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[ 摘要 ]　采用预浸料 – 熔渗工艺制备了 B4C 改性 SiC/SiC 复合材料（SiC/SiC–B4C复合材料），研究了 SiC–B4C 改性

基体在 700 ℃、1000 ℃、1200 ℃、1350 ℃下氧化 50 h 的本征氧化行为及自愈合规律，有效观察到了基体的自愈合行

为，同时考察了 SiC/SiC–B4C 复合材料的抗氧化性能，通过材料重量变化和强度保持率衡量其在氧化环境中的损伤

程度，揭示了氧化行为。研究结果表明，氧化初期 B4C 开始发生氧化反应，此时的液态自愈合相主要成分为 B2O3。

随着温度的升高，氧化生成的 SiO2 将与 B2O3 结合生成硅硼玻璃相，当温度进一步升高至 1350 ℃时，由于硅硼玻璃

分解加剧，导致自愈合效果减弱。此外，高温导致的硅硼玻璃黏度下降也将有利于氧化介质扩散。SiC/SiC–B4C 复

合材料在 1200 ℃氧化 50 h 后仍保持较好的力学性能，说明 B4C 氧化后生成的 B2O3、SiO2 等黏流态物质可以在一定

程度上封填裂纹，赋予材料高温下自愈合机制。
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  研究员，博士，研究方向为陶瓷基

复合材料研制与应用。

纤维界面层，随后进一步侵蚀纤维，

造成复合材料性能加速退化，从而难

以满足应用需求。因此，陶瓷基复合

材料存在的裂纹是影响其可靠性和

使用寿命的症结，必须采取相应的措

施加以应对 [5]。如果陶瓷基复合材

料能够具备自愈合功能，则可以有

效提高其在高温氧化环境下的长时

服役性能。而自愈合实现的关键是

借助玻璃态物质，利用其低温下为

固态，高温下为黏流态的特性，来实

现裂纹的愈合 [6]。从材料设计的角

度出发，通过对 SiC/SiC 复合材料不

同组元 （基体、纤维和界面层）进行

设计，可以使材料具有不同的性能特

点。基体改性是目前改进复合材料

性能的一种有效方法。

国外早已开展了针对具有自愈

合功能 SiC/SiC 复合材料的研究 [7–9]，

部分结果已用于发动机构件并进行

陶瓷基复合材料 （Ceramic matrix 
composites，CMCs）指以陶瓷材料为

基体，以高强度纤维、颗粒或晶须为

增强体，通过适当的工艺复合而成的

一类复合材料。其中连续纤维增强

的 CMCs 在保留陶瓷材料耐高温、

抗氧化、耐磨耗以及耐腐蚀等优点的

同时，还能够充分发挥陶瓷纤维增强

增韧的作用，成为制备航空发动机热

端部件最佳的耐高温材料。目前，

在航空领域研究较多的主要是碳化

硅纤维增强碳化硅基复合材料 （SiC/
SiC 复合材料）。SiC/SiC 复合材料长

时耐温能力 >1200 ℃，较传统的高温

合金提高了 150 ℃以上，且密度较低，

约为高温合金的 1/3~1/4，是新型航空

发动机热端部件的标志性材料 [1–4]。

SiC/SiC 复合材料由于其自身的

特性，在承受复杂受力工况或经历外

界环境因素剧烈变化时不可避免地

会产生基体裂纹，其相互交织连通，

将成为外界氧化介质进入材料内部

的通道。在实际服役工况下，具有氧

化性、腐蚀性的高温燃气将快速氧化
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了考核验证。而国内尽管在基体自愈

合改性方面取得了一定的研究成果，

主要是利用含硼组元，如 BCx 体系 [10]、

Si–B–C 体系 [11] 对 SiC 基体进行改

性，但是离工程应用仍有较大的差

距，亟待开展系统性深入研究。此外，

在复合材料的制备工艺方面，以化学

气相渗透 （Chemical vapor infiltration，
CVI）工艺及先驱体转化 （Precursor 
infiltration pyrolysis，PIP）工艺为

主。目前尚缺乏基于预浸料 – 熔渗 
（Prepreg-melt infiltration，MI）工艺的

自愈合 SiC/SiC 复合材料研究。

因此，本文围绕以预浸料 – 熔渗

工艺为基础，制备 B4C 改性的自愈

合 SiC/SiC 复合材料，探索 B4C 改性

SiC 基体的本征氧化行为和自愈合

规律，同时评价基体改性后的自愈合

SiC/SiC 复合材料的高温抗氧化性

能，进一步揭示其自愈合机制。

1 试验及方法

1.1 材料制备

（1）改性料浆制备。

试验原料分别选择 B4C 粉 （2 
μm，>99%）、Si粉 （200 目，>99%）及

酚醛树脂。将 B4C 粉和酚醛树脂混

合加入一定量的无水乙醇，通过行星

式球磨机进行分散，球磨条件为转速

1000 r/min，球磨时间 6 h，制成混合

料浆，其中，B4C 粉体、无水乙醇和酚

醛树脂的质量比为 12∶150∶50。
（2）SiC–B4C 改性基体制备。

将所制得的改性料浆置于 40 ℃
烘箱下干燥 1 h，干燥后的混合物在

200 ℃下热压成型，进而在 1000 ℃下

裂解处理 30 min，得到维氏压痕 C–
B4C 多孔体。将多孔体置于真空炉中

进行熔融渗硅，处理条件为 1410 ℃，

5 min，最终得到 B4C 改性的 SiC 陶瓷

基体。

（3） SiC/SiC–B4C 复合材料制备。

选用国防科技大学生产的 KD–
II 型 SiC 纤维作为复合材料增强体，

采用 CVI 工艺在纤维表面进行界面

层沉积，具体沉积工艺参见前期的研

究工作 [12]。将所制得的改性料浆涂

覆于 SiC 纤维织物上，再进行热处理

制成预浸料。将干燥后的预浸料以

0° 方向进行铺层，加温固化得到预制

体，其中热压温度为 200 ℃，时间为 1 
h，进而在 1000 ℃下裂解处理 30 min，
制得 SiC/C–B4C 多孔体。将多孔体

置于真空炉中进行熔融渗硅处理，条

件为 1410 ℃，5 min，最终得到 SiC/
SiC–B4C 复合材料，工艺流程见图 1。
1.2 分析测试方法

将试样加工成尺寸为 36 mm×4 
mm×3 mm 的长方体，样品表面通过

抛光处理，利用维氏硬度计在试样表

面引入裂纹，试验中采用的压痕载荷

为 50 N，压痕后裂纹扩展示意图如

图 2 所示。为直观地观察到试样裂

纹的愈合效果，将预制好裂纹的试样

放置于硅钼棒高温炉进行热处理，处

理温度为 1000 ℃，保温时间为 4 h。
将试样分别在 700 ℃、1000 ℃、

1200 ℃、1350 ℃ 4 种温度条件下进

行静态氧化试验，氧化时间 50 h。利

用电子天平 （精度为 0.1 mg）测量试

样氧化前及氧化后的质量变化，计算

氧化过程中的质量变化率。

利用万能试验机 （ZWICK 2.5）
对氧化前后的试样进行室温三点弯

曲强度测试。试验过程中加载速率

均 为 0.5 mm/min，跨 距 为 30 mm。

此外，静态氧化后试样的剩余力学性

能均用三点弯曲强度来衡量。

采用美国 FEI 公司的扫描电子

显微镜 （Nova Nano450）的二次电子

（SE）模式及背散射（BSE）模式观察

试样氧化前后的微观形貌并配合其

自带的能谱仪（EDS）对其进行元素

种类表征。

2 结果与讨论

2.1 B4C 改性 SiC 基体的微观结构

图 3 为 B4C 改性后 SiC 陶瓷基

体的 BSE 照片及指定位置的能谱结

果。能谱结果表明，该区域主要以

B、C 元素组成，说明该黑色颗粒物

质主要为掺杂自愈合相 B4C，可见其

均匀地分布在 SiC 基体中。此外，图

3 中深灰色区域为生成的 SiC 基体；

浅灰色区域为熔渗工艺引入的残余

Si。该工艺的原理为利用固态 Si 在
高温下熔融，通过毛细作用渗入多孔

体内，与多孔体的 C 发生化学反应

从而得到所需的复合材料 [13]。因此，

该方法易导致熔渗反应完成后的基

体内残留一部分 Si。
2.2 B4C 改性 SiC 陶瓷基体的本征

   氧化行为和自愈合规律

图 4 和 5 分别为 B4C 改性 SiC
陶瓷基体在不同温度氧化前后的表

面形貌。由图 4 可以看到，氧化前的

SiC–B4C 陶瓷表面颗粒轮廓清晰，无

氧化相存在。当氧化温度为 700 ℃
时 （图 5（a）），基体表面出现因氧化

生成的玻璃相颗粒，同时颗粒周围的

基体区域轮廓清晰，无氧化现象，这

图 1 SiC/SiC–B4C 复合材料制备工艺流程

Fig.1 Schematic of the SiC/SiC–B4C 
composites fabrication process

碳化

SiC纤维 含B4C组元改性料浆

纤维预浸料

预制体

渗硅

SiC/C-B4C多孔体

SiC/SiC-B4C复合材料

干燥、热压固化

10 μm

图 2 压痕后裂纹扩展示意图

Fig.2 Schematic of Vickers indentation 
induced crack
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说明该温度下 SiC 基体尚未发生氧

化反应，此时发生氧化的物质为 B4C
颗粒以及基体中残余 Si，在氧化环境

下反应生成液态 SiO2。当氧化温度

升至 1000 ℃（图 5（b））时，表面的

氧化颗粒相增多，同时颗粒的尺寸变

大。进一步放大图 5（b）标记区域

可以看到，与处理温度为 700 ℃的结

果相比较，在该氧化温度下，基体表

面已呈现出大面积发生氧化后的组

织形貌，说明此时氧化反应加剧。当

氧化温度升至 1200 ℃时（图 5（c）
和 （e）），因为表面氧化玻璃相足够

多，遂融合成一体，致使陶瓷基体表

面完全被玻璃相覆盖，且局部出现气

泡破裂后的形貌。说明随着温度升

高，硅硼玻璃开始熔融，玻璃中低熔

点相更容易以鼓泡形式挥发。当氧

化温度为 1350 ℃时 （图 5（d）和（f）），
由于氧化程度进一步加深，陶瓷表面

较 1200 ℃氧化后表面更平滑。

为了更直观地反映 B4C 改性

SiC 基体在高温下的裂纹自愈合效

果，将表面经过预制裂纹的试样在

1000 ℃下氧化 4 h，得到玻璃相封填

裂纹的 SEM 照片，如图 6 所示，由局

部区域的放大照片可以看到，在该氧

化状态下，试样表面的裂纹被部分封

填。这是因为氧化过程中生成的液

态玻璃相会在毛细管力和重力的作

用下进行裂纹封填，从而阻止氧气向

内部扩散。图 7 为图 6 中虚线标注

区域的 EDS 面扫描结果，其中图 7
（a）为 Si、O、B、C 元素的叠加扫描

图 3 B4C 改性 SiC 陶瓷基体的 BSE 照片及指定位置的能谱结果

Fig.3 BSE image of SiC–B4C matrix and EDS analysis of the marked phase

（b）图3（a）中指定位置能谱结果

Selected area

（a）B4C改性SiC基体抛光表面BSE照片
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图 4 B4C 改性 SiC 陶瓷基体氧化前表面形貌

Fig.4 SEM micrograph of the SiC–B4C 
matrix before oxidation

As-received 10 μm

图 5 B4C 改性 SiC 陶瓷基体在不同温度下氧化 50 h 后的表面形貌 
Fig.5 SEM micrographs of the surface of SiC–B4C matrix oxidized at different 

temperatures for 50 h

（e）图5（c）指定区域放大图 （f）图5（d）指定区域放大图

（c）1200 ℃ （d）1350 ℃

（a）700 ℃ （b）1000 ℃

10 μm

10 μm 10 μm

1 μm

10 μm

10 μm 10 μm

结果，可知，玻璃相区域 Si、O、B 元

素富集，说明该区域的填充相为硅硼

玻璃。

根据上述结果及相关参考文献，

在整个氧化过程中，改性 SiC–B4C 陶

瓷基体经历以下过程：700 ℃时，B4C
首先发生氧化反应，在陶瓷表面快速

氧化生成 B2O3 玻璃。与此同时，受

熔渗工艺的影响，基体中不可避免地

会有少量残余 Si 的存在，而 Si 在较

低的温度下即可发生氧化反应，因此

也将生成液相 SiO2。B2O3 的存在可

以加速 SiC 的氧化，氧化温度升高，

少部分小颗粒的 SiC 开始发生氧化，
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并与 B2O3 快速生成硅硼玻璃相 [14]。

同时，由于 B2O3 具有较高的蒸汽压，

易于挥发 [15]，硅硼玻璃相的生成也

有助于抑制 B2O3 挥发。随着温度进

一步升高，基体表面将生成更多的

硅硼玻璃相，当温度升至 1200 ℃时，

基体表面呈现出非常明显的因氧化

而产生的鼓泡及气泡破裂，这是因为

在该温度下，硅硼玻璃将发生分解反

应，形成气态的 B2O3，当玻璃的气相

压力达到其饱和蒸汽压时，就会冲破

气泡从表面挥发 [16]。当温度上升到

1350 ℃时，表面氧化玻璃相足够多

后融合成一体，致使陶瓷基体表面完

全被玻璃相覆盖。与此同时，温度升

高，将导致玻璃的黏度下降，从而使

得表面更加平滑。局部基体出现气

泡破裂后的形貌，这是由于剩余的低

熔点 B2O3 持续挥发。因此，以上过

程涉及的化学方程式 [17–18] 包括 
Si（s）+ O2（g）= SiO2（l）
2B4C（s） +7O2（g） = 4B2O3（l） +2CO（g）
B2O3（l）→ B2O3（g） 
2SiC（s） +3O2（g） = 2SiO2（l） +2CO（g）
B2O3（l）+SiO2（l） →B2O3·SiO2（l）

B2O3·SiO2（l）→ B2O3（g） +SiO2（l）
2.3 SiC/SiC–B4C 复合材料高温

   抗氧化性能

图 8（a）为 B4C 改 性 SiC/SiC
复合材料在 1200 ℃氧化不同时间后

的剩余强度，其中 As-received 强度

为未发生氧化的试样弯曲强度，可以

看到，剩余强度随着氧化时间延长没

有明显衰减趋势。试样的原始强度

为 870 MPa，在 1200 ℃分别氧化 20 
h、50 h、80 h 的剩余强度分别为 886 
MPa、847 MPa 以及 850 MPa，材料

的强度保持率均高于 97%。这说明

在该条件下，改性基体可以有效阻止

氧气的扩散，使材料仍保持优异的力

学性能。图 8（b）为 B4C 改性 SiC/
SiC 复合材料在不同温度氧化 50 h 后

的剩余强度。试样在 700 ℃、1000 ℃、

1200 ℃、1350 ℃氧化 50 h 后，对应的

残余强度分别为 854 MPa、878 MPa、
847 MPa、559 MPa。可以看到，1200 
℃以下，氧化后的弯曲强度与原始试

样相比，没有明显衰减，强度保持率

高于 97% ；当氧化温度达到 1350 ℃
时，此时性能衰减严重，仅剩 65%，

说明此时，硅硼玻璃由于温度升高发

生分解，从而导致自愈合效果减弱，

无法阻挡氧化介质持续输入。此外，

高温导致硅硼玻璃黏度下降也有利

于氧气扩散。综上，由于氧化介质进

一步在材料内部扩散，高温气体将快

速氧化纤维界面层，进而导致 SiC 纤

维氧化和强度下降，最终造成复合材

料性能出现大幅度衰减。图 9 为 B4C
改性 SiC/SiC 复合材料在 1350 ℃氧

化 50 h 材料断口 SEM 照片，可以看

到，此时复合材料基体出现氧化突起

相，同时纤维界面层被氧化破坏，SiC

图 6 B4C 改性 SiC 陶瓷基体的表面裂纹

愈合形貌

Fig.6 Morphology of a healed crack in 
SiC–B4C matrix

Borosilicate glass

Pre-crack

60 μm

10 μm

图 7 样品表面 C、O、B 以及 Si 元素的 EDS 面扫描结果  
Fig.7 EDS mapping results for C, O, B and Si of the surface

（a）EDS面扫描 （b）C元素分布图

（c）O元素分布图 （d）B元素分布图

（e）Si元素分布图

2 μm

2 μm2 μm

2 μm2 μm
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纤维也发生一定程度的氧化。

图 10 为图 8 所对应的重量变化

曲线。由图 10（a）可知，随着氧化时

间增加，试样增重缓慢，且在整个时间

区间变化幅度较小，该结果与前部分

剩余强度相对应；由图 10（b）可知，

随着氧化温度越高，试样增重率加快。

在 700 ℃时，试样增重率几乎无变化，

仅 0.003% ；在 1000~1200 ℃之间，增

重较为缓慢 （0.057% ~ 0.078%）。说明

在 700~1200 ℃温度区间内，试样重量

的变化幅度较小。当氧化温度升至

1350 ℃时，试样出现明显增重，说明

此时氧化程度加深。这一变化规律

也与图 8（b）中不同温度氧化 50 h
后的剩余强度变化一致，该结果表明

1350 ℃氧化 50 h 试样性能衰减严重。

综上，材料的剩余强度的变化规律与

增重率保持一致。

3 结论

（1）揭示了 B4C 改性 SiC 基体

的本征氧化行为和自愈合规律。在

700 ℃时，B4C 首先发生氧化反应，

在陶瓷表面快速氧化生成 B2O3 玻

璃，此时的液态自愈合相的主要成分

为 B2O3。随着 SiC 发生氧化反应，

B2O3 将与 SiO2 快速生成硅硼玻璃

相。随着氧化温度进一步升高，将

生成更多的硅硼玻璃相，当温度升至

1200 ℃时，硅硼玻璃发生分解反应，

形成气相的 B2O3，当气相压力达到

其饱和蒸汽压时，B2O3 将冲破气泡

从表面挥发。当氧化温度为 1350 ℃
时，SiC 氧化速率加剧，表面氧化玻

璃相足够多融合成一体，使陶瓷基体

表面完全被玻璃相覆盖，同时温度升

高，导致玻璃的黏度下降，使得氧化

表面更加平滑。此时，材料中剩余的

低熔点 B2O3 持续挥发。

（2）研究了自愈合基体改性后的

SiC/SiC 复合材料的高温抗氧化性能。

在 700~1350 ℃温度范围内，B4C 改性

SiC/SiC 复合材料氧化包括两个阶段：

在 700~1200 ℃时，复合材料氧化后的

重量变化幅度较小，强度保留率大于

97% ； 在 1350 ℃时，复合材料氧化后

增重幅度较大，此时强度衰减严重，强

度保留率仅剩 65%。说明硅硼玻璃由

于温度升高发生分解，从而导致自愈

合效果减弱，无法阻挡氧化介质持续

输入。此外，高温导致硅硼玻璃黏度

下降也有利于氧气扩散。综上，由于

氧化介质进一步在材料内部扩散，高

温气体将快速氧化纤维界面层，进而

导致 SiC 纤维氧化和强度下降，最终

造成复合材料性能出现大幅度衰减。
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Crack Healing Mechanism of B4C Modified SiC/SiC Composites

JIAO Jian, ZHOU Yiran, YANG Jinhua, LIU Hu, AI Yingjun
(National Key Laboratory of Advanced Composites, AECC Beijing Institute of Aeronautical Materials, 

Beijing 100095, China)

[ABSTRACT]  B4C induced SiC/SiC composites were prepared by prepreg-melt infiltration method. Oxidation behavior and 
self-healing mechanisms of B4C modified SiC matrix was studied at different oxidized temperatures. Self-healing behavior of 
the SiC–B4C matrix has also been noticed, cracks were filled by the oxidation products at the high temperatures. Moreover, 
the oxidation resistance of the SiC/SiC–B4C composites at elevated temperature was also investigated. The results demonstrate 
that when the oxidation temperature is 700 ℃, B2O3 glasses are formed on the surface of ceramic by B4C oxides. B2O3 is 
observed as the major phase in SiC matrix. With the temperature increasing, SiO2 phases are formed, and combined with B2O3 
phases to form the liquid borosilicate glass. When the temperature rises to 1200 ℃, the borosilicate glass will decomposes 
into SiO2 and gaseous B2O3. At 1350 ℃, the content of B2O3 decreases rapidly for borosilicate glass decomposing into B2O3 
which volatilizes itself. On the other hand, high temperature will cause the viscosity of borosilicate glass to decrease, hence, 
accelerates the oxygen diffusion. SiC/SiC–B4C composites retain great mechanical properties at 1200 ℃ for 50 h. The main 
mechanisms are that borosilicate glass oxidized from B4C can heal cracks in the composites effectively.
Keywords: Self-healing; Ceramic matrix composites; SiC/SiC; Melt infiltration; SiC–B4C
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