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管状 C/SiC 复合材料高温空气氧化 

行为与宏细观建模研究 

全文心, 余艺平, 方 冰, 李 伟, 王 松 
(国防科技大学 空天科学学院, 新型陶瓷纤维及其复合材料重点实验室, 长沙 410073)  

摘 要: 氧化损伤是影响火箭发动机用 C/SiC 复合材料喷管寿命的主要因素之一。为准确评估 C/SiC 复合材料喷管

的氧化损伤, 本研究以近似喷管结构的管状 C/SiC 复合材料为实验对象, 研究了管状 C/SiC 复合材料在高温

(900~1300 ℃)空气环境下的氧化行为, 包括其组成、结构及力学性能的演变规律, 发现管状 C/SiC 复合材料在该高

温空气环境下表现出受扩散控制的氧化特征, 质量与剩余强度随时间呈幂函数下降趋势, 下降速率与温度正相关。

在此基础上, 从氧化动力学与传质学理论角度出发, 建立了管状C/SiC复合材料细观/宏观尺度氧化模型, 模拟了管

状 C/SiC 复合材料高温空气氧化过程, 并预测了材料的质量与剩余强度。模型预测结果与实验数据拟合程度较高, 

可为 C/SiC 复合材料喷管的寿命评估提供参考。 
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Oxidation Behavior and Meso-macro Model of Tubular C/SiC  
Composites in High-temperature Environment 

QUAN Wenxin, YU Yiping, FANG Bing, LI Wei, WANG Song 

(Science and Technology on Advanced Ceramic Fibers and Composites Laboratory, College of Aerospace Science and 
Engineering, National University of Defense Technology, Changsha 410073, China) 

Abstract: Oxidation damage is one of the main factors affecting the life of C/SiC composite nozzle used in rocket 

engines. To accurately predict the oxidation damage of C/SiC composite nozzle, we explored the oxidation behavior of 

the tubular C/SiC composites which had a similar shape to nozzle. Evolution of their composition, structure, and 

mechanical properties was investigated at different temperatures ranging from 900 to 1300 ℃. The results showed that 

the tubular C/SiC composites exhibited diffusion-controlled oxidation characteristics under the high-temperature 

environment. Their mass and residual strength decreased as a power function with time, and decline rate was positively 

correlated with temperature. Moreover, based on the theory of oxidation kinetics and mass transfer, a macro-meso 

oxidation model was established to simulate the oxidation process of tubular C/SiC composites in high-temperature 

environment to timely predict the evolution of their mass and residual strength. Consequentely, all the predicted results 

of the model fitted well with the experimental data. Our investigation consolidate that this macro-meso oxidation 
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model is powerfull to predict the oxidation behavior and the life-span of C/SiC composite nozzle. 

Key words: C/SiC composite; high-temperature oxidation; oxidation model; life prediction 

连续碳纤维增强碳化硅(C/SiC)复合材料具有

低密度、耐高温、高强韧、抗热震、高化学稳定性、

低热膨胀系数及高设计容限等一系列优异性能, 是

火箭发动机喷管的极佳候选材料[1-2]。20 世纪 70 年

代法国欧洲动力协会(SEP)首次成功研制了 C/SiC

复合材料喷管, 之后该材料逐渐被广泛应用于航空

航天领域[3], 如欧洲 Ariane上面级 HM7低温发动机

就采用该材料作为喷管延伸段[4]; 我国也将该材料

喷管成功应用于以“远征三”为代表的多型火箭发动

机[5]。但目前 C/SiC 复合材料喷管在火箭发动机高

温燃气环境中氧化损伤对其工作寿命的影响尚不确

定, 这极大地制约了其后续发展应用。 

不同于高温金属喷管材料, C/SiC复合材料由于

本身存在微裂纹、孔隙及缺陷等, 从而表现出复杂

的氧化损伤特性。国内外对 C/SiC 复合材料的高温

氧化特性研究可归纳为两个方面[6-23]: (1) 表征测试

材料的物化性能、微观形貌、元素含量等, 得到大

量实验数据, 结合仿真手段分析 C/SiC 复合材料的

氧化机理和性能变化规律; (2) 探讨 C/SiC 复合材料

的微观氧化机制, 根据其微观-细观几何特征, 基于

氧化动力学和传质学理论, 建立氧化模型, 以模拟

其氧化行为和准确预测其寿命。但传统实验研究的

对象多为小尺寸的长方体条状试样, 暴露的表面与

实际往往不符。以喷管为例, 其在实际工作过程中

仅喷管内外壁面暴露于燃气或空气中, 与传统实验

过程中长方体小试样条暴露多个表面不同, 导致实

际产品的数据与实验样条数据差异较大。在氧化建

模方面, 现有研究大多建立的是 C/SiC 复合材料微

观和细观层面的氧化模型, 与宏观材料构件(如喷

管)还有差异, 难以对 C/SiC 复合材料宏观构件的性

能变化进行准确预测。 

为此, 本研究设计了一种近似火箭发动机喷管

结构的 C/SiC 复合材料管状样品, 限制其氧化表面

仅为内外壁面, 研究了其在高温空气环境下的氧化

行为, 并结合结构特征, 基于氧化动力学和传质学

理论, 建立了 C/SiC 复合材料管件的宏细观氧化模

型, 并预测了样品的性能变化。 

1  实验方法 

1.1  原料与样品 

增强纤维: T300B-3000-40B 碳纤维由日本东丽

公司生产。碳纤维平纹布: 委托宜兴市新立织造公

司以 T300B-3000-40B 碳纤维编制, 纤维布面密度

为(200±6) g/m2。固态聚碳硅烷(PCS): 由宁波众兴

新材料科技有限公司提供, 为浅黄色透明固体, 软

化点 200~230 ℃, 与二甲苯按质量比 1∶1 配制成

溶液备用。 

C/SiC 复合材料管状样品制备: 采用前驱体浸

渍裂解(Precursor Infiltration and Pyrolysis, PIP)工艺[5],

将碳纤维平纹布在石墨芯模表面缠绕成型, 圆管织

物厚度约 4 mm, 经过多次循环 PIP复合(浸渍-裂解), 

圆管密度大于 1.9 g/cm3, 最后机械加工成所需长度

的管状样品(图 1), 内径为 60 mm, 壁厚为 2 mm, 长

度为 120 mm, 密度为 1.95 g/cm3, C纤维体积分数为

50%。管件两端口使用碳化硅微粉作为填料封边, 

以减少高温加热时氧化性气氛从两端截面处进入而

发生氧化。  

1.2  高温空气氧化实验 

将 C/SiC 复合材料管状样品置于 900~1300 ℃

马弗炉(KBF1700, 加热精度为 5 ℃)中进行高温空

气氧化处理, 直至管状 C/SiC 复合材料强度基本丧

失, 每个温度下取 4 个时间点的样品(包含加热前初

始样品), 检测样品在高温空气氧化前后的质量变

化, 计算材料的质量保留率 m 。 

将氧化后的复合材料管材中间部分切割成宽

10 mm 的环状样品, 测量其尺寸, 并用万能力学实

验机(INSTRON 5982, 测试精度为 5 N)测定样品的

环拉伸强度(图2), 根据公式(1)计算样品氧化前后的

环拉伸强度 mR , 并计算材料的强度保留率 R 。 

 

 
 

图 1  管状 C/SiC 复合材料样品 

Fig. 1  Tubular specimen of C/SiC composite 
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图 2  管状 C/SiC 复合材料环的拉伸实验 

Fig. 2  Ring tensile experiment of C/SiC composite 
 

 m
m 2

F
R

H
  (1) 

其中, mF 表示样品拉伸至断裂过程中所承受的最

大载荷,  表示壁厚, H 表示高度。 

1.3  微观形貌表征 

使用扫描电子显微镜(Scanning Electron Micro-

scope, SEM, MIRA4 LMH)及其能谱仪(Energy Disp-

ersive Spectrometer, EDS) 表征 C/SiC 复合材料管状

样品的表面、截面、拉伸断口的 C 纤维断裂和拔出

状况、C 纤维与 SiC 基体的氧化状况、C 纤维氧化

深度等微观形貌特征, 分析其在空气中的高温氧化

行为, 提出 C/SiC 复合材料氧化机理。 

1.4  高温空气氧化细观模型 

对于 C/SiC 复合材料管状样品在高温空气环境

中的氧化机理, 可看作 C 纤维氧化与 SiC 基体氧化

相结合的、带有复合材料结构特征的耦合作用结果。 

对 C 纤维来说, 在 900~1300 ℃高温空气氧化

气氛下, C 纤维的氧化可看作受 O2 气相扩散控制的

C-O2 反应, 假设该反应为一级反应, 在反应时刻 t , 

单位面积上 C 相的氧化失重为[24]:  

 
2C C O0
d

t
M Kc t     (2) 

其中, CM 为 C 的相对原子质量, K 为反应速率常

数, 
2Oc 表示 C 相界面处 O2 的浓度。 

大量研究证明[25], SiC 的氧化符合直线-抛物线

规律, 一般使用经典的 Deal-Grove 模型来表征 SiC

的氧化过程, 其氧化层的生长满足如下关系式:  

 2Z AZ Bt    (3) 

其中, Z 为氧化层厚度, A 为线性速率常数, B 为

抛物线速率常数。 

本研究中的实验均可看作长时间氧化过程, 氧

化层生长主要表现为抛物线规律[26], 即可忽略公式(3)

中的线性部分 AZ , 且由于 O2 扩散是反应快慢的主

导因素, 忽略反应产物对外扩散产生的限速影响, 

随着氧化反应的进行, 生成的 SiO2 氧化物层的厚度

Z 与氧化时间 t 之间满足[27]:  

 20 SiO2

0

2c D
Z Bt t

N
     (4) 

其中, 0c 表示外界大气中氧气的平衡浓度, 
2SiOD

表示 O2 在 SiO2 中的扩散系数, 0N 是进入氧化物层

的每单位体积氧化剂分子的数量。 

反应进行到时刻 t 时, 单位面积上 SiC 的增重

可表示为:  

 2 2

2

SiO O C
SiC

SiO

( )Z M M

M





   (5) 

其中, 
2SiO 为 SiO2 氧化物层的密度, 

2OM 、 CM 、

2SiOM 分别为 O2、C、SiO2 的相对分子/原子质量。 

随着温度升高, SiC 的热膨胀效应会使基体中

的裂纹逐渐愈合, 同时 SiC 氧化生成的氧化物也会

填补裂纹(图 3)。 

相比于 SiC 基体的热膨胀效应, 温度变化导致

的 C 纤维体积变化对裂纹宽度的影响可以忽略。进

一步考虑 SiC 氧化对裂纹的封闭作用, 在氧化时刻

t 、深度 Z 处裂纹的宽度可表示为[8]:  

 2

2

SiO SiC
0 SiC

SiC SiO

( , ) 2 1
M

e z t e l T Z
M






 
      

 
  (6) 

 

 
 

图 3  SiC 基体热膨胀与氧化愈合裂纹示意图 

Fig. 3  Crack healed through thermal expansion and oxidation 
of SiC matrix 
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其中, 0e 为室温下裂纹宽度, SiC 为 SiC 线性热膨

胀系数, l 为反应单元体上的平均裂纹长度(与 C 纤

维和 SiC 基体的体积分数有关)。 

模型建立时需根据 SEM 照片测定 , 若管状

C/SiC 复合材料的微裂纹宽度约为 1 μm, 纤维半径

约为 3 μm 时, 空气中氧气分子的平均自由程约为

10–7 量级。根据扩散类型判据可知 : 当满足

0.1 100e ≤ ≤ 时, 氧气在材料中的扩散属于混合

型扩散。扩散系数满足[24]:  

 
F K

1 1 1

D D D
    (7) 

在 O2-CO 二元传质体系中, 氧气的摩尔通量由

界面处的氧化反应和浓度梯度产生的扩散共同提供, 

可表示为[8]:  

 2

2 2 2 2

O
O O O O CO( )N cD N N

z





   


  (8) 

其中, 
2ON 、 CON 分别为 SiC 裂纹中 O2 和 CO 的扩

散通量, c 为外界大气中气体的总浓度, 
2O 为氧

气的摩尔分数。 

当氧气在 SiC 基体微裂纹与 C 纤维氧化通道中

扩散时(图 4), 根据氧化动力学理论, 结合 SiC 基体

与 C 纤维的氧化反应方程, 由公式(8)可得氧气在

C/SiC 复合材料微裂纹和纤维氧化通道中的浓度分

布分别满足:  

 2 2 2

22

O O SiO

SiOO

3d 3

d 23

z z

z

cD B

z z M eZ

 



 
   

  
  (9) 

 

 
 

图 4  氧气在 SiC裂纹中的扩散(a)与在 C纤维氧化通道中的

扩散(b) 

Fig. 4  Diffusion of oxygen in SiC cracks (a) and oxidation 
channel of carbon fibers (b) 

 2 2

2

O O

O

d
0

d 1

x x

x

cD

x x





 
  

  
  (10) 

且由于在 900~1300 ℃温度区间内, C 纤维的氧

化过程由扩散控制 , 氧气摩尔分数随扩散进程

/ 'x L 的分布方程满足:  

  
2

1
'O 01 1

'

x
x

L
x

L
       

 
  (11) 

1.5  高温空气氧化宏观模型 

管状 C/SiC 复合材料的强度与其内部 C 纤维的

氧化程度紧密相关, 根据材料截面微观形貌分析, 

在截面深度方向, 材料的氧化深度可以近似表示材

料的氧化进程。将 C 纤维在单位时间 dt 内的质量损

失等效为沿受力截面向内的氧化深度 d , 从而计

算其强度变化, 如图 5 所示。 

管状 C/SiC 复合材料的质量变化还可以表示为:  
 

C C C Cd dW S V N SM t     (12) 

其中, S 表示氧化反应面积。 

由公式(8)和公式(11)可知, 氧气的扩散通量与

氧化深度之间满足:  

  2

2

O
O 0ln 1

cD
N 


    (13) 

故对于 C/SiC 复合材料管状样品, 在忽略 SiC

基体对抗拉强度的贡献情况下, 材料的强度保留率

可表示为:  

 2O C
R 0

0 C C

42
( ) 1 ln(1 )t

cD MS
t t

S V


 

 
      (14) 

其中,  为结合实验数据引入的修正因子。由于复

合材料内部复杂多孔, 真实的氧化深度 并不是沿

截面径向的直线距离, 往往是氧化深度的若干倍, 

因此结合实验数据引入修正因子对模型进行修正。 

管状 C/SiC 复合材料高温氧化后的质量变化主

要表现为C纤维的氧化失重和 SiC基体的氧化增重:  
 

 
 

图 5  管状 C/SiC 复合材料管材等效氧化深度示意图 

Fig. 5  Equivalent oxidation depth of tubular C/SiC composite 
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 SiC
m 1( ) 1 1CW W

t C t
vS


 


      (15) 

由公式(15)可知, 在一定温度下, 材料的强度

保留率随时间延长呈幂函数下降趋势, 并且随着温

度升高, 下降趋势变大。 

当复合材料内 C 纤维完全氧化时, 由于 SiC 的

氧化表现为增重效应, 且对材料强度的影响可以忽

略不计, 可认为此时 C/SiC 复合材料管状样品的强

度和质量达到最低, 氧化过程停止。 

2  结果与讨论 

2.1  高温氧化行为 

分别对管状 C/SiC 复合材料在 900~1300 ℃高

温空气气氛下加热不同时间后的质量保留率和强度

保留率(图 6(a, c))进行函数拟合, 结果如图 6(b, d)所

示。质量保留率 m 和强度保留率 R 与氧化时间 t 之

间近似满足 2(1 ) t  的关系, 线性拟合度较高。材

料的质量和剩余强度在 900~1300 ℃区间均表现为

持续下降, 下降速率随氧化温度升高而增大, 随氧

化时间延长逐渐减小, 且温度越高, 下降速率随时

间延长的减缓趋势越明显, 表现出幂函数下降趋势, 

与文献中使用 C/SiC 板条状样品进行高温氧化实验

时的性能衰减趋势近似。但管状 C/SiC 复合材料在

900~1300 ℃温度区间氧化时没有出现失重速率随

温度上升而下降的现象 , 下降速率与温度呈正相

关[11-13,17]。 

2.2  微观氧化形貌 

2.2.1  表面微观氧化形貌 

对管状 C/SiC 复合材料的表面氧化形貌进行

SEM 表征, 在 900~1300 ℃温度区间, 经过高温空

气氧化后, 裸露在材料表面的 C 纤维氧化消失, 留

下凹槽, 周围的 SiC 基体变化不明显, 但根据 EDS

分析材料表面元素可知, 基体表面主要由硅和氧组

成。图 7 为 1100 ℃-4h 处理后的 C/SiC 复合材料表

面微观形貌与元素分布图 , 原子比 Si∶O∶C = 

35∶56∶9, 氧化产物中硅氧比近似 1∶2, 结合氧

化反应方程和相关文献可知, 氧化产物为 SiO2
[24]。 

2.2.2  断口微观氧化形貌 

对比室温下和 900~1300 ℃高温空气氧化后管

状 C/SiC 复合材料拉伸断口的微观形貌, 分析断口

处 C 纤维的拔出和断裂情况以及断口整体的形状。 

在室温下, 管状 C/SiC 复合材料的拉伸断口表现出

明显的韧性断裂特征 ,  断口处纤维大量拔出 , 

 

 
 

图 6  管状 C/SiC 复合材料高温空气氧化质量保留率(a)、 2
m(1 ) t  关系曲线(b)、 

强度保留率(c)和 2
R(1 ) t  关系曲线(d) 

Fig. 6  Mass retention rate (a), function fitting of 2
m(1 ) with t (b), strength retention rate (c), and function fitting  

of 2
R(1 )  with t (d) for tubular C/SiC composites after high-temperature air oxidation 
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图 7  管状 C/SiC 复合材料表面形貌与元素分布 

Fig. 7  Morphology and distributions of elements on the 
surface of tubular C/SiC composite 

 

断口整体呈撕裂状, 材料的强度主要由 C 纤维提供, 

表示材料在室温下具有较好的韧性; 但经过高温空

气氧化后, 拉伸断口表现出明显的脆性断裂特征, 

大量纤维束氧化消失, 材料强度主要由脆性的 SiC

基体及其氧化物支撑, 断口整体较平整, 且随着氧

化温度的升高, 纤维含量降低, 断口的脆性断裂特

征越明显, 材料向脆性转变(图 8)。 

进一步放大观察断口处纤维束的氧化状况(图 9)

发现, 管状 C/SiC 复合材料在 900~1300 ℃温度区

间高温空气环境下氧化时, 纤维束内的氧化区域区

分明显, 可分为未氧化区、正在氧化区、氧化完全

区。C 纤维从表层向内部逐层氧化消失, 氧化完全

区纤维彻底氧化留下基体和孔洞 , 正在氧化区的

纤维明显变细, 未氧化区的纤维结构完整。可以看

出, 正在氧化区的面积狭小, 没有大股纤维束氧化

变细的现象, 符合由氧气扩散控制所表现出来的氧

化现象[8,11-13]。 

2.2.3  截面微观氧化形貌 

管状 C/SiC 复合材料在 900~1300 ℃高温空气

氧化后, 从材料截面的整体来看, C 纤维一般表现

为从内外两侧表面向中心氧化的趋势, 氧化区域逐

渐向内侧蔓延, C 纤维氧化消失产生孔洞(图 10)。但

在材料内部, C 纤维发生的氧化并不均匀, 氧化过

程不是严格的逐层向内进行, 氧气可能通过纤维束

间大体积的孔隙和缺陷迅速扩散, 越过其外层的纤

维 ,  直接腐蚀材料内部纤维 (图 10(b)) ,  在外层 

 
 

图 8  管状 C/SiC 复合材料高温空气氧化拉伸断口微观形貌 

Fig. 8  Microstructures at fractures of tubular C/SiC 
composites after high-temperature air oxidation 

 

 
 

图 9  管状 C/SiC 复合材料纤维束的高温空气氧化断口特征

形貌 

Fig. 9  Microstructures at fractures of carbon fibers in tubular 
C/SiC composites after high-temperature air oxidation 

 
纤维束比较完整的情况下, 内部纤维束已经发生了

氧化。 

进一步使用 EDS 分析管状 C/SiC 复合材料截面

的氧元素分布情况。在高温空气环境下, 材料整体

上由外向内发生氧化, 由于复合材料复杂无规律的

内部结构, 不同位置的氧化程度并不一致, 但可以

看到深度方向上材料氧化的整体进度, 氧化区域之

间存在较明显的界线。对比不同氧化温度和氧化时

间下管状 C/SiC 复合材料截面处的氧含量分布 , 



926 无 机 材 料 学 报 第 39 卷 
 
 
 

    

 
 

图 10  管状 C/SiC 复合材料的高温空气氧化截面特征形貌 

Fig. 10  Microstructures of cross-sections of tubular C/SiC 
composites after high-temperature air oxidation 
 

可以发现, 材料的氧化程度和氧化深度整体上与氧

化的温度和时间成正比, 如图 11 所示。 

2.3  模型计算结果 

2.3.1  氧气浓度分布 

根据公式(4), 计算空气气氛中不同温度的抛物

线速率常数 B, 如表 1 所示。  
 

 
 

图 11  在 1100 ℃-1 h(a)、1300 ℃-0.5 h(b)和 1300 ℃-1 h(c)

高温空气氧化后管状 C/SiC 复合材料的截面氧元素含量的

EDS 分布 

Fig. 11  EDS distributions of oxygen contents at cross sections 

of tubular C/SiC composites after 1100 ℃-1 h (a), 1300 ℃-0.5 h 

(b) and 1300 ℃-1 h (c) high-temperature air oxidation 

表 1  SiC 空气氧化抛物线速率常数 

Table 1  Parabolic rate constant of SiC in air oxidation 

Parameter 900 ℃ 1000 ℃ 1100 ℃ 1200 ℃ 1300 ℃

B /(nm2·min–1) 1.05 10.29 39.48 84.84 163.17
 

由表 1可知, SiC在 900 ℃基本上不发生氧化反

应。900 ℃以上, B 近似呈指数上升, 表面 SiC 的

氧化速率迅速增大。 

根据富勒经验公式[28]和 Knudsen 扩散定律[29]

分别计算 Fick 扩散系数与 Knudsen 扩散系数, 代入

公式(7), 得到氧气在管状 C/SiC 复合材料基体微裂

纹和纤维氧化通道中的有效扩散系数:  

2

1

O 10 1.75 0.5

1 1

9.702 10 0.542
zD

T eT




   

 
 (16) 

2

1

O 10 1.75 0.5

1 1

9.702 10 0.542
xD

T rT




   

 
 (17) 

根据边界条件, 对氧化时刻 t = 10 h 时氧气在

SiC微裂纹中的浓度分布进行求解, 计算结果如表 2

所示。 

假设外界为纯氧环境, 即 0 1  , 根据公式(9), 

求解得到不同温度下氧气的摩尔分数
2O

z 与其一阶

导数
2O /z z  沿裂纹深度方向的分布, 如图 12(a, b)

所示。 

由计算结果可知, 氧气浓度在通过裂纹时几乎

不发生变化, 可以认为, 在 900~1300 ℃不同氧化

条件下, 裂纹中 SiC 基体的氧化反应对氧气浓度的

影响可以忽略不计, 氧气在裂纹中的浓度分布可认

为与入口处一致, 不随裂纹深度发生变化。 

结合公式(10)和(11), 计算得到氧气摩尔分数随

扩散进度的分布, 如图 12(c)所示。 

2.3.2  质量保留率和强度保留率 

根据实验数据, 计算 900、1100、1300 ℃三个

温度下的修正因子  , 如表 3 所示。 

将修正因子  带入公式(14), 计算可得材料的

强度保留率随氧化时间的变化关系曲线, 并带入实

验数据进行对比, 如图 13(a)所示。 
 

表 2  氧化 10 h 的参数计算结果 

Table 2 Parameters of oxidation for 10 h  

Parameter 900 ℃ 1100 ℃ 1300 ℃

2O
zD /(m2·s–1) 3.18×10–5 3.53×10–5 3.86×10–5

B /(nm2·s–1) 0.0175 0.658 2.720 

Z /μm 0.0251 0.1539 0.3129 

e /μm 1.980 1.835 1.658 

2O
zR /(mol·m–3·s–1) 1.937×10–2 1.128×10–2 2.880×10–1
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图 12  SiC 基体微裂纹中氧气的摩尔分数分布(a)、氧气摩尔

分数的梯度分布(b)及氧气摩尔分数随扩散进度的分布(c) 

Fig. 12  Distributions of mole fraction of oxygen (a), gradient 
of mole fraction (b) and mole fraction with diffusion progress 
(c) in microcracks of SiC matrix 

 
表 3  等效氧化深度修正因子 

Table 3  Modifying factor of equivalent oxidation depth 

Modifying factor 900 ℃ 1100 ℃ 1300 ℃

  1.2×10–5 3.1×10–5 6.0×10–5

 
与前述氧化实测结果(图 6)相比, 模型对材料强

度保留率的预测效果较好, 计算结果数据与实验数

据吻合。由于材料的强度存在下限阈值, 而计算过

程中忽略了 SiC 基体的强度, 所以对接近下限时的

强度预测与实际数据相比稍有偏差, 但整体来说, 

该模型可对 900~1300 ℃区间强度保留率随时间变

化作较准确的预测。 

 
 

图 13  强度保留率(a)与质量保留率(b)的预测结果 

Fig. 13  Predicted results of strength retention rate (a) and 
mass retention rate (b) 

 

根据公式(15)绘制材料质量保留率随时间变化

的关系曲线(图 13(b)), 根据材料的基本参数计算质

量保留率的最小值, 带入实验数据进行对比, 可见

模型对材料质量保留率的预测准确性较好。对温度

区间两端氧化结果的预测稍有偏差, 可能是由于在

实验温度区间边界, 材料的氧化机理存在转变的情

况。整体上看, 模型的预测结果基本与实验测试数

据吻合, 能较好地预测材料在 900~1300 ℃温度区

间质量随时间变化的趋势。 

3  结论 

1)在 900~1300 ℃高温空气环境下, 管状 C/SiC

复合材料的质量保留率、强度保留率均呈幂函数下

降趋势, 下降速率随氧化时间延长而减缓, 随氧化

温度增加而加快。 

2)所建立的管状 C/SiC 复合材料细观氧化模型

和质量传递模型可对材料细观结构中氧气的扩散分

布和氧化过程作较精确的计算模拟。通过模型计算

发现, 在高温空气环境下, 管状 C/SiC 复合材料中的

氧气浓度梯度主要受 C 纤维氧化的影响, SiC 基体的

氧化对氧气浓度的影响不大。 

3)利用建立的管状 C/SiC 复合材料宏观氧化模

型对材料在高温空气环境氧化后的质量和强度变化
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进行预测, 与实验数据进行对比, 模型的预测精度

较高。 
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