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SiC/SiC 复合材料不同结晶度 BN 界面层水氧腐蚀行为研究 

齐  哲，陆子龙，杜博绅，艾莹珺，杨金华，焦  健* 

（中国航发北京航空材料研究院 先进复合材料科技重点实验室, 北京 100095） 

摘  要：以 BCl3和 NH3为先驱体在连续束丝 SiC 纤维表面沉积两种结晶度的 BN 涂层。在 550~1000℃对 BN 涂层

进行水氧腐蚀，气氛组成 O2 8%/H2O 14%/N2 78%，气体流速 6cm/min。950℃或以上腐蚀 0.5h，高结晶度 BN 近乎完全

流失；700、800、900℃腐蚀 0.5h，高结晶度 BN 流失分别 10%、37%、94%。低结晶度 BN 在比高结晶度 BN 低~150℃

的温度下即可发生同等水平的流失。采用这两种不同结晶度的 BN 设计了双 BN 界面层体系，并以此制备预浸料-熔渗

工艺的 SiC/SiC 复合材料；于 1300℃进行 100h 以上的水氧腐蚀环境持久试验直至试样断裂。断口处无拔出效果的 BN

无论结晶度高低完全流失。距断口 2mm 处，内层高结晶度 BN 轻度氧化，外层低结晶度 BN 氧化后熔融并发生部分晶

化。由于 SiC 基体的保护，复合材料中的 BN 界面层水氧腐蚀速率整体上远小于纤维表面裸露的 BN 涂层；不同结晶度

BN 表现出氧化行为的差异性，低结晶度 BN 对高结晶度 BN 起到了保护作用。 

关键词：BN；CVD；水氧化；界面层；SiC/SiC 
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Studying the water-oxygen corrosion behavior of BN interphase 

layers possessing different degrees of crystallinity in SiC/SiC 

composites 

Qi Zhe, LU Zilong, DU Boshen, AI Yingjun, YANG Jinhua, JIAO Jian 

(Key Laboratory of Advanced Composites, AECC Beijing Institute of Aeronautical Materials, Beijing 100095, China) 

Abstract: BN of two levels of crystallinity degrees were deposited by BCl3 and NH3 on the surface of continuous SiC tows. 

Water-oxygen corrosion of the BN coatings was carried out at 550~1000℃, with a gas content of H2O 14%/O2 8%/N2 78% and 

flow rate of 6cm/min. For corrosion at 950℃ or higher, highly crystallized BN is almost run out after 0.5h corrosion; 10%, 37%, 

and 94% of BN is run out after corroded at 700, 800, and 900℃ for 0.5h separately. Poorly crystallized BN could be corroded 

comparably at temperatures ~150℃ lower than highly crystallized BN. Melt infiltrated SiC/SiC with BN interphase layer of dual 

crystallinities was designed and fabricated. Static fatigue test was carried out in the water-oxygen corrosion environment at 

1300℃ for more than 100h until fracture. BN at the fracture surface without any pull-out effect was totally oxidized and 

vaporized regardless of the degrees of crystallinity. Two millimeters away from the fracture point, the inner highly crystallized 

BN was slightly oxidized while the outer poorly crystallized BN was partially oxidized and re-crystallized. Due to the protection 

of the SiC matrix, the water-oxygen corrosion rate of BN interphase layer in the composites was significantly slower than that of 

naked BN coatings on the surface of fibers. BN of different crystallinity degrees exhibits different oxidation behaviors, and 

highly crystallized BN could be protected by poorly crystallized BN. 
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束丝碳化硅纤维增强的碳化硅基（SiC/SiC）

复合材料是一类新型的耐高温、抗氧化陶瓷基复

合材料[1-3]。SiC/SiC 复合材料主要由束丝 SiC 纤

维、界面层、SiC 基体和环境障涂层（environmental 

barrier coatings, EBC）等部分组成。由几纳米至

百纳米级的 SiC 晶粒组成的连续束丝 SiC 纤维具

有远高于 SiC 基体的断裂伸长率，可以起增强和

增韧作用，防止复合材料发生灾难性破坏[4-9]。为

使纤维的这一作用得到发挥，需要在纤维表面预

先制备具有层状结构和弱层间结合力的涂层，该

纤维涂层在复合材料中称为界面层。界面层将

SiC纤维和SiC基体之间的强结合转化为弱结合，

在 SiC/SiC 复合材料增强和增韧机制中发挥着至

关重要的作用。近年来，随着 SiC/SiC 复合材料

在航空发动机热端构件上已获得批产应用[10]，越

来越多的团队致力于研究该材料在模拟发动机环

境中的腐蚀行为，包括燃气环境[11-13]和水氧环境
[14-19]等。 

基体和EBC涂层决定了 SiC/SiC复合材料抗

氧化能力的上限。同时，应力加载下，水和氧气

可能从微裂纹进入材料内部，与抗氧化能力相对

较弱的界面层材料发生反应。因此，界面层材料

的抗水氧腐蚀性能，决定了材料抗氧化能力的下

限。层状 BN[20, 21]与热解炭（PyC）[22-24]均具有层

状结构，并且层间依靠范德华力结合，容易发生

滑移，适合作为界面层材料。PyC 的起始氧化温

度为 400~450℃[25]，一般用于短时抗氧化的环境。

BN 的起始氧化温度则高得多，一般认为其在

800~900℃仍具有较好的抗干燥空气氧化的能力
[26]，所以通常用于航空发动机热端构件等要求长

时抗氧化的环境。然而，BN 在干燥氧化环境中

和水氧腐蚀环境中分别表现出钝化（passivation）

和活化（activation）的氧化行为。干燥环境中的

钝化行为源自于 BN 的氧化产物氧化硼（B2O3）

在 SiC/SiC 复合材料常用的服役温度下具有极低

的蒸气压。根据 White 等[27]测定的 1220~1641K

下 16 个数据点的蒸气压推算，1200℃和 1350℃

下 B2O3的蒸气压仅约 1.5Pa 和 19.6Pa。一旦有水

蒸气存在，如航空发动机的火焰筒、导叶和涡轮

外环等所面临的高温燃气腐蚀环境，氧化机制将

完全不同。B2O3与水反应的产物偏硼酸（HBO2）

和硼酸（H3BO3、H3B3O6）等均为气态[28]，液态、

粘稠的 B2O3对 BN 所起的钝化作用不复存在，氧

化行为转为活化，即氧化产物不断挥发，新的 BN

表面暴露出来不断被氧化。 

随着 BN 界面层的工程化应用，其氧化腐蚀

行为尤其是在含水气氛中的腐蚀行为引起越来越

多研究者的兴趣[28-34]。但是，不同文献报道的 BN

抗水氧腐蚀行为差异很大。这一方面是由于 BN

抗高温水氧腐蚀的能力与其结晶度（或称石墨化

度）密切相关。通常认为，采用 BCl3-NH3先驱体，

约 900℃以下沉积的 BN 为乱层 BN（t-BN），约

1300℃以上沉积的 BN 为层状结构的六方 BN

（h-BN）或菱方 BN（r-BN），两种温度之间沉

积的为过渡态的 BN[35, 36]。在温度过渡区间，随

着沉积温度的提高，BN 结晶度（晶体占比）、

晶粒尺寸和织构（晶粒取向性）同步提高，最终

成为几乎完全晶化的、大晶粒、各向异性的层状

材料。下文中将以结晶度的高低统一指代晶粒尺

寸大小和织构高低。另一方面，研究者们采用的

BN 涂层与腐蚀条件同实际的 BN 界面层及其使

用条件也有一定的差异。他们的研究对象包含模

型涂层[26]、纤维织物表面的涂层[30]、单束纤维复

合材料[10, 32]与实际复合材料[31, 37]中的涂层，厚度

从百纳米级至十微米级不等，温度条件从室温到

1000℃，湿度条件也各不相同。 

本文针对 BN 界面层结晶度与抗水氧腐蚀性

能之间的关系模糊不清的问题，首先通过调节沉

积温度制备了相同厚度的两种 BN 界面层，通过

多种微观结构表征方法确定其具有高低不同的结

晶度。进而研究了束丝 SiC 纤维表面裸露 BN 界

面层的抗水氧腐蚀性能，将 BN 界面层解耦出来，

直接对比了两种 BN 界面层腐蚀动力学差异。最

后，设计并在束丝 SiC 纤维表面制备了一种内层

高结晶度、外层低结晶度的复合 BN 界面层并研

究其在 1300℃水氧环境持久试验中的腐蚀行为。

结果证明该复合界面层通过牺牲低结晶度层实现

了对高结晶度层的保护。 

1  实验设计 

1.1  材料制备 

以福建立亚新材 Cansas3300 型连续束丝 SiC

纤维为增强纤维，采用化学气相沉积工艺在束丝

SiC 纤维表面制备 BN 界面层和保护层，预浸料-

熔渗工艺制备 SiC/SiC 复合材料。 

1.1.1  BN 界面层制备 

采用均温区不小于 Φ50mm×500mm 的管式

炉在连续束丝 SiC 纤维（福建立亚新材，

Cansas3300 型）表面沉积 BN 界面层。先驱体气

体及稀释气体名称、纯度、流速如表 1 所示。沉

积炉冷区压力 100±10Pa，沉积温度 900~1300℃，
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纤维在有效温区驻留时间 1~5min。分别沉积 5 种

样品：高结晶 BN 界面层，编号为 BN-H；低结

晶 BN 界面层，编号为 BN-L；内层高结晶、外层

低结晶的 BN 界面层，编号 BN-H/L；高结晶度

BN 随炉沉积物，编号 BN-H’；低结晶度 BN 随

炉沉积物，编号 BN-L’。BN-H’和 BN-L’采用与

BN-H 和 BN-L 相同的沉积条件，沉积基底为置

于沉积炉均温区中的等静压石墨片，沉积厚度约

1mm。五种样品的性质汇总在表 2 中。 

表 1  BN 样品制备参数 

Tab.1  Preparation parameters of BN samples 

气体名称 纯度/% 流速/（mL/min） 

BCl3 99.999 100 

NH3 99.999 500 

N2 99.999 600 

表 2  BN 样品性质 

Tab.2  Properties of BN samples 

样品 

名称 
底物 

沉积温度 

/℃ 
厚度/nm 

BN-H SiC 纤维 1300 200~300 

BN-L SiC 纤维 900 200~300 

BN-H/L SiC 纤维 1300/900 400~600 

BN-H’ 等静压石墨 1300 ~1mm 

BN-L’ 等静压石墨 900 ~1mm 

1.1.2  SiC/SiC 复合材料制备 

BN-H/L 样品采用化学气相沉积工艺制备保

护层后，采用预浸料-熔渗工艺，经预浸、铺贴、

热压、炭化、熔渗等步骤制备 0/90°铺层的 SiC/SiC

复合材料[38, 39]。 

1.2 水氧腐蚀试验 

1.2.1  BN 界面层的高温水氧腐蚀 

采用石英管式炉加热，以刚玉舟承装待腐蚀

的带 BN 界面层束丝 SiC 纤维样品。水氧气氛组

成为 O2 8%/H2O 14%/N2 78%，总气体流速为

6cm/min。升温阶段通入干燥氮气防止 BN 界面层

发生氧化。达到考核温度后通入水氧气氛。达到

考核时间后停止加热和通气并自然降温。每个温

度点制 2 个平行样品。 

1.2.2  SiC/SiC 复合材料的高温水氧腐蚀 

在高温持久试验机上安装约束气氛的石英

筒，外置感应加热线圈，内置铂筒。感应加热铂

筒，使用红外高温计对试样标距段进行测温。试

验温度 1300℃。水氧环境同 1.2.1。 

1.3 表征方法 

1.3.1  元素分析 

带 BN 界面层的束丝 SiC 纤维的氮元素和氧

元素含量分别采用脉冲加热-热导法和脉冲加热-

红外法测定，设备为 LECO OHN836 氧氮氢分析

仪。剪碎样品，称取 10mg 左右，用高纯镍篮包

裹并置于设备送样器中。样品在加热区熔融释放

的总氮和总氧分别采用热导法及红外法测定。 

以氢氧化钾为熔剂在 750℃高温熔融带 BN

界面层的束丝 SiC 纤维，加入稀盐酸溶解完全后

定容。采用电感耦合原子发射光谱法（inductively 

coupled plasma-atomic emission spectrometry, 

ICP-AES）测定硼元素含量，设备为 PerkinElmer 

Avio 500 ICP-OES 电感耦合等离子体发射光谱

仪。 

1.3.2  扫描电子显微镜 

沉积有 BN 界面层的束丝 SiC 纤维经手术刀

切割。复合材料经线切割和金相研磨，均使用碳

基导电胶带固定在铝合金样品台上。辉光放电对

样品观察面喷铂以增强其导电性。采用 FEI Nova 

NanoSEM450 扫描电子显微镜（scanning electron 

microscope, SEM）观测样品。使用二次电子（SE）

模式，ETD 和 TLD 检测器，加速电压 10~15kV，

光斑尺寸 4.5，焦距 5~6mm。 

1.3.3  透射电子显微镜 

首先使用 Thermofisher Scios 2 聚焦离子束-

扫描电子显微镜（ focused ion beam-scanning 

electron microscope, FIB-SEM）双束显微镜制备透

射电子显微镜（transmission electron microscope, 

TEM）样品。电子束和 Ga3+离子束的最高加速电

压均为 30kV。选中的观察区域经覆铂处理，采用

离子束掘出后固定在 TEM 铜网上，并用离子束

减薄至电镜透明。样品制备后立即送入FEI Tecnai 

G2 F20 高分辨透射电子显微镜进行观测以防超

薄样品发生氧化。设备最高加速电压 200kV。后

期处理采用 Digital Micrography 软件，3.7.1 版本。 

1.3.4  X 射线衍射 

BN-H’和 BN-L’经玛瑙研钵研细成粉末，由

Bruker D8 Discover X 射线衍射仪采集 X 射线衍

射（X-ray diffraction, XRD）谱图。设备使用铜靶，

2θ 角扫描范围 10°~90°，步长 0.02°，扫描速度为

每步 0.2 秒。 

2  结果与讨论 
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2.1  BN 界面层的结构 

分别对 BN-H 和 BN-L 两个界面层样品进行

了 SEM 和 TEM 表征，并对随炉沉积物 BN-H’

和 BN-L’进行了 XRD 分析。 

界面层截面和表面的 SEM 图片如图 1 所示。

两种界面层截面的平均厚度均为 200~300nm。

BN-H 的截面具有明显的层状特征，表面具有明

显的鳞片状结构。绝大部分 BN 片与纤维表面平

行，个别发生翘曲，其中的典型者如图 1b 中白色

箭头所指示。这表明 BN-H 具有一定的取向性。

相比之下，BN-L 的截面几乎分辨不出层状结构，

表面也布满小颗粒，没有鳞片状结构。这表明

BN-L 可能不具有取向性。 

 

(a) BN-H，截面 

(a) BN-H, cross section 

 

(b) BN-H，表面 

(b) BN-H, surface 

 

(c) BN-L，截面 

(c) BN-L, cross section 

 

(d) BN-L，表面 

(d) BN-L, surface 

图 1  BN-H 和 BN-L 截面及表面的 SEM 图像 

Fig.1  SEM images of BN-H and BN-L, 

cross section and surface 

界面层截面的高分辨 TEM 图像及傅里叶变

换后的衍射图如图 2 所示。BN-H 的高分辨 TEM

图像中为平行、带有一定曲率的(002)晶格条纹。

层间距 0.337 nm，较大的晶粒尺寸在 10nm 以上

（如图 2a 中，最大的晶粒长度在 15nm 左右），

晶粒之间几乎没有无定形区域。从傅里叶变换后

的衍射斑看，BN-H 的晶粒取向存在一定趋势但

是并不完全一致。可以认为，BN-H 是一种近乎

完全结晶并且有一定织构的层状 BN。BN-L 的

(002)层间距约为 0.370 nm，晶粒尺寸普遍在 2nm

以下，且存在部分无定形区域（图 2b 中白色箭头

所指的红圈内）。傅里叶变换后，(002)面无衍射

斑点，只有弥散的衍射环。表明晶粒无取向且层

间距存在一定的分布。由此可见，BN-L 具有典

型的乱层至无定形 BN 的特征。 

 

(a) BN-H 
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(b) BN-L 

图 2  BN-H和BN-L的高分辨TEM图像及傅里叶变换后

的衍射图 

Fig.2  High-resolution TEM images of BN-H and BN-L, 

and diffraction pattern after Fourier transformation 

BN-H’和 BN-L’的 XRD 谱图如图 3 所示。

BN-H’的谱图可见(002)、(10)、(004)、(110)、(112)

和(006)衍射峰；BN-L’的谱图只有(002)、(10)和

(110)衍射峰。BN-H’和 BN-L’均没有能分辨开的

(100)和(101)衍射峰，而是二者重合的(10)衍射峰，

说明其可能同时存在 AA’或 ABC 等多种层间堆

叠方式[40]。但是这并不影响其层状结构。近年来

的一些文献对 CVD BN 的层间堆叠方式有所报

道。例如，Plaisantin 等认为其制备的 BN 界面层

存在菱方 BN 结构，而非传统上笼统所称的六方

BN[36]。BN-H’和 BN-L’ (002)层间距分别为 0.335 

nm 和 0.369 nm，与 TEM 表征 BN-H 和 BN-L 界

面层的结果 0.337 nm 和 0.370nm 接近。BN-H’的

(002)层间距较为接近层状 BN 的理想层间距

0.333nm。BN-L’的(002)平均层间距则比理想层间

距高出 11%，反映出层间堆叠的乱序和变形。由

谢乐（Scherrer）公式计算的 BN-H’和 BN-L’ (002)

层平均晶粒尺寸分别为 11.7nm 和 1.4nm。这里需

要指出的是，随炉沉积物因为厚度已达到毫米级，

结晶度不会低于百纳米级的界面层的结晶度。 

 

(a) 全尺寸图 

(a) Full-size pattern 

 

(b) 全尺寸图中低强度衍射峰的放大图 

(b) Enlarged pattern of the low intensity peaks in the full-size 

pattern 

图 3  BN-H’和 BN-L’的 X 射线衍射图 

Fig.3  XRD patterns of BN-H’ and BN-L’ 

综合 SEM、TEM 和 XRD 的结果，可以认为

BN-H 是几乎完全结晶且具有一定织构的层状

BN。其最大晶粒尺寸在 10nm 以上，层间距接近

层状 BN 的理想层间距。作为界面层材料应具有

良好的弱界面和脱粘效果。相比之下，BN-L 则

是平均晶粒尺寸为 1.4nm 或更低的乱层甚至无定

形 BN。作为界面层材料，其内部并不具有弱界

面，但是或可在其与纤维和基体结合的界面发生

脱粘。 

2.2  BN 界面层的元素含量 

对 BN-H 和 BN-L 进行了氮、硼、氧元素含

量分析，结果汇总在表 3 中。BN-H 和 BN-L 的

氮硼摩尔比分别为 1.07±0.11 和 0.95±0.08。BN-H

和 BN-L 的氮含量分别为 2.34wt%和 2.45wt%（纤

维+界面层中的质量分数）。氧含量分别为 4.1wt%

和 8.3wt%（界面层中的质量分数）。结合氧氮氢

分析仪的升温曲线可以判断，氧并非来自吸附水。

这表明两种样品的氮硼摩尔比均基本符合 BN 的

化学计量比；两种样品均含有一定量的结构氧，

且 BN-L 含氧量更高。两种样品采用完全相同的

设备、原料和底物制备。推测氧主要来自于原料

气体中的水、氧气和一氧化碳等含氧物种，设备

内释放的吸附水和吸附氧气以及设备各接口处的

微漏等。BN 沉积过程中，随着硼氮原子的有序

堆叠，会自然将氧物种排出。但是，BN-L 与 BN-H

相比，结构更加无序，造成了其堆叠过程中排出

的氧偏少，最终结构中的氧偏高。 

表 3  BN 界面层的元素含量 

Tab.3  Contents of elements in BN interphase layers 
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样品 

名称 
氮硼摩尔比 氮含量/% 氧含量/% 

BN-H 1.07±0.11 2.34 4.1 

BN-L 0.95±0.08 2.45 8.3 

2.3  BN 界面层直接暴露水氧腐蚀 

BN界面层水氧腐蚀后的典型SEM照片如图

4 所示。BN-H 和 BN-L 均能保持洁净、光滑的表

面。既没有因为局部的快速腐蚀产生凹坑，也没

有熔化后发生流动的玻璃态物质。BN-H 的截面

甚至保持着高结晶 BN 的特征层状结构。由此可

见，在流动的高温水氧环境中，BN 界面层的腐

蚀由表及里进行。腐蚀产物随 O2/H2O/N2 气流及

时输运走，暴露出新鲜表面继续接受水氧气氛腐

蚀。 

 

(a) BN-H 表面 

(a) The surface of BN-H 

 

(b) BN-H 截面 

(b) The cross-section of BN-H 

 

(c) BN-L 表面 

(c) The surface of BN-L 

 

(d) BN-L 截面 

(d) The cross-section of BN-L 

图 4  BN-H 800℃水氧腐蚀 0.5h 后及 BN-L 650℃水氧腐

蚀 0.5h 后的 SEM 照片 

Fig.4  SEM images of BN-H after water-oxygen corrosion 

at 800℃ for 0.5h; and BN-L after water-oxygen corrosion at 

650℃ for 0.5h 

对水氧环境腐蚀后的 BN-H 和 BN-L 样品进

行氮、硼元素含量表征。750~850℃水氧腐蚀后，

BN-H 的氮硼摩尔比为 1.01±0.09（图 5a）。

600~700℃水氧腐蚀后，BN-L 的氮硼摩尔比为

0.95±0.15（图 5b）。在检测误差范围内，可认为

氮元素和硼元素几乎同步流失。由于束丝 SiC 纤

维中单丝 BN 界面层的厚度并不一致，为突破传

统 SEM 方法逐一测量单丝界面层厚度存在的制

样困难和工作量过大的问题，本研究采用氮元素

含量来反映 BN 界面层的平均厚度。以氮元素流

失情况来反映界面层的水氧腐蚀进程。 

在700~1100℃对BN-H进行0.5h水氧腐蚀试

验，结果如图 5a 所示。900~950℃/0.5h 水氧腐蚀

后，BN-H 已经接近完全流失。700~900℃反应活

化能约为 106kJ/mol。在 750℃下对 BN-H 进行

1~4h 水氧腐蚀试验，结果如图 5c 所示。750℃/4h

水氧腐蚀后，BN-H 已经接近完全流失。 

在 550~850℃对 BN-L 进行 0.5h 水氧腐蚀试

验，结果如图 5c 所示。750~800℃/0.5h 水氧腐蚀

后，BN-L 已经接近完全流失。550~750℃反应活

化能约为 78kJ/mol。在 600℃下对BN-L进行 1~4h

水氧腐蚀试验，结果如图 5d 所示。600℃/4h 水

氧腐蚀后，BN-L 已经接近完全流失。 
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(a) BN-H 在不同温度水氧腐蚀 0.5h 后的氮含量保留率

（700~1000℃）和硼含量保留率（750~850℃） 

(a) Retention rate of nitrogen (700~1000℃) and boron 

(750~850℃) contents after 0.5h water-oxygen corrosion for 

BN-H 

 

(b) BN-L 在不同温度水氧腐蚀 0.5h 后的氮含量

（550~850℃）和硼含量（600~700℃）保留率 

(b) Retention rate of nitrogen (550~850℃) and boron 

(600~700℃) contents after 0.5h water-oxygen corrosion for 

BN-L 

 

(c) BN-H 在 750℃水氧腐蚀 0.5~4h 后的氮含量保留率 

(c) Retention rate of nitrogen content after 0.5~4h 

water-oxygen corrosion at 750℃ for BN-H 

 

(d) BN-L 在 600℃水氧腐蚀 0.5~4h 后的氮含量保留率 

(d) Retention rate of nitrogen content after 0.5~4h 

water-oxygen corrosion at 600℃ for BN-L 

图 5  BN-H 和 BN-L 在不同温度或不同时间水氧腐蚀后

的氮含量和硼含量保留率 

Fig. 5  Retention rates of nitrogen and boron contents of 

BN-H and BN-L after water-oxygen corrosion at different 

temperatures or of different durations 

直接暴露的 BN-H 和 BN-L 在水氧腐蚀中表

显出明显的差异化行为。BN-L 发生显著氧化的

温度比 BN-H 的低 150℃左右。BN-L 的腐蚀反应

活化能比 BN-H 的低 26%左右。但是，即使是

BN-H，直接暴露在水氧腐蚀环境也会在 700℃，

这一远低于 SiC/SiC 复合材料的服役温度，发生

明显的腐蚀行为。 

2.4  界面层在 SiC/SiC 复合材料中的水氧腐蚀 

预浸料-熔渗工艺的 SiC/SiC 复合材料中，BN

界面层尽管有致密的 SiC 基体的保护，但是仍会

受到从孔道和裂纹侵入的含氧物质的腐蚀。由于

BN 界面层是 SiC/SiC 复合材料增强、增韧的关键

所在，BN 界面层自身发生腐蚀减薄或者因为氧

化转为无定形态，会影响材料的力学性能。根据

2.3 部分的结果，我们设计了一种采用高结晶度和

低结晶度 BN 相结合的复合 BN 界面层体系，由

高结晶度 BN 来满足材料力学性能要求，低结晶

度 BN 作为牺牲层来迟滞含氧物种对高结晶度

BN 界面层的腐蚀。采用水氧环境下的持久试验

研究 BN 界面层的腐蚀行为。采用同一块 SiC/SiC

复合材料平板分别加工室温拉伸试样和水氧环境

持久试样。对室温拉伸试样进行拉伸试验，比例

极限强度（偏移量 0.005%）为 120±10MPa。选

用持久应力水平 130MPa 对水氧持久试样进行试

验，以略高于比例极限强度的应力确保基体出现

微裂纹，以提供水氧输运的通道，防止静态氧化

情况下，BN 界面层受到致密基体的保护。 
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该SiC/SiC复合材料持久试样在经历 147h加

载后发生断裂。首先对试样断口处进行了 SEM 表

征，结果如图 6 所示。试样断口处 0°层和 90°层

在外观上均呈现熔融后重新凝固的玻璃态。从 0°

层可见，纤维与基体间的原界面层处或出现间隙

（黑色轮廓白色填充箭头指示），或由玻璃态物

质填充（白色轮廓黑色填充箭头指示）。疑似 BN

界面层已经流失，玻璃态填充物为可能界面层的

氧化物，也可能为纤维或基体的氧化物。 

 

(a) 0°层   

(a) 0° lamina 

 

(b) 90°层 

(b) 90° lamina 

图 6  1300℃水氧环境持久试验后的 SiC/SiC 复合材料试

样断口表面 SEM 图片 

Fig.6  SEM images of the fracture surface of SiC/SiC 

composite after static fatigue test in water-oxygen corrosion 

environment at 1300℃ 

对单丝无拔出效果的玻璃态物质填充的界面

层区域进行了 TEM 表征，结果如图 7 所示。界

面层两侧的 SiC 纤维和 SiC 基体仍然保持着结构

完整性。原 BN 界面层处已经完全被无定形氧化

物 取 代 。 经 能 谱 （ energy-dispersive X-ray 

spectroscopy, EDS）表征，该氧化物或为 SiO2，

可能是纤维或基体的氧化产物。EDS 未检出 B 和

N。但是 EDS 对 B 元素的检测并不灵敏，因此不

排除此无定形氧化物中含有一定量的 B。 

 

(a) TEM 

 

(b) EDS 

图 7  1300℃水氧环境持久试验后的 SiC/SiC 复合材料试

样断口表面纤维和原界面层区域的TEM及EDS能谱图片 

Fig.7  TEM and EDS images of the fracture surface of 

SiC/SiC composite after static fatigue test in water-oxygen 

corrosion environment at 1300℃ 

将断口处打磨掉 2mm 进行 SEM 观测，结果

如图 8 所示。图 8a 全貌图中可见纤维、基体和

BN 界面层仍然保持着完整性，没有玻璃态物质。

图 8b 中可以看到基体已经出现了一些直径百纳

米级的细小的空洞，以及由空洞连接成的孔道，

说明基体已经发生了轻微腐蚀。 

 

(a) 全貌图 

(a) Full view 
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(b) 基体孔道 

(b) The holes and channels in the matrix 

图 8  1300℃水氧腐蚀环境持久试验后的 SiC/SiC 复合材

料试样距离断口 2mm 处的截面 SEM 照片 

Fig.8  SEM image of the cross-section 2mm away from the 

fracture point of SiC/SiC composite coupon after static 

fatigue test in water-oxygen corrosion environment at 

1300℃ 

对界面层局部区域进行 TEM 制样和观测，

结果如图 9 所示。BN-H 的(002)层间距扩大至

0.348nm，相比水氧腐蚀前有所扩大。BN-L 则发

生了晶化，出现了(100)和(102)衍射环，其中(100)

衍射环尤为明晰，显示出晶面间距的一致性。两

个衍射环均不是整环，表明晶粒有一定的取向性。 

 

(a) SiC纤维和BN-H界面层以及BN-H区域的傅里叶变换

衍射图 

(a) SiC fiber, BN-H interphase layer, and diffraction pattern 

Fourier-transformed from BN-H 

 

(b) BN-H 和BN-L 界面层以及BN-L 区域的傅里叶变换衍

射图 

(b) BN-H, BN-L interphase layer, and diffraction pattern 

Fourier-transformed from BN-L 

图 9  1300℃水氧腐蚀环境持久试验后的 SiC/SiC 复合材

料距断口 2mm 处截面 TEM 图片 

Fig.9  TEM images of cross-section 2mm away from the 

fracture point of SiC/SiC composite coupon after static 

fatigue test in water-oxygen corrosion environment at 

1300℃ 

2.5  界面层的水氧腐蚀机制 

本研究制备的BN-H和BN-L 经 SEM、TEM、

XRD 表征，确定为结晶度差异较大的两种 BN 涂

层。BN-L 属于乱层 BN，BN-H 为具有一定结晶

度的层状 BN。从无定形 BN 到乱层 BN 再到结晶

度不断提高的六方和菱方 BN，晶粒尺寸和织构

也随之提升，BN 材料的各向异性效应逐渐显现，

结构有序性整体提升。因此，本文以结晶度的高

低指代整体结构的有序性。对同种物质而言，晶

态往往比非晶态具有更强的抗氧化性能，并且晶

态物质随着晶粒尺寸的提高，抗氧化性能也会有

所提高。这是由于比表面积的减小和表面缺陷数

量的减少[41]。 

将 BN-H 和 BN-L 直接暴露于流动水氧腐蚀

气氛中试验，它们表现出了相同的活化氧化行为，

即氧化产物不断流失，暴露出新的表面被腐蚀。

但是，二者的发生腐蚀反应的活化能相差甚远。

BN-H 经 900~950℃/0.5h 或 750℃/4h 腐蚀后接近

完全流失。BN-L 经 750~800℃/0.5h 或 600℃/4h

水氧腐蚀后接近完全流失。BN-L 发生显著氧化

温度比 BN-H 低 150℃左右。二者的腐蚀反应活

化能分别为 78kJ/mol 和 106kJ/mol，BN-L 的腐蚀

反应活化能比 BN-H 的低约 26%。BN 的水氧腐

蚀行为实际分为两步：BN 首先氧化为在高温下

为黏稠液体的 B2O3，B2O3 进一步与水反应生成
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HBO2、H3BO3、H3B3O6 等并挥发。因此，氧化

温度的差异主要来源于 BN 氧化为 B2O3阶段[28]。

BN-L 与 BN-H 相比，氧含量更高（8.3wt%比

4.1wt%），存在大量的无定形区域，晶粒尺寸较

小（BN-L 晶粒尺寸普遍<2nm，BN-L 最大晶

粒>10nm）且无取向性。推测 BN-L 中变形的硼

氮六元环和表面 B-OH 或-NH 等缺陷基团占比

高，更容易与含氧物种亲和并发生反应，生成

B2O3。 

本研究设计的 BN-H/BN-L 复合 BN 界面层，

高结晶度的 BN-H 在内，低结晶度的 BN-L 在外。

以 BN-H 提供增强、增韧功能，以 BN-L 作为氧

化牺牲层保护 BN-H，防止 BN-H 氧化后材料的

强度和韧性发生显著改变。该材料在略高于比例

极限强度的 8%的持久应力作用下，在水氧腐蚀

环境中的寿命长达 147h。断口处部分纤维单丝仍

有拔出效果，部分完全没有拔出效果，呈现脆性

断裂。这是因为持久应力加载之初，随着基体出

现微裂纹，界面层处已经发生了一定的滑移。随

着水氧腐蚀过程的进行，离基体裂纹越近、周围

基体连通孔道越多的单丝界面层受到的腐蚀程度

就越深。随着 BN-H 的消耗殆尽，试样在若干微

区已经转化为脆性材料。如果基体裂纹贯穿单丝

导致其断裂，则剩余单丝的实际应力水平会进一

步上升。当完好单丝的实际应力水平超过试样的

极限拉伸强度时，试样就会发生断裂。此时，仍

有一定数量单丝拥有相对完好的界面层，这就是

部分纤维仍有一定的拔出效果的原因。由于仍有

拔出效果的单丝制样困难，仅对没有拔出效果的

纤维界面层进行 FIB 制样和 TEM 观察，结果表

明 BN-H 和 BN-L 全部流失，未呈现出差异性。 

与之相反，距离断口 2mm 处，由于基体裂

纹不明显，仅因为腐蚀出现一些直径百纳米级并

且内部可能已经连通起来的孔道。除此之外，垂

直于材料表面的纤维，也会发生界面层的末端腐

蚀，形成沿纤维的通向材料内部的孔道。仅凭借

这些通道，无论是水和氧气等含氧物种向内扩散，

还是水氧腐蚀产物向外扩散，速度跟裸露的 BN

界面层相比都极其缓慢。并且，由于 SiC 的氧化，

以及 H2O 扩散的受限，通道还可能被氧化生成玻

璃态的硼硅氧化物堵塞[32, 42, 43]。BN-L 发生晶化，

但是(002)面的取向与 BN-H 或纤维表面均不一

致。这表明该晶化过程并非由 BN-H 所诱导，而

是在发生水氧腐蚀，BN-L 氧含量进一步升高后，

在熔融的 B2O3中，取向各异的 BN 微晶发生了生

长。BN-H 则发生了轻微氧化，表现为(002)层层

间距比初始时扩大了 3%。 

现有的研究尚未报道过针对不同结晶度 BN

纤维涂层在中高温度（550~1000℃）、特定水氧

比例和流速下的腐蚀行为考核，也没有报道过低

结晶度 BN 对高结晶度 BN 的保护作用。

Christensen 等[32]研究了 BN 的微结构对 SiC/SiC

复合材料氧化行为的影响，并且发现，在高温水

氧化环境下，结晶的、近化学计量比的 BN 易直

接流失并在复材上留下开放孔洞；无定形的 BN

反而通过形成硼硅玻璃相，在一定程度上阻塞孔

洞，迟滞腐蚀。但是他们的研究局限于单一结构

的 BN 界面层。Wing 等[44]和 Mall 等[45]也聚焦于

对单一种类 BN 界面层腐蚀效应对复合材料性能

的影响。Dai 等研究了(BN/SiC)n复合的抗水氧腐

蚀性能，但是其多层 BN 界面层均为相同工艺制

备的低结晶度 BN 界面层[46]。Zok 和 Collier 等提

出的 BN 水氧腐蚀模型也假设了单一种类、单一

腐蚀模式和速率的 BN 界面层[43, 47]。近年来的其

他研究多是从 EBC 涂层和基体改性的角度提升

复合材料的抗水氧性能[48]，并没有增强界面层本

身的抗腐蚀能力。而可同时满足增韧和抗水氧腐

蚀性能的材料十分有限。尽管有稀土双硅酸盐界

面层等相关报道 [49, 50]，实用的航空发动机用

SiC/SiC 复合材料界面层多年来仍依赖于 BN。因

此，本研究提出的高低结晶度 BN 复合界面层方

案是一种新颖并可行的 SiC/SiC 复合材料界面层

方案。 

3  结论 

本研究制备了高结晶度 BN-H 和低结晶度

BN-L 两种束丝 SiC 表面的 BN 样品，并对比了它

们在中高温（550~1000℃）水氧环境中腐蚀行为

的差异性。裸露的 BN 界面层腐蚀迅速，具有活

化 氧 化 的 特 征 ： 高 结 晶 度 的 BN-H 经

900~950℃/0.5h 或 750℃/4h 腐蚀后，低结晶度的

BN-L 经 750~800℃/0.5h 或 600℃/4h 腐蚀后均几

乎消耗殆尽。低结晶度的 BN-L 发生显著氧化的

温度，比高结晶度的 BN-H 低 150℃左右。从反

应活化能的比较来看，BN-H 的腐蚀反应活化能

约为 106kJ/mol，而 BN-L 的腐蚀反应活化能约为

78kJ/mol。可见，二者存在明显的差异，反映出

BN-L 远比 BN-H 更容易被腐蚀。 

根据 BN-H 和 BN-L 的水氧腐蚀行为特征，

设计了 BN-H/BN-L 复合界面层体系。以 BN-H

作为提供力学性能的亚层，以 BN-L 作为牺牲保
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护亚层。采用 BN-H/BN-L 的 SiC/SiC 复合材料在

1300℃水氧气氛持久试验中不仅表现出了优异

的抗水氧腐蚀性能，也进一步验证了 BN-H 和

BN-L 的水氧腐蚀行为差异性。在致密 SiC 基体

和保护层的隔绝和保护下，BN 界面层的水氧腐

蚀速度整体上远低于直接暴露环境。同时，由于

BN-L 牺牲亚层的保护，距离断口仅 2mm 处的

BN-H亚层经 100h以上的试验依旧保持着结构完

整性。 

本研究结果有助于根据实际需要决定选用的

BN 界面层的沉积工艺、设计界面层的组合形式。

较低温度沉积 BN 可以获得更好的渗透性，但是

低温带来的低结晶度容易引入更多的缺陷，加速

BN 的氧化反应。调节 BN 界面层的工艺参数，

需要综合考虑先驱体渗透性、界面层抗氧化性能

和复合材料力学性能的要求。可根据实际需要，

采用本研究的复合界面层设计方式。通过提升结

晶度和织构来提高力学性能亚层的抗水氧腐蚀性

能，通过牺牲亚层对力学性能亚层进行保护，以

保障材料在水氧腐蚀的初期保持性能不衰减。 

此外，本研究所用到的 BN 界面层直接暴露

的水氧腐蚀考核方法，可以用来评估不同工艺、

不同批次的 BN 界面层的抗水氧腐蚀性能差异。

在 SiC/SiC 复合材料的服役温度（约 1200℃以上）

将 BN 界面层直接暴露于水氧环境进行腐蚀试验

难以获得良好的区分度。而采用本研究的方法，

对于不同结晶度的界面层，在 600~750℃，经过

0.5h~2h 水氧腐蚀试验后测试氮含量保留率，即

可产生较为明显的可比效果。该考核方法对实验

设备要求较低，并且避免了高温氧化下束丝 SiC

纤维氧化带来的干扰。 
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