [17] 详细介绍了界面层

性能评价技术，并具体分析了其测

试步骤；康永等 [27] 总结了现阶段对

界面改性控制的 3 种主要方法，可通

过人为控制使界面层达到理想效果；

Li[28] 研究了纤维 / 基体界面特性对二

维 SiC/SiC 复合材料拉伸和疲劳行为

的影响，建立了界面性能与复合材料

拉伸和疲劳损伤之间的关系，详细分

析了界面剪应力和界面脱黏能对初

始基体开裂应力、基体开裂的演化、

初始和完全界面脱黏应力等影响。

4 CMC 的制备工艺

CMC 经过几十年的发展，制备

工艺已趋向成熟。目前常用的制备

方法有化学气相渗透法（CVI）、聚合

物先驱体浸渍裂解法（PIP）和熔渗

法（MI）。
4.1 CVI法

CVI 法是由化学气相沉积法

（Chemical Vapor Deposition，CVD）

发展起来的，其特点跟 CVD 很相似，

可以调整材料组分、改变晶体结构、

控制材料的形态等，但其原理、工艺

不同于 CVD 法。传统的 CVD 法

是直接在衬底材料表面沉积涂层，

而 CVI 法涉及到反应气体渗透的问

题，是在材料预制体内部生成固态陶

瓷类物质，以涂层的形式沉积到内

部纤维表面 [29–30]。CVI 技术按照工

艺的制备方法，可以分为：等温 CVI 
（ICVI）、热梯度 CVI 法、压力梯度

CVI 法、热梯度 – 压力梯度 CVI 法
（FCVI）、脉冲 CVI 法 5 大类，如表 4
所示 [30]，不同工艺气体的输送模式、

反应温度、设备结构形式、加热方法

都不同，可以利用上述 5 种技术的

优缺点来制备需要的 CMC 材料。

CVI 法原理：将具有特定形状的

纤维预制体置于沉积炉中，通入的气

态前驱体通过扩散、对流等方式进入

预制体内部，在一定温度下由于热激

活而发生复杂的化学反应，生成固态

的陶瓷类物质并以涂层的形式沉积于

纤维表面，随着沉积的继续进行，纤维

表面的涂层越来越厚，纤维间的空隙

越来越小，最终各涂层相互重叠，成为

材料内的连续相，即陶瓷基体 [29]。

4.2 PIP法

PIP 工艺最先用于以沥青或树

脂高聚物先驱体制备Cf/C复合材料，

后来逐渐推广到 CMC 制备，目前关

于 PIP 工艺技术已趋向成熟 [1]。用

PIP 工艺制备 CMC，具体流程为：将

液态陶瓷先驱体浸渍到真空、密封的

纤维编织体内，液态先驱体经过干燥

或交联固化，在惰性气体保护下或真

空环境下高温裂解，原位转化成陶瓷

基体。由于先驱体裂解过程中气态副

产物逸出及裂解后基体收缩，单次裂

解过程的陶瓷收缩率较低，制备过程

需重复多次浸渍 – 裂解过程才能实

现材料的致密化 [31]。

4.3 MI法
MI 法是熔体在无外力的作用

下，借助浸润产生的毛细管压力自发

进入多孔预制件的一种工艺。金属

熔体熔融浸渗法是首先将陶瓷粉末

通过一定的烧结工艺制成预制体，并

在高温下使金属熔体或金属间化合

物熔体自发的渗入到陶瓷预制体中

形成烧结制品。MI 法工艺路线：液

态金属或合金利用毛细管效应填充

至纤维预制体中，通过化学反应生成

基体相。具体流程为：（1）在预制体

中的纤维表面沉积形成界面相；（2）
在预制体内形成一定量的多孔热解

表4 5种CVI类型的优缺点

Table 4 Advantages and disadvantages of five CVI types

CVI 类型 优点 缺点

等温 CVI（ICVI） 工艺稳定、生产成本低、商业性强，
对工件形状没有要求

沉积速率低，生产周期太长，密度
不均匀

热梯度 CVI 法 防止预制体表面结皮，沉积速率
较快、致密化时间较短

各部件形成的组织结构和形貌
存在差异

压力梯度 CVI 法 制件的密度均匀性增加
仍易出现表面结皮的现象，部件
结构单一、不能沉积异型件

热梯度 – 压力梯度
CVI 法（FCVI）

沉积效率高、致密化时间短，制件
有较好的密度均匀性

只能沉积结构简单的薄壁构件，
设备要求高

脉冲 CVI 法 减小制件的密度梯度
设备要求较高，如果不回收处理反
应废气，浪费很大
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碳（PyC）基体；（3）在高温真空环境

中，将液态熔融硅渗入预制体内；（4）
熔融硅与 PyC 发生反应，最终生成

连续致密的 SiC 基体 [1,4]。

对 3 种 CMC 制备方法的工艺

流程、优缺点进行总结如图 5 和表 5
所示 [4,31]。

4.4 研究进展

各国对 CVI 法、PIP 法和 MI 法
都进行了详细研究，目前 CVI 法和

MI 法均已实现工业化生产，PIP 法

制备的部分产品也已达到实用化水

平 [31–32]，但 3 种制备工艺由于其各自

的局限性，已经很难满足高性能复合

材料的制备要求，因此，学者们提出

了新的研究方向。

一些学者认为新的制备工艺

或优化上述的工艺过程能够改善

CMC 性能。高晔等 [33] 介绍了一种

制备碳化硅纤维增强碳化硅基（SiCf/
SiC）复 合 材 料 的 新 方 法（Nano-
Infiltration and Transient Eutectic，
NITE），并详细介绍了 NITE 工艺发

展历程、复合材料性能特点以及应用

领域。Shimoda 等 [34] 用液相烧结法

（Liquid-Phase Sintering，LPS）研制

出无纤维 / 基体界面碳化硅纤维增

强碳化硅多孔基（SiC/SiC）复合材

料，并介绍了复合材料的制备方法、

制备过程中组织演变、力学性能、断

裂行为以及抗氧化性能，揭示了复合

材料的力学性能与基体组织之间的

关系、抗氧化性能与传统 SiCf/SiC 复

合材料之间的区别、基体的多孔结构

对断裂行为的影响；Schönfeld 等 [35]

用 PIP 法制备出碳化硅纤维增强碳

图5 3种CMC制备方法的工艺流程

Fig.5 Process flow of three CMC preparation methods

（a）CVI工艺流程

（b）PIP工艺流程

（c）MI工艺流程
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化硅基（SiC/SiC）复合材料，与常规

PIP 法不同，这项研究展示出一种无

需纤维涂层即可调节纤维 – 基体键

合的方法，通过将填料与适当的烧结

助剂结合使用，可以有针对性地调整

纤维与基体的黏结，从而制备耐损伤

的 SiC/SiC 复合材料，详细研究了工

艺过程中粉状填料、烧结助剂对纤

维、基体、复合材料力学性能的影响；

Wang 等 [36] 通过在 PIP 工艺中引入

活性填料硼，降低了 Cf/SiC 复合材料

内部的孔隙率，提高了材料的机械性

能；Liao 等 [37] 将铝合金直接填充到

多孔 Cf/SiC 复合材料中，使其具有

更好的断裂韧性和性能稳定性，主要

研究了多孔3D 针刺 Cf/SiC 复合材

料（称为 PIP–7）和 3D 针刺 Cf/SiC–
Al 复合材料（由碳纤维、SiC 和铝合

金组成）的堆积密度和开孔孔隙率，

研究发现铝合金引入多孔 3D 针刺

Cf/SiC 复合材料明显减少了复合材

料的制造时间和成本，力学性能得到

很大的提高。

还有一部分学者认为可以通过

多种制备工艺相互辅助来改善其性

能。Yang 等 [38] 用微波烧结和热成

型方法辅助 PIP 工艺成功制备出碳

化硅纤维增强碳化硅基（SiC/SiC）

复合材料，详细研究了微波烧结、热

成型压力对力学性能的影响，发现微

波烧结和热成型方法有利于减少制

造时间，提高致密化程度，改善力学

性能；Ortona 等 [39] 通过 CVI 和 PIP

工艺制造了 SiCf/SiC 复合材料，来降

低工艺成本；Zhu 等 [40] 引入了铝粉

作为活性填料，通过压力渗透工艺将

SiC 和 Al 粉填充到纤维预成型坯中，

来提高陶瓷产量，研究发现，铝的渗

入减少了基体中微裂纹的形成机会；

童长青等 [41] 通过 CVI 和料浆浸渍

工艺制备了 2D C/SiC 复合材料，发

现复合制备工艺制备出的复合材料

比纯 CVI 法制备的复合材料具有更

低的断裂强度和断裂模量，并且具有

更少的刚性破坏行为，其中料浆浸渍

工艺降低了层间剪切强度，但对拉伸

强度影响很小。

5 CMC 的性能研究

目前，CMC 性能研究主要集中

在力学性能、高温抗氧化性能、抗热

振性能，对于性能考核体系、寿命评

估模型的研究仍处在基础研究阶段。

张立同等 [42] 研究了 CVI 法制备

的连续纤维增韧碳化硅陶瓷基复合

材料（CMC–SiC）的微结构特征、应

力应变特征、氧化特征、抗热振性、抗

烧蚀性，总结了我国 CVI 法制造的

CMC–SiC 与国外材料性能的差异；

焦健等 [1] 总结了二维编制的 C/SiC
复合材料的基本性能、二维编制的

SiCf/SiC 复合材料的基本性能，不同

型号的 CMC 的基本性能；Yang 等 [43]

对 CMC 的疲劳损伤模型进行总结，

提出了一种新的疲劳损伤模型，用以

表征二维编织氧化物 / 氧化物 – 陶

瓷基复合材料疲劳损伤的演变过程，

并预测循环热冲击作用下的疲劳寿

命，在循环热冲击和无循环热冲击两

种条件下研究了复合材料的拉伸 –
压缩疲劳行为，分析了其极限疲劳强

度、循环应力应变曲线、疲劳破坏机

制等，发现该模型与试验数据吻合较

好；Hui 等 [44] 利用数值方法和试验

方法研究了二维 SiC/SiC 复合材料

的损伤机理，提出了一种微尺度 – 中

尺度耦合建模方法，从微观和中观尺

度上对 SiC/SiC 复合材料的损伤行

为进行数值模拟和试验研究，经过

模拟结果与试验结果比较，来验证

多尺度建模策略的有效性；Tao 等 [45]

对碳化硅纤维增强碳化硅基复合材

料的导热性能进行了研究，发现先在

SiCf 预制体积分数约 4% SiC 纳米

线（NWs），再用 CVI 法制备出来的

SiCf/SiC 复合材料具有良好导热性

能，而且梯度分布的 SiC 纳米线不仅

使复合材料内部的孔隙率降低、导热

率提高，而且使复合材料的弯曲强度

也得到明显提高。Han 等 [46] 研究了

热处理温度对 SiC/SiC 复合材料组

织和力学性能的影响。在 1300℃和

1500℃的 Ar 环境中对 SiC 纤维和

SiC/SiC 复合材料进行了 50h 的热处

理，发现纤维表面出现新的缺陷，基

体表面晶粒细化，随着热处理温度的

提高，纤维的平均抗拉强度、模量以

及基体裂纹密度和界面剪切应力都

会降低；Lamon[47] 对陶瓷、纤维的蠕

变行为进行研究，论述了 CMC 的蠕

变和断裂行为，以及影响蠕变和断裂

行为的因素，最后对不同类型的纤维

增强复合材料进行了蠕变试验和蠕

变性能研究，讨论了其机理和模型，

重点研究 CMC 微观结构 – 性能之

间关系、纤维和基体之间的载荷传

递；Sevener 等 [48] 利用数字图像相关

法（DIC）和裂纹张开位移（COD），

在扫描电子显微镜下研究了熔体渗

透 SiC/SiC CMC 在单轴拉伸载荷

下的基体裂纹演化规律；Chen 等 [49]

使用 X 射线计算机断层扫描技术对

表5 3种CMC制备工艺方法的优、缺点

Table 5 Advantages and disadvantages of three CMC preparation methods

制备工艺 温度要求 /℃ 优点 缺点

CVI 法 900~1200
（中温）

纤维损伤小、制备的陶瓷基体
纯度高

沉积速率低、制造周期长、成本
高、复合材料孔隙率高

PIP 法
800~1100
（低温）

处理温度较低、近净成型，能够
制备复杂的大尺寸构件

陶瓷收缩率低、周期长、复合
材料孔隙率高

MI 法 >1410
（高温）

工艺简单、反应速度快、制备周
期短、致密化程度较高

处理温度较高，制备过程中残留
有一定体积的金属，影响复合材
料的性能
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CMC 材料管中的裂纹进行 3D 检测

和定量表征，将数字体图像相关法

（DVC）与 X 射线计算机断层扫描

技术相结合，来判断样品的整体变

形、复杂的裂缝网络、裂纹的局部开

口及方向等；Hilmas 等 [50] 利用 X 射

线断层扫描技术，对熔体浸润的 SiC/
SiC 复合材料试样进行加载成像，观

察损伤累积的演化过程，并定量分析

基体开裂和纤维断裂等复合材料内

部的损伤机制；Hussey 等 [51] 利用纤

维推出法研究 SiC 纤维复合材料的

局部非均匀界面性能，发现界面脱附

与界面相的结构无关，界面剪切强

度与界面相的结构也没有直接联系；

Gowayed 等 [52] 使用刚度平均方法研

究了 CMC 缺陷对其弹性性能的影

响，发现不同种类缺陷对不同种类复

合材料的平面内拉伸模量、剪切模量

以及整个厚度的压缩模量产生不同

的影响；Santoro 等 [53] 用放电等离子

烧结（Spark Plasma Sintering，SPS）
和热压烧结制备出 SiC/SiC 复合材

料，研究了两种制备工艺对制备过程

中 α–SiC 相（最常见的 SiC 多型体）

和 β–SiC 相（3C 立方对称多型体）

相转变的影响，发现放电等离子烧结

（SPS）制备出来的复合材料烧结过

程中不会发生相转变，只有 β–SiC
相，从而改善其力学性能；Li 等 [54–56]

在室温和高温情况下，对 C/SiC 和

SiC/SiC 两种复合材料的损伤演化行

为、疲劳寿命、不同纤维预制体下界

面剪应力降解速率进行了比较，介绍

了不同条件下两种材料性能的差异。

6 CMC 的应用

CMC 的应用领域很广泛，在航

空航天领域，主要应用于航空发动

机、导弹、大型运载火箭、航天飞机

等 [31–32,57]。CMC 在航空发动机上具

体应用如图 6[5] 和表 6 所示 [1]。

环境障涂层

环境障涂层的发展借鉴了抗氧

化涂层的发展历程，结构上从单层体

系到双层体系，再到 3 层复合涂层体

系；组分上从硼硅化合物及硅酸盐，

发展到同时抗氧化、耐腐蚀的难熔

金属氧化物，由于与基体材料热失

配较大，涂层易剥离，所以选择了与

SiC 热膨胀系数相匹配的莫来石，以

莫来石为基础逐渐发展出 3 代环境

障涂层 [3, 58]。

环境障涂层的研究主要是为了

保护 CMC 在高温、腐蚀介质、燃气

冲刷、复杂应力的作用下稳定存在，

而对于 CMC 工件则是直接面临水

氧腐蚀降解严重威胁 [2,59–60]。SiC–
CMC 在高温、干燥的环境下，会生

成一层致密的 SiO2 氧化膜，当环境

中含有水蒸气时，SiO2 氧化膜会与

水蒸气反应，SiC 将发生较大的失

重，进而导致表面稳定性急剧下降
[6,61]。SiCf/SiC 在水氧耦合环境中的

腐蚀行为示意如图 7 所示 [62]。

图6 CMC在航空发动机上具体应用

Fig.6 Specific application of CMC in aero-engine

表6 CMC在不同航空发动机部位的具体应用

Table 6 Specific applications of CMC in different aero-engine parts

发动机型号 材料体系 应用机型 应用部位

M88–2 SPECARBINOX    
A262Cf/SiC 复合材料

阵风 外调节片

F119 SiC 复合材料 F–22 矢量喷管内壁板和外壁板

F414 SiC 复合材料 F/A-18 燃烧室

F100 SiCf/SiC F–15、F–16 密封片

F100–PW–229 SiC 基密封片 F–15、F–16 密封片

F110 SiCf/SiC F–6、F–15E 调节片

XTC76/3 SiCf/SiC 预研 燃烧室火焰筒

XTC77/1 SiC 复合材料 预研
燃烧室火焰筒，高压涡轮

静子叶片

XTC97 SiC 复合材料 预研 燃烧室

XTE76/1 SiCf/SiC 预研 低压涡轮静子叶片

EJ200 SiCf/SiC EF–2000 燃烧室、火焰稳定器和尾
喷管调节片

Trent800 SiC 复合材料 A330 等 扇形涡轮外环

F136 CMC — 涡轮 3 级导向叶片

Leap–X CMC C919 等 低压涡轮导向叶片

燃烧室衬管 导向叶片 整流罩 转子叶片 加力燃烧室
冷却流道

尾喷口叶片
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SiC（s）+3H2O → SiO2（s）+ 
3H2（g）+CO（g）

SiO2（s） +2H2O（g）→ Si（OH）4（g）
在设计环境障涂层时，必须考虑

以下 4 个要求：（1）材料氧渗透率低；

（2）环境障涂层的热膨胀系数与基

体匹配良好；（3）工作环境不发生相

转变，保持相结构稳定性；（4）涂层

和基体与基体表面生成的 SiO2 不发

生化学反应，有良好的化学匹配性。

环境障涂层材料上述几点要求示意

如图 8 所示 [54]，常用环境障涂层材

料的热膨胀系数如表 7 所示 [3,63]。

1 体系

第 1 代是莫来石 /YSZ 体系，由

莫来石中间层和氧化钇稳定的氧化

锆顶层组成，莫来石 /YSZ 涂层降低

了 SiO2 的挥发，但是保护持久性不

足，在 1300℃水蒸气环境下服役 100h
左右，涂层会氧化失效 [64]。同时莫

来石涂层黏结性差，容易产生裂纹等

图7 SiCf/SiC在水氧耦合环境中的腐蚀行为示意图

Fig.7 Corrosion behavior of SiCf/SiC in water-oxygen coupling environment

图8 环境障涂层材料的要求

Fig.8 EBCs material requirements

表7 常用环境障涂层材料的热膨胀系数

Table 7 Coefficient of thermal expansion of 
common EBCs

材料 热膨胀系数 /10–6K–1

Si 3.5~4.5

Si3N4 3~4

SiC 4.5~5.5

BSAS（单斜） 4~5

BSAS（六方） 7~8

莫来石 5~6

Y2SiO5 5~6

Er2SiO5 5~7

Yb2SiO5 3.5~4.5

缺陷，YSZ 的 CET 较高（是莫来石或

SiC 的 2 倍），涂层多次循环过程会产

生开裂或分层，故第 1 代环境障涂层

的抗水氧腐蚀能力不佳 [6, 58, 63, 65]。

第 2 代 是 BSAS（BaOSrO–
Al2O3–SiO2）体系，由莫来石中间层

和 BSAS 面层组成，BSAS 与莫来

石匹配性好，抗裂纹扩展能力强，

具有较低的 SiO2 活度，能够减少

涂层在腐蚀环境中的挥发，但在高

温（>1300℃）、高速燃气环境中，有

较大的挥发率，此外，在 1300℃时，

BSAS 会与过程中产生的 SiO2 反应，

生成低熔点玻璃相，使涂层的结合

力下降 [61]。第 2 代与第 1 代相比，

在涂覆莫来石涂层前，硅基陶瓷材

料表面加了一层硅，增强了涂层与

基体的结合力 [6, 58, 63, 65]。

第 3 代 是 稀 土 硅 酸 盐 体 系，

BSAS 面层换成温度更高的稀土硅

酸盐、锆酸盐等，此体系具有低的

SiO2 活度、低的热膨胀系数，高温相

稳定，故抗水氧腐蚀能力非常优良。

但是稀土硅酸盐本身与硅基陶瓷的

结合力不好，故需要考虑稀土硅酸盐

与莫来石层的化学相容性。目前稀

土硅酸盐环境障涂层很大问题是在

热循环过程中容易产生裂纹 [6, 66-67]。

第 4 代 T/EBCs 涂层体系，主要

包括４层：面层是耐高温的热障涂

层，主要由 La2Zr2O7 和 Gd2Zr2O7 等

具有低热导率的陶瓷材料组成，为

下面涂层和基体提供热保护，同时作

为第 1 级辐射屏蔽层减少来自高温

服役环境和涂层高温表面的热辐射；

第 2 层是能量消耗层和化学阻挡层，

以减缓面层和底层涂层间的应力；第

3 层是第 2 级辐射阻挡层和热控化学

阻挡中间层即 EBCs 涂层；第 4 层是

纳米复合材料黏结层涂层 [5, 58, 63]。美

国 NASA 自 20 世纪 80 年代开始研

发 EBC 系统，将环境障涂层划分成

6 代，前 3 代为上述的涂层体系，后 3
代环境障涂层主要是对稀土进行掺

杂或选用多组分稀土硅酸盐。其中，

第 4 代为稀土掺杂莫来石 –HfO2 或

稀土硅酸盐；第 5 代为多组分稀土

硅酸盐体系；第 6 代为多组分稀土

硅酸盐/自生长，对多组分硅酸盐体

系掺杂，掺杂物形成的氧化物对裂纹

具有封闭作用，因此涂层具有更好的
SiC–CMC

O2
H2O (g) 
高温

Si(OH)4  (g)
CO2

孔洞
裂纹

环境耐久性
相稳定性

涂层

基体

热膨胀系数
匹配良好的
化学相容性
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耐久性和自愈性 [66]。谭僖等 [6] 简单

分析了环境障涂层失效机制，重点

介绍了 EBC 系统的发展历史，并详

细介绍了近年 NASA 新型环境障涂

层的研究进展。上述第 4 代 T/EBCs
涂层的结构如图 9 所示，EBC 代际

的发展如图 10 所示 [62–67]，由第 1 代

服役温度 1300℃向第 4 代服役温度

1650℃转变，与此同时，服役寿命也

随着 EBC 代际发展而延长。

2 制备方法

与抗氧化涂层的制备方法相

似，环境障涂层的主要制备方法是

大气等离子喷涂法、等离子体 – 物

理气相沉积法、料浆浸渍和溶胶 –
凝胶法等。

大气等离子喷涂法（Air Plasma 
Spraying，APS）本质是利用等离子

火焰加热熔化喷涂粉末来形成涂层。

工艺流程为：先将基体预热，利用等

离子体火焰加热熔化喷涂粉末，并在

高速等离子体焰流的作用下，高速沉

积在经过粗化的洁净构件表面产生

塑性变形，形成扁平层并瞬间凝固，

最终形成由无数变形粒子相互交错

勾连，呈波浪式堆叠的层状结构涂

层。发生塑性变形的扁平粒子主要

依靠钩锚作用及部分的冶金结合相

互叠加形成涂层，涂层呈现典型的多

孔层状结构。该工艺喷涂效率高，能

获得较致密、结合强度较高的涂层，

但是涂层为无定形态，在高温使用过

程中容易发生晶粒长大和析晶的情

况，导致产生大量裂纹，而且制备成

本偏高 [3, 5, 58, 68]。

在等离子喷涂的基础上，又发

展出等离子体 – 物理气相沉积技术

（Plasma Physical Vapor Deposition，
PS–PVD）制备环境障涂层。在一个

低压受控的环境中沉积涂层，粉末通

过载气内送粉到喷枪，在喷枪内及喷

枪前端等离子焰流中受热熔融、气

化，在不同的焰流位置可实现气、液、

固多相沉积，能获得不同结构的涂层

如层状、柱状、混柱状等。PS–PVD
制备环境障涂层首先能实现基体预

热，莫来石在沉积过程中发生非晶

反应；其次组织结构变化多样，能够

在同一个设备上完成 3 层环境障涂

层的制备；最后，PS–PVD 与其他试

验装置相比，具有非视线喷涂的优

点。张小锋等 [2,69] 利用 PS–PVD 法

制备出 Yb2SiO5 环境障涂层，比较了

APS 和 PS–PVD 两种方法制备同样

涂层抗水氧腐蚀性能的优劣，研究

表明致密的 PS–PVD EBCs 相比于

APS EBCs 具有更好的抗水氧腐蚀

性能 [3, 5, 58, 68]。

料浆法的工艺流程为：首先将

各组分材料按照一定的比例混合均

匀，制成符合一定粒度要求的浆料

后，加入黏结剂和分散剂，形成一定

黏附性和流动性的浆料；其次将浆

料冲刷或喷涂到基体材料表面；最

后经过干燥固化、烧结、热处理形成

涂层。该工艺操作简单、成本低、不

受基体材料尺寸的影响，但是一次

性制备的涂层厚度较薄，因过厚容

易引起涂层开裂，需要多次制备多

次烧结，故会对复合材料的纤维造

成损伤 [3, 5, 58, 68]。

溶胶 – 凝胶法是利用金属化合

物经醇解或水解后形成溶胶，并将溶

胶涂覆到基体材料表面形成凝胶，再

通过加热处理去除有机物后形成涂

层。该工艺操作简单、成本低、能在

复杂的构件上形成涂层，但是在热处

图9 第4代T/EBCs涂层的结构

Fig.9 Structure of fourth generation T/EBCs coating

图10 EBC代际发展图

Fig.10 EBC intergenerational development
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理过程中有机物的挥发会造成体积收

缩，使涂层致密性大大降低 [3, 5, 58, 68]。

上述不同工艺的主要影响参数以及

优缺点如表 8 所示。

单一工艺制备 EBCs 还存在

很多问题，需要结合其他工艺方

法 来 解 决 缺 陷。 贺 世 美 等 [70] 采

用电子束物理气相沉积（Electrom 
Beam–Physical Vapor Deposition，
EB–PVD）技 术 在 Cf/SiC 上 制 备

Si 黏结层，利用等离子喷涂技术喷

涂 3Al2O3 ·2SiO2+BSAS 中 间 层 和

Yb2SiO5 面层，利用超低压等离子喷

涂技术（Ultra Low Pressure Plasma 
Spraying，LPPS）、等离子体 – 物理气

相沉积技术（Plasma Physical Vapor 
Deposition，PS–PVD）在 SiCf/SiC 基
材上制备 Si/Yb2SiO5/Yb2SiO7 涂层；

许振华等 [71] 用化学气相沉积与原

位合成相结合的方法制备 Si/Mullite/
La2Zr2O7 环境障涂层；Webster 等 [72]

利用流延成型工艺和烧结工艺，在C/
SiC 基体表面制备出 Y2SiO5、Y2SiO5/
Y2Si2O7 两种外层；Ueno 等 [73] 利用

溅射浸渍法在 Si3Ni4 基体上制得致

密的 Lu2Si2O7 涂层，还采用氧化结

合反应烧结法制得致密的 Lu2Si2O7；

王超等 [74–76] 提出了一种新的等离子

体 – 物理气相沉积技术，在 SiC/SiC 
CMC 材料上制备了具有层状和柱状

复合结构的环境障涂层，研究表明

此方法制备的 Si/Mullite/Yb2SiO5 涂

层，明显减少了水氧腐蚀速度，并且

表现出良好的抗热振性。

3 失效机理研究进展

环境障涂层的失效与涂层各层

的稳定性有关，还与各层之间的相容

性有关，具体服役环境下涂层如何失

效，很多文献已经做了详细的研究。

范金娟等 [77–78] 对环境障涂层失

效机理进行了划分，把环境障涂层

失效分为 3 种类型：氧化失效、热冲

击失效、水氧耦合失效。氧化失效产

生的原因是基体材料、黏结层发生氧

化，生成 SiO2，增加界面应力导致失

效；热冲击失效是涂层热膨胀系数

相差过大，在冷热循环过程中开裂

导致失效；水氧耦合失效的主要原

因是涂层结构界面出现了一层多孔

的 SiO2 层，孔洞相连导致涂层脱落

失效，而孔洞的产生与水氧作用下生

成的 Si（OH）4 气体有关。SiO2 与

BSAS 反应产生玻璃相，也会导致涂

层失效。上述研究还采用化学气相

沉积与等离子喷涂相结合的方法在

SiC/SiC 复合材料基体上制备了 Si/
莫来石 /Er2SiO5 环境障涂层，该涂层

在 1350℃可长时间使用，在 1500℃
短时间使用。在 1350℃时，涂层氧

化失效主要是由于涂层材料与基体

材料热膨胀不匹配使涂层中产生了

垂直于表面的裂纹，裂纹成为元素扩

散通道，加速环境中 O 元素扩散至

黏结层与基体并将其氧化，降低了涂

层与基体之间的黏结强度，从而导致

涂层脱落；在 1500℃时，涂层氧化失

效主要是元素快速扩散、反应生成大

量的气泡状玻璃态物质所致。

航空发动机运行过程中，硅质

碎屑被进气吸入并沉积在部件表

面时，EBCs 容易受到钙镁铝硅酸

盐（Calcium Magnesium Aluminum 
Silicate，CMAS）熔体的侵蚀 [79–80]，

这是导致环境障涂层失效的原因之

一。Grant 等 [81] 通过改变 CMAS 沉

积物的量、作用时间、温度来研究

CMAS 和 BSAS 之间的相互作用，

结合微观结构分析和渗透过程分析，

发现 EBCs 易受熔融 CMAS 的热化

学降解影响，相互作用涉及到 BSAS
在熔体中的溶解以及二次结晶相

的再沉淀等；Ahlborg 等 [79] 研究了

CMAS 和几种 EBCs 材料在 1500℃
下的热化学反应，详细介绍了不同时

间段 CMAS 反应抗性和相稳定性；

Zhang 等 [82–84] 研究出一种 EBCs 表

面镀 Al 改性的新方法来制备 Si/ 莫
来石 /Yb2SiO5 环境障涂层，发现经

Al 改性后，Al 和 Yb2SiO5 发生反应，

在 Yb2SiO5 顶涂层上形成了 Al2O3

覆盖层，这些覆盖物会阻碍 CMAS
与 EBCs 之间的反应，主要原因是

CMAS 上析出了许多难熔晶粒。经

Al 改性的 EBCs 样品比常规的 EBCs
具有更好的抗水氧腐蚀性能、热循环

性能以及 CMAS 耐腐蚀性。

陈旭等 [3] 通过不同的表征方法，

揭示了材料环境性能的演变规律，

利用质量变化、剩余强度、弹性模量、

声发射、热导率、内耗变化等手段，

从另一个角度解释环境障涂层失效

的原因：服役环境下涂层是否发生

失重、基体和纤维是否受损、基体裂

纹是否受到液相填封、涂层是否因较

大的烧结收缩导致涂层开裂、内耗

对材料损伤行为的影响等；Richards
等 [85] 用一种经过优化的大气等离子

喷涂工艺，以低功率沉积参数在 α–
SiC 衬底上沉积 Yb2SiO5/Al6Si2O13/Si 
EBCs 系统，以减少硅损耗，改善界面

附着力并减少缺陷浓度，研究发现改

表8 不同工艺的主要影响参数及优缺点

Table 8 Main influence parameters, advantages and disadvantages of different processes

制备工艺 主要参数 优点 缺点

大气等离子
喷涂法

粉料粒度、等离子弧能
量、主要气压与辅助气

压、喷涂距离等

喷涂效率高，能获得较致
密、结合强度较高涂层

涂层为无定形态，高温中容
易产生裂纹，制备成本高

溶胶 –
凝胶法

凝胶结构、黏度、
温度、时间

操作简单、成本低，能在复
杂的构件上形成涂层

在热处理过程中体积收缩，
使涂层致密性大大降低

料浆法
粉料粒度、黏度、料浆的

稳定性、流变性能
操作简单、成本低，不受基

体材料尺寸的影响
一次制备的涂层较薄，多次
制备对材料纤维有损伤
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变沉积工艺以获得更高的密度和增

加的层附着力并没有克服 Yb2SiO5/
Al6Si2O13/Si EBCs 系统的基本热机

械限制。试图通过增加涂层密度和

界面附着力来抑制氧化，并不能克服

由不匹配的 CTE（热膨胀系数）引

起的该材料系统固有的高应变能释

放速率，并且产生了还未报道过的破

坏机理。

对上述失效机理进行总结，如图

11 所示，将失效原因分为 4 个方面：

（1）长时间高温环境下，涂层收缩产

生微裂纹等缺陷；（2）涂层相变产生

裂纹，导致基体材料和黏结层发生氧

化；（3）涂层热膨胀系数不匹配产生

热应力，导致涂层开裂；（4）水氧腐

蚀、熔盐腐蚀使涂层表面产生裂纹、

孔洞等缺陷。

结论

CMC 的研究是从基体、纤维、界

面、涂层改性等几个方面入手，通过

改变组分、优化结构来提高复合材料

的服役温度和寿命。CMC 具有轻质、

高强度、耐高温、长寿命等优点，而

韧性和可加工性却很差。虽然 CMC
在研究上取得很大进展，但是实际应

用上还有些许问题尚未解决，现将问

题总结如下：

（1）CMC 数据库不完善，关于

基体、纤维、界面的结构特点、界面反

应、力学性能、热物理性能等没有详

细介绍，不利于结构设计。

（2）纤维的制备工艺、CMC 的

成型工艺、无损检测工艺等都较难控

制且制备工艺复杂，稍微差错可能会

导致材料制备失败。因此，开发新型

的制备工艺、工艺装置，将推动 CMC
发展。

（3）建立材料寿命评估模型。

材料损伤是航空发动机不可避免

的一个问题，损伤的程度将严重影

响材料的性能。因此，必须根据材

料的服役环境、失效机理进行寿命

评估。

（4）产品工程化生产能力不足，

要克服产业链中的关键核心技术如

预制体编织、基体致密化、材料的精

确加工与装配等。

CMC 尽管已具有广泛的应用范

围，但仍远未得到充分利用。倘若上

述问题得到解决之后，CMC 在各个

领域的应用将会有质的飞跃，尤其是

在航空航天中的应用。此外，CMC

损伤后的自愈问题，也是未来的研究

热点。

在 CMC 表面沉积 EBCs 能够显

著提高陶瓷基体的表面稳定性，但仍

然存在很多问题。EBCs 选材主要根

据目标材料的性能而定，缺乏判断某

种材料能否成为 EBCs 的理论依据。

各种制备工艺均存在不足，直接表征

复杂环境行为的手段很匮乏。就上

述问题，针对 EBCs 的发展提出如下

展望：

（1）满足高推重比航空发动机

对 CMC 的要求，在理论指导下开发

更耐高温、更耐腐蚀的 EBCs 体系。

（2）建立一种能评估 EBCs 涂

层复合材料的环境腐蚀损伤行为的

方法，以替代传统表征方法；建立简

单、低成本、高效的环境考核评价体

系，尽快实现材料的现实应用。

（3）改善涂层制备方法和工艺，

提高稀土硅酸盐环境障涂层的抗裂

纹生长性能。
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Research Progress of Ceramic Matrix Composites and Their Environmental 
Barrier Coatings

JIANG Zhou1,2,3, NI Jianyang1,2,3, ZHANG Xiaofeng1,2,3, HE Bing2,3, WANG Chao2,3, DONG Lin2,3, 
DENG Chunming2,3, DENG Changguang2,3, LIU Min1,2,3

(1. School of Materials and Energy, Guangdong University of Technology, Guangzhou 510640, China; 
2. National Engineering Laboratory for Modern Materials Surface Engineering Technology, 

Guangdong Institute of New Materials, Guangzhou 510650, China; 
3. The Key Laboratory of Guangdong for Modern Surface Engineering Technology, Guangzhou 510650, China)

[ABSTRACT]  Ceramic matrix composite (CMC) has a series of superior properties such as high temperature resistance, 
low density, oxidation resistance, corrosion resistance, and wear resistance, and is regarded as the first choice material for 
the new generation of high thrust-to-weight ratio aero-engine high temperature components. In the application environment, 
CMC has problems such as insufficient resistance to water vapor oxidation. It needs to be in service for a long time under 
the protection of environmental barrier coatings (EBCs). First, this article introduces the overall development status 
of ceramic matrix composites and environmental barrier coatings; Second, it discusses ceramic matrix composites and 
environmental barrier coatings in detail. The research progress and application of ceramic matrix, fiber, interfacial layer and 
ceramic matrix composites materials are reviewed as well as new research results of scholars at home and abroad in recent 
years. At the same time, the research progress and preparation methods of environmental barrier coatings are introduced, 
and the research progress of its failure mechanism is reviewed. The article summarizes the current problems of ceramic 
matrix composites and environmental barrier coatings as well as prospects for future research.
Keywords:  Ceramic matrix composites (CMC); Environmental barrier coatings (EBCs); Water oxygen corrosion;
                     Hot-end component
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