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摘  要：拓展现有热防护系统及相关热防护材料的耐极端环境能力、探索新的热防护材料

体系是发展高超声速飞行器和空天飞行器的关键技术之一。本文在对空天飞行器用热防护材料

的基本需求以及热防护材料的发展历史进行简要的介绍上，着重对陶瓷基热防护材料的研究历

史及现状进行了全方位回顾，并提出了今后的发展方向，以期为未来进一步发展更加高效、可

靠的热防护材料提供参考。 
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热防护系统和热防护材料是发展和保障高超声速飞行器和可重复使用飞行

器在极端环境下安全服役的基石。为了提高飞行器的生存能力，突破热防护的

“新热障”问题，高效热防护系统和热防护材料必须提高抗极端服役环境能力，

满足飞行器热防护系统的耐温性、耐久性和可靠性需求。近年来，随着相关航

天和军事需求的快速发展，热防护系统和热防护材料的研究及应用获得了极大

进步，并逐步成为相对独立并不断壮大的研究领域。 

本文回顾了热防护技术和热防护材料的发展历史，然后根据新型高超声速

飞行器和空天飞机发展对热防护材料的挑战和需求，重点介绍了陶瓷热防护材

料包括超高温陶瓷、纤维增韧超高温陶瓷基复合材料、大面积隔热材料、防隔

热涂层、高温热密封材料的发展现状。在对空天飞行器用热防护材料的历史及

现状进行全方位的综合评述的基础上，提出了热防护材料的发展方向，以期为

未来进一步发展更加高效、可靠的热防护材料提供参考。 

本文所有作者均长期从事热防护系统和热防护材料的基础和应用研究，在

相关热防护基础理论、材料设计、制备工艺、结构表征、性能调控以及应用开

发等方面做了大量工作，以十余年的研究成果为基础，同时融合国际上热防护

材料的最新研究进展，撰写了较系统全面的“空天飞行器用热防护陶瓷材料”

长文综述，对从事本领域研究的读者有很好的参考价值，在这里也希望我国的

热防护系统和热防护材料技术研究再迈上一个新台阶。 
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空天飞行器是指能够飞行在临近空间或

空间执行特定任务并能长时间驻留的飞行器，

是实现快速远程输送、精确打击、远程实时侦

查、持久高空监视、情报搜集和通信中继等任

务最为有效的手段[1]。典型的空天飞行器可以

分为三类  (图 1)：可重复使用轨道机动式 

(Single Stage to Orbit, SSTO; Two Stage to Orbit, 

TSTO)、高超声速助推滑翔式  (Hypersonic 

Technology Vehicle, HTV) 和高超声速巡航式 

(Hypersonic Cruise Vehicle, HCV)。这些飞行器

的飞行速度一般均达到 5 倍音速以上，因而也

被称为超高声速飞行器，是未来航天航空技术

新的制高点，具有战略性、前瞻性、标志性和

带动性。近年来，临近空间特殊的战略价值已

经受到许多国家的重视，高超声速飞行器也成

为各国近期竞相研究的热点。美国、俄罗斯、

欧洲、韩国、日本、以色列等国家和地区都投

入了大量经费并制定了一系列研究计划，积极

开展高超声速飞行器的研制。从总体上看，目

前高超声速飞行器仍处于关键技术的攻关和

演示验证阶段。 

热防护系统 (Thermal Protection System, 

TPS) 是研制和保障空天飞行器在极端环境下

安全服役最为关键的技术之一[2,3]。飞行器在高

速进入大气层的过程中，气流会在飞行器的外

表面形成一个激波层。高速气流在流经该激波

层时受到压缩，导致大量动能转化为热能，并

使得气流温度急剧升高。当激波层内部分气体

传递至飞行器表面时，与飞行器表面产生剪切

力和内粘性，从而导致这部分气体温度进一步
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图 1 几类典型的空间飞行器 

Figure 1 Several typical aerospace vehicle 
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提高。这部分气体所处的区域被称为边界层。由

于边界层内气体温度远高于飞行器表面，因此边

界层内的气体与飞行器表面将产生对流传热作

用，并导致飞行器表面温度升高，这就是所谓的

气动加热，即高速空气绕流飞行器所产生的加热

行为[4]。由于气动加热作用本质上是一种动能向

热能的转化，因此该作用产生的热流密度与飞行

器速度密切相关。飞行器表面的热流密度近似随

飞行速度的三次方快速增长，并与大气密度成正

比关系。 

图2所示为直径1 inch (2.5 cm) 的球体在三

种不同轨道飞行器上表面热流随温度的变化关

系。第一种为载人航天飞行器近地轨道载入，第

二种为单级轨道吸气式飞行器上升阶段，第三种为航天飞机轨道器下降过程。从图中可以看出，在

第一种情况下，球体表面热流在很短的时间内就能达到最大值；而在第三种情况下，较长时间内球

体表面仍保持着最大的热流密度。TPS 的主要功能便是控制进入飞行器的热流，使底层主体结构维

持在所允许的温度范围内[2,3]。 

近十年来，高超声速技术研究如火如荼地进行，尽管在取得重大突破的同时，还在部分相关型

号上获得飞行演示验证，但满足新型飞行器构型和轨道要求的“新热障”问题仍然是一个难以回避

的重大问题。空间、临近空间和大气层内长时间高超声速滑翔/巡航/轨道机动飞行，是目前多种新

型空天飞行器发展的热点和未来发展趋势，飞行速度的提高和机动能力的提升促使许多传统热防护

系统观念发生了改变[5]。尤其是近年来，随着载人航天、登月与深空探测、高超声速飞行器、重复

使用运载器、空间机动飞行器等航天科技发展与航天工程的实施，对防热复合材料又提出了全新、

更加可靠的技术要求，为热防护材料的发展提供了前所未有的机遇和挑战[6,7]。现有防热材料体系在

高温物理化学稳定性、能量耗散效率以及有效服役时间等方面都还存在诸多不足，已成为新型飞行

器研制中关键性的制约因素之一。拓展现有热防护系统及相关热防护材料的耐极端环境能力、探索

新的热防护材料体系成为发展高超声速飞行器和空天飞行器技术的迫切需求。 

本文在对空天飞行器用热防护材料的历史及现状进行全方位的综合评述的基础上，提出了热防

护材料的发展方向，以期为未来进一步发展更加高效、可靠的热防护材料提供参考。 

1 热防护技术发展历史 

飞行器热防护的主要途径有两种：一是减少来流的气动加热；二是设法吸收或耗散这种热量。 

1.1 激波防热及热沉防热 

最早采用的一种热防护技术是基于钝头的激波防热技术，它是借助于第一种途径来实现防热作

用的。在导弹发展初期，弹头设计通常经验性地倾向于“长型针状”设计，但这种气动外形不能满

足导弹增程的发展要求。风洞测试表明这种弹头根本承受不了巨大的气动加热作用。1952 年，NASA 

Ames 研究所的 Allen 等人研究发现采用钝型弹头能够提供较厚激波层，利用这层激波可以耗散大量

的能量并实现导弹自身快速减速，从而减少作用于导弹表面的气动加热作用[4]。目前，钝头防热设

计己经很少应用于现代导弹中，但本文后面将提到，这一设计思想在载人航天、空间探测领域仍有

 
图 2 直径为 1 英寸的球体在三种不同轨道飞行器

上表面热流密度与时间的关系 
Figure 2 Heating on a reference one-inch diameter 

sphere for three different trajectories 
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广泛的应用。 

尽管激波防热钝头技术中激波耗散能够

大幅降低来流的气动加热作用，但是仍然有部

分热量进入界面层并传递至飞行器的表面。为

了解决这一问题，美国在发展洲际导弹的初期，

提出了基于吸热原理的“热沉”技术。热沉技

术是利用一个大质量的高热导高热容材料快

速转移并吸收飞行器表面的热量，以防止飞行

器表面材料熔化。美国的宇宙神、大力神 I 型

洲际导弹以及雷神中程导弹初期均使用了

MK1 和 MK2 热沉式钝卵型防热弹头，这类弹

头选用的材料是具有高热容量的金属 (如钨、

钼、铜等)。但是，由于吸热量不够大且较为

笨重，尤其是在牺牲再入速度、命中精度和有

效载荷的前提下达到防热目的，这类弹头很快

就被淘汰了[8]。之后，类似的技术还曾应用于

水星飞行器。 

1.2 烧蚀防热 

烧蚀防热技术的出现可以看成是在根本

克服高速飞行器气动加热问题方面开辟出的

一条具有革命性的全新技术途径。烧蚀防热是

指在热流环境中，防热材料能够发生分解、熔

化、升华等多种吸收热能的物理化学变化，通

过材料自身的质量损失消耗带走大量热量，以

达到阻止热流传入结构内部的目的 (图 3) [9]。 

烧蚀防热材料按烧蚀机理可以分为升华

型、熔化型和碳化型三类[10]。升华型烧蚀防

热材料主要是利用高温升华吸收热量，代表性材

料包括聚四氟乙烯、石墨、C/C 复合材料等；其

中石墨和 C/C 复合材料又是具有高辐射率的材

料，因此在升华前还有强烈的辐射散热作用。熔

化型烧蚀防热材料主要是利用材料在高温下熔

化吸收热量，并进一步利用熔融的液态层来阻挡

热流，其代表性材料为石英和玻璃类材料。碳化

型烧蚀防热材料则主要是借助于高分子材料的

高温碳化吸收热量，并进一步利用其形成的碳化

层辐射散热和阻塞热流。纤维增强酚醛树脂基复

合材料即属于碳化型烧蚀防热材料。 

烧蚀现象首先由美国陆军导弹局在 1955 年

补充材料 A 

X37B 轨道试验飞行器 

为了降低飞行器天地往返运输系统运输费用、缩

短研制周期，美国早在上世纪就开始致力于研制下一

代高可靠、快速响应的空天飞机式可重复使用航天

器，其中典型的代表是 X37B 轨道试验飞行器。

X37B 作为验证可重复使用航天器技术的关键项目，

研制和试验进展一直受到全球的高度关注。X37B 在

继承航天飞机热防护方案基础上 2010 年首飞在轨飞

行 220 天，历经四次成功发射、在轨服役和自主返回。

2015 年发射的最长在轨服役时间达到 718 天。美国将

X37B 定义为高可靠性、可重复使用的无人太空试验

平台的验证项目，它的科学任务是突破大气层后围绕

地球近地轨道飞行，经过飞行试验测试后，自动再入

大气层、水平着陆。它的核心要求是可重复使用性、

超强机动性和快速响应性。因此其热防护系统的关键

是解决局部高热流区非烧蚀热防护问题和研制轻质

的耐高温非烧蚀防热材料。 

 

 
图 A1 美国 X37B 轨道试验飞行器 

Figure A1 The US X-37B space plane in orbit 

 
图 3 烧蚀类热防护材料的能量调节机制 

Figure 3 Energy accommodation mechanism of 
ablative TPS materials 
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发现[10]：玻璃纤维增强的三聚氰胺树脂在温度高达 2570C 的火箭燃气作用下，表面层被燃气冲刷分

层，而距表面 6.4 mm 以下的部位材料却完好无缺。这一发现就是烧蚀防热技术的前导。这项意义重

大的工作为今日超音速飞行、宇宙航行、化学火箭发动机等技术扫清热障碍奠定了基础。 

烧蚀防热材料的首次应用是在 1956 年。当时 GE 公司将模压尼龙纤维布增强酚醛基复合材料成

功应用于大力神 I 导弹上的 MK3 弹头，实现了轻质、中等弹头系数导弹弹头的热防护。上世纪 60

年代末，美国空军计划研制用于高性能战略再入弹头热防护的碳纤维增强碳碳复合材料。经过近十

年的努力，美国 AVCO 公司先后研制出了 Mod3 碳碳弹头材料和细编穿刺织物的弹头材料，美国

纤维公司研制出了三向细编弹头材料，美国桑迪亚实验室研制出两种全尺寸碳碳复合材料。此后，

在经历了以高硅氧/酚醛为代表的第一阶段发展，及以碳/酚醛和先进斜缠碳/酚醛、3D 碳/酚醛为代表

的第三阶段发展之后，逐步实现了低烧蚀速率和烧蚀形貌控制，目前大范围应用于导弹弹头、方向

舵、发动机喷管以及航天器等高速飞行器 (或部件) 的表面热防护系统中。而在载人飞船和深空探测

方面，烧蚀防热材料也从“阿波罗”登月飞船的 AVCOAT 蜂窝结构材料 (密度 0.55 g/cm3左右) 发

展到了更低密度的 PICA 材料 (密度 0.27 g/cm3) [11,12]。 

从烧蚀材料的发展趋势来看，材料的防隔热性能越来越高，密度越来越低。当前，发展先进的

中低密度碳/酚醛材料如 PICA、Phencarb、BPA 以及中高密度 3D Woven 碳/酚醛复合材料，代表了

烧蚀防热材料的重要方向。 

1.3 可重复使用热防护系统 

到了 20 世纪 60 年代末，在“阿波罗”飞船登月之后，美国提出天地往返可重复使用飞行器概

念。航天飞机是再入技术与飞机技术的巧妙结合，是航天运输系统由一次性使用向可重复使用的过

 

补充材料 B 

PICA 故事 

PICA (Phenolic Impregnated Carbon Ablator) 的中文名称为酚醛浸渍碳烧蚀材料，是 NASA 星际探索项目中

最重要的热防护材料之一。这是一种通过烧蚀来实现热防护的材料，主要成分包括酚醛和碳材两部分。相对于

由碳和酚醛组成的最常见的碳/酚醛 (Carbon Phenolic) 复合材料而言，PICA 的密度要低很多，通常在 0.25 g/cm3 

~ 0.6 g/cm3之间。PICA 的烧蚀过程大致可分为三个阶段：第一阶段发生在热流条件为 425 W/cm2 ~ 570 W/cm2

范围，烧蚀性能主要受氧化速率所控制，烧蚀量也主要由氧化引起，烧蚀量随着压力的升高而增大。第二阶段

发生在热流为 570 W/cm2 ~ 1900 W/cm2范围，材料的烧蚀受到扩散控制，材料的散热主要通过表面辐射实现，

材料的烧蚀量反而随着压力的增加而有所降低。第三阶段发生在热流为 2000 W/cm2以上，材料的烧蚀机理主要

受到碳的升华控制，这个阶段材料的表面温度非常高，材料中的碳直接发生升华反应，从而导致材料的防热效

率提高。 

PICA 材料的首次应用是被选为 NASA 的行星间宇宙飞船星尘号返回舱的底部热防护系统材料，用于保护

返回舱在再入地球的过程中安全着陆。星尘号于 1999 年 2 月 9 日发射升空，旅程达到 46 亿公里，2006 年 1 月

15 日返回舱在美国犹他州着陆。星尘号返回舱是当初再入速度最快的飞行器 (135 km 高度再入速度 12.4 km/s)，

在 110 s 的时间内飞船速度便从 36 马赫数降低到了亚声速，返回的过程中舱体表面的最高温度超过 2900C。 

PICA的另一个应用便是NASA的新一代核动力火星探测车火星科学实验室 (好奇心号) 的底部热防护系统

材料。它于 2011 年 11 月 26 日发射，2012 年 8 月 6 日着陆在火星表面的盖尔陨石坑。在着陆的过程中，主要

是直径达 4.5 m 的底部热防护系统来直接承受气动加热，该系统是当时太空飞行器中最大的热防护系统。探测

器在进入火星大气层时速度从 5.8 km/s 的速度减速到 470 m/s，整个穿过火星大气层的过程中飞行器表面最高温

度可达 2090C。(改编自《航天先进结构资讯》20161102 期，原作者：李  林) 
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渡[13,14]。传统的烧蚀热防护是以牺牲防热材料的

质量损失换取防热的效果。对于可重复使用的航

天飞机的热防护要求，烧蚀热防护显然已无能为

力。于是，可重复使用热防护技术应运而生。 

一般来说，可重复使用热防护材料仅用于相

对缓和的进入环境，其能量调节机理如图 4 所示。

外部热量到达材料表面时，通过再辐射和对流将

大部分热量从表面辐射出去，仅有极小部分热量

到达材料内部[15,16]。因此，可重复使用的热防护

材料表面应具有较高的辐射率 (最大限度的将

热量再辐射出去) 和较低的表面催化效率 (通

过抑制表面已分离边界层物质的再结合来最大

限度的减小热传导)。 

航天飞机使用的可重复使用热防护系统防

热结构主要有薄壳式防热结构和陶瓷防热结构两大类[17]。其中，薄壳材料主要包括 C/C，C/Si，SiC/SiC

等复合材料，这些材料具有很高的热稳定性、化学惰性、抗热震和抗辐射性，而且强度很高。在美

国航天飞机机头锥帽和机翼前缘使用的就是碳纤维增强 C/C 材料 (RCC)，其使用温度高达 1650C。 

陶瓷热防护结构则分为刚性陶瓷隔热瓦和柔性隔热毡两大类[18,19]。 

刚性防热瓦防热结构形式由外部涂层、防热瓦、应变隔离垫和室温固化硅胶组成 (图 5)。防热

瓦表面有辐射涂层。由于防热瓦材料疏松轻质的特点，无法用机械连接方法与机体内部结构相连接，

因此陶瓷防热瓦结构一般用固化硅胶粘接。考虑到机械载荷由机身结构承受，防热瓦不允许承受变

形，因此用应变隔离垫连接防热瓦与主结构，消除形变的传递。此外，防热瓦的材料与铝合金的热

膨胀系数相差很大，飞行器再入过程中两者之间会产生很大的温差，因此防热瓦之间需要留有适当

的缝隙，防热瓦与机体内部结构之间的连接也必须有足够的弹性来协调防热瓦与结构的变形。 

与其它防热结构相比，刚性陶瓷防热瓦有很多缺点，如脆性、吸水、在高温下收缩、维修困难

等，但由于这种防热系统的技术比较成熟，飞行经验多，在较高温度区有一定的优势[20]。刚性陶瓷

防热材料的发展已经经历了三代：第一代是以LI900 (密度0.141 g/cm3) 和LI2200 (密度0.352 g/cm3) 

为代表的全氧化硅纤维型可重复使用表面隔热材料[21]；第二代为氧化硅纤维 + 氧化铝纤维型纤维耐

火复合隔热材料 (Fibrous Refractory Composite Insulation, FRCI) (密度 0.128 g/cm3 ~ 0.8 g/cm3) [22]；第

 
图 4 可重复使用热防护材料能量调节机理 

Figure 4 Energy accommodation mechanism of 
reusable TPS materials 

 
图 5 刚性隔热瓦的典型拼装形式 

Figure 5 Typical installation configation of rigid insulation tiles 
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三代陶瓷防热瓦为氧化硅纤维  + 氧化铝纤维  + 硼硅酸纤维型氧化铝增强热屏蔽隔热材料 

(Alumina Enhanced Thermal Barrier, AETB)，其重复使用温度 1530C [23]。 

柔性毡防热结构与刚性防热瓦防热结构相比有很多优点[13]，包括重量轻，尤其适于低或中等工

作温度的飞行器；容易弯曲，与内部冷结构的变形不协调而产生的应力较小，不需要考虑热匹配问

题；对于检查维修和制造安装等方面都有很多便利之处，可避免很多问题。柔性隔热毡的尺寸相比

于刚性防热瓦要大很多，不需要应变隔离垫就可以直接粘接到蒙皮上。美国“哥伦比亚”号航天飞

机在较低温度区 (< 550C) 就采用了柔性陶瓷隔热毡。最早使用的材料为尼龙毡或芳纶毡，使用温

度 370C。后期 NASA 又相继研制了 AFRSI (Advanced Flexible Reusable Surface Insulation) [24]、TABI 

(Tailorable Advanced Balnket Insulation) [25] 和 CFBI (Composite Flexible Blanket Insulation) [26] 等多种

柔性陶瓷防热结构。从其优点和目前的应用及发展趋势看，柔性陶瓷防热结构在未来先进航天/空天

飞机上将大有作为[27]。 

自从刚性陶瓷防热瓦及柔性陶瓷隔热毡应用于美国航天飞机轨道器以来，研究人员从材料本身

及结构设计两方面对陶瓷复合材料防热系统进行改良。特别是研究人员从陶瓷防热系统的结构设计

出发，研制了如盖/面板式防热结构、壳式防热瓦、多元陶瓷复合防热结构等新形式的防热结构，将

各种材料结合起来综合利用，充分的发挥各种材料的作用。另外，两种或多种低密度材料综合利用

不但可以提高防热系统的耐高温和抗破坏能力，而且比仅使用一种材料质量更轻。这种思想开拓了

设计者的思路，可以从已有的材料出发通过合理的设计达到更优的防热效果。 

1.4 新型可重复使用热防护材料 

随着高超声速飞行器飞行速度不断提高，服役环境越来越恶劣，飞行器的热防护问题也日益复

杂。对于可重复使用的新型热防护系统及材料来说，提高材料的最高使用温度和表面热辐射率、防

隔热一体化以及结合能量疏导和耗散机制的主被动结合防热成为目前的研究热点和重点。在这一背

景下，新的防热概念和防热材料如金属 TPS 热防护系统、整体增韧抗氧化复合材料 TUFROC 

(Toughened Uni-Piece Fibrous Reinforced Oxidation-Resistant Composite) 防热材料、超高温陶瓷等相

继出现。 

金属热防护系统：传统的大面积防热材料是陶瓷瓦，然而它具有脆性大、抗损伤能力差、维护

成本高、更换周期长等缺点。金属热防护系统具有强度高、韧性好、耐冲击性好、不易吸潮以及与

主体结构相容性好等优点，因而是新一代航天飞行器的热防护系统的重要方向[28]。典型的金属热防

护系统结构如图 6 所示。该结构由超耐热合金蜂窝 TPS 板拼装而成。外层蜂窝夹芯和侧面都由镍基

 

 
图 6 金属防热盖板结构示意图 

Figure 6 Illustration of the structural layout of the metallic thermal protection shingle 
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超耐热合金 Inconel 617 制成。Inconel 617 是固溶体增强的合金，具有优良的抗氧化性、耐腐蚀性以

及高温强度。这种合金可以承受 982C ~ 1038C 的高温，极限瞬时耐热可达 1093C。在夹心结构内

部添入绝热材料作为隔热层。填入的材料有氧化铝绝热层、石英纤维等防热材料。这种热防护系统

其外层结构为耐高温合金，具有一定的强度和刚度，除了能够有效地起到隔热作用外，还能够承受

一定的外载冲击。金属热防护材料已成功应用在 X33 等飞行器。 

TOFROC 防热材料：美国 X37B 采用了防热/隔热一体化设计的整体增韧抗氧化复合结构

(TOFROC) 以代替早期航天飞机使用的 RCC 材料，在耐温能力、强韧化性能和制备尺寸等方面基本

突破了航天飞机的薄弱环节[29,30]。该材料由 Ames 中心研制，不仅能够承受再入时产生的高温，还

解决了陶瓷瓦在高温环境下的热裂和抗氧化等瓶颈问题。与传统的 RCC 材料相比，TOFROC 具有

轻质、高温稳定性好、半球辐射率高、表面催化效率低、成本低、制造周期短等优点。TOFROC 主

要由三部分构成：最外层是梯度表面处理材料，主要起到保护作用；中间层为难熔、抗氧化的轻质

含碳陶瓷隔热材料 ROCCI (Refractory Oxidative-Resistant Ceramic Carbon Insulation)。ROCCI 的主要

成分为碳、硅和氧，其制备工艺为：将多孔碳基体浸渍到二烷氧基和三烷氧基硅烷中，然后在惰性

气氛中热解。TOFROC 的内层为低密度碳多孔隔热材料，主要为 AETB。在中间层和内层的过渡区

有一层厚度约为 1.2 mm 的粘结剂，其主要成分为玻璃、聚合物 (含硅醇的有机硅) 和高辐射添加剂 

(如 TaSi2、MoSi2 和 WSi2)。在使用过程中，这些组分会发生化学反应并凝固，以缓解 ROCCI 层和

隔热层之间的温度梯度效应和热膨胀系数的差异。 

超高温陶瓷材料：超高温陶瓷 (Ultra-High Temperature Ceramics, UHTCs) 是指在高温环境以及

反应气氛中能够保持物理和化学稳定性的一类陶瓷材料，主要是以铪、锆、钼等形成的硼化物、碳

化物以及氮化物等过渡金属化合物组成的多元复合陶瓷材料，这些化合物的熔点一般都超过 3000C。

UHTCs 具有耐超高温、高导热率和高强度等特点，可作为可重复使用航天器鼻锥、翼前缘等承载热

结构部件[31]。 

耐高温气凝胶隔热材料：气凝胶是一种以气体为分散介质，由胶体粒子相互聚积形成的纳米多

孔材料，其基本结构是由三维的纳米固体骨架与填充在空隙中的气体共同组成的气固两相材料 32]。

气凝胶的气孔率高达 80%以上，使其具有很低的密度和热导率，是一类新型的超级隔热材料。气凝

胶作为绝热材料使用的主要障碍在于其强度低、脆性大、纳米级孔隙结构在外力作用下很容易被破

坏。通过与不同纤维复合，则可以是气凝胶具有优良的隔热性能、力学性能、耐温性等综合性能[28]。

自 20 世纪 90 年代初开始，在 NASA 支持下，美国 ASPEN 公司开发了纤维增强气凝胶复合材料技

术，并先后开展了纳米多孔隔热复合材料在高超声速飞行器再入热防护系统、液体火箭燃料低温贮

箱及阀门管件保温系统、舰艇的降噪隔热系统、飞机发动机的隔热系统等方面的应用研究。国内从

20 世纪 90 年代开始也进行了纳米多孔气凝胶的研制，并取得了相当大的进展，成功应用于多个武

器制备型号。但是，气凝胶制备过程复杂、耗时长、效率低、成本昂贵，限制了其大规模应用。此

外，无机气凝胶本身强度低、脆性高，难以大尺寸一体化成型，粘接连接的可维护性差，很少单独

作为飞行器的热防护材料使用。 

本文以下章节将对近年来在空天飞行器热防护方面备受关注的一系列陶瓷基材料进行评述。 

2 超高温陶瓷及其复合材料 

前面提到，超高温陶瓷 (UHTCs) 是指在高温环境以及反应气氛中能够保持物理和化学稳定性

的一类陶瓷材料，主要包括一些过渡族金属的难熔硼化物、碳化物和氮化物，如 ZrB2、HfB2、TaC、

HfC、ZrC、HfN 等。关于 UHTCs 的研究早在 20 世纪 60 年代就已经开始出现[33,34]，但当时由于所
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用原材料的纯度不够而很难获得性能优异的材料而被迫放弃。20 世纪 90 年代末，对超高温非烧蚀

热防护材料的迫切需求使这类材料的重新成为研究热点。目前，UHTCs 已经得到了国际材料界的广

泛关注[35]。 

本章旨在从制备、强韧化及抗氧化性能等几个方面对 UHTCs 进行全面的综述。 

2.1 UHTCs 防热材料体系的设计 

在已经得到研究的所有 UHTCs 中，ZrB2 和 HfB2基 UHTCs 具有较高的热导率、适中的热膨胀

系数和良好的抗氧化烧蚀性能，可以在 2000C 以上的氧化环境中实现长时间非烧蚀，是非常有前途

的非烧蚀型超高温防热材料，可用于高超声速飞行器的鼻锥、前缘以及超燃冲压发动机燃烧室的关

键热端部件。国内外对这种材料的基础和应用研究也非常重视，投入了大量的人力、物力和财力，

并取得了显著的成果。 

高超声速飞行器鼻锥、前缘以及超燃冲压发动机燃烧室的关键热端部件在服役过程中通常面临

超高温 ( > 1800C)、强氧化、急剧加热的严酷环境，这就要求 UHTCs 在服役过程中具有优异的维

形能力，需要重点关注其物理与化学的稳定性，即要求材料在服役过程中本体材料结构保持完整，

同时能够生成结构稳定的氧化层。 

对于抗氧化防热材料的选择，需要从高温氧化层的需求进行反演。目前涉及到高温氧化层主要

有 SiO2、Al2O3、Y2O3、Cr2O3、Ta2O5、ZrO2 (HfO2) 等。超高温陶瓷防热材料原位生成的氧化膜要

具有较低氧渗透率、良好的高温强度、较宽的温度使用区间和较高的温度使用极限。显然单一的氧

化膜难以满足要求。基于前期的研究结果和理论分析可知 ZrO2 (HfO2) 与 SiO2 复合氧化膜是较好的

选择。复合氧化膜中的 ZrO2 (HfO2) 形成骨架结构实现高温环境下氧化层结构的稳定，而 SiO2 则分

布在 ZrO2 骨架中起到填充孔洞降低氧扩散从而进一步提高抗氧化保护性能的作用。 

能生成 ZrO2 (HfO2) 和 SiO2 氧化膜的 UHTCs 分别是 ZrB2(HfB2)、ZrC(HfC)SiC 及 Si3N4、MoSi2、

ZrSi2 和 TaSi2 等。在这些材料中，ZrB2(HfB2)、ZrC(HfC) 和 SiC 是最具潜力的候选材料。 

UHTCs 在严酷加热环境使用，对材料的抗热冲击性能和可靠性提出了苛刻的要求。在满足抗氧

化烧蚀性能的基础上提升材料的抗热冲击性能、损伤容限和可靠性是实现该材料工程应用的关键。

UHTCs 材料组分之间较大热膨胀系数的差别会导致其在高温烧结后产生较大的残余热应力，对材料

的抗热冲击性能产生消极影响，因此需要添加一种材料组分来缓解热应力和提高材料的抗热冲击性

能。碳材料具有优异高温性能和低弹性模量。前期的研究结果表明，在 UHTC 基体中引进一定含量

的石墨 (G) 软相可以降低热应力，显著提高材料的裂纹扩展阻力和抗热冲击性能，同时不会导致

UHTC 的抗氧化烧蚀性能的显著降低[3638]。除了石墨韧化 UHTCs 外，碳纤维增韧 UHTCs 将从本质

上克服陶瓷本征的脆性，该材料破坏断裂模式也将由脆性断裂向非脆性断裂转变，连续碳纤维增韧

UHTCs 是未来最有潜力实现工程应用的超高温防热材料。因此有望实现工程应用的 UHTCs 防热材

料 体 系 主 要 有 ： ZrB2(HfB2)SiCG 、 ZrB2(HfB2)SiCCf 、 ZrB2(HfB2)ZrC(HfC)SiCCf 和

ZrC(HfC)SiCCf等。 

基于上述分析，本节我们重点关注 ZrB2 和 HfB2这两类超高温陶瓷材料。 

2.2 UHTCs 的制备 

UHTCs 的制备方法主要有热压烧结、无压烧结、放电等离子烧结等。在这些制备方法中，热压

烧结是目前 UHTCs 最主要的烧结方法。 

热压烧结：ZrB2 和 HfB2都是 AlB2 型的六方结构化合物，具有强的共价键、低的晶界扩散速率

和体扩散速率。这些特征使得它们需要在非常高的温度或压力下才能致密化。一般来说，ZrB2 和 HfB2
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的致密化热压烧结通常需要 2100C 或更高的温度和适中的压力 (20 MPa ~ 30 MPa)，或较低的温度 

(~1800C) 及极高的压力 (> 800 MPa) [39]。ZrB2 和 HfB2 结构和性能相近。后者的熔点比前者高，需

要更高的致密化温度；而前者的密度和原料价格都比前者低，所以这里重点介绍 ZrB2 的热压烧结。 

众所周知，原材料的颗粒尺寸和纯度会显著影响烧结性能。一般来说，颗粒的细化对材料的烧

结和致密化非常有益，原材料纯度的提高也有利于材料的致密化。对于 ZrB2 的热压烧结而言，研究

发现，在 2000C 和 20 MPa 的烧结条件下，当 ZrB2粉体颗粒尺寸由 20 µm 降到 2.1 µm 时，材料的

致密度由 73% 提高到 91% [40,41]；而将 ZrB2 粉体颗粒通过球磨进一步细化至 0.5 µm 以下，在 1900C

和 32 MPa 烧结 45 min 后即可获得完全致密的 ZrB2 体材料[42]。 

UHTCs 的原始粉体表面通常存在有一些氧化物杂质，包括 B2O3、ZrO2、HfO2 等。在较低温度 

(~1750C) 下，B2O3 作为液相和/或气相在颗粒表面提供了一个快速扩散路径，导致晶粒的粗化[43]；

而晶粒的粗化则会降低颗粒的比表面积和烧结驱动力，从而阻碍 UHTC 的致密化。为了去除或减轻

这些氧化物杂质对材料致密化的影响，ZrB2 的热压烧结通常需要添加一些氮化物 (AlN、Si3N4、ZrN、

HfN 等) [44,45]，这些氮化物在烧结过程中将与硼化物表面的 B2O3 反应，降低 ZrB2 表面的氧从而提高

B 的活性。 

含硅化合物 (如 SiC、ZrSi2、MoSi2、TaSi2 等) 也经常被作为添加剂用于促进 ZrB2 的致密化，

同时改善其力学性能和抗氧化性能。在这些含硅化合物中，SiC 的引入被认为对 UHTC 综合性能 (如

室温及高温力学性能、抗氧化烧蚀性能及抗热冲击性能等) 的提高是最佳的，因此 ZrB2SiC 基[46,47]

或HfB2SiC基[48,49] UHTCs成为了最受关注的材料体系。SiC的引入有效地阻碍了ZrB2晶粒的长大，

提高了材料的烧结性能。UHTCs 的烧结性能很大程度上依赖于 SiC 颗粒尺寸，颗粒尺寸的细化有利

于材料的烧结，尤其对材料的力学性能有利。 

硅化物 (如 ZrSi2、MoSi2) 的引入则可以大幅度提高 UHTCs 的烧结性能，这一方面是由于在硅

化物与 ZrB2之间形成了 SiOB 玻璃相，另一方面是硅化物在高温下 (> 800C) 具有良好的塑性。

硅化物的塑性变形促进了 ZrB2 颗粒的滑移和重排，同时填充了 ZrB2 骨架结构留下的孔洞，从而提

高了烧结性能。添加 10 vol% ~ 40 vol% ZrSi2 可以将 ZrB2 的烧结温度降低到 1550C 或更低。采用两

步热压烧结方法 (第一步 1400C、30 min；第二步 1500C、15min，保压 30 MPa) 可以获得致密的

ZrB2ZrSi2 材料[50]。 

除了陶瓷添加剂外，金属添加剂 (包括 Fe、Ni、W 和 Mo 等) [51]也可以改善 UHTCs 的烧结性能。

其中，Fe、Ni 等低熔点金属的引入主要是依靠在烧结过程中形成液相促进颗粒重排和传质，提高材

料的烧结性能，但对材料的高温力学性能会产生显著的消极影响。W 和 Mo 等高熔点金属在 ZrB2

烧结过程中会与 ZrB2 形成固溶体，因其价态或原子尺寸的不同，导致空位的形成，降低了烧结的激

活能从而提高了材料的致密化[52]。关于 ZrB2Mo 固溶体的计算表明，添加 15 wt% Mo 可将其致密

化激活能由 678 kJ/mol 降低到 367 kJ/mol [53]。少量添加 Ir、Co 和 Ni 对 ZrB2 的烧结也会产生类似的

效果[54]。 

无压烧结：与热压烧结相比，无压烧结可以实现复杂结构的近净成型，降低材料/结构的制备成

本。由于在烧结过程中不施加压力，UHTCs 的无压烧结温度一般比热压烧结温度高 200C 左右。考

虑到高温烧结会导致晶粒过分长大，对最终制品的力学性能极为不利，因此通常需要添加烧结助剂。 

与热压烧结一样，UHTCs 的无压烧结通常也需要添加氮化物 (如 Si3N4、AlN 等) [55,56]以期将硼

化物表面的 B2O3 消耗掉。此外，碳、碳化物 (如 B4C、WC、VC 等) [5759] 及碳的先驱体 (如酚醛树

脂等) [60] 作为反应型添加剂也得到了研究。碳化物在高温下与 ZrB2或 HfB2 表面的氧化物反应，降

低或消除其表面的氧化物。在所有含碳烧结助剂中，B4C 被认为是最有效的 (在 1200C 或以上时即
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可与 ZrO2 发生反应)，同时不会对材料的高温力学性能产生消极影响。添加 2 wt% B4C 和 1 wt% C

至粒径为 2 µm 的 ZrB2 粉体中，在 1900C 可以获得致密的 ZrB2 基 UHTC [61]。通过球磨方法细化 ZrB2

粉体粒径至 0.5 µm 以下，并添加小于 4 wt.% 的 B4C 和/或 C 作为烧结助剂，可以进一步降低 ZrB2

的致密化温度，在 1850C 可获得 98% 以上的致密度，而添加 8 wt% WC 的 ZrB2在 2050C 真空条

件下烧结 4 h 后致密度仅为 95% [61,62]。 

硅化物 (如 MoSi2、ZrSi2) 
[62,63] 和低熔点金属 (如 Fe、Cu 等) [64]也被考虑作为 UHTCs 的无压烧

结助剂。但是，低熔点金属的引入对 UHTCs 的高温力学性能极为不利，一般不宜使用。添加 20 vol% 

MoSi2 的 ZrB2 粉体在 1850C 烧结 30 min 即可获得完全致密的体材料[62]，这主要归因于 MoSi2 在

1000C 以上具有良好的塑性，同时其表面含有 SiO2，在烧结过程中会促进液相的形成。 

放电等离子烧结：放电等离子烧结 (Spark Plasma Sintering, SPS) 是在粉末颗粒间直接通入脉冲

电流进行加热烧结，具有升温速度快、烧结时间短、组织结构可控等优点。该方法近年来常用于

UHTCs 的制备。产生的脉冲电流在粉体颗粒之间会发生放电，使颗粒接触部位的温度非常高，在烧

结初期可以净化颗粒的表面，同时产生各种表面缺陷，改善晶界的扩散和材料的传质，从而促进致

密化[65]。相对于热压烧结而言，放电等离子烧结所需的致密化温度更低、获得的晶粒尺寸更细小[65]。 

陶瓷材料的致密化和晶粒长大行为很大程度上取决于烧结温度、保温时间和加热速率[66]。在ZrB2

材料的 SPS 烧结过程中，通过烧结温度、保温时间和加热速率的优化可以获得致密且晶粒细小的体

材料。研究发现，在升温速率为 200C/min ~ 300C/min 的条件下，在 1900C 烧结 3 min 即可获得

致密度 97% 以上的 ZrB2体材料[67]，而热压烧结方法制备 ZrB2 需要在 2100C 或更高的温度下才能

致密化[68]。注意到采用热压烧结方法在 1900C 烧结 30 min 也只能获得致密度低于 90% 的 ZrB2
[69]，

可以认为 SPS 烧结中采用的快速升温是获得高致密度且晶粒细小的 UHTCs 的关键。 

电场的存在会提高晶界的扩散和迁移能力，促进材料的致密化[70]，但在温度较高的情况下同时

也会引起晶粒的长大[65,66,71]。在 SPS 烧结过程中，UHTCs 的致密化和晶粒长大与烧结温度密切相关。

微米级 ZrB2粉体 (~ 2 µm) 在 1900C 以下烧结时致密度随着烧结温度的提高而显著上升，进一步提

高温度对致密度的影响较小，而晶粒在 1900C 以上却有明显长大，如在 1800C、1850C 和 1900C

下分别烧结 3 min 后晶粒尺寸分别为 3 µm、4 µm 和 5 µm，但当温度升高到 1950C 时晶粒尺寸迅速

长大到 12 µm。放电等离子烧结制备的 ZrB2 在 1900C 烧结时，前 3 min 内密度从 0 min 时的 78% 迅

速增长到 3 min 时的 92%，再进一步延长时间，致密度缓慢增加，直至停止增加[67]。 

此外，SPS 还可以有效地降低晶界上低熔点物质的含量，易于获得“干”界面 UHTCs，这对材

料的高温力学性能非常有利[72]。SPS制备的含30 vol% SiC 的HfB2材料强度可以一直保持到1500C：

室温下的强度为 590 MPa，而 1500C 空气条件下的强度为 600 MPa [73]。对于含 15 vol% MoSi2 的 ZrB2

材料，SPS 样品 1500C 下强度保持率明显高于热压烧结样品，分别为 55.5%和 47.0% [74]。 

原位反应合成法：UHTCs 的合成及致密化还可以通过原位反应加热压烧结或无压烧结下一步完

成。目前通常采用 Zr、B4C 和 Si 原位反应制备 ZrB2，其反应式为 

x Zr + y B4C + (3y  x) Si  2y ZrB2 + (x  2y) ZrC + (3y  x) SiC (1)

通过原料比例的设计即可实现对合成材料组分及含量的调控。 

此外，Zr 也可以由 ZrH2 或 ZrO2 等代替，B4C 可以由 B/B2O3、C 等代替，Si 可由 SiC 代替用于

合成 ZrB2 基陶瓷材料。HfB2 基陶瓷材料可以用同样的方法制备。 

采用 Zr、B 和 SiC 为原料，通过球磨细化 Zr 粉体颗粒至 100 nm 以下，就可以在 1650C 下通过

反应热压烧结获得致密度高于 95% 的 ZrB2 材料，而在烧结温度提高到 1700C 后，材料的致密度则
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可达到 99% (这个温度比热压烧结温度低 200C左右)，烧结温度为 1800C时可获得完全致密的陶瓷，

其中的 ZrB2晶粒仅为 1.5 µm [75]。 

类似于式 (1) 所示的原位反应具有很高的热焓和很低的吉布斯自由能，与这一反应相关的快速

反应速度和升温速率会导致非平衡相的出现、反应不完全以及大孔隙率的形成[76]，因此需要相对温

和的化学反应和缓慢加热速率防止发生自蔓延反应甚至热爆炸[77]。热压制备 ZrB2–SiC–ZrC 材料的基

体呈等轴状，而原位反应热压烧结的材料含有大量棒状 ZrB2 晶粒，这对断裂韧性的提高非常有利，

前者断裂韧性为 5.7 MPam1/2，后者为 7.3 MPam1/2 [78]。 

2.3 UHTCs 的力学性能和抗热冲击性能 
UHTCs 是一类典型的脆性材料，在极端加热环境下很容易发生热冲击失效，导致灾难性破坏。

由 UHTCs 制作的关键热端部件的地面和飞行试验表明，部件的失效大多表现为热冲击破坏失效 (图

7)。因此改善 UHTCs 的抗热冲击性和损伤容限尤为重要。 

根据 Hasselman 的经典工作[79,80]，脆性陶瓷材料的抗热冲击损伤性能可以用以下的 R因子表征： 
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式中，f 为断裂强度，为泊松比，E 为弹性模量，为热膨胀系数，f 为断裂表面能， KIC 为断裂

韧性。 

式 (2) 中的 R 表征了在经受热冲击时材料内部萌发裂纹的能力，R 越大，热冲击过程中材料

越不容易产生裂纹。注意到弹性模量 E 是一个显微结构非敏感性参数 (致密的 ZrB2 和 HfB2 陶瓷弹

性模量在 500 GPa 左右[81])，这就要求材料具有较高的断裂强度和较低的热膨胀系数。 

式 (3) 中的 R 表征了在经受热冲击时材料抵抗裂纹扩展的能力，R 越大则材料中的裂纹越不

容易发生扩展。考虑到作为空天飞行器关键结构

部件使用的 UHTCs 首先必须具备较高的强度，

因此断裂韧性的提高便成为 UHTCs 抗热震断裂

性能改善的关键。 

ZrB2 和 HfB2 陶瓷及其复合材料的室温弯曲

强度与晶粒尺寸密切相关，而晶粒尺寸又取决于

初始粉体颗粒粒径 (包括基体和增强相)、增强相

含量和烧结工艺参数。基体 (ZrB2 或 HfB2)、增

强相 (如 SiC) 颗粒的细化均对材料的致密化和

力学性能有利，而增强相 SiC 颗粒的细化对材料

性能影响更为显著。研究表明[46]：采用 1 µm 以

下的 SiC 颗粒增强的 ZrB2SiC 材料在 1850C ~ 

1950C 烧结后的弯曲强度可达到 1 GPa 左右；

烧结温度过低不利于材料致密化，而烧结温度过

高又会引起晶粒明显长大，最终导致强度不佳；

SiC 的添加对基体 ZrB2 和 HfB2 的晶粒长大有明

 
图 7 ZrB2SiC 陶瓷材料在高频等离子体 

风洞烧蚀试验后的照片 
Figure 7 Photographs of ZrB2-SiC UHTC after 

high-frequency plasma tunnel ablation test 
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显的抑制作用，体积含量达到 20% 时对晶粒的长大抑制效果明显，进一步添加 SiC 对晶粒的长大和

强度影响不大。 

ZrB2SiC 材料的断裂韧性对粒径的依赖程度较小，晶粒的细化在一定程度上对韧性的改善具有

积极效应，该材料的断裂韧性一般在 3.5 MPam1/2 ~ 5 MPam1/2 左右。UHTCs 晶粒形貌的改变对断裂

韧性影响显著，反应热压烧结获得的长棒状 ZrB2 断裂韧性达到 7.3 MPam1/2，明显高于热压烧结等

轴状 ZrB2 的断裂韧性[78]。 

提高 UHTCs 陶瓷断裂韧性目前主要有两种途径，一种是引入增韧相 (如 SiC 晶须、石墨、ZrO2、

延性金属等) [82,83]，另一种是微结构设计 (如层状结构、纤维独石结构等) [84,85]。前者提升的幅度比

较小，其断裂韧性一般很难达到 8 MPam1/2，而后者可以超过 10 MPam1/2 [78]。 

研究表明，在 UHTCs 中引入碳纤维可以有效地提高材料的断裂韧性及抗热冲击性能，有望彻底

解决 UHTCs 的脆性问题。然而，制备碳纤维增韧 UHTCs 的瓶颈技术是高温下碳纤维的结构损伤和

性能退化，其损伤机理包括碳纤维自身在高温下的石墨化转变以及碳纤维与 UHTCs 或杂质之间发生

的化学反应[84,86,87]。 

降低烧结温度是抑制碳纤维结构损伤和性能退化的有效方式，通过传统的加入烧结助剂 (如

ZrSi2) 的方式虽然能在低温下制备出致密的碳纤维增韧 UHTCs，但却难以避免碳纤维与烧结助剂的

反应[88]。热力学分析结果表明，在制备 ZrB2SiCCf复合材料时，碳纤维与 ZrB2 或 SiC 粉体表面的

杂质 (如 B2O3、ZrO2 和 SiO2)发生的化学反应是导致碳纤维结构损伤的主要原因。标准状态下，这

些化学反应只有在 1500C 以上才能发生。采用纳米陶瓷粉体替代微米粉体，可以明显降低烧结温度，

实现低温致密化。采用平均粒径为 200 nm 的 ZrB2 粉体在 1500C 下热压烧结即可获得近乎致密的

ZrB2SiC 陶瓷；而在此基础上引入碳纤维，通过低温烧结可以有效抑制碳纤维的损伤，大幅度提升 

 

 
图 8 ZrB2SiCCf复合材料中碳纤维与陶瓷基体的界面透射照片 [90] 

Figure 8 TEM images of interfaces between Cf and matrix in ZrB2-SiC-Cf composite [90] 
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图 9 ZrB2SiCCf复合材料的断口形貌：(a) 未涂层碳纤维；(b) 碳涂层的碳纤维 [90] 

Figure 9 SEM images of the fracture surface of ZrB2-SiC-Cf composites: [90] 
(a) carbon fibers without coating; (b) carbon coated carbon fibers 

材料的抗热冲击性能和损伤容限[89]。采用纳米

ZrB2 粉 体 在 1450C 热 压 烧 结 制 备 的

ZrB2SiCCf陶瓷，碳纤维与基体陶瓷相间的界

面清晰，无界面相生成 (图 8)，说明碳纤维与陶

瓷基体间的化学反应得到了有效抑制，烧结后的

碳纤维无明显损伤现象。复合材料的断口表现出

明显的纤维拔出现象 [图 9 (a)]，破坏应变和断

裂功均得到大幅度提升，表现出非脆性断裂的特

征 (图 10) [90]。 

由于ZrB2或HfB2基体与增强体 SiC的热膨

胀系数差别较大，在高温热压烧结后产生巨大的

热应力会对超高温陶瓷力学性能产生不利影响。

以纯ZrB2陶瓷和ZrB230vol%SiC复合材料为例，

前者的强度为 565 MPa，后者的强度为 1090 

MPa；但二者的临界抗热冲击温差几乎没有发生

区别，分别为 385C 和 395C [91]。因此，在材

料设计中需要添加 C 纤维、石墨等高熔点软相以降低热应力。 

UHTCs 在极端热载荷条件下，裂纹的萌生很多时候是不可避免的，提高裂纹扩展阻力变得尤为

重要。由式 (3) 可知，R 的数值与 KIC
2/σf

2 成正比，因此提高裂纹扩展阻力的途径之一是提高材料

的 KIC/σf值。研究表明，添加石墨可以明显提高 ZrB2SiC 复合材料断裂韧性与强度的比值，热震损

伤性参数相应可以提高 1 倍以上[37,38]；超过临界热冲击后，添加石墨的 ZrB2SiC 复合材料强度保持

率可达到 40%，远高于其它 UHTCs (< 20%) [92]。添加碳纤维也可以大幅度提升 ZrB2SiC 复合材料

的 KIC/σf值， ZrB2SiCCf复合材料的临界热冲击温差高达 740C，为传统 ZrB2 基陶瓷的 2 倍 (图

11) [90]。另外，在 ZrB2SiC 体系中引入含有碳涂层的碳纤维，则能够弱化碳纤维与超高温陶瓷基体

之间的界面结合强度，增加复合材料在断裂过程中的纤维拔出长度 [图 9 (b)]，进一步提升了该类材

料的抗热冲击性能[93]。 

与短切纤维相比，长纤维增韧 UHTCs 在断裂过程中无疑会消耗更多的断裂功，在 UHTCs 增韧

方面具有更大的应用前景。因此，目前很多学者都在致力于连续纤维 (如 C 纤维和 SiC 纤维) 增韧

UHTCs 复合材料的制备研究。本文下一节将单独加以介绍。 

 
图 10 ZrB2SiCCf复合材料的应力应变曲线[90] 
Figure 10 Stress-strain curves of ZrB2-SiC-Cf

 [90] 
(a) ZrB220vol%SiC-20vol%Cf;  
(b) ZrB220vol%SiC-30vol%Cf; 
(c) ZrB220vol%SiC-20vol%Cf;  
(d) ZrB220vol%SiC-20vol%Cf 
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2800C 以上氧化烧蚀后的照片，UHTC 球头模型烧蚀试验后变成平头。 

硅化物的引入可以显著提高 ZrB2 和 HfB2 的抗氧化烧蚀性能。其中，添加 SiC 对超高温陶瓷抗

氧化烧蚀性能和综合性能的提高具有显著效果，氧化生成的 SiO2 可覆盖在材料表面和/或填充 ZrO2

骨架结构的孔隙，起到良好的抗氧化保护作用。SiC 的氧化产物 SiO2 在 1850C 以下具有良好的抗氧

化保护作用，更高的温度下 SiO2 会因为快速挥发而失效。10 vol% ~ 30 vol% SiC 的引入可以显著提

升超高温陶瓷材料的抗氧化烧蚀性能，SiC 体积含量为 20% 左右时在整个温度区间内均具有优异的

抗氧化性能[97,98]。超高温陶瓷晶粒的细化对材料的抗氧化性能有利，材料抗氧化性能的提高是由于

晶粒的减小会引起 SiC 晶粒在单位面积上分布的均匀度的提高。SiC 晶粒在基体中分布得越均匀，

氧化生成的 SiO2 在 ZrO2 中的分布也越均匀，这样 SiO2 更有效地填充孔洞、弥合缺陷从而阻碍氧的

进入以至提高材料的抗氧化性能。 

不同的添加剂对 UHTCs 抗氧化性能研究表明：Ta 元素的引入对 UHTCs 中、低温抗氧化性能非

常有利，在 1800C 以上对材料的抗氧化性能不利[99]，而 W 元素的添加则改善了 UHTCs 的高温抗

氧化性能[100]。 

表 1 概括了 ZrB2SiC 复合材料在整个温区内的氧化层特征及演变规律。UHTCs 在高温下生成

的氧化层为多层结构[47]。作为热防护结构件在 2000C 以上使用时，通常材料表面和内部存在很大的

温度梯度，使得材料可以在超过内层临界温度以上使用。对于气体压力较低的服役环境，氧化层的

完整性可以保持到 2500C 左右。 

UHTCs 表面温度与气流接触的表面氧化层

特性的动态演变密切相关，而表面氧化层特性的

演变则取决于材料的组分含量和试验参数 (如

热流、焓值、压力、时间) [101]。如图 15 所示，

在相同的高焓、高热流加热环境下，不同材料所

达到的温度表现出极大的差异 (温差 > 500C)。

在高焓、高热流加热环境下，材料的表面温度很

容易发生突变[102]，这在材料表面温度达到在

1800C 以上时很容易发生，这是由于 SiO2 的挥

发导致了氧化层表面催化辐射特性的改变造成

的。因此，可以利用 UHTCs 的热响应实现对抗

氧化烧蚀性能的主动控制。 

 

   

图 13  UHTC 在烧蚀试验过程中的照片 
Figure 13 Photographs of UHTC during ablation 

testing 

图 14  UHTC 在 2800C 以上的氧化烧蚀 
Figure 10 Photographs of UHTC after ablation  

at temperature above 2800C 

 
图 15 相同气动热环境下不同材料的温度曲线 

Figure 15 The temperature curves for different 
UHTCs at the same air environment 
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3 碳纤维增强超高温陶瓷基复合材料 

前面提到，超高温陶瓷 (UHTCs) 在超高温下具有良好的抗氧化、烧蚀性能以及较高的强度。

但是，USTCs 本身也存在一些不足，如断裂韧性低及抗热震性较差等，这也导致了这类材料在严酷

环境下进行服役的可靠性需要进一步提高[31]。 

在过去 20 多年里，具有良好的高温强度、高温断裂韧性、优异的抗热震、氧化、烧蚀以及可靠

性的 C/C 和 C/SiC 复合材料得到了快速发展[103105]。这些复合材料已被广泛应用于火箭发动机燃烧

室、推进器、鼻锥等位置以及超音速飞行器的热防护系统上[106,107]。虽然 C/C 复合材料在 3000C 以

上仍能保持良好的结构强度，但在超高温氧化和高速气流的侵蚀下，C 基体会被快速氧化和烧蚀，

这在很大程度上限制了 C/C 复合材料在先进空间系统领域的应用[108,109]。此外，因为 SiC 基体的活

性氧化[110]，C/SiC 复合材料在氧化环境下的长期服役温度也存在颈瓶，一般不高于 1650C。所以，

 

表 1 ZrB2SiC 陶瓷整个温区的氧化层演变行为 
Table 1 Microstructure evolution of oxide scale and oxidation behavior of ZrB2-SiC 

~ 2700C 

Temperature 
limit 

 Formed oxide is unstable and 
not protective 
 Partial melting of bulk 

material occurs 
 Catastrophic failure 

~ 2500C 

ZrO2 and pore 
Pore layer 
SiC-depleted region 
ZrB2-SiC 

 Oxide scale is unstable 
but still protective to 
some extent 
 Oxide scale acts as 

thermal barrier coating

~ 2200C 

ZrO2 and pore 
Pore layer 
SiC-depleted region 
ZrB2-SiC 

 Formed oxide scale is not adherent to 
base material 
 Oxide scale acts as thermal barrier coating
 Oxide scale is stable under relatively low 

gas pressure during dynamic oxidation 

~ 2060C 

ZrO2-rich 
Pore-rich region 
SiC-depleted region 
ZrB2-SiC 

 Active oxidation of ZrB2 occurs, forming 
pore-rich layer 
 Oxide scale is stable under relatively low 

gas pressure during dynamic oxidation 
but unstable during static oxidation. 

 Active oxidation of ZrB2 Temperature limit for static oxidation 

~ 1600C  

ZrO2 and SiO2 
SiC-depleted region 
ZrB2-SiC 

 Active oxidation of SiC occurs, forming 
SiC-depleted region 
 SiO2 evaporates 

~ 1200C  

SiO2-rich 
ZrO2 and SiO2 

ZrB2-SiC 

 SiC oxidizes, forming protective SiO2 
 ZrO2 acts as skeleton 
 B2O3 evaporates rapidly 

~ 700C 

B2O3-rich 
ZrO2 and SiC 
ZrB2-SiC 

 ZrB2 oxidizes, forming ZrO2 and 
protective B2O3 
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近年来科研人员着力寻求可以提升 C/C 和 C/SiC 材料在超高温环境下的抗氧化、机械侵蚀性能的方

法，以扩大 C/C 和 C/SiC 复合材料在航空航天领域的应用。 

结合上述两类材料的优缺点，研究人员已开始探索设计新的可以满足在超高温环境下服役要求

的复合材料。碳纤维是目前唯一一种在 3000C 以上仍具有很高比强度、比模量以及较低热膨胀系数

的纤维材料，同时碳纤维也容易通过缠绕、编织、针刺等方式成型为预制体。因此，与 C/C 和 C/SiC

复合材料相比，含有碳纤维增强体和 UHTC 的复合材料或 CSiCUHTC 复合材料具有更好的抗氧

化、烧蚀性能；此外，其断裂韧性、抗热震以及损伤容限也更好，所以被认为是未来在超高温环境

下服役的理想候选材料。 

过去 10 多年里出现了大量关于碳纤维增强 UHTC 基和 CSiCUHTC 基复合材料的研究。在材

料设计方面，目前大多数研究主要集中在界面结构、预制体结构以及基体的组成、结构及分布。在

材料制备方面，目前已开发出一系列将 UHTC 引入到碳纤维复合材料中的工艺。在材料性能方面，

目前学者广泛关注的是这些复合材料的机械、抗氧化和烧蚀性能。 

本节以国内外过去 10 余年内的研究报道为基础，对用于航空航天高温服役环境下的碳纤维增强

UHTC 基和 CSiCUHTC 基复合材料的设计、制备及性能进行概述。 

3.1 材料制备 

UHTC 基复合材料根据基体的引入方法不同，可将其制备工艺分为化学气相渗透/沉积工艺 

(Chemical Vapor Infiltration / Deposition, CVI/D)、聚合物前驱体浸渍裂解工艺 (Polymer Impregnation 

and Pyrolysis, PIP)、反应溶体渗透工艺 (Reaction Melt Infiltration, RMI)、浆料浸渍工艺 (Slurry 

Infiltration, SI)、原位反应工艺 (In-situ reaction) 和热压烧结工艺 (Hot Pressing, HP) 等。 

化学气相渗/沉积 (CVI/D)：CVI/D 工艺通过前驱体在高温下分解为自由基渗入碳纤维预制体并

形核长大形成陶瓷基体，最终得到复合材料[111114]。CVI/D 工艺制备的基体纯度高而且基体的组成

和结构可控，具有优良的机械性能和抗烧蚀性能。CVI/D 目前已广泛用于制备 C 基或 SiC 基复合材

料，也可用于制备超高温陶瓷基复合材料。例如 HfC 和 ZrB2 的制备原理分别为： 

HfCl4 + CH4 + H2 Ar
HfC + 4HCl (4)

ZrCl4 + 2BCl3 + 5H2 Ar
ZrB2 + 10HCl (5)

CVI/D 的主要缺点是材料沉积速度过慢，而且工艺流程中所需的能量很高，因此大大提高了制

备成本。此外，CVI/D 对于一些大的分子，尤其是 Hf、Zr 和 Ta 等，其沉积厚度有限，效果不好。

所以，CVI/D 主要用于制备超高温陶瓷涂层。 

目前采用 CVI/D 制备大尺寸复合材料的相关报道不多。Sayir 等人 [111]采用该工艺，利用

TaCl3CH4H2Ar、HfCl4TaCl5CH4Ar 和 HfCl4TaCl4CH4H2Ar 作为气源，制备了带有热解石

墨界面的 C/HfC、C/TaC 和 C/HfC/TaC 复合材料。 

前驱体浸渍裂解 (PIP)：PIP 是一种常用的将超高温陶瓷引入到碳纤维预制体中的工艺，其原理

是将具有低粘度的前驱体溶液浸渗到纤维预制体或多孔的复合材料中，经过固化、干燥、裂解得到

超高温陶瓷[107,115120]。前驱体通常是含有过渡金属的聚合物陶瓷前驱体，高温下裂解可得到金属碳

化物、硼化物、氮化物等[67]。浸渍和裂解通常要反复进行 (4 到 10 次，甚至更多) 直至达到所需密

度。该工艺可同时引入多种陶瓷基体，而且可实现近净尺寸成型。与 CVI 相比，PIP 成本较低、制

备周期短且可实现大厚度样品的制备。此外，裂解温度一般不超过 1500C，与下面将介绍的 RMI

工艺相比对纤维造成的损伤小。PIP 工艺的主要缺点是在裂解过程中基体容易发生收缩，导致基体
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中形成缺陷，造成力学性能下降。 

Xue 等人[120]采用该工艺，在真空条件下将 HfC 前驱体浸渗到多孔的 2D C/C 复合材料中，之后

再经热处理以形成 HfC 基体，制备了 C/CHfC 复合材料。同样，ZrC、HfB2 以及 ZrB2 都可采用此

工艺来引入到多孔的 C/C、C/SiC 复合材料中[116,119]。 

反应熔体浸渗 (RMI)：RMI 工艺也是一种常用的将碳化物、硼化物基体引入到复合材料中的工

艺，其原理是通过高温下融化的金属混合物与含有 C 或 B 的基体材料相互反应来实现碳化物、硼化

物的引入[121132]。与 CVI、PIP 相比，RMI 成本低而且可快速地封填材料表面大孔，以形成整体致密

的复合材料。此外，该工艺还可通过将几种金属或化合物加入到反应混合物中，同时向复合材料中

引入多种基体。RMI 工艺还特别适合制备几何结构复杂的零件[121,123]。然而，在制备过程中难以避

免熔融金属与碳纤维的反应，造成纤维损伤，影响材料的力学性能。此外，残留在材料内部的未反

应金属在高温下会加速蠕变以及破坏相稳定从而降低材料性能。 

C/(C)ZrC 是 RMI 工艺最常制备的超高温陶瓷基复合材料之一，可通过多孔 C/C 骨架与金属锆

或其金属间化合物的反应得到。同样的，由多孔 C/C 材料与含有 Zr 和 Si 或是 ZrSi 金属间化合物

的反应也可制备 SiCZrC 基复合材料[123,124]。硼化物超高温陶瓷基体也可采用 RMI 工艺制备，主要

通过 ZrB 合金与多孔 C/C 材料反应或者 Zr 与多孔 C/CB4C 反应[128,132]。 

料浆浸渗 (SI)：在料浆浸渗工艺中，由超高温陶瓷粉末与水性或有机溶液混合形成悬浊液，之

后通过无压或加压的方法将超高温陶瓷粉末浸渗入纤维预制体内，最后采用 PIP、CVI 等工艺使

UHTC碳纤维预制体致密化得到 UHTC 基复合材料[107,133139]。该工艺是一种非常经济、易于操作的

将 UHTC 引入到复合材料中的方法，同时也可根据设计或使用要求获得不同组分与质量的 UHTC 基

体。但是颗粒的凝聚效应易使材料难以致密化。 

Tang 等人[134]通过 SI 工艺将一系列 ZrB2 基 UHTC 引入到碳纤维预制体中，然后通过 CVI 工艺

沉积热解碳，制备出系列 C/CUHTC 复合材料。Paul 等人[137]采用含有 UHTC 粉末/酚醛树脂/丙酮的

料浆通过 SI 工艺制备了 C/CHfB2(C)复合材料。 

原位反应 (In-situ reaction)：在原位反应法中，UHTC 基体是通过碳与过渡金属 M 或它们的氧

化物 MOx 进行原位反应从而被引入到多孔的复合材料中[140146]。过渡金属 M 或其氧化物 MOx 通常

先和酚醛树脂或有机溶剂一起制成料浆[143]，然后浸渗入到碳纤维预制体中。高温下，过渡金属 M

或其氧化物 MOx 可与经 CVI或 PIP处理的碳基体原位反应生成过渡金属碳化物。与 RMI不同的是，

原位反应法中没有熔融金属浸渗这一过程，因此其热处理温度较低。与 RMI 类似的是，原位反应工

艺成本低，材料制备周期短，且同样会因为 M 或 MOx 与碳纤维发生反应而使材料性能下降。 

Li 等人[143]采用原位反应法通过硅、锆混合物粉末与经酚醛树脂炭化得到的碳原位反应制备了

C/ZrCSiC 复合材料。Shen 等人[145]以 ZrOCl2 为前驱物将 ZrO2 引入到碳纤维预制体中，然后与经

CVI 工艺得到的 PyC 反应制备了 C/CZrC 复合材料。 

热压烧结 (HP)：采用热压烧结法制备碳纤维增强超高温陶瓷基复合材料大体上可以分为三个步

骤[147150]：首先采用 CVI 或其他工艺处理碳纤维以形成碳或陶瓷界面层，从而保护纤维在热压过程

中不受损伤；之后将碳纤维与 UHTC 颗粒、助烧剂/粘结剂混合，使之挂浆，再将碳纤维缠绕成无纬

布，结合冷压使之成型；最后经热压烧结制备出碳纤维增强超高温陶瓷基复合材料。与上面所述的

其它方法相比，HP 法只需经一次冷/热成型就可将碳纤维与几种不同陶瓷基体制备成复合材料。但

是 HP 法会对碳纤维造成物理损伤从而导致材料机械性能下降[147]。此外，热压法也难以用来制备形

状尺寸复杂的材料。 

Xiao 等人[150]将 ZrB2 与 SiC 粉末和具有 PyC 或 SiC 界面的短纤维结合起来，先后采用冷压和热

压处理制备了 C/ZrB2SiC 复合材料。 
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粉末预浸渗 (PPI)：在粉末预浸渗工艺[151154]中，将无纬布、短纤维以及超高温陶瓷粉末交替叠

层在一起，使 UHTC 粉末预先分散在碳纤维预制体网胎层中。在粉末纤维预制体的基础上，通过

后续的致密化工艺 (如 CVI、PIP 等) 最终制备出超高温陶瓷基复合材料。该方法可简单快速地引入

超高温陶瓷基体，而且超高温陶瓷粉末的组分、含量以及分布都具有良好的可控性。但是，在无纬

布层中长碳纤维会因为较重的超高温陶瓷颗粒存在而在针织过程中造成损伤。此外，如前面 SI 工艺

中提到的颗粒凝聚效应也会堵塞预制体的孔隙，从而提高后续致密化的难度。 

Tang 等人 [151]等采用含有 ZrB2 粉末的碳纤维预制体经电耦合 CVI 工艺致密化后制备了

C/ZrB2SiC 复合材料。Yang 等人[154]将 ZrC 和 SiC 组成的混合前驱体浸渗到含有 ZrB2 的碳纤维预制

体中，裂解后制备了 C/CZrB2ZrCSiC 复合材料。 

溶胶凝胶 (Sol-Gel)：溶胶凝胶法可被广泛应用于精细陶瓷材料的制备，利用有机或无极化合

物作为原材料，通过水解、逐步凝胶缩聚和后处理得到氧化物或其他化合物[155]。此前，该法在碳、

陶瓷基复合材料涂层制备方面有较多报道[156158]，如用溶胶凝胶法合成莫来石涂层。近年来，有学

者开始采用该工艺制备碳纤维增强超高温陶瓷基复合材料。Chen 等人[155]以 H3BO3 和聚乙烯醇作为

凝胶前驱体原料，通过浸渍、热处理和碳热还原过程将 CB4C 基体引入到 3D 碳纤维预制体中，最

后通过 CB4C 基体与熔融的 ZrSi2 反应得到了 C/ZrB2ZrCSiC 复合材料。 

实际生产过程中，上述工艺通常协同使用以取长补短，进而实现材料的低成本、短周期制备，

并实现材料结构、性能的优化。 

3.2 推进系统用难熔金属碳化物改性 C/C 复合材料 

固体火箭发动机燃烧室内壁和喷管处在超高温服役过程中会经受含有颗粒的高温、高压、高速

燃气的侵蚀。随着先进固体火箭发动机推进剂的发展和越来越苛刻的发射条件，燃烧室和喷管处的

服役温度甚至可达 3500K [159161]。C/C 复合材料凭借其低密度、近 3550C 的升华温度、超高温下仍

具有较好的机械性能以及耐烧蚀性能等优点，已成为固体火箭发动机热结构件的理想材料。但是在

高性能推进剂燃烧造成的强烈热机械、化学侵蚀环境下，喷管处的材料会暴露在如 H2O 和 CO2 等高

温助推剂的燃烧产物下，并与之发生氧化反应造成材料的烧蚀[160]。因此改善 C/C 复合材料的烧蚀性

能十分重要。 

在超高温陶瓷材料中，HfC、ZrC 和 TaC 等难熔碳化物的熔点非常高，分别可达 3890C、3540C

和 3880C (表 2)，接近或高于 C/C 复合材料的升华温度以及含氧助推剂的焰流温度[33]。超高温下，

这些碳化物可与含氧物质反应生成高熔点氧化物 (HfO2: 2800C；ZrO2：2700C；TaO2：1890C)，

改善 C/C 材料的抗氧化性能。此外，碳化物的高强度、高硬度也能改善 C/C 材料在含颗粒物燃烧气

体下的耐机械冲蚀性能[147]。所以，C/CHf(Ta,Zr)C 和 C/Hf(Ta,Zr)C 复合材料被认为是比 C/C 复合材

料更理想的应用于先进固体火箭发动机的热结构材料。 

C/CHf(Ta,Zr)C 复合材料：超高温陶瓷材料中 HfC 的熔点最高，而且耐烧蚀、蒸气压低、化

学惰性好，其氧化物也具有较高的熔点 (HfO2：2800C) 和极低的蒸气压 (约为 3  105 atm) [148]，

所以经常被用作 C/C 材料的抗烧蚀改性组元。随着近几年前驱体合成工艺的发展，HfC 基体可通过

含铪有机前驱体经 PIP 工艺制备得到。 

Xue 等人[120]以密度为 1.4 g/cm3的 C/C 复合材料为原材料，通过 13 次 PIP 工艺制备出密度为 2.01 

g/cm3 的 C/CHfC 复合材料，并对其进行了等离子烧蚀性能测试。结果表明，该材料在 2573 K 下烧

蚀 240 s 后呈现出较好的抗烧蚀性能，试样表面生成了大量白色的 HfO2，中心区形成了烧蚀坑。材

料的线烧蚀率和质量烧蚀率分别为5.31 m/s和0.55 mg/(cm2s)，与C/C复合材料相比分别下降了71% 

和 86%。烧蚀过程中材料表面形成的珊瑚礁状的 HfO2 颗粒和 HfCxOy相可起到隔热层和阻氧层的作
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用，同时这两相的形成过程可以有效消耗氧气，进而提高材料烧蚀性能。但是，该材料的弯曲强度

很低，只有 132.1 MPa，这主要是由于多次的 PIP 工艺使得 HfC 基体发生收缩从而导致了裂纹和孔

隙的产生。 

HfC 还可以通过 HfO2 的碳热还原得到，HfOCl2 是常用的 HfO2 前驱体。Li 等人[141,142]将 HfOCl2

浸渗入碳毡后采用 CVI 沉积热解碳进行致密化，再通过石墨化过程使 HfOCl2 转化为 HfC，最终制备

出 HfC 含量在 0 wt% ~ 11.5 wt% 的 C/CHfC 复合材料。2800C、60 s 氧乙炔烧蚀性能测试发现，

添加 HfC 可显著改善 C/C 复合材料的抗烧蚀性能：当 HfC 添加量为 6.5 wt% 时，C/C 复合材料的线

烧蚀率和质量烧蚀率分别为 0.4 m/s 和 0.12 mg/(cm2·s)。与上面提及的 Xue 等人的工作[120]不同，Li

等人工作[141,142]中采用的烧蚀温度更高，烧蚀过程中形成的熔融 HfO2 可填补材料表面的裂纹与孔隙，

从而抑制了碳基体的氧化，降低了材料烧蚀率。 

ZrC 的熔点 (3540C) 与碳升华的温度 (3550C) 接近，但其密度 (6.6 g/cm3) 远远低于 TaC 

(14.5 g/cm3) 和 HfC (12.7 g/cm3)，而且价格低廉。此外，ZrC 良好的抗氧化性能、高强度和高硬度也

可以有效地改善 C/C 复合材料在固体火箭发动机上的服役效果。Shen 等人[145]以 ZrOCl28H2O 作为

原料，采用原位反应法制备了 C/CZrC 复合材料，然后在小型发动机烧蚀系统上对所制备的材料进

行了烧蚀行为研究 (发动机燃烧温度为 3361 K ~ 3386 K，烧蚀时间为 3 s ~ 4 s，燃烧室气压为 0.5 MPa 

~ 15.8 MPa)，并与在氧乙炔环境下测得的烧蚀性能进行了对比[173]。研究发现，材料烧蚀过程中由于

ZrC 与含氧物质发生的各种化学反应吉布斯自由能较低，因此 ZrC 优先发生氧化从而减少了碳基体

的氧化。固态 ZrO2 的融化与液态 ZrO2 的蒸发将燃烧气体产生的大量热量带走，从而减少了对碳基

体的侵蚀，显著改善了 C/C 复合材料的烧蚀性能。但是材料在高温高压含颗粒物燃烧气体环境下的

烧蚀率比氧乙炔烧蚀下更高，材料表面形成了大量烧蚀坑、ZrO2 颗粒、圆锥形纤维、不规则的 C 块 

表 2  C、SiC 以及几种超高温陶瓷物理化学性能[35,1093,162172] 
Table 2 Physical and chemical properties of C, SiC and some UHTCs 

Properties 
Molecular  

weight  
/ gmol1 

Density 
/ gcm3 

Melting  
point  
/ C 

Thermal 
expansion  
/ ppmC1 

Thermal 
conductivity 
/ W(mC)1 

C 
SiC 
HfC 
ZrC 
TaC 
HfB2 

ZrB2 

 12.01 
 40.10 
190.54 
103.23 
192.96 
200.11 
112.84 

 2.2 
 3.2 
12.7 
 6.6 
14.5 
11.2 
 6.1 

3550* 
2700* 
3890* 
3540* 
3880* 
3380* 
3245* 

2.5 (PyC) 
4.3 (6H) 

6.8 
7.3 
6.6 
6.3 
5.9 

150 
125 
 22 
 20 
 22 
104 
 85 

Properties 
Specific 

heat 
/ J(gC)1 

Hardness 
/ kgmm2 

Young's 
modulus 

/ GPa 

Poisson's 
ratio 

Oxidation 
temperature 

/ C 

C 
SiC 
HfC 
ZrC 
TaC 
HfB2 

ZrB2 

0.84 
0.58 
0.20 
0.37 
0.19 
0.25 
0.43 

  20 
2500 
2300 
2700 
2500 
2800 
2300 

 
448 

350 ~ 510 
350 ~ 440 
285 ~ 560 

480 
489 

 
0.168 
0.180 
0.191 
0.240 
0.210 
0.160 

~ 0450 
~ 1200 
~ 0800 
~ 0600 
~ 0750 
~ 0800 
~ 0700 

  * Sublimation temperature 
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(如图 16 所示)。不同烧蚀率与烧蚀行为与烧蚀机理有关。固体火箭发动机环境的主要烧蚀机理是热

化学烧蚀和机械剥蚀，而氧乙炔环境的烧蚀机理主要为热化学烧蚀[145,173]。 

TaC 凭借其高达 3880C 的熔点以及高温下良好的机械性能，已经成为另一种常用于制造固体火

箭推进器热结构件 C/C 复合材料的改性组元。Xiong 等人[112]以 TaCl5C3H6H2Ar 混合物为原料，

将 PyC 和 TaC 采用 CVI工艺交替沉积，制备出了C/CTaC 复合材料。该材料中 TaC 含量为 14 vol%，

在 2000 K 氧乙炔环境下烧蚀 120 s 后呈现出良好的烧蚀性能[174]。此外，目前已有报道表明在石墨纤

维上采用化学气相沉积 (Chemical Vapour Deposition, CVD) 工艺共沉积 HfCTaC 得到的复合材料

可用作火箭推进器的材料。该材料中HfC/TaC重量比为7:3，经两次5 s、0.5 MPa考核后没有失效[148]。

这说明 CVI/D 工艺制备的 HfC/TaC 复合材料具有优良的抗氧化、抗烧蚀性能。若考虑到 Hf、Zr 和

Ta 三种分子的气相浸渗工艺的相对难易程度，HfC/TaC 似乎更适合于制备 C/C 复合材料表面抗烧蚀

涂层。但是研究发现，TaC 的加入会严重降低 C/C 复合材料在氧乙炔和小型发动机考核下的烧蚀性

能，这主要是因为烧蚀过程中形成的 Ta2O5会在燃气冲击下发生严重的机械剥蚀[165]。 

结合上述讨论，总体来说难熔金属碳化物的加入可有效改善 C/C 复合材料在不同烧蚀环境下的

烧蚀性能。烧蚀环境对 C/CHf(Zr,Ta)C 复合材料的烧蚀性能具有显著影响。烧蚀性能的改善主要是

因为碳化物氧化时会消耗大量氧气、氧化物在材料表面形成氧隔绝层以及更高温度下氧化物升华时

可吸收带走大量热量。与单纯的氧乙炔环境相比，固体火箭发动机工作环境中氧化条件较为温和，

但热冲击和机械冲击更为苛刻，因此 C/CHf(Zr,Ta)C 复合材料具有更广阔的应用前景。目前 C/C 复

合材料的主要失效原因是由于在含颗粒物高温、高压、高速燃气的冲击下，基体与碳化物发生机械

剥蚀，导致基体材料受到氧化而失效，所以科研人员越来越重视对碳化物与碳基体结合强度的研究。 

C/Hf(Ta,Zr)C 复合材料：C/CHf(Zr,Ta)C 复合材料含有碳和碳化物两种基体，而仅含有

Hf(Zr,Ta)C 基体的 C/Hf(Zr,Ta)C 复合材料也已成功制备。Kim 等人[147]利用短石墨纤维与 TaC 粉末经

冷压和热等静压工艺制备出了 C/TaC 复合材料。然而，由于热等静压过程中碳纤维很容易受到临近

 

 
图 16 C/C–ZrC 复合材料喉衬发动机考核后的显微形貌 [173] 

Figure 16 SEM images of a C/C-ZrC composite nozzle throat after SRM ablation [173] 
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TaC 颗粒造成的物理损伤，所以为了提高复合材料的性能，必须在碳纤维表面涂覆一层高硬度的界

面层。 

与金属Ta和Hf相比，Zr的熔点 (1855C) 更低，且更容易在较低温度下与C基体反应形成ZrC。

Ultramet 公司[175]以多孔的 C/C 骨架与熔融的 Zr 进行反应，通过 RMI 法制备出了 C/ZrC 复合材料，

并对其显微结构进行了详细的研究。结果表明，C 纤维束周围被连续的 ZrC 层包围，岛状的 ZrC 颗

粒分散在 ZrZrC 相内。该公司制备的用于燃烧室的 C/ZrC 复合材料通过了 NASA Glenn 4350F 

(2400C) 环境下的液体火箭发动机服役测试[175]。 

与金属锆相比，ZrCu 金属间化合物的熔点更低 (如 Zr2Cu 熔点 1000C)，可在更低温度下形成

流动态并与 C 反应，因此引起了广大学者的关注。以低熔点的 Zr2Cu、ZrCu 和 Zr7Cu10 为浸渗剂，

在1200C下进行热处理所制备出的C/ZrC复合材料 (纤维含量均为32 vol%)，弯曲强度分别为62.7、

98.2 和 91.1MPa [129]。采用氧乙炔烧蚀对上述材料进行考核 (温度 3100C，热流量 4187 KW/m2，烧

蚀时间 60 s) [130]，结果表明：ZrCu 合金中随着 Cu 含量的增加，试样的线烧蚀率从 0.0019 μm/s 降

至 0.0006 μm/s，但质量烧蚀率则从 0.0006 g/s 增加至 0.0047g/s。线烧蚀率与质量烧蚀率的相反变化

趋势是由于烧蚀过程中含铜量高的复合材料中有较多的铜残留，铜的蒸发可带走大量的热，导致材

料表面温度更低。该材料在不同阶段的烧蚀机理有所不同：初期以 C、ZrC 以及金属的氧化为主；

中期主要以金属的蒸发和氧化为主；末期以 ZrO2 的熔化、氧气的扩散以及 Cu 的蒸发为主。致密 ZrO2

层的氧阻挡作用以及残留 Cu 的蒸发吸热作用使该类复合材料具有良好的抗烧蚀性能。 

通过以上分析可知，C/ZrC 复合材料在高温下的耐烧蚀性能十分优良，其烧蚀机理与 C/CZrC

材料相似，即都是以碳纤维的氧化、致密 ZrO2 层的形成以及液相剥蚀为主。 

采用 RMI 工艺制备的材料由于不可避免的残留一些低熔点金属[130]，会对烧蚀性能产生很大影

响。与 PIP 工艺[174]相比，RMI 工艺是目前制备致密 C/Hf(Zr)C 复合材料比较好的方法，其成本低，

制备周期也短。但是正如前文所述，RMI 工艺中碳纤维与金属难以避免的反应会降低材料强度。目

前研究者们已开发出包括 PyC、SiC、BN、(PyCSiC)n 在内的多种界面涂层涂覆在碳纤维表面，以

减少碳纤维的损伤。保护性界面的合理选择与制备以及残留金属含量的有效控制，可促进

RMIC/Hf(Zr)C 复合材料的发展。 

3.3 飞行器用难熔金属碳化物改性 C/SiC 复合材料 

未来高超声速飞行器的服役温度可达 1600C ~ 2000C 甚至更高，其在大气中的服役时间也将更

长。因此，用于这些飞行器的热防护材料必须具有多种优良的性能，如低密度、耐超高温、高强度、

高硬度以及良好的长时抗氧化、烧蚀性能[47,176]。C/C 复合材料在 450C 即开始发生氧化，而 C/SiC

的长时间氧化使用温度也仅为 1650C [108110]，难以满足未来高超音速飞行器对热结构材料提出的使

用要求。添加有 SiC 的 ZrB2、HfB2、ZrC、HfC 超高温陶瓷基材料被认为是制备超高音速飞行器鼻

锥、机翼前缘以及发动机结构件的理想候选材料。由于氧化产物的协同作用，ZrB2SiC 和 HfB2SiC

陶瓷在不同温度区域下具有十分优良的抗氧化性，而广泛作为高温结构材料使用[109,170,177179]。因此，

基于提高 C/C、C/SiC 复合材料的抗氧化性能以及块体超高温陶瓷的使用可靠性考虑，科研人员开发

出 C/CHf(Zr)B2SiC、C/Hf(Zr)B2SiC、C/CHf(Zr)CSiC 和 C/Hf(Zr)CSiC 复合材料，以期在高超

音速飞行器热防护结构中得到更广泛的应用。 

相较于硼化物，HfCSiC 或 ZrCSiC 基体更易通过 PIP 和 RMI 工艺添加到多孔的 C/C 和 C/SiC

材料中，所以备受广大学者们的关注。通过 PIP 工艺分别以锆/铪有机物和 PCS 做为前驱体可快速制

备出 C/(C)SiCHf(Zr)C 复合材料。武海棠等人[180]将 ZrC 和 SiC 混合物前驱体浸渗入多孔的 C/C 材

料中，制备出了不同 ZrC 和 SiC 含量的 C/CZrCSiC 复合材料。该工艺获得的 ZrCSiC 基体更易分
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粘度的 Ta2O5。 

Paul 等人[137]采用料浆法将 ZrB2、ZrB220vol%SiC、ZrB220vol%SiCLaB6、HfB2 和 HfC 分别

加入 C/C 复合材料中制备了系列复合材料，研究发现：相比 Zr 基陶瓷，加入 Hf 基陶瓷粉末的复合

材料抗氧化性能更好，但 SiC 和 LaB6 的加入并未改善材料在 2500C 以上的抗氧化性能。 

上述工作表明 Zr(Hf)B2SiC 的加入可改善 C/C 材料的烧蚀性能使其接近零烧蚀。要想获得零烧

蚀材料，则可用具有较好抗氧化性的 SiC 基替代易氧化的 C 基体。Tang 等人[151,142]采用电耦合 CVI

工艺在 ZrB2粉末碳纤维混合预制体中引入 SiC 基体制备了 C/ZrB2SiC 复合材料，并对其热物理性

能和氧化、烧蚀性能进行了研究。不同温度下静态氧化实验表明，C/ZrB2SiC 复合材料与 C/SiC 材

料相比具有明显的抗氧化性能优势。C/ZrB2SiC 氧化过程中，试样表面在 1000C 以下形成了以 B2O3

为主的玻璃相，1200C 时表面生成了硼硅酸盐和 SiO2 为主的玻璃相，1400C 时形成了 SiO2 玻璃相，

这些玻璃相可以在不同温度下保护裸露的碳纤维，填补孔隙和显微裂纹实现氧化防护。但是在

1200C 以下，C/SiC 表面难以生成大量 SiO2 玻璃相，使其在该温度以下的抗氧化性能不理想。对该

材料进行了 2000C 下 650 s 电弧风洞烧蚀考核，结果为零烧蚀。其抗烧蚀性能主要依赖于不同烧蚀

阶段形成的 B2O3、硼硅酸盐、SiO2、ZrO2、ZrSiO4 以及 SiO2ZrO2 固溶体相的协同作用。 

C/(C)SiCHf(Zr)B2 复合材料也可以用含 Si、Zr 有机物为前驱体，经 PIP 工艺制备，也可采用

SI 与 PIP 混合工艺将硼化物、SiC 添加到复合材料中[107,136,184]。 

总体上说，改性组元的组分与含量会对 C/(C)SiCHf(Zr)B2 复合材料的烧蚀性能产生较大影响。

目前研究表明 SiC 的加入可降低 C/(C)Hf(Zr)B2 复合材料在 2500C 以上的烧蚀性能，原因是会导致

复合材料表面出现严重的机械剥蚀；但是加入 SiC 可改善材料在 800C ~ 2200C (或更高) 温度区间

内的烧蚀性能，其原因在于在该温度区间下生成的玻璃相可以降低氧渗透率，同时玻璃相弥散在固

态 Hf(Zr)O2 骨架内，也可提高玻璃相的稳定性。以 SiC 基体取代 C/CSiCZrB2 中的碳基制备

C/SiCZrB2复合材料可实现从近零烧蚀到零烧蚀的转变，其抗烧蚀性能来自于B2O3、硼硅酸盐、SiO2、

ZrO2、ZrSiO4 以及 SiO2ZrO2 固溶体相的形成。与 Zr 基复合材料相比，C/(C)SiCHfB2 复合材料具

有相似的烧蚀机理，但抗氧化性能更好。与 C/(C)Hf(Zr)CSiC 相比，C/(C)SiCHf(Zr)B2 复合材料

在更广的温度区间内都具有良好的抗氧化性能，主要是由于 800C ~ 1000C 相对较低的温度下氧化

时，材料表面可生成大量含硼氧化物，在 1000C ~ 1700C 中温氧化环境下，材料表面会生成硼硅化

物与 SiO2 液相，而在 1700C ~ 2200C (甚至更高) 高温下材料表面会形成 SiO2ZrO2 固溶体以及固

相 ZrO2 稳定的玻璃相。 

3.5 多功能碳纤维增强 UHTC 基复合材料的设计 

对于复合材料来说，良好的可设计性可以满足不同的使用要求。对于碳纤维增强复合材料，为

了满足不同的使用需求，不仅是上文中提及的组分、含量、结构可以被设计，碳纤维、超高温陶瓷

基体、孔隙等的分布也可以进行设计以达到预期材料性能。目前关于通过复合材料结构构筑来实现

材料多种功能化的报道还很少，有待深入研究。 

将超高温陶瓷引入到 C/SiC 复合材料中可显著改善其烧蚀性能。但是高超音速飞行器热防护系

统面板长时间可重复使用、零烧蚀等使用需求特征决定了热防护材料的烧蚀主要发生在材料表面，

因此，引入到 C/SiC 内部的超高温陶瓷对烧蚀性能贡献甚微，反而还会因为超高温陶瓷较高的密度

而使 TPS 防护面板的重量增加。所以从抗烧蚀和减重两方面要求出发，Hu 等人[119]首先采用快速 CVI

工艺制备两侧多孔而中心致密的 C/SiC 毛坯，随后通过 PIP 工艺将 SiCZrB2ZrC 基体引入到外侧多

孔区，最终制备出了具有一体化三明治结构的复合材料 (图 21)，其中外层材料厚度为 1.5 mm，
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ZrB2ZrC 含量为 14.5 vol%。复合材料的弯曲强度为 237 MPa、拉伸强度为 173 MPa、热导率为 7.7 

W/(mK) ~ 8.2 W/(mK)。与 C/SiC 复合材料相比，该三明治结构材料具有更好的烧蚀性能，在 1850C

氧乙炔循环烧蚀与单次烧蚀考核 1000 s 后，线烧蚀率和质量烧蚀率分别为 0.415 m/s、0.0252 mg/s

和 1.30 m/s、0.0335mg/s。此外，材料经 1000 s 的循环和单次烧蚀后仍具有很高的强度，循环烧蚀

1000 s 后弯曲强度仅下降了 8%，单次烧蚀 1000 s 后弯曲强度也仅下降了 9% ~ 13%。 

热防护结构中，厚度方向上低的热导率可大幅度降低热防护系统面板背面温度，以减轻防护板

下面隔热材料的热载荷。降低热导率最直接有效的方法就是提高材料的孔隙率。但对于碳纤维增强

陶瓷基复合材料来说，密度降低往往意味着材料强度的急剧下降。所以为了同时获得较低的厚度方

向上的热导率与低密度，同时又不会降低材料的强度，Hu 等人[185]又采用 SI 与 CVI 工艺制备了内层

为多孔C/CZrB2SiC、两边的外层分别为致密C/CZrB2SiC和C/CSiC的三明治复合材料 (图 22)：

致密 C/CZrB2SiC 表层可作为 TPS 防护面板的迎风面材料，以获得超高温服役环境下的耐烧蚀性；

多孔的 C/CZrB2SiC 层可同时实现材料热导率与密度的降低；两侧致密层则可提供良好的机械性能。

该复合材料可在 1850C 下经受长达 1000 s 的烧蚀考核，线烧蚀率仅为 0.79 m/s。与采用同样纤维

预制体经 CVI 工艺制备的 C/SiC 材料相比，其厚度方向上的热导率显著降低，且强度下降很小 (表

3)。双致密外层设计的复合材料可通过基体裂纹扩展、界面开裂 (脱粘) 以及纤维断裂等多种机制来

抵抗弯矩，并释放断裂能，这正是该材料能够突破传统陶瓷基复合材料对密度的巨大依赖而获得良

好机械性能的原因。所以，以致密 C/CZrB2SiC 和 C/CSiC 为外层、多孔 C/CZrB2SiC 为内层的

 

  

  
图 21 三明治结构 Cf/SiCZrB2ZrC 复合材料背散射 SEM 形貌及结构示意图：(a) 截面低倍形貌； 

(b) 结构示意图；(c,d) 纤维束间和层间基体分布[119]。 (c, d) 中箭头所指为 PIP(SiCZrB2ZrC) 基体 
Figure 21 Backscattered electron images and schematic of the sandwich-structured composites: (a) low 

magnification of the cross-section; (b) schematic of the composite; (c,d) higher magnifications of the region in 
and between bundles of the Cf/SiC-ZrB2-ZrC composites, respectively [119]. Allows in (c) and (d) indicate the 

PIP-(SiC-ZrB2-ZrC) matrix. 
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上的烧蚀性能。C/(C)Hf(Zr,Ta)C 复合材料的烧蚀机理为碳化物的耗氧作用、氧化膜的氧阻挡作用、

氧化物的熔化与蒸发的热消耗作用。而对于 C/(C)SiCHf(Zr)C 和 C/(C)SiCHf(Zr)B2 复合材料，其

主要烧蚀机理为低氧气扩散率的玻璃相的氧阻挡作用以及 Hf(Zr)O2 固相低熔点玻璃相的支撑所起到

的抵抗机械冲刷作用。 

通过改变碳纤维、超高温陶瓷基体、孔隙的分布来实现材料的结构构筑将是碳纤维增强超高温

陶瓷基复合材料未来的一个重要发展方向。通过合理的结构设计，可使复合材料获得最优的综合使

用性能，通过调整超高温陶瓷的组成和含量可以实现材料不同温度段的烧蚀、氧化防护，通过调节

材料空隙结构、纤维预制体含量和结构以及超高温陶瓷的分布可以实现不同密度、强度、和热物理

性能材料的制备。 

4 大面积隔热材料 

空天飞行器上使用的大面积陶瓷隔热材料主要包括陶瓷纤维刚性隔热瓦和陶瓷纤维柔性隔热毡

两大类。本章将对这两类大面积热防护材料进行系统的介绍。 

4.1 陶瓷纤维刚性隔热瓦 

陶瓷纤维刚性隔热瓦是航天飞行器热防护系统中隔热材料的典型代表，在飞行器热防护系统中

大量使用。1981 年 4 月，世界上第一架航天飞机 “哥伦比亚”号试飞成功，标志着作为航天飞机

热防护系统主体的陶瓷纤维隔热瓦取得巨大成功。该航天器表面上贴了 24300 块隔热瓦[186]。在随后

的 30 年里，航天飞行器迎风面的大面积隔热均采用了这种材料，至今已完成了 140 余次飞行任务。

在相当长的时间内陶瓷纤维刚性隔热瓦一直是航天飞行器大面积防隔热结构设计的重要方案[187,188]。 

在陶瓷纤维隔刚性热瓦研究方面，美国一直领先于国际上其它国家，其研制的隔热材料具有指

导和借鉴意义。美国陶瓷纤维刚性隔热瓦的研制工作始于 20 世纪 60 年代。Lockheed 公司于 1972

年研制出了第一代陶瓷纤维隔热瓦，并于 1975 年扩大生产。第一代陶瓷纤维隔热瓦材料体系是石英

纤维型[21]，也是美国航天飞机轨道飞行器最早使用的陶瓷纤维刚性隔热瓦，从 1966 年开始研制，直

到 1973 年，NASA 才决定将该类材料定为航天飞机防热基准材料。 

第一代陶瓷纤维刚性隔热瓦有两个不同密度的牌号，即密度为 0.144 g/cm3 的 LI900 和密度为

0.352 g/cm3 的 LI2200。LI900 以纯度为 99.7%的无定形石英纤维为骨架、以硅溶胶为粘结剂在

1288C 烧结而成。LI2200 同样是以高纯无定形石英纤维为骨架、以硅溶胶为粘结剂，但原料中加

入了 2% 左右的超细 SiC 粉，增加了隔热材料在高温中遮挡红外辐射的能力，烧结温度也相应提高

到 1327C [189]。此外，由于隔热瓦表面积大、强度低、脆性大、气孔率高、辐射率低等性能缺点，

其表面通常需要涂覆连续的涂层以起到防水、增强作用以及提供高的辐射率[190]。根据表面涂层的不

同，第一代隔热瓦又可以分为两类[188]：涂有黑色高辐射率涂层的高温可重复使用表面隔热瓦 HRSI 

(High-Temperature Reusable Surface Insulation)，应用于 650C ~ 1260C 的高温区域；涂有白色高辐

射率涂层的低温可重复使用表面隔热瓦 LRSI (Low-Temperature Reusable Surface Insulation)，应用于

370C ~ 650C 的较低温区域。 

随着可重复使用空间飞行器的发展对陶瓷纤维隔刚性热瓦性能要求的不断提高，NASA Ames

研究中心于 1978 年前后研制出了第二代陶瓷纤维刚性隔热瓦  氧化硅纤维 + 氧化铝纤维型纤

维耐火复合隔热材料 (FRCI)。FRCI 是一种强度更高、密度小、能经受多次热冲击破坏的隔热材料，

其主要成分为石英纤维和硼硅酸铝纤维 (Nextel)，同时还含有少量的 SiC 粉末作为反红外辐射遮光

剂。Nextel 纤维中约含有 14%的氧化硼，高温烧结时氧化硼能够阻止石英纤维的析晶现象，同时起
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高温粘结剂作用，有助于提高隔热瓦的耐高

温性。但 Nextel 纤维的加入也相应增加了隔

热瓦的热导率和热膨胀系数[22]。 

第三代陶瓷纤维刚性隔热瓦为氧化硅纤

维 + 氧化铝纤维 + 硼硅酸纤维型氧化铝增

强热屏蔽隔热材料 (AETB)，是一类为改进

FRCI 性能而研制的三元纤维复合隔热瓦[23]。

AETB 的典型成分为：石英纤维 68 wt%、硼

硅酸铝纤维 12 wt%、氧化铝纤维 20 wt%；其

中，石英纤维和氧化铝纤维的直径为 1 μm ~ 3 

μm，硼硅酸铝纤维的直径为 5 μm ~ 10 μm。

AETB 的制备过程与 LI 系列隔热瓦类似，不

同的是 AETB 中不含 SiO2粘结剂，烧结时没

有 SiO2 粘结剂的粘结作用，替代方法是高温

促使硼硅酸铝中的硼形成氧化硼，使纤维烧

结，从而使各纤维牢固地结合在一起。但由

于硼硅酸铝纤维的直径较大，加入硼硅酸铝

纤维也增加了隔热瓦的热导率。与FRCI相比，

AETB 的抗拉强度提高了约 20%，同时氧化铝

纤维的加入使 AETB 具有较好的高温稳定性，

1260C 时的抗收缩性比 FRCI 提高了 6 倍。

AETB 的热稳定性也优于 LI 系列隔热瓦。但

是，AETB 的抗析晶性能不如 FRCI，限制了

它在高温下的长期使用[191]。 

尽管 LI900 和 AETB 隔热瓦在可重复使用的航天飞行器上得到了广泛使用，但是这两种隔热瓦

仍然存在一些不足。其中，LI900 存在以下两个主要缺陷：(1) 在 1370C 长时间加热的环境中收缩

很严重；(2) LI900 及其它全石英纤维型隔热材料与增韧单层纤维隔热涂层 (Toughened uni-piece 

fibrous insulation, TUFI) 之间的匹配性不好，使用涂层会导致全石英纤维隔热材料出现收缩，因此，

重复使用航天飞行器在飞行过程中 LI900 易产生破坏。而 AETB 隔热瓦的热导率比较高，限制了其

应用范围。NASA Ames 研究中心为解决 LI900 和 AETB 存在的不足，研制出了一种新型刚性隔热

材料 BRI (Boron-Containing Rigid Insulation) [192]。BRI 主要由 60 wt% ~ 80 wt% 石英纤维、20 wt% ~ 

40 wt% 氧化铝纤维和 0.1 wt% ~ 1.0 wt% B4 C 粉组成，密度为 0.096 g/cm3 ~ 0. 32 g/cm3。其中，石英

纤维的存在使 BRI 具有与 LI900 相似的低热导率，氧化铝纤维则使 BRI 具有较高的强度和耐高温

性能，可抵御 1540C 的高温，具有与 AETB 相似甚至更好的耐温性和强度，而 B4C 粉的作用则使

石英纤维和氧化铝纤维在烧结时相互熔合在一起。BRI 隔热瓦具有优异的耐温性，在 1260C 下保温

16 h 的收缩率是 LI900 的 1/8 ~ 1/7，是 AETB8 的 1/2。 

从组成上看，BRI 是一个二元系统，与 FRCI 相比，只是采用氧化铝纤维替代了硼硅酸铝纤维，

因此从某种意义上说仍然属于第二代陶瓷纤维刚性隔热瓦。 

另一种新型陶瓷纤维隔热瓦 HTP (High Thermal Performance) 也属于第二代陶瓷纤维刚性隔热

瓦[193]。和 BRI 一样，HTP 采用氧化铝纤维替代了硼硅酸铝纤维，但是选用的粘结剂为 BN。以 HTP12

为例，其成分为 74.4 wt% 石英纤维、21 wt%氧化铝纤维、2.7 wt% BN 和 1.9 wt% SiC 粉末，密度为

补充材料 C 

哥伦比亚航天飞机 

哥伦比亚号航天飞机是美国第一架正式服役的

航天飞机， 1981 年 4 月 12 日首次发射。这架航天飞

机总长约 56 m，翼展约 24 m，起飞重量约 2040 t，

起飞总推力达 2800 t，最大有效载荷 29.5 t。它的核

心部分轨道器长 37.2 m，大体上与一架 DC9 客机的

大小相仿。每次飞行最多可载 8 名宇航员，飞行时间

7 d 至 30 d，航天飞机可重复使用 100 次。航天飞机

集火箭，卫星和飞机的技术特点于一身，能像火箭那

样垂直发射进入空间轨道，又能像卫星那样在太空轨

道飞行，还能像飞机那样再入大气层滑翔着陆，是一

种新型的多功能航天飞行器。 

2003 年 2 月 1 日，载有七名宇航员的美国哥伦比

亚号航天飞机在结束了为期 16 天的第 28 次太空任务

之后，返回地球，但在着陆前发生意外，航天飞机解

体坠毁。七名宇航员全部遇难。 

2003 年 5 月 6 日，负责调查“哥伦比亚”号航天飞

机解体之谜的独立委员会在对种种数据进行综合分

析后认为，这架航天飞机在起飞时左翼遭到从燃料箱

上脱落的泡沫绝缘材料撞击，结果造成机体表面隔热

保护层出现了大面积松动和破损，最终导致在返航途

中因超高温空气入侵而彻底解体。 
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0.192 g/cm3。HTP 最初是作为高温高强度环境下美国航天飞机轨道飞行器上 FRCI12 和 LI2200 的

替代品。HTP 的尺寸稳定性比 FRCI 好，使用温度高于 1154C。HTP 具有比 FRCI 和 LI 更高的力学

强度，抗压强度约为 LI 系列的两倍，在厚度方向的抗拉强度比同密度的 FRCI12 提高约 20%。这是

由于 BN 粘接剂的存在使 HTP 中的各个纤维牢固地粘结到一起，从而比全石英纤维体系隔热瓦有更

高的强度。在 HTP 中，氧化铝纤维的含量对隔热瓦的性能有较大影响：HTP 在厚度和平面方向的抗

拉强度随氧化铝纤维含量的增加先增后减小，HTP 的平均热膨胀系数则随着氧化铝纤维含量的增加

而增大[193]。 

迄今为止美国所有的 5 架航天飞机其表面均贴有具有高效隔热性能的隔热瓦。“哥伦比亚号”

是美国第一架航天飞机，它表面的隔热瓦是早期的 LI2200 ，包括 HRSI 和 LRSI 两种，表面涂有反

应固化玻璃涂层 RCG (Reaction Cured Glass Coating)。“挑战者号”航天飞机表面贴有两种型号的隔

热瓦，FRCI20 和 LI2200。“发现号”航天飞机表面贴有波音公司生产的 BRI16 的隔热瓦，密

度为 0.32 g/cm3，短时可以承受 1810K 的高温。“亚特兰蒂斯号”是美国第四架航天飞机，表面的

隔热材料又回归 FRCI 系列，单次飞行耐温可以达到 1810 K，重复使用的温度最高为 1640 K。“奋

进号”航天飞机于 1991 年建造，用以替代“挑战者号”，表面的隔热瓦是由Ames公司生产的AETB20，

密度为 0.32g/cm3，隔热瓦的涂层是 TUFI。 

随着航空航天技术的发展，美国已经告别了航天飞机时代，目前主要研制高超声速飞行器和再

入式飞行器。在美国的 X 系列试验再入式飞行器中，X43A 在 2004 年 3 月和 11 月两次试验中成功

实现了马赫数分别为 6.8 和 9.8 的飞行。该飞行器上下表面都敷设了带有 TUFI 涂层的 AETB 隔热

瓦，为了保证飞行器大面积热防护隔热瓦的几何外形，AETB 隔热瓦在安装后，整个机身在大型数

控机床上进行加工，加工完成后再进行整体喷涂 TUFI 涂层，涂层在室温下固化。由于飞行时间只

有十几秒，大部分隔热材料的厚度在 13 mm 左右。飞行速度在 6.0 Mach ~ 7.0 Mach 之间的 X51A，

虽然速度较之前的 X43A 要慢，但飞行时间更长，因此对热防护系统的性能要求更高。该飞行器迎

风面采用波音公司研制的 BRI16 隔热瓦为隔热材料，密度在 0.32 g/cm3，短时可以承受 1810 K 的

高温，表面的涂层 TUFI 由应变隔离垫粘贴到铝蒙皮上。而目前备受全球关注的 X37B，其头锥、

迎风面等高温区域则使用了 BRI 刚性隔热瓦和新型的隔热材料  整体增韧抗氧化复合材料 

(TUFROC)。 

整体增韧抗氧化复合材料 (TUFROC) 防隔热系统具有三个重要特点[194]：一是能承受 1700C 的

高温，高于航天飞机采用的增强 C/C 防热材料的耐受温度，而且可以重复使用；二是密度低、质量

轻，航天飞机机翼前缘采用的增强 C/C 防热系统的密度约为 1.6 g/cm3，而 TUFROC 防隔热系统的密

度仅为 0. 4 g/cm3，后者的材料密度仅为前者的四分之一；三是制造周期短、成本低，TUFROC 防隔

热系统制造周期是航天飞机防热系统的 1/6 到 1/3，成本为 1/10。作为第四代可重复使用防隔热材料，

TUFROC 克服了航天飞机隔热瓦的脆性问题，在抗氧化和抗热冲击性能提升方面进行了很大的改进，

是新一代航天飞行器“非烧蚀型”轻质高强韧性热防护材料的杰出代表。 

TUFROC 防隔热系统由美国 NASA Ames 研究中心研制。如图 23 所示，TUFROC 主要有两部

分构成：其外层为难熔、抗氧化的轻质陶瓷/碳隔热材料ROCCI (Refractory Oxidative-Resistant Ceramic 

Carbon Insulation)；内层为低密度隔热材料 (AETB 或 FRCI)。外层的 ROCCI 和内层的隔热材料通过

互相配合的凹陷和凸起结构连接，高温热膨胀匹配性能良好。ROCCI 是一种含有玻璃态 SiOC (即

SiOxCy) 的材料，通常通过将特种氧基硅烷浸渍到多孔低热导率碳基材料中，借助于干燥、裂解等

工艺获得，能够抵抗 1700C 的高温热环境。此外，ROCCI 材料表面还进行了高辐射陶瓷涂层梯度

化处理。高辐射梯度涂层主要材料包括： TaSi2 (具有抗辐射助剂功能)、MoSi2 (作为第二项添加，
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果好 (常温导热率 0.046 W/m·K) 的特点，达到了第二代隔热瓦 HTP 的水平，可用于航天飞行器表

面 1200C 以下的隔热。赵杰等人[198]以短切莫来石纤维为原料、硅溶胶为粘结剂，采用浸渍过滤的

方法制备了陶瓷隔热材料，该材料的气孔率高达 89.95%，体积密度仅为 0.262 g/cm3，常温耐压强度

为 338.16 kPa，200C 下导热系数为 0.067 W/(m·K)，具有轻质多孔陶瓷隔热材料的典型特点，该材

料耐温可达 1500C，可用于航天飞行器 1500C 温区以下隔热。孙晶晶等人[199] 采用高温陶瓷纤维

和无机粘结剂经过湿法抽滤成型、高温烧结等工艺，制备了耐 1500C 的超高温刚性隔热材料，该材

料密度为 0.3 g/cm3 ~ 0.5 g/cm3，热导率为 0.06 W/m·K ~ 0.09 W/m·K，压缩强度为 0.6 MPa ~ 1.2 MPa，

在 1500C 经过 1 h 处理后线收缩率小于 2%。 

此外，鉴于隔热材料气孔率高的特点，为了提高陶瓷纤维隔热材料的隔热性能，国内研究人员

还将隔热效果更好的气凝胶引入到隔热空隙内，该研究思路主要借鉴美国第四代隔热材料的研制。

例如，王衍飞等人[200]以短切石英纤维、硅溶胶、B4C 粉为原料烧结制备多孔刚性骨架，以正硅酸乙

酯、去离子水和乙醇配制 SiO2 溶胶，多孔骨架浸渍 SiO2 溶胶后经超临界干燥制备了 SiO2 气凝胶/多

孔骨架复合材料。SiO2 气凝胶复合的石英纤维刚性隔热瓦具有纳米孔结构，平均孔径为 39.5 nm，

600C 和 800C 热导率分别仅为 0.0335 W/(m·K) 和 0.0404 W/(m·K)，与未复合气凝胶的刚性骨架相

比，高温热导率下降了 40% ~ 50%。此外，SiO2 气凝胶填充了隔热瓦骨架中的大部分的空隙，使得

抗弯强度提高了 30%，并且使刚性隔热瓦的脆性有一定改善。 

4.2 陶瓷纤维柔性隔热毡 

柔性隔热毡是一种棉被式热防护结构，主要用于承载不大的较低温区。美国第一架航天飞机在

370C 以下温区最初使用的是 Nomex 毡，后来改用由聚芳酰胺纤维编织而成的隔热毡 [13]。与刚性

隔热瓦材料相比，隔热毡在重量、成本及安装方面具有更大的优势，隔热毡在安装过程中，不需要

采用应变隔离垫与冷结构进行缓冲，有效缩短了安装周期，同时减少了应变隔离垫带来的重量，而

且隔热毡具有优异的抗热震性能，不存在热应力问题。 

图 25 给出了美国 OV099 航天飞机上使用隔热毡的分布，可以看到隔热毡被运用在飞行器机身

表面大部分面积，如上翼、尾翼侧面，升降舵辅助翼，刹车装置等部位。 

国外对于陶瓷纤维隔热毡研究主要集中在美国和欧洲一些国家。早期陶瓷纤维柔性隔热毡的主

要原材料为熔融石英纤维，该材料具有优异的隔热效果和耐温性能。最早得到应用的陶瓷纤维隔热

 

 
图 25 美国 OV099 上使用隔热毡的分布 

Figure 25 Blanket insulation distribution of US OV-099 
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毡 FRSI 是将石英纤维毡包在纤维布中，用石英纤维线缝制而成，最高使用温度不超过 815C。之后，

NASA Ames 研究中心对 FRSI 隔热毡进行改进，发展出了增强型隔热纤维毡 AFRSI [24]。AFRSI 使用

硼硅酸铝纤维制成的纤维布和纤维线，多次重复使用最高可达 1037C，常温常压下的热导率约为

0.033 W/m·K，在飞行速度超过 10 Mach 的 X51A 高超声速飞行器上大面积使用。此外，FRSI 隔热

毡在隔绝超燃冲压发动机的高温辐射热量也有应用[201]。 

随着热防护需求的不断提高，NASA Ames 研究中心又进一步研制出了 CFBI 和 TABI 两种隔热

毡[25,26]。CFBI隔热毡使用 SiC纤维线和织物，并且使用了由镀铝的聚酰亚胺反射膜组成的多层结构，

室温热导率约为 0.035 W/m·K，略高于 AFRSI，但是耐温性能大幅提高。TABI 隔热毡使用硼硅酸铝

纤维织物或 SiC 纤维织物，其内部填充的隔热材料设计成三角棱柱结构。波音公司研制了 CRI 

(Conformal Resulable Insualtion) 隔热毡， 其高温面和低温面分别使用了硼硅酸铝纤维布和石英纤维

布，中间层则由氧化铝、氧化硅、氧化硼等陶瓷纤维采用缝制工艺制成。CRI 最高使用温度已经达

到了 1200C。X37B 轨道试验飞行器的背风面大面积隔热材料使用了 CRI 隔热毡。CRI 隔热毡比

FRSI 耐温能力有所提高，主要是因为采用了使用温度更高的硼硅酸铝陶瓷纤维布及纤维线，说明陶

瓷纤维性能的优劣直接影响此类隔热材料的使用温度[106]。 

在高温阶段，辐射传热占主要地位。为了降低红外辐射，美国研制了添加遮光剂的陶瓷纤维隔

热毡 OFI (Opacified Fibrous Insulation)。OFI 是由陶瓷纤维布和含有遮光剂的陶瓷纤维缝制而成：将

氧化锆/氧化铝/氧化硅纤维组合在一起，其使用温度可达 1650C；而将氧化铝纤维和氧化硅纤维缝

制在硼硅酸铝纤维布中，并添加一定量的遮光剂，使用温度就可达 1480C，1093C 下的热导率为

0.11 W/m·K [202]。 

美国 3M 公司研制的 Nextel 陶瓷氧化物连续纤维系列产品代表了目前国际上耐高温纤维发展的

最高水平。Nextel 纤维具有低透气性、低导热系数、耐酸碱腐蚀、不易收缩延展以及良好的电气绝

缘特性等优点。航天方面应用较多的是 Nextel 312和 Nextel 440两种规格。用连续的高强度 Nextel 312

纤维织造的Nextel 312航天用编织体在温度达 1100C的持续高温下依然保持较高的力学性能及柔韧

性能，而且整体织物几乎不发生收缩变形[203]。 

在欧洲方面，欧洲航空防务集团 Astrium 公司开发了一种表面柔性隔热毡 (FEI)，具有高辐射系

数和防水的特点，应用在航天飞行器的上表面。德国 MT Aerospace 研制了具有多层组合结构的隔热

材料 MLI (Multi Layered Insulation)，最高使用温度可达 1600C，这种隔热材料与美国研制的 CFBI

隔热毡相似，使用了多层反射隔热结构；但在低温部分使用了隔热性能更好的 SiO2 气凝胶纳米隔热

材料。使用温度为 1600C 的隔热材料是在使用温度为 1000C 隔热材料的基础上，在高温部分加入

了耐高温的氧化锆纤维[106]。 

国内对隔热毡的研究也有很多报道。李明伟等人[204]发明了一种多层隔热材料的制备方法，将厚

度为 3 mm ~ 50 mm 不等的隔热毡依次粘接在一起，多层隔热毡的组成部分有硅酸铝纤维毡，AlSi

合金改性隔热毡等。该发明可解决 6 Mach ~ 15 Mach 飞行器大面积中温区域防热和隔热的需求。陈

照峰等人[205]发明了一种空心微珠为基的玻璃纤维复合隔热毡，原材料为玻璃纤维，空心微珠和耐高

温粘合剂。该复合隔热毡具有优异的吸收红外功能，在常温和高温下均具备良好的结构强度和优异

的耐热及尺寸稳定性，并且能够抵抗热流的多次侵袭。张凡等人[206]发明了一种高性能多层薄毡复合

隔热材料，该材料由多层薄毡、红外遮蔽剂和气凝胶复合材料构成，在航天飞行器、窑炉保温、极

端环境的高效隔热领域具有重要应用。唐波等人[207]发明了一种抗氧化碳纤维隔热毡的制备方法，以

短切碳纤维为基体，碳纤维基体经过表面经基化、乙烯基化、氯硅烷化、接枝聚硅烷、针刺成毡、

高温烧结等步骤制得抗氧化碳纤维隔热毡。在碳纤维表面包覆一层碳化硅涂层，碳化硅涂层与碳纤

维基体之间通过化学键进行结合。抗氧化隔热毡材料的使用寿命可以从 1 年提高到 2 年以上，且不
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容易脱落。张世超等人[208]将氧化铝纤维加入至分散介质中，搅拌均匀后得到原料料浆；对原料料浆

进行真空抽滤得到层状氧化铝纤维预制体，在真空或氮气条件下将多层隔热材料在 800C ~ 1300C

下进行炭化，得到硬质隔热毡。 

5 冲压发动机被动热防护多层隔热材料 

高超声速飞行器具有优异性能的主要原因在于采用了革命性的动力系统[209]。冲压发动机是高超

声速飞行器研究和应用最多的动力系统，包括亚燃冲压发动机和超燃冲压发动机[210212]。冲压发动

机需要在高温及超高温环境下工作，必须进行有效的热防护。热防护系统的控制能力直接影响高超

声速飞行器动力系统的可靠性和飞行器性能的提高。随着飞行器向超高速、大推力、长工作时间的

方向发展，高超声速飞行器动力系统对热防护系统及热防护材料提出了更高的技术要求。 

5.1 冲压发动机的热防护 

相对于高速飞行器结构所承受的气动加热，冲压发动机的工作温度更高。亚燃冲压发动机工作

时的主流燃气温度高达 2300 K；超燃冲压发动机工作时燃气总温将超过 3000 K。因此，发动机成为

飞行器的主要热源，必须进行有效热防护，阻断热量向外传递，使发动机外壁面始终处于安全的工

作温度。 

冲压发动机的热防护技术分为主动热防护、被动热防护以及主被动热防护。 

主动热防护采用燃料冷却方式。图 26 所示为 X51A 超燃冲压发动机的冷却方式[213]：液态 JP7 

燃料从超燃冲压发动机前部进入，分布到热交换器 (Heat Exchanger, HEX) 的每个壁面上；燃料在热

交换器中流过时就会从超燃冲压发动机燃烧中获得热量，使薄壁保持低于 Inconel 625 金属熔点的

温度。X51A 之所以选择主动热防护方案，是由于冲压发动机工作室燃烧室的温度太高，现有防热

结构材料很难承受发动机工作时的高温或很难维持长工作时间而不破坏。但主动热防护方案中冷却

燃料管道设计相当复杂，在一些工作温度稍低的部位仍会采用被动冷却方案，如 X51A 超燃冲压发

动机的尾喷管就采用了被动热防护方案。另外，经燃料冷却后，冲压发动机的金属壁面仍然有 800C 

~ 900C 的高温，需要用隔热材料进行被动冷却，如 X51A 超燃冲压发动机经主动冷却后，采用柔

性可重复使用的隔热材料 FRSI 以阻隔发动机对弹体的热辐射[6]。所以，从严格意义上来说，X51A

 

 
图 26 用燃料冷却的 X51A 超燃冲压发动机[213] 

Figure 26 Cooling system of X-51A scramjet engine [213] 
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超燃冲压发动机选择的是主被动相结合的热防护方案。 

被动热防护方案具有操作简单、工作范围宽、可靠性高等优点，是超高速、高机动能力飞行器

动力装置的理想选择。典型的冲压发动机被动热防护结构方式如下[215]：用碳纤维或碳化硅纤维复合

材料作为防热结构内层，以实现耐烧蚀、抗冲刷的功能；在内层上覆盖耐高温无机隔热材料，以实

现高效隔热的功能；在无机隔热材料外装配耐高温金属壳体，以保证发动机的结构外形。由于受到

耐烧蚀防热复合材料耐温性能和使用寿命所限，目前被动热防护方案主要应用于工作时间不超过

1000 s 秒的冲压发动机的热防护。 

5.2 冲压发动机用多层隔热材料的设计 

不同冲压发动机的工作环境存在一定差异，但对隔热材料的要求差别不大，主要包括以下几点：

(1) 工作温度高。发动机工作温度达到 2300 K ~ 3000 K，对隔热材料的耐温性能提出了很高要求。

(2) 隔热空间狭小。隔热材料必须在有限厚度内将发动机的超高温降至要求温度，温度梯度巨大。(3) 

工作时间相对较短。发动机工作时间几百秒至数十分钟，隔热材料可能处于非平衡传热状态。(4) 强

烈震动。隔热层需要承受发动机工作过程中强烈的机械震动以及热应力，需要隔热材料能够保持结

构完整。(5) 重量轻。发动机对隔热层的重量及几何尺寸有严格的限制，隔热层必须选用低密度材料。 

通常具有低导热系数的隔热材料其耐温性能都比较低，而能够承受高温及超高温的材料导热系

数都比较高，因此将耐超高温和超低导热由一种材料来实现具有很大的难度。考虑到发动机燃烧室

隔热层的高温端和低温端的温度梯度极大，隔热层内的温度分布急剧下降，只要求接触高温端的一

部分隔热材料能够经受住超高温，另一部分材料的耐温可以适当降低。所以，合理的隔热层材料的

结构设计应该是将隔热材料分成若干层，每层由不同成分的材料组成，不同材料可以具有不同的耐

温性能和导热系数，在整体上达到既耐高温又具有低的平均导热系数的要求。 

多层隔热材料将不同层次材料的耐温和隔热性能最大程度利用起来，是最高效的隔热途径，在

最小的有限空间实现最大温降。另外，在多层隔热材料设计过程中，可以根据具体应用环境需要，

设置不同的功能层，这是单一隔热材料很难实现的。 

多层隔热材料一般包括耐温性能不同的隔热层、反射层、功能层、外包覆层等，其中隔热层按

材料耐温特性还可以细分为高温层、中温层和低温层，如图 27 所示。反射层主要用于屏蔽高温辐射

热；隔热层主要使用无机纤维类隔热材料；功能

层位置并不确定，主要分会吸热或膨胀等功能，

可以根据其使用温度确定具体的位置；外包覆层

主要用来实现部件的外部形状和精度。为保证多

层隔热材料的结构稳定，各层之间一般以粘结剂

实现复合。 

隔热材料通常是孔隙率很高的多孔材料，在

低温下隔热性能良好，但是存在高温下隔热性能

迅速下降的问题。如硅酸铝纤维隔热材料，

200C 时导热系数为 0.046 W/mK，1200C 时导

热系数为 0.141 W/mK，提高了 2 倍多；氧化锆

纤维板 400C 时导热系数 0.08 W/ mK，1650C

时导热系数增大到 0.23 W/ mK，也提高了将近

2 倍。 

 
图 27 多层隔热材料结构示意图 

Figure 27 Schematic diagram of multilayer thermal 
insulations 
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隔热材料在高温下隔热性能的下降，主要是由于高温下严重的辐射传热引起的。由黑体辐射理

论可知，高温下物体发射的热辐射集中在 1 µm ~ 10 µm 范围内，因此有效减少 1 ~ 10 µm 的红外热

辐射的传播即可有效提高抑制辐射传热的效率。物质因吸收红外热辐射而升温，因此选择不吸收红

外热辐射的材料，或在材料内部添加反射、散射热辐射的材料或结构，也可以实现对辐射传热的有

效屏蔽。抑制辐射传热的具体做法多种多样，如在隔热层间放置反射屏、在纤维材料里散布碎片、

或者加入高折射率的粉体散射红外热辐射等。 

根据传热理论，两个无限大平行表面，若其表面均为灰表面性质，且其两表面间为真空状态，

则两表面之间的辐射传热量为[216]： 

1
11
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4
2

4
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式中， 为斯蒂芬波尔兹曼常数，A 为辐射换热面积，T1、T2 和1、2 分别为两表面的温度和发射

率。 

若在两表面之间，置入一大小相同的表面 3 成为反射层，且假定三个表面的发射率均相等，即

1 = 2 = 3 = ，则 1、2 两表面之间的辐射传热量变为： 
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若表面 1 和 2 之间有 n 个反射层，则其传热量为： 
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由式 (8) 可知，对于一个不考虑边界效应、层间接触热阻、表面物性和温度场不均匀性的理想

多层隔热材料，其使用的反射屏层数越多，反射屏材料的发射率越低，多层隔热材料的隔热效果就

越好。实际应用中的多层隔热材料并非如此，对应于不同应用环境中的多层隔热材料，其间隔层会

有一个最佳厚度值。 

制备多层隔热材料的首要环节是设计多层复合结构，设计的基础是材料的使用环境、相关技术

要求和材料的基本物性等。第一步先建立常见防/隔热材料的基本热学性能数据库；第二步是将使用

环境条件作为输入，根据相关传热理论对使用环境进行简化，建立一维传热模型；第三步利用传热

模型及输入的边界条件，使用计算机模拟软件进行模拟计算，并可根据需要进行耦合模拟；第四步

通过试验验证模拟计算数据，并根据试验结果修正模拟参数。不断重复进行第三步和第四步，以使

设计达到最优。由于多层隔热材料存在界面层、功能层 (吸热层、辐射层)、粘接层等复杂界面，现

成的计算软件如 ANSYS 等很难进行复杂计算，需要根据多层隔热材料的特点建立合适的计算模型，

通过多次的试验和计算修正过程，才能使计算值接近不断试验结果，从而为隔热材料的结构方案设

计提供更有效的指导。 

5.3 冲压发动机用隔热材料的种类及制备 

基础隔热材料的研发是多层隔热设计的基础，开发优质隔热材料可以为发动机被动热防护提供
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多种方案选择。由于发动机工作时处于强烈振动环境，冲压发动机用隔热材料多选用纤维类隔热材

料。部分常用的纤维类隔热材料以及相关性能列于表 4。 

超高温隔热材料主要包括碳质材料和氧化锆质材料，其中炭气凝胶是近几年的研究热点之一。

由于制备工艺复杂以及抗氧化性能有待改进，炭气凝胶目前还处于实验室研究阶段，离实际应用尚

有距离。氧化锆是本征导热系数非常小的陶瓷材料，且熔点高于 2500C，是比较理想的超高温隔热

材料。纯氧化锆纤维毡可以单独用作隔热，但由于氧化锆纤维存在强度低、易粉化的问题，在冲压

发动机强震动工作环境下的应用受到限制。采用力学性能较好的碳纤维与氧化锆纤维复合，通过造

纸工艺制备氧化锆纤维/碳纤维超高温柔性隔热材料，可以满足冲压发动机强震动工作环境，且材料

的隔热性能良好[218]。 

中高温隔热材料主要包括氧化铝纤维、莫来石纤维及硅酸铝纤维类隔热材料。其中，硅酸铝纤

维国内已商品化，可以根据用户要求定制毡、纸及板材类制品。氧化铝纤维国内也有生产，但纤维

中含有一定比例的莫来石。 

中低温隔热材料常用的有氧化硅质和硅酸钙质材料。其中，氧化硅气凝胶是研究最多、开发最

表 4  部分常用纤维类隔热材料性能 
Table 4 Properties of some ceramic fiber insulation materials 

Materials 
Service 

Temperature /C 
Thermmal conductivity / W(mK)1 

Density / 
gcm3 

Zirconia fiber felt [217] 2200 0.08 (400C)，0.11 (800C)，0.14 (1100C)，
0.19 (1400C)，0.24 (1650C) 

0.48 

Zirconia fiber / carbon 
fiber composte paper [218]

2200 0.05 (400C)，0.072 (800C)，0.103 (1200C) 0.4 ~ 0.8

Zirconia fiber board [219] 2200 0.070 (400C)，0.091 (800C)，0.110 
(1100C) 

 

Alumina fiber felt [217] 1650 0.07 (315C)，0.09 (540C)，0.13 (760C)，
0.23 (1200C) 

0.1 

Alumina fiber / graphite 
composite paper 

1650 0.070 (400C)，0.091 (800C)，0.110 
(1100C) 

0.35 

Mullite fiber felt [217] 1600 0.08 (600C)，0.12 (800C)，0.16 (1000C) 0.128 

Zirconium aluminum 
silicate fibre felt [217] 

1430 0.09 (400C)，0.15 (600C)，0.23 (800C)，
0.30 (1000C) 

0.128 

Aluminum silicate fibre 
felt [217] 

1260 0.07 (400C)，0.10 (600C)，0.14 (800C)，
0.20 (1000C) 

0.064 

Calcium silicate /  
aluminum silicate 

composite paper[17] 

1200 0.043 (400C)，0.062 (700C)，0.098 
(1000C) 

0.3 

Silica with nano-size 
pores [217] 

1000 0.023 (200C)，0.026 (400C)，0.030 
(600C)，0.036 (800C) 

0.24 ~ 
0.3 

Silica fiber felt [217]  980 0.088 (400C)，0.140 (600C) 0.064 

Silica with nano-size 
pores [220] 

 800 0.020 (200C)，0.030 (400C)，0.042 
(600C)，0.057 (800C) 

0.3 

Silica aerogel  650 0.02 (25C)，0.028 (200C)，0.035 (300C)，
0.044 (400C)，0.069 (500C)，0.095 (650C) 

0.35 
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成功的超级隔热材料。由于氧化硅气凝胶中的气孔尺寸是纳米尺度，小于空气分子的自由程，气孔

内的气体分子被束缚，气相传热被消除，从而可以获得超低的导热系数。制备氧化硅气凝胶的常用

方法是采用超临界干燥技术，工艺相对复杂，而采用气相法制备的纳米氧化硅粉体同样可以制备出

具有纳米孔结构的隔热材料。以气相法制备的憎水 SiO2粉体、硬硅钙石晶须及石英纤维为主要原料，

通过添加发泡剂以及机械搅拌方式制备三相泡沫料浆，憎水的氧化硅粉体被包裹在泡沫中，将泡沫

料浆抽滤浓缩、压滤成型、常压干燥，可以制备出性能优异的柔性纳米孔氧化硅隔热材料[220223]。 

硅酸钙的耐温性能优于氧化硅气凝胶，但传统的微孔硅酸钙材料通过氢键，将硅酸钙微小颗粒

连接在一起，颗粒之间不能移动，呈现为刚性材料，不适用于发动机的隔热。通过添加陶瓷纤维，

将硅酸钙颗粒分散在由陶瓷纤维构成的网络内，硅酸钙颗粒就可以随纤维的弯曲而移动，从而制成

柔性硅酸钙隔热材料[224]。 

采用辐射屏蔽是多层隔热材料的典型特征。辐射屏蔽材料的选择直接影响辐射屏蔽结构隔热材

料的性能，采用低发射率的辐射屏蔽材料可以起到最好的阻挡红外辐射传热的作用。表 5 列出了一

些辐射屏蔽材料的辐射率。 

被动热防护的传统思路是研发超低导热系数的隔热材料，但也可以采用其它途径，比如在材料

内部传热的路径上设法将热量存储起来，也可以切断热量的传输，达到隔热的效果。相变吸热型隔

热材料就是遵循这样思路研制的，它是利用相变材料在相变过程中吸收热量，将传热过程中隔热材

料内部传输的热量暂时存储起来，阻断热流传播，从而实现隔热的目的。相变过程主要分为固固相

变和固液相变。一般来说固液相变的相变焓较大，适合作为吸热型隔热材料，但固液相变产生大

量具有强腐蚀性的高温液体，需将这些液体固定在基体材料之中，使之不能渗出。 

低温相变种类较多，主要包括无机水合盐、多元醇、脂肪酸以及石蜡烃等。通过微胶囊法制备

的相变材料可以用于低温端的隔热。中高温相变材料主要是无机盐类。Li2CO3 的固液相变温度为

720C，固液相变潜热为 606 kJ/kg。选择微孔硅酸钙作为骨架材料，通过对硅酸钙成型工艺进行改

进，可以实现对骨架材料微观结构的控制。将 Li2CO3 相变材料经高温熔融固定在硅酸钙基体材料微

孔之中，可以制备出 Li2CO3/微孔硅酸钙相变吸热材料。MgF2 的固液相变温度在 1260C 附近，相变

焓为 936 kJ/kg。选择氧化铝作为基体材料，加入石英纤维做增强材料，采用干压工艺将 MgF2与氧

 

表 5 一些材料的辐射率[11] 

Table 5 Emissivity of some materials 

Temperature / C 38 260 358 1090 2760 

Carbon film 
Graphite 

Alumium (oxided) 
Aurum 

Molybdenum 
Platinum 

Platinum black 
Iron 

Iron (oxided) 
Nickel 

Nickel (oxided) 
Titanium 
Tungsten 

 
0.41 

0.1 ~ 0.2 
0.02 
0.06 

 
0.93 
0.06 

0.63 ~ 0.79 
0.04 
0.31 

0.31 (800C) 

0.024 (25C) 

0.95 
0.47 
0.23 
0.02 
0.08 
0.06 
0.96 
0.08 

0.06 ~ 0.80 
0.06 
0.46 

0.33 (1050C)

0.032 (100C)

 
0.54 
0.33 
0.03 
0.11 
0.10 
0.97 
0.13 

0.75 ~ 0.84 
0.10 
0.67 

0.40 (1300C)

0.071 (500C)

 
0.64 

 
0.03 
0.18 
0.19 
0.97 
0.22 

 
0.16 

 
 

0.15 (1000C) 

 
0.73 

 
 

0.43 
0.28 
0.97 

 
 
 
 
 

0.28 (2000C)
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化铝基体材料复合，MgF2 含量在 70% 以下时可以保证固液相变时无液相渗出[225,226]。 

对于典型的冲压发动机用多层组合防/隔热结构，在发动机工作时，由于隔热材料和金属材料的

热膨胀系数差异较大，在隔热层和金属壳体之间往往形成较大的间隙，形成的间隙是直接的传热通

道，影响冲压发动机的隔热性能。因此需要一种可膨胀隔热材料，能自适应填充燃烧室内层与金属

壳体在发动机工作时存在的间隙，消除发动机结构可靠性存在的隐患。以氧化铝纤维为隔热基体，

以可膨胀石墨为膨胀源，采用磷酸铝作为胶粘剂，可以制备出性能良好的可膨胀隔热材料[227]  

6 防隔热涂层 

以碳纤维为增强相的陶瓷基复合材料由于具有低密度、高比强度、高比模量、耐高温、抗烧蚀、

抗冲击和良好的力学性能等特点，同时克服了陶瓷材料断裂韧性低、抗冲击载荷性能和抗热震性能

差等致命缺点，成为飞行器关键部位的重要防热材料[228233]。然而，碳纤维增强陶瓷基复合材料的

诸多优异性能只有在惰性气氛下才能保持。面对超高声速飞行器高温、氧化以及高速气流冲刷的服

役环境，碳纤维增强陶瓷基复合材料在应用中存在的一个主要问题就是高温下其抗氧化性能较差。

如当空气温度达到 370C 以上、或水蒸汽温度达到 650C 以上、或 CO2温度达到 750C 以上时，碳

都会出现严重的氧化[234,235]；Cf/SiC 复合材料虽然比 C/C 复合材料有更好的抗氧化性能，但是，材料

制备工艺决定了 Cf/SiC 复合材料中存在许多孔隙，这些孔隙会成为氧气扩散到碳纤维的通道，使得

碳纤维在较低的温度下氧化；此外，在更高温度下，SiC 基体自身氧化严重，氧化产物气化，再无

抗氧化能力，这都将导致材料性能下降甚至完全失效[236240]。 

陶瓷隔热材料 (如刚性陶瓷隔热瓦和柔性陶瓷纤维隔热毡) 由于具有孔隙率高、容重低、隔热性

好、高维形、可重复使用等优点，是目前航天飞机表面最主要的热防护材料之一，应用面积占航天

飞机总热防护表面的 68% [241-243]。但由于强度低、易吸水、不耐冲刷、不具有高辐射等缺点，应用

于高超声速飞行器大面积的刚性隔热瓦以及柔性隔热毡在长时间的临近空间飞行和再入过程中经常

出现性能急剧下降甚至失效的问题，无法保证超高速飞行器的正常安全飞行[187,190]。 

针对碳纤维增强陶瓷基复合材料以及陶瓷隔热瓦/毡在高温燃流环境服役条件下易氧化烧蚀失

效的问题，国内外开展了许多研究工作以提高其高温使用的可靠性与稳定性。 

与其它防隔热手段相比，表面涂层技术是一种通过物理、化学或其它方法，在基体表面形成一

层具有一定厚度、一定强度、具有防护或其它特殊功能的涂层的工艺技术，可以将碳纤维增强陶瓷

基复合材料以及陶瓷隔热瓦/毡和烧蚀环境隔离开来，利用涂层材料自身对环境的隔热防热性能提高

防热陶瓷以及陶瓷隔热瓦/毡整体高温使用性能[244,245]。此外，表面涂层技术有着明显的优势，如对

零件外形及尺寸敏感性较低、耗时较短、制备成本较低等，而且制备的涂层既可以满足超高温下使

用要求，又不会对基体自身的高温力学性能和机械性能产生较大的影响。因此，表面涂层技术已经

成为目前研究最广泛，防隔热效果显著的热防护手段。根据飞行器不同部位受到的气动加热不同，

不同类型的涂层已经被广泛应用在高超声速飞行器表面，如碳纤维增强陶瓷基复合材料表面的抗氧

化烧蚀涂层、陶瓷防热瓦和柔性隔热毡表面的高发射率涂层等。为了有效防止飞行器高温被烧毁，

飞行器防隔热涂层防护结构的理想设计应该是在其高速穿越大气层时，通过涂层烧蚀、辐射等手段

降低飞行器表面的气动热流，使得到达基体内部的热流尽可能少，有效降低传入碳纤维增强陶瓷基

复合材料以及隔热瓦/毡内部的热量，达到理想的防隔热效果[246,247]。 

本节将着重评述用于防护碳纤维增强陶瓷基复合材料的抗氧化烧蚀材料及防护隔热瓦/毡基体

的高发射隔热涂层材料，并对涂层的制备工艺进行简要介绍。 
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6.1 抗氧化烧蚀涂层的功能要求与结构设计 

功能要求：抗氧化烧蚀涂层是目前提高碳纤维增强陶瓷基复合材料抗高温氧化最有效的手段，

它可以大幅度提高碳纤维增强陶瓷基复合材料在氧化环境下的使用温度。碳纤维增强陶瓷基复合材

料抗氧化烧蚀涂层设计的基本原理是将内部材料与氧化性环境隔开。图 28 给出了在设计和开发碳纤

维增强陶瓷基复合材料抗氧化涂层时应注意的诸影响因素[109,248,249]。从图中可以看出，可靠有效的

长时间高温抗氧化涂层必须具有以下特性：(1) 涂层本身必须具有良好的表面稳定性，同时拥有很低

的氧渗透率，限制氧气的渗透；(2) 考虑到涂层使用的实际环境，涂层要尽可能承受一定的压、拉应

力和冲击力，有较好的耐腐蚀性，主要包括耐酸性、耐碱性、耐盐性、耐潮湿性等，以保证复合材

料的使用性能；(3) 涂层材料应具有较好的相结构稳定性，减少涂层中的应力和裂纹，防止涂层的早

期失效；(4) 涂层与复合材料之间、涂层各层之间要有良好的化学性能匹配，在高温下不发生不利于

抗氧化性能实现的反应；(5) 为了避免因涂层与基底材料的热膨胀系数不匹配而导致的脱落或开裂，

涂层与复合材料之间以及涂层各层之间的热膨胀系数尽可能接近或实现负梯度；(6) 涂层与复合材料

之间具有较高的结合强度，多层涂层之间也要有良好结合，以免分层或者脱落；(7) 涂层要均匀、致

密、缺陷少，具有一定的自愈合能力，能封闭从氧化温度阈值 (C/SiC 材料为 400C) 到最大使用温

度区间产生的裂纹；(8) 为防止涂层太快的挥发，涂层材料要具有较低的蒸汽压，避免高温下自行退

化和防止在高速气流中过分烧蚀；(9) 涂层必须能阻止基体碳向外扩散，以避免涂层由于碳热还原而

减少甚至失效。 

结构设计：由于单层涂层结构有时很难兼顾所有性能。比如机械磨损、热膨胀系数的差异及燃

流冲击等因素会使得单一的抗氧化耐烧蚀涂层容易发生基体与涂层之间的开裂失效。因此针对不同

的基体，不同的服役条件，涂层结构的设计与材料的选择需并驾齐驱。 

从理论上说，抗氧化烧蚀涂层必须具备如图 29 所示的六个功能层[250]。其中粘结层使涂层与基

体结合紧密，相容性好；封填层能够部分或全部封填复合材料表面的缺陷，降低开气孔率；阻碳层

的碳扩散率低，能够有效阻止碳通过涂层向外部扩散；阻氧层的氧扩散率低，有效阻挡氧介质通过

涂层扩散进入复合材料；自愈合层在使用过程中即时封填涂层中由于热失配出现的裂纹；耐烧蚀层

的饱和蒸气压低，防止涂层挥发损失，维持涂层的完整性。但是在实际生产过程中，为了简化工艺

以及出于对热膨胀系数匹配的考虑，这六个功能

并不要求一对一地分配给每一物理结构层，应该

 
图 28 涂层的抗氧化性能的影响因素示意图 

Figure 28 The influence factors of the antioxidant 
properties of the coatings 

 
图 29 复合涂层的功能单元示意图 

Figure 29 Functional layers of the composite coatings 



第 5 期 《现代技术陶瓷》 Advanced Ceramics, 2017, 38 (5): 311390  353 
 

 

尽量选择同时具备多功能的材料作为涂层材料组成。 

现有的涂层结构设计主要包括双层、多层以及梯度涂层。双层涂层一般用 SiC 作为粘结层以缓

解热应力，外层为耐高温氧化物、硼化物、碳化物、高温玻璃或高温合金等。如栾兴涛[251]采用大气

等离子工艺制备了 ZrB2/SiC/SiO2 外层涂层和 SiCAl2O3 过渡层，在 1800C 进行 600 s 烧蚀考核后，

涂层质量烧蚀率仅为 3.40 × 104 g/s。Aparicio 等人[252]在 C/SiC 复合材料表面制备了双层 SiC/硅酸钇

涂层，并对其抗氧化性能进行了研究，该涂层具有较好的抗氧化能力，在 1600C 静态空气中氧化

53 h 后失重仅为 3%。 

多层涂层体系从里至外可设计为粘结层、功能层和抗冲蚀层。抗冲蚀层的功能是阻挡氧气进入

材料内部，抵抗气流冲蚀，其选用的材料一般蒸气压小于 0.1333 MPa (1650C)，常用的物质有 ZrB2、

ZrC、HfB2、SiC、ZrO2、HfO2 等。功能层的作用是形成玻璃态可流动物质以封填涂层微裂纹，阻止

氧的进入，材料一般采用玻璃相物质，如 B2O3、SiO2、MoSi2、P2O5、Al2O3、10TiO220SiO270B2O3

等。粘结层的功能是粘结基底与涂层系统，降低涂层与基底间热膨胀系数不匹配的影响，阻挡基底

材料组成元素向外扩散，选择粘结层材料的原则是与基体的相容性好，热膨胀系数尽可能一致。比

如，Yao 等人[253]依次通过包埋、刷涂、CVD 等工艺在 C/C 基体上制备得到了 SiC/ZrB2SiC/SiC 三

层涂层，厚度大约为 150 μm，分别作为粘结层、功能层和抗冲蚀层。因为该涂层应用于 C/C 基体上，

所以制备一层 SiC 粘结层降低涂层与基底间热膨胀系数差异；但如果在较致密的 SiC 基体上制备涂

层也可不制备这层 SiC 粘结层。 

梯度涂层的目的主要是为了解决涂层的热失配问题。郝菲[254]采用高能等离子喷涂技术在 C/C 基

体上制备了ZrB2/SiC梯度涂层，在距氧乙炔枪口50 mm处氧化烧蚀600 s后，质量烧蚀率为3.89 × 104 

g/s。Huang 等人[255]采用 PS 工艺在 SiC 内层的表面制备了梯度组分的硅酸钇复合涂层，通过调整喷

涂粉体原料中 SiO2 和 Y2O3 的配比来控制涂层成分，有效缓了热膨胀失配，提高了涂层的结合力和

抗氧化能力。Ren 等人[256]采用原位反应的方法在 C/C 复合材料表面制备了 ZrB2SiC 梯度涂层，该

梯度涂层包括 ZrB2SiC 内层以及 ZrB2SiCSi 外层，在 1773 K 空气中氧化 207 h 失重率仅为 4.56 × 

103 g/cm2。 

6.2 抗氧化烧蚀涂层体系 

随着航空航天技术的不断发展，抗烧蚀涂层使用温度的不断提高、服役工况更趋复杂，研究人

员对各类材料的高温抗烧蚀性能进行了试验研究，并根据所获得的结果进行筛选，以期研发出适于

制备在各种服役工况下碳纤维增强复合材料高温抗氧化烧蚀涂层的材料。对于碳纤维增强复合材料

涂层而言，涂层材料必须具有良好的高温力学性能，高熔点以及低的热膨胀系数等。目前常用的耐

烧蚀涂层材料主要集中于硼硅酸盐、硅酸盐玻璃、高熔点金属、硅化物、氧化物、硼化物及碳化物

等[257]。 

玻璃涂层：玻璃涂层主要指硅酸盐玻璃、硼酸盐玻璃等，是碳纤维增强陶瓷基复合材料抗氧化

涂层中最早得到研究的涂层。玻璃涂层在高温下具有很好的流动性，并且能很好地润湿碳纤维增强

陶瓷基复合材料，可以对涂层中的原始孔洞和服役过程中产生的裂纹等起到良好的封填作用。此外，

硼硅酸盐、硅酸盐玻璃等相对其它涂层具有较低的氧扩散系数，因此可以有效减少氧向基体的渗透
[258,259]。最早选用的玻璃材料是以 B2O3 为主要成分，例如 Buchanan 等人[260]曾在 C/C 表面制备了 B2O3

涂层以提高其抗氧化性能。随着涂层使用要求的提高，可选用的玻璃材料又有所增加，包括硼酸盐

玻璃、硅酸盐玻璃、磷酸盐玻璃及复合玻璃材料等体系[261263]。但是，单独使用玻璃只能在较低温

度 (小于 800C) 下提供抗氧化烧蚀保护，无法满足较高温烧蚀条件下的使用要求。因此，目前玻璃

材料只能作为复合材料涂层中的组分进行使用。如 Buchanan 等人[264]在 B2O3 中引入 Na2O、K2O、
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Al2O3、CaO 等成分，使得玻璃涂层抗氧化温度提升至 1100C，而 Kobayashi 等人[265]则采用 B4CSiC

粉末制备玻璃抗氧化涂层，结果表明可以在 1200C 下为 C/C 提供有效的抗氧化防护。 

金属涂层：许多金属如 Ir、W、Re、Hf、Mo 等具有高熔点 (> 2000C)，高温下氧扩散系数低

等优点，因此有可能作为高温抗氧化烧蚀的潜在材料。尤其是 Ir 金属，它具有高熔点 (2440C)、低

饱和蒸气压、低氧扩散系数 (1014 g·cm1·s1，2200C)，并且在 2280C 下不与碳反应，能有效阻止

碳扩散，是非常有潜力的用于 1800C 以上的抗氧化涂层[266]。Lee 等人[267]研发了 IrAlSi 合金抗氧

化烧蚀涂层，并在 1550C 有氧气氛下对其抗氧化性能进行了考核，在持续工作 280 h 后，试样氧化

失重为 7.29 mg/cm2。Ir 涂层在使用中存在两个问题：一是有氧环境易形成挥发性的氧化物，造成铱

涂层的蒸发损失；二是热膨胀系数较高，热膨胀不匹配产生的残余应力易使涂层产生裂纹等缺陷从

基体剥落。此外，Ir 作为贵金属成本高，不利于进行大规模工业生产，因此亟待需求新的金属以提

高经济效益。 

此外，利用一些金属高温氧化生成氧化物惰性保护膜的原理，可以选择制备对应的金属涂层，

依靠高温致密氧化层提高金属的抗氧化耐烧蚀性能。Huang 等人[268]制备了 CrAlSi 复合金属涂层，

涂层在 1500C 空气中氧化 200 h 后质量增重 0.079%，氧化生成的致密玻璃态 Cr2O3Al2O3SiO2复

合氧化层起主要抗氧化作用。Terentieva 等人[269]采用等离子喷涂和爆炸喷涂法制备的 MoSiTi 合金

涂层在 1775C 大气环境氧化 2 h 后，涂层无明显变化，同时涂层在高温气流冲刷条件下也表现出很

好的抗冲刷和抗热震性能。 

陶瓷涂层：常见的抗氧化烧蚀陶瓷包括硅基陶瓷、氧化物陶瓷、难熔金属硼化物陶瓷和难熔金

属碳化物陶瓷等。 

硅基陶瓷涂层是研究最多、应用最广泛的材料，主要包含 SiC、MoSi2、SiO2、Si3N4、CrSi2 等。

它主要是依靠低氧扩散系数的 SiO2 (l200C 时为 1013 gcm2·s1，2200C 时为 1011 gcm2·s1) 致密

膜有效抵御氧化烧蚀，同时 SiO2 具有良好的自愈合能力，可降低烧蚀过程中所产生缺陷[270]。 

SiC 具有较低且与 C/SiC 接近的热膨胀系数，与 Cf/SiC 复合材料的物理化学相容性好，因此是

理想的抗氧化耐烧蚀涂层材料，同时也是目前研究最多、最为成熟的材料。Sun 等人[271]采用包埋与

低压化学气相沉积相结合的方法制备了 SiC 涂层，涂层的结构致密、成分均匀，1773 K 高温下氧化

测试表现出良好的抗热冲击和抗氧化性能。苏哲安等人[272]采用化学气相反应法制备了 SiC 涂层，可

显著提高材料的抗高温短时烧蚀能力。尹健等人[273]采用蒸镀法在复合材料表面制备 SiC 涂层后，复

合材料的耐烧蚀性能有了一定程度的提高，在电弧驻点烧蚀试验中，涂层可提供瞬时的保护作用。 

一般说来，SiC 在 1600C 以下可以依赖 SiO2 来防止氧化烧蚀的进一步发生，但当温度超过

1600C 时，SiO2 挥发性迅速加剧，气态产物 SiO 逸出导致了 SiO2 的失效。 

氧化物陶瓷如 ZrO2、HfO2、Al2O3、Ta2O5、Y2O3、莫来石、Y2SiO5、ZrSiO4 等也具有较高的熔

点 (> 1800C)，与硅系陶瓷相比，它们的高温化学性质十分稳定，具有更好的抗氧化耐烧蚀性能，

因此在高温烧蚀防护领域越来越受到关注。但是在高温条件下，氧化物陶瓷与 Cf/SiC 复合材料可能

存在界面反应问题，因此界面稳定性显得尤为重要。另外，相对 C/SiC 复合材料而言，大部分氧化

物陶瓷均具有较高热膨胀系数，因此涂层与基体之间可能出现热失配，导致裂纹的产生。研究人员

通常借助于引入过渡层的方法来解决上述问题。杨鑫等人[274]在碳材料表面制备了 SiC/莫来石涂层，

SiC 能较好的连接基体和莫来石涂层，因此涂层整体呈现良好的抗氧化性能和抗热冲击性能，经过

1150C、109 h 的高温氧化及 12 次 1150C 到室温的循环热震试验后，涂层试样的质量增加率仅为

0.085%。Shimada 等人[275]在石墨和 HfO2 之间制备了 SiC 梯度过渡层，所制备的 SiC/HfO2复合涂层

结合良好，经 1500C 氧化 15 h 且经 5 次循环热震后，失重仅为 0.6 mg/cm2。Zhang 等人[276]制备了

SiC/Si/ZrSiO4 多相涂层，涂层具有优越的抗氧化性能和抗热震性能，可抵御 1773 K、57 h 的大气氧
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化以及 1773 K 到室温 12 次的热循环，其主要原因是形成了 SiC 梯度的过渡层。综合看来，高温氧

化物陶瓷具有优良的性能，并能给基体提供有效的抗氧化耐烧蚀性能，但是必须解决氧化物陶瓷与

碳材料的界面问题以及自身热膨胀系数过高的问题。 

难熔金属硼化物 (主要包括 ZrB2，TiB2、HfB2 等材料) 具有超高的熔点 (> 3000C)、良好的高

温强度与抗氧化性能，非常适用于 2000C 以上的氧化烧蚀环境[42,277,278]。难熔金属硼化物如 ZrB2的

防护机制主要为自身氧化生成 B2O3和 ZrO2，B2O3 能提供 1100C 以下的氧化防护。但是随着温度升

高，B2O3 的高挥发性会导致多孔 ZrO2 氧化层的形成，氧气可直接通过多孔 ZrO2 层进入涂层内部，

此时涂层无法继续提供氧化烧蚀防护，因此单独使用 ZrB2 作为耐烧蚀涂层的抗氧化烧蚀能力有限。

针对这一问题，通常添加适量的硅基陶瓷 (如 SiC、MoSi2 等) 来改进这一缺陷。当 B2O3 的挥发耗尽

后，SiO2 可继续提供有效氧化烧蚀防护。金属硼化物目前研究较多，开发的涂层方法也较多，如 CVD，

浆料法、包埋法以及等离子喷涂法等。 

张天助等人 [279]采用两步刷涂烧结法制备了 ZrB2SiC 基陶瓷涂层，研究发现所制备的

ZrB2SiCMoSi2 和 ZrB2SiCSi3N4 涂层结构较为致密，抗烧蚀性能良好。韩寿鹏[280]采用大气等离

子喷涂工艺在 C/SiC 复合材料表面制备了含硼硅玻璃的 ZrB2MoSi2 自愈合涂层，在氧乙炔烧蚀距

离为 30 mm 时，经 300 s 烧蚀后质量烧蚀率为 15.1 × 104 g/s。Pavese 等人[281]在 Cf/SiC 复合材料表

面制备了 HfB2/SiC 涂层，涂层表现出较好的高温抗氧化性能，经 1600C、30 min 氧化后，涂层试

样的强度仅下降了 20%。Ren 等人[282]采用两步包埋法制备了 SiC 内层与 TaB2SiCSi 外涂层，经

1500C、300 h 高温氧化后，试样的氧化失重率仅为 0.26 × 102 g/cm2。Niu 等人[283]采用低压等离子

喷涂工艺制备了 ZrB2MoSi2 涂层，涂层在高温下具有比 ZrB2 及 ZrB2SiC 涂层更好的抗氧化性能，

经 1500C、15 h 的氧化测试后，该涂层出现了一个较高的氧化增重。 

难熔金属碳化物主要包含 HfC、ZrC、TiC、TaC 等材料，它们具有极高的熔点 (> 3000C)、优

良的高温力学性能和耐气流冲刷性能，同时它们与Cf/SiC之间还有良好的兼容性，通常应用于 2000C

以上的高温氧化环境，尤其适用于 3000C 的高温环境。Choury 指出，喉衬材料要承受 3700C 以上

的温度，必须添加难熔金属碳化物[284]。国内外研究人员提出采用 ZrC、HfC、TaC 等难熔碳化物涂

层来提高 Cf/SiC 复合材料抗氧化性能、降低烧蚀率以使其能够承受更高温度，相应的许多研究也表

明采用难熔金属碳化物能有效提高材料的耐烧蚀性能。 

俄罗斯将高熔点、抗烧蚀、抗冲刷的 HfC、TaC 添加到 C/C 喉衬材料的烧蚀层中，在燃气温度

3800C、压力 8.0 MPa 的 60 s SRM 地面点火实验考核中发现，这一设计成倍降低了 C/C 喉衬的烧蚀

率[285]。Sayir [286]通过添加 HfC 制备超高温耐烧蚀复合材料，Wunder 等人[287]采用 CVD 制备了

C/HfC/SiC 复合涂层，韩国也开展了 ZrC 耐烧蚀涂层的相关研究[288]。这些研究工作充分展示了耐烧

蚀涂层的发展动态与发展方向。但是由于涉及国防尖端领域的应用，对此的相关研究报道非常少。 

近十年来，国内研究单位也开展了一些难熔碳化物涂层的相关研究。Chen 等人[289]对单层 TaC

涂层的制备工艺、涂层结构进行了研究，并采用氧乙炔火焰进行了烧蚀试验，在 2800C 烧蚀 60 s

后，涂层开裂、剥落。Xiang 等人[139]采用 CVD 在 C/SiC 复合材料表面制备了 ZrC 改性的 SiC 涂层，

涂层呈现良好的耐烧蚀性能，ZrC 氧化形成的 ZrO2 能有效降低试样的烧蚀率，从而提高试样抗冲刷

的能力。Wang 等人[290]采用低压 CVD 法制备了 HfC 涂层，涂层能有效提高试样抗氧乙炔烧蚀的性

能，残留的氧化物能有效阻挡氧气的扩散。 

6.3 高发射隔热涂层设计要求 

高速飞行器表面不同部位在往返过程中将承受不同的热环境，其表面不同部位也采用了不同功

能的热防护材料。刚性隔热瓦是高速飞行器迎风面主要采用的热防护材料，经过多年研制，刚性隔
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热瓦向多元材料体系发展，通过结构、成分上的

组合成功实现了多元体系两元结构的防隔热一

体化设计。柔性隔热毡则是高速飞行器背风面主

要使用的热防护材料。几乎与隔热瓦和隔热毡的

发展同步，隔热瓦和隔热毡表面热防护涂层也分

别经历了几代涂层的升级改进。 

通常情况下，当热流投射到防隔热材料表面

时，热流会在防隔热材料表面发生反射、吸收以

及再辐射。用 q 和 ε分别表示净气动热流密度和

物体表面的发射率，则物体表面反射的热辐射热

流密度 E 可由下式给出： 

4TE   (9)

式中的  为斯蒂芬波尔兹曼常数，T 为温度。 

式 (9) 表明，物体表面发射的热辐射热流密度 E 与绝对温度 T 的四次方成正比关系。所以，当

温度升高时，E 随之增加。 

考虑到超高速飞行器表面的隔热瓦具有表面积大、气孔率高、辐射率低，脆性大、强度低、易

吸水的缺点，需要制备连续涂层起到防水、耐冲击、抗热震作用以及提供高的辐射率，满足长时间

重复使用的需求。在表面受热时，涂层可以辐射掉大部分入射热量，而隔热层则阻止剩余的大部分

入射热量向内传递。当温度很高 (800 K 以上) 时，热辐射作用显著，此时的主要防热方式为辐射散

热方式。忽略不计隔热瓦表面反射的热流密度，可以计算出高温条件下透过涂层传递到隔热瓦内部

结构中的热量值大约为 (q  σεT4)，这一过程如图 30 所示。因此，提高高发射率涂层的发射率值 ε

便能够有效减少透过涂层的热量，从而达到隔热效果。 

此外，高超声速飞行器大气再入时，因飞行速度快，周围的空气将被飞行器头部激波加热到数

千摄氏度的高温，导致了空气分子 (O2 和 N2) 的振动、激发、解离、甚至电离，当气流移动到航天

器表面的低压低温区域时慢慢再结合。在分子再结合的位置，分子解离能转换成平移运动能，导致

表面温度升高，因此释放出的再结合能使热防护系统承受更大的热负荷。为了降低气动环境中解离

气体原子在表面的再结合，低催化性能表面涂层

可以起到关键作用。因而具有高辐射性和低催化

性的表面涂层，是未来隔热瓦涂层的研究方向。 

新一代高超声速飞行器不仅需要往返于天

地之间，而且还要在大气层内长时间飞行执行任

务，所以单一的高发射涂层已经无法满足超高速

飞行器的防隔热要求。而且高发射涂层自身抗氧

化性能较差，大大降低了其使用性能。因此，隔

热瓦/毡的防护涂层向着多功能、复合化的方向

发展。2003 年，美国 NASA Langley 研究中心[291]

提出一种多功能、多层超薄防热涂层的概念。这

种复合涂层由 4 种类型的涂层组成，如图 31 所

示：最外层为低催化层，可减少表面催化热；第

二层为高辐射层，由各种高发射材料组成；第三

 

图 30 刚性隔热瓦辐射防热原理图 
Figure 30 Thermal insulation of rigid insulation tiles 

 
图 31 隔热瓦/毡表面复合涂层的功能单元示意图 

Figure 31 Functional layers of the composite coatings 
on the insulation tiles or felts 
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层为抗氧化层，这一层是 SiO2 基的两相玻璃；最后一层是由 Al2O3 组成的反应阻挡层。 

6.4 陶瓷纤维刚性隔热瓦表面涂层体系 

美国的陶瓷纤维刚性隔热瓦表面热防护涂层经历了几代的发展，主要包括反应固化玻璃涂层

(RCG)、增韧单层纤维隔热涂层 (TUFI) 及高效钽基涂层 (High Efficiency Tantalum Based Coating, 

HETC)。此外考虑到单层涂层的缺点，研究者还不断改进，发明了多层复合结构涂层。 

RCG 涂层：最初的石英纤维隔热瓦材料的涂层防护是基于 US3953646 和 US3955034 两项美国

专利制备的[292,293]，具体是在隔热瓦上制备了双层涂层和三层涂层。双层涂层的内层为阻挡层，为保

证与基体热膨胀系数匹配，选择了熔融石英，同时与外层的辐射玻璃层 (由辐射剂、高硅玻璃和高

硼玻璃组成) 相匹配。三层涂层由阻挡层、辐射层和玻璃层组成。高硅玻璃和高硼玻璃以适当比例

混合，可避免单一成分的缺陷，使涂层光滑、无裂纹。涂层采用 SiC 为辐射剂，涂层发射率可达 0.89 

~ 0.93 (1370C)，但是辐射剂在对流热环境下会反应挥发，使涂层出现气泡，失去玻璃光泽，辐射率

不能长时间保持。涂层的抗热震性能不足，1260C 以上重复使用容易失效。 

之后，美国便开发了RCG涂层[294]。RCG涂层以两相活性玻璃粉为主要原料，以硅硼化合物 (SiB4、

SiB6) 作为辐射剂。其制备工艺分为两个步骤：第一步将特别制备的硼硅酸盐玻璃、氧化硼和去离子

水混合，经干燥、煅烧、研磨、筛分制成活性玻璃原料；第二步将活性玻璃料、粘结剂及辐射剂 (SiB4、

SiB6) 混合制成料浆，喷涂于隔热材料表面，经干燥烧结后形成一层黑色涂层。其中采用的硼硅酸盐

玻璃在热稳定性、光学性能、力学性能和化学性能方面都明显优于普通玻璃。此方法得到的两相活

性玻璃粉具有核壳结构，内核是耐高温的高硅硼硅酸盐玻璃，外层覆盖活性高硼硅酸盐玻璃。此活

性玻璃粉在高温下可以很好地达到高温自愈合的作用。SiB4 是一种耐高温材料，它具有高熔点、良

好的化学稳定性、低的热传导率等特点，常作为涂层辐射剂。在烧结的过程中少量的 SiB4 会同硼硅

酸盐玻璃反应形成不易挥发的固态氧化物，抑制了高温服役过程中气泡的产生。该涂层能够承受

1482C 高温，改进了抗氧化性能，但是该涂层的抗冲击力弱，与陶瓷瓦的匹配性也比较差。 

在 RCG 基础上，美国又制备出一种双层功能热控涂层[295]。如图 32 所示，热控涂层由两层构成：

内层为高辐射涂层，与 RCG 相同；外层为高散射涂层，采用低热膨胀系数的熔融石英玻璃或高硅硼

硅酸盐玻璃制备，既能散射短波太阳辐射，其合适的厚度又能保证内部辐射的透过。该涂层增加了

散射功能，但并没有完全解决其与隔热瓦的匹配问题和耐高温性能。 

TUFI 涂层：在第二代和第三代刚性隔热瓦 FRCI 和 AETB 上涂覆的是增韧单层纤维隔热涂层 

(TUFI)。相比于 RCG 涂层，TUFI 涂层的沉积质量提高，颗粒尺寸减小，在喷涂过程中更细的颗粒

可以有效地渗透到隔热材料内部，得到一个梯度变化的增强表面[296298]。TUFI 涂层材料包括玻璃熔

块 B2O3SiO2、助熔剂 SiB4 和高辐射剂 MoSi2。

其中玻璃基体是硼硅酸盐玻璃粉，助熔剂 SiB4

在烧结过程中与氧气反应生成氧化硼，促进了涂

层的熔融。较好的涂层组分是 77.5 wt% 

B2O3SiO2 (5.75 wt% B2O3)、2.5 wt% SiB4 及 20 

wt% MoSi2，将其分别以乙醇为介质球磨，混合

制成料浆喷涂到 FRCI 和 AETB 表面，得到纤维

增强复合材料涂层。该梯度化涂层成分可渗入基

体 3 mm，在界面处形成密度梯度，增加了涂层

和基体的结合强度。涂层抗热震性能比 RCG 提

高了许多，提高了刚性隔热瓦的耐久性，可以在

热流冲击 132 s 时，耐受 1437C 的高温。 

 

图 32 一种双层功能热控涂层 
Figure 32 A double-layer functional thermal coating 
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HETC 涂层：高效钽基涂层 (HETC) 材料主要由 TaSi2、MoSi2、硼化硅、硼硅玻璃组成。TaSi2 

(熔点为 2200C) 作为辐射剂或基体材料，具有比 MoSi2 更高的红外辐射率。MoSi2作为第二种辐射

剂或吸氧剂，同时具有抑制钽氧化的作用。硼硅玻璃作为硼来源，加工助剂采用 SiB6 (1 wt% ~ 5 wt%)。

此方式所制备的高辐射低催化涂层，在 1650C 以上仍具有高抗热震性能。在 70 W/cm2 电弧热流冲

击 50 min 的情况下，温度达到 1540C，涂层表面总半球发射率仍然高达 0.9。HETC 实现了表面的

低催化与高辐射特性，有效降低了进入材料的热流，很大程度上减轻了材料的烧蚀应力，能够保持

整体结构件在高温服役条件下的结构稳定性与完整性。TaSi2 虽然提高了涂层的辐射率，但随着含量

的增加，复合材料热膨胀系数逐渐增大，所以调控涂层各组分含量是制备 HETC 的关键[229,300]。 

TUFI 涂层和 HETC 涂层也被成功应用在防热隔热一体化设计中。与传统的防热隔热分开设计

不同，2010 年发射并成功返回的 X37B 采用了防热隔热一体化设计的整体增韧抗氧化复合结构

(TUFROC) [300]。前面已经提及，TUFROC 主要有两部分构成：内层为低密度隔热材料，如 AETB 或

FRCI；外层为难熔、抗氧化的轻质陶瓷/碳材料 (ROCCI)。这一结构的内外两层均进行了表面涂层

处理。其中，内层低密度隔热材料 AETB 或 FRCI 的表面为 TUFI 涂层，而外层 ROCCI 的表面则为

HETC 涂层。ROCCI 表面添加 HETC 涂层后，10 min 内的使用温度可达 1931 K，1 min 内的使用温

度可达 2255 K。内外两层之间的过渡区为一层厚度约为 1.2 mm 的粘结剂。过渡区的初始成分为玻

璃、聚合物 (含硅醇的有机硅) 和高辐射添加剂 (如 TaSi2、MoSi2 和 WSi2)。在使用过程中，这些组

元会发生化学反应并凝固，形成粘结剂和过渡层，以缓解外层和隔热层之间的温度梯度效应和热膨

胀系数的差异。随着时间的增加，粘结层中的聚合物成分逐渐挥发消失[298]。 

氧化物系列高发射涂层：目前氧化物红外辐射材料包含堇青石体系、尖晶石体系、钙钛矿体系

和磁铅矿体系等体系，而且还在继续向着复合材料的方向发展。例如，Takashima 等人[301]研究了

FeMnCoCu 过渡金属氧化物复合涂料在各波段的红外发射率都很高，其全谱发射率高达 0.9，被

称为黑陶瓷。英国 CRC 公司是国际上著名的开发高红外发射率涂料的公司，他们研究出的高发射率

涂料基本成分为 ZrO2 和硅酸锆。例如他们研制的一种主要成分为硅酸锆、SiO2 和 Al2O3 的红外涂料 

(型号 ET24) 在 800C 时红外发射率为 0.85，在 1000C 时仍有 0.84；但是涂层在更高的温度下就会

发生大面积脱落[302,303]。美国CRC公司生产的红外涂料中，用于金属表面的主要成分为SiO2和Al2O3，

用于耐火材料表面的主要成分则为 ZrO2、SiO2 和 Al2O3
 [304]。日本 CRC 公司推出的红外辐射材料主

要由过渡金属氧化物 CoO、Cr2O3、Fe2O3、Mo2O3等组成[305]。日本日上公司生产的红外涂料主要组

成为铬铁矿，它的主要化学成分为 SiO2、Al2O3、Fe2O3、MgO、Cr2O3 和 Na2O，1000C 时热膨胀系

数为 8 × 106/C ~ 9 × 106/C，热稳定性好，在 600C ~ 1300C 下发射率不低于 0.85，在 800C 时

发射率最高达 0.95 [306]。刘晓芳等人[307]通过在 ZnO 中掺杂堇青石材料，制得了在长波红外辐射率达

到 0.91 的材料；闫国进[123]研究了堇青石中掺入过渡金属氧化物后材料的红外辐射性能，认为在堇

青石中掺入 5% 的尖晶石铁氧体可大幅度提高其全波段辐射率。王松等人[309]以 NiO、Cr2O3、TiO2、

MnO2 粉末为主要原料并按固定比例混合，采用高温固相焙烧与喷雾干燥方法制备成团聚粉末，经大

气等离子喷涂方法制备成红外高发射率涂层，在常温下发射率可达 0.88，具有较好的红外辐射性能。 

6.5 陶瓷纤维柔性隔热毡表面涂层体系 

陶瓷纤维柔性隔热毡表面的热防护涂层经历了 DC92、C9、PCC 等几代的改进。 

DC92 涂层：DC92 涂层是由 Alan 等人[126]研发成功的，可运用到柔性隔热毡 FRSI 上，也可用

在刚性隔热瓦 LI900 和 FRCI 上。DC92 涂层由 50% ~ 55% 的胶态硅溶胶和 45% ~ 55% 的石英陶

瓷颗粒组成，其中石英陶瓷颗粒作为增强相，而胶态硅溶胶作为基体和石英陶瓷颗粒的粘结剂。另

外，为了判断涂层涂覆情况，配置浆料中也添加了 0.1% ~ 1% 的颜料剂，通常该种颜料剂是 SiB4。
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为了使涂层达到疏水效果，以甲基三甲氧基硅烷和醋酸的混合体作为疏水剂，通过气相沉积的方式

作用在涂层表面。 

C9 涂层：针对 DC92 涂层辐射率低这一问题，美国 Rockwell Internal 公司[24]研发了 C9 涂层，

如图 33 所示。该涂层由胶态的硅溶胶和不定形的 SiC 或 SiB6 组成，以异丙醇为溶剂。它具有低的

热膨胀系数，但由于在 1000C 以上 C9 涂层中缺少结晶抑制剂，不定形氧化硅形成的方晶石将导

致涂层的耐温性下降。图 34 给出了涂覆灰色 C9 涂层和白色 C9 涂层的柔性隔热毡表面辐射率随

温度变化的情况，另外图中也给出了 AFRSI 和 TABI 的使用温度范围[311]。 

PCC 涂层：针对 C9 涂层耐温性有限的问题，Kourtides 等人[312]研发了新一代的热防护陶瓷涂

层 PCC。该涂层以氧化硅粉末和胶态的硅溶胶为混合物，以六硼化硅、四硼化硅、碳化硅、二硅化

钼、二硅化钨、氧化锆中的一种或几种为辐射剂，如图 35 所示。凝胶粒子的高比表面积是涂层在加

热过程中熔化的驱动力，凝胶粒子烧结后与更大的 SiO2 和硼化硅粘附在一起形成一个整体，其结果

是涂层粘度和热稳定性相对于 RCG、C9 有所提高，六硼化硅在加热过程中在硼硅酸盐玻璃表面慢

慢发生氧化形成表面薄膜，阻止涂层的挥发和进

一步氧化。由于该涂层具有高的辐射率、粘性和

稳定性，低的表面反应率等诸多优点，因此在

1650C 仍具有较好的耐温性。将含有 C9 涂层

的 AFRSI 隔热毡和含有 PCC 涂层的 AFRSI 隔

热毡在 20 MW AHF 电弧喷射设备中进行热评

估，样品被加热到 1093C，每 9 min 热循环一

次，每次记录隔热毡背面的最大温度，最终测得

PCC 涂层平均背面最大温度在飞行时间 1200 s

后达到 276.6C，而 C9 涂层达到了 304.4C，

说明 PCC 涂层具有比 C9 涂层更高的辐射率，

图 36 给出了 PCC 涂层和 C9 涂层的辐射率随

温度变化的关系[313]. 

 
图 35 Nexel/AFRSI 表面的 PCC 涂层 

Figure 35 PCC coatings on Nextel 440/Saffil AFRSI 

 

  

图 33 AFRSI 表面的 C9 涂层 
Figure 33 C9 coatings on shuttle AFRSI 

图 34 灰色 C9 涂层和白色 C9 涂层表面辐射率 
随温度的变化关系[311] 

Figure 34 Variation of emissivity with temperature on 
the surface of Gray C-9 and white C-9 coating [311] 
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6.6 防隔热涂层的制备技术 

结合碳纤维增强陶瓷基复合材料、隔热瓦及隔热毡的特殊性以及不同应用环境下对涂层的性能

要求不同，目前已经开发出多种防隔热涂层制备技术。常用的主要有气相沉积法、包埋法、浆料涂

刷法、热喷涂法、原位反应法、溶胶凝胶法等。 

气相沉积法：化学气相沉积 (CVD) 是目前最为成熟的碳纤维增强陶瓷基复合材料抗氧化烧蚀

涂层制备方法，其制备机理比较复杂，主要过程为涂层原料的某种气相物 (如卤化物) 经热分解还原

成蒸汽，在一定温度的基材上发生化学反应并同时沉积。与其它方法相比，CVD 具有沉积温度低，

涂层致密度高，可对涂层化学组成和结构进行较为精确控制等优点。CVD 沉积的材料种类很多[314]，

针对热结构复合材料基体的涂层主要包括碳化物[237,315,316]、氧化物[317]、硼化物[318]以及氮化物[319]等。

王玲玲等人[320]采用 CVD 在 C/CSiC 表面沉积了 SiC 涂层，沉积产物为单一的 βSiC 结晶相，且与

基体结合良好，抗氧化烧蚀性能具有明显的提高。吴敏等人[321]采用 CVD 制备了 ZrC 涂层，涂层具

有很好的结构稳定性和良好的抗热震性能。王亚雷[322]采用 CVD 制备了 HfC 涂层，实现了对 HfC 涂

层组织结构的可控，分别获取了等轴晶、针状晶和柱状晶组织。但是，CVD 必须在真空或保护气氛

下进行，因此对设备的气密性要求较高，不适用于大尺寸部件。此外，CVD 的沉积效率较低，生产

成本很高，因此限制了其在工程上的广泛应用。 

物理气相沉积 (Physical Vapour Depostion, PVD) 也是制备高发射涂层的手段之一。通过高能电

子束轰击前驱物产生气态分解物，沉积在基体表面形成均匀薄膜。Yi 等人[323]以 SiC 为原料在无缝

钢管上通过 EBPVD 沉积 SiC /SiO2薄膜，薄膜表面光滑紧密，全波段内发射率和反射率分别为 0.7

和 0.35。此种方法制备的涂层性能优越，但成本高，对基体材料性能要求较高，难以普及。 

热喷涂：热喷涂是把金属或陶瓷粉末送入高温的火焰中，利用焰流将喷涂材料加热到熔化或半

熔化，加速并高速撞击至基体表面而形成涂层。由于热喷涂具有很高温度的焰流，因此在制备高熔

点陶瓷材料的方面具有很大优势，同时它还有沉积效率高、大气环境可制备致密性高的涂层、成本

较低等优势，已被广泛应用于高温热障涂层领域[324327]。 

目前，一些研究人员也采用等离子喷涂制备抗氧化烧蚀涂层。Bartuli 等人[176]采用低压等离子喷

涂制备 ZrB2SiC 抗氧化复合涂层。为进一步提高该超高温陶瓷的抗氧化性能，Tului 等人[328]采用可

控气氛等离子喷涂制备 ZrB2SiCMoSi2 复合涂层，涂层具有更好的抗氧化性能。王焕宁[329]采用大

气等离子喷涂技术在已经制备了 ZrB2SiC玻璃内层的多孔碳纤维增强陶瓷基复合材料基体表面制

 

 
图 36 PCC 涂层和 C9 涂层的辐射率随温度变化的关系[313] 

Figure 36 Variation of emissivity with temperature on the surface of PCC coating and C-9 coating [313] 
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备 ZrB2MoSi2玻璃涂层，在氧乙炔火焰考核过程中，涂层表现出优良的耐烧蚀性能，2400C 烧

蚀 600 s 后，试样质量烧蚀率仅为 0.31 × 104 g/s。牛亚然等人[330]采用大气和真空等离子喷涂工艺制

备出了 MoSi2 涂层，采用低压惰性气氛环境下等离子喷涂制备出了 ZrB2SiC 涂层，涂层具有较好的

高温抗氧化性能。Wu 等人[331]采用等离子喷涂制备了 MoSi2抗氧化涂层，由于喷涂过程中 MoSi2粉

经历了高温氧化烧蚀作用，从而得到了 MoSi2Mo5Si3SiO2 的混合涂层，但涂层总体致密度良好，

副产物并未显著降低涂层的抗氧化性能。文波[332]针对 Cf/SiC 复合材料服役环境特征及其对耐烧蚀涂

层性能需求，采用大气等离子喷涂技术在 Cf/SiC 复合材料表面制备了 Al2O3/ZrO2/SiO2 中高温 

(1000C ~ 1600C) 涂层体系、TiC 高温 (1600C ~ 2000C) 涂层体系以及 ZrC 超高温 (2000C ~ 

3000C) 涂层体系，各体系均表现出了良好的耐烧蚀性能。 

另外，一些研究人员也采用热喷涂技术制备高发射涂层。如王东源[333]采用大气等离子喷涂工艺

在 YSZ 涂层外制备了具有高吸收率和高发射率的 NiCr2O4 涂层，在温度为 1050C 的条件下，双层

涂层的隔热能力较 YSZ 单层涂层高出 11.5%。常云鹏[334]以氧化镧、氧化钙、氧化铬为原料，采用固

相合成法制备 La0.8Ca0.2CrO3 原始粉末，采用等离子喷涂法在高温合金基体表面制备高发射率涂层，

涂层结合强度为 21 MPa，在 600C ~ 800C 温度范围内，其全波段发射率可达 0.87 ~ 0.88。 

包埋法：包埋法是目前得到较多使用且研究较为成熟的方法。它是将复合材料构件放入液态或

固态介质中，在高温保护气氛下进行热处理，反应物沿基体表面向内扩散并反应形成涂层[335,336]。其

优点包括工艺简单、基体尺寸变化小、涂层致密度高、易形成梯度涂层结构等，因而所得涂层结合

强度高。Fu 等人[337]采用两步包埋法制备 SiC 抗氧化涂层，在 1773 K 条件下涂层能提供 310 h 的静

态氧化保护，失重仅为 0.63%。马康智[338]采用包埋法成功地在 C/C 复合材料基体制备了厚度相对均

匀、致密度高的 SiC 涂层。Xu 等人[339]采用包埋法制备 MoSi2Si 涂层，研究结果表明试样经 1550C

空气氧化 50 h 和 1550C 到 100C 热震 50 次后，抗弯强度保持率分别为 85%和 80%。刘荣军等人[340]

采用包埋法在 Cf/SiC 复合材料表面制备了 MoSi2SiCSi 抗氧化涂层，所得涂层致密、无裂纹，在

1400C 空气中氧化 1 h 后试样的质量保留率为 94.1%，强度 294.0 MPa，说明涂层具有良好的防氧化

作用。 

但是，包埋法也具有一些缺点，如涂层均匀性得不到保证、在纤维端处沉积非常少等。此外，

由于反应温度高，渗入的原子还可能与碳纤维作用导致纤维受损。 

浆料法：浆料法是将原料调制成为具有一定流动性和粘附性的浆料后，用刷子等工具将其涂刷

在构件表面，然后进行固化、烧结处理后得到致密涂层的一种方法。王焕宁[329]采用浆料烧结法在多

孔碳纤维增强陶瓷基复合材料表面制备了出 ZrB2SiC玻璃涂层，成功地改善了涂层龟裂的问题。

张雨雷等人[341]采用浆料涂刷法制备了 SiMoCr 复合金属涂层，涂层在 1500C 保温 3 min 到室温热

震 20 次后，失重率为 3.05%，弯曲强度保持率为 87.29%。黄敏等人[342]采用料浆法在碳/碳复合材料

碳化硅内涂层表面制备了 AlSi 合金外涂层，涂层在 1500C 空气中氧化 17 h 后涂层试样的质量损

失未超过 5%。Smeacetto 等人[343]采用浆料法制备玻璃复合涂层，涂层在 1200C、120 h 以及 1300C、

130 h 条件下静态氧化，失重基本可以忽略，未观察到基体的氧化行为。Fu 等人[344]采用该法制备

SiC/glass双层结构涂层，经 1573 K氧化 150 h和 1573 K到室温 20次热震试验后，涂层失重仅为 1.07%，

导致失重的原因主要是涂层部分表面玻璃的剥离。 

总体而言，浆料涂刷法工艺简单易行，成本低，适合大尺寸部件的涂层制备。但是产率较低 (通

常必须经过多次涂刷)、所制备的涂层结合强度不高、涂层中含有低温玻璃相、抗热震性能较差、涂

层致密度不高等不足限制了这一方法在许多场合的应用。 

原位反应法：原位反应法不仅可以制备陶瓷基体，也可以制备陶瓷涂层。C/SiC 陶瓷基复合材

料通过 Si 粉包覆，在 1400C ~ 1600C 下处理，可以在表面生成 SiC 层。SiZr、SiW、Si3N4、Cr3Si、
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TiN、TiC 等[345347]涂层均可以通过原位反应法制备。通过原位反应法制备的一个例子是在碳纤维增

强陶瓷表面制备一层 CVDSiC，再涂敷 Y2O3 粉浆，干燥后在含微量氧的保护性气氛中于 1700C 处

理，形成 YSiO5Y2Si2O7涂层，其抗氧化保护温度达 1600C 以上[252,348]。侯根良等人[349]采用液相先

驱体转化法制备了抗烧蚀 HfC 涂层，涂层与基体之间有良好的结合强度。Ren 等人[350]采用原位反应

法在 C/C 基体表面制备了 HfB2SiC 涂层，在 1773 K 大气环境考核 265 h 后，质量烧蚀率仅为 0.41 × 

102 g/cm3。 

溶胶凝胶法：溶胶凝胶法是采用酯类化合物和金属盐为原料制备无机固体材料的一种方法，该

方法要求涂层材料能与碳纤维增强陶瓷基复合材料或隔热瓦润湿，有一定粘度和流动性，均匀地固

化在复合材料表面，并能以化学和物理的方法与复合材料结合。目前用该方法制备了连续的对基体

有保护作用的 SiO2、A12O3 以及它们的复合涂层。具体的做法是将 Cf/SiC 陶瓷基复合材料浸入溶胶

中，再置于空气中进行水解，然后干燥，并烧结于 Cf/SiC 陶瓷基复合材料的表面，经过多次反复，

最后制成抗氧化层。张宗涛等人[351]研究了 SiC 晶须表面溶胶凝胶法涂层对抗氧化性的影响，采用

异丙醇铝及正硅酸乙酯为原料，制成了 A12O3、SiO2 及莫来石涂层，均可提高抗氧化性。Li 等人[352]

采用溶胶凝胶法在 SiC 表面生成了 1 m ~ 5 m 的 (Ca0.6Mg0.4)Zr4(PO4)6 涂层，抗热震性及抗碱腐蚀

性都有很大提高。另外，还可以用溶胶凝胶法制成 TiO2 涂层 SiC 纤维。Li 等人[353]采用水解正硅酸

乙脂制备了 SiC–B4C/SiC/SiO2 涂层，涂层在 500C ~ 1500C 之间具有良好的自愈合性能，经 1500C

氧化 50 h 后失重少于 1.5%，显示出优秀的抗热震性能。Liedtkev 等人[354]利用溶胶凝胶法在 Cf/SiC

复合材料表面制备了 SiC 抗氧化涂层，与包埋法相比，在成本上有大幅度降低。 

上述制备涂层的各种方法各具优缺点。涂层制备工艺以及涂层材料种类的选择必须充分考虑使

用环境的要求。不同温度条件下，选用的材料不同，所选择的工艺也不尽相同。 

6.7 发展方向 

相对于航天飞机低热流长时加热的气动热环境，高超声速飞行器不仅面临长时间高速气流冲刷、

振动、氧化等问题，还存在较为苛刻的空间和质量等约束条件，对热防护系统提出了严重挑战。因

此，现有的防隔热涂层已经从单纯的材料研制发展到材料与结构相结合的新型热防护系统构建；从

传统的防热、隔热分开设计向防热隔热一体化的轻质方向发展；从单纯的单层涂层研究过渡到复合

涂层、梯度涂层、复杂涂层结构发展。目前还需解决的问题： 

(1) 提高涂层发射率。在下一代高超声速飞行器中，钝性机翼前缘将会被锐形机翼前缘所取代以

减少气动阻力，然而气动加热速率也因此急剧升高，所以机翼前缘材料需要能够长时间承受高温。

材料表面的辐射传热能够将系统能量辐射出去，使得系统表面温度降低。然而目前研究主要集中在

涂层抗氧化方面，有关热防护系统防隔热材料表面涂层发射率的研究相对较少，提高涂层发射率对

材料长时间耐高温至关重要。 

(2) 提高涂层与基体结合能力。由于基体材料与涂层之间热膨胀系数不匹配，导致两者之间的结

合能力相对较差，使得涂层在恶劣的高温环境中容易因开裂剥落而失效。一方面，研究者们采取了

多层多组分涂层、功能梯度涂层等技术缓解了涂层的开裂趋势；另一方面，开发了多种新型涂层制

备技术，完善和发展了传统工艺以提高两者之间的结合能力。但仍需在提高涂层抗热震性、自愈合

等方面开展更深层次的研究。 

(3) 长时间耐高温涂层的开发。目前国内外研发的涂层在 1873 K 温度下能够长时间抗氧化，在

超高温环境下短时间有效也有报道，但是耐超高温超长时的涂层研究较少。动态环境中涂层的抗氧

化和抗冲刷问题仍没能解决。 

(4) 应用于大型复杂零件表面涂层的可靠性研究。目前研究主要针对试验级涂层，要实现在大型
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复杂零件表面的涂层制备，仍需对涂层的质量稳定性、均匀性及完整性等问题开展深入系统的研究。 

7 高温热密封材料 

可重复使用飞行器及高超声速飞行器在飞行或再入阶段要经历超高声速的飞行过程，由于气动

载荷的作用，飞行器表面出现很大的温升，高温气流会沿组元或部端之间缝隙侵入内部，给飞行器

的安全服役带来隐患。为防止表面高温气流由表及里的传递，各种部段及活动部位需要进行高温长

时间热密封。 

目前，已经发展出了一系列各具特色的高温密封材料和组件，包括高温粘结剂、静态密封材料

和动态密封组件。其中高温胶粘剂主要用于各部件或舱段之间的组装、连接，静态密封材料主要用

于机身缝隙、接口和开口部位的环境密封，动态密封组件主要用于门、舵、轴类活动部位密封。本

节主要介绍这三类高温材料的研究进展和典型应用。 

7.1 高温胶粘剂 

高温胶粘剂主要分为无机耐高温胶粘剂和有机耐高温胶粘剂。 

耐高温无机胶粘剂：无机耐高温胶粘剂是由无机盐、无机酸、碱金属和金属氧化物、氢氧化物

等组成的一类范围相当广泛的胶粘剂，其主要种类有磷酸盐、硅酸盐、氧化物、硼酸盐、硫酸盐等
[355]。无机胶粘剂具有优异的耐高、低温性能，具有可常温固化、固化收缩率小、耐久性优良、抗辐

射性好、原料易得、价格低廉、经济环保、制备工艺简单、生产周期短、使用方便等优点[356]，广泛

地应用于机械制造与维修，粘结金属、陶瓷、玻璃、石料等材料，是应用量大且有发展前途的胶粘

剂。 

耐温性最好的无机胶粘剂为磷酸铝、磷酸铬等。磷酸盐型无机胶粘剂通常由磷酸或浓缩磷酸、

填料和固化剂等组成，但由于某些特殊需要还可加入一些特殊物质，如促凝剂、酸性抑制剂、发泡

剂以及气泡稳定剂等。磷酸盐胶粘剂主要有硅酸盐磷酸、酸式磷酸盐、氧化物磷酸盐等种类，固

化温度可选择范围较广。 

目前，俄罗斯对于磷酸铝胶粘剂的研究处于国际领先水平，其室温固化胶粘剂使用温度可达

1700C，可用于粘接钛合金、石墨等材料。欧美等国研发的室温固化胶粘剂最高使用温度可以达到

1500C [357360]。这些胶粘剂可用于导弹、火箭、卫星和飞船上的零部件粘接。国内，王超等人[361]

制备了一种可以在 160C 固化、耐温 1500C 的磷酸盐胶粘剂，可以应用于陶瓷粘接、陶瓷的修补及

耐高温复合材料的制备。 

硅酸盐型的无机胶粘剂以硅酸钠为主，加入氧化物、铝粉、石墨粉及水泥等配制而成，经济环

保，被广泛地应用于建筑领域，也能满足陶瓷粘接和修复的要求[362]。曾宪光等人[363]制备了一种改

性硅酸盐粘接涂层，该粘接涂层的剪切强度为 25.3 MPa，水中浸泡 24 h 的吸水率为 0.201%，在 

1000C 以下热稳定性优异。 

氧化物胶粘剂 (陶瓷胶粘剂) 是由 MgO、ZnO、ZrO2、Al2O3 等及碱金属氢氧化物和硼酸，再加

上增稠剂及其它填料配制而成。这种胶粘剂最高使用温度可达 3000C，主要用于金属、陶瓷、玻璃

等无机材料的粘接。金属胶使用温度较高，可达 1000C，抗氧化性和胶接强度较好，但其粘接工艺

复杂，成本高昂，限制了其应用[364]。另外，玻璃也属于一种良好的无机胶粘剂，熔融玻璃具有较高

的黏附性能，对胶接基体润湿铺展，并在粘接界面处和基体之间发生化学反应，玻璃冷却后固化可

以制备高强度的结构件。利用熔融玻璃对陶瓷基复合材料粘接制备的结构件也可在高温下使用
[365367]，但使用温度往往低于玻璃软化温度。此外，玻璃粘接需要高温高压处理，可用作结构胶，
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不适合用作修复、密封胶。 

对于特殊的耐高温材料，选用同质材料作为胶结剂进行粘接、修复效果好，且耐温性能好，如

石墨粘接石墨[368]，此类胶粘接不存在粘接界面，而且耐温性和粘接效果均非常优异，但其同样存在

工艺复杂、昂贵、需要高温处理等不足。 

耐高温有机胶粘剂：耐高温有机胶粘剂是以耐高温聚合物为基体，添加各种填料而制得的耐高

温胶粘剂。由于大部分耐高温高分子聚合物在中低温胶结强度高、综合性能好、固化温度低、粘接

工艺相对简单方便，因此选用其作为耐高温有机胶粘剂的基体，在中低温发挥粘结主导作用。但是

耐高温高分子聚合物在高温阶段会发生分解，胶粘剂整体网络结构破坏，大部分耐高温高分子聚合

物最高使用温度很难超过 600C。因此为提高耐高温性能，耐高温有机胶粘剂一方面通过对有机高

聚物进行改性，优化耐高温高聚物聚合网络结构，提高中低温粘结性能，提升胶粘剂温度抗性；另

外一方面通过添加各种填料，使其高温陶瓷化实现高温下高强度粘结[369,370]。目前，相关报道最多的

耐高温胶粘剂主要有环氧树脂类胶粘剂、酚醛树脂类胶粘剂、有机硅树脂类胶粘剂、聚氨酯类胶粘

剂和聚酰亚胺类胶粘剂。其中环氧树脂类胶粘剂使用温度较低 (< 500C)，其它四类胶粘剂改性后耐

温可达 1000C。 

环氧树脂有单组份环氧树脂和双组分环氧树脂。双组分环氧树脂需要外加固化剂，可在常温或

者高温固化，单组份环氧树脂存在潜伏型固化剂，一般需要加热固化。俄罗斯在上世界 60 年代到

80 年代开发出了多种耐高温环氧结构胶粘剂[371]，其 K 系列和 TK 系列均表现出优异的粘接性能，

可用于设备制造过程中的粘接，但其使用温度不超过 400C。日本也有相关专利报道了多种环氧树

脂胶粘剂，能在 350C 以下使用，并具有很高的弯曲强度[372374]。美国 Ciba 公司和 3M 公司研制了

一系列改性环氧树脂胶粘剂[375,376]，它们具有优异的粘接性能，广泛地应用于金属、玻璃钢和碳纤维

复合材料等的粘接及航空航天器的粘接和修补。 

环氧树脂具有优异的粘结性能，适用于有氧和无氧环境，但由于其主链易被破坏，不经过有机

改性的话使用温度一般不超过 300C。环氧树脂中含有活性较高的环氧基，一方面可与酚醛树脂、

有机硅树脂、聚酰亚胺等有机胶粘剂进行共聚反应，另一方面，引入多种活性官能团，可提高其耐

温性能，使用温度可提高到 500C [377,378]。侯其德等人[377]研制的有机硅改性环氧树脂可在 400C 长

期使用，短时耐温达 460C，且在 300C 具有超高的粘结强度，其粘结钢钢的剪切强度达到 818 MPa。

张多太[378]研制的 F 系列环氧树脂固化剂可使通用环氧树脂耐 300C ~ 500C 的高温, 瞬时可达

1000C 以上, 且几乎无烟、无气味, 耐蚀性能提高一个数量级。 

酚醛树脂是最早开发并应用于胶粘剂工业的一类耐高温树脂，其含碳量很高，高温碳化后生成

无定形碳，对含碳类基体的相容性好，其耐热、耐化学腐蚀、电绝缘性能均良好，并且原料易得，

易于工业化生产。但是，酚醛树脂经碳化后，大量热解组分挥发，在粘接界面上会产生许多收缩裂

纹，脆性大，硬度高，剥离强度低，很难单独用作耐高温胶粘剂，往往需要通过有机改性和加入填

料来提高其韧性和耐温性能。Anikin 等人[379]利用填料 C、B、Cu、Zr、Ti、Hf、Ta、ZrB2 等改性酚

醛树脂，制备出能耐 800C ~ 2500C 的耐高温胶粘剂。Koyam 等人[380]利用改性的酚醛树脂粘接碳

碳复合材料，经高温真空碳化，胶粘剂能在 2000C 处理下强度达到 10 MPa。目前，国内主要有黑

龙江石油化工研究院、中科院煤化所、北京航空航天大学和东南大学等制备出耐温性能良好超

1000C 的改性酚醛树脂。Wang 等人[381,382]在酚醛树脂中添加 SiO2、B4C 等填料改性制备出了耐高温

有机胶粘剂，在 1000C 热处理后剪切强度达到 15.8 MPa，并在此基础上添加超细 SiO2 制得能在

1500C 保持 17.1 MPa 剪切强度的耐高温胶粘剂，该胶粘剂主要用于粘接石墨、碳碳复合材料和氧

化铝陶瓷。由于酚醛树脂在无氧条件下才能转化为石墨碳，酚醛树脂的高温应用往往需要在惰性气

氛或者真空条件，这在一定程度上限制了其应用。 
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有机硅树脂以 SiOSi 为主链，侧基为有机基团的聚合物，其兼具有机无机聚合物的特性。由

于 SiO 键具有很高的键能，有机硅树脂的耐温性能较好。此外，有机硅树脂的有机无机双重性使得

其在高温下的陶瓷化产率较高，因此其高温力学性能优异，在航空航天领域得到了广泛应用。俄罗

斯在耐高温有机硅胶粘剂的研究应用领域走在世界的前列，其研制的 BK 有机硅树脂系列已经应用

于航空航天领域[383]，耐温高达 1200C，可用于钢、钛等金属以及石墨、氧化铝等非金属材料的粘

接，甚至金属与非金属材料的粘接。国内主要有中国科学院化学研究所、国防科技大学、北京航空

航天大学、天津大学和吉林大学等对耐高温有机硅树脂做了大量的研究[384387]。此外，国内外的研

究者还采用不同硅树脂粘接陶瓷材料，通过硅树脂在高温下发生热解转化，得到组成和结构与被粘

材料相近的陶瓷粘接层，实现对陶瓷材料的高温连接。由于硅树脂转化的粘接层材料与被粘材料直

接以化学键结合，因而高温处理后，硅树脂胶粘剂具有优异的耐高温性能及较好的强度。研究者先

后采用 SR249、SR350、SR355、YR3184、YR3370、H44、MTES、PTES、PMS (MK)、PPS (H62C)、

D4H、D4Vi、PHMS 等硅树脂[370,388401]和碳化硅、钛、铝、硅粉等填料为粘接材料，通过在惰性气

氛中 800C ~ 1400C 热处理，得到具有优良力学性能与耐温性能的陶瓷接头，该方法被广泛用于连

接碳化硅陶瓷、石墨、Cf/Si C 复合材料。硅树脂在陶瓷材料连接上的应用进一步证实了其优异的高

温粘接性能，可用作耐高温胶粘剂。但是，有机硅树脂的主要缺点在于性脆、韧性差、中低温粘结

性差，对于结构粘接或者动密封安全性较低，虽有研究报道用碳化硅晶须増韧[402]，但増韧效果也非

常有限。因此为拓展其应用，协调处理有机硅树脂的柔性与其粘结性是耐高温有机硅发展的一个方

向。 

聚氨酯反应活性高，可以常温固化，韧性、耐低温性好，但耐水、耐高温性差，原料成本高，

工艺复杂，很少作结构胶粘剂使用[403]。俄罗斯科学家用卡硼烷对聚氨酯进行改性，制得了最高使用

温度为 500C ~ 800C 的 BK20 胶粘剂以及最高使用温度 800C ~ 1000C 的 BK20M 胶粘剂，用于

钢、钛合金、黄铜和玻璃钢胶接[404]。 

聚酰亚胺聚酞亚胺是大分子主链中含有酞亚胺环状结构的环链高聚物, 具有优良的热稳定性、

耐热老化性、高温力学性能、电性能、耐化学介质性及耐辐射性能，是目前工业应用耐热等级最高

的商业化聚合物，它主要用作铝合金、钛合金、陶瓷基复合材料的结构胶粘剂，广泛应用于宇航、

电工和微电子等领域[405,406]。美国 NASA 研制的 LARC 系列胶粘剂已被用作空间高温胶[406]。但是, 无

论是缩聚型还是加成型聚酰亚胺, 其固化产物韧性均较差, 改性方法主要是在主链中引人柔性基团

或在均聚物中引入结构不同的连接基团对其进行增韧[407]。 

综上所述，耐高温有机胶粘剂具有很宽的使用温度范围。一般而言，耐高温有机胶粘剂在 600C

以下主要依靠有机组分粘结，不仅具有很高的粘结强度，而且有机胶粘结韧性也相对较好。在高于

600C 的高温范围，耐高温有机胶粘剂的有机聚合物分解。一方面，有机组分在无氧高温条件下会

发生碳化生成石墨、碳化物等，对于粘结石墨、碳化物材料具有很好的相容性；另一方面，无机填

料会促进胶粘剂陶瓷化，生成的高粘度液相、玻璃相也有助于补偿粘结强度，使得胶粘剂在高温下

同样具有优异的粘结性能。同时，耐高温有机胶粘剂的室温或者低温固化、耐高低温性能、中低温

高韧性、高粘结强度等优势使得其具有广泛的适用性。 

但是，无论是耐高温有机胶粘剂还是耐高温无机胶粘剂，高温脆性仍是限制其在高温领域应用

的一大瓶颈。协调优化耐高温胶粘剂的高温粘接强度与韧性是未来耐高温胶粘剂发展的一大方向。 

7.2 高温静态密封材料 

高温静态密封分为填隙类密封和环境密封。 

填隙类密封：填隙类密封结构是目前广泛采用的防止热流进入隔热瓦缝隙的一种热密封结构，
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至完全失去强度，极易导致在此温度区域的密封失效，配方设计时应充分考虑在此温度区域的强度

补偿，通过添加维持该温度区域粘接强度的组分 (如低熔点玻璃组分) 进行调整。 

在静态密封材料方面，目前国内与国外最大的差距在于基础原材料 (如莫来石、氧化铝连续纤

维等) 方面的差距。国内成熟的石英和高硅氧等连续纤维耐温水平一般在 900C 以下，所制备的静

态密封件难于突破 900C 的长期和循环使用条件，而莫来石连续纤维属于国外对国内的控制原材料，

成为制约国内该领域发展的主要因素之一。虽然国内已部署氧化铝系列连续纤维的研制，但短期内

仍难满足国内新装备研制的需求。静态缝隙密封材料研制方面另一个突出问题是静态密封件的高发

射涂层。在缝隙露出表面一端通常需要涂覆高发射涂层，理论上可将 90% 以上的热量发射出去。由

于密封材料服役时常处于压缩回弹循环状态，其涂层也应具有一定柔性以适应其伸缩。虽然国内关

于高发射涂层已有大量研究报道，但多是基于刚性基体，涂层也多属于具有脆性的玻璃态涂层，关

于柔性涂层相关研究还不多见。近期，天津大学针对上述问题，采用“蛇皮鳞片”类结构制备具有

柔性特征高发射涂层，并结合高发射涂层和纤维改性提高国内现有氧化物连续纤维的耐温性，开展

了基础研究工作，并获得了初步成效。 

在动态基线密封方面，除上述莫来石连续纤维的原材料制约外，还存在另外两个突出的问题：

一是耐高温合金丝，虽然国外此类合金丝不禁运，国内也有相应的高温合金材料，但发展自主生产

的耐高温合金细丝工艺国内仍是空白，近期随需求牵引和国家部署，国内已开展初步研发工作；二

是高温动态密封评价装置和标准，针对高温动态密封构件的压缩回弹、热暴露、热泄露、热磨损等

性能，国内至今缺少相应的测试装备和评价标准，也在很大程度上制约了国内高温动态基线密封材

料和构件的研究和发展。 

8 结束语 

热防护系统和热防护材料是发展和保障高超声速飞行器和空天飞机在极端环境下安全工作的关

键技术之一。陶瓷及陶瓷基复合材料耐高温、热化学稳定性好等优点使其成为高超声速飞行器和空

天飞机的再入和动力系统等极端环境下应用最重要的热防护材料。本文首先回顾了热防护技术和热

防护材料的发展历史，然后根据新型高超声速飞行器和空天飞机发展对热防护材料的挑战和需求，

重点介绍了陶瓷热防护材料包括超高温陶瓷、纤维增韧超高温陶瓷基复合材料、大面积隔热材料、

防隔热涂层、高温热密封材料的发展现状。 

随着航天技术的不断发展，陶瓷基超高温陶瓷热防护材料未来的发展方向包括：超高温陶瓷需

要重点解决脆性和抗热冲击性差的问题, 包括发展三元层状的 MAB 相超高温陶瓷和设计仿生叠层

材料；纤维增韧超高温陶瓷基复合材料需要同时解决基体和纤维抗氧化的问题, 特别是发展超高温

陶瓷纤维增韧超高温陶瓷复合材料；大面积隔热材料需要在进一步降低密度的同时提高强度，同时

发展耐 1500C 以上高温稳定性好的新型隔热材料；防隔热涂层材料需要解决涂层与基体相容性的同

时，重点发展抗极端环境腐蚀的涂层体系；高温热密封弹性元件材料需要同时具有低弹性模量和高

强度，高温胶/粘结剂需要解决室温固化/粘结和高温稳定型的问题，纤维隔热布、毡等需要解决低热

导率、低密度和高温稳定性的问题。 

作者希望本文能够为今后发展极端环境应用的更加高效、可靠的热防护材料和体系提供参考。 
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Abstract: Improving the capability of the present thermal protecting systems and thermal 
protecting materials to withstand the extreme environments and exploring new thermal protecting 
systems/materials play key roles in developing hypersonic vehicles and space planes. In this review 
paper, the historical prospects on development of thermal protection materials/systems for aerospace 
vehicles were introduced with emphasize on the past and present status of ceramics for thermal 
protection applications in aerospace industry. Then, future directions for development of ceramics for 
thermal protecting applications are proposed. This paper is our attempt to capture a snapshot of the 
state of the art in ceramic based thermal protections materials and is expected to be a good reference 
in exploring emerging high efficiency and high reliability thermal protection materials. 

Key Words: Aerospace vehicles; Thermal protection materials; Ceramics 
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长期致力于超高温防热复合材

料和轻质微烧蚀防隔热一体化

材料研究工作。在先进高温防

热复合材料的微结构设计、合

成制备、性能评价及极端环境

下地面模拟试验等方面取得了诸多研究成果。近 5

年主持了国家 863、国家自然科学基金、国家重大

科技工程、军品配套等 10 余项标志性国家级课题

研究。获得黑龙江省高校自然科学二等奖、国家开

发银行科技创新奖、何鸿燊奖教金、首批中国博士

后特别资助、校优秀青年教师培育计划等荣誉称号。

发表学术论文 100 余篇，其中 SCI 收录 90 余篇，

获得国家授权发明专利 20 余项。 

 

 

胡成龙，男，博士，中国

科学院金属研究所。2010 年毕

业于武汉理工大学，获学士学

位；2015 年毕业于中国科学院

大学，获博士学位，师从成会

明研究员和汤素芳研究员，从

事碳纤维增强碳基、陶瓷基复

合材料及其抗氧化涂层研究。

发表学术论文 4 篇，申请发明专利一项。获 2015 

年度中国科学院金属研究所师昌绪奖学金三等奖；

2014 ~ 2015 年度中国科学院大学三好学生。先后

承担沈阳材料科学国家 (联合) 实验室青年人才

项目 2 项，作为骨干成员参与基金委重点项目、科

学院先导专项、国家 863 等多个项目。 

 

 

胡平，男，1981 年生，哈

尔滨工业大学航天学院复合材

料与结构研究所副教授、博导。

近年来，以空天飞行器高温热

防护系统与材料为应用对象，

开展了超高温陶瓷复合材料的

制备、强韧化、抗氧化、性能

表征与评价等研究工作。先后

主持承担国家自然科学基金、国家某重大科技工程

项目、总装预研、火箭军预研等项目，获得教育部

自然科学一等奖 1 项，发表学术论文被 SCI 收录

50 余篇，获授权国家发明专利 10 项。 

 

 
李伶，教授级高工，山东

工业陶瓷研究设计院科技处处

长、3D 打印学科带头人、公司

科技委秘书长、职称评审委员

会成员。《现代技术陶瓷》编

委，武汉理工大学校外导师，

山东省硅酸盐学会特陶分会副

秘书长，国防科工局十三五规

划组、军品配套项目评审专家，

国家注册审核员，淄博市第十

一届党代表。主要的科研领域为透波材料、隔热材

料、材料成型技术等。作为项目负责人主持科技部

“863”项目 3 项，2010 年以来主持国防科工局军

品配套项目、总装预研项目、山东省自然基金项目

7 项，参与各类课题 20 余项。先后获省部级奖项 2
项、市级科技奖励 5 项。申报发明专利 25 项，授

权 16 项。发表论文累计 20 余篇，SCI 收录 5 篇。 
 

 

刘家臣，男，天津大学材

料学院教授，一直从事先进结

构陶瓷和陶瓷基复合材料方面

的研究。承担相关高温密封领

域的各类项目 10 余项；在高温

胶粘剂、高温密封腻子、耐

1500C 高发射涂层、柔性隔热

材料、Ames/Pad 型缝隙密封、

编织弹簧管基线密封、P-型密封、栅板密封用陶瓷
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弹簧等方面发表学术研究论文 60 余篇。 

 

 

刘玲，女，博士，北京理

工大学副教授。2001.9 ~ 2005.6

在北京理工大学材料科学与工

程专业攻读学士学位，2005.9 ~ 

2010.3 在北京理工大学攻读博

士学位，主要开展综合热物理

性能优良的复杂陶瓷材料和超

高温陶瓷基复合材料的合成、

相应涂层宏微观结构控制和性

能评价方面的研究；2013 年入选北京市青年英才

计划。目前主要从事热防护涂层及材料的设计、制

备与表征以及新型先进陶瓷材料开发等研究工作。

主持和参与多项国家和省部级项目。发表 SCI 论文

30 余篇，授权发明专利近 10 项。 

 

 

龙东辉，华东理工大学化

工学院教授、博士生导师。主

要从事多孔材料在空天防隔

热领域、封闭空间生命保障系

统、能源与环境领域的应用研

究。主持多项国防科工局军品

配套科研、总装预研、973 子

课题、国家自然科学基金等项

目；入选上海市浦江、晨光、

科技启明星等人才计划；以第一 /通讯作者在 

Angew. Chem. Int. Ed.、Energy Environ. Sci.、ACS 

Nano、Adv. Funct. Mater. 等国际期刊上发表 SCI

论文 80余篇 (其中 IF > 5.0 的论文 53篇)，SCI 他

引 2000 余次，6 篇 ESI 高引用论文，授权国防发

明专利 2 项。 

 

 

邱海鹏，男，研究员，现

任中航复材陶瓷研究室主任，

中国航空工业集团公司一级专

家，中国硅酸盐学会特种陶瓷

分会理事，中国硅酸盐学会测

试技术分会理事，SAMPE 北京

分会常务理事。主要专业方向

为陶瓷基和炭基复合材料制造

技术研究，负责科工局和总装

科研项目十余项。获得中航工业科技进步二等奖 1

项，三等奖 2 项，中航工业预研二等功 1 次，三等

功 1 次，型号二等功 1 次，获国家专利 11 项。在

国内外期刊和学术会议上发表论文 90 余篇。 

汤素芳，女，1980 年生，

博士，研究员，博士生导师，

中科院金属研究所热结构复合

材料课题组负责人，研究方向：

碳纤维增强碳基、陶瓷基复合

材料，多孔炭材料。主持基金

委航天联合重点基金、装发重

点基金、国家配套研制项目、

研究所创新重点基金、科学院

面上基金等多个项目。获得中科院金属研究所年度

优秀青年学者奖、辽宁省省直机关五一劳动奖章，

师昌绪人才基金和中科院青年创新促进会项目支

持。先后在 Carbon、Corros. Sci.、J. Am. Ceram. Soc. 

等刊物上以第一作者或通信作者发表论文 20 余篇，

他引 300 余次。以第一发明人申请专利 7 项，研制

的多种进口替代产品获得应用，具有较高的军事和

商业价值。现为中国硅酸盐学会特陶分会、测试技

术分会理事，空间材料专业委员会理事、中科院青

促会理事等，《J Mater Sci Technol》和《现代技术

陶瓷》编委会委员。 

 

 

张幸红，男，1972 年生，

哈尔滨工业大学航天学院复合

材料与结构研究所教授，所长，

特种环境复合材料技术国家重

点实验副主任，教育部长江学

者特聘教授，国家杰出青年基

金获得者。近年来，以空天飞

行器热防护系统与轻质结构为

应用对象，开展长时间非烧蚀

超高温陶瓷基复合材料、轻质防隔热一体化材料、

超轻质低烧蚀防热材料等方面的研究工作。先后主

持完成国家自然科学基金、国家重大科技工程项目、

863 项目等多项科研课题，获得国家自然科学二等

奖 1 项，国防科技进步二等奖 1 项，教育部自然科

学一等奖 2项，发表学术论文被 SCI收录 100余篇，

获授权国家发明专利 19 项。 

 

 

周长灵，教授级高工，山东

工陶院防隔热材料学科带头人，

院科技委成员，武汉理工大学、

湖南大学、济南大学校外硕士生

指导教师，中国复合材料学会、

山东颗粒学会理事，国防科工局

项目评审专家。先后从事过红外

陶瓷、隔热材料、防弹陶瓷、超

高温陶瓷及其复合材料的研究，近年来主要围绕高超

 
 

 
 

 
 

 
 

 
 

 
 



 390  

 

声速飞行

进行研究

装预研项

项，完成

励 2 项、

章，2016

项，授权

30 余篇，

 

 

和性能研

多次，H

国家科技

国陶瓷学

(ICDD) 
 

行器用轻质、耐

究。作为项目负

项目以及国家

国防科技成果

市级奖励 3 项

6 年入选淄博市

9 项。在国内

EI 收录 10 余

华

中

学

究

究

材

研究。发表 SCI

H-因子 55。获

技进步二等奖

学会 Global St

贡献奖等奖励

 
 

陈玉

耐高温、非烧蚀

负责人主持了军

“863”计划等

果鉴定 7 项。曾

项，2006 年获

市英才计划。

内外知名学术期

余篇。 

周延春，

华大学，1988

中科院金属所

学位。现任航

究所研究员，

究院首席技术

主要从事

材料的多层次

I 论文 400 多

获中科院院长奖

、辽宁省自然

tar 奖、国际衍

励。1999 年获

玉峰 等, 空天

蚀陶瓷防隔热材

军品配套项目

等国家级课题

曾先后获省部级

获振兴淄博劳动

申报国家专利

期刊累计发表论

1985 年毕业于

8 年和 1991 年

所获得硕士和博

航天材料及工艺

中国运载火箭

术专家。 

事高温陶瓷及复

次结构设计、制

篇，被引用 10

奖学金特别奖

然科学一等奖

衍射数据中心

获国家杰出青年

天飞行器用热
 

材料

、总

题 15

级奖

动奖

利 21

论文

于清

年在

博士

艺研

箭研

复合

制备

0700

奖、

、美

心 

年基

金，

科学

任《

Cer

等 9

法国

材料

及其

蚀涂

参加

项、

等项

热防护陶瓷材

2010 年当选

学院院士, 201

《现代技术陶瓷

ramic Society》

9 个国际期刊

 

 

国雷恩大学高

料研究工作，

其复合材料、

涂层、抗高能

加了国防预先

国防基础科

项目。发表 S

 

材料 

选美国陶瓷学

13 年当选亚太

瓷》主编、《J

》和《Journal o

刊的副主编或编

朱时

北京理工

师。1983

机非金属

1987 年浙

非金属材

业；1994

化学系冶

研究生毕

高级访问学者。

主要研究方向

高温隔热陶瓷

激光涂层等功

先研究、国防

科研、军工配套

CI 检索论文

 

学会 Fellow 和

太材料科学院

Journal of the 

of Materials R

编委。 

时珍，女，工

工大学教授，

3 年浙江大学

属材料专业本

浙江大学材料

材料专业硕士

4 年北京科技

冶金物理化学

毕业。2004.8 

。长期从事无

向为高温、超

瓷涂层、高温

功能涂层。先

“973”、国

套、国家自然

80 余篇。 
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世界陶瓷

院院士。担

American 

Research》

学博士，

博士生导

学材料系无

科毕业；

料系无机

研究生毕

技大学物理

专业博士

~ 2005.7

无机非金属

超高温陶瓷

温抗氧化烧

后主持或

防重大专

然科学基金


