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C/SiC 复合材料与抗氧化陶瓷涂层的优化匹配 
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摘  要：目的 快速筛选与 C/SiC 复合材料界面热应力最低匹配的抗氧化涂层材料。方法 在原用于单层陶瓷

材料热冲击计算模型的基础上改造建立了一个简易但能合理解释热冲击下抗氧化涂层失效的解析模型。采

用有限元模型对解析模型得到的界面热应力加以验证，二者结果基本一致。结果 当裂纹长度小于 30 µm 时，

裂纹对涂层-基体界面热应力的影响几乎可以忽略，然而，当涂层表面预制长度大于 30 µm 的微裂纹或增加

涂层中的微裂纹密度均能够有效降低涂层-基体界面的热应力，提高涂层在服役条件下的断裂临界温差，改

善涂层材料的抗热震性，提高涂层的使用寿命。利用该解析模型计算出各温度下涂层-基体体系具体的断裂

临界温差，并预测涂层-基体体系最危险的工作温度区间。结论 解析模型可以用来方便地计算涂层材料的热

应力和断裂临界温差，从而筛选出热应力最小匹配的涂层材料。C/SiC 复合材料的抗氧化涂层中预制长度大

于 30 m 的微裂纹，可有效提高涂层抗热震性能。 
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Optimal Matching of Anti-oxidation Ceramic  
Coatings with C/SiC Composites 

YANG Yan-long1, ZHANG Kai-feng2, CAO Sheng-zhu2, TANG Fu-ling1, XUE Hong-tao1 

(1.State Key Laboratory of Advanced Processing and Recycling of Non-ferrous Metals, Lanzhou University of Technology, 
Lanzhou 730050, China; 2.State Key Laboratory of Vacuum Technology and Physics, Lanzhou 730000, China) 

ABSTRACT: The work aims to quickly select the anti-oxidation coating materials on the C/SiC composites with the minimum 
interfacial thermal stress. An easy-used analytical model based on the thermal shock calculation model previously used for 
single-layer ceramic materials was established, which could reasonably explain the failure of oxidation resistant coating under 
thermal shock. The thermal stress obtained by the analytical model was verified by the finite element model and the results were 
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consistent. When the crack length was less than 30 μm, the effect of the crack on the interfacial thermal stress of the coating- 
substrate was almost negligible. However, the micro-cracks with the pre-fabrication length over 30 μm or the increase of crack 
density on the coating surface could effectively reduce the coating-substrate interfacial thermal stress and improve the critical 
fracture temperature difference of the coating under service conditions, strengthening the thermal shock resistance of coating 
materials and increasing the service life of coatings. The particular critical fracture temperature difference of the coating- 
substrate system was calculated at different initial temperature by this analytical model and the most dangerous working 
temperature range of the coating-substrate system was predicted. The analytic model can easily calculate thermal stress and 
critical fracture temperature difference of coating materials, thus screening out optimal matching of anti-oxidation coating 
material with C/SiC composites. The crack with pre-fabrication length over 30 m in the anti-oxidation coating material of 
C/SiC composite can effectively improve the thermal shock performance of coating. 
KEY WORDS: finite element; C/SiC composite; thermal shock; coating; interfacial thermal stress 

碳纤维增强碳化硅复合材料（C/SiC）具有抗烧

蚀性能好、密度低、强度高和断裂韧性好等特点，在

航空航天领域具有广阔的应用前景[1-2]。航空航天技

术的发展对 C/SiC 复合材料性能的要求也不断提高。

由于纤维与基体之间的热膨胀不匹配，C/SiC 复合材

料在制备过程中会产生许多空隙和微裂纹[3]。在高温

氧化性环境中，基体和纤维容易发生相互促进的氧化

反应[4-6]，导致 C/SiC 复合材料的性能严重下降，限

制了其在高温下的广泛应用。因此，自 20 世纪 70 年

代以来，为改善 C/SiC 复合材料的抗氧化性能，人们

展开大量研究。目前，制备抗氧化涂层被认为是解决

C/SiC 复合材料高温氧化问题、延长使用寿命的有效

途径[7-8]。 
由 Kingery 的临界应力断裂理论[9]可知，当材料

所受的热应力大于材料的强度时，材料会产生裂纹。

为了在 C/SiC 复合材料表面筛选最适合的抗氧化涂

层材料，必须要得到材料在使用条件下的热应力。涂

层中的热应力分布测试方法主要有 X 射线衍射法、

钻孔法、硬度法、中子衍射法、剥层法、Almen 试验

法、曲率变化法等[10-12]。除两种衍射法是在无损条件

下进行，其他方法均属于有损检测。而两种衍射法的

重复性较差，所以涂层中的热应力分布测试缺乏可靠

的试验方法和标准，目前涂层界面热应力的测试和评

估还是相当困难的，有时甚至是不可能的。理论计算

的模拟方法中，通常采用可信度高但过程复杂的有限

元方法来计算界面热应力，但筛选如此多的涂层材料

和繁杂的部件结构也面临计算量太大的问题。针对这

个问题，本文建立了解析模型来计算材料在使用条件

下的界面热应力。另外，其他研究者[13]对一些可能作

为 C/SiC 复合材料涂层的材料（氮化物、碳化物、硼

化物和硅化物）做了分析，从熔点、氧化性及涂层的

制备方法等方面进行了讨论。然而，材料的物理性能

对环境温度很敏感[14]，当受到较高热应力或温度急剧

变化时，涂层会随时产生裂纹，发生剥蚀失效[15-16]。

在实际应用中，环境温度会不可避免地发生变化，该

研究却忽略了这一因素。 

为解决这些问题，本文在单层陶瓷材料热冲击损

伤模型的基础上[17]，依据涂层的实际受热条件和材料

的热-力-损伤基本原理，建立了不同初始温度下的抗

氧化涂层-基体的热冲击解析模型（如图 1）。采用解

析模型，计算了裂纹长度和裂纹密度对涂层-基体界

面热应力和断裂临界温差的影响。由于有限元计算方

法更为精确，本文采用一种有限元模型（如图 2）验

证解析模型，热应力结果基本一致。最后利用解析模

型计算一系列陶瓷材料与 C/SiC 复合材料匹配的界

面热应力，为设计以 C/SiC 复合材料为基体匹配的涂

层材料种类提供了指导和理论依据。 
 

 
 

图 1  解析模型裂纹涂层-基体结构示意 
Fig.1 Sketch map of analytic model: coating-substrate with 
cracks 

 

 
 

图 2  有限元裂纹涂层-基体结构模型 
Fig.2 Finite element model: coating-substrate with cracks 
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1  计算模型 

1.1  结构模型 

在工程应用中，基体的厚度远远大于涂层与过渡

层的总和，因此三层材料可以看作涂层通过过渡层粘

附在半无限大平板基体上。在一般的热载荷条件下，

忽略过渡层，两层系统可以大大简化为平面应力应变

问题[18]。建立了不同初始温度下的抗氧化涂层-基体的

热冲击解析模型（图 1），还利用 COMSOL Multiphysics
软件，建立涂层-基体的有限元模型（图 2），以对比

和验证解析模型的结果。基体与涂层材料的性能参数

见表 1。在涂层表面沿 y 轴方向预制裂纹长度为 l，
裂纹间距 a=250 µm（假设在 250×250×250 µm3 的体

积内有 1 条裂纹，则裂纹密度 N=6.4×1010 m−3），涂

层厚度 hc 为 500 µm，基体厚度 hs 为 3000 µm，涂层

基体厚度比 =hc/hs=1/6，模型宽度设为 8000 µm，长

度设定无限。 

1.2  涂层-基体的热损伤解析模型理论推导 

为了解释陶瓷材料热冲击损伤，李卫国等[17]建立
了半无限大单层材料的热损伤模型。该模型通过第二
抗热震参数引入热冲击断裂临界温差，建立了半无限
大单层陶瓷材料热冲击断裂临界温差随初始温度的
关系。本文的解析模型考虑了抗氧化涂层在服役环境
中剧烈的温度变化，材料内外热膨胀不匹配引起的热
应力使涂层产生裂纹失效的情况。基于 Kingery 的临
界应力断裂理论[9]：当温度骤变（Δt）引起的热冲击
应力超过材料的固有强度时，则发生涂层的瞬时断
裂。如图 1 所示，模型中涂层内裂纹是均匀随机分布
的，并且裂纹空间分布也是随机的，符合裂纹在脆性
固体中的实际分布状态。 

 
表 1  HfB2 陶瓷涂层与 C/SiC 复合材料的性能参数[19-20] 

Tab.1 Performance parameters of HfB2 ceramic coating and C/SiC composite[19-20] 

Material HfB2 C/SiC 
E(t)/GPa See Eq.(2) 270−t×0.2×exp(−1800/t) 
E0/GPa 440  
ν 0.12 0.25 
C(t)/(cal·mol−1) 73+7.8×10−3(t+273.15)−2.3×106×(t+273.15) 58+2.4×t+8.5×10−4×t−2(20~450 ℃) 

725−1.2×t(450~700 ℃) 
KIC/(MPa·m1/2) 3.7  
ρ/(kg·m−3) 7231−0.092×t−4.5×10−5×t2(20~1227 ℃) 2000−1.8×10−4×t(20~1400 ℃) 
k/(W·m−1·℃−1) 77 10 
α/℃−1 −4.8×10−6+2.266×10−9t 5×10−8 

 
假设单一涂层内各向应力状态相同，即沿基体表

面均匀分布，在 xy 平面上各向应力相同，在垂直与

基体表面方向上（z 向）无应力，基体无塑性变形，

在以上条件下建立了半无限大双层陶瓷涂层-基体的

热冲击损伤模型。计算得到涂层表面的温度瞬时增加

Δt，涂层-基体界面引起的热应力可以表示为[21]： 

   
s c

H 2 2
s c c s1 1

E E t
E E




  
 


  

 (1) 

其中，厚度比 =hc/hs，Ei 杨氏模量，hi 为厚度，
* *
s c     ，  * 2

i i i1    ，  为热膨胀系数之

差，vi 为泊松比，下标 i 取 c 和 s，分别表示涂层和

基体。 
陶瓷材料的杨氏模量和温度的关系可以表达如

下[22]： 

 
m m

0 m m( ) e e
t t
t tE t E At B t Dt t Dt

 
       (2) 

其中 E0 为 0 ℃无裂纹时材料的杨氏模量；A、B、

D 分别为材料的常数，分别为 2.54、1.9、0.363；tm

为材料的熔点。当裂纹均匀分布在陶瓷材料中时，杨

氏模量可以用如下公式表示[23]： 

  12 3

0

16 1
( , ) 1

3

Nl
E N l E




 
  
 
 

 (3) 

式（3）中，l 为裂纹半长，N 为裂纹密度。忽略

裂纹对泊松比的影响，结合考虑裂纹和温度对陶瓷杨

氏模量的影响，得到如下公式： 

  12 316 1
( , , ) ( ) 1

3

Nl
E t N l E t




 
  
 
 

 (4) 

式（4）中，E(t)为与温度相关的材料的杨氏模量，

具体见公式（2）。将式（4）代入式（1），可以得到

温度和裂纹对涂层与基体界面热应力的影响： 

     

s
1 12 3

c2 2
s c s

16 1
1 ( ) 1 1

3

E t

Nl
E E t





  



 
 

            

 

  12 3
c16 1

( ) 1
3

Nl
E t


         

 (5) 

基于临界应力断裂理论[9]，当热冲击引起的热应
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力超过材料的强度时，涂层产生裂纹，进而引起机械

剥蚀。考虑到材料在不同初始温度 t 下产生裂纹和断

裂的温度（临界断裂温度 t'）不同，断裂临界温差 Δtc

表示材料临界断裂温度 t'与初始温度 t 之差。对式（1）
进行转化，得到式（6），为涂层在服役温度下的热冲

击断裂临界温差： 

    2 2
s c c s f

s c

1 1 ( , , )E E t N l
t

E E

   



  
 


 (6) 

温度及材料损伤对材料强度的影响，利用式（7）
热-损伤强度模型表示[24]： 

f 0
f th 0 th( , , ) ( ) /t N l t      

  m

1/2
2
IC 0

2
0

( , , ) ( )d1
( )d2 1

t

t

K E t N l C t t
C t tE l

        
 (7) 

0
th 为参考温度下材料的初始强度， th ( )t 为与温

度相关的材料断裂强度， f
0 为参考温度下材料的断

裂强度。C(t)为恒压热容，KIC 为断裂韧性，E(t,N,l)
为与温度和损伤相关的材料的杨氏模量（式（4））。 

基于脆性材料在不同温度下断裂的主要机制不

同：室温下，破坏主要表现为已有裂纹的突然扩展；

高温下，表现为广泛分布的显微结构损伤的积累过

程。假设高温下的损伤仅为裂纹的积累，为了讨论不

同的温度状态下材料中裂纹密度的影响，假设裂纹形

核随温度的关系如式（8）所示[24-25]。 

 0 0( ) / aN t N t t  (8) 
N0 为裂纹初始密度，a 为微裂纹密度随温度变化

的材料参数，假设 a=0.7[24-25]。将式（4）、（7）、（8）
代入式（6），得到式（9），表示在考虑温度和损伤情

况下的断裂临界温差。 
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
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
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  m

1/2
2
IC 0

2
0

( , , ) ( )d1
( )d2 1

t

t

K E t N l C t t
C t tE l

        
 (9) 

2  结果及分析 

2.1  裂纹长度对涂层-基体界面应力的影响 

建立有限元模型验证上述解析模型。有限元模型

的建立过程复杂，计算量大，但计算结果相当可靠。

下面以 HfB2-C/SiC 复合材料体系为例，用两种模型

探讨升温条件下裂纹状态（裂纹密度、平均裂纹长度）

对涂层-基体界面热应力的影响，并比较分析两种模

型的结果。 
图 3 是利用有限元建立的涂层-基体（裂纹密度

N0=6.4×1010 m−3）在初始温度为 700 ℃、升温 300 ℃、

时间为 4 ms（此时界面热应力达到平衡）时，即涂层

表面温度达到 1000 ℃时，HfB2-C/SiC 复合材料的界

面热应力。研究发现，边缘部分热应力较高，中间区

域应力较低，这也恰好解释了实验中当涂层-基体在

热震条件下，边缘区域涂层容易脱落，而中间区域可

能仅仅只产生裂纹。文献[26]描述了样品边缘区域涂层

脱落、中间区域产生裂纹的实验现象。为了与半无限

大涂层-基体解析模型对照，建立了涂层宽度为 50 mm
的有限元模型，与涂层宽度为 8000 µm 的有限元模型

比较，发现两模型横坐标 0 处（中心处）对应的界面

热应力相同，区别仅仅是涂层宽度为 50 mm 时的区

域变大。因此为了减小计算区域，缩短计算时长，在

后续热应力研究过程中，仅讨论有限元模型横坐标为

0 的中心区域的涂层-基体界面热应力。 
 

 
 

图 3  有限元模型计算的裂纹密度相同、裂纹长度不同时

的界面热应力 
Fig.3 Interfacial thermal stress calculated by the finite 
element model under the same crack density and different 
crack length 

 
在同样的实验条件下，由解析模型（公式（5））

计算得到界面热应力结果，如图 4 所示。对比图 3 与

图 4 两种模型的结果可以看出，裂纹长度在 0~30 µm
时，裂纹长度对中心区域界面热应力影响很小，这说

明较短的裂纹对提高材料的韧性有限，材料不易发生

形变，不易于应力释放；而裂纹长度超过 30 µm 时，

随着裂纹长度的增大，界面热应力减小，因此较长微

裂纹可以提高材料的韧性，对材料性能的影响是不可

忽略的。工程应用中也出现了类似的报道[27]。 
对比图 3 和图 4，还得到两种模型的涂层裂纹长

度与界面热应力的定量关系，如图 4 插图所示。发现

两种模型计算得到的界面热应力都在 1.2 GPa 左右，

随裂纹长度的增加，界面热应力都有不同程度的降

低。解析模型得出的结果比有限元方法得到的略大，

这可能因为在解析模型中假设的裂纹分布角度、位置

是随机的，而有限元模型中裂纹的分布是有序的、周
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期性的，随着裂纹长度的增加，裂纹的分布状态对材

料热应力的影响增加。因此，解析模型的结果具有统

计性，更能反映工程应用中涂层中裂纹的实际平均分

布状态。 
图 4 显示，随着初始温度的升高，界面热应力先

升高后下降，这是由于热冲击初始温度较低时，涂层

材料的弹性模量高，界面热应力随着初始温度升高而

升高，直到初始温度升高到 800 ℃时，涂层材料韧

性增强，杨氏模量降低，导致界面热应力开始下降。

通过以上分析，验证了解析模型的可靠性。 
 

 
 

图 4  解析模型计算的裂纹密度相同、裂纹长度不同时的

界面热应力 
Fig.4 Interfacial thermal stress calculated by the analytical 
model under the same crack density and different crack  
length 

 

2.2  裂纹密度对热应力的影响 

图 5 为升温条件下，HfB2 涂层预制不同密度的

长度为 40 µm 的裂纹，采用解析模型（方程（5））得

到的裂纹密度与涂层-基体界面热应力关系。在一定

范围内，裂纹密度越大，界面热应力越小。较高的裂

纹密度可以提高材料的韧性和抗热震性能[16,27-28]，从

而降低涂层应力失配。在热冲击条件下，裂纹的扩展

对热应力具有一定的释放作用，涂层中的高密度裂纹 
 

 
 

图 5  解析模型得到的裂纹长度相同、裂纹密度不同时的

热应力 
Fig.5 Thermal stress obtained by the analytical model under 
the same crack length and different crack density 

可以提供更多的扩展路径，裂纹扩展的能量释放率更

大，因此提高裂纹密度对于改善材料的热冲击性能具

有重要作用。 

2.3  裂纹密度和长度对断裂临界温差的影响 

图 6 和图 7 是在升温条件下，利用解析模型（方

程（9））得到的断裂临界温差随热冲击初始温度的变

化情况。断裂临界温差表现出随初始温度的升高而先

减小后上升的趋势，主要原因是随着材料温度的升

高，脆性材料裂纹的形核、扩展和合并的方式不一样。

从图 6 和图 7 都可以发现，高温下裂纹密度和裂纹长

度对断裂临界温差的影响要比低温下大，主要因为材

料室温下破坏是由于已存在的裂纹突然发生扩展所

致，而高温破坏是广泛分布的材料组织损伤的累积过

程。由图 6 可知，当涂层材料无裂纹时，断裂临界温

差最低，很容易在热冲击过程中发生断裂；随着裂纹

密度的增加，断裂临界温差有很大的提高，因为高密

度裂纹可以提供更多的扩展路径，裂纹在扩展过程中 
 

 
 

图 6  解析模型得到的裂纹长度相同、裂纹密度不同时的

断裂临界温差 
Fig.6 Critical fracture temperature difference obtained by the 
analytical model under the same crack length and different 
crack density 

 

 
 

图 7  解析模型得到的裂纹密度相同、裂纹长度不同时的

断裂临界温差 
Fig.7 Critical fracture temperature difference obtained by the 
analytical model under the same crack density and different 
crack length 
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会与不同扩展趋势的裂纹相遇而产生阻碍，因此高裂

纹密度对于提高热冲击性能有重要的作用[29]。 
图 7 表明，裂纹长度在 10~30 µm 情况下，裂纹

长度对断裂临界温差影响很小，可能是较短的微裂纹

在与正在扩展的主裂纹相遇时，较低的总表面能无法

较大改变裂纹的扩展路径。然而裂纹长度超过 30 µm
时，可以较大程度地改变主裂纹的扩展路径，新形成

的裂纹表面降低了热弹性应变能，甚至使主裂纹停止

扩展。因此，增加裂纹长度，也可以有效提高断裂临

界温差[27]。通过图 6 和图 7 可以发现，HfB2-SiC 复合

材料应用在环境温度为 1100 ℃的条件下，涂层材料

的强度及断裂应变较低，加速了裂纹的形成及扩展，

断裂临界温差最小，也就是说当环境温度为 1100 ℃
时，环境温度突然改变，涂层很容易产生扩展裂纹，

导致失效。在工程应用中，应该特别注意该温度条件

下的温度变化，也可以为涂层预制适量的裂纹，以此

延长涂层的使用寿命。 

2.4  筛选与 C/SiC 复合材料热应力最小匹

配的涂层材料 

以热应力为定量指标，利用解析模型很容易系统

计算陶瓷涂层材料 ZrB2、HfB2、TiB2、B4C、SiC、

ZrC、TiC、HfC、BeO、HfO2、ZrO2、Al2O3、ThO2、

AlN 和 Si3N4 与 C/SiC 复合材料的匹配性。根据热应

力断裂理论，选择与 C/SiC 复合材料搭配的热应力最

小的材料。因为 C/SiC 复合材料在高温下，O2 和 H2O
等氧化性分子很容易穿过裂纹，与 C/SiC 复合材料反

应，因此假定候选的涂层材料无裂纹。涂层材料的性

能参数来源于文献[18-20,30-34]。 
采用解析模型得到图 8，可知 ZrO2 与 C/SiC 复合

材料匹配时表现出最低热应力，大量的实验结果也表

明 ZrO2 具有较小的热膨胀系数和杨氏模量，这个结

果可以为工程应用提供指导。并且图 8 中筛选出的次

最优的涂层匹配材料是 HfO2，ZrO2 和 HfO2 涂层具有

较小的热应力，相同条件下能较好地保护碳基材料， 
 

 
 

图 8  以 C/SiC 复合材料为基体的不同涂层材料热应力对比 
Fig.8 Comparison of thermal stress of different coating 

materials on C/SiC composites 

这在文献[35-36]中也有提及。 
应该说明的是，上述抗氧化涂层材料种类众多，

实际应用中部件的结构更加复杂，实验代价高昂。如

果采用有限元计算筛选优秀的抗氧化涂层材料，商业

应用必须要有昂贵的仿真计算平台以及软件使用版

权，必须是经验丰富的工程师才可以进行建模计算，

并且由于涂层较薄导致网格划分得很细，计算过程耗

时较多。本文中的解析模型使用简便，物理意义明确，

结果相对可靠，计算量很小，对使用者的要求少，还

可以用来考察其他层状材料的热冲击性能，有利于推

广使用，这是其优势所在。 

3  结论 

1）在单层涂层材料热冲击模型的基础上建立了

涂层-基体材料复合体系的热冲击解析模型，并用有

限元模型对其加以验证。相比有限元模型，这种解析

模型可以更方便地计算涂层材料的热应力和断裂临

界温差，从而筛选出热应力最小匹配的涂层材料。 
2）在抗氧化涂层中预制长度大于 30 µm 或适量

密度的微裂纹，有助于提高抗氧化涂层的最低断裂临

界温差，降低体系温度变化时的涂层损伤，改善抗氧

化涂层的热冲击性能。 
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