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摘  要：随着连续纤维增韧陶瓷基复合材料的快速发展，氧化物/氧化物基复合材料已成为

航空航天领域热端高温部件的新兴候选材料，本文从纤维、基体及界面相的角度重点介绍了氧

化物/氧化物基复合材料及其主要制备工艺，并指出了这一领域未来的发展趋势。 
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随着连续纤维增韧陶瓷基复合材料的快速发展，其优异的性能逐渐引起了国内外学者的关注。

相较于单体陶瓷，连续纤维增韧陶瓷基复合材料克服了陶瓷脆性大、易破损的缺点，同时保留了单

体陶瓷高模量、高硬度、高强度、耐腐蚀、耐高温、耐磨损、低密度等优点[1,2]。而且，与传统金属、
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合金材料相比，复合材料具有更高的使用温度。另外，由于其密度低 (< 3.5 g/cm3)，能够有效降低

部件的重量。这些优异的性能拓展了连续纤维增韧陶瓷基复合材料在航空航天领域的应用前景[3-6]。 

作为连续纤维增韧陶瓷基复合材料的重要分支，连续氧化物纤维增韧氧化物基复合材料具有高

强度、高模量、抗氧化、抗热震、耐腐蚀等优异性能，已作为航空航天领域热端高温部件的新兴候

选材料[7-20]。 

在国外，连续氧化物纤维增韧氧化物基复合材料无论是制备方法还是产品制备已有了成熟的发

展，特别是用于航空航天领域的耐高温异形热端部件已经得到了较为深入的研究。美国公司以莫来

石为基体制备了陶瓷传送带，用于高温炉的连续传送带结构件。由于具有优异的抗热震性能、抗氧

化性能和耐高温性能，莫来石基陶瓷传送带能够满足大多数高温炉的使用要求[21]。日本 Hitachi 公司

用莫来石基体制备了高性能的电子封装元器件，用于电脑中央处理器 (Central Processing Unit, CPU) 

的封装系统，效果显著。由于陶瓷基体具有低介电常数 (ε = 6.7)、低热膨胀系数 (在 20°C ~ 200°C

温度范围内为 4  10-6/C) 等特性[22]。同时，氧化物/氧化物陶瓷基复合材料在军事及航空航天方面

都有较为成熟的应用。美国 Umicore Indium Products 公司[23]制备了氧化铝-莫来石陶瓷防弹板，具有

优异的抗多重打击性能，高强度、低密度的特性使其以后列装为军用设施的防弹装甲成为了可能。

美国加利福利亚大学 Carelli 等人采取浆料浸渍-缠绕工艺制备了复杂形状的氧化物/氧化物陶瓷基复

合材料异形件，用于航空发动机燃烧室的内外衬结构材料。德国航天中心采用铝硅酸盐纤维和莫来

石基体制备了一系列异型结构产品，用于航空航天领域的热端部件，其制备的航空发动机燃烧室隔

热瓦已初步通过了各种环境模拟测试[24]。美国国家航空航天局制备了一个用于航空发动机的陶瓷排

气喷嘴，材料为 Nextel610 Al2O3 纤维增韧莫来石复合材料，适用温度为 1200C ~1600C，具有其他

金属或者合金材料无法比拟的优异性能。但是陶瓷基复合材料制备的喷嘴仍然有一些缺陷，例如制

备工艺复杂、耐用度不高，因此还具有很大的提升空间[21]。 

本文从纤维、基体及界面相的角度介绍了氧化物/氧化物基复合材料，以及氧化物/氧化物基复合

材料的主要制备工艺，并指出了氧化物/氧化物陶瓷基复合材料未来的发展趋势。 

1 氧化物/氧化物陶瓷基复合材料的组成体系 

氧化物/氧化物复合材料主要由以下三部分组成：纤维、基体及界面相。不同氧化物纤维、氧化

物基体的选取都会对复合材料各方面性能产生巨大影响；在制备过程中，纤维与基体之间形成的界

面结合也会对复合材料力学性能和断裂模式产生较大影响。 

1.1 氧化物纤维 

国内外的氧化物纤维主要成分通常为 SiO2 与 Al2O3。根据纤维内所含成分及比例不同， 氧化物

纤维主要分为石英纤维、铝硅酸盐纤维和氧化铝纤维三类[25-29]。 

石英纤维：石英纤维是指以 SiO2 为主体成分的纤维。与其他氧化物纤维相比，石英纤维耐高温

性能差，通常在 700C 左右就会出现强度的大幅度下降。这主要是由于石英纤维在高温下容易析晶

所引起的，方石英析出所产生的体积效应会使纤维结构反生变化从而失效。但是，石英纤维具有优

异的介电性能，仍然是目前适用于高温透波材料的最佳纤维。总体来说，石英纤维的耐高温性能严

重限制了其作为结构材料的应用，发展空间过于局限，以石英纤维作为增韧纤维与其他氧化物基体

进行复合的时候往往要考虑到其能所能承受的温度极限，导致了复合材料制备过程中的温度过低，

从而使得制备的复合材料力学性能过低，因此不能满足作为高温结构件的要求[30-33]。 

铝硅酸盐纤维：铝硅酸盐 (Aluminosilicate, AS) 纤维是指以 SiO2、Al2O3 为主体成分的纤维。铝
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硅酸盐纤维模量高、强度高、耐高温性能优异，是目前氧化物/氧化物复合材料中的常用纤维。铝硅

酸盐纤维中通常含有多种组分，例如 ALF-FB3 纤维中同时存在着 SiO2、Al2O3、B2O3 三种成分。

ALF-FB3 纤维中无定型 SiO2 和 γ-Al2O3 会在 1200C 下发生相互反应生成新的物相莫来石，继而发生

晶粒粗化现象，从而导致纤维力学性能发生大幅度下降。同时，铝硅酸盐纤维通常都是多晶纤维，

多晶材料在高温下容易发生晶界扩散从而导致晶粒长大，使得纤维的力学性能受到严重影响。另外，

由于铝硅酸盐纤维通常含有较多滑移面，在高温环境下容易产生蠕变，进一步导致纤维的力学性能

下降[34-39]。 

氧化铝纤维：氧化铝纤维是指以 Al2O3 为主体的纤维。氧化铝纤维具有优异的耐高温性能和抗

蠕变性能，高温力学性能保留率较高，是目前氧化物/氧化物复合材料常用的增韧纤维。氧化铝纤维

既弥补了石英纤维高温力学性能不足的缺点，也不会如铝硅酸盐纤维那样在高温下发生莫来石化反

应，具有巨大的发展潜力[40-42]。如今常用的氧化铝纤维主要以美国 3M 公司制备的 Nextel 系列纤维

为主。在 Nextel 系列纤维中，Nextel 312 力学性能最差，拉伸强度仅有 1.7 GPa，这主要是因为其纤

维中含有 13% 的 B2O3，在高温环境 (> 1000C) 下 B2O3 容易挥发，在纤维表面及内部留下许多孔

隙从而影响纤维的整体力学性能。Nextel 610 纤维是 Nextel 系列纤维中力学性能最优的纤维，其成

分为 99% Al2O3、0.7% Fe2O3 和 0.3% SiO2，但在高温 (> 1200C) 下纤维容易出现晶粒粗化和内部缺

陷增多，从而引起纤维力学性能的下降。Nextel 610 纤维隶属于单相多晶氧化铝纤维，高纯度以及稳

定的高温氧化铝物相 (α-Al2O3) 使其在高温环境下不会发生物相转变和其他物理化学反应。其中，

Fe2O3 的加入是为了提高 α-Al2O3 的成核速率，同时降低 α-Al2O3 的相变温度；SiO2 的加入则是为了

抑制 α-Al2O3在高温下的晶粒粗化现象 [43-46]。 

Schmüchker 等人[47]对美国 3M 公司生产的 Nextel 610 纤维、Nextel 650 纤维、Nextel 720 纤维在

高温下的微观结构变化和力学性能演变进行了深入的研究。未处理的 Nextel 610 纤维内只含有单一

晶相 α-Al2O3，平均晶粒尺寸为 90 nm，经过热处理后可以明显看到晶粒粗化的现象；未处理的 Nextel 

650 纤维内同样含有晶粒尺寸为 80 nm ~ 90 nm 的 α-Al2O3，氧化铝-氧化铝晶界处还夹杂有晶粒尺寸

为 20 nm ~ 30 nm 的 ZrO2，而且在氧化铝晶格内还存在高度弥散的、晶粒尺寸小于 10 nm 的 ZrO2；

可以发现 ZrO2 的加入有效地缓解了 Al2O3 晶粒在高温下的长大现象。另一方面，Nextel 720 纤维由

莫来石镶嵌颗粒 ( ~ 300 nm) 组成，每一粒由数个略微错位的莫来石晶体组成，其中嵌入了拉长的 α-

氧化铝颗粒 (~ 70 nm)，形成了针状莫来石颗粒环绕微晶 Al2O3的结构，有效地抑制了 Al2O3 晶粒在

高温下的晶粒粗化现象。 

1.2 氧化物基体 

基体是陶瓷基复合材料的主体部分。当陶瓷基复合材料承受载荷的时候，基体首先发生断裂，

继而将载荷传递至增韧纤维。目前国内外研究的重点还是石英基体、莫来石基体和氧化铝基体。因

此下文将对这三种常用基体的优势及缺陷进行一个详细的介绍[21,48-50]。 

石英基体：石英基体的主体成分为 SiO2，是最早是由美国 Georgia 理工学院在 20 世纪 50 年代

开发出的氧化物陶瓷基体。石英基体具有低的热膨胀系数以及较好的抗热震性能，最为重要的是其

介电性能十分优异，其介电常数和损耗角正切不受频段以及温度变化的影响，在 7 GHz ~ 18 GHz 频

段和室温到 1300C 温度范围内保持相对的稳定。石英基体的熔点相较于其他氧化物基体略低，因此

容易在高温下发生熔融，但是由于石英融化后的黏度较大，不容易被燃气气流冲刷流失。因此鉴于

耐高温特性、耐烧蚀性能以及介电性能，石英基体往往被用于飞行器或者导弹的天线罩材料，如美

国的“爱国者”导弹和“三叉戟”潜地导弹的天线罩采用的就是石英基体。但是，石英基体也有比

较明显的缺陷：强度低、易吸潮、脆性大，这些缺陷都限制了其应用于更高马赫数的导弹天线罩。
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如何提高石英基体的力学性能以及改善其吸潮特性成为了全世界科学家研究的重点课题之一[51-57]。 

莫来石基体：莫来石基体的主体成分为 3Al2O3·2SiO2，是由氧化硅和氧化铝在 1300C 高温下反

应生成的物相。莫来石基体具有优异的高温稳定性和抗蠕变性能、低热膨胀系数、耐腐蚀、高强度

等优点。但是，由于莫来石基体的形成温度较高，想要使莫来石颗粒在烧结过程中能够较好地结合，

就必须要在 1300C 的高温环境下进行烧结；然而 1300C 已经超过了大多数氧化物纤维的最佳使用

温度，因此莫来石在使用上具有一定的局限性。Fujita 等人通过添加易烧结的纳米级氧化铝颗粒来连

接相邻的微米级莫来石颗粒，有助于实现在较低温度下制备多孔莫来石基复合材料。莫来石基体是

目前最为常用的氧化物陶瓷基体，被广泛应用于航空航天领域的高温结构部件，具有广阔的发展前

景[58-62]。 

氧化铝基体：氧化铝基体的主体成分为 Al2O3，具有较高的力学性能、耐高温、高熔点、较好的

介电性能，抗氧化等优异性能，基体烧结温度适中，是目前应用较为广泛的氧化物基体。氧化铝基

体具有稳定的高温结构相 α-Al2O3，在高温下不会发生其他相变，性能稳定。但是氧化铝基体在 1200C

及其以上高温环境下容易发生蠕变现象，从而影响其力学性能[63-67]。 

除了上述三种应用较多的氧化物基体以外，还有几种其他的氧化物基体也引起了国内外学者的

关注。主要成分为 2MgO·2Al2O3·5SiO2的堇青石基体[68]是美国 Corning 公司于 1955 年左右研发成功

的一种特殊的微晶玻璃透波材料。堇青石的热膨胀系数比较低，在抗热冲击性能方面优于大多数氧

化物基体，但是材料对微裂纹过于敏感，在材料制备加工过程需要增加许多预处理步骤来避免微裂

纹的产生，从而大幅度增加了制备成本。氧化锆基体主要成分为 ZrO2，由于其具有较高的熔点和较

为优异的力学性能，被业内学者称之为“金属陶瓷”。但是将氧化锆基体用于陶瓷基复合材料的制

备会存在许多问题，归结于原因主要是由氧化锆在高温下的结构转变所引起。氧化锆基体在 1100C

以下主要是以单斜相形式存在，在 1100C ~ 1900C 温度范围内会转化成为四方相，而在 1900C 以

上时则会转化成立方相，且整个相变过程是可逆的。在复合材料制备过程及服役过程中，氧化锆基

体发生相变并引发体积效应，从而对纤维产生一定程度的损伤[69]。 

1.3 界面相 

界面是纤维与基体的连接部分，决定了陶瓷基复合材料的力学性能和断裂模式[70,71]。导致陶瓷

基复合材料出现两种截然不同断裂模式的主要原因是界面的强弱。当纤维与基体的界面结合过弱，

则载荷不能有效地传递至增韧纤维，纤维的增韧机制不能有效发挥，导致复合材料力学性能降低；

而当纤维与基体的界面结合过强，则裂纹会更倾向于直接贯穿纤维，导致复合材料呈现脆性断裂；

只有当纤维与基体的界面结合适中，有利于裂纹的偏转传递，纤维的增韧机制 (如纤维拔出、纤维

桥接等) 才能有效发挥，提高复合材料力学性能并使其呈现韧性断裂[72]。 

鉴于界面对于陶瓷基复合材料力学性能的重要作用，国内外学者都通过界面调控技术来改善陶

瓷基复合材料的界面效应。目前，用于氧化物/氧化物复合材料的界面相也有系统的研究，根据改善

机理主要分为弱界面相、多孔界面相和间隙界面相等几类。 

弱界面相：弱界面相是陶瓷基复合材料力学性能改性研究较多的界面相。常用的氧化物/氧化物

复合材料弱界面相主要有稀土-磷酸盐类材料 (ABO4)、PyC、BN 等。弱界面相通过在界面处对裂纹

进行偏转，使裂纹向其他方向传递，诱导纤维拔出、纤维桥接等机制发挥，从而达到增韧目的[73-75]。 

独居石 (LaPO4) 是一种典型的稀土-磷酸盐类弱界面材料，其耐高温性能优异，与氧化物纤维的

兼容性较好，是一种常用的氧化物界面涂层。Kuo 等人[76]通过浸渍-涂覆-烧结方法在 Al2O3 纤维表面

制备了 LaPO4 界面相，改善了 Al2O3/Al2O3 复合材料的高温力学性能；Bao 等人[77]使用 AlNO3·9H2O

和 (NH4)2HPO4 溶液合成了 AlPO4 纳米溶胶，通过浸渍-烧结的方法在 Nextel 720 纤维表面制备了界
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面相，具有界面相的 Al2O3-莫来石/Al2O3 材料的高温力学改善明显，纤维拔出机制有效发挥；PyC、

BN 界面相是 SiC/SiC、C/SiC 等复合材料中常用的界面材料，在氧化物/氧化物复合材料同样适用。

王义等人[78]利用 CVD 工艺在铝硅酸盐纤维上制备了 PyC 界面相，一定程度上提高了 AS/Al2O3-SiO2

复合材料的力学性能和耐高温性能。 

除了单一界面相，纤维表面还可以制备复合界面相。复合界面相由于具有多种不同界面相，具

有很高的可设计性。Chawla 等人[79]采用 CVD 技术在莫来石纤维表面制备了 SiC/BN 复合界面相，

具有界面相的复合材料耐高温性能提升明显，经过高温处理后复合材料呈现明显的韧性断裂，大量

纤维拔出。但是 PyC、BN 涂层对于氧化物/氧化物复合材料具有很大的局限性，其抗氧化性能太差，

氧化物/氧化物复合材料通常用于高温含氧环境，因此此类界面涂层的改善作用有限。 

多孔界面相：多孔界面相是氧化物/氧化物复合材料常用的界面相。多孔界面相中的微小孔隙不

仅有效地避免了纤维与基体之间过强的界面结合，而且还能使基体传递过来的裂纹在界面相内发生

偏转，消耗掉一部分断裂能，有利于复合材料呈现韧性断裂[80]。 

常用的多孔界面相有多孔稀土-磷酸盐类材料 (ABO4)、多孔 ZrO2及 ZrO2-SiO2界面相、多孔 YAG

界面相等。Parthasarathy 等人[81]使用连续立式涂料机在 Nextel 720 纤维表面制备了多孔 ZrO2-SiO2 界

面相，并制备出了含有界面相的 Nextel 720/Blackglas 复合材料。具有界面相的试样经过热处理后呈

现出典型的韧性断裂，复合材料的高温力学性能有了很大提升。Cinibulk 等人[82]也利用自制的连续

立式涂料机在 Nextel 610 纤维表面制备了多孔 YAG 涂层，具有涂层的 Nextel 610/氧化铝复合材料经

过 1200C 处理 2 h 后纤维拔出明显，高温力学性能有了很大提高，表明界面相对复合材料力学性能

的增益效果显著。 

间隙界面相：间隙界面相是复合材料中的一种特殊界面相。间隙界面相主要是在基体与纤维之

间制备具有一定厚度的间隙空间，使基体与纤维之间存在一定空隙。当裂纹从基体向纤维传递时，

间隙相能够使裂纹发生偏转，从而达到增韧效果[83]。间隙界面相的增韧效果主要由间隙宽度、残余

应力以及纤维表面粗糙度所决定。 

间隙界面相的制备工艺相对简单易行。首先在纤维表面制备一层牺牲界面相，常用于制备间隙

界面相的材料有 C、Pt 等等，这些界面相材料会通过一定工艺沉积在纤维表面，随着纤维进行复合

材料的制备，最后将制备好的复合材料通过高温氧化除去纤维表面的牺牲相，从而在基体与纤维之

间引入间隙界面相。以裂解碳为例，Keller 等人[84]利用气相沉积工艺在 AS 纤维表面沉积了厚度约为

0.02 μm 的 PyC 界面相。间隙界面相的制备主要是通过在 650C 空气环境下将复合材料氧化 24 h 制

备得到。AS/CAS (CaO-Al2O3-2SiO2，铝硅酸钙) 复合材料在 1000C 的空气环境下热处理了 50 h 后，

含有界面相的试样仍然呈现典型的韧性断裂，而不含界面相的试样断口处相对平整。 

2 氧化物/氧化物陶瓷基复合材料的制备方法 

连续纤维增韧陶瓷基复合材料的制备主要是在纤维束、纤维布及纤维预制件中引入陶瓷基体，

使之成为复合材料。根据引入基体的方法不同，氧化物/氧化物复合材料体系的制备方法主要有固相

法和液相法两大类。不同的制备工艺不仅决定了纤维、基体的原始强度，还决定了复合材料的孔隙

率大小及界面结合强度，进而影响复合材料的各个方面的性能。 

2.1 固相法 

固相法是目前制备复合材料的常用制备方法，具体工艺过程如下：使用陶瓷微粉来配置低粘度、

高固相含量的陶瓷浆料，随后用不同工艺使浆料中的陶瓷微粉进入到纤维束或者纤维布中，然后将
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纤维束或纤维布进行热压烧结，从而得到致密的复合材料。根据引入浆料的形式不同，可细分为以

下几种。 

浆料-浸渗工艺：浆料-浸渗工艺是复合材料制备的传统方式，根据成型工艺的不同又可分为浆

料-浸渗-缠绕工艺和浆料-浸渗-热压工艺。 

浆料-浸渗-缠绕工艺流程如下：用配置好的陶瓷浆料来浸润纤维束，然后通过缠绕工艺制备出需

要的构件形状，待浸渍充分的纤维预制件干燥后进行高温烧结，最终得到致密的复合材料[85]。 

浆料-浸渗-热压工艺的具体流程如下：将配置好的陶瓷浆料通过浸渍或者刷涂的方式引入到纤维

布或者纤维预制件中，最后放入模具中进行热压烧结 (如果是纤维布，可以先将纤维布堆垛起来进

行热压烧结)，最终得到致密的氧化物/氧化物复合材料[86]。 

浆料-浸渗工艺制备方法简单，制备周期短，能够适用于一些形状结构较为简单的部件制备。但

浆料-浸渍工艺也存在一些缺陷：(1) 烧结温度过高，通常要大于 1200C，但很多氧化物纤维经过

1200C 处理后强度都有一定程度的降低，高温处理对纤维的损伤过大；(2) 基体在干燥、烧结过程

中会发生体积收缩，在复合材料内部留下大量孔隙及裂纹，从而影响复合材料的整体性能；(3) 不管

最终的成型工艺是缠绕工艺还是热压工艺，都无法保证纤维束及纤维布在复合材料内的有序均匀分

布，从而导致复合材料的各部分性能出现明显差异；(4) 复合材料的层间剪切强度较低，因为纤维束

以及纤维布的层间结合强度过低。 

电子沉积工艺：电子沉积工艺 (Electrophoretic Deposition, EPD) 是一种制备复合材料的新型方

法，其工艺具有简单易行、无需复杂设备、制备周期短以及制备成本低等特性。该工艺通过使用纳

米级陶瓷微粉配置溶胶或者悬浮液，然后利用电子沉积工艺将溶胶或者悬浮液中的陶瓷颗粒通过电

荷吸引原理引入到纤维预制件中，最终将沉积完成的纤维预制件加压烧结，从而制备出致密的复合

材料[87,88]。 

电子沉积工艺中所配置的溶胶或者悬浮液的粘度、浓度、pH 值以及颗粒尺寸都对复合材料的制

备具有很大影响。此外，外加电场强度和电场持续时间也会影响制备出的复合材料的整体性能。这

些影响因素都将通过改变陶瓷颗粒的迁移速率来决定复合材料的致密化速率，并最终对复合材料的

各方面性能产生影响。电子沉积完成后，热压烧结过程中的烧结温度、烧结压力同样也会影响复合

材料的性能。因此控制好上述参量才能最终制备出致密的复合材料，不然就有可能出现基体分布不

均匀、基体中孔隙较多的问题。 

2.2 液相法 

液相法是制备复合材料较为成熟的制备方法，具体工艺过程如下：使用液相先驱体为浸渍料，

通过不同工艺使得浸渍料进入到纤维束或者纤维布中，通过在高温下浸渍料反应转化得到相应的陶

瓷基体，然后循环浸渍-烧结的过程，最终得到致密的复合材料。根据浸渍料转化的形式不同，可细

分为以下几种。 

先驱体浸渍裂解工艺：先驱体浸渍裂解工艺 (Precursor Infiltration and Pyrolysis, PIP) 是一种不

常用的复合材料制备方法，其具体工艺流程如下：利用液相氧化物先驱体浸渍纤维预制件，通过固

化、裂解等工艺制备得到基体，然后进行多次的浸渍-固化-裂解，最终得到致密的复合材料。液相氧

化物先驱体通常是溶解在固定溶剂中的金属无机盐或者有机分子[89]。 

PIP 工艺的制备温度相对较低，能有效降低对氧化物纤维的热损伤，而且 PIP 工艺能实现近尺寸

成型，适用于复杂构件的制备。但是 PIP 工艺对于制备氧化物/氧化物复合材料具有一定的局限性，

因此没有得到广泛使用。其主要缺陷有：(1) 液相氧化物先驱体制备工艺不成熟，现有的先驱体陶瓷
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产率过低，增加了复合材料的制备周期；(2) 液相氧化物先驱体成本过高，不利于大规模批量生产；

(3) 利用 PIP 工艺制备出的氧化物基体存在大量裂纹和孔隙，使得复合材料力学性能普遍偏低。 

溶胶-凝胶工艺：溶胶-凝胶法 (Sol-Gel) 是制备复合材料最常用、最便捷的方法，其具体的工艺

流程如下：利用氧化物溶胶浸渍纤维预制件，通过干燥、烧结等工艺制备得到基体，然后进行多次

的浸渍-干燥-烧结，最终得到致密的复合材料[90]。氧化物溶胶通常是某种金属有机醇盐或其混合物。 

溶胶-凝胶法是复合材料最常用的工艺得益于氧化物溶胶的优良品质：(1) 氧化物溶胶常用作各

种油漆涂料的添加剂，因此来源十分广泛，氧化物溶胶成本也相对较低；(2) 氧化物溶胶化学纯度高、

可设计性强，可用于制备各种氧化物基体；(3) 氧化物溶胶干燥温度低、烧结温度低，对氧化物纤维

的热损伤较小。同时，溶胶-凝胶工艺可用于制备复杂形状的构件，实现近尺寸成型[92]。 

3 下一步研究方向 

氧化物/氧化物陶瓷基复合材料具有优异的抗氧化性能，能在高温含氧环境下长时间工作，这是

其最为鲜明的特性。除此之外，部分氧化物纤维或者基体介电性能优异，如 SiO2/SiO2 复合材料是一

种典型的耐高温透波陶瓷基复合材料，早已成熟地被应用为飞行器天线罩部件。这些优异的性能使

得氧化物/氧化物陶瓷基复合材料成为了高温含氧环境下理想的结构及功能材料。 

氧化物/氧化物陶瓷基复合材料未来的发展趋势主要有以下几个方面： 

(1) 开发新型高性能氧化物纤维。以往的研究主要集中于石英纤维和铝硅酸盐纤维，这两种纤维

的高温力学性能较差，很难满足高温结构件的强度要求。目前以美国 3M 公司研发的高性能 Nextel

系列高性能氧化铝纤维为例，大幅度地提高了氧化物纤维的力学性能，成为了当今氧化物/氧化物陶

瓷基复合材料的首选增韧纤维。纤维的更新换代在一定程度上推动了复合材料的发展。 

(2) 研究新型高性能氧化物基体。氧化物基体主要有氧化硅基体、氧化铝基体、莫来石基体等。

每种基体都有各自的优点和缺点，所制备的复合材料性能也有较大差异。如氧化硅基体强度较低，

但烧结温度要求低，对纤维损伤较小，且具有优异的介电性能。研发烧结温度低、力学性能优异的

氧化物基体前驱体具有重要意义。 

(3) 探索新型复合材料制备工艺。传统的溶胶-凝胶工艺、浆料-浸渗-热压工艺等都需要高温烧结

来使基体致密化，高温烧结会增加对纤维的热损伤，降低纤维的力学性能。除此之外，高温烧结容

易使基体和纤维之间产生较强的界面结合，强的界面结合会使复合材料容易呈现出脆性断裂。而且

传统工艺的制备周期过长，工艺繁琐，制备成本较高。因此，探寻新的复合材料制备工艺，实现低

温制备，有望进一步提高复合材料的力学性能，同时降低制备周期和成本。 
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