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SiC/CVDSiC复合涂层的抗氧化及抗热震性能研究
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摘 要:为了提高C/SiC复合材料耐高温性能,采用泥浆浸渍裂解与真空化学气相沉积 (CVD)在

材料表面制备了SiC/CVDSiC复合涂层,通过XRD、SEM分析了涂层组成与结构;研究了复合涂

层的高温抗氧化 (700~1500℃)和抗热震性能。结果表明,泥浆浸渍法制备的SiC涂层具有一定

的封孔效果,可使材料开孔率下降,但高温抗氧化效果并不佳,1200℃氧化10min后材料弯曲强

度保留率下降明显仅有86%。CVDSiC涂层结构致密,与SiC封孔涂层结合较好,在700~1500℃
具有较好的抗氧化效果,随着氧化温度的升高,氧化后涂层完好,表面O元素逐渐增加,材料失

重率缓慢增加但不大于0.5%,且材料性能并未下降。涂层材料在1200℃-10min短时热震5次后

材料弯曲强度保留率仍有95%以上,且未出现开裂、剥落等热震损伤。在1200℃-30min长时热

震10次后,涂层材料基本被完全氧化,材料失去保护作用,弯曲强度下降至90%左右。
关键词:C/SiC复合材料;涂层;氧化;抗热震性能
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StudyonOxidationResistanceandThermalShock
ResistanceofSiC/CVDSiCCompositeCoating
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Abstract:InordertoimprovethehightemperatureofC/SiCcomposites,theSiC/CVDSiCcom-
positecoatingswerepreparedbymudimpregnationcrackingandvacuumchemicalvapordeposition
(CVD).ThecompositionandstructureofthecoatingwereanalyzedbyXRDandSEM.Theoxi-
dationresistanceandthermalshockresistanceofthecompositecoatingathightemperature
(700~1500℃)wereinvestigated.ResultsshowthattheSiCcoatingpreparedbyslurryimpreg-
nationmethodhasacertainholesealingeffect,andthiscandecreasetheopeningrateofthecom-
posite,buttheeffectofhightemperatureanti-oxidationisnotgood.Thebendingstrengthreten-
tionrateisonly86%,anddecreasessignificantlyafteroxiding10minutesat1200℃.Thestruc-
tureofCVDSiCcoatingiscompactcombinedwellwithSiCsealingcoating.Thecomposite
coatingshavegoodeffectontheoxidationresistance. Withtheincreaseofoxidationtemperature,
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theelementofOonthesurfaceincreasegradually,theweightlossrateofthecompositeincreases
slowlybutnotexceeds0.5%,butthepropertiesofcompositedoesnotdecrease,andthecoating
isstillcompact.After5timesshort-termthermalshocksat1200℃for10minutes,theretention
rateofbendingstrengthisstillmorethan95%,andthereisnothermalshockdamagesuchas
crackingandspalling.After10timesoflong-termthermalshockat1200℃for30minutes,the
coatingmaterialisalmostcompletelyoxidized,losingitsprotectiveeffect,andthebending
strengthdecreasestoabout90%.
Keywords:C/SiCcomposites;Coating;Oxidation;Thermalshockresistance

0 引言

C/SiC复合材料具有低密度、耐高温、高强

度、耐烧蚀抗冲刷等特点,已成功应用于空间推

进系统[1]和航天飞行器热防护[2]领域。如2002年

我国某卫星、姿控发动机全尺寸燃烧室-喷管[3]和

美国的X-37、X-38[4]上的热防护系统,都是采用

PIP-C/SiC复合材料,但C/SiC复合材料的抗氧化

性能和抗热震性能不佳,影响了其使用寿命。
国内外关于C/SiC复合材料抗氧化涂层制备及

性能研究很多。Lespade等[5]与Pavese等[6]在2DC/

SiC复合材料表面制备了高温用 HfB2-SiC涂层,该

涂层可用于1600℃的短时防护,但涂层的致密化

及均匀性难以保证。闫志巧等[7]开展了不同沉积工

艺制备的 CVDSiC涂层微观结构,并考查了其

1400℃下的抗氧化性能及抗热震性能。Zheng等[8]

研究了不同体系玻璃陶瓷涂层在1000~1500℃
范围具有较好的静态抗氧化和一定的抗热冲击氧

化性能,但微波烧结制备涂层工艺很难实现工程

化应用。韩寿鹏[9]在C/SiC复合材料表面制备含

硼硅玻璃的ZrB2-MoSi2 自愈合涂层,涂层在氧乙

炔烧蚀过程中硼硅玻璃挥发,高温抗氧化性能失

效。赵爽等[10]等研究了莫来石/硅酸钇双层涂层在

1500℃的短时静态抗氧化性能。Aparicio等[11]将

硅酸钇引入C/SiC复合材料用抗氧化涂层,可在

1700℃高温下为材料提供短时有效保护。
综上所述,每一种涂层体系都只在一定的温

度范围内有效,为了满足C/SiC复合材料作为航

天飞行器热防护系统使用时,服役过程中迎风面

(最高1500℃)与背风面 (最低700℃)存在较

大的温度差的需求,需要采用复合抗氧化涂层,
使其在700~1500℃范围内实现C/SiC复合材料

的抗氧化。为了降低成本,实现C/SiC复合材料

飞行器的重复利用,需进一步研究复合涂层的高

温抗热震性能。

SiC具有高熔点、良好的抗氧化和抗热震性

能,与C/SiC复合材料的物理、化学相容性好,
被认为是C/SiC复合材料合适的涂层材料[12]。在

众多SiC抗氧化涂层制备工艺中,泥浆浸渍裂解

法[13-14]具有简单、方便、快速、成本低的特点,
特别适合大尺寸制品涂层的制备,但其浸渍封孔

效果有限,与基体结合不牢,抗热震性能差,一

般用于制备内涂层。CVDSiC涂层因其热膨胀系

数与C/SiC复合材料差异较小,两者的结合性能

较好[15],涂层又非常致密,可作为表面涂层应用

于大型复杂工件 (如航天领域)涂层的制备。
本文采用SiC粉-单组分体系泥浆浸渍裂解法

在C/SiC复合材料表面制备了封孔SiC涂层,采用

MTS-H2-Ar体系通过真空化学气相沉积在SiC封

孔涂层上制备了约30μm厚的CVDSiC涂层,并

对复合涂层的高温抗氧化及高温抗热震性能进行

研究。

1 实验

1.1 实验原料

SiC粉 (d50=0.4μm,纯度99.0%,郑州东

方机械 制 造 有 限 公 司),有 机 先 驱 体 聚 碳 硅 烷

(PCS,国防科技大学),三氯甲基硅烷 (MTS,
纯度92%,江西星火有机硅厂)。

1.2 涂层试样制备

采用先驱体浸渍裂解法 (PIP)制备C/SiC复

合材料,具体工艺过程见文献 [16-17]。所制得的

C/SiC复 合 材 料 密 度 为1.87g/cm3,开 孔 率 为

7.74%。将所得复合材料切割并平磨,得到尺寸

为40mm×30mm×3mm的试样块,然后用无水

乙醇超声清洗并烘干备用。
采用泥浆浸渍裂解工艺在C/SiC复合材料表面

制备SiC封 孔 层。泥 浆 体 系 为SiC粉 与 单 组 分
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(50%PCS-二甲苯溶液),按照m (单组分:SiC粉)

=100∶20的比例混合,机械搅拌2h以上后对试样

进行反复浸渍-裂解4次,浸渍压力为5MPa,保压

8h以上,高温裂解温度为1200℃,时间为1h,
得到SiC封孔涂层。

CVDSiC表面涂层的制备以 MTS为SiC前驱

体,载气气体为H2,稀释气体为Ar,反应沉积温

度为1100℃,沉积压力为1kPa,沉积时间为

30h,在SiC封孔涂层上沉积厚度约为30μm 的

CVDSiC涂层。

1.3 氧化实验

将马弗炉分别加热到目标温度 (700,1000,

1200,1500℃),涂层试样迅速放入炉膛内,使试

样在炉中静态氧化,氧化时间为30min,取出后自

然冷却。对氧化后的试样进行观测,获得形貌、
质量和力学性能。

1.4 热震实验

热震试验在北京强度环境研究所进行,将加

热炉以升温速率10℃/min加热到1200℃,通过

夹持装置将放置涂层后C/SiC试样块的陶瓷器皿

迅速放入炉膛,保温一定时间 (10min或30min)
后立即从炉内取出自然冷却。重复操作加热-冷却

过程5次和10次完成热震试验。对热震后的试样

进行观测,获得形貌、质量和力学等性能。

1.5 测试表征

采用日本 AXSD8Advance型 X射线衍射仪

(XRD)对涂层组成进行分析。
采用日本HITACHIS4800型扫描电子显微镜

观察涂层微观形貌及结构。
参照 GB/T6569-2006标准,采用 WDW-100

电子万能力学测试仪测试材料的弯曲强度,跨距

30mm,加载速度0.5mm/min,每组至少测试5
根取平均值。图1为弯曲性能测试实验的示意图,
箭头代表载荷施加的方向。

图1 三点弯曲测试抗弯强度示意图

Fig.1 Theschematicdiagramofbending
strengthofthree-pointbendingtest

  弯曲强度σ3b计算公式为

σ3b =
3PL
2BH2

(1)

式中,P 为测试时最大外加载荷 (单位为 N),L
为跨距 (单位为 mm),B 为试样宽度 (单位为

mm),H 为试样高度 (单位为mm)。
用氧化失重率Δm、质量损失速率υ和弯曲强

度保留率Δσ来表征涂层的抗氧化性能

Δm=
m0-mt

m0
×100% (2)

υ=
m0-mt

At
(3)

Δσ=
σt

σ0 ×100% (4)

式中,m0 和σ0 分别为氧化前的质量和弯曲强度,

mt 和σt 分别为氧化后的质量和弯曲强度,A 为试

样的表面积,t为氧化时间。

2 结果与讨论

2.1 涂层宏观形貌

图2为泥浆浸渍裂解制备SiC封孔涂层前后的

宏观形貌。从图中可以看出,未封孔前材料表面

为暗黑色,四轮泥浆封孔后材料表面呈现SiC粉的

灰绿色。从表面和断面形貌来看,孔隙明显减少。
经排煤油法测得密度为1.90g/cm3,开孔率为

5.82%,说明泥浆浸渍裂解SiC涂层对材料有一定

的封孔效果。

(a)无涂层

(b)SiC涂层

图2 泥浆浸渍裂解制备SiC涂层宏观形貌

Fig.2 ThemacroshapeofSiCcoatingpreparedby
mudinfiltrationandpyrolysis
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  图3为CVDSiC涂层的宏观形貌。从图中可

以看出,表面有一层银灰色的光滑致密层已将材

料完全覆盖,看不见碳纤维及明显孔隙。

(a)无涂层

(b)CVDSiC涂层

图3 CVDSiC涂层宏观形貌

Fig.3 ThemacroshapeofCVDSiCcoating

2.2 涂层组成

图4为SiC/CVDSiC复合涂层的XRD分析结

果。从图中可以看出,材料表面完全为β-SiC涂

层,SiC的衍射峰非常尖锐,且晶体择优取向为紧

密型结构的 (111)晶面,说明CVD法制备的SiC
涂层纯度高,涂层结晶非常完整。

图4 SiC/CVDSiC复合涂层的XRD图

Fig.4 TheXRDspectraofSiC/CVDSiC

compositecoating

图5为SiC/CVDSiC复合涂层表面的EDS能谱

分析。从图中可以看出表面CVDSiC涂层中Si与C
的化学计量比接近1∶1,说明涂层制备工艺控制

较好。

图5 SiC/CVDSiC复合涂层表面EDS能谱分析

Fig.5 TheEDSanalysisofSiC/CVDSiCcompositecoating

2.3 涂层微观形貌

图6为SiC/CVDSiC复合涂层的SEM 照片。
从图6 (a)中可以看出,涂层表面相对平整,无

微裂纹及大孔隙。从图6 (b)可以看出,涂层与

基体结合非常牢固,无贯穿性的裂纹存在,且致

密性较好。

(a)表面

2.4 涂层抗氧化性能

首先研究了SiC/CVDSiC复合涂层在不同温

度700,1000,1200,1500℃氧化失重情况,氧

化时间为30min,图7为有涂层试样和无涂层试
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(b)剖面

图6 SiC/CVDSiC复合涂层SEM照片

Fig.6 TheSEMimagesofSiC/CVDSiCcompositecoating

样不同温度氧化后失重率情况。从图中可以发现,
随着氧化温度的升高,无涂层试样氧化失重率迅

速增加,从700℃的失重率2.11%增加到1500℃
的12.9%,高达6倍;而有涂层试样氧化失重率

随着温度升高,失重率变化并不明显,从700℃的

失重率0.07%增加到1500℃的0.25%。
无涂层试样的质量变化主要是由C的氧化引

起,即2C (s)+O2 (g)=2CO (g)。而涂层试

样的质量变化是由涂层SiC的氧化质量增加和C
的氧化质量损失共同引起,在低温和高氧分压下,

SiC发生被动氧化,具体如下:SiC (s)+2O2
(g)=SiO2 (s)+CO2 (g),生成SiO2 具有极低

的氧扩散速率,可以有效减小氧的扩散,避免纤

维与氧发生反应,进而减少因此而产生的失重。
中低温 (1200℃以下)时,SiC氧化不明显,其

增重作用可以忽略不计,涂层材料整体失重率即

反应了C/SiC复合材料的氧化程度;在1200℃以

图7 不同温度氧化后失重情况

Fig.7 Masslossafteroxidationatdifferenttemperature

下,涂层材料基本无失重,说明C/SiC复合材料

基本无氧化;高温区 (1200℃以上),SiC氧化速

率明显增加,涂层氧化增重明显,此时的样品失

重率不能客观反应 C/SiC复合材料的氧化程度,
需结合强度保留率综合评价复合材料的氧化损伤

情况。
图8为试样氧化后的弯曲强度保留率情况。从

图中可以发现,随着氧化温度的升高,涂层试样

氧化前后强度基本无变化,均大于98%。无涂层

试样随着氧化温度的升高,氧化后弯曲强度保留

率明显下降,在1000℃以下氧化时弯曲强度基本

无变化,但当温度升高到1500℃,弯曲强度保留

率仅70%。说明在没有涂层保护的情况下,C/SiC
复合材料的抗氧化性能随温度的升高而下降,SiC
基体对碳纤维的保护作用比较小,氧对纤维的氧

化损伤直接导致了复合材料性能的下降。而涂层

试样在1200℃以上的高温下,弯曲强度保留率仍

较高,结合前面的氧化失重率情况,综合判定涂

层材料在高温区 (1200~1500℃)氧化损伤较

小,SiC/CVDSiC 复 合 涂 层 完 全 可 以 在 700~
1500℃范围对C/SiC复合材料起到较好的保护

作用。

图8 不同温度氧化后弯曲强度保留情况

Fig.8 Residualflexuralstrengthafteroxidationat

differenttemperature

图9为涂层试样不同温度氧化30min后的表

面形貌。在CVDSiC涂层的制备过程中,由于涂

层和复合材料热膨胀系数的不匹配,不可避免地

产生制备温度冷却时形成的面缺陷-微裂纹[18],如

图9 (a)所示,氧气可以通过这些裂纹扩散到材

料内部氧化碳纤维。
在1000℃以下氧化时,由于氧化温度低于涂
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层制备温度,涂层表面的裂纹处于开放状态,但

由于此时氧化速率较慢且致密性好的CVDSiC涂

层有一定厚度,SiC与 O2的氧化反应几乎可以忽

略,涂层微裂纹宽度及表面微观形貌并未发生明

显变化,如图9 (a)所示。

SiC在900℃以上开始氧化,当氧化温度为

1000℃时,如图9 (b)所示,氧化后表面形貌开

始发生变化,表面亮白色物质变多、粗糙不平整,
但裂纹深度和宽度并未减小,主要是由于此时氧

化温度还不高,氧化生成的SiO2 保护膜只是附着

于SiC的颗粒表面,且在800~1140℃时,SiO2
膜因相变产生体积变化,结构疏松,未能以黏稠

玻璃态覆盖整个表面,氧化保护作用不好。
氧化温度超过涂层制备温度1100℃后,氧化

速率会显著增加,涂层裂纹愈合,O2 通过涂层缺

陷扩散。当氧化温度达到复合材料的制备温度

1200℃时,复合材料制备时冷却过程中形成的裂

纹开始闭合,表面涂层裂纹随着温度的升高也逐

渐闭合,表面形貌发生了显著变化,球形颗粒物

消失,裂纹宽度和深度减小,表面呈现亮白色疏

松块状结构,如图9 (c)所示。

(a)700℃

(b)1000℃

(c)1200℃

(d)1500℃

图9 涂层试样不同温度氧化表面形貌

Fig.9 Surfacemorphologyofcoatingsampleafter

oxidationatdifferenttemperature

  氧化温度进一步升高至1500℃后,表面裂纹

基本愈合,球形颗粒明显可见,涂层变得光滑平

整且呈现带一定光泽度的暗灰色,如图9 (d)所

示。主要是SiC在1350℃开始显著氧化,SiO2 保

护膜大量生成,SiO2 黏度随着温度升高降低,良

好的流动性使得这层保护膜从疏松块状转变为致

密玻璃态,可有效愈合裂纹并阻止氧向内部渗入。
图10为CVDSiC表面涂层试样在不同温度氧

化30min后的断面形貌。从图中可以看出,随着

氧化温度的升高,CVDSiC涂层氧化越来越剧烈,
涂层厚度越来越薄,且与基体结合越来越弱。

当氧化温度为700℃时,涂层和C/SiC复合

材料均未发生明显氧化,涂层与C/SiC复合材料

结合处无裂纹及孔洞,两者界面处连续无缺陷。
当氧化温度为1000℃时,靠近涂层处的纤维有少

量氧化,留下了孔洞,涂层与C/SiC复合材料界

面因氧化缺陷而变得不再连续,但涂层厚度并未
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减小,说明涂层在低温下氧化不明显,C/SiC复合

材料的氧化是由于制备过程中产生的裂纹缺陷在

低于涂层制备温度时未闭合而引起。当氧化温度

为1200℃时氧化变得越来越剧烈,不仅涂层厚度

明显变薄,而且内部C/SiC复合材料的氧化深度

也加大,氧化留下的孔洞越来越多,涂层与C/SiC
复合材料界面结合处变得断断续续。当氧化温度

为1500℃时,涂层厚度相比1200℃氧化无太大

差异,但此时内部C/SiC复合材料氧化深度明显

增加,涂层与C/SiC复合材料界面结合处出现多

处长裂缝,复合材料内部薄弱处完全氧化后,在

从高温迅速冷却至室温的热冲击下出现了整体剥

落,影响了涂层与基体界面结合性能[19]。因此

SiC/CVDSiC复合涂层适合反复使用的温度为

1200℃,主要是由于该温度是复合材料的制备温

度,也是其裂纹闭合温度,且高于表面CVDSiC
涂层制备温度,有利于涂层裂纹闭合,进而阻断

氧气通道,在一定程度上抑制涂层和C/SiC复合

材料的氧化。

(a)700℃

(b)1000℃

(c)1200℃

(d)1500℃

图10 涂层试样不同温度氧化后断面形貌

Fig.10 CrossSectionmorphologyofcoatingsample

afteroxidationatdifferenttemperature

  对700,1200,1500℃氧化后的涂层表面进

行了EDS面扫分析,如图11所示,图中分别给出

了面扫区域SEM照片、EDS分析结果和图片。从

图中可以看出,当700℃氧化后,表层氧含量较

低,涂 层 未 发 生 明 显 氧 化,仍 残 留 富 碳 相;

1200℃ 氧化后,表层氧含量明显升高,涂层碳含

量显著降低,涂层已发生剧烈氧化;进一步提高

氧化温度至1500℃后,表层氧含量继续升高,碳

含量继续下降,由于1500℃氧化生成的表层致密

SiO2 玻璃层,导致组成变化并不大。

2.5 涂层抗热震性能

研究了涂层材料在1200℃反复多次短时热震

及1200℃反复多次长时热震的情况,以获得材料

的重复使用性能。

2.5.1 1200℃短时抗热震性能

涂层试样在1200℃反复热震5次,每次考核
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(a)

(b)

(c)

图11 涂层试样氧化后表面EDS分析

Fig.11 SurfaceEDSanalysisofcoatingsampleafteroxidation

时间为10min,短时高温热震过程中氧化作用不

明显,主要是为了考察热冲击对材料性能的影响。
结果如表1所示。从表中可以看出,经泥浆浸渍裂

解四轮制备的SiC内涂层,对C/SiC复合材料有一

定的封孔保护效果,1200℃氧化10min后失重率

从11.1%下降到7.34%,质量损失速率从1.47×
10-5g/ (cm2·s)下降到1.38×10-5g/ (cm2·

s),弯曲强度保留率从82.3%上升至86.3%,但

仍小于90%,抗氧化及抗热震性能提高不明显。
而SiC/CVDSiC复合涂层在1200 ℃反复热震

10min,材料的失重率及质量损失速率变化较小,
弯曲强度保留率均较高,基本在95%以上,说明

涂层材料在1200℃下抗热震性能较好。

表1 涂层材料1200℃-10min热震实验结果

Tab.1 Thermalshocktestresultsofcoating

materialsat1200℃-10min

涂层名称
热震

次数
失重率/%

质量损失速率/
[g/ (cm2·s)]

弯曲强度

保留率/%

空白 1 11.1 1.47×10-5 82.3

SiC 1 7.34 1.38×10-5 86.3

SiC/CVDSiC 1 <0.06 <1.93×10-7 96.2

SiC/CVDSiC 2 <0.06 <1.93×10-7 92.9

SiC/CVDSiC 3 <0.06 <1.93×10-7 96.2

SiC/CVDSiC 4 0.06 1.93×10-7 98.5

SiC/CVDSiC 5 0.06 1.93×10-7 103

图12为试样热震实验后切割成弯曲试样条的

宏观形貌。从图中可以看出,随着热震次数的增

加,材料表面蓝色区域面积逐渐增加,说明CVD
SiC涂层氧化程度也逐渐增加,经5次热震实验后

涂层并无剥离或脱落。

图12 不同热震次数后试样宏观形貌

Fig.12 Themacroshapeofsampleafter

differenttimesthermalshock
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2.5.2 1200℃长时抗热震性能

为了考察热震和氧化对材料的共同作用结果,试

验采用涂层试样在1200℃反复热震5次和10次,每

次考核时间为30min,具体结果如表2所示。从表中

可以看出,经泥浆浸渍裂解4轮制备的SiC内涂层,
对C/SiC复合材料有一定的封孔保护效果,1200℃-
30min热震5次的氧化失重率相比于1200℃-10min
热震5次明显增加,从0.06%增加到1.66%,质量损

失速率从1.93×10-7g/ (cm2·s)增加到3.89×
10-7g/ (cm2·s),但材料的弯曲强度保留率基本

不变,说明1200℃下热震5次主要表现在涂层材

料的氧化,基体材料氧化并不明显,因此对材料

性能影响不大。当1200℃-30min热震10次后,
材料的氧化失重率增加至4.77%,弯曲强度保留

率不足90%,说明继续增加热震次数,材料的氧

化加剧,进而性能下降。说明涂层材料1200℃长

时反复使用次数不易超过10次。

表2 涂层材料1200℃-30min热震实验结果

Tab.2 Thermalshocktestresultsofcoating
materialsat1200℃-30min

涂层名称
热震

次数
失重率/%

质量损失速率/
[g/ (cm2·s)]

弯曲强度

保留率/%

SiC/CVDSiC 5 1.66 3.89×10-7 98.8

SiC/CVDSiC 10 4.77 1.14×10-6 89.6

图13为涂层试样在1200℃-30min热震不同

次数后的微观形貌。从图中可以看出,随着热震

次数的增加,涂层厚度逐渐减薄,CVDSiC涂层

变得不再致密,表面裂纹及断面的孔隙增多,氧

气侵入通道增加,基体氧化加剧,材料性能下降,
说明氧化是导致涂层材料失效的主要原因。

对涂层材料1200℃-30min热震不同次数表

面进行了EDS能谱分析,结果如表3所示。从表

中可以看出,随着1200℃长时多次热震后,材料

表面的O含量明显增加,从一次氧化后的19.24%
增加到了5次热震后的42.56%。继续增加热震次

(a)5次

(b)10次

图13 1200℃-30min下热震不同次数后SEM照片

Fig.13 TheSEMimagesofC/SiCcompositematerial

after5timesthermalshockat1200℃-30min

数至10次,涂层表面的元素组分变化并不明显,
说明经过5次热震后,表面的CVDSiC涂层已基

本完全氧化,之后的氧化质量损失均为基板C/SiC
复合材料的氧化损失。主要是由于CVDSiC氧化

形成的SiO2 氧化膜在从高温迅速冷却至低温过程

中,由于热应力的作用出现裂纹,为下一次的热

震提供了新的氧化通道。

表3 涂层材料1200℃-30min热震不同次数

表面EDS分析

Tab.3 SurfaceEDSanalysisofcoatingmaterialsafter

differentthermalshockat1200℃-30min

热震次数 Si(At%) C (At%) O (At%)

1 46.48 34.27 19.24

5 45.39 12.05 42.56

10 45.81 9.74 44.45

3 结论

1)泥浆浸渍裂解法制备的SiC内涂层对C/

SiC复合材料有一定的封孔效果,但抗氧化作用有

限。真空化学气相法制备的CVDSiC涂层组成为

β-SiC,结构致密,在1500℃下具有较好的抗氧

化效 果。SiC/CVDSiC 复 合 涂 层 材 料 在 700~
1500℃ 具有较好的抗氧化效果。

2)SiC/CVDSiC复合涂层相比C/SiC复合材

料和单一SiC泥浆封孔涂层材料在1200℃下表现

出优异的抗热震性能。经5次短时热震实验后,涂

层未出现剥离及脱落,材料基本无失重且弯曲强

度保留率仍有95%以上。

3)SiC/CVDSiC复合涂层材料在1200℃-
30min长时热震10次以下时,材料性能下降并不

明显,弯曲强度保留率仍有90%左右,具有较好

的长时抗热震性能。
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