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  摘 要:
 

为研究先驱体结构、氧引入机制与碳化硅纤维结构演化及力学性能之间的内在联系,采用聚碳硅烷

(Polycarbosilane,PCS)和 乙 酰 丙 酮 铝 (Aluminium
 

(Ⅲ)
 

acetylacetonate,Al(acac)3)反 应 合 成 聚 铝 碳 硅 烷

(Polyaluminocarbosilane,PACS)先驱体,经熔融纺丝制备出不同直径的原纤维,并通过空气不熔化、高温热解和高温

烧结等工艺获得不同直径的SiC(Al)陶瓷纤维。通过FTIR、XRD和SEM等表征手段,结合拉伸试验系统研究先驱

体结构、氧含量与纤维结构演化及力学性能的关系。结果表明:直径为10.46
 

μm的SiC(Al)陶瓷纤维综合力学性能

最佳,其拉伸强度、完成不熔化后的增重率和凝胶含量以及Weibull模数分别为1.62
 

GPa、11.5%、94.1%和19.03。
纤维内部的杂质颗粒、孔洞及微裂纹等缺陷,是导致其强度降低的根本原因:缺陷尺寸越大、缺陷越密集,其应力集

中效应越强。该研究揭示了先驱体结构、氧引入机制与纤维缺陷形成之间的联系,为高性能含铝SiC纤维的制备及

力学性能提升提供了参考价值。
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Abstract:
  

To
 

investigate
 

the
 

intrinsic
 

relationship
 

between
 

precursor
 

structure,
 

oxygen
 

introduction
 

mechanisms,
 

and
 

the
 

structural
 

evolution
 

and
 

mechanical
 

properties
 

of
 

silicon
 

carbide
 

fibers,
 

polyaluminocarbosilane
 

(PACS)
 

precursors
 

were
 

synthesized
 

by
 

reacting
 

polycarbosilane
 

(PCS)
 

with
 

aluminium
 

(Ⅲ)
 

acetylacetonate
 

(Al(acac)3).
 

The
 

precursors
 

were
 

processed
 

into
 

fibrils
 

with
 

varying
 

diameters
 

via
 

melt
 

spinning.
 

Subsequently,
 

these
 

fibrils
 

were
 

air
 

cured,
 

pyrolyzed
 

and
 

high-temperature
 

sintered
 

to
 

prepare
 

SiC(Al)
 

ceramic
 

fibers
 

with
 

varying
 

diameters.
 

The
 

relationship
 

between
 

precursor
 

structure,
 

oxygen
 

content,
 

fiber
 

structural
 

evolution,
 

and
 

mechanical
 

properties
 

was
 

investigated
 

using
 

characterization
 

techniques
 

such
 

as
 

FTIR,
 

XRD
 

and
 

SEM,
 

in
 

conjunction
 

with
 

tensile
 

testing
 

systems.
 

The
 

results
 

showed
 

that
 

the
 

SiC(Al)
 

ceramic
 

fiber
 

with
 

a
 

diameter
 

of
 

10.46
 

μm
 

exhibited
 

the
 

best
 

overall
 

mechanical
 

properties,
 

specifically
 

a
 

tensile
 

strength
 

of
 

1.62
 

GPa
 

and
 

a
 

Weibull
 

modulus
 

of
 

19.03.
 

This
 

fiber
 

also
 

achieved
 

an
 

optimal
 

air-curing
 

performance,
 

with
 

a
 

weight
 

gain
 

of
 

11.5%
 

and
 

a
 

gel
 

content
 

as
 

high
 

as
 

94.1%.
 

Impurities,
 

voids,
 

and
 

microcracks
 

within
 

the
 

fiber
 

structure
 

are
 

the
 

fundamental
 

causes
 



of
 

its
 

reduced
 

strength:
 

the
 

larger
 

the
 

defect
 

size
 

and
 

defect
 

counts,
 

the
 

stronger
 

the
 

stress
 

concentration
 

effect.
 

This
 

study
 

elucidates
 

the
 

relationship
 

between
 

the
 

chemical
 

structure
 

of
 

precursors,
 

oxygen
 

introduction
 

mechanisms,
 

and
 

fiber
 

defect
 

formation,
 

providing
 

valuable
 

insights
 

for
 

the
 

preparation
 

and
 

mechanical
 

properties
 

improvement
 

of
 

high-performance
 

aluminium-containing
 

SiC
 

fibers.
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0 引 言

  碳化硅(SiC)纤维兼具高强度、高模量、优异的

耐热性、抗氧化性以及在辐照条件下低活性和良好

的电磁吸收性等优异的性能[1],在航空航天、核能和

武器装备等领域展现出广阔的应用前景[2]。自

Yajima等[3-4]1975年首次以聚碳硅烷(PCS)为前驱

体制备连续SiC纤维以来,SiC纤维已由第一代富

氧富碳型快速发展至第三代近化学计量比型。
第一代SiC纤维采用空气不熔化工艺,其氧含

量偏高且内部存在大量自由碳,导致纤维强度在

1200
 

℃以上的高温环境下急剧下降,严重制约了

SiC纤维在高温领域的应用[5]。第二代SiC纤维采

用电子束辐照交联工艺,纤维中的氧含量得到有效

降低[6]。相较于第一代,第二代SiC纤维的耐温性

和抗蠕变性均有一定程度的提升,但由于先驱体本

身富碳(碳硅比为2),制备的SiC纤维碳含量偏高

(碳硅比为1.4),高温抗氧化性能仍不够理想[7]。
为进一步提高SiC纤维的性能,日本碳公司、宇部兴

产公司和美国Dow
 

Corning公司分别采用不同的

技术路线研制出了第三代近化学计量比的SiC纤

维,商品牌号分别为
 

Hi-Nicalon
 

S、Tyranno
 

SA和

Sylramic。Hi-Nicalon
 

S纤维在室温下的拉伸强度

为2.6
 

GPa,弹性模量为340
 

GPa;经氩气气氛升温

至1600
 

℃保温10
 

h或在空气条件下升温至1400
 

℃保温10
 

h处理后,其拉伸强度仍能保持在1.8
 

GPa[8-9]。Tyranno
 

SA
 

纤维在室温下的拉伸强度为

2.8
 

GPa,弹性模量为375
 

GPa;在氩气气氛中升温

至2000
 

℃保温1
 

h后,纤维拉伸强度为2.24
 

GPa;
在空气气氛中升温至1000

 

℃和1300
 

℃各保温100
 

h后,纤维拉伸强度分别达到2.8
 

GPa和1.5
 

GPa[10-11]。Sylramic纤维在室温下的拉伸强度为

3.2
 

GPa,
 

弹性模量为400
 

GPa;在氩气气氛中升温

到1550
 

℃保温10
 

h后拉伸强度仍可保持2.8
 

GPa
以上;在空气气氛中升温至1370

 

℃保温12
 

h后强

度达到2.1
 

GPa[12]。三代SiC纤维的拉伸强度均在

3.0
 

GPa左右,耐温性、高温抗氧化性和抗蠕变性能

等方面显著提高[13]。

铝(Al)元素在SiC粉末烧结过程中常作为高效

烧结助剂,研究人员据此将Al元素引入SiC纤维体

系中,以期实现纤维在高温烧结过程中的致密化调

控[14]。为制备高性能第三代含铝SiC纤维,研究人

员围绕纤维组成、结构调控及缺陷控制等关键方向

开展了系统研究。在组成结构方面,Usukawa等[15]

研究了非晶Si-C-Al-O纤维向近化学计量比多

晶SiC纤维的转化过程。Gou等[16]以聚铝碳硅烷

(PACS)为前驱体成功制备了近化学计量比SiC纤

维,其室温下拉伸强度为2.6
 

GPa,耐温性达1900
 

℃。Wang等[17]探究了SiC纤维“皮芯”结构的形成

机理,指出表面富碳层与内部SiCxOy 相分解产生

的SiO气体反应是形成该结构的关键。在缺陷控

制方面,楚增勇等[18]研究发现SiC纤维中的缺陷主

要包括多种表面缺陷(如孔洞、黏附物等)和各种尺

寸的内部缺陷(如孔簇、颗粒和单孔等)。Taylor
等[19]通过对Nicalon纤维断口形貌分析后发现,纤
维强度与缺陷类型之间并没有本质的对应关系,即
同等尺寸的缺陷,不管其类型差异如何,对纤维的脆

性断裂都起着同等级别的作用,但纤维强度与裂纹

半径的平方根成反比。以上研究表明,SiC纤维的

缺陷主要源于制备过程中SiCxOy 非晶相的分解,
且该分解与纤维直径密切相关。然而,目前关于不

同直径对PACS结构、氧含量引入控制以及缺陷结

构与拉伸性能耦合的研究仍较少。
本文通过乙酰丙酮铝(Al(acac)3)和聚碳硅烷

在一定温度下聚合制备出可纺性良好的聚铝碳硅烷

(PACS)。采用单孔纺丝,在收丝速度一定的条件

下,通过不同纺丝孔径制备不同直径的原纤维,经空

气不熔化、高温热解和高温烧结工艺制备出SiC
(Al)纤维。系统研究原纤维直径对含铝SiC纤维结

构演化、氧含量控制、缺陷形成及拉伸性能的影响。
本文为含铝SiC纤维的制备与力学性能调控提供

参考。

1 实验与表征

1.1 实验原料

  聚碳硅烷,实验室自制;乙酰丙酮铝(分析纯
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AR,99.0%),杭州米克化工仪器有限公司;氮气

(99.99%)和氩气(99.999%),杭州今工特种气体有

限公司;正己烷(分析纯AR,99.0%),杭州高景精

细化工有限公司。
1.2 不同直径含铝SiC纤维的制备

  图1为含铝SiC纤维的制备流程示意图。首先

称取10
 

g由聚碳硅烷(200
 

g)和乙酰丙酮铝(14.52
 

g)聚合所得的PACS置于纺丝筒中,加热至340~
360

 

℃并保温1~2
 

h以脱除气泡;温度降至适宜纺

丝的要求(300~310
 

℃),在氮气流速0.1
 

mL/min、

收丝速度450
 

r/min的条件下,通过不同孔径制备

出直径分别为35.39、24.79、16.42
 

μm和13.38
 

μm的原纤维(分别标记为A、B、C、D);将4种原

纤维在170~190
 

℃空气气氛中进行不熔化处理,
再将不熔化后的纤维置于管式炉中,在氮气气氛

下,于1100
 

℃热解1
 

h,得到Si-C-Al-O纤维

(分别标记为A1、B1、C1、D1);将Si-C-Al-O纤

维在氩气气氛中依次于1600
 

℃保温1
 

h和1800
 

℃保温30
 

min,获得SiC(Al)纤维(分别标记为

A2、B2、C2、D2)。

图1 不同直径含铝SiC纤维的制备流程图

1.3 分析与表征方法

1.3.1 形貌表征

  采用场发射扫描电子显微镜(SEM,SU3500
型,日立高新技术公司)对纤维的表面与截面形貌进

行观察分析;测试前对样品进行喷金处理。采用场

发射扫描电子显微镜(FESEM,ZEISS
 

GeminiSEM
 

500,卡尔蔡司股份公司)配备的EDS能谱仪定性分

析纤维截面元素组成。
1.3.2 相组成表征

  采用X射线衍射仪(XRD,D8
 

Advance型,德
国布鲁克公司)对纤维的相组成进行测试。扫描角

度为10°~80°,扫描速度为10
 

(°)/min。
1.3.3 化学结构表征

  采用傅里叶变换红外光谱仪(FTIR,Tensor27
型,德国布鲁克公司)对原纤维空气不熔化前后的化

学结构进行测试。固体样品与KBr混合压片制样,
液体样品采用涂膜法,在KBr压片上进行涂膜制

样,扫描范围400~4000
 

cm-1。

1.3.4 凝胶含量测试

  采用索氏提取器进行纤维凝胶含量测试,将滤纸

在索氏提取器中循环提取12
 

h后,烘干裁剪成均匀

大小后称重,滤纸重量记为W1。取不熔化纤维用滤

纸包好后称重,滤纸和纤维的重量记为W2。将包有纤

维的滤纸置于索氏提取器中循环提取12
 

h后,烘干称

重,剩余部分记为W3。凝胶含量G按式(1)计算:

G/%=
W3-W1

W2-W1
×100 (1)

1.3.5 力学性能测试

  采用电子拉伸强度仪(YG004型,常州新纺检

测仪器设备有限公司)对不同直径单根纤维的抗拉

强度进行测试表征。采用金相显微镜(CX40P,宁波

舜宇仪器有限公司)对纤维的直径进行测量。拉伸

强度测试根据《连续碳化硅纤维测试方法
 

第5部

分:单纤维拉伸性能》(GB/T
 

34520.5—2017)进行,
拉伸强度由拉伸载荷除以试样纤维的截面积计算。
拉伸强度σ可按式(2)计算:

σ=F
A

(2)

其中:σ表示拉伸强度,MPa;F 表示最大拉伸载荷

(破坏载荷)的数值,N;A 表示单纤维的截面面积的

数值,此处视单纤维截面为圆形,数值根据测得的直

径由圆的面积公式直接给出,mm2。
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2 结果与讨论

2.1 PACS原纤维结构演化分析

  表1为不同工艺阶段纤维直径的变化情况。从

表1可知:SiC(Al)纤维的直径主要经历3次变化,
在熔融纺丝阶段,通过控制纺丝孔径(在收丝速率恒

定的条件下)可获得不同直径的原纤维,纤维经空气

不熔化处理后仍为有机结构;当在氮气保护下于

1100
 

℃进行热解时,纤维发生从有机到无机转化的

裂解反应,并释放氢气、甲烷等小分子气体[20],纤维

体积显著收缩,直径明显减小,且由于采用石墨纸筒

进行收丝,石墨纸筒张力也会促使纤维径向收缩;在
烧结阶段,SiCxOy 相分解与Al促进的致密化进一

步减小纤维直径。综上,通过纺丝、热解和烧结三个

阶段的调控,SiC(Al)纤维的直径显著减小。
表1 不同工艺处理后纤维直径的变化

样品编号
直径/μm

原纤维 热解 烧结

1 35.39 28.31 25.48
2 24.79 20.59 18.53
3 17.42 14.79 13.31
4 13.38 11.37 10.46

  图2为Si-C-Al-O纤维的XRD谱图。由

图2可知:2θ为35.68°、60.14°、71.90°处分别出现

了β-SiC的(111)、(220)和(311)晶面衍射峰,但衍

射峰较为模糊,且(220)与(311)衍射峰未能有效分

离。因此,Si-C-Al-O纤维虽然生成β-SiC微

晶,但结晶程度较低,仍以无定形结构为主。

图2 Si-C-Al-O纤维的XRD谱图

图3为不同直径Si-C-Al-O纤维的截面

图,4种纤维均呈现致密截面,表面未见明显SiC晶

粒,进一步说明此阶段SiCxOy 相尚未发生明显分

解。综上,不同直径的纤维在热解后均形成了结构

致密的无定形SiCxOy 相,需要进一步通过高温烧

结来改变其晶体结构。

图3 不同直径Si-C-Al-O纤维的截面SEM图

2.2 氧含量的控制与富碳层形成研究

图4 纤维D经空气不熔化处理前后的红外光谱图

2.2.1 空气不熔化处理的影响

  图4为纤维D在空气不熔化处理前后的红外

光谱图。图4表明:3680
 

cm-1 处为Si-OH键的

吸收峰,2950
 

cm-1 和2900
 

cm-1 处为C-H伸缩

振动峰,2100
 

cm-1 处为Si-H键的伸缩振动峰,

1251
 

cm-1和1410
 

cm-1 为Si-CH3 变形振动峰,

1020
 

cm-1 为Si-CH2-Si的伸缩振动峰,820
 

cm-1为Si-C骨架的伸缩振动峰[21-22];与原纤维相

比,经空气不熔化处理后,Si-OH键吸收峰明显增

强,而Si-H键的吸收峰明显减弱,1020
 

cm-1 处的

吸收峰加宽和增强。这是因为Si-OH脱水缩合形

成Si-O-Si桥联结构(1080
 

cm-1),并与Si-CH2-Si
峰(1020

 

cm-1)发生重叠所致。综上所述,含氧结
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构(Si-OH、Si-O-Si基团)会导致PACS纤维质

量增加。
进一步通过红外光谱分析可知,空气不熔化处

理显著促进含氧结构(Si-OH和Si-O-Si)的形

成,这些结构对纤维热稳定性具有重要影响。然而,
FTIR对官能团演化的表征仍是定性的,仅凭此尚

不足以判定不熔化过程是否彻底完成。因此,需进

一步结合不同不熔化条件下纤维的形貌保持情况,
并通过增重率与凝胶含量等定量指标,对不熔化程

度进行宏观验证。
在不熔化处理阶段,纤维的直径对处理所需时

间及效果具有显著影响,实验表明:当纤维A、B分

别在170,180℃和190
 

℃各处理1.0
 

h后都发生了

并丝。而纤维分别在170和180
 

℃处理1.0
 

h后,
再经190

 

℃处理2.0
 

h和1.5
 

h,纤维A、B才能维

持纤维状。相对而言,纤维C,D具有相对较小的直

径,仅需在170,180℃和190
 

℃处理1.0
 

h便可在

高温烧成过程中维持纤维状,未发生熔融并丝。
各纤维完成不熔化处理所需时间,以及不熔化

完成后所达到的增重率和凝胶含量如表2所示,从
表2可知:随着原纤维直径的增大,不熔化处理所需

时间也在增加。这是由于该过程实质是纤维与空气

中O2 发生的气-固反应,涉及O向纤维内部的扩

散,直径越大,扩散路径越长,反应时间也随之增加。
不熔化处理的目的是在纤维中形成不溶于有机溶剂

的三维网络交联结构。凝胶含量是样品中不溶物的

百分含量,可以表征纤维不熔化的程度[23]。有研究

表明[20],为使纤维在烧成过程中不发生熔融并丝,
不熔化处理后样品的凝胶含量需达到90.0

 

%以上。
同时,增重率也可以表征不熔化程度[24],一般当增

重率达到10.0~12.0
 

%时纤维才能完成不熔化。
从表2可知:在190

 

℃时所有纤维的增重率均在

10.0
 

%以上,凝胶含量均能达到90.0
 

%。综上,4
种纤维均完成不熔化处理。

表2 不同直径原纤维不熔化处理所需时间及不熔化

完成后的增重率与凝胶含量

样品
不同温度处理时长/h

170
  

℃ 180
  

℃ 190
  

℃
总时长/
h

增重率/
%

凝胶
含量/%

A 1.0 1.0 2.0 4.0 15.0 90.4
B 1.0 1.0 1.5 3.5 13.5 92.7
C 1.0 1.0 1.0 3.0 10.5 92.5
D 1.0 1.0 1.0 3.0 11.5 94.1

2.2.2 富碳层形成机理研究

  图5为不同直径SiC(Al)纤维的表面形貌SEM

图。从图5可知:纤维A2 表面存在大量杂质和结

构缺陷,包括明显附着的颗粒和微裂纹,纤维B2 表

面杂质明显减少,无大颗粒,但仍存在小尺寸缺陷;
随着纤维直径的减小,纤维C2表面几乎没有杂质和

缺陷,纤维D2 表面光滑致密,无缺陷和杂质。因

此,随着纤维直径的减小,SiC(Al)纤维表面缺陷与

杂质明显减少。

图5 不同直径的SiC(Al)纤维表面形貌SEM图

在烧结过程中,SiCxOy 相的分解及转化主要涉

及以下3个反应过程[25-26]:a)
 

SiCxOy 相发生快速

分解,释放出大量SiO和CO气体,并在纤维表面和

内部形成孔洞;b)
 

在更高温度下,残余碳与SiO气

体发生反应生成SiC;c)
 

SiO和CO气体生成SiC
沉积在纤维表面。
SiCxOy(s)→SiC(s)+SiO(g)+CO(g)+C(s)

(1)
C(s)+SiO(g)→SiC(s)+CO(g) (2)
SiO(g)+CO(g)→SiC(s)+CO(g) (3)

  图6为不同直径SiC(Al)纤维的截面SEM图。
从图6可知:纤维A2、B2 表面形成一层明显的富碳

层,呈现出典型的“皮芯”结构,纤维C2、D2 截面更

致密、晶粒均匀。这是因为SiCxOy 相的分解是从

纤维表面向内进行,在相同烧结工艺条件下,粗直径

纤维的热传导与气体扩散受限,导致SiCxOy 相分

解不完全。同时,粗直径纤维的杂质相和氧含量更

高,在烧结过程中形成的孔洞缺陷更多,这些缺陷会

阻碍烧结助剂Al的致密化效果[27],最终在表层及

芯部形成大量结构缺陷;相比之下,细直径纤维因传

质路径短、氧含量相对较低,更容易实现均匀且充分

的烧结致密化。
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纤维表面的富碳层会显著降低其抗氧化能

力[28]。在空气气氛中,该富碳层优先发生氧化反应,
迅速生成CO/CO2气体并逸出,导致纤维表面形成疏

松多孔结构。这些结构不仅破坏纤维表层的完整性,
还为氧气向纤维内部扩散提供了快速路径,同时也阻

碍了SiO2保护膜的形成。随着氧化持续进行,表层

及界面处积累的孔洞、微裂纹和结构失配逐渐加剧,
引发局部应力集中,促使裂纹迅速萌生和扩展。这一

过程致使纤维有效承载面积不断减小,最终呈现典型

的缺陷控制型脆性断裂特征。因此,富碳层越厚、越
连续,纤维的抗氧化性能与力学性能下降越显著。

图6 不同直径SiC(Al)纤维截面形貌SEM图

为了进一步证明富碳层的形成,对纤维A2 进

行EDS分析,研究纤维截面的元素分布,结果如

图7所示。从图7可知:Si、O、Al元素在纤维内部

均匀分布,C元素分布在纤维外层,可以看出纤维具

有明显的富碳层。
根据以上分析,构建了碳化硅纤维富碳层形成

机理模型,如图8所示。从图8可知,富碳层的形成

机理为:在烧结过程中,位于纤维表层的SiCxOy 相

发生分解,产生的SiO气体会迅速逸出,无法和游

离碳反应生成SiC,导致游离碳在纤维表面富集并

最终形成连续的富碳层。研究表明[29],SiCxOy 相

的分解速率与原纤维中引入的氧含量相关,氧含量

越高,其分解速度越快。从表2可知:粗直径纤维在

空气不熔化处理时所需时间较长,引入的氧含量较

高,导致纤维表面形成较厚的富碳层。

图7 纤维A2的EDS图

图8 SiC纤维富碳层形成机理模型

图9为不同直径SiC(Al)纤维的XRD谱图。
从图9可知:纤维 A2、B2、C2 和 D2 均在2θ 为

35.68°、41.40°、60.14°、71.90°和75.50°处出现衍

射峰,分别对 应β-SiC的(111)、(200)、(220)、
(311)、(222)的晶面衍射峰,表明纤维中形成了β-
SiC相;在2θ为26.10°处,纤维A2、B2均存在碳的

(002)衍射峰,进一步证实纤维表层富碳;相比之

下,纤维C2、D2的结晶峰更加尖锐,这是因为细直

径纤维不熔化过程中引入的氧含量较少,内部缺

陷和杂质相少,所以纤维结晶程度更好,内部结构

更加有序。

2.3 缺陷结构与力学性能耦合分析

  图10为纤维A2、B2、C2 和D2 的单丝拉伸强

度。从图10可知:随着纤维直径减小,拉伸强度

显著提升。纤维A2的拉伸强度仅为0.47
 

GPa左

右,力学性能较差。纤维B2拉伸强度提升至0.85
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GPa。纤维C2 和D2 的拉伸强度分别达到1.03
 

GPa和1.62
 

GPa,表现出更优的力学性能。由此

可见,纤维直径的减小显著提升了单丝拉伸强度,
这主要归因于细直径纤维具有更少的表面缺陷、
更高的结晶度及更均匀致密的微观结构。

图9 不同直径SiC(Al)纤维的XRD谱图

图10 不同直径SiC(Al)纤维的拉伸强度

图11 不同直径SiC(Al)纤维的Weibull分布

图11为不同直径SiC(Al)纤维的 Weibull分

布。从图11可知:纤维A2、B2、C2和D2 的 Weibull
模数分别为m1=8.71,m2=10.15,m3=12.54,

m4=19.03,Weibull模数越大,表示纤维强度的离

散型越小,断裂行为越集中[30];纤维A2 和B2 由于

直径较粗,在制备过程中易形成较多种类的缺陷,导
致其模数较低、强度分布不均匀、力学性能整体

较差。
综合不同直径SiC(Al)纤维的微观结构与力学

性能可知,原纤维直径的增大显著提高了表面缺陷

(如杂质、孔洞和微裂纹)的产生概率,导致烧结后纤

维的力学性能明显下降。表面缺陷中,微裂纹是主

要应力集中源,易引发裂纹萌生与快速扩展;杂质与

基体结合力较差,成为裂纹的萌发点。杂质与微裂

纹之间存在协同破坏效应:杂质引起的局部应力会

促使裂纹形成,而微裂纹扩展又进一步削弱杂质界

面黏结[18]。因此,表面缺陷的存在严重削弱了SiC
纤维的结构完整性、抗拉性能及其在高性能陶瓷基

复合材料中的服役可靠性。

3 结 论

  本文通过先驱体转化法制备了4种不同直径的

含铝SiC陶瓷纤维,系统探讨了纤维直径对结构演

化与力学性能的影响,主要结论如下:
a)

 

不同直径的原纤维在空气不熔化过程中所

需时间存在差异,分别为4.0、3.5
 

h和3.0
 

h。原纤

维直径越大,所需不熔化时间越长,导致纤维引入的

氧含量越高。高氧含量促进SiCxOy 相快速分解,
生成的SiO气体会迅速逸出,难以和游离碳充分反

应转化成SiC,从而在纤维表面形成富碳层,降低其

抗氧化性能。

b)
 

粗直径纤维 A2 (25.48
 

μm)和B2 (18.53
 

μm)表面附着较多杂质颗粒,存在明显微裂纹,且表

面富碳、内部孔隙较多;相比之下,细直径纤维C2 

(13.31
 

μm)和D2 (10.46
 

μm)表面更光滑,缺陷较

少,内部结构更加致密。其中,纤维D2 (10.46
 

μm)
综合性能最好,表现出晶粒均匀、致密化程度高以及

良好的结晶性等优异结构特征。
c)

 

纤维直径与拉伸强度呈负相关,纤维D2 

(10.46
 

μm)强度最高达1.62
 

GPa,纤维A2 (25.48
 

μm)强度仅为0.47
 

GPa。
d)

 

纤维A2、B2、C2 和D2 的 Weibull模数分别

为m1=8.71,m2=10.15,m3=12.54,m4=19.03,
Weibull模数越大,断裂行为越集中,力学性能

越好。
通过本文可知,细直径SiC陶瓷纤维可以有效

减少结构缺陷,促进烧结致密化,从而进一步提高其

拉伸强度、耐温性和抗氧化性能。
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