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３维 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的制备及其性能研究
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摘　要：针对超高温环境应用需求，采用化学气相渗透工艺（ＣＶＩ）与先驱体浸渍－裂解工艺（ＰＩＰ）联用制
备了３维碳纤维增强ＳｉＣＺｒＣ基复合材料（Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ），并研究了 ＳｉＣ含量对 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料力学性能、
抗氧化性能和抗烧蚀性能的影响。结果表明，随着ＳｉＣ含量的增加，Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的强度逐渐降低，静
态抗氧化性能提高，在氧乙炔焰烧蚀环境下的质量烧蚀率和线烧蚀率先降低后增加。复合材料抗氧化性和

抗烧蚀性的变化与氧化和烧蚀过程中生成的ＳｉＯ２熔体有关。
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　　飞行器飞行速度的提高对飞行器鼻锥、机翼
前缘和发动机喉衬等热结构部件的耐温性能提出

了严峻的挑战。如航天飞行器再入大气层时，速

度高达３０Ｍａ，形成的强激波导致温度和压力急
剧上升，飞行器鼻锥、翼前缘等部位要经受瞬时超

高温（２０００～３０００℃）、大热流的恶劣环境；又如
高性能固体火箭发动机中高能推进剂燃烧时产生

高温高速气流对喉衬剧烈冲刷，导致喉衬的严重

烧蚀，影响发动机效率。工作环境的恶化要求材

料能够耐超高温、抗烧蚀、抗冲刷。目前广泛使用

的Ｃ／ＳｉＣ、Ｃ／Ｃ等复合材料在超高温强冲刷环境
下会因为剧烈的氧化和烧蚀而破坏，已不能满足

超高温环境的使用要求。

ＺｒＣ陶瓷以其高熔点（３４００℃）、高硬度、优异
的化学稳定性和抗烧蚀性能在超高温领域受到了

广泛关注。采用连续碳纤维增强ＺｒＣ陶瓷不仅可

以发挥 ＺｒＣ优异的高温性能，同时赋予了材料良
好的断裂韧性和抗热震性能，在超高温领域具有

广阔的应用前景［１］。但是由于 ＺｒＣ极易氧化，需
要引入ＳｉＣ来改善其静态抗氧化性能。

目前，连续碳纤维增强 ＺｒＣ或 ＳｉＣＺｒＣ复合
材料的制备方法研究较少。由于制备工艺的局限

性，研究主要集中在１维或２维纤维增强复合材
料［２－６］，尚未发现关于３维 Ｃ／ＺｒＣＳｉＣ复合材料
的制备以及 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料抗烧蚀性能的
报道。

本文采用 ＣＶＩ＋ＰＩＰ工艺制备了３维碳纤维
增强 ＳｉＣＺｒＣ复合材料（Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ），研究了 ＳｉＣ
含量对Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料结构、力学性能、静态
抗氧化性能和抗烧蚀性能的影响。
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１　实 验

１．１　主要原料

碳纤维布采用吉林碳素厂生产的粗纱平纹

布，丝 束 ３ｋ，厚 度 ０３３ｍｍ。ＺｒＣ先 驱 体 由
Ｚｒ（ＯＣ４Ｈ９）４与二乙烯基苯（ＤＶＢ）按照一定比例
混合得到［７］。

１．２　实验过程

将碳纤维布裁成６０ｍｍ×１８０ｍｍ大小后，叠层

至４ｍｍ厚，采用３ｋ碳纤维束按照３ｍｍ×３ｍｍ间
距穿刺得到３维纤维预制体。

复合材料的制备过程如下：以ＣＨ４ＳｉＣｌ３和Ｈ２
为原料，以Ａｒ为载气，采用 ＣＶＩ法在增强体中引
入ＳｉＣ，沉积温度 ～１２００℃。随后将预制件真空
浸渍ＺｒＣ先驱体，１５０℃保温２ｈ交联固化，１６００℃
保温１ｈ裂解。重复该浸渍 －交联 －裂解过程至
得到 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料。控制沉积时间，制备
了不同ＳｉＣ含量的Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料（表１）。

表１　不同沉积时间的复合材料的密度及力学性能
Ｔａｂ．１　Ｄｅｎｓｉｔｉｅｓａｎｄｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｈｅｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｄｅｐｏｓｉｔｅｄｔｉｍｅｓ

试样
沉积

时间／ｈ
ＳｉＣ

体积比／％
孔隙率

体积比／％
密度

／ｇ·ｃｍ－３
氧化前 氧化后

σｆ／ＭＰａ Ｅ／ＧＰａ ＫＩＣ／ＭＰａ·ｍ
１／２ σｆ／ＭＰａ Ｅ／ＧＰａ

Ｃ／ＺｒＣ ０ ０ ３５７ １９２ ２５３６ ４２３ １４５ ２５７ ４３

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１ １ ０３ ３５５ １９７ ２５２４ ４００ １３６ ２９４ ４５

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２ ２ ２３ ３７４ １９３ ２４０４ ４２２ ７６ ４４９ ７７

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ５ ５ ８３ ３５７ １９１ １９０６ ３３５ １０８ ８９８ １５０

１．３　分析与测试

采用阿基米得（Ａｒｃｈｉｍｅｄｅ）方法测试复合材
料的密度和孔隙率。

采用ＣＳＳ－１１０１系列电子万能试验机测试
试样的室温力学性能。采用三点弯曲法测试复合

材料的弯曲强度（σｆ），试样尺寸 ３５ｍｍ（高）×
４ｍｍ（宽）×６５ｍｍ（长），跨距 ５０ｍｍ，加载速率
０５ｍｍ／ｓ。弯曲模量（Ｅ）由载荷 －位移曲线计算
得到。采用单边切口梁法测试复合材料的断裂韧

性（ＫＩＣ），试样尺寸 ４ｍｍ×８ｍｍ×４０ｍｍ，切口深
４ｍｍ，跨距３０ｍｍ，加载速率０２ｍｍ／ｍｉｎ。

在马弗炉中测试复合材料的静态抗氧化性

能。将炉温升至 １２００℃以后，放入复合材料试
样，空气中保温０５ｈ后，取出试样，在空气中自然
冷却，测试氧化后的力学性能。

根据ＧＪＢ３２３－９６Ａ，采用氧乙炔焰烧蚀法测
试复合材料的抗烧蚀性能［８］。试样大小３０ｍｍ×
３０ｍｍ×５ｍｍ，烧蚀时间９０ｓ。

采用ＳＥＭ（Ｓ４８００Ｈｉｔａｃｈｉ）观察样品形貌。

２　结果与讨论

２．１　ＣＶＩ对预制件及纤维的影响

ＣＶＩ法制备ＳｉＣ后，纤维预制件的质量增加。
经过了 １ｈ的沉积后，预制件的质量增加了
２７％，而 ２ｈ和 ５ｈ则分别增加了 １４１％和
４８４％。沉积开始后的第一个小时，预制件的增
重率较低，这是由于沉积开始时，沉积炉内的状态

尚未达到平衡，影响了 ＳｉＣ的沉积速度。沉积１ｈ
后，沉积炉内状态逐渐稳定，ＳｉＣ的沉积速度与之
前相比有了明显提高，此时预制件质量约以每小

时１１４％的速度增加。

图１　纤维表面不同沉积时间的ＳｉＣ层ＳＥＭ照片
Ｆｉｇ．１　ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆｔｈｅＳｉＣｃｏａｔｉｎｇｓｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔ
　　　 ｄｅｐｏｓｉｔｉｏｎｔｉｍｅｓ（ａ）１ｈ；（ｂ）２ｈ；（ｃ）（ｄ）５ｈ

ＣＶＩ初期，ＳｉＣ先以碳纤维为基底，在纤维表
面开始沉积。随着沉积的进行，ＳｉＣ层厚度增加，
纤维间的距离逐渐减小，当距离减小到一定程度

后，ＳｉＣ开始在纤维间沉积，并逐渐形成ＳｉＣ基体。
图１为不同沉积时间时，碳纤维表面 ＳｉＣ层的形
貌。经过１ｈ的沉积后，纤维表面覆盖了一层粗糙
的ＳｉＣ层，厚度约００５μｍ。涂层较脆，容易碎裂
并从纤维表面剥落。经过２ｈ的沉积后，ＳｉＣ层厚
度达０５μｍ左右，涂层紧挨着纤维表面生长，并
保持了纤维表面的沟槽起伏。经过５ｈ的ＣＶＩ后，
纤维表面的沟壑已经基本被填平，ＳｉＣ层表面光

·０３１·
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滑，厚度约为０７μｍ。与沉积２ｈ相比，经过５ｈ的
沉积后，虽然预制件的质量有较大的增长，但 ＳｉＣ
层的厚度却并没有太大变化，说明在２ｈ以内，ＳｉＣ
主要沉积在纤维表面，而沉积５ｈ时，大部分 ＳｉＣ
形成于碳纤维之间的空隙位置。

２２　Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料密度及力学性能分析

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的组成和密度如表１所
示。随着沉积时间的延长，Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料
中ＳｉＣ含量快速增长。沉积５ｈ后，Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ５中
ＳｉＣ的体积分数达到８３％。所有复合材料的孔
隙率均相对较大，达到３５％以上，其主要原因是
ＺｒＣ先驱体的陶瓷产率相对较低［７］，且由阿基米

德方法测得此时复合材料中的开孔率已降至

１０％以下，继续致密化对提高复合材料的密度作
用不大。致密化完成后，Ｃ／ＺｒＣ试样密度为
１９２ｇ·ｃｍ－３。由于引入了致密的 ＳｉＣ，沉积 １ｈ
后得到的 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１复合材料密度有了一定的
提高。但是随着沉积时间的延长，复合材料的密

度缓慢下降，其原因是随着沉积的进行，ＳｉＣ沉积
成为基体，并导致材料内部出现大量闭孔，同时在

预制件表面结壳，不利于后期沉积气体和 ＰＩＰ过
程中先驱体的浸入，导致材料致密度不高。沉积

时间越长，影响越严重，试样密度越低。

表１还列出了Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的力学性
能。Ｃ／ＺｒＣ复合材料力学性能最好，随着沉积时
间的延长，复合材料的弯曲强度逐渐降低。Ｃ／
ＳｉＣＺｒＣ１与 Ｃ／ＺｒＣ强度相当，而 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２及
Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ５的弯曲强度却分别下降了 ５２％和
２４８％。Ｃ／ＺｒＣ、Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１和 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２复合
材料的弯曲模量均为 ４０ＧＰａ左右，但是 Ｃ／ＳｉＣ
ＺｒＣ５的模量却下降至 ３３５ＧＰａ。沉积时间对复
合材料断裂韧性的影响最为明显，其中 Ｃ／ＳｉＣ
ＺｒＣ２最低，仅为７６ＭＰａ·ｍ１／２。

复合材料的载荷－位移曲线如图２所示。在
加载的初始阶段，载荷线性增长，材料发生弹性变

形。比较Ｃ／ＺｒＣ、Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１和 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２复合
材料的载荷 －位移曲线，３种材料均在载荷达到
２１０Ｎ左 右 时，开 始 发 生 塑 性 变 形。根 据
Ｈａｌｖｅｒｓｏｎ提出的纤维／基体应力传递模型，此时
复合材料基体中开始出现微裂纹［９］。随后各复

合材料的断裂行为出现了明显的区别。Ｃ／ＺｒＣ复
合材料由于纤维的桥联作用继续承载，在载荷达

到最大值后纤维断裂并从基体中拔出，载荷呈阶

梯状逐渐下降。Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１在基体中出现裂纹
后，裂纹也出现了扩展、偏转，载荷增大，但是载荷

达到最大值后复合材料直接断裂，无纤维拔出。

而Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２在基体中出现裂纹后，立即发生整
体破坏，呈脆性断裂。Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ５复合材料韧性
较好，随着位移的增加，载荷呈阶梯状缓慢下降。

图２　Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的载荷－位移曲线
Ｆｉｇ．２　Ｌｏａｄｄｉｓｐｌａｃｅｍｅｎｔｃｕｒｖｅｓｏｆｔｈｅ

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的断口形貌如图 ３所
示。Ｃ／ＺｒＣ断口有大量的纤维拔出，拔出纤维表
面粘附有部分的基体。Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１和 Ｃ／ＳｉＣ
ＺｒＣ２断面平整，无纤维拔出。其中，Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１
试样纤维与基体之间存在裂纹，裂纹沿着纤维和

基体之间的界面扩展，所以其断裂韧性仅略有降

低。Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２复合材料中则无裂纹存在。Ｃ／
ＳｉＣＺｒＣ５中几乎所有的纤维／基体界面处均有缝
隙存在，纤维／涂层界面结合强度较低，断面上有
较多的纤维拔出，但拔出的纤维长度较短，表面

干净。

图３　不同沉积时间的Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料断口形貌
Ｆｉｇ．３　ＳＥＭｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓｏｎｔｈｅｆｒａｃｔｕｒｅｓｕｒｆａｃｅｏｆｔｈｅ
Ｃ／ＳｉＣＺｒＣｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｗｉｔｈｄｉｆｆｅｒｅｎｔｄｅｐｏｓｉｔｅｄｔｉｍｅｓ

（ａ）０ｈ；（ｂ）１ｈ；（ｃ）２ｈ；（ｄ）５ｈ

不同沉积时间的复合材料断裂行为和力学性

能差别较大，原因主要有以下几个方面：

（１）ＳｉＣ与碳纤维的热膨胀系数不同。ＳｉＣ的
热膨胀系数（４８×１０－６／℃）高于碳纤维径向的
热膨胀系数（１～２×１０－６／℃）［１０－１１］。对于２ｈ以

·１３１·
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内的ＣＶＩ过程，ＳｉＣ主要沉积在纤维表面，为分散
相，所以冷却过程中，ＳｉＣ沿着纤维径向发生体积
收缩，纤维在径向承受压应力，涂层环向承受较大

的拉应力，纤维与涂层之间界面结合强度升高。

强的界面结合不利于裂纹的扩展和纤维的拔出，

导致材料断裂韧性降低。经过了５ｈ的ＣＶＩ后，预
制件中形成了大量的ＳｉＣ基体，并与纤维表面ＳｉＣ
层紧密相连，成为一体。由于基体 ＳｉＣ含量相对
较高，冷却过程中ＳｉＣ向基体方向收缩，将 ＳｉＣ层
拉离纤维，使ＳｉＣ层与纤维间界面结合强度降低，
不利于载荷在纤维与基体之间传递，复合材料的

强度急剧降低，但是有利于裂纹的扩展和纤维拔

出，复合材料的韧性提高。

（２）ＳｉＣ为脆性陶瓷，对裂纹较为敏感。当基
体中的裂纹扩展到纤维表面 ＳｉＣ层时，由于脆性
涂层内应力以及强界面结合的作用，裂纹易直接

穿过涂层，并扩展到纤维，最终导致纤维直接剪

断，强度降低。

（３）随着沉积的进行，在复合材料内部形成
了闭孔，阻碍了复合材料的致密化，疏松的基体不

能有效地传递载荷。同时，孔隙会引起应力集中，

导致材料强度降低。

（４）沉积原料ＣＨ４ＳｉＣｌ３和沉积产物中的 ＨＣｌ
在高温会对纤维造成腐蚀，降低纤维性能。

以上因素的影响均会随着沉积时间的延长而

加剧，使复合材料的性能降低。

２３　抗氧化性能

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料在空气中１２００℃静态氧
化０５ｈ后的强度和模量见表１。随着复合材料
中ＳｉＣ含量的提高，氧化后复合材料的强度和模
量降低的幅度单调减少。Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ５的氧化后
强度保留率约４７１％，远高于 Ｃ／ＺｒＣ复合材料。
复合材料静态抗氧化性能的改善主要是由于 ＳｉＣ
在氧化过程中形成了玻璃态ＳｉＯ２。ＺｒＣ在空气中
易被氧化为疏松的 ＺｒＯ２，不能阻止内部材料的进
一步氧化。引入 ＳｉＣ后，氧化形成的玻璃态 ＳｉＯ２
具有很强的流动性，填充了表面氧化层中的孔隙，

阻止了氧气的渗入，提高了复合材料的抗氧化

性能。

２４　抗烧蚀性能

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的抗烧蚀性能见表 ２。
氧乙炔焰烧蚀过程中，复合材料表面温度达到

２０００℃以上。随着 ＳｉＣ含量的提高，复合材料的
质量烧蚀率和线烧蚀率先降后增。

表２　Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料的抗烧蚀性能

Ｔａｂ．２　ＡｂｌａｔｉｏｎｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｈｅＣ／ＳｉＣＺｒＣｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

试样
表面最高

温度／℃
质量烧蚀

率／ｇ·ｓ－１
线烧蚀率

／ｍｍ·ｓ－１

Ｃ／ＺｒＣ ２０８５ ００１２７ ００１７８

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１ ２０６６ ００１１０ ００１１６

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ２ ２０６８ ０００８２ ００１４２

Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ５ ２０３１ ０００９７ ００１８７

图４　Ｃ／ＺｒＣ及Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料烧蚀后微观形貌
Ｆｉｇ．４　ＳＥＭｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓｏｆＣ／ＺｒＣａｎｄＣ／ＳｉＣＺｒＣ

ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓａｆｔｅｒａｂｌａｔｉｏｎｆｏｒ９０ｓ

　　图４为 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料烧蚀９０ｓ以后的
微观形貌。无ＳｉＣ基体的Ｃ／ＺｒＣ复合材料烧蚀中
心区域覆盖了一层较厚的稳定的熔融层，周围温

度相对较低的位置基体被烧蚀形成了疏松多孔结

构（图４（ａ））。引入ＳｉＣ后，复合材料烧蚀后形成
了截然不同的微观形貌。在烧蚀中心区域，Ｃ／
ＳｉＣＺｒＣ复合材料烧蚀表面仅覆盖了一层很薄的
熔融层，可以清晰地看见内部的材料（图４（ｂ））。

·２３１·
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在烧蚀区域四周，氧化层则呈现出颗粒堆积结构，

在颗粒状氧化层的下方有连续的熔融层存在（图

４（ｃ））。
Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料烧蚀率及形貌变化与其

烧蚀机理有关。对于 Ｃ／ＺｒＣ复合材料，烧蚀过程
中碳（碳纤维及少量的基体碳）氧化消失，ＺｒＣ基
体被氧化成疏松的 ＺｒＯ２，不能保护内部材料，在
温度达到ＺｒＯ２熔点以前产生了严重的烧蚀失重，
质量烧蚀率较高。烧蚀中心温度达到 ＺｒＯ２熔点
后，ＺｒＯ２熔融，由于 ＺｒＯ２熔体的黏度较高，不易
被冲刷流失，在烧蚀中心形成了稳定的熔融保护

层，而周围区域由于温度相对较低，未达到 ＺｒＯ２
熔点，所以继续保持了原来的疏松多孔结构。由

于ＺｒＯ２大量熔融并铺展，排除了原本存在于ＺｒＯ２
中的孔隙，体积收缩，所以 Ｃ／ＺｒＣ复合材料线烧
蚀率偏高。

引入 ＳｉＣ后，ＳｉＣ被氧化成 ＳｉＯ２。从 ＺｒＯ２
ＳｉＯ２二元相图

［１２］可知，ＺｒＯ２与 ＳｉＯ２混合物的共
熔点仅约１７５０℃。所以ＺｒＯ２与ＳｉＯ２的混合物在
相对较低的温度下熔融，熔体与未熔融的ＺｒＯ２粉
末混合形成泥浆，铺展在材料表面，起到了一定的

保护作用。但是随着温度继续升高，泥浆中由于

存在ＳｉＯ２而黏度降低，中心区域的泥浆在高速气
流的冲刷下流失，形成了图４ｂ所示的结构；周围
区域的泥浆中ＳｉＯ２由于高温而气化挥发，形成了
颗粒状结构，不能继续保护材料，但是由于热传导

等原因，在颗粒结构以下温度较低，ＳｉＯ２仍然存
在，形成了熔融保护层。所以，添加 ＳｉＣ后，氧化
生成的 ＳｉＯ２保护了内部材料，Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ１和 Ｃ／
ＳｉＣＺｒＣ２的质量烧蚀率逐渐下降；但随着 ＳｉＣ含
量的进一步增加，ＳｉＣ对复合材料的保护能力并
没有太大的提高，反而在温度达到ＳｉＯ２的沸点以
后，ＳｉＯ２挥发带来的质量损失增加，导致 Ｃ／ＳｉＣ
ＺｒＣ５的质量烧蚀率增加。复合材料的线烧蚀主
要是烧蚀产物在高速气流下被冲刷引起的。添加

ＳｉＣ后，随着ＳｉＯ２含量增加，泥浆黏度降低，在高
速气流冲刷下流失加剧，复合材料线烧蚀率随之

增加。

３　结 论

采用ＣＶＩ＋ＰＩＰ工艺制备了 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合
材料，并研究了 ＳｉＣ含量对 Ｃ／ＳｉＣＺｒＣ复合材料
性能的影响。得到了以下结论：

１）随着 ＣＶＩ的进行，ＳｉＣ先在纤维表面沉
积，随后在纤维之间沉积形成ＳｉＣ基体，并在材料

内部形成大量闭孔，复合材料密度先增加后降低。

２）由于沉积过程对复合材料界面、孔隙和纤
维性能的影响，随着 ＣＶＩ时间的增加，复合材料
的强度逐渐降低。不含ＳｉＣ基体的Ｃ／ＺｒＣ复合材
料力学性能最优，其强度为２５３６ＭＰａ，断裂韧性
为１４５ＭＰａ·ｍ１／２。
３）随着ＳｉＣ含量的增加，氧化形成的ＳｉＯ２增

多，复合材料的静态抗氧化性提高。

４）由于 ＳｉＯ２熔体具有低的熔点和黏度，所
以随着ＳｉＣ含量的增加，复合材料的质量烧蚀率
和线烧蚀率先降低后升高。
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ＥｌｅｖａｔｅｄＴｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ：ＥｘｐｅｒｉｍｅｎｔａｌＳｔｕｄｉｅｓａｎｄＰｒｅｄｉｃｔｉｖｅ

Ｍｏｄｅｌｉｎｇ［Ｄ］．Ｂｌａｃｋｓｂｕｒｇ，ＶＡ：ＶｉｒｇｉｎｉａＰｏｌｙｔｅｃｈｎｉｃＩｎｓｔｉｔｕｔｅ

ａｎｄＳｔａｔｅＵｎｉｖｅｒｓｉｔｙ，２０００．

［１０］　张长瑞，郝元恺．陶瓷基复合材料———原理、工艺、性能与

设计［Ｍ］．长沙：国防科技大学出版社，２００１：１８１－１８２．

［１１］　郝元恺，肖加余．高性能复合材料学［Ｍ］．北京：化学工

艺出版社，２００４：３７－３８．

［１２］　ＢｕｔｔｅｒｍａｎＷＣ，ＦｏｓｔｅｒＷＲ．ＺｉｒｃｏｎＳｔａｂｉｌｉｔｙａｎｄｔｈｅＺｒＯ２

ＳｉＯ２ＰｈａｓｅＤｉａｇｒａｍ［Ｊ］．ＴｈｅＡｍＭｉｎｅｒａｌ１９６７，５２：８８０

－８８５．
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