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文　 摘　 为考察国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维在高温下的结构－性能演化规律ꎬ对国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤

维分别在空气和氩气环境下进行了不同温度热处理ꎬ并对纤维的微观结构及纤维束丝力学性能演化进行了表

征与测试ꎮ 结果表明ꎬ在空气环境下ꎬ当超过 １ １００℃时ꎬ国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维束丝强度开始下降ꎬ伴随

着纤维表面生成 ＳｉＯ２氧化膜ꎬ当温度超过 １ ２００℃时ꎬ纤维表面会形成 ＳｉＯ２氧化膜鼓泡ꎮ 在氩气环境下 １ １００~
１ ５００℃时ꎬ纤维束丝强度开始发生缓慢劣化ꎮ 当热处理温度超过 １ ５００℃时纤维束丝强度开始加速劣化ꎬ伴随

着纤维开始发生 β－ＳｉＣ 到 α－ＳｉＣ 相变以及 ＳｉＣ 晶粒尺寸增大ꎮ
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０　 引言

连续碳化硅纤维增强的碳化硅基复合材料(ＳｉＣ /
ＳｉＣ)作为一种高性能耐高温材料ꎬ具有低密度、耐高

温、耐辐照、本体长时抗氧化、抗冲刷、高强度等优异

性能ꎬ在航天飞行器的热防护系统、航空发动机热端

部件、核裂变反应堆核燃料包壳、核聚变反应堆第一

壁材料等领域具有广泛的应用前景[１－３]ꎮ 目前主要

的连续 ＳｉＣ 纤维制备工艺是聚碳硅烷(ＰＣＳ)前驱体

转化法ꎬ即首先合成 ＰＣＳꎬ然后通过熔融纺丝、不熔

化、热解ꎬ最后高温烧成 ＳｉＣ 纤维[４－６]ꎮ 上世纪 ８０ 年

代日本 Ｎｉｐｐｏｎ Ｃａｒｂｏｎ 公司和 Ｕｂｅ Ｉｎｄｕｓｔｒｉｅｓ 公司率

先完成了第一代 ＳｉＣ 纤维的工业化ꎬ分别是 Ｎｉｃａｌｏｎ
型 ＳｉＣ 纤维和 Ｔｙｒａｎｎｏ Ｌｏｘ－Ｍ 型 ＳｉＣ 纤维ꎬ其由于含

氧量高ꎬ导致纤维模量低ꎬ高温力学性能较低ꎬ最高使

用温度不超过 １ １００℃ [７－８]ꎮ 此后ꎬ上述两公司通过

降低纤维中的氧含量推出了以 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 和 Ｔｒｙａｎｎｏ
ＺＭＩ 为代表的第二代 ＳｉＣ 纤维[９－１１]ꎮ

由于 ＳｉＣ / ＳｉＣ 复合材料的制备需要经历多轮次
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的高温工艺ꎬ且通常在高温下使用ꎬ因此 ＳｉＣ 纤维在

高温下结构和性能的演化对复合材料的性能有着非

常重要的影响ꎮ ＳＨＩＭＯＯ 等人研究了第二代 ＳｉＣ 纤

维在不同氧分压下的结构和单丝强度演化问题ꎬ发现

当氧分压下降到某一值后ꎬ纤维表面发生活性氧化

(Ａｃｔｉｖｅ ｏｘｉｄａｔｉｏｎ)ꎬ表面不再形成氧化膜ꎬ从而导致

纤维结构发生破坏ꎬ力学性能严重下降[１２ － １３]ꎮ ＭＯ
等人研究了 Ｔｒｙａｎｎｏ ＺＭＩ 纤维在惰性气体环境下经

过高温处理后结构变化情况以及单丝强度演化行为ꎬ
发现在 １ １００℃以上时单丝强度会发生明显下降ꎬ其
原因主要是高温处理时纤维内部分解出来的 ＳｉＯ 和

ＣＯ 气体在纤维内部造成了大量纳米级孔隙[１４]ꎮ
ＢＵＮＳＥＬＬ 和 ＰＩＡＮＴ 研究了 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 纤维的高温

力学性能ꎬ发现当纤维内部晶粒尺寸增大后ꎬ纤维的

抗蠕变性能随之提高ꎬ蠕变主要由晶界滑移控制[１５]ꎮ
本文将针对国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维在高温

环境下的微观结构演化开展研究ꎬ并结合宏观力学性

能改变分析了 ＳｉＣ 纤维高温条件下力学性能演化的

物理机制ꎮ
１　 实验

１.１　 主要原料

本文使用的是利用前驱体转化法制备的国产 Ｈｉ
－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维(表 １)ꎮ 目前国际上市售的第

二代 ＳｉＣ 纤维主要包括日本宇部兴产公司(Ｕｂｅ Ｉｎ￣
ｄｕｓｔｒｉｅｓ) 生产的 Ｔｙｒａｎｎｏ － ＺＭＩ 纤维和日本碳公司

(Ｎｉｐｐｏｎ－Ｃａｒｂｏｎ)生产的 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 纤维ꎮ 通过对比

可以看到国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维与日本 Ｈｉ－Ｎｉ￣
ｃａｌｏｎ 纤维主要性能基本接近ꎬ氧含量略高ꎮ

表 １　 国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维与进口第二代 ＳｉＣ 纤维常规性能对比

Ｔａｂ.１　 Ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｏｆ ｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓ ｂｅｔｗｅｅｎ ｄｏｍｅｓｔｉｃ ａｎｄ ｉｍｐｏｒｔｉｎｇ ２ｎｄ ｇｅｎｅｒａｔｉｏｎ ＳｉＣ ｆｉｂｅｒ

纤维类型 纤维直径 / μｍ 束丝强度 / ＧＰａ 模量 / ＧＰａ 密度 / ｇ􀅰ｃｍ－３ ＳｉＣ 晶粒尺寸 / ｎｍ 氧含量 / ｗｔ％

国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 １４ ２.７ ２７０ ２.７９ ５ ０.８

Ｔｙｒａｎｎｏ－ＺＭＩ １１ ３.４ ２００ ２.４８ － ７.６

Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ １４ ２.８ ２７０ ２.７４ ５.４ ０.５

１.２　 实验步骤

本研究分别考察了空气和氩气气体保护环境下

高温热处理对纤维性能和结构的影响ꎮ 高温空气氧

化处理是将纤维缠绕在石英基合材料框架上ꎬ在马弗

炉中以 １０℃ / ｍｉｎ 的速率升温至特定温度ꎬ保持 １ ｈ
后随炉冷却至室温ꎮ 高温氩气环境处理是将纤维缠

绕在石墨材料框架上ꎬ在气氛高温炉中以 １０℃ / ｍｉｎ
的升温速率升温至特定温度ꎬ保持 ２ ｈ 后随炉冷却至

室温ꎬ使用的氩气纯度为 ９９.９９９％ꎮ
１.３　 测试与表征

采用岛津 ＡＧ－ＩＳ 型拉伸试验机进行纤维束丝拉

伸ꎬ参照国家标准 ＧＢ / Ｔ ３４５２０.４－２０１７ꎬ测量标距 ２００
ｍｍꎬ拉伸速率 ２０ ｍｍ / ｍｉｎꎬ每个强度结果为 １０ 个有

效测量平均值ꎻ纤维 Ｘ 射线衍射谱使用 Ｂｒｕｋｅｒ Ｄ８
Ａｄｖａｎｃｅ Ｘ 射线衍射仪测量ꎬ扫描速率 ４° / ｍｉｎꎬ扫描

范围 １０° ~ ８０°ꎻ使用 Ｃａｍｓｃａｎ Ａｐｏｌｌｏ ３００ 扫描电子显

微镜观察纤维表面形貌ꎮ 采用 ＦＥＩ Ｔｅｃｎａｉ Ｇ２ Ｆ２０ 场

发射透射电子显微镜观察纤维原子图像ꎮ
２　 结果与讨论

２.１　 纤维束丝高温热处理后力学性能演化情况

国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型纤维在空气环境和氩气环境

下处理后的纤维束丝强度随温度的变化如图 １ 所示ꎬ
可以看到ꎬ国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型纤维在高温热处理后

的纤维力学强度总体高于日本 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 纤维ꎬ表

现出较高的抗高温抗氧化能力ꎮ 当热处理温度不高

于 １ １００℃时ꎬ国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型纤维束丝的拉伸强

度与未经过热处理的束丝强度基本一致ꎬ且空气环境

处理与氩气环境处理结果相差不大ꎮ 当温度高于

１ １００℃时ꎬ空气环境热处理后的纤维束丝强度和氩

气环境热处理国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型纤维束强度均明显

下降ꎬ且空气处理的纤维束丝强度劣化速率更高ꎮ

图 １　 氩气环境下处理和空气环境下处理后 ＳｉＣ 束丝强度变化

Ｆｉｇ.１　 Ｖａｒｉａｔｉｏｎｓ ｏｆ ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ＳｉＣ ｆｉｂｅｒｓ
ａｎｎｅａｌｅｄ ｉｎ ａｉｒ ａｎｄ Ａｒ

当国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型在空气环境下进行热处理

时ꎬ在 １ １００℃以内纤维束丝的强度基本未发生变化ꎮ
超过 １ １００℃ 后ꎬ 束丝强度开始明显下降ꎬ 达到
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１ ３００℃时ꎬ纤维束丝强度为 １.８１ ＧＰａꎬ强度保留率为

６７％ꎮ 达到 １ ４００℃时ꎬ纤维束丝强度并没有继续下

降ꎬ这是因为在 ＳｉＣ 纤维表面形成了致密的氧化膜ꎬ
抑制了纤维在高温处理过程中进一步氧化ꎮ

氩气环境下热处理的纤维束丝强度变化可以分

为 ３ 个阶段ꎬ(１)不高于 １ １００℃时ꎬ国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ
型纤维束丝的拉伸强度不发生劣化ꎬ与未处理的束丝

强度基本一致ꎻ(２)１ １００ ~ １ ５００℃时ꎬ纤维束丝强度

开始出现劣化ꎬ但劣化速率较低ꎬ到 １ ５００℃ 时仍有

２􀆰 ３２ＧＰａꎬ强度保留率为 ８６％ꎻ(３)超过 １ ５００℃后ꎬ纤
维束丝的拉伸强度的劣化速率加大ꎬ到１ ８００℃后纤

维的强度降到 １.０９ ＧＰａꎬ强度保留率为 ４１％ꎮ
已有研究表明ꎬ高温热处理时间与 ＳｉＣ 纤维力学

强度的劣化也有一定的关联性[１８－１９]ꎮ 当热处理时间

小于 １ ｈ 时ꎬＳｉＣ 纤维强度劣化速率很快ꎻ而当热处理

时间超过１ｈ后ꎬＳｉＣ纤维强度劣化速率减弱[１９] ꎮ因

此ꎬ本文选取的热处理时间具有一定的代表性ꎬ特别

对于 ＳｉＣ 材料在航天飞行器的热防护系统上的应用

具有参考价值ꎮ ＳｉＣ 纤维强度在高温下随温度的劣

化的机理较为复杂ꎬ仍缺乏统一的认识ꎮ 目前普遍认

为其劣化行为主要受晶粒增长、元素成分、Ｓｉ—Ｏ—Ｃ
第二相含量及分布等因素共同影响[１８]ꎮ 国际上通常

使用 Ｌａｒｓｅｎ－Ｍｉｌｌｅｒ 模型描述 ＳｉＣ 纤维在高温下力学

强度的劣化行为[１９]ꎬ我们将在今后的工作中重点关

注国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维的这一问题ꎮ
纤维拉伸断口如图 ２ 所示ꎮ 可以看到ꎬ纤维的拉

伸断口可根据表面粗糙程度分为光滑区和粗糙区ꎮ
其中ꎬ光滑区是纤维起裂的位置ꎬ而粗糙区的出现是

由于裂纹在扩展过程中发生了偏转产生的ꎬ裂纹偏转

的过程提高了加载过程中应变能的耗散[２０]ꎮ 从断面

图像中可以看到ꎬ热处理前后纤维的断裂始终呈现出

脆性断裂特征ꎬ纤维断裂特征基本不受热处理影响ꎮ

图 ２　 ＳｉＣ 纤维断口截面

Ｆｉｇ.２　 Ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｕｒｆａｃｅｓ ｏｆ ＳｉＣ ｆｉｂｅｒ

２.２ 纤维表面形貌变化

高温热处理前后的纤维微观形貌如图 ３ 所示ꎮ
可以看到ꎬ国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型纤维的纤维直径离散

较大ꎮ 这主要与 ＳｉＣ 纤维使用聚碳硅烷(ＰＣＳ)熔融

纺丝工艺有关ꎮ 聚碳硅烷纺出的原丝几乎没有强度ꎬ
其直径主要通过压力、喷丝孔尺寸及纺丝速度来控

制ꎮ 从图 ３(ａ)可以看到ꎬ未处理过的纤维表面平滑光

洁ꎮ 当纤维在 １ ２００℃空气环境下氧化后ꎬ纤维表面没

有明显的变化[图 ３ (ｂ)]ꎮ 但当氧化温度提高到

１３００℃后ꎬ可以看到纤维表面出现鼓泡ꎬ从图 ３(ｃ)的
元素分析结果表明该鼓泡处的主要成分是 ＳｉＯ２ꎮ

文献[２３]表明ꎬＨｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 纤维的活性氧化转化

氧分压为 １０~ ３０ Ｐａꎬ远低于本试验过程中环境氧分

压ꎬ因此在本文的热处理过程中ꎬＳｉＣ 纤维表面在高

温空气环境下逐渐形成了 ＳｉＯ２ 氧化膜ꎮ 环境中的氧

原子通过扩散作用迁移至纤维内部ꎬ在表面 ＳｉＯ２ 氧

化膜和内部 ＳｉＣ 的界面处发生化学反应ꎮ 大量研究

表明ꎬ当温度超过 １ ３００℃时ꎬＳｉＣ 在高温下跟氧气容

易发生以下化学反应生成大量气体[２１－２２]:

ＳｉＣ＋ １
２
Ｏ２ →Ｓｉ(ｇ) ＋ＣＯ(ｇ) (１)

ＳｉＣ＋Ｏ２ →Ｓｉ(ｇ) ＋ＣＯ２(ｇ) (２)
ＳｉＣ＋Ｏ２ →ＳｉＯ(ｇ) ＋ＣＯ２(ｇ) (３)

ＳｉＣ＋ ３
２
Ｏ２ →ＳｉＯ(ｇ) ＋ＣＯ２(ｇ) (４)

当纤维表面的 ＳｉＯ２内部生成的气体压力大于外

部环境气体压力后ꎬ就会在纤维表面形成鼓泡[２３]ꎮ
可以推测ꎬ鼓泡形成的机理是 ＳｉＣ 与氧气在 ＳｉＣ / ＳｉＯ２

界面上发生化学反应在局部释放大量气体导致的ꎮ
氩气环境处理后的表面形貌如图 ３(ｄ) ~ (ｅ)所

示ꎬ可见氩气环境下热处理的 ＳｉＣ 纤维表面没有明显

变化ꎬ依然保持较低的粗糙度ꎮ
　 　 为了进一步研究纤维氧化行为ꎬ我们对氧化后纤

维中氧元素的分布情况进行了分析ꎮ １ ３００℃空气氧

化后纤维断面中不同位置的氧原子含量如图 ４ 所示ꎮ
从图 ４(ａ)可以看到ꎬ在距离纤维表面 １ μｍ 左右的芯
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图 ３　 国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维表面形貌

Ｆｉｇ.３　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ＳｉＣ ｆｉｂｅｒｓ

图 ４　 ＳｉＣ 纤维 １ ３００℃空气环境下氧化后纤维

断面不同位置含氧量变化情况

Ｆｉｇ.４　 Ｏｘｙｇｅｎ ｃｏｎｔｅｎｔ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｐｏｓｉｔｉｏｎｓ ｏｆ ＳｉＣ
ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｕｒｆａｃｅ ａｎｎｅａｌｅｄ ｉｎ ａｉｒ ａｔ １ ３００℃

部基本没有氧元素存在ꎮ 氧元素仅在纤维外表面存

在ꎮ 由此可以得到两个结论ꎬ一是纤维中的氧元素的

主要来源是外界气氛ꎬ而不是由 ＳｉＣ 纤维内部的 Ｃ—
Ｓｉ—Ｏ 分子高温下分解产生的ꎮ 另一方面ꎬＳｉＣ 纤维

表面在空气中发生被动氧化ꎬ纤维表面形成了较致密

的氧化膜ꎬ抑制了氧化进一步向纤维内部发展ꎮ
２.３　 纤维微观结构演化

空气气氛下高温处理后的 ＸＲＤ 谱线如图 ５( ａ)
所示ꎬ可以清楚看到超过 １ １００℃时ꎬ谱线中出现了明

显的 ＳｉＯ２衍射峰ꎬ说明在空气环境处理 １ ｈ 的条件下

ＳｉＣ 纤维显著氧化是从 １ １００℃开始发生的ꎮ 这也是

纤维束丝强度从 １ １００℃时开始劣化的主要原因ꎮ
高温氩气处理后的 ＸＲＤ 结果如图 ５( ｂ)所示ꎮ

可以看到ꎬ随着处理温度的升高ꎬＳｉＣ 的衍射峰变得

更尖锐ꎬ说明高温处理后晶粒进一步长大ꎬ结晶程度

更高ꎮ 当加热温度超过 １ ５００℃时ꎬ会出现 α－ＳｉＣ 的

肩峰信号ꎬ这表明纤维内部发生了由 β－ＳｉＣ 到 α－ＳｉＣ
相变[２４]ꎮ 从图 ６ 的透射电镜图片中可以明显观察到

由 β－ＳｉＣ 到 α－ＳｉＣ 相变过程中晶粒内部出现了大量

层错ꎮ α－ＳｉＣ 属于六方晶系ꎬ不具有各向同性的弹性

常数ꎬ在变形过程中由于相邻的晶粒变形不协调会导

致应力集中[２５]ꎬ这也是氩气处理温度超过 １ ５００℃后

纤维力学强度明显劣化对原因ꎮ 此外ꎬ纤维中的 ＳｉＣ
晶粒是以类似孤岛的形态分布在非晶 ＳｉＣ 区域ꎬ而
ＳｉＣ 晶粒之间分布有层状类石墨结构的自由碳ꎬ这主
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图 ５　 国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维高温处理后 ＸＲＤ 图谱

Ｆｉｇ.５　 ＸＲＤ ｓｐｅｃｔｒａ ｏｆ ＳｉＣ ｆｉｂｅｒｓ
ａｎｎｅａｌｅｄ ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ

图 ６　 氩气环境下 １ ５００℃处理后 ＳｉＣ 纤维透射电镜图片

Ｆｉｇ.６　 ＴＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ＳｉＣ ｆｉｂｅｒｓ ａｎｎｅａｌｅｄ ｉｎ Ａｒ ａｔ １ ５００℃

要是由于国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型纤维中富碳ꎬ其 Ｃ:Ｓｉ 原
子摩尔数之比约为 １.４ꎮ
３　 结论

本文对国产 Ｈｉ－Ｎｉｃａｌｏｎ 型 ＳｉＣ 纤维在空气和氩

气热处理下的结构和性能演化做了研究ꎮ 研究结论

如下:
(１)在空气中高温氧化后ꎬＳｉＣ 纤维表面生成了

ＳｉＯ２氧化膜ꎮ 当氧化温度超过 １ １００℃时ꎬ束丝力学

强度开始明显下降ꎮ 这主要是因为在 １ １００℃以上纤

维开始发生明显氧化ꎮ
(２)当氧化温度超过 １ ２００℃时ꎬ纤维表面出现

ＳｉＯ２氧化膜鼓泡ꎬ这主要是由于在高温氧化环境中

ＳｉＣ / ＳｉＯ２界面发生化学反应ꎬ生成大量气体导致氧化

膜内压增大所致ꎮ
(３)在氩气保护下ꎬ当热处理温度超过 １ １００℃

后ꎬＳｉＣ 纤维束丝强度开始缓慢下降ꎬ当热处理温度

超过 １ ５００℃时纤维束丝强度开始加速劣化ꎬ这主要

是由于纤维开始发生由 β－ＳｉＣ 到 α－ＳｉＣ 相变以及

ＳｉＣ 晶粒尺寸开始增大ꎮ
(４)在氩气保护下ꎬ当热处理温度达到 １ ８００℃

时ꎬ纤维束丝强度保留率仅为 ４１％ꎮ
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