
第 32 卷 第 5 期 无 机 材 料 学 报 Vol. 32 No. 5 
2017 年 5 月 Journal of Inorganic Materials May, 2017 

 

                                                    

收稿日期: 2016-06-16; 收到修改稿日期: 2016-08-30 
基金项目: 特种环境复合材料技术国防科技重点实验室开放基金(9140C490208140C49003) 

Key Laboratory Opening Funding of Key Laboratory of Science and Technology on Advanced Composites 
(9140C490208140C49003) 

作者简介: 何 飞(1978–), 男, 副教授. E-mail: hefei@hit.edu.cn 
通讯作者: 赫晓东, 教授. E-mail: hexd@hit.edu.cn 

文章编号: 1000-324X(2017)05-0449-10 DOI: 10.15541/jim20160380 

具有气凝胶结构特征的 C/SiO2 和 C/SiC 复合材料研究进展 
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(哈尔滨工业大学 1. 特种环境复合材料技术国防科技重点实验室; 2. 复合材料与结构研究所, 哈尔滨 150080) 

摘 要: 具有气凝胶结构特征的 C/SiO2 和 C/SiC 复合材料因其多样的结构存在形式和多孔、轻质、耐高温等特性, 在

高温隔热、吸附、催化、储氢、光电等多种领域具有广泛的应用前景和研究价值。依据硅源与碳源的不同引入方

式, 本文综述了采用共聚法、浸入法和聚合物先驱体热解法制备的具有气凝胶结构特征的 C/SiO2 和 C/SiC 复合材

料的研究现状。借助碳材料与 SiO2 两者间的相对存在形式, 探讨了这三种工艺方法制备 C/SiO2 和 C/SiC 复合材料

的工艺特点, 分析了材料所呈现的组织结构特征、合成机理和性能特点, 并对其潜在的应用前景进行了展望。硅与

碳之间多样的复合方式使 C/SiO2 和 C/SiC 复合材料呈现出多样的材料特征和特性, 为相关研究开辟了新的方向。 
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Abstract: C/SiO2 and C/SiC composites featuring the structures of aerogels possess diverse structural characteris-

tics. Due to their unique properties, such as porosity, low density and high temperature resistance, C/SiO2 and C/SiC 

composites can be widely applied in the fields including high temperature thermal insulation, absorption, catalysis, 

hydrogen storage, and photoelectricity. In this paper, an overview of the literature is presented on C/SiO2 and C/SiC 

composites featuring aerogel structures. According to the introducing methods of silicon and carbon sources, these 

composites can usually be synthesized by three methods: co-polymerization, impregnation and polymeric precursor 

pyrolysis. The technological characteristics of the three methods are discussed in accordance with relative exis-

tence between carbon and silica. Meanwhile, the characteristics of microstructures, crosslinking mechanisms and 

the physical properties are analyzed. Some researchful proposals for further developments are proposed. In our 

opinions, the diverse methods of compositing carbon and silicon result in various characteristics and properties 

of C/SiO2 and C/SiC composites, which expands relevant research fields. 
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气凝胶是一类由纳米颗粒构成并呈现三维网络 骨架结构的多孔固体材料[1]。由于构成骨架的固体
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颗粒和孔隙结构均为纳米量级, 因而这一独特结构

使气凝胶呈现出如低密度、高孔隙率、高比表面积、

低热导率、高透过率和高吸附率等特征和性能, 并

可作为光学传感器、隔热材料、隔声材料、催化剂

及载体、吸附剂、电极材料和惯性约束聚变靶材等

使用, 具有广泛的应用前景[1-8]。 

除了单组份气凝胶材料以外, 双元或多元气凝

胶则是结合不同组分间的优点形成具有新特性的复

合气凝胶材料。其中, C/SiO2 复合气凝胶材料是研究

较多并具有丰富复合结构形式的一类材料。根据应

用背景的不同, 该复合材料可在保持某一组元特性

的同时, 通过引入另一组元提高单一组元材料的性

能。比如, 在 SiO2 气凝胶中引入碳源作为红外遮光

剂, 可以提高SiO2气凝胶的抗辐射能力[9]; 在活性炭

中引入 SiO2 气凝胶可以提高材料的吸附率[10]等等。

若对 C/SiO2 复合气凝胶材料进行高温烧结, 经碳热

还原(carbothermal reduction)反应, 可转化为 C/SiC

复合材料[11]或 SiC 单体材料[12]。基于此方法获得的

具有气凝胶结构特征的 SiC 材料, 除保持 SiC 本身

的高硬度、高抗热震能力、高热导率、高热稳定性

等特点外, 还具有高孔隙率、高比表面积等多孔材

料的特征, 因而可在结构陶瓷、催化剂载体和过滤

器等领域得以应用[12-13]。 

通常, 基于溶胶–凝胶法制备的 C/SiO2 和 C/SiC

复合材料具有气凝胶材料的结构特征。碳化前, 借

助于均匀分布的单元或双元溶胶胶体颗粒实现硅元

素与碳元素的复合。一般而言, SiO2 常以有机硅氧

烷为先驱体经水解缩聚后形成的 SiO2 溶胶方式引

入。而对于碳源的引入, 由于碳材料的多样性, 如催

化丝状碳(catalytic filamentous carbon, CFC)、Sibunit

碳、颗粒状碳黑 (granular carbon black)、活性炭

(activated carbon)、碳编织体(carbon weave)、碳毡

(carbon felt)[14]以及由有机聚合物提供的碳源[15]等, 

碳的引入呈现出复杂的形式。根据硅源与碳源引入

方式的不同, 本文将基于溶胶–凝胶法制备的具有气

凝胶材料结构特征的 C/SiO2 和 C/SiC 复合材料的制

备方式主要分为三类, 即共聚法(co-polymerization)、

浸入法(impregnation)和聚合物先驱体热解法(polymeric 

precursors pyrolysis)。 

1  共聚法 

共聚法是指硅源和碳源分别以 SiO2 溶胶和有

机溶胶的形式引入, 经均匀混合、凝胶和干燥后, 形

成有机-SiO2 气凝胶, 再经高温烧结获得 C/SiO2 和

C/SiC 复合材料。该方法通常采用有机硅氧烷醇盐

为先驱体配制 SiO2 溶胶, 而碳源通常以间苯二酚

(resorcinol, R)和甲醛(formaldehyde, F)聚合物先驱

体的形式引入, 经水解和缩聚后形成间苯二酚–甲

醛(resorcinol-formaldehyde, RF)溶胶。凝胶后, 形成

的混合凝胶中有机骨架与 SiO2 骨架相互交叉缠绕, 

但通常这两种网络骨架之间并无化学键连接。由于

RF气凝胶的溶胶–凝胶过程相较于SiO2十分缓慢[16-18], 

因而 RF 与 SiO2 凝胶形成时间的不同往往会在 SiO2

凝胶骨架表面形成 RF 凝胶。为了更好地获得均匀的

RF-SiO2 气凝胶, 通常采用分别溶胶再混合凝胶的方

法制备 RF-SiO2 气凝胶。图 1 给出了 RF-SiO2 气凝胶

的形成过程及其向 SiC 气凝胶的转变示意图[12]。 

 

图 1  RF-SiO2气凝胶的形成过程及其向 SiC 气凝胶的转变示意图[12] 

Fig. 1  Formation of RF-SiO2 aerogel and its transformation to SiC aerogel[12] 
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基于上述考虑, 当采用正硅酸乙酯(tetraethoxysilane, 

TEOS)为先驱体水解得到 SiO2 溶胶, 加入到事先配

制的 RF 溶胶中, 可以获得均匀的混合溶胶。混合溶

胶经凝胶、干燥后获得 RF/SiO2 气凝胶, 随后在惰性

气体保护下热解得到 C/SiO2 气凝胶材料[11-12,19-20]。

TEOS 加入 RF 溶胶能明显缩短体系的凝胶时间, 但

是随着 TEOS 含量的逐渐增加, 气凝胶孔径逐渐减

小, 孔内毛细张力增大, 气凝胶易于开裂[21]。Chen

等[22-23]针对该混合溶胶体系, 采用一步酸催化快速

合成法(one-pot acid-catalyzed rapid synthesis route)

制备了 RF/SiO2 气凝胶。在该方法中 , HCl 取代

Na2CO3 作为酸性催化剂, 可以提高芳香族链亲电

取代(electrophilic aromatic substitution)的活性, 从

而加速芳香族链之间亚甲基桥联的形成 ; 乙腈

(CH3CN)取代乙醇作为溶剂, 为 TEOS 的溶胶–凝胶

过程提供了更加合适的环境, 适合于一步形成 RF/ 

SiO2 体系。这种在 CH3CN 溶剂中采用酸性催化剂

的反应体系可以显著加快 RF 先驱体的反应速率, 

可以将混合体系的凝胶时间由几天缩短至几个小

时。RF/SiO2复合气凝胶材料的孔结构呈现与纯 SiO2

和纯 RF 气凝胶相似的结构特征, 并具有低的热导

率和高的力学行为。图 2 给出了酸催化 RF/SiO2 凝

胶的形成过程[22]。 

为了避免以 TEOS 或正硅酸甲酯(tetramethy 

lorthosilicate, TMOS)为硅源制备 RF/SiO2 气凝胶时

的复杂溶胶–凝胶过程, 进一步减少水解缩聚的时

间, 有研究采用硅烷偶联剂作为硅源一步合成 RF/ 

SiO2 气凝胶[15,24-26]。在该类方法中, 硅烷偶联剂 3-氨

基丙基三乙氧基硅烷[(3-aminopropyl)triethoxysilane, 

APTES]可作为硅源, 直接与R 和 F 混合形成溶胶, 凝

胶并超临界干燥后获得 RF/SiO2 复合气凝胶[15,24-25]。

APTES 含量的增加将减少混合溶胶体系的凝胶时 

 

图 2  酸催化 RF/SiO2凝胶的形成过程示意图[22] 

Fig. 2  Formation of acidcatalyzed RF/SiO2 hybrid gels[22] 

间[24,27]。在该溶胶体系中, APTES 除了作为硅源先

驱体参与水解缩聚反应形成 Si–O–Si 网络结构以外, 

还可作为“内部催化剂(internal catalyst)”促进 R 和

F 之间的缩聚反应。这是由于 APTES 中氨基的水合

作用(hydration of amino groups)在 APTES 水解产物

中形成了环状的分子间氢键, 为反应提供了良好的

通路, 从而加速溶胶–凝胶过程[27]。RF/SiO2 气凝胶

经高温烧结转变成 C/SiO2 气凝胶后(高 APTES 含量

时复合材料的骨架主要由 SiO2 构成; 低 APTES 含

量时骨架则主要由 C 构成[15]), 经 1500℃处理转变

为 SiC 气凝胶后, 在 650℃空气环境下具有良好的

抗氧化能力[25]。以 APTES 和 TEOS 作为混合硅源

先驱体合成的 RF/SiO2 气凝胶, APTES 在促进溶胶–

凝胶反应过程的同时, 还增大了样品的密度。经热

处理后, 由于 APTES 中氨丙基(aminopropyl)基团的

存在, 引起 RF/SiO2 气凝胶有更多的质量损失和体

积收缩[26]。APTES 中的 Si–C 键加速了碳热还原反

应的进行, 导致 α-SiC 的形成[26]。除此以外, 若用

NaOH 溶液将 C/SiO2 气凝胶中的 SiO2 蚀刻去掉, 则

可获得高比表面积的碳气凝胶[28]。 

当热解温度提高至 1200~1500℃, RF/SiO2 气凝

胶或 C/SiO2 气凝胶经碳热还原反应转变为 SiC 或

SiC/C 气凝胶, 总的反应方程如式(1)所示[12,20]:  

SiO2(s)+3C(s)→SiC(s)+2CO(g)      (1) 

在这一过程中, SiC 首先在先驱体表面形核(nuclei), 

随后长大成纳米晶须(nanowhiskers)。其间相互贯穿

孔的存在为气体产物(如 SiO、CO 和 CO2)的扩散提

供了通路, 加速了这一反应的进行[12]。C 与 SiO2 的

比例和 C/SiO2复合材料的致密度是影响 SiC 反应动

力学和最终 SiC 微观结构的重要因素。图 3 给出了

不同结构 SiC 的形成过程示意图[28]。高碳硅比例下, 

介孔 C/SiO2 可形成纳米级纤维状和颗粒状 SiC, 如

图 3(a)所示; 低碳硅比例下, 除形成纳米纤维状和

颗粒状 SiC 以外, 还渗透着少量自由 C, 如图 3(b)

所示。其中, 纤维状和颗粒状 SiC 产物的比例可通

过改变碳硅间的比例并利用 C 的渗透加以调节。高

碳硅比例的致密 C/SiO2可转变为介孔 SiC, 如图 3(c)

所示。这是由于高碳硅比例以及 C/SiO2 和 C 之间界

面结构可以提高碳热还原反应速率, 介孔在为气态

产物提供扩散通道的同时, 也会限制介孔 C/SiO2 材

料中 SiC 的生长[28]。除此以外, 采用低温镁热反应

(low-temperature magnesiothermic reaction)可使

C/SiO2 材料在 700℃的低温下转变成 SiC[23]。通过

碳热还原 RF/SiO2 气凝胶制得的材料是以 β- SiC 为

主体, 并含有少量 α-SiC 的 SiC 或 C/SiC 气凝胶材

料。该材料具有多孔结构和高的比表面积, 并具有 
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图 3  SiC 形成过程示意图[28] 

Fig. 3  Schematic illustration of SiC formation[28] 

 

高硬度、好的抗热震能力、高热导和高稳定性、低

膨胀系数和大的带隙, 可用于增强相、催化剂、高

能和高频电子材料、光电材料、抗辐射材料、氢分

离膜载体和吸波器件等[12]。 

采用共聚法制备 C/SiO2 和 C/SiC 气凝胶, 除了

以R和F的聚合物为先驱体之外, 碳的来源还可能是

间苯三酚-F(Phloroglucinol-Formaldehyde, PF)[29]、可

溶性酚醛树脂(resol)[30]、苯酚-R-F(phenol-resorcinol- 

formaldehyde, PRF)[31]、蔗糖(saccharose)[32]、淀粉

(starch)[33]、石油焦(petroleum coke)[34]、煤沥青(coal 

tar pitch)[35]、酚醛清漆(novolac)[36]等。从经济角度

来看, 以经济衍生物作为碳源可以有效地改善 R 作

为原料时价格高的缺点, 但这种碳源成分较复杂。而

以蔗糖、淀粉、石油焦等作为碳源很难能形成交联的

网络结构, 无法得到高孔隙率的块状气凝胶材料。 

2  浸入法 

浸入法是指将碳材料作为模板或增强相浸入

SiO2 溶胶形成 C/SiO2 复合材料的方法。根据该类材

料的不同应用背景, 所用碳材料可选择碳粉、活性

炭、碳泡沫、碳气凝胶和碳毡等多种形式。正是由

于碳材料存在的多样性, 引起碳与 SiO2 之间多样的

复合存在形式。常见的复合形式主要有: (1)将 SiO2

溶胶浸入以碳材料构成的多孔骨架结构中, SiO2 以

填充孔隙的形式存在; (2)将碳颗粒引入 SiO2 溶胶中, 

待凝胶和干燥后, 实现碳颗粒对 SiO2 基体材料的增

强和改性; (3)SiO2 溶胶包裹碳材料, 实现对碳材料

的改性。碳与 SiO2 之间这种多样的复合形式, 使

C/SiO2 复合材料在电池、储氢、催化、吸附、隔热

等领域具有广泛的应用前景。 

在吸附领域, 活性炭经 SiO2 溶胶改性后, 借助

于 SiO2 气凝胶纳米多孔的结构特性, 可以提高活性

炭材料的比表面积和孔隙率, 进而提高活性炭的吸

附率。Zhou 等[10]将活性炭浸入以 TEOS 和苯基三乙

氧基硅烷(phenyltriethoxysilane, PTES)或甲基三乙

氧基硅烷(methyltriethoxysilane, MTES)为混合先驱

体制备的 SiO2 溶胶中, SiO2 溶胶颗粒原位聚合于碳

材料表面, 获得了 SiO2/活性炭复合材料。该材料的

微观结构上是SiO2气凝胶包裹活性炭颗粒, 且骨架结

构比较松散。依靠表面吸附(surface adsorption)作用, 

将其吸附率从活性炭的 76%提高到 96.5%。该材料可

实现从废水中吸附三硝基甲苯(2,4,6-trinitrotoluene, 

TNT)的作用。同时, 有机硅氧烷先驱体提供的不同疏

水基团对吸附率也有影响。Karnib 等[37]用 APTES 对

SiO2 颗粒进行表面修饰后, 与活性炭在溶液状态下混

合, 经干燥和研磨后, 获得的 SiO2/活性炭复合颗粒对

水溶液中的重金属离子具有很好的吸附效果。 

在隔热领域, 由于碳材料对红外波段具有良好的

吸收特性, 通常引入SiO2气凝胶提高其高温抗辐射能

力。Lu 等[38]将炭黑作为红外遮光剂分散在 SiO2气凝

胶中, 可以明显降低高温辐射热传导。Liu 等[39]将碳

泡沫浸入 SiO2 溶胶中, 凝胶并干燥后形成了碳泡沫/ 

SiO2 气凝胶复合材料。由于碳泡沫表面被 SiO2 气凝

胶覆盖形成核壳结构, 该复合材料的热导率比纯碳

泡沫降低了 41.9 %, 但其压缩强度并没有明显下降。 

在电催化方面, 经 SiO2 修饰的碳载铂催化剂

(carbon-supported platinum catalysts), 其热稳定性和

电催化特性得以提高 , 可用于低温质子交换膜

(proton exchange membrane, PEM)燃料电池的电催

化领域[40]。 

除此以外, 在 SiO2 气凝胶中填充炭粉, 可增强

材料的弹性回复能力, 并保持 SiO2 气凝胶基体的硬

度, 这有助于减小气凝胶在超临界干燥过程中的收

缩[41], 并可获得更高比表面积的 C/SiO2复合材料[42]。

C 和 SiO2 在 C/SiO2 复合材料中的相对分布状态与各

自在溶液中的等电点(isoelectric points, IEPs)有关[43]。

Spassova 等[43]研究发现, 与 SiO2 进行复合时, 如果

不同形态碳材料的 IEPs 高于 SiO2 的 IEPs(pH=2.5), 

则基于静电反应 (electrostatic interaction)形成以

SiO2 为核、C 为壳层的结构形式; 如果碳材料的

IEPs 低于 SiO2 的 IEPs, 则将出现 C 颗粒表面吸附
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Si−OH 的结构形式。经 SiO2 溶胶浸入后的多孔碳材

料(如碳气凝胶), 由于碳骨架表面包裹了一层耐氧

化的 SiO2 凝胶, 可以提高碳材料的热稳定性[44]。同

时, Worsley 等[44]发现将比表面积高达 3000 m2/g 的

碳气凝胶浸入 SiO2 溶胶后, 由于纤细的碳骨架表面

均匀覆盖着一层 SiO2凝胶, 为C与 SiO2之间的充分

化学反应创造了条件。因而, 经 1500℃碳热还原反

应后, C/SiO2 复合气凝胶材料可转化为比表面积达

2000 m2/g 的 SiC 多孔材料。这种方法为形成高比表

面积的金属氧化物、碳化物或氮化物提供了一种好

的研究思路。另外, C/SiO2 复合材料在高温下向 SiC

转变的过程中, 由共聚法获得的 C/SiO2 气凝胶转变

成 SiC 时, 常以纳米晶须状(whiskerlike)而不是颗粒

状(particulate)的形式存在, 但这一晶须状结构通常

并不是理想的 SiC材料形式。为了克服这一问题, 通

常需要在 SiO2 表面包覆 C 的先驱体, 即形成 C 包

SiO2的胶囊式结构, 以确保所有在 SiO2和 C 界面间

产生的气态 SiO 与 C 发生反应, 进而形成颗粒状

SiC 材料[45]。图 4 给出了 SiO2 与 C 界面间 SiC 形成

的过程示意图[45]。 

3  聚合物先驱体热解法 

聚合物先驱体热解法是指以溶胶–凝胶法形成

的有机硅氧烷聚合物凝胶经高温热解转变为 SiCO 

(silicon oxycarbide)或 SiC 材料的方法。SiCO 具有 C

和 O 同时与 Si 相结合的化学结构特征。这一四面体

网络结构可定义为 CxSiO4-x(x=1, 2 或 3)[46]。相较于

O2-仅可提供两个阴离子配位键而言, C 取代 O 后, 

有提供 3 到 4 个阴离子配位的可能性, 这使得 SiCO

比纯 SiO2 具有更高的交联度[47]。基于该方法制备的

SiCO, 常具有耐高温、轻质、耐腐蚀、低热导等性

能特点, 在高温传感器、催化、过滤、电池电极材

料以及高温热防护等领域具有广泛的应用前景。 

 

图 4  SiO2与 C 界面间 SiC 形成的过程示意图[45] 

Fig. 4  Processes of formed silicon carbide at the interface 
between silica and carbon[45] 

采用溶胶–凝胶法合成 SiCO 是一种最佳的制备

方法。为了在这一过程中均匀地引入 Si–C 键, 常以

带有直接与 Si 原子相连烃基的有机硅氧烷作为先

驱体 , 即烃基取代硅氧烷先驱体 (alkyl-substituted 

silicon-alkoxide precursors)[46]。该先驱体的分子式可

表示为 RxSi(OR’)4-x(x 可取 1~3), 其中, R 既可为饱

和烃基(如 CH3、C2H5), 也可为不饱和烃基(如 C6H5); 

R’主要为 CH3 或 C2H5
[48]。在溶胶–凝胶过程中, 与

Si 直接相连的 R 并不参与水解, 因而可保留在以

Si–O–Si 为主体构成的网络结构中。R 中含有的碳

链长短和数量, 将决定 SiCO 中 Si–C 键的数量, 因

此, 先驱体的分子组成是影响 SiCO 最终构成的最

直接因素。有研究表明[49], 凝胶中 C 含量会随着 R 基

团中碳链长度的增加而呈比例增加。但是, 热解后保

留的 C 含量与先驱体或凝胶中存在的碳链长度并无

明确比例关系。随着 R 基团中 C 含量的降低, C–Si–O

键所占比例将增加。热解后, 只有直接与 Si 原子相连

的 C 原子才可以 SiCO 的形式保留在材料中, 而其他

C 原子则以自由 C 的形式存在于材料中。 

通常, 烃基取代硅氧烷先驱体在水解缩聚过程

中, 由于不可水解 R 基团的存在, 往往对硅烷醇的

缩聚造成阻碍, 从而使其难以凝胶。因此, 在溶胶–

凝胶阶段常借助易于水解缩聚的四烷氧基硅烷(如

TMOS、TEOS)构成交联网络结构。Babonneau 等[50]

采用二甲基二乙氧基硅烷 (dimethyldiethoxysilane, 

DEDMS)和 TEOS 作为双先驱体, 经水解缩聚后形

成了 Si–C–O 凝胶体系。29Si 核磁共振(nuclear magnetic 

resonance, NMR)证明这两种双先驱体之间发生了共聚

合化作用, 并存在两类凝胶单元, 即源于DEDMS构成

的(CH3)2Si(O0.5)2 和源于 TEOS 构成的 Si(O0.5)4。Liu

等[42]采用苯基三甲氧基硅烷(phenyltrimethoxysilane, 

PhTMS)和 TMOS 作为双先驱体制备的凝胶体系由

O3/2-Si-C6H5 和 1/2O-Si-O1/2 凝胶单元构成。随着

PhTMS 含量的增加, 孔大小、孔体积和比表面积均

下降, 经 1000℃热解后, 获得的 SiCO 仍旧保持 

581 m2/g 的高比表面积。Feng 等[51]以 TEOS 和聚二

甲基硅氧烷(polydimethylsiloxane, PDMS)为双先驱

体, 经溶胶–凝胶、超临界干燥和 1200℃热解后得到

块状 SiCO 气凝胶单体。该材料呈非晶态, 其网络结

构可在 1100℃下保持稳定, 当温度达到 1200℃, 非

晶态中逐渐开始出现晶相, 而此时仅有 1.65%的质

量损失, 可见该材料具有很高的热稳定性。另外, 该

材料的密度为 0.3 g/cm3, 热导率仅为 0.027 W/(m·K), 

可作为一种高温隔热材料使用。 

为了最大程度的保留 Si–C键, 减少自由 C的含
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量, 可选用含有 Si–H 基团的有机硅氧烷作为先驱体。

有机硅氧烷先驱体中含有Si–H基团, 在减少Si–O键数

量的同时, 还会引起 Si–H 与 Si–CxHy 之间的反应, 生

成以≡Si–CH2–Si≡键合形式的网络聚合结构。Singh

等 [48] 以甲基二甲氧基硅烷 (methyldimethoxysilane, 

MDMS)和 TEOS 为双先驱体, 在酸性条件下水解和缩

聚后, 得到了多孔 SiCO 凝胶。基于溶解–再沉淀机制

(dissolution-reprecipitation mechanism), 经氨水老化处

理, 可实现凝胶孔结构的调节。研究表明, 氨水老化处

理后, 凝胶中的(CH3)HSiO2 结构将转变为(CH3)SiO3; 

经高温热解后, 相较于未经氨水老化处理的凝胶来

说, 结构中存在更少量的 CSiO3 和 C2SiO2。Si–H 键

的存在将通过与 Si–CH3 反应生成≡Si–CH2–Si≡键

合形式, 进而增加 SiCO 的含量。因此, 在凝胶中需

要保留更多的 Si–H 键。 

除此以外 , 为了克服硅氧烷聚合物先驱体热

解时的高致密倾向, 多孔 SiCO 气凝胶型材料逐渐

成为研究中的热点。该研究目前主要通过选用[52-58]

或合成 [59]不同类型的硅氧烷先驱体 , 经溶胶–凝

胶、干燥以及高温裂解后, 制备具有多孔结构特征

的 SiCO。表 1 总结了以不同硅氧烷先驱体合成

SiCO 的孔结构参数, 从中可以看到, SiCO 的比表

面积和孔体积往往随着裂解温度的升高而降低 , 

密度则随着裂解温度的升高而增大。这与高温裂解

造成材料收缩和致密化有关。另外, 有研究表明, 

在 400~600℃, 由于热分配反应(thermal redistribu-

tion reactions)存在气体释放过程, 往往形成新的临

时微孔, 进而提高比表面积和孔体积[53,58]。温度继

续升高后, 新的交联反应引起孔隙收缩, 造成孔结

构参数降低[53]。 
 

表 1  不同硅氧烷先驱体制备的 SiCO 结构参数比较 

Table 1  Porous parameters of SiCO prepared by different siloxane precursors 

Precursors 
Temperature/ 

℃ 
Density/ 

(gcm–3) 
Ratio of porosity/

% 
specific surface 

area/(m2g–1) 

Pore volume/ 

(cm3g–1) 
Average pore 

size/nm 

PhTMS+TMOS 
(molar ratio=1:4)[42] 

as-prepared 
1000 

0.48 
0.58 

– 
987 
581 

– 
2.8 
2.5 

TEOS+PDMS[51] 1200 0.30 – 198.04 0.684 5.6 

MDMS+TEOS 
(molar ratio=1:1)[46] 

as-prepared 
800 

– – 
425.5 
275.0 

1.87 
– 

17.59 
– 

BTEE[52] 
as-prepared 

1000 
– – 

1022 
69 

0.53 
0.02 

– 

BTME[52] 
as-prepared 

1000 
– – 

867 
735 

0.74 
0.36 

– 

TEOS+TBOT+PDMS[53] 

as-prepared 
400 
600 
800 

1000 

– – 

1.1 
300.1 
515.2 
283.1 

1.4 

1.7 
2.8 
2.7 
1.7 
1.1 

– 

BTEBP[13] 

300 
1300 
1400 
1500 

0.264 
0.260 
0.265 
0.266 

83 
91 
91 
91 

1190 
1050 
818 
796 

0.916 
0.802 
0.703 
0.639 

– 

MTMS+GPYMS[54] 

as-prepared 
1000 

as-prepared 
1000 

0.31 
0.61 
0.18 
0.49 

78 
– 

87 
– 

464 
207 
618 
150 

1.24 
0.98 
1.07 
0.52 

11 
18 
7 

14 

PHMS[55] 
as-prepared 

1000 
– – 

227 
180 

1.37 
1.09 

52 
24 

MTES[56] 
as-prepared 

1000 
– – 

727 
168 

1.47 
0.80 

8.0 
18.5 

PDMS+TrEOS[57] 
as-prepared 

1100 
– 

59–69 
1.6 

405-583 
109 

– 
3.2–5.0 

<2 

MDES+TrEOS[58] 
as-prepared 

1000 
–  

88±2 
50±1 

0.45±0.02 
0.31±0.02 

– 

Note: BTEE: 1,2-Bis(triethoxysilyl)ethane; BTME: 1,2-bis(trimethoxysilyl)ethane; TBOT: tetrabutyl orthotitanate; BTEBP: 4,4’-bis (triethox-
ysilyl)-1,1’-biphenyl; MTMS: methyltrimethoxysilane; GPTMS: 3-(2,3-epoxypropoxy) propyltrimethoxysilane; PHMS: polyhydridomethyl siloxane; 
MDES: methyldiethoxysilane; TrEOS: triethoxysilane 
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高温热解后, Si、O 和 C 三种元素间的化学构成

和分布是 SiCO 研究中的重要方面。由于热解过程

常伴随着剧烈的化学反应和材料收缩, 获得的 SiCO

致密性往往较高。在热解过程中, 温度高于 300℃时, 

Si–C 键开始断裂, 并逐渐向 Si–O 键转变。SiO2

网络结构中存在的 Si–C 键一直可保持到 900℃[50]。

经 800℃~1000℃高温热解后, SiCO 主要由具有自

由网络形式的 Si–O 键和 Si–C 键构成, 其形式为不

同比例的 SiC4、SiOC3、SiO2C2、SiO3C 和 SiO4, 并

且含有一定量的自由 C。这一复合成分常可表示为: 

SiCxO2(1-x)+yCfree
[60-61]。当热解温度高于 1000℃~1200℃

后, SiCO 将发生相变, 形成 SiC、C(turbostratic)和

SiO2(cristobalite)三相的平衡。在这一相变过程中, 

非晶 SiC 和 C 出现在非晶 SiO2 或 SiCO 基体中[60]。

热解温度高于 1300℃时, SiO2 在碳热还原作用下再

次生成 Si–C 键 , 达到 1500℃后 , 可获得晶态

SiC[50]。Bréquel 等[61]为了研究不同化学计量比下

SiC 和 SiO2 复合材料的高温晶化行为, 通过改变双

先驱体 MDES 和 TrEOS 两者间的相对含量, 设计了

三种凝胶配比, 即满足 SiCO 化学计量的配比、富碳

配比和富硅配比。研究表明, 高 C 含量下, SiCO 易

于转变为 β-SiC 晶体; 低 C 含量下, 易于获得大尺寸

晶粒。C 的存在将阻碍 SiC 晶核与 SiCO 相之间的反

应, 因而 C 富集区域内 SiCO 转变为 SiC 的速率变缓。

除此以外, SiCO 中 SiO2 相的高温稳定性也能得以提

高[61]。造成这一现象的原因可能是 SiO2 结构中残余

Si–C 键可以阻碍 SiO2 结构的晶化重组, 并且由于

SiO2团簇的尺寸太小, 难以形成连续的 SiO2基体。通

常, 先驱体中与 Si 直接相连的烃基类型决定了自由 C

的含量[62]。饱和烃基基团通常形成适量的自由 C, 不

饱和烃基基团易于形成更高含量的自由 C。当 C 含

量足够高, 由于碳热还原反应的作用, 将使 SiO2 转

变为 SiC, 同时释放 CO。 

经热解法制备的SiCO比SiO2具有更高的力学、

热学和化学稳定性[46]。在 SiCO 中, C 以自由碳或以

与 Si 连接形成 SiC4-xOx 和 SiC4 基团的形式存在。相

比于硅氧间只能形成二氧连接, 硅碳间最多的四碳

连接形式则可形成更为坚固的刚性骨架, 从而提高

SiCO 的模量、硬度、粘度、密度和玻璃转化温度。

当体系中的自由 C 含量逐渐升高时, SiCO 的弹性模

量、弯曲强度、维氏硬度都会出现明显增加[63-65]。

表 2比较了 SiCO和玻璃态 SiO2之间的物理特性[64]。

在化学稳定性方面, SiCO 经历如碱性条件或 HF 的

腐蚀后, 由于其中的 Si–C键可经受更高的亲核攻击

(nucleophilic attack), 具有更高的无序和交联度, 并

且与 Si 原子相连的 C 和自由 C 均可对腐蚀反应起阻

碍作用, 因而比 SiO2 表现出更好的化学稳定性[60]。

针对多孔 SiCO 的传热问题, Qiu 等[66]建立了一种描

述其热传递的立方阵列交叉纳米球模型(cubic array 

of an intersecting nano-spheres model), 并发展了预

测有效热导率的理论公式。结果表明, 多孔 SiCO 室

温下的有效热导率在 0.041~0.078 W/(m·K)之间, 该

数值主要与 SiCO 固相体积分数以及相邻颗粒间接

触长度(a)与颗粒直径(d)的比值 a/d 有关。图 5 给出

了该研究中建立的多孔 SiCO 陶瓷的几何结构和热

传递分析模型[66]。 

4  结束语 

基于溶胶–凝胶法, 将具有多种存在形式的碳

材料与 SiO2 进行复合, 可形成具有不同气凝胶结构

特征的 C/SiO2 复合材料, 随后经高温碳热反应可转

变为 C/SiC 复合材料。这种具有气凝胶结构特征的

复合材料呈现出新的特性: C/SiO2 复合材料具有轻

质、热稳定性高、吸附率高、抗高温辐射、高电催

化活性等特性; C/SiC 复合材料在继承 C/SiO2 复合材

料上述特性的同时, 还具有 SiC 材料自身的高硬度、

高抗热震能力、高热稳定性等特点。碳材料与 SiO2

之间的相对存在形式, 是决定该类复合材料性能的

关键, 因而应该进一步关注: (1)改变碳源与硅源的引

入方式, 借助两者各自呈现的特殊结构特征, 丰富

其复合形式, 从而拓展复合材料的应用范围; (2)深

入探讨制备过程中的反应机理, 研究碳/硅间的相互

作用对复合材料形成的影响机制; (3)拓展气凝胶型

多孔材料, 尤其是耐高温多孔材料的构成方法, 为

其他类型材料的研究提供一种好的研究思路。 

 

图 5  多孔 SiCO 陶瓷的几何结构和热传递分析模型[66] 

Fig. 5  Geometric structure and heat transfer analysis of ma-
cro-porous SiCO ceramics[66] 
(a) Cubic array of intersecting spherical structure; (b) Heat transfer in 
two contact spherical particles; (c) Heat transfer in sphere-gas-sphere 
structure 



456 无 机 材 料 学 报 第 32 卷 
 
 
 

 

表 2  SiCO 和玻璃态 SiO2 之间的物理特性 

Table 2  Properties of SiCO glass and vitreous silica 

Property Value Comments Values for vitreous silica

Density/(gcm–3) 2.35  2.20 

Coefficient of the thermal expan-
sion/K–1 

3.14×10–6 
Average of many samples on cooling be-

tween 1000℃ and 100℃; hot-pressed 
0.5 

Vickers hardness/(kgmm–2) 
855 
704 

200 g load 
1000 g load 

600–700 

Critical stress intensity factor 
/(MPam1/2)  

1.8 1000 g load 1 

153±20 3-point bending of 0.74 mm diameter fibers  
Fracture strength/MPa 

385±227 3-point bending of bars  

Young's elastic modulus/GPa 97.9  70 

Index of refraction 1.58 At 0.5893 μm 1.46 

Glass transition/℃ 1350 Viscosity of 1013 P 1190 

Dielectric constant 4.4 25℃, 10 to 107 Hz pyrolyzed to 1100℃ 4 

Dielectric loss tangent 0.1 25℃, 10 to 107 Hz pyrolyzed to 1100℃ 10–4 

Electrical conductivity /(Ω·cm) –1 4×10-13 25℃, pyrolyzed to 1100℃ ~10–22 

 

综上所述, 借助于硅与碳之间丰富的复合形式

使具有气凝胶结构特征的 C/SiO2 和 C/SiC 复合材料

呈现出新的结构特征与特性, 为相关研究开辟了新

的方向, 因而在高温隔热、吸附、催化、储氢、光

电等多种领域具有广泛的应用前景和研究价值。 
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