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摘　 要： 采用反应熔渗法 （ＲＭＩ） 制备了 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料， 对比研究了不同密度 Ｃ ／ Ｃ 预制体所制备 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料在

１ ５００ ℃ 静态空气环境中抗氧化性能和 １ ５００ ℃↔室温抗热震性能， 借助 Ｘ 射线衍射分析仪 （ＸＲＤ） 与扫描电子显微镜 （ＳＥＭ）

对 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料的相组成及微观形貌进行了分析。 结果表明， 密度为 １􀆰 ０ ｇ ／ ｃｍ３ 的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料孔径分布在 １０ ～ １００ μｍ

范围， 有利于液相 Ｓｉ 的渗入， 进而可获得高致密度的 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料； 而密度为 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３ 的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料因孔径太小

（ ＜１０ μｍ），不利于 Ｓｉ 熔体的渗入， 仅能在 Ｃ ／ Ｃ 复合材料表面形成 ＳｉＣ 涂层。 由于 Ｃ ／ Ｃ 复合材料与 ＳｉＣ 的热膨胀系数不同， 在

氧化和热震试验过程易造成 ＳｉＣ 涂层开裂， 致使用密度为 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３ 的 Ｃ ／ Ｃ 预制体制备的 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料抗氧化与抗热震性

能下降。 而密度为 １􀆰 ０ ｇ ／ ｃｍ３ 的 Ｃ ／ Ｃ 预制体制备的复合材料内部致密的 ＳｉＣ 基体与低密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料形成镶嵌界面， 有效

缓解热膨胀系数不匹配而造成的缺陷， 从而具有优异的抗氧化和抗热震性能。
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1　 前　 言

Ｃ ／ Ｃ 复合材料具有比强度高、 密度低、 热膨胀系数

低、 高温力学性能优异等特性， 被视为航空航天及国防

领域的关键材料之一［１］ 。 然而， 该材料在高温高速气流

冲刷环境下易于氧化烧蚀， 严重损伤其力学性能， 制约
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其高温应用［２］ 。
为拓宽 Ｃ ／ Ｃ 复合材料高温环境下的应用领域， 国内

外学者主要采用涂层技术和基体改性技术在 Ｃ ／ Ｃ 复合

材料表面或内部添加陶瓷相以防止其氧化［３－９］ 。 常用陶

瓷相包括 ＳｉＣ、 Ｂ４Ｃ、 ＭｏＳｉ２、 ＣｒＳｉ２、 ＺｒＣ、 ＺｒＢ２等高温陶

瓷材料［１０－１３］ 。 其中， ＳｉＣ 具有高熔点、 高模量及良好的

高温力学性能， 并且在 １ ５００ ℃以上的氧化环境中仍能

保持良好的抗氧化性能， 被广泛应用于 Ｃ ／ Ｃ 复合材料

的抗氧化涂层。 目前研究热点在于如何解决因 ＳｉＣ 与 Ｃ ／
Ｃ 复合材料热膨胀不匹配造成的涂层易开裂和剥落

问题。
制备 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 双元基复合材料是实现 ＳｉＣ 与 Ｃ ／ Ｃ 复

合材料相容性的有效途径， 即首先制备出低密度多孔

Ｃ ／ Ｃ 复合材料， 再将 ＳｉＣ 陶瓷填充于多孔 Ｃ ／ Ｃ 复合材料

中， 进而获得高致密度 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料。 目前将 ＳｉＣ
陶瓷引入多孔 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的方法主要包括原位反应

法、 化学气相沉积法、 先驱体浸渍热解法、 反应熔体渗

透法以及料浆浸渍热解法［１４－１８］ 。 由于化学气相沉积法、
先驱体浸渍热解法、 原位反应法和料浆浸渍热解法制备

Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料的致密化工艺周期长、 成本高， 材料

表层易封孔导致内部存在大尺寸孔隙等问题， 限制其推

广应用。 反应熔体渗透法因具有制备周期短、 成本低、
残余孔隙率低， 且可以制备出净尺寸、 复杂形状的工件

等优点［１９－２０］ ， 在制备 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 双元基复合材料方面凸显

优势。 ＳｉＣ 陶瓷理论上能完全填充多孔 Ｃ ／ Ｃ 复合材料，
进而提高其抗氧化性能， 但在反应熔体渗透过程中，
ＳｉＣ 陶瓷相的生成由扩散渗透与化学反应两个过程协同

控制， 不同密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的孔隙结构存在差异，
直接影响熔渗能力与反应过程， 导致所制备的 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ
复合材料表现出不同的抗氧化性能， 该方面研究目前尚

未见相关文献报道。
为阐明初始 Ｃ ／ Ｃ 复合材料孔隙结构对 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合

材料抗氧化性能的影响， 本文采用反应熔渗技术对不同

密度的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料进行致密化， 进而获得 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复

合材料， 并对其进行 １ ５００ ℃的氧化试验及 １ ５００ ℃↔
室温抗热震试验， 分析 Ｃ ／ Ｃ 复合材料密度对 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复

合材料抗氧化与抗热震性能的影响机理。

2　 实　 验

2􀆰 1　 多孔 C/C 复合材料的制备

采用 ２Ｄ 针刺碳毡（密度为 ０􀆰 ４３ ｇ ／ ｃｍ３， 纤维体积分

数为 ２５％）作为 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的增强体。 其中碳纤维为

Ｔ３００ ＰＡＮ， 纤维密度为 １􀆰 ７２ ｇ ／ ｃｍ３。 针刺碳毡是以无

纬布和预氧丝网胎层交替叠层， 采用针刺技术在垂直无

纬布的方向引入增强纤维。 ２Ｄ 针刺碳毡的致密化在等

温化学沉积炉中进行， 通过控制渗透时间， 制备出密度

分别为 １􀆰 ０ 和 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３ 的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料（分别标记为

Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ０， Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ７）。
2􀆰 2　 C/C⁃SiC 复合材料的制备

采用反应熔渗法制备 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料， 其各种粉

料配 比 为 （ 质 量 分 数 ）： Ｓｉ 粉： ６０％ ～ ８０％， Ｃ 粉：
１５％ ～２５％， Ａｌ２Ｏ３： ５％ ～１５％。 将粉料放入球磨机中球

磨 ２ ｈ， 取出后于 １００ ℃下烘干， 然后将试样与混合粉

料放入石墨坩埚， 并将试样包埋于该混合粉料中 （如图

１）， 最后， 将坩埚放入高温石墨化炉中， 氩气保护下，
升温至 １ ８００ ～ ２ １００ ℃， 保温 ０􀆰 ５ ～ ２ ｈ。 将密度为

１􀆰 ０ ｇ ／ ｃｍ３和 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料制备的 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ
复合材料分别标记为 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 和 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ。

图 １　 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 制备装置示意图

Ｆｉｇ􀆰 １ 　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｆｒａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｅｑｕｉｐｍｅｎｔ ｆｏｒ

Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

2􀆰 3　 复合材料的密度、 开气孔率及孔径分布

采用阿基米德法测量复合材料的密度和开气孔率，
通过公式（１）和（２）计算复合材料的密度 （ρ） 和开气孔

率（ｐ）：

ρ ＝
ｍ１

ｍ３ － ｍ２
（１）

ｐ ＝
ｍ３ － ｍ１

ｍ３ － ｍ２
（２）

式中， ｍ１ 为试样烘干后的质量， ｍ２ 为试样在水中的质

量， ｍ３ 为含饱和蒸馏水试样的质量。
复合材料的孔径分布反映了复合材料内部孔体积与

孔半径之间的关系。 本研究采用美国康塔仪器公司

ＰｏｒｅＭａｓｔｅｒ ３３ 型自动压汞仪分析复合材料的孔径分布。
2􀆰 4　 氧化性能测试

采用静态空气中的等温氧化试验测试试样的抗氧化

性能， 按公式（３）计算其氧化失重率（Ｗ％）， 最终得到

试样的氧化失重曲线（Ｗ％－ｔ 曲线）。

Ｗ％ ＝
ｍ０ － ｍ４

ｍ０

× １００％ （３）
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式中： ｍ０ 为未经氧化试样的质量（单位： ｇ）； ｍ４ 为试样

氧化后的质量（单位： ｇ）。
2􀆰 5　 抗热震性能测试

采用高温 １ ５００ ℃↔室温热循环试验测试涂层的抗

热震性能， 计算试样的氧化失重率， 并做出其氧化失重

曲线， 考查 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料在热循环条件下的抗热震

性能。
2􀆰 6　 测试表征

采用 Ｘ’ Ｐｅｒｔ ＰＲＯ 型 Ｘ⁃射线衍射仪测试氧化前后材

料的相组成。 试验条件为 Ｃｕ 靶 Ｋα 线， 石墨晶体单色

器， 管电压 ４０ ｋＶ， 管流 ４０ ｍＡ， 狭缝 Ｄｓ ＝ １， Ｒｓ ＝
０􀆰 ３ ｍｍ，Ｓｓ ＝ １；

利用 ＪＳＭ⁃６４６０ 型扫描电镜在不同的放大倍数下观

察氧化前后复合材料的微观形貌、 涂层的厚度、 涂层与

基体的界面、 涂层中的缺陷、 复合材料截面形貌等。

3　 结果与讨论

3􀆰 1　 C/C 复合材料的微观结构

根据热解碳（ＰｙＣ）在偏光显微镜下的形貌， 热解碳

主要有 ４ 种结构［２１］ ： 光学暗淡层 （Ｄａｒｋ Ｌａｍｉｎａｒ， ＤＬ）、
粗糙层 （Ｒｏｕｇｈ Ｌａｍｉｎａｒ， ＲＬ）、 光滑层 （Ｓｍｏｏｔｈ Ｌａｍｉｎａｒ，
ＳＬ）以及各向同性 （Ｉｓｏｔｒｏｐｉｃ， ＩＳＯ） 结构。 Ｒｅｚｎｉｋ［２２］等以

偏光显微镜下（Ｐｏｌａｒｉｚｉｎｇ Ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｅ， ＰＬＭ）， 热解碳的

消光角 Ａｅ 大小作为参考将热解碳的微观形貌分为以下 ４
类： 高织构热解碳 （Ａｅ≥１８°）、 中织构热解碳 （１２°≤
Ａｅ≤１８°）、 低织构热解碳 （４°≤Ａｅ≤１２°） 以及各向同性

热解碳 （Ａｅ≤４°）。 图 ２ 为密度 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３的 Ｃ ／ Ｃ 复合材

料偏光显微照片， 其热解碳为中织构组织， 呈现出光学

上的各向异性， 沉积热解碳为光滑型。

图 ２　 Ｃ ／ Ｃ 复合材料偏光显微照片

Ｆｉｇ􀆰 ２　 ＰＬＭ ｉｍａｇｅ ｏｆ ａｓ⁃ｐｒｅｐａｒｅｄ Ｃ ／ Ｃ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

图 ３ 为 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的微观组织 ＳＥＭ 照片。 热解

碳呈片状的褶皱状堆积， 层片平行于纤维的轴向， 形成

热解碳的同心层并围绕纤维表面生长， 纤维与热解碳的

结合较为紧密。 密度为 １􀆰 ０ ｇ ／ ｃｍ３的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料热解

碳厚约 ５～ ８ μｍ（图 ３ａ）， 密度为 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３的 Ｃ ／ Ｃ 复合

材料热解碳厚约为 １５～ ２０ μｍ（图 ３ｂ）。

图 ３　 Ｃ ／ Ｃ 复合材料高倍 ＳＥＭ 照片： （ａ） Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ０； （ｂ） Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ７

Ｆｉｇ􀆰 ３　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ａｓ⁃ｐｒｅｐａｒｅｄ Ｃ ／ Ｃ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ： （ ａ） Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ０； （ｂ） Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ７

　 　 表 １ 为不同密度的复合材料的体积密度和开孔率。
由于纤维束间和网胎层的孔隙较大， 增密处理时热解碳

很难完全填充纤维束间和网胎层的大尺寸孔洞， 而复合

材料中碳纤维束内因孔隙尺寸小更易致密化。 密度为

１􀆰 ０ ｇ ／ ｃｍ３和 １􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３ 的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的开孔孔隙率分

别为 ４０％和 １０％。 制备的 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 和 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合

材料密度分别为 ２􀆰 ６ ｇ ／ ｃｍ３和 １􀆰 ９ ｇ ／ ｃｍ３， 孔隙率分别为

５％和 ８％。 通过比对这两种复合材料的孔径分布发现

（图 ４）， 低密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的孔径多数分布在 １０ ～
１００ μｍ 范围内， 而 Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ７ 复合材料的孔径多数小于

１０ μｍ。 孔径的大小对熔渗反应有重要的影响， 毛细管

力是反应熔渗过程中主要驱动力， 孔径大小影响毛细管

力的大小。 孔径越大， 毛细管力越小， 反之越大。 反应

熔渗过程中的摩擦阻力随着孔径的增大而降低， 因此只

有孔径大小合适才有利于反应熔渗的进行。 王林山［２３］

根 据 Ｗａｓｈｂｕｒｎ 公 式 从 理 论 上 计 算 得 出： 在 １０ ～
１ ３００ μｍ范围内， 具有大小适当、 孔径均一的多孔体材

料有利于 Ｓｉ 的渗入， 可以制备出密度较高的 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复

合材料。 韩团辉［２４］ 进一步指出 Ｃ ／ Ｃ 预制体孔径在 １０ ～
１００ μｍ 范围时比较容易熔渗。
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表 １　 复合材料的密度和孔隙率

Ｔａｂｌｅ １　 Ｄｅｎｓｉｔｙ ａｎｄ ｐｏｒｏｓｉｔｙ ｏｆ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

Ｓａｍｐｌｅｓ ρ ／ ｇ·ｃｍ－３ Ｏｐｅｎ ｐｏｒｏｓｉｔｙ ／ ％

Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ０ １􀆰 ０ ４０

Ｃ ／ Ｃ⁃１􀆰 ７ １􀆰 ７ １３

Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ ２􀆰 ６ ５

Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ １􀆰 ９ ８

由于高密度 Ｃ ／ Ｃ 预制体的孔径小于 １０ μｍ， 在反应

熔渗过程中， Ｓｉ 熔体的渗入阻力较大， 难以渗入复合材

料内部， 液相 Ｓｉ 易于封堵高密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的表面

气孔， 最终不能完全填充复合材料内部孔隙， 其整体密

度略有提高； 而低密度 Ｃ ／ Ｃ 预制体的孔径大小有利于 Ｓｉ
的渗入， 在反应熔渗过程中， 液相 Ｓｉ 很容易渗入到 Ｃ ／ Ｃ
内部， 与热解碳反应生成碳化硅， 从而可有效提高复合

材料的密度， 降低孔隙率。 因此 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料的

致密度低于 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料的致密度。

图 ４　 复合材料的孔径分布

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｐｏｒｅ ｓｉｚｅ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｓ ｏｆ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

　 　 图 ５ 为两种 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料的 ＳＥＭ 照片和 ＸＲＤ
图谱， 由图可见， 两种预制体制备的 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料

的涂层微观形貌和成分上基本没有太大差异。 由 ＳＥＭ
照片可以看出， Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料的外涂层较致密， 由

大量不同尺寸颗粒组成， 颗粒表面光滑。 由 ＸＲＤ 分析

得到涂层的相成分主要为 α⁃ＳｉＣ 和 β⁃ＳｉＣ。

图 ５　 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料表面 ＳＥＭ 照片及 ＸＲＤ 图谱： （ａ～ ｂ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ， （ｃ～ ｄ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｕｒｆａｃｅ ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ａｎｄ ＸＲＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ： （ａ～ ｂ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ， （ｃ～ ｄ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ

　 　 图 ６ａ 为 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料的截面 ＳＥＭ 照片， 其

中黑色相为碳纤维， 灰色相为 ＳｉＣ 基体。 可以看出 ＳｉＣ
填充了多孔预制体中纤维束间和短纤维网胎层中大量

的孔隙， 形成致密度较高的复合材料。 图 ６ｂ 为Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃

ＳｉＣ 复合材料的截面 ＳＥＭ 照片， 可以看出 ＳｉＣ 多数分

布在 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的表层， 形成 ＳｉＣ 涂层， 复合材料

的基体内部渗入的 Ｓｉ 含量较低， 涂层厚约 １００ μｍ
左右。
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图 ６　 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料截面 ＳＥＭ 照片： （ ａ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃

ＳｉＣ 复合材料； （ｂ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｃｒｏｓｓ⁃ｓｅｃｔｉｏｎ ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ ｃｏｍｐｏｓ⁃

ｉｔｅｓ： （ ａ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ａｎｄ （ｂ） Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃

ＳｉＣ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

3􀆰 2　 C/C⁃SiC 复合材料的抗氧化性能

图 ７ａ 为 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料在 １ ５００ ℃空气中氧化失

重曲线， 由图中可以明显发现， Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料氧

化失重明显， 氧化 ５０ ｈ 后失重达到 １８％， 而 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ
复合材料经过 ３５０ ｈ 氧化后其质量无明显变化。 对 Ｃ ／
Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料在氧化过程中质量的变化进行分析

（图 ７ｂ）， 发现其质量随着氧化时间先上升后下降。 氧

化 ４０ ｈ 后， Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料增重达到约 ３％， 该阶

段复合材料的质量快速增加主要是因为 ＳｉＣ 氧化生成

ＳｉＯ２导致。 随后由于碳基体与碳纤维的氧化和 ＳｉＯ２长时

间在高温环境下挥发造成质量损失， 导致复合材料整体

质量降低。 氧化 １００ ｈ 后， 由于二氧化硅的封孔作用，
很好地阻挡氧分子进入到复合材料内部， 因此经过

１６０ ｈ氧化后质量变化趋于平缓。
在 １ ５００ ℃氧化过程中， Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料与氧发

生以下反应：
２ＳｉＣ（ｓ） ＋３Ｏ２（ｇ） → ２ＳｉＯ２（ｓ） ＋ ２ＣＯ（ｇ） （４）
ＳｉＣ（ｓ） ＋ ２Ｏ２（ｇ） → ＳｉＯ２（ｓ） ＋ ＣＯ２（ｇ） （５）
２Ｃ（ｓ） ＋Ｏ２（ｇ） → ２ＣＯ（ｇ） （６）
Ｃ（ｓ） ＋Ｏ２（ｇ） → ＣＯ２（ｇ） （７）

反应（４）和（５）使复合材料质量增加， 而反应（６）和（７）

图 ７　 １ ５００ ℃静态环境中 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料氧化失重曲线（ ａ）

和 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 质量变化曲线（ｂ）

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｉｓｏｔｈｅｒｍａｌ ｏｘｉｄａｔｉｏｎ ｔｅｓｔ ｏｆ ｔｈｅ Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｉｎ ａｉｒ ａｔ

１ ５００ ℃ ： （ａ） ｍａｓｓ ｌｏｓｓ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ ａｎｄ （ ｂ） ｍａｓｓ

ｃｈａｎｇｅ ｃｕｒｖｅ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ

导致复合材料失重。 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料氧化失重主要

由于材料中的碳与氧化性气体发生反应导致。 在复合材

料的裂纹自愈合温度以下， 微裂纹是气相扩散主要通道

（图 ８ａ）， 氧化性气体通过微裂纹向材料内部扩散， 进

而与复合材料内部的碳基体与纤维发生反应 （图 ８ｂ）。
当环境温度高于材料中微裂纹闭合温度时， 由于复合材

料中微裂纹的自愈合， 微裂纹不再成为氧化性气体扩散

的通道， 氧化性气体主要通过 ＳｉＣ 涂层缺陷扩散进入复

合材料内部， 致使 Ｃ ／ Ｃ 复合材料氧化失重。 当温度高

于 １ ４００ ℃时， ＳｉＣ 氧化生成的 ＣＯ 为挥发性物质， 由于

ＣＯ 气体通过 ＳｉＯ２氧化膜逸出会形成气泡， 为 Ｏ２经 ＳｉＣ
涂层扩散至复合材料内部提供了新的扩散通道， 加快材

料的氧化。
Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料具有优异抗氧化性能的主要原

因可以归纳为： 一方面， ＳｉＣ 在高温下氧化生成具有流

动性的 ＳｉＯ２（图 ９）， 其粘附于材料的孔隙与裂纹处， 减

小了材料氧化的活性表面积， 提高了氧化起始温度； 另

一方面， 因为 ＳｉＯ２具有极低的氧渗透， 阻碍了氧气的进

一步扩散， 一定程度上延缓了材料的氧化， 从而降低了

材料的氧化速率。 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料的质量增加是
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ＳｉＣ 在高温下氧化生成 ＳｉＯ２ 引起的。 在氧化失重阶段

（８０～ ３５０ ｈ）， 一方面制备的复合材料不可避免地存在

一定的孔隙缺陷， 氧化性气体会通过这些孔隙向复合材

料内部扩散， 与碳纤维和碳基体发生反应， 造成质量损

失； 另一方面， 高温下 ＳｉＯ２挥发， 也会导致复合材料的

质量损失。

图 ８　 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料 １ ５００ ℃氧化后的截面 ＳＥＭ 照片： （ａ） ３ ｈ， （ｂ） ７５ ｈ

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｃｒｏｓｓ⁃ｓｅｃｔｉｏｎ ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇａｒｐｈｓ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ ａｆｔｅｒ ｏｘｉｄａｔｉｏｎ ａｔ １ ５００ ℃ ： （ａ） ３ ｈ， （ｂ） ７５ ｈ

图 ９　 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料 １ ５００ ℃氧化 ３００ ｈ 后 ＳＥＭ 照片及 ＸＲＤ 图谱

Ｆｉｇ􀆰 ９　 ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈ ａｎｄ ＸＲＤ ｐａｔｔｅｒｎ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ ａｆｔｅｒ ｏｘｉｄａｔｉｏｎ ａｔ １ ５００ ℃ ｆｏｒ ３００ ｈ

3􀆰 3　 C/C⁃SiC 复合材料的抗热震性能

图 １０ 为两种 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料的 １ ５００ ℃↔室温热

震失重曲线。 由图可知， Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料的失重百

分率与热震次数基本呈线性变化规律， １ ５００ ℃↔室温

热震 ２０ 次后， 涂层试样失重率达 １５％。 这可能是由于

在热震循环过程中， Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料表面的 ＳｉＣ 涂

层没有足够的时间形成 ＳｉＯ２愈合裂纹 （图 １１）， 从而导

致 Ｃ ／ Ｃ 复合材料的氧化失重明显。 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料

试样经 ４０ 次热震后的失重率为－３􀆰 ９１％， 即在热震过程

中 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料不但没有失重， 反而质量增加。

图 １０　 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料 １ ５００ ℃↔室温热震失重曲线

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｍａｓｓ ｌｏｓｓｅｓ ａｆｔｅｒ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｉｍｅｓ ｏｆ ｔｈｅｒｍａｌ ｃｙｃｌｅｓ

图 １１　 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料热震 ２０ 次后表面 ＳＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 １１ 　 Ｓｕｒｆａｃｅ ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ ａｆｔｅｒ ２０

ｔｈｅｒｍａｌ ｃｙｃｌｅｓ ｆｒｏｍ １ ５００ ℃ ｔｏ ＲＴ
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该材料在热震循环过程中， 致密的 ＳｉＣ 基体与氧化性气体

形成 ＳｉＯ２保护层 （图 １２ａ）， 有效地阻止氧化性气体向复合

材料内部的扩散。 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０⁃ＳｉＣ 复合材料中残存的孔隙及

ＳｉＣ 基体在变形中产生的微裂纹可以减缓和松弛应力［２５］，
而且致密 ＳｉＣ 基体与低密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料多层界面的良好

匹配有利于界面脱粘和界面滑动等， 这些均能有效缓解复

合材料内部材料热膨胀系数不匹配而造成的缺陷。

随温度的快速升高， 复合材料内部热应力逐渐释

放， 且 ＳｉＣ 基体、 碳纤维及界面相产生膨胀效应， 使微

裂纹和间隙逐渐愈合。 因此， 经过 ４０ 次 １ ５００℃↔室温

的热震后， 复合材料外表面及内部没有大尺寸裂纹产

生。 对复合材料横截面线扫描分析进一步表明 （图

１２ｂ）， ４０ 次热震后， 外部 ＳｉＯ２层与致密的 ＳｉＣ 基体仍能

有效阻止氧化性气体向复合材料内部的扩散。

图 １２　 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料热震 ４０ 次后表面（ａ）及横截面（ｂ）ＳＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 １２　 ＳＥＭ ｍｉｃｒｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ ａｆｔｅｒ ４０ ｔｈｅｒｍａｌ ｃｙｃｌｅｓ ｆｒｏｍ １ ５００ ℃ ｔｏ ＲＴ： （ ａ） ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｄ （ ｂ）

ｃｒｏｓｓ⁃ｓｅｃｔｉｏｎ

4　 结　 论

（１）采用反应熔渗法制备了 Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料， 低

密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料（１􀆰 ０ ｇ ／ ｃｍ３）的孔径多数分布在 １０ ～
１００ μｍ 范围内， 孔壁对液相 Ｓｉ 的阻力较小， 反应熔渗

过程 Ｓｉ 熔体易渗入到 Ｃ ／ Ｃ 内部与热解碳反应生成 ＳｉＣ，
从而 得 到 致 密 的 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复 合 材 料。 而 密 度 为

１􀆰 ７ ｇ ／ ｃｍ３的 Ｃ ／ Ｃ 复合材料因孔径太小 （ ＜ １０ μｍ）， 不

利于 Ｓｉ 熔体的渗入， 仅能在高密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料表面

形成 ＳｉＣ 涂层。
（２）１ ５００ ℃ 静态空气环境中， 氧气通过涂层中微

裂纹向 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料内部扩散， 进而氧化材料内

部的碳基体与纤维， 导致 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料抗氧化性

能降低； 对于 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料而言， 氧化气体与

ＳｉＣ 基体反应生成 ＳｉＯ２， 流动性的 ＳｉＯ２粘附于材料的孔

隙与裂纹处， 阻碍了氧气的进一步扩散， 延缓了复合材

料的氧化， 从而具有优异的抗氧化性能。
（３）Ｃ ／ Ｃ⁃ＳｉＣ 复合材料在 １ ５００ ℃↔室温的热震过程

中， 由于 Ｃ ／ Ｃ 复合材料与 ＳｉＣ 的热膨胀系数不同， 易造

成 ＳｉＣ 涂层开裂， 致使 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ７ ⁃ＳｉＣ 复合材料抗热震性能

下降。 而 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材料内部残存的孔隙、 微裂纹

可减缓、 松弛热震过程中产生的应力， 致密的 ＳｉＣ 基体

与低密度 Ｃ ／ Ｃ 复合材料形成的镶嵌界面， 有效缓解热

膨胀系数不匹配而造成的缺陷， 因此 Ｃ ／ Ｃ１􀆰 ０ ⁃ＳｉＣ 复合材

料具有优异的抗热震性能。
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鹏）， ｅｔ ａｌ． Ｔｈｅ Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｏｎｆｅｒｒｏｕｓ Ｍｅｔａｌｓ（中国有色

金属学报）［ Ｊ］， ２００３， １３（５）： １ １９６－１ ２０１．

［２４］ Ｈａｎ Ｔｕａｎｈｕｉ （韩团辉）， Ｘｉａｏ Ｐｅｎｇ （肖 鹏）， Ｌｉ Ｚｈｕａｎ （李

专） ． Ｔｈｅ Ｃｈｉｎｅｓｅ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｎｏｎｆｅｒｒｏｕｓ Ｍｅｔａｌｓ（中国有色金属学

报）［ Ｊ］， ２０１０， ２０（７）： １ ３１６－１ ３２０．

［２５］ Ｒｅｎ Ｗｅｉｈｕａ（任伟华）， Ｑｉａｏ Ｓｈｅｎｇｒｕ（乔生儒）， Ａｏ Ｑｉａｎｇ（敖

强） ． Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ（材料工程） ［ Ｊ］， ２００３，

１２： ２６－２８．

（编辑　 惠　 琼）
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