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先驱体转化法制备 ＳｉＣ纤维的研究进展

赵大方１，２，王海哲２，李效东２

（１．装备指挥技术学院 航天装备系，北京１０１４１６；２．国防科技大学 新型陶瓷纤维及其复合材料国防科技
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摘 要：先驱体法制备的ＳｉＣ纤维是高性能陶瓷基复合材料（ＣＭＣ）的关键增强材料．在过去三十年里，已发展了三代
ＳｉＣ纤维．本文综述了三代ＳｉＣ纤维制备工艺、组成结构和性能的发展变化情况，分析了ＳｉＣ纤维的耐高温、抗氧化、模
量和高温抗蠕变性能与其组成和结构的相互关系，总结了提高纤维性能的主要方法．
关　键　词：ＳｉＣ纤维；先驱体转化法；耐超高温陶瓷纤维
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ａｎｃｅｃｅｒａｍｉｃｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ（ＣＭＣ）．ＴｈｒｅｅｇｅｎｅｒａｔｉｏｎｓｏｆＳｉＣｆｉｂｅｒｓｈａｖｅｂｅｅｎｄｅｖｅｌｏｐｅｄｏｖｅｒｔｈｅｐａｓｔ
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ｇｅｎｅｒａｔｉｏｎｆｉｂｅｒｓａｒｅｒｅｖｉｅｗｅｄ．Ｆｕｒｔｈｅｒｍｏｒｅ，ｔｈｅｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐｓａｒｅｄｉｓｃｕｓｓｅｄｂｅｔｗｅｅｎｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅａｎｄｔｈｅ
ｍａｉｎｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｈｅｆｉｂｅｒｓ，ｓｕｃｈａｓｈｉｇｈｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｅｓｉｓｔａｎｃｅ，ｍｏｄｕｌｕｓａｎｄｃｒｅｅｐｒｅｓｉｓｔａｎｃｅ．Ａｎｄ，ａｓａ
ｓｕｍｍａｒｙ，ｓｏｍｅｉｍｐｒｏｖｉｎｇｍｅｔｈｏｄｓｆｏｒｔｈｅｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆＳｉＣｆｉｂｅｒｓｄｅｒｉｖｅｄｆｒｏｍｐｒｅｃｕｒｓｏｒａｒｅｓｕｍｍａｒｉｚｅｄ．
Ｋｅｙｗｏｒｄｓ：ＳｉＣｆｉｂｅｒｓ；ｐｏｌｙｍｅｒｄｅｒｉｖｅｄｍｅｔｈｏｄ；ｈｉｇｈｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｒｅｓｉｓｔａｎｔｃｅｒａｍｉｃｆｉｂｅｒｓ

　　ＳｉＣ纤维具有优异的抗氧化和抗蠕变性能，并与
陶瓷基体有良好的兼容性，是制备高性能陶瓷基复

合材料（ＣｅｒａｍｉｃＭａｔｒｉｘＣｏｍｐｏｓｉｔｅｓ，ＣＭＣ）的重要增强
体．它广泛应用于航空航天和核工业等领域［１］，是我

国发展航空航天事业必备的关键材料之一．先驱体
转化法是制备细直径（＜１５μｍ）ＳｉＣ纤维主要方法，通
常分为先驱体的合成、先驱体的熔融纺丝、将可溶可

熔的原纤维不熔化以及不熔化纤维的高温烧成等四

大工序．上世纪７０年代，日本的 Ｙａｊｉｍａ教授的研究
小组采用聚碳硅烷（Ｐｏｌｙｃａｒｂｏｓｉｌａｎｅ，ＰＣＳ）作为先驱
体制备细直径连续 ＳｉＣ纤维［２３］．目前为止，ＰＣＳ仍
是最成功和最有代表性的ＳｉＣ纤维先驱体．它由二氯
二甲基硅烷缩聚合成聚二甲基硅烷，然后将ＰＤＭＳ进
一步裂解重排得到的［４］．由于其分子量只有１０００～
１００００，ＰＣＳ经过纺丝得到的原丝是非常脆弱并且可

溶可熔．它需要在空气中氧化或者通过其它方式交
联成为不溶不熔的纤维，以在高温烧成时保持纤维

形状．不熔化的纤维一般在１２００～１４００℃惰性气氛
中烧成，使纤维无机化为 ＳｉＣ纤维［５］．由此得到的
ＳｉＣ纤维具有较低的密度，可在１０００℃左右高温下使
用，但温度高于 １２５０℃时纤维性能会急剧下降［６］，

其组成结构需要进一步改善．
通过３０多年的努力，各国科学家对先驱体法

制备的 ＳｉＣ纤维的组成、结构和性能及其相互关系
有了深入的研究和认识．同时，利用这些研究和认
识对先驱体和纤维制备工艺的不断改进，ＳｉＣ纤维
的性能得到了极大的提高．根据纤维组成、结构和
性能的发展变化过程，可将先驱体法制备的 ＳｉＣ纤
维分为三代［６９］．先驱体法制备的 ＳｉＣ纤维由第一
代非化学计量的无定形纤维发展成为第三代的近化
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学计量的多晶纤维，纤维的密度、模量、热导率和耐

高温性能都大大提高．本文在综述三代 ＳｉＣ纤维制
备工艺、组成结构和性能发展的基础上，分析 ＳｉＣ
纤维的耐高温、抗氧化、模量和高温抗蠕变性能与其

组成和结构的相互关系，从而总结了提高纤维性能

的主要方法．

１　第一代ＳｉＣ纤维

表１和表２列出了目前商业化的三代 ＳｉＣ纤维
的制备、结构和组成的主要信息．由表可知，第一代
ＳｉＣ纤维有日本碳（ＮｉｐｐｏｎＣａｒｂｏｎ）公司生产的 Ｎｉｃａｌ
ｏｎ系列纤维和日本宇部兴产公司（ＵｂｅＩｎｄｕｓｔｒｉｅｓ）生
产的ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ纤维．

日本碳公司率先取得了 Ｙａｊｉｍａ教授的专利权，
并于 １９８２年生产了第一种工业化的碳化硅纤维：
Ｎｉｃａｌｏｎ１００系列［６］．继而在四年后推出了 Ｎｉｃａｌｏｎ
２００系列纤维［１０］，它成为了随后许多 ＣＭＣ研究的标
准级陶瓷纤维．

　　在ＰＣＳ的基础上，Ｙａｊｉｍａ教授用钛醇盐Ｔｉ（ＯＲ）４
（其中的Ｒ＝ＣｎＨ２ｎ＋１）与ＰＣＳ反应，制备了含钛的聚
钛碳硅烷（ＰＴＣＳ）［５，１１］，提高了分子量和可纺性．
１９８７年，日本宇部兴产公司由 ＰＴＣＳ制备了含钛 ＳｉＣ
纤维，它的直径较细，可细至 Ｎｉｃａｌｏｎ纤维的一半．
这种纤维被命名为ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ，其中 Ｍ是英文的
第十三个字母，表示其氧含量在１３ｗｔ％左右［６］．
１．１　第一代ＳｉＣ纤维的性能

第一代纤维的主要性能如表２所示，可以发现
第一代纤维的室温抗拉强度较高，但模量较低．
Ｎｉｃａｌｏｎ纤维的断口形貌如图 １（ａ）所示，可以发现
它是非晶结构［１６］．Ｎｉｃａｌｏｎ２０２的临界应力强度因子
Ｋ１Ｃ为２ＭＰａ·ｍ

１／２，类似于玻璃的特征值，与 ＳｉＣ块
体相比还有一定的差距［１７］．

Ｎｉｃａｌｏｎ２００［１８］系列纤维在惰性气氛中 ８００℃以
下强度基本保持不变；随着温度从 １０００℃升高到
１２００℃，纤维的强度大约下降 ３０％．当温度从
１３００℃升至１４００℃时，纤维强度出现显著下降，纤
维表面观察到大的孔洞．

表１　三代ＳｉＣ纤维的组成、性质和价格［６７，１０，１２１５］

Ｔａｂｌｅ１　Ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎｓ，ｃｏｓｔｓａｎｄｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｈｒｅｅｇｅｎｅｒａｔｉｏｎｓｏｆＳｉＣｆｉｂｅｒｓ

Ｔｒａｄｅｍａｒｋ Ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｅｒ Ｐｒｏｄｕｃｔｉｏｎ
ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ／℃ Ｃｕｒｉｎｇｍｅｔｈｏｄ

Ｅｌｅｍｅｎｔａｌｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ／ｗｔ％

Ｓｉ Ｃ Ｏ Ｔｉ Ｚｒ Ａｌ Ｂ Ｎ

Ｄｅｎｓｉｔｙ，
／（ｇ·ｃｍ－３）

Ｄｉａｍｅｔｅｒｓ
／μｍ

Ｃｏｓｔ，
ＵＳ＄／ｋｇ

１ｓｔ
Ｇｅｎ．

Ｎｉｃａｌｏｎ ＮｉｐｐｏｎＣａｒｂｏｎ １２００ Ａｉｒｃｕｒｉｎｇ ５８．３３０．４１１．１ － － － － － ２．５５ １４．０ ２０００
ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ ＵｂｅＩｎｄ． １２００ Ａｉｒｃｕｒｉｎｇ ５５．０３２．０１０．０２．０ － － － － ２．４８ １１．０ １２５０

２ｎｄ
Ｇｅｎ．

ＨｉＮｉｃａｌｏｎ ＮｉｐｐｏｎＣａｒｂｏｎ １３００ ＥＢｃｕｒｉｎｇ ６３．５３７．００．５ － － － － － ２．７４ １４．０ ８０００
ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＥ ＵｂｅＩｎｄ． １３００ ＥＢｃｕｒｉｎｇ ５６．０３７．０５．０ ２．０ － － － － ２．５５ １１．０ －
ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ ＵｂｅＩｎｄ． １３００ Ａｉｒｃｕｒｉｎｇ ５７．０３５．０７．６ － １．０ － － － ２．４８ １１．０ １５００
ＴｙｒａｎｎｏＺＥ ＵｂｅＩｎｄ． １３００ ＥＢｃｕｒｉｎｇ ６１．０３５．０２．０ － １．０ － － － ２．５５ １１．０ －

３ｒｄ
Ｇｅｎ．

ＴｙｒａｎｎｏＳＡ１ ＵｂｅＩｎｄ． ＞１７００ Ａｉｒｃｕｒｉｎｇ ６８．０３２．００．３ － － ０．６ － － ３．０２ １１．０ －
ＴｙｒａｎｎｏＳＡ３ ＵｂｅＩｎｄ． ＞１７００ Ａｉｒｃｕｒｉｎｇ ６８．０３２．００．３ － － ０．６ － － ３．１０ ７．５ ５０００
Ｓｙｌｒａｍｉｃ ＣＯＩｃｅｒａｍｉｃｓ ＞１７００ － ６７．０２９．００．８ ２．１ － － ２．３ ０．１ ３．０５ １０．０ １００００
ＳｙｌｒａｍｉｃｉＢＮ ＣＯＩｃｅｒａｍｉｃｓ ＞１７００ － － ３．０５ １０．０ ＞１００００
ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ ＮｉｐｐｏｎＣａｒｂｏｎ ＞１５００ ＥＢｃｕｒｉｎｇ ６９．０３１．００．２ － － － － － ３．０５ １２．０ １３０００

表２　三代ＳｉＣ纤维的主要结构和性能［６７，１０，１２１５］

Ｔａｂｌｅ２　ＴｙｐｉｃａｌｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓａｎｄｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆｔｈｒｅｅｇｅｎｅｒａｔｉｏｎｓｏｆＳｉＣｆｉｂｅｒｓ

Ｔｒａｄｅｍａｒｋ Ｔｅｎｓｉｌｅ
ｓｔｒｅｎｇｔｈ／ＧＰａ

Ｙｏｕｎｇ’ｓ
ｍｏｄｕｌｕｓ／ＧＰａ

Ｔｈｅｒｍａｌｃｏｎｄｕｃｔｉｖｉｔｙ，
／（Ｗ·ｍ－１·Ｋ－１）

Ｅｌｏｎｇａｔｉｏｎ
／％ Ｃｒｙｓｔａｌｓｔａｔｅ Ｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅｓｉｚｅ

／ｎｍ

Ｔｈｅｒｍａｌｅｘｐａｎｓｉｏｎ
ｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔ

／（×１０－６，Ｋ－１）

１ｓｔＧｅｎ．
Ｎｉｃａｌｏｎ ３．０ ２００ ３．０ １．４ Ａｍｏｒｐｈｏｕｓ ２．２ ３．２

ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ ３．３ １８５ １．５ － Ａｍｏｒｐｈｏｕｓ － －

２ｎｄＧｅｎ．

ＨｉＮｉｃａｌｏｎ ２．８ ２７０ ８．０ １．０ Ｍｉｃｒｏｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ５．４ ３．５
ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＥ ３．４ ２０６ － １．８ Ａｍｏｒｐｈｏｕｓ － －
ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ ３．４ ２００ ２．５ １．７ Ａｍｏｒｐｈｏｕｓ － ４．０
ＴｙｒａｎｎｏＺＥ ３．５ ２３３ － － Ａｍｏｒｐｈｏｕｓ － －

３ｒｄＧｅｎ．

ＴｙｒａｎｎｏＳＡ１ ２．８ ３７５ ６５．０ ０．７ Ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ３８．０ ４．５
ＴｙｒａｎｎｏＳＡ３ ２．９ ３７５ ６５．０ － Ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ － －
Ｓｙｌｒａｍｉｃ ３．２ ４００ ４６．０ ０．７ Ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ ４０．０－６０．０ ５．４
ＳｙｌｒａｍｉｃｉＢＮ ３．５ ４００ ＞４６．０ － Ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ － －
ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ ２．５ ４００－４２０ １８．０ ０．６ Ｐｏｌｙｃｒｙｓｔａｌｌｉｎｅ １０．９ －
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第６期 赵大方，等：先驱体转化法制备ＳｉＣ纤维的研究进展

图１　三代ＳｉＣ纤维的典型断口形貌［１９２０］

Ｆｉｇ．１　ＴｙｐｉｃａｌｆｒａｃｔｕｒｅｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆｔｈｒｅｅｇｅｎｅｒａｔｉｏｎｓｏｆＳｉＣｆｉｂｅｒｓ［１９２０］

　　在空气中，温度高于８００℃时，第一代纤维发生
氧化，其强度显著降低［１８］．当Ｎｉｃａｌｏｎ２００和Ｔｙｒａｎｎｏ
ＬｏｘＭ在空气中加热到１２００℃以上时，两种纤维都
观察到了ＳｉＯ２层的增加．由于纤维中 ＣＯ气体逸出，
在ＳｉＯ２／ＳｉＣ界面上形成孔洞，当温度达到１４５０℃时，
形成的孔洞引起ＳｉＯ２层从纤维表面剥离

［６］．
ＳｉＣ纤维增强的 ＣＭＣ通常会在不同氧分压的环

境中使用．对于ＳｉＣ块体材料而言，氧化性气氛中的
氧分压是控制ＳｉＣ抗氧化性的重要因素．在氧分压中
等或者比较高的时候，ＳｉＣ表现为被动氧化；但在氧
分压很低的时候，ＳｉＣ表现出主动氧化行为，表面不
会形成 ＳｉＯ２膜，而是氧化生成气体，从而导致纤维
结构破坏．因此在氧化性测试中，主动氧化和被动氧
化之间的转变是影响ＳｉＣ纤维氧化后结构、形貌和力
学性能的关键因素［２１］．对于第一代 ＳｉＣ纤维而言，
其氧化行为与ＳｉＣ块体材料存在较大差距．两种纤维
在１５００℃不同氧分压的 ＡｒＯ２混合气体气氛加热
７２ｈ后的增重变化情况如图 ２所示．

图２　在１５００℃的 ＡｒＯ２混合气体中加热７２ｈ后三代 ＳｉＣ纤
维的增重与氧分压的关系［２１２２］

Ｆｉｇ．２　Ｒｅｌａｔｉｏｎｓｈｉｐｂｅｔｗｅｅｎｍａｓｓｃｈａｎｇｅａｎｄｏｘｙｇｅｎｐａｒｔｉａｌ
ｐｒｅｓｓｕｒｅｗｈｅｎＳｉＣｆｉｂｅｒｓｗｅｒｅｈｅａｔｅｄａｔ１５００℃ ｉｎＡｒＯ２ｇａｓｍｉｘ
ｔｕｒｅｓｆｏｒ７２ｈ［２１２２］

　　从图２可知，Ｎｉｃａｌｏｎ纤维和ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ纤维
的被动氧化与主动氧化转变分压均在 １００～
２５０Ｐａ［２１２２］范围内．氧分压低于此范围时，第一代纤
维出现主动氧化，纤维大量失重，ＳｉＣ晶粒粗化，产
生孔洞，纤维强度大幅度降低，几乎无法测量．而在
氧分压高于这个范围时，纤维发生被动氧化，其强度

保留率为３０％～４０％．
同时，工程上对纤维的高温抗蠕变性能也有较

高要求，用于长寿命结构件的连续纤维要求在

１００００ｈ内持久强度σＳＲ＞１ＧＰａ，在０．５ＧＰａ应力作用
下蠕变量εｃ＜１％

［１］．
陶瓷纤维的抗蠕变性能表征通常采用 Ｄｉｃａｒｌｏ［２３］

的弯曲应力松弛（ＢＳＲ）法．将纤维缠绕并固定在半
径Ｒ０为８ｍｍ的石墨棒上，然后将试样在氩气中保温
１ｈ．待试样冷却到室温后使固定在石墨棒上的纤维
自然松开，测量纤维所形成圆的半径 Ｒ，然后由（１）
式计算ｍ值：

ｍ＝１－
Ｒ０
Ｒ

（１）

　　ｍ是介于０～１之间的值，其值越大表明纤维的
高温抗蠕变性能越好．第一代纤维的高温抗蠕变性
能如图 ３所示．可以看出，第一代纤维在１０００℃左
右开始发生蠕变，温度高于１３００℃时，ｍ值接近于
０，其抗蠕变性能变得非常差．
１．２　第一代ＳｉＣ纤维的结构

第一代纤维的组成和密度如表 １所示，可以发
现两种纤维的组成是非化学计量比的，含有多余的

氧和碳．这是因为其先驱体 ＰＣＳ和 ＰＴＣＳ的 Ｃ／Ｓｉ比
接近２，远高于ＳｉＣ本身的Ｃ／Ｓｉ比，导致在最终获得
的ＳｉＣ纤维中存在富余碳．此外，由于 ＰＣＳ和 ＰＴＣＳ
纤维均在空气中采用氧交联的方式实现不熔化，而

热分解过程中大部分氧保存了下来，导致目标陶瓷

纤维中存在较多的氧．
βＳｉＣ是第一代纤维结构中唯一晶相，其晶粒大

小在１．７～２．０ｎｍ左右．Ｎｉｃａｌｏｎ２０２结构中存在游离
碳［２５］，其堆叠厚度为０．７ｎｍ，由２～３层的芳香环旋涡
状堆叠，这种碳结构被称为基本结构单元（ＢＳＵ）［２６］．

９９０１
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图３　三代ＳｉＣ纤维的高温抗蠕变性能［１，１２，２４］

Ｆｉｇ．３　ＨｉｇｈｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｃｒｅｅｐｒｅｓｉｓｔａｎｃｅｏｆｔｈｅＳｉＣｆｉｂｅｒｓ［１，１２，２４］

而纤维中的氧与相邻的硅和碳键合［２６２７］，存在于三

元的ＳｉＣｘＯｙ结构中
［２７］．因此，第一代纤维也被看作

由连续的ＳｉＣｘＯｙ（１＜ｘ＜２，０＜ｙ＜１，当下ｘ＝１，ｙ＝
０时是 ＳｉＣ）相组成．其中 Ｎｉｃａｌｏｎ２００可以看成由
５５ｗｔ％的βＳｉＣ晶粒、４０ｗｔ％的晶间相（平均组成是
ＳｉＣ０．８５Ｏ１．１５）和５ｗｔ％的１ｎｍ左右随机取向的游离碳
组成，并由此可以计算出纤维存在大约 ２％的
孔隙［２５］．

第一代纤维的非化学计量比组成限制了其物理

性能．多余的氧形成了无定形的 ＳｉＣ Ｏ晶间相，
βＳｉＣ晶粒相的比例小，从而导致纤维的杨氏模量低，
仅为ＳｉＣ块体的一半左右．同时，大量ＳｉＣ Ｏ无定
形相的存在导致纤维在１０００～１１００℃左右强度开始
降低或者发生蠕变．当热处理温度超过 １３００℃时，
ＳｉＣｘＯｙ无定形相发生分解产生ＣＯ和ＳｉＯ气体，反应
如式（２）［２８３０］：

ＳｉＣｘＯｙ（ｓ）→ＳｉＣ（ｓ）＋ＣＯ（ｇ）＋ＳｉＯ（ｇ） （２）
分解产生的小分子气体逸出，导致纤维出现显著失

重，同时引起 βＳｉＣ晶粒粗化，在纤维内部产生缺
陷，形成大量孔洞和裂纹．随着温度升高，孔洞增
加，裂纹进一步扩大，ＳｉＣ纤维力学性能急剧下降．

第一代纤维在氧化性气氛中的强度降低速率比

其在惰性气氛中慢［３１］．这是因为在高温氧化性气氛
中，Ｎｉｃａｌｏｎ纤维表面形成了固态ＳｉＯ２层，而在Ｔｙｒａ
ｎｎｏＬｏｘＭ纤维表面同时还有少量的ＴｉＯ２形成，ＳｉＯ２
膜阻止了ＳｉＣｘＯｙ相分解产生的气体逸出，减缓了由
于ＳｉＣｘＯｙ相分解造成的强度下降．

总之，一般的ＳｉＣ块体材料是具有很高硬度的晶
态材料，它的杨氏模量可达 ４００ＧＰａ左右，密度为
３．２ｇ／ｃｍ３，可以在空气中使用至１６００℃．温度低于
１６００℃时，ＳｉＣ表面发生被动氧化，生成的ＳｉＯ２层保
护它免受进一步的氧化［３２］．而第一代 ＳｉＣ纤维的这

些性能比ＳｉＣ块体材料要差得多．

２　第二代ＳｉＣ纤维

由于第一代ＳｉＣ纤维的非化学计量比组成，纤维
中存在无定形的 ＳｉＣｘＯｙ晶间相，造成纤维的模量低
和高温抗蠕变性能差；并且 ＳｉＣｘＯｙ相的高温分解导
致第一代ＳｉＣ纤维的高温力学性能急剧下降，其最高
使用温度不超过１３００℃．因此，通过降低纤维的氧
含量或者提高晶间相的稳定性，其高温力学性能有

望进一步提高［３３］．
第二代纤维提高性能的一个主要方法是通过避

免采取空气预氧化来降低氧含量．在各种辐照条件
下，先驱体分子的 ＳｉＣＨ３、ＳｉＨ和 Ｃ Ｈ之间可发
生交联反应，产生自由基和气体，同时形成ＳｉＳｉ和
ＳｉＣ键，可使先驱体分子发生交联而避免引入
氧［３４］．而对比各种辐照对先驱体的影响后，最终采
用在氦气中电子束辐照的方式实现纤维不熔化．
Ｏｋａｍｕｒａ等［３４］在无氧气氛中用电子辐照对 ＰＣＳ纤维
进行了不熔化处理，制备纤维的氧含量低于０．５ｗｔ％．

利用这项技术，日本碳公司生产了低氧含量的

ＳｉＣ纤维，命名为ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维［１０］．宇部兴产公司
也对ＰＴＣＳ纤维实行电子辐照交联，生产了 Ｔｙｒａｎｎｏ
ＬｏｘＥ纤维［１］，其氧含量比ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ有所下降，
但仍在５ｗｔ％左右，因为ＰＴＣＳ由钛醇盐 Ｔｉ（ＯＲ）４与
ＰＣＳ反应合成，在引入钛元素的同时也引入了较多
氧，这部分氧最终仍保留在ＳｉＣ纤维中．

由于辐照工艺昂贵，而 ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＥ纤维性能
提高不足．宇部兴产公司没有商业化生产 Ｔｙｒａｎｎｏ
ＬｏｘＥ纤维．而采用另外一种元素锆代替钛加入到
ＰＣＳ先驱体中．由于采用的含锆化合物（乙酰丙酮
锆，Ｚｒ（ＡｃＡｃ）３）氧含量比钛醇盐的氧含量低，宇部
公司制备了氧含量更低的先驱体聚锆碳硅烷

（ＰＺＣＳ）［１４］．由ＰＺＣＳ为先驱体制备了两种ＳｉＣ纤维：
ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ和ＴｙｒａｎｎｏＺＥ．其中，ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ采用
空气交联并实现了工业化，氧含量低于１０ｗｔ％，而
ＴｙｒａｎｎｏＺＥ采用电子辐照工艺，但是没有工业化．

此外，日本特殊无机材料研究所的 Ｈａｓｅｇａｗａ等
将数均分子量（Ｍｎ）为２０６０的ＰＣＳ在３７０℃时熔融纺
成纤维，并在特定温度下通入含有不饱和烃类（如环

己烯、正庚烯、辛炔等）的蒸气，对ＰＣＳ原纤维进行不
熔化处理（即化学气相交联，ＣＶＣ），在１３００℃下 Ｎ２
气氛中裂解制备了氧含量低于２ｗｔ％的 ＳｉＣ纤维．该
纤维的抗拉强度可保持到 １４００℃，模量可保持至
１５５０℃．但目前尚未见到商业化产品［３５３６］．

美国Ｆｌｏｒｉｄａ大学的Ｔｏｒｅｋｉ等［３７］将ＰＣＳ分级，将
高分子量部分的 ＰＣＳ（Ｍｎ＝５０００～１００００）溶于适当

００１１
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第６期 赵大方，等：先驱体转化法制备ＳｉＣ纤维的研究进展

溶剂中，同时添加纺丝助剂，应用干法纺丝技术实现

纤维成形后，不经不熔化处理直接高温裂解制得氧

含量低于２ｗｔ％的 ＵＦＳｉＣ纤维．这种方法制备的纤
维晶粒较小，强度较高，在１４００℃氩气中有较高的
强度保留率．但仍有少量来自于先驱体本身的氧保
留在最终的陶瓷纤维中，使这类纤维在高温下强度

仍有所下降．并且由于干法纺丝溶液不易调配，且溶
剂易挥发，造成环境污染，目前尚未商业化．
２．１　第二代ＳｉＣ纤维的组成和结构

第二代ＳｉＣ纤维的组成列于表 １．由于在交联过
程避免引入氧，ＨｉＮｉｃａｌｏｎ的氧含量很低．但没有氧
去除富余的碳，所以 ＨｉＮｉｃａｌｏｎ依然富碳且 Ｃ／Ｓｉ比
更高．ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维的 βＳｉＣ晶粒尺寸大约为５～
１０ｎｍ．ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维的微观结构主要是 βＳｉＣ晶粒
及其周围没有结晶的碳化硅，同时存在着由４～１０
层的旋涡状层叠在一起大约５ｎｍ左右的游离碳［３３］．
少量的氧被认为存在于ＳｉＣ／ＳｉＣ晶界处［６，３３］．经过计
算ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维含有８５ｗｔ％的 ＳｉＣ，１１ｗｔ％的游离
碳，４ｗｔ％的ＳｉＣ０．８６Ｏ０．２９相，非晶态的ＳｉＣ占纤维重量
的２６ｗｔ％［６］．由于氧含量低，与第一代纤维相比，无
定形组分减少．并且由于制备温度较高，形成的
βＳｉＣ晶粒较大．

第二代ＳｉＣ纤维的断面形貌与第一代类似．Ｔｙｒ
ａｎｎｏＺＭＩ的断口形貌如图１（ｂ）所示，从中看不到任
何有序微结构，说明 ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ依然处于无定
形态．
２．２　第二代ＳｉＣ纤维的性能

从表２可以发现，第二代ＳｉＣ纤维的杨氏模量比
第一代有所提高，其热导率也有所提高．这是由于相
对于第一代 ＳｉＣ纤维，第二代 ＳｉＣ纤维中 βＳｉＣ晶相
比例增加．

与Ｎｉｃａｌｏｎ纤维相比，ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维在高温下的
强度保留率有所提高，其强度在空气和氩气气氛下

可以保持到１２００℃［３３］．与第一代含钛系列的Ｔｙｒａｎｎｏ
纤维相比，含锆的ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ和ＴｙｒａｎｎｏＺＥ在高温
下的强度保留率更高．这是因为锆可以与更多的氧
结合，从而含锆的晶间相可以稳定到 １５００℃以
上［３８］．在１４００℃惰性气氛下，ＴｙｒａｎｎｏＺＥ与ＨｉＮｉｃａ
ｌｏｎ强度保留率相近［３９］．

空气中ＨｉＮｉｃａｌｏｎ在温度高于８００℃时开始发生
氧化［４０］．这可能是纤维中游离碳对氧化性气氛较为
敏感所致．但在温度低于１４００℃时，ＨｉＮｉｃａｌｏｎ依然
发生被动氧化；温度更高时，氧化层破坏，不能保护

其内部不受氧化，并产生气泡．产生气泡是因为
ＨｉＮｉｃａｌｏｎ中富余碳在高温氧化性气氛中会生成 ＣＯ
所致．

从图３可以看出，与第一代 ＳｉＣ纤维相比，Ｈｉ
Ｎｉｃａｌｏｎ纤维的钝性与主动氧化转变氧分压降低了一
个数量级，在１０～２５Ｐａ范围内［２１２２］．而ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ
的转变氧分压依然为１００～２５０Ｐａ，因为转变氧分压
与纤维中的ＳｉＣｘＯｙ相和富余碳含量有关，而Ｔｙｒａｎｎｏ
ＺＭＩ氧含量依然较高，故其结构中 ＳｉＣｘＯｙ相的比例
依然较高，导致其转变氧分压与第一代ＳｉＣ纤维相比
变化不明显［２１２２］．

如图３所示，相对于第一代 ＳｉＣ纤维，第二代
ＳｉＣ纤维的抗蠕变性能也有所提高．ＨｉＮｉｃａｌｏｎ和
ＴｙｒａｎｎｏＺＭＩ开始蠕变的温度提高到了１１００℃，这是
因为第二代纤维的晶粒比第一代大．ＨｉＮｉｃａｌｏｎ的蠕
变活化能为３６０ｋＪ／ｍｏｌ，在１０００～１４５０℃的应力指数
在２～３之间，其主要的蠕变机理是晶界滑移和界面
控制的扩散机制，同时晶间存在的无定形碳层亦会

导致晶界滑移［６］．

３　第三代ＳｉＣ纤维

第二代ＳｉＣ纤维的耐高温性能、模量和抗蠕变性
能有所提高，但是抗氧化性依然不够理想．并且应用
于航空航天等诸多领域的ＣＭＣ要求其增强纤维在不
低于１３００℃空气中和不低于１６００℃的惰性气氛中能
够稳定使用［１］．第一代和第二代的 ＳｉＣ纤维难以满
足这些要求，因此需要研制高温性能更好的近化学

计量比多晶ＳｉＣ纤维．
为制备更高性能的ＳｉＣ纤维，宇部兴产公司在先

驱体中引入另外一种金属元素铝作为烧结助剂，生

产了近化学计量比的多晶ＳｉＣ纤维，商品牌号为Ｔｙｒ
ａｎｎｏＳＡ．其制备过程如下，首先由 ＰＣＳ和乙酰丙酮
铝（Ａｌ（ＡｃＡｃ）３）反应

［２４］合成先驱体聚铝碳硅烷

（ＰＡＣＳ），然后将ＰＡＣＳ熔融纺丝后在空气中预氧化，
在１３００℃烧成得到 ＳｉＡｌＣ Ｏ纤维，其在１５００～
１７００℃放出ＣＯ，最终在高于１８００℃的惰性气氛下烧
结．ＴｙｒａｎｎｏＳＡ纤维有两个版本可供选择，Ｔｙｒａｎｎｏ
ＳＡ１和ＴｙｒａｎｎｏＳＡ３．

在美国政府的赞助下，在细直径陶瓷纤维研究

方面有着悠久历史的ＤｏｗＣｏｒｎｉｎｇ公司发展了宇部兴
产公司制备ＴｙｒａｎｎｏＬｏｘＭ的方法，将 Ｂ元素引入到
纤维中作烧结助剂．先驱体纤维在１４００℃以上放出
ＣＯ，除去多余的碳和氧，在高温下进一步烧结，制备
了多晶的近化学计量比纤维，命名为 Ｓｙｌｒａｍｉｃ
纤维［４１］．

目前 Ｓｙｌｒａｍｉｃ纤维由 ＡＴＫＣＯＩ陶瓷公司生产．
他们与ＮＡＳＡＧｌｅｎｎ研究中心合作，将 Ｓｙｌｒａｍｉｃ纤维
在含氮气氛中进一步热处理，使纤维中的硼与氮反

应，从而将硼从晶界上去除，纯化晶界的同时晶粒尺
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寸也有所增大，获得的纤维抗蠕变性能和电导率有

所提高，这种纤维被命名为 ＳｙｌｒａｍｉｃｉＢＮ［１５］．同时，
纤维表面生成了ＢＮ膜，其抗氧化性也提高．

日本碳公司在ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维的基础上，进一步
去除了纤维中富余的碳，制备了近化学计量比的 ＳｉＣ
纤维，命名为ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ．其主要制备工艺为：ＰＣＳ
纤维电子束辐照交联后于１５００℃时在 Ｈ２气氛中烧
结去除富余碳，获得纤维的Ｃ／Ｓｉ比为１．０５［４２］．

目前商业化的近化学计量比多晶 ＳｉＣ纤维主要
有上述三种．此外，采用高分子量ＰＣＳ浓溶液进行干
法纺丝，加入１ｗｔ％的Ｂ元素作为烧结助剂，先驱体
纤维烘干后在１４００～１６００℃下进行碳热还原去除富
余碳，并于１７５０℃的惰性气氛中烧结，也制备了近
化学计量比的 ＳｉＣ纤维［４３］，其性质与商业化的第三

代ＳｉＣ纤维类似．国防科技大学选择聚硅碳硅烷
（ＰＳＣＳ）为原料，通过将 Ａｌ（ＡｃＡｃ）３与 ＰＳＣＳ反应引
入铝，合成了含铝的 ＳｉＣ纤维先驱体 ＰＡＣＳ［４４４５］，先
驱体纤维在１８００℃下一次连续烧结也得到了近化学
计量比的含铝ＳｉＣ纤维．
３．１　第三代ＳｉＣ纤维的组成和结构

第三代ＳｉＣ纤维的组成都是近化学计量比的（见
表 １），由于第三代 ＳｉＣ纤维都需进行高温烧结，所
以除ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ以外，其它纤维中均引入了少量的
烧结助剂．第三代纤维的主要晶相和晶粒尺寸列于
表２，表中列出的晶粒尺寸是采用ＸＲＤ图谱中（１１１）
面衍射峰的半高宽带入 Ｓｃｈｅｒｒｅｒ公式计算所得．而
ＴＥＭ观察的晶粒尺寸一般均大于此种方法的计算结
果，ＴＥＭ观察发现第三代 ＳｉＣ纤维的晶粒大小均在
５０～２００ｎｍ［１５］．Ｓｙｌｒａｍｉｃ纤维的晶粒尺寸在１００ｎｍ左
右，晶界处存在ＴｉＢ２小晶粒

［４６］．同时从表１和２可
以发现ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ纤维的晶粒尺寸最小，因为其制
备温度比其它的第三代ＳｉＣ纤维低．

所有的第三代 ＳｉＣ纤维内部均存在少量的游离
碳［４７］．ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ的游离碳分布比较均匀，而Ｔｙｒａ
ｎｎｏＳＡ和Ｓｙｌｒａｍｉｃ纤维的游离碳含量则沿径向从表
面到芯部递增．因为 ＴｙｒａｎｎｏＳＡ和 Ｓｙｌｒａｍｉｃ都利用
碳热还原反应去除多余的碳和氧，它与ＣＯ和ＳｉＯ的
扩散有关，一般从表面往芯部逐渐进行．

ＴｙｒａｎｎｏＳＡ１的 ＳｉＣｘＯｙ无定形相尚未完全分
解［４７］．因此，其最新的版本ＴｙｒａｎｎｏＳＡ３减小了纤维
直径，以利于纤维的完全裂解和ＳｉＣｘＯｙ相完全分解，
从而其耐高温和抗蠕变性能得到提高，同时其常温

力学性能亦有所增加［８，２０］．图１（ｃ）为ＴｙｒａｎｎｏＳＡ３的
断口形貌，可以看出新一代ＳｉＣ纤维断口形貌发生了
很大的变化，与早期纤维不同，ＴｙｒａｎｎｏＳＡ３表现出
穿晶断裂特征［２０］．

３．２　第三代ＳｉＣ纤维的性能
第三代纤维的性能也列于表 ２．与前两代ＳｉＣ纤

维相比，第三代纤维的杨氏模量和热导率大大提高，

其整体性能更接近ＳｉＣ块体材料，在惰性气氛和空气
中的耐高温性能也大大提高．

第三代纤维与早期的纤维相比，抗拉强度稍低．
因为由 Ｇｒｉｆｆｉｔｈ的弹性断裂力学分析可知，当晶粒尺
寸较小时，纤维的强度由工艺过程中形成的缺陷控

制；当晶粒尺寸较大时，陶瓷纤维的应变失效由晶粒

大小控制，与晶粒尺寸的平方根成正比［１］．而第三代
纤维的晶粒尺寸较大．另一方面，纤维表面的富碳层
存在减少了其表面缺陷，如果表面富碳层去除，纤维

抗拉强度会进一步降低２０％［４８］．与早期的 ＳｉＣ纤维
相比，第三代ＳｉＣ纤维的抗蠕变性能也大大改善，在
１２００℃以上才开始发生蠕变，这是因为纤维的晶间
相含量更低．图 ４是第三代纤维在１４００℃空气中的
断裂强度变化［４９］，其中 ＳｙｌｒａｍｉｃｉＢＮ由于纤维表面
原位生成ＢＮ，去除了在晶界上的硼，其蠕变性能进
一步提高．图中 ＳｙｌｒａｍｉｃｉＢＮ纤维的蠕变速率比 Ｈｉ
ＮｉｃａｌｏｎＳ低，证明了纤维晶粒更大时其抗蠕变性能
更好．

由于第三代纤维中的非ＳｉＣ相已基本去除，其抗
氧化性能接近ＳｉＣ块体材料，抗拉强度在空气中可以
保持到１４００℃［４９］．ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ纤维的被动氧化和主
动氧化转变氧分压降到了１．０～２．５Ｐａ［２１］，比第二代
纤维又降低了一个数量级．而 ＴｙｒａｎｎｏＳＡ甚至在
ＰＯ２＝１Ｐａ时依然发生被动氧化．

图５给出三代ＳｉＣ纤维的制备工艺和性能变化．
对比几种第三代 ＳｉＣ纤维可以发现，由于 ＨｉＮｉｃａｌｏｎ
Ｓ的制备工艺中采用电子束辐照交联和高温 Ｈ２还原
方法，因此成本非常高，达１３０００ＵＳ＄／ｋｇ．Ｓｙｌｒａｍｉｃ
纤维的制备路线还没有完全透露，但是存在通过在

含硼气氛中交联引入 Ｂ的过程或者将无机纤维
在Ｂ２Ｏ３气氛中加热引入Ｂ的过程

［４７］，因此其成本

图４　１４００℃空气中第三代ＳｉＣ纤维的断裂强度变化［４９］

Ｆｉｇ．４　ＲｕｐｔｕｒｅｓｔｒｅｎｇｔｈｂｅｈａｖｉｏｒｓｏｆｔｈｅｔｈｉｒｄｇｅｎｅｒａｔｉｏｎＳｉＣｆｉ
ｂｅｒｓａｔ１４００℃ ｉｎａｉｒ
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第６期 赵大方，等：先驱体转化法制备ＳｉＣ纤维的研究进展

图５　三代ＳｉＣ纤维的发展
Ｆｉｇ．５　ＴｈｅｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔｏｆｔｈｒｅｅｇｅｎｅｒａｔｉｏｎｓｏｆＳｉＣｆｉｂｅｒｓ

也比较高，达１００００ＵＳ＄／ｋｇ．而 ＴｙｒａｎｎｏＳＡ纤维只
需在先驱体合成过程中引入铝，并利用与第一

代纤维 相 同 的 空 气 预 氧 化 方 法， 成 本 较 低

（５０００ＵＳ＄／ｋｇ），且高温性能均非常优异，所以它的
制备路线是最具实用性的耐超高温 ＳｉＣ纤维的制备
路线．

４　总结与展望

制备 ＳｉＣ纤维的先驱体转化法发明 ３０多年以
来，ＳｉＣ纤维的性能，尤其是耐高温性能，得到了很
大的提高．新一代的 ＳｉＣ纤维的杨氏模量、高温抗蠕
变性能和抗氧化性已经接近ＳｉＣ块体材料，对ＳｉＣ纤
维结构与性能关系的研究也日渐深入．可以发现，先
驱体对ＳｉＣ纤维组成结构和性能有决定性的影响，目
前主流ＳｉＣ纤维的先驱体均是在 ＰＣＳ先驱体的基础
上发展起来的．同时，先驱体的组成结构也限制了其
制备工艺，而制备工艺又会影响纤维的性能．因此，
通过改变制备工艺，也可以改变目标陶瓷纤维的组

成结构，提高纤维性能．最典型的例子是日本碳公司
的Ｎｉｃａｌｏｎ、ＨｉＮｉｃａｌｏｎ和 ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ系列纤维的发
展过程．由于先驱体 ＰＣＳ富碳导致 Ｎｉｃａｌｏｎ纤维富
碳；由于需要在无机化过程中保持纤维形状，需要进

行空气不熔化，从而导致制备的 Ｎｉｃａｌｏｎ纤维含有多
余的氧，造成高温性能不足．通过改变交联工艺来避

免引入氧，制备的低氧含量的ＨｉＮｉｃａｌｏｎ纤维，提高
了耐高温性．在此基础上进一步改进烧结工艺，在
Ｈ２气氛中烧结去除富余碳，制备了近化学计量比的
ＨｉＮｉｃａｌｏｎＳ纤维．

目前，第三代ＳｉＣ纤维的性能已基本满足实际应
用的需要．以第三代 ＳｉＣ纤维作为增强体的 ＣＭＣ研
究已经广泛展开［５０５５］，它不仅应用于航空航天发动

机的耐热部件、可重复使用运载器的热防护材料系统

和高超音速运输推进系统等［１，７，５６５９］，而且在核能、高

速刹车、燃气轮机热端部件、高温气体过滤和热交换

器等领域有广泛的应用潜力［６０］．
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［６］ＢｕｎｓｅｌｌＡ，ＰｉａｎｔＡ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，２００６，４１（３）：８２３８３９．
［７］ＯｋａｍｕｒａＫ，ＴｏｓｈｉｏＳ．Ｊ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．Ｊｐｎ．，２００６，１１４（６）：４４５

４５４．
［８］ＨａｖｅｌＭ，ＣｏｌｏｍｂａｎＰ．ＣｏｍｐｏｓｉｔｅｓＰａｒｔＢ：Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ，２００４，３５
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（２）：１３９１４７．
［９］ＨａｖｅｌＭ，ＣｏｌｏｍｂａｎＰ．Ｃｏｍｐｏｓ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，２００５，６５（３／４）：

３５３３５８．
［１０］ＩｓｈｉｋａｗａＴ．Ｃｏｍｐｏｓ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，１９９４，５１（２）：１３５１４４．
［１１］ＹａｍａｍｕｒａＴ，ＩｓｈｉｋａｗａＴ，ＳｈｉｂｕｙａＭ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９８８，

２３（７）：２５８９２５９４．
［１２］ＫｕｍａｇａｗａＫ，ＹａｍａｏｋａＨ，ＳｈｉｂｕｙａＭ，ｅｔａｌ．Ｃｅｒａｍ．Ｅｎｇ．Ｓｃｉ．

Ｐｒｏｃ．，１９９８，１９（３）：６５７２．
［１３］ＧｏｕａｄｅｃＧ，ＣｏｌｏｍｂａｎＰ．Ｊ．Ｅｕｒ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，２００１，２１（９）：

１２４９１２５９．
［１４］ＳｕｚｕｋｉＫ，ＫｕｍａｇａｗａＫ，ＫａｍｉｙａｍａＴ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，２００２，

３７（５）：９４９９５３．
［１５］ＹｕｎＨＭ，ＤｉｃａｒｌｏＪＡ．Ｃｅｒａｍ．Ｅｎｇ．Ｓｃｉ．Ｐｒｏｃ．，１９９９，２０（３）：

２５９２７２．
［１６］ＳｉｍｏｎＧ，ＢｕｎｓｅｌｌＡＲ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９８４，１９（１１）：３６４９

３６５７．
［１７］ＳａｗｙｅｒＬＣ，ＪａｍｉｅｓｏｎＭ，ＢｒｉｋｏｗｓｋｉＤ．Ｊ．Ａｍ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，

１９８７，７０（１０）：７９８８１０．
［１８］ＭａｈＴ，ＨｅｃｈｔＮＬ，ＭｃｃｕｌｌｕｍＤＥ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９８４，１９

（４）：１１９１１２０１．
［１９］楚增勇．先驱体法碳化硅纤维缺陷形成机理与性能提高研究．

长沙：国防科技大学，２００３．
［２０］ＭｏｒｉｓｈｉｔａｗＫ，ＯｃｈｉａｉＳ，ＯｋｕｄａＨ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ａｍ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，

２００６，８９（８）：２５７１２５７６．
［２１］ＳｈｉｍｏｏＴ，ＯｋａｍｕｒａＫ，ＭｏｒｉｓａｄａＹ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，２００２，３７

（９）：１７９３１８００．
［２２］ＳｈｉｍｏｏＴ，ＭｏｒｓａｄａＹ，ＯｋａｍｕｒａＫ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，２００２，３７

（２０）：４３６１４３６８．
［２３］ＤｉｃａｒｌｏＪＡ．Ｃｏｍｐｏｓ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，１９９４，５１（２）：２１３２１７．
［２４］ＩｓｈｉｋａｗａＴ，ＫｏｈｔｏｋｕＹ，ＫｕｍａｇａｗａＫ，ｅｔａｌ．Ｎａｔｕｒｅ，１９９８，３９１：

７７３７７５．
［２５］ＬｅＣｏｕｓｔｕｍｅｒＰ，ＭｏｎｔｈｉｏｕｘＭ，ＯｂｅｒｌｉｎＡ．Ｊ．Ｅｕｒ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，

１９９３，１１（２）：９５１０３．
［２６］ＬａｆｆｏｎＣ，ＦｌａｎｋＡＭ，ＬａｇａｒｄｅＰ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９８９，２４

（４）：１５０３１５１２．
［２７］ＰｏｒｔｅＬ，ＳａｒｔｒｅＡ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９８９，２４（１）：２７１２７５．
［２８］ＳｕｇｉｍｏｔｏＭ，ＴｏｓｈｉｏＳ，ＯｋａｍｕｒａＫ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ａｍ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，

１９９５，７８（４）：１０１３１０１７．
［２９］ＳｈｉｍｏｏＴ，ＯｋａｍｕｒａＫ，ＴｓｕｋａｄａＩ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９９９，３４

（２２）：５６２３５６３１．
［３０］ＳｈｉｍｏｏＴ，ＯｋａｍｕｒａＫ，ＴａｋｅｕｃｈｉＨ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，２００３，３８

（２４）：４９７３４９７９．
［３１］ＣｌａｒｋＴＪ，ＰｒａｃｋＥＲ，ＨａｉｄｅｒＭＩ，ｅｔａｌ．Ｃｅｒａｍ．Ｅｎｇ．Ｓｃｉ．Ｐｒｏｃ．，

１９８７，８：７１７７３１．
［３２］肖汉宁，高朋召．高性能结构陶瓷及其应用．北京：化学工业出

版社，２００６．
［３３］ＨｏｃｈｅｔＮ，ＢｅｒｇｅｒＭＨ，ＢｕｎｓｅｌｌＡＲ．Ｊ．Ｍｉｃｒｏｓｃｏｘｆｏｒｄ．，１９９７，

１８５：２４３２５８．
［３４］ＯｋａｍｕｒａＫ，ＳｅｇｕｃｈｉＴ．Ｊ．Ｉｎｏｒｇ．Ｏｒｇａｎｏｍｅｔ．Ｐｏｌｙ．，１９９２，２

（１）：１７１１７９．
［３５］ＨａｓｅｇａｗａＹ．Ｃｏｍｐｏｓ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，１９９４，５１（２）：１６１１６６．
［３６］ＨａｓｅｇａｗａＹ．Ｊ．Ｉｎｏｒｇ．Ｏｒｇａｎｏｍｅｔａｌ．Ｐｏｌｙ．，１９９２，２（１）：１６１

１６９．
［３７］ＴｏｒｅｋｉＷ，ＢａｔｉｃｈＣＤ，ＳａｃｋｓＭＤ，ｅｔａｌ．Ｃｏｍｐｏｓ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，

１９９４，５１（２）：１４５１５９．
［３８］ＹａｍａｏｋａＨ，ＩｓｈｉｋａｗａＴ，ＫｕｍａｇａｗａＫ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９９９，３４

（６）：１３３３１３３９．
［３９］ＢｅｒｇｅｒＭＨ，ＨｏｃｈｅｔＮ，ＢｕｎｓｅｌｌＡＲ．Ｃｅｒａｍｉｃ．Ｅｎｇ．Ｓｃｉ．Ｐｒｏｃ．，

１９９８，１９（３）：３９４６．
［４０］ＣｈｏｌｌｏｎＧ，ＰａｉｌｌｅｒＲ，ＮａｓｌａｉｎＲ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，１９９７，３２

（２）：３２７３４７．
［４１］ＬｉｐｏｗｉｔｚＪ，ＲａｂｅＪＡ，ＺａｎｇｖｉｌＡ，ｅｔａｌ．Ｃｅｒａｍ．Ｅｎｇ．Ｓｃｉ．Ｐｒｏｃ．，

１９９７，１８（３）：１４７１５７．
［４２］ＩｃｈｉｋａｗａＨ．ＡｎｎａｌｅｓｄｅＣｈｉｍｉｅＳｃｉｅｎｃｅｄｅｓＭａｔｉａｕｘ，２０００，２５（７）：

５２３５２８．
［４３］ＳａｃｋｓＭＤ．Ｊ．Ｅｕｒ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，１９９９，１９（１３／１４）：２３０５２３１５．
［４４］ＣａｏＦ，ＫｉｍＤＰ，ＬｉＸＤ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ａｐｐｌ．Ｐｏｌｙｍ．Ｓｃｉ．，２００２，８５

（１３）：２７８７２７９２．
［４５］ＣａｏＦ，ＬｉＸＤ，ＰｅｎｇＰ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｃｈｅｍ．，２００２，１２：６０６

６１０．
［４６］ＬｉｐｏｗｉｔｚＪ，ＢａｒｎａｒｄＴ，ＢｕｊａｌｓｋｉＤ，ｅｔａｌ．Ｃｏｍｐｏｓ．Ｓｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，

１９９４，５１（２）：１６７１７１．
［４７］ＤｏｎｇＳＭ，ＣｈｏｌｌｏｎＧ，ＬａｂｒｕｇéｒｅＣ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｍａｔｅｒ．Ｓｃｉ．，２００１，

３６（１０）：２３７１２３８１．
［４８］ＤｉｃａｒｌｏＪＡ，ＹｕｎＨＭ．ＨａｎｄｂｏｏｋｏｆＣｅｒａｍｉｃＣｏｍｐｏｓｉｔｅｓ．Ｂｏｓｔｏｎ：

Ｋｌｕｗｅｒ，２００５．
［４９］ＤｉｃａｒｌｏＪＡ，ＹｕｎＨＭ．ＳｉＣ／ＳｉＣｍａｔｅｒｉａｌｄｅｖｅｌｏｐｍｅｎｔｕｎｄｅｒｔｈｅ

ＮＡＳＡＵＥＥＴｐｒｏｇｒａｍ，２００１．
［５０］ＴａｎａｋａＴ，ＴａｍａｒｉＮ，ＫｏｎｄｏＩ，ｅｔａｌ．Ｃｅｒａｍ．Ｉｎｔ．，１９９８，２４（５）：

３６５３７０．
［５１］ＤｏｎｇＳ，ＫａｔｏｈＹ，ＫｏｈｙａｍａＡ．Ｊ．Ｅｕｒ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，２００３，２３

（８）：１２２３１２３１．
［５２］ＡｒａｋｉＨ，ＹａｎｇＷ，ＳｕｚｕｋｉＨ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｎｕｃｌ．Ｍａｔｅｒ．，２００４，３２９

３３３（Ｐａｒｔ１）：５６７５７１．
［５３］ＹａｎＪＹ，ＣｈｅｎＣＷ，ＦａｎｇＰＣ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｎｕｃｌ．Ｍａｔｅｒ．，２００４，３２９

３３３（Ｐａｒｔ１）：５１３５１７．
［５４］ＹａｎｇＷ，ＡｒａｋｉＨ，ＫｏｈｙａｍａＡ，ｅｔａｌ．Ｃｅｒａｍ．Ｉｎｔ．，２００７，３３（２）：

１４１１４６．
［５５］ＪｏｎｅｓＲＥ，ＰｅｔｒａｋＤ，ＲａｂｅＪ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｎｕｃｌ．Ｍａｔｅｒ．，２０００，２８３

２８７（Ｐａｒｔ１）：５５６５５９．
［５６］ＲｕｓｓｅｌｌＪＤ．ＨｉｇｈＰｅｒｆｏｒｍａｎｃｅＳｙｎｔｈｅｓｉｓＦｉｂｅｒｓｆｏｒＣｏｍｐｏｓｉｔｅｓ．

ＷａｓｈｉｎｇｔｏｎＤＣ：ＮａｔｉｏｎａｌＡｃａｄｅｍｙＰｒｅｓｓ，１９９２．
［５７］ＳｈｉｇｅｔｏＮ．ＣｅｒａｍｉｃＪａｐａｎ，１９９９，３４（４）：５８６２．
［５８］ＫａｔｏｈＹ，ＫｏｈｙａｍａＡ，ＨｉｎｏｋｉＴ．ＦｕｓｉｏｎＳｃｉ．Ｔｅｃｈｎｏｌ．，２００３，４４

（１）：１５５１６２．
［５９］ＣｏｏｋｅＴＦ．Ｊ．Ａｍ．Ｃｅｒａｍ．Ｓｏｃ．，１９９１，７４（１２）：２９５９２９７８．
［６０］ＬｅｗｉｎｓｏｈｎＣＡ，ＪｏｎｅｓＲＨ，ＣｏｌｏｍｂｏＰ，ｅｔａｌ．Ｊ．Ｎｕｃｌ．Ｍａｔｅｒ．，

２００２，３０７３１１（Ｐａｒｔ２）：１２３２１２３６．
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