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摘要：针对单一 SiC陶瓷在极端环境下氧化膜易挥发、抗氧化/烧蚀性能不足的问题，以聚硅氧烷为陶瓷先驱体，乙

酰丙酮钛（TiO（acac）2）为改性剂，采用先驱体转化法结合放电等离子烧结技术制备得到 SiC/TiC复合陶瓷，系统探

究先驱体交联固化机制与高温裂解规律，揭示 Ti掺杂改性对复合陶瓷抗氧化/烧蚀的影响机制。结果表明，Ti通过

形成 Si―O―Ti键促进先驱体交联，使先驱体陶瓷产率高达 79%。当 TiO（acac）2 添加量（质量分数，下同）为

20%，复合陶瓷中 TiC含量增加至 19%，烧结致密度显著提高。1600 ℃ 氧丙烷烧蚀测试显示，20% 改性样品抗烧

蚀性能大幅提升，线烧蚀率与质量烧蚀率分别为 0.017 μm/s和−0.140 mg/s。该复合陶瓷优异的抗烧蚀性能归因于

TiO2 与 SiO2 形成的连续复合氧化层，抑制了 SiO2 挥发与 O2 的进一步扩散。
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Abstract: To address the issues of volatile oxide scale and insufficient oxidation/ablation resistance of monolithic SiC ceramics in

extreme  environments， this  study  employs  polysiloxane  as  a  ceramic  precursor  and  titanium  acetylacetonate  (TiO(acac)2)  as  a

modifier. SiC/TiC composite ceramics are prepared via a precursor conversion method combined with spark plasma sintering. The

cross-linking  and  curing  mechanism  of  the  precursor， as  well  as  the  high-temperature  pyrolysis  behavior， are  systematically

investigated，and the influence mechanism of Ti doping on the oxidation/ablation resistance of the composite ceramics is elucidated.

The results show that Ti promotes precursor cross-linking through the formation of Si―O―Ti bonds，achieving a ceramic yield as

high as 79.18%. When the TiO(acac)2 mass content reaches 20%，the TiC mass content in the composite increases to 19%，and the

densification  of  the  sintered  ceramic  is  significantly  improved.  Oxy-propane  ablation  tests  at  1600 ℃  demonstrate  that  the  20%

modified sample exhibits greatly enhanced ablation resistance，with linear and mass ablation rates of 0.017 μm/s and −0.140 mg/s，
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respectively. This superior ablation resistance is attributed to the formation of a continuous composite oxide layer consisting of TiO2

and SiO2，which suppresses the volatilization of SiO2 and further oxygen diffusion.

Key words: polymer-derived ceramics；spark plasma sintering；SiC/TiC composite ceramics；oxy-propane ablation

  

随着航空发动机服役环境日趋恶劣，热防护材

料需承受高温、气动冲刷、粒子撞击及氧化腐蚀等

多重作用，其性能直接决定航空发动机的服役性能

与稳定性 [1-3]。碳化硅（SiC）陶瓷因具有低密度

（3.2 g/cm3）和良好的高温抗氧化性、热化学稳定性

与力学性能等，是航空发动机热结构部件极具发展

前途的热结构材料[4-6]。但随着发动机推重比的增

加，其热端部件面临越来越严酷的极端服役环境考

验，单一 SiC的性能短板日益凸显。极端高温下其

氧化产物 SiO2 玻璃相易挥发或被气流冲刷流失，

氧化层失去保护作用；同时高温强度保持性差，难

以满足装备结构承载要求[7-11]。因此，引入第二相

改性 SiC，优化其微观结构与高温性能，成为突破

性能瓶颈的关键[12-14]。

碳化钛（TiC）属于过渡金属碳化物，具有高强

度、高硬度、高熔点、优异的化学稳定性以及良好的

高温抗氧化性能，且 TiC与 SiC具有良好的热膨胀

匹配性和相容性，是改性 SiC陶瓷的常用材料[15-18]。

关于 TiC改性 SiC基复合材料的研究已取得较大

进展。李少峰[19] 通过热压烧结制备 SiC/TiC复合

材料，当 TiC添加量为 9% 时性能最优，断裂韧性为

5.07 MPa·m1/2，抗弯强度达 552 MPa，且在 1200 ℃
静态氧化条件下形成致密氧化层。韩凌锋等[20] 采

用无压液相烧结制备 SiC/TiC复合材料，当 TiC体

积分数为 40% 时综合性能最优：抗弯强度为

429 MPa，断裂韧性为 5.87 MPa·m1/2，维氏硬度为

26 GPa。Ahmoye等[21] 采用无压烧结制备 SiC/TiC
复合材料，当 TiC体积分数为 5% 时，硬度和断裂

强度最高，分别为 20 GPa和 490 MPa，体积分数为

10% 时断裂韧性最高，为 5.5 MPa·m1/2。

当前 SiC/TiC复合陶瓷的制备方法主要为传统

粉末烧结法和先驱体转化法。传统粉末烧结法工

艺简单，但存在粉体混合不均、界面相容性差、晶

粒易长大等问题，导致材料性能波动较大；先驱体

转化法基于分子设计与陶瓷化转化，可实现元素

原子级均匀混合，制备的材料性能更优异 [4，22]。

Zhang等[23] 采用单源先驱体法制备 SiC/TiC纳米

复合材料，并与 ZrC复合后制备得到 ZrC-SiC/TiC-
NCs涂层，在 2000 ℃ 以上氧乙炔烧蚀过程中，Ti基
氧化物与 SiO2 形成的 Zr-Ti-Si-O复合玻璃相可实

现氧化层缺陷自修复，其线性烧蚀率（1.00 μm/s）远
优于未掺 Ti的涂层（2.13 μm/s）。Lu等[24] 采用单

源先驱体法结合放电等离子烧结制备（Ti， Zr， Ti）
C/SiC陶瓷纳米复合材料，试样经过 2200 ℃ 空气

等离子体烧蚀 60 s后，线性烧蚀率低至−0.58 μm/s，
其烧蚀形成的（Ti， Zr， Ti）O2 纳微米颗粒的钉扎效

应提升氧化层黏度与稳定性，从而有效提高了复合

材料的阻氧能力和抗冲蚀性能。

尽管先驱体转化法制备 SiC/TiC复合陶瓷已取

得重要进展，但仍面临先驱体成本高、合成条件苛

刻、难以批量制备的问题，同时相关研究对模拟航

空发动机服役环境下材料的失效行为缺乏系统认

知。为此，本工作以聚硅氧烷为 SiC先驱体、乙酰

丙酮钛为 Ti源改性剂，在空气中合成单源稳定的

SiC/TiC先驱体，结合放电等离子烧结工艺制备得

到 SiC/TiC复合陶瓷，探究 Ti掺杂改性对先驱体交

联、高温裂解及其微观结构演化规律，通过氧丙烷

烧蚀试验揭示其极端条件下的烧蚀行为与防护

机制，为航空发动机用热防护材料开发提供理论支撑。

 1    实验材料与方法

 1.1    材料制备

在通风橱中，将聚硅氧烷先驱体（KH-PSO-1，
中国科学院化学研究所，密度：0.992～0.994 g/cm3，

25 ℃ 黏度：70～120 MPa·s）加入烧杯，置于 90 ℃
油浴锅中搅拌。按质量分数分别为 5%、 10%、

20% 的比例，将乙酰丙酮钛（TiO（acac）2，吉至生化

科技有限公司）少量多次缓慢加入 PSO中，持续搅

拌 3 h，制得均一稳定的先驱体溶液，分别命名为

PT1、PT2、PT3。将先驱体溶液置于鼓风干燥箱中，

90 ℃ 恒温干燥 24 h，使小分子溶剂挥发并发生初

步交联，形成块状凝胶。研磨至粒径小于 200目

后，平铺于石墨纸盒中，置于管式炉内进行高温裂

解。在高纯氩气气氛下，以 5 ℃/min升温至 300 ℃
保温 2 h继续交联固化，以 5 ℃/min升温至 1000 ℃
保温 2 h，实现初步陶瓷化。在相同氩气气氛下，升

温至 1300～1600 ℃，保温 2 h，随炉冷却后进行物

相 表 征 。 采 用 放 电 等 离 子 烧 结 （spark  plasma
sintering，SPS）升温至 1900 ℃ 对热处理后的粉末

98 航　空　材　料　学　报 第 46 卷



进行致密化烧结，制备得到直径 15 mm、厚度

3～5 mm的 SiC/TiC复合陶瓷块体，用于抗烧蚀性

能测试与微观形貌表征。

 1.2    材料微观结构表征与抗烧蚀性能测试

采用傅里叶红外光谱仪（FT-IR，SHIMADZU-
IRTracer）对试样进行红外光谱测试。通过分析红

外光谱中的特征吸收峰的位置、强度和变化，探究

TiO（acac）2 与 PSO先驱体的交联固化机制及官能

团的变化规律。采用固体核磁共振波谱仪（NMR，
Bruker-AVANCENEO400）对样品 1H和 13C进行测

试。采用热重分析仪（TG，STA449F5Jupiter）对样

品进行热解行为分析，通过热重曲线分析先驱体的

热解失重阶段、陶瓷产率及热解过程中的物理化学

变化。采用 X射线衍射仪（ X-ray diffraction，XRD）

对不同温度热处理后的陶瓷粉末、SPS烧结后的复

合陶瓷块体及烧蚀后的样品进行物相组成分析，采

用 GASSⅡ软件通过建立 Viogt函数对 XRD谱图

进行精修，计算样品中各物相的质量占比和晶格常

数。采用扫描电子显微镜（SEM，EVO10）对复合陶

瓷块体、烧蚀后样品的表面微观形貌进行观察。同

时，利用能谱仪（energy dispersive spectroscopy，EDS）
对样品的微区进行元素组成和分布分析，结合微观

形貌分析样品的结构特征和烧蚀行为。

采用氧丙烷高温烧蚀试验台对陶瓷块体进行

抗烧蚀性能测试，模拟富氧、高速气流冲刷的极端

烧蚀环境。烧蚀温度为 1600 ℃，烧蚀时间为

120 s。烧蚀测试过程中，采用热电偶实时记录样品

表面的温度变化，绘制烧蚀温度曲线。烧蚀测试完

成后，称量样品烧蚀前后的质量（精度 0.001 mg）和
厚度变化，计算质量烧蚀率和线烧蚀率，质量烧蚀

率和线烧蚀率的计算公式如下：

Rm =
∆m

t
=

m0−m1

t
(1)

Rl =
∆l
t
=

l0− l1
t

(2)

式中：Rm 为质量烧蚀率，mg/s；m0 和 m1，分别为烧

蚀前后样品的质量，mg；Δm为烧蚀前后样品的质

量差值，mg；Rl 为线性烧蚀率，μm/s；l0 和 l1 分别为

烧蚀前后样品中心区域的厚度，μm；Δl为烧蚀前后

样品的厚度差值，μm；t为烧蚀时间，s。

 2    结果与分析

 2.1    先驱体的合成

为了研究先驱体的合成机理，将 TiO（acac）2、

PSO及改性后的 PSO在 300 ℃ 固化后的样品进行

傅里叶红外光谱表征，结果如图 1所示。未改性

的 PSO先驱体的红外光谱中，位于 2970 cm−1 和

2912 cm−1 处的吸收峰归属于 Si―CH3 基团的伸缩

振动，而 1409 cm−1 和 1259 cm−1 处的吸收峰分别

为 Si―CH3 基团中的 C―H键的不对称变形振动

和对称变形振动。同时位于 2160 cm−1 处的吸收峰归

属于 Si―H键的伸缩振动，位于 899 cm−1 和 877 cm−1

处的吸收峰则对应于 Si―H的弯曲振动，除此之

外，在 1103 cm−1 和 1029 cm−1 处观察到归属于 Si―
O―Si键的伸缩振动吸收峰，位于 1598 cm−1 处的

吸收峰为不饱和 C=C的伸缩振动峰，在 759 cm−1

处则观察到对应于 Si―C键的伸缩振动峰[25-26]。

但是，TiO（acac）2 改性后的先驱体的红外光谱中，

各特征峰的强度与峰形均发生了显著变化。其中，

固化前的先驱体 PT2相较于未改性的 PSO，Si―
O―Si振动峰发生宽化，这是由于 TiO（acac）2 与

PSO成功交联形成了 Si―O―Ti键导致的，并且由

于成功交联引入乙酰丙酮配体， 1598 cm−1 处

C=C的吸收峰强度明显增强；固化后先驱体的

Si―H弯曲振动峰和伸缩振动峰的强度均显著降

低，表明 Si―H键被大量消耗，该现象归因于改性

先驱体中 Si―H键的硅氢加成反应。
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图 1    不同先驱体的 FT-IR图
Fig. 1    FT-IR spectra of different precursors

 
为进一步明确 TiO（acac）2 与 PSO先驱体的交

联固化机制，对 PT2固化前以及 300 ℃ 固化后的

样品进行1H NMR和13C NMR表征，结果如图 2所

示。从固化前的1H NMR谱图可以观察到归属于

PSO支链上烯烃氢的特征峰，分别位于 5.46 ppm
和 6.66 ppm，13C NMR谱图（图 2（b））可以观察到

PSO支链上以及较弱的乙酰丙酮配体上碳的特征

化学位移。PT2固化后的1H NMR谱图（图 2（c））显
示，4.99 ppm处和 6.11 ppm处分别观察到归属于乙

酰丙酮配体和 PSO先驱体支链烯烃氢的特征化学
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位移。这表明，经 300 ℃ 固化后，TiO（acac）2 与 PSO
先驱体的分子链发生结合，参与先驱体的交联

反应。从图 2（d）中 PT2固化后的13C NMR谱图可

以看出，17.11 ppm和 24.06 ppm处乙酰丙酮配体上

碳的特征化学位移强度稍微增强，这说明经 300 ℃
固化后，TiO（acac）2 与 PSO先驱体之间发生了进

一步的交联，TiO（acac）2 通过 Ti―O键与 PSO分

子链相连，成功将 Ti元素接枝到先驱体分子结构

中。综合 FT-IR和 NMR分析结果，TiO（acac）2 与

PSO前驱体的交联反应路线如图 3所示，在 90 ℃
加热的条件下 TiO（acac）2 发生不完全络合，释放

乙酰丙酮配体，并且促进了 PSO支链上的 Si―H
键发生断裂，之后发生硅氢加成反应，使 TiO（acac）2
与 PSO先驱体发生交联，随着固化温度升至 300 ℃，

进一步发生硅氢加成反应，单源先驱体分子间主要

通过 Si―O―Ti键进行交联。此时，先驱体形成以

Si―O―Si和 Si―O―Ti为核心的三维网络，完成

了先驱体的交联固化。
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图 2    PT2固化前的1H图谱（a）和13C图谱（b），PT2 300 ℃ 固化后的1H（c）图谱和13C图谱（d）
Fig. 2    1H (a) and 13C (b) NMR spectra of PT2 before curing， 1H (c) and 13C (d) NMR spectra of PT2 after curing at 300 ℃
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图 3    PSO和 TiO（acac）2 交联反应过程

Fig. 3    Crosslinking process of PSO and TiO (acac)2
 

 2.2    先驱体的高温裂解行为

以 PT2为研究对象，通过 TG分析其在室温～

1500 ℃ 的裂解行为，热重曲线如图 4（a）所示，先

驱体的裂解过程主要分为四个阶段。第一阶段（室

温～400 ℃）：先驱体发生轻微的失重，质量损失

率≤1%。该阶段的质量损失主要来自有机溶剂的

挥发，先驱体的分子结构未发生明显变化。第二阶

段（400～800 ℃）：质量损失率（17%）最显著的阶

段，该阶段温度升高，先驱体中不稳定的化学键

（如 C―H、C―C键）发生断裂，引发分子链解聚和

重排；同时交联网络结构中的部分侧基小分子脱

除，释放出 CO、CO2、CH4 等小分子气体，导致先驱

体的质量迅速下降。第三阶段（800～1400 ℃）：先

驱体的质量损失率＜1%，该阶段中，Si―O―Si、
Si―O―Ti等骨架键保持稳定，Si、C、Ti、O等元素

发生重新排布，形成 Si―O―C和 Ti―O―C无定
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形相；同时，部分有机碳发生石墨化转变，生成少量

无定形碳。由于该阶段主要发生分子结构的重排

和无定形相的形成，无小分子气体释放，因此质量

损失率较低。结合不同温度裂解产物的 FT-IR结

果可以看出（图 4（b）），随着热处理温度的升高，裂

解产物中 Si―H、C―H以及 Si―CH3 的峰强度逐

渐降低直至消失，最后仅剩 Si―O―Si、Si―O―
Ti和 Si―C的峰，验证了 Si―O―C和 Ti―O―C
无定形相的产生。第四阶段（1400～1500 ℃）：先

驱体的质量损失率约 2%。该阶段温度超过 1400 ℃，

Si―O―C和 Ti―O―C无定形相发生碳热还原反

应生成 CO气体并释放，同时形成结晶态的 β-SiC
和 TiC相，反应方程式如下：

SiOC(s)+C(s) = β-SiC(s)+CO(g) (3)
TiO2(s)+C(s) = TiC(s)+CO(g) (4)

随着碳热还原反应的进行，SiC和 TiC相的含

量逐渐增加，标志着先驱体完成了从有机相到无机

陶瓷相的转变，PT2先驱体在 1500 ℃ 时的陶瓷产

率为 79.18%。

 2.3    物相和微观结构表征

 2.3.1    相组成与演变

为探究先驱体高温裂解时的物相演变，将氩气

气氛下、不同温度的先驱体裂解产物进行 XRD表

征，探究热处理温度对复合陶瓷粉末物相组成的影

响，如图 5所示，可以看出不同含量 TiO（acac）2 改
性 PSO先驱体在 1000 ℃ 热处理后均为非晶相；当
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图 4    PT2热重分析（a）和不同温度热处理后的 FT-IR（b）
Fig. 4    Thermogravimetric analysis (a) and FT-IR spectra of PT2 after heat treatment at different temperatures (b)
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图 5    PT1（a）、PT2（b）、PT3（c）在不同温度下热处理后的 XRD图谱和 1600℃ 热处理后的 XRD图谱对比（d）
Fig. 5    PT1 (a) ， PT2 (b) ， and PT3 (c) after heat treatment at different temperatures and comparison of XRD

patterns after heat-treatment at 1600℃ (d)
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温度达到 1300 ℃ 时，2θ=35.6°处出现了 β-SiC（111）
晶面的衍射峰，说明此时已开始发生碳热还原反

应，主要以反应式（3）为主。随着 Ti含量的增多，

2θ=41.3°和 59.9°处还出现了对应于 β-SiC（200）和
（220）晶面的衍射峰。当温度为 1400 ℃ 时， β-
SiC的特征峰逐渐增强，反应生成的 SiC结晶相增

多。当温度为 1500 ℃ 时，出现了 TiC相的衍射

峰，已发生反应式（4）的反应；当温度继续升到

1600 ℃ 时，β-SiC和 TiC的峰形尖锐，陶瓷相结晶

程度提高，此时碳热还原反应完全。通过对比 PT1-
1600、PT2-1600和 PT3-1600的物相组成（图 5（d））
发现，三种复合陶瓷粉末的物相均由 β-SiC和

TiC组成，说明引入 Ti的先驱体均能充分发生碳热

还原反应，生成 SiC/TiC复相陶瓷。采用 GASSⅡ
软件对其 XRD谱图进行精修得到各物相的质量占

比、晶格常数（图 6），并通过谢乐方程（Scherrer
equation）计算得到各物相的平均晶粒尺寸（表 1）。
随着改性先驱体中 TiO（acac）2 添加量从 5% 增加

至 20%，陶瓷中 TiC相的质量分数呈正相关增长，从

4.4% 上升至 19%。这一结果表明，改变 TiO（acac）2
的添加量可实现 TiC相含量的精准调控。此外，随

着 TiO（acac）2 添加量的变化，SiC的晶格常数在

0.436 nm附近波动，这是因为 Ti4+半径较小，容易

通过固溶进入 SiC的晶格位点中，导致 SiC晶格发

生变化。随着 TiO（acac）2 添加量的增加，TiC和

SiC的平均晶粒尺寸均发生缓慢增长，其中 TiC的

晶粒尺寸从 7.75 nm增大至 21.07 nm，SiC的晶粒

尺寸从 11.03 nm增大至 25.12 nm，这是由于先驱体

转化法可以使金属元素以化学键形式接入有机分

子链，实现 Ti、Si、C等元素在分子尺度的均匀分

散，并且能够有效抑制陶瓷晶粒的过度生长，从根

源消除局部组分富集的现象，从而制备出纳米晶

SiC/TiC复合陶瓷。

由上述物相演变规律可知，当热处理温度达到

1600 ℃ 时，碳热还原反应完全发生，TiO2 被无定形

碳还原为 TiC，最终形成 SiC/TiC复相。因此，选

择 1600 ℃ 作为制备 SiC/TiC复合陶瓷粉末，用于

后续的 SPS烧结。
 
 

表 1    PT1、PT2、PT3在 1600 ℃ 热处理后的陶瓷质量分数、晶格参数和晶粒尺寸
Table 1    Ceramic mass fraction， lattice parameters， and grain size of PT1， PT2， and PT3 after heat treatment at 1600 ℃

Sample
Mass fraction/% Lattice parameter/nm Average grain size/nm

TiC SiC TiC SiC TiC SiC

PT1-1600   4.4 95.6 4.3156 0.4363   7.75 11.03

PT2-1600   9.7 90.3 4.3287 0.4376 18.66 20.14

PT3-1600 19 81 4.3042 0.4358 21.07 25.12
 

 2.3.2    SiC/TiC复合陶瓷的微观形貌与元素分布

图 7为 PT-1600、 PT2-1600和 PT3-1600经过

SPS烧结所得复合陶瓷（分别命名为 PT1-1900、
PT2-1900、PT3-1900）的 SEM照片及 EDS图谱。

从图 7中可以看出，随着 TiO（acac）2 添加量的增

加，复合陶瓷的表面形貌趋于致密，其中 PT1-1900
样品中存在明显的微小孔隙，而当 TiO（acac）2 添

加量增加到 20% 时，孔隙减少，致密度显著提高。

EDS结果进一步显示，Si、C和 Ti三种元素在复合

陶瓷中均匀分布，无明显的元素偏聚现象，Ti元素

以 TiC相的形式均匀分散在 SiC基体中，与 XRD

分析结果一致。这说明在高温烧结过程中，原位生

成的 TiC纳米相可有效抑制 SiC晶粒异常长大，维

持细小均匀的晶粒形貌，减少气孔与微裂纹的萌

生，降低孔隙率，从而提高陶瓷基体的致密度。这

一结果充分体现了先驱体转化法的优势，通过实现

元素的原子级均匀混合，成功促进 TiC纳米相在

SiC基体中的均匀分布，有效避免了传统粉末烧结

法中常见的组分偏聚问题，从而赋予复合陶瓷良好

的界面相容性和性能稳定性。

 2.4    SiC/TiC 复合陶瓷的抗烧蚀性能

图 8和 图 9分 别 为 PT1-1900、 PT2-1900和
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图 6    PT1、PT2、PT3在 1600 ℃ 热处理后的 XRD
Rietveld图

Fig. 6    XRD Rietveld refinement patterns of PT1， PT2， and
PT3 after heat treatment at 1600 ℃
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PT3-1900复合陶瓷 1600 ℃ 氧丙烷烧蚀 120 s前后

的宏观照片及其 XRD图谱。XRD图谱显示烧蚀

后的复合陶瓷物相出现了 TiO2 和 SiO2，说明在

1600 ℃ 的烧蚀时，复合陶瓷中的部分 TiC相和

SiC相发生了氧化，生成了 TiO2 和 SiO2，并且随着

TiO（acac）2 添加量的增加，TiO2 的特征衍射峰强度

呈显著增强趋势，而 SiO2 的特征衍射峰强度则呈

现稍微减弱的趋势，反应方程式如下：

4TiC(s)+5O2(g) = 4TiO2(s)+4CO(g) (5)

2SiC(s)+3O2(g) = 2SiO2(s)+2CO(g) (6)

图 10（a）为 PT1-1900、PT2-1900、PT3-1900样

品在 1600 ℃ 氧丙烷烧蚀过程中的温度变化曲线，

可以看出，所有样品的表面温度均在烧蚀初期快速

上升，在烧蚀 20 s左右达到温度峰值，然后稳定在

1600 ℃。图 10（b）为 PT1-1900、 PT2-1900、 PT3-
1900复合陶瓷的线烧蚀率和质量烧蚀率，可以看

出，随着样品中 TiC质量占比的增加，陶瓷在烧蚀

过程中的质量烧蚀率（均大于 0）和线烧蚀率（均小

于 0）都呈现逐渐降低的趋势，说明样品质量增加

和厚度减小的趋势降低。其中，PT3-1900表现出最

优的质量烧蚀率和线烧蚀率，分别为−0.140 mg/s
和 0.017 μm/s。这是因为随着 TiC含量的增加，
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图 7    PT1（a）、PT2（b）、PT3（c）在 1900 ℃ 下 SPS烧结后的
表面 SEM照片及 EDS图谱

Fig. 7    SEM images and EDS spectra of PT1 (a) ， PT2(b) and
PT3 (c) after SPS at 1900 ℃
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图 8    PT1-1900、PT2-1900、PT3-1900烧蚀前后的宏观照片

Fig. 8    Macroscopic photos of PT1-1900， PT2-1900， and
PT3-1900 before and after ablation
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图 9    PT1-1900、PT2-1900、PT3-1900的烧蚀后 XRD图谱

Fig. 9    XRD patterns of PT1-1900， PT2-1900， and PT3-
1900 after ablation
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图 10    PT1-1900、PT2-1900、PT3-1900的烧蚀温度响应曲线（a）和烧蚀率（b）
Fig. 10    Ablation temperature response curves (a) and ablation rate (b) of PT1-1900， PT2-1900， and PT3-1900
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TiC氧化生成的 TiO2 熔点约为 1840 ℃ 高于烧蚀

温度（约为 1600 ℃），能够钉扎在 SiO2 玻璃相中，

并与 SiO2 形成致密的复合氧化层，并且 TiO2 形成

连续骨架可抑制 SiO2 的流动和挥发。

图 11为 PT1-1900、PT2-1900、PT3-1900复合

陶瓷烧蚀后的 SEM照片及 EDS元素分布图。如

图 11（a）所示，PT1-1900烧蚀后表面存在大量气

泡和孔洞，微观形貌粗糙且不平整，这是因为

SiO2 在 1600 ℃ 下可以形成致密的氧化膜玻璃

相，但是在气流的冲刷下，一方面 SiO2 氧化膜的挥

发速率增大、流动性增强，另一方面，部分内部氧化

反应释放的 CO、CO2 气体会冲破氧化膜，进而形成

坑洞，加剧陶瓷的烧蚀失效，并且 TiO2 含量较

低，以细小颗粒形式分布于 SiO2 中，未能形成连续

骨架结构，因而无法有效抑制 SiO2 的挥发和抵抗

气流冲刷。相比之下，添加 10%  TiO（acac） 2 的

PT2-1900烧蚀后表面的气泡数量显著减少，尺寸明

显减小，表面趋于平整，SiO2 膜层的开裂和破损程

度大幅降低，这是因为随着 Ti含量的增多，氧化产

生的 TiO2 颗粒逐渐长大，开始在表面形成不连续

的 TiO2 骨架，SiO2 填充于骨架中形成复合氧化

层。添加 20% TiO（acac）2 的 PT3-1900烧蚀后表面

几乎无明显气泡或坑洞，表面较为致密，TiO2 呈连

续的鱼鳞状覆盖在样品表面，可有效抵御气流的冲

刷并阻止 SiO2 的挥发，从而实现优异的抗烧蚀防

护效果。
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图 11    烧蚀后的 SEM照片和 EDS图谱　 （a）PT1-1900；（b）PT2-1900；（c）PT3-1900
Fig. 11    SEM micrographs and EDS spectra after ablation　(a) PT1-1900；(b) PT2-1900；(c) PT3-1900

 

 3    结论

（1）以低成本聚硅氧烷（PSO）和乙酰丙酮钛

（TiO（acac）2）为原料，在空气环境下成功制备稳定

的 SiC/TiC陶瓷单源先驱体，通过引入的 Ti元素形

成 Si―O―Ti键显著促进了先驱体的交联固化，并

使其陶瓷产率提升至 79.18%。

（2）在裂解过程中，物相从非晶态逐渐演变为

β-SiC与 TiC纳米晶，Ti元素分布均匀，有效抑制

了晶粒长大。当 TiO（acac）2 添加量为 20% 时，复

合陶瓷中 TiC含量增至 19%，晶粒尺寸保持纳米

级，实现了良好的微观结构均匀性。随着样品中

TiC含量的增加，复合陶瓷的致密度显著提高。

（3）TiC的引入显著提高了复合陶瓷的抗烧蚀

性能，并且随着 TiO（acac）2 添加量的增加，复合陶

瓷的线烧蚀率与质量烧蚀率均呈下降趋势。其中，

添加 20% 的样品表现最优，其线烧蚀率和质量烧

蚀率分别为 0.017 μm/s和−0.140 mg/s。其优异的

抗氧化防护机制在于 TiO2 与 SiO2 形成连续致密

的 TiO2-SiO2 复合氧化层，可有效抵御气流的冲刷

并阻止 SiO2 的挥发，从而实现对基体的有效防护，

大幅提升抗烧蚀性能。 
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