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SiC 纤维烧结陶瓷的制备及其性能研究 

李 伟, 许志明, 苟燕子, 尹森虎, 余艺平, 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: SiC 纤维烧结陶瓷(Fiber-bonded ceramics, FBCs)是由 SiC 纤维直接烧结而成的一种新型 SiC 材料, 材料中不

存在基体相, 其孔隙率小于 3%且纤维体积分数超过 90%, 具有耐高温、高强度、抗氧化与耐辐照等优异性能, 是

未来航空发动机和先进核能领域的重要候选材料。本工作在国内率先开展 SiC FBCs 的制备以及性能研究, 以国产

KD-SA 型第三代含铝 SiC 纤维为原料, 通过预处理在纤维表面原位构筑石墨(in-situ graphite, iG)层, 采用热压烧结

工艺直接烧结纤维, 制备 SiC(Al) FBCs。实验表征了纤维及材料的宏/微观结构, 测试了材料的力学与氧化性能。

结果表明: 通过预处理 SiC(Al)纤维, iG/SiC(Al)纤维表面可生成厚度为 300~400 nm 的碳层, 且 iG 层与纤维结合较

好。采用热压烧结工艺制备的 iG/SiC(Al) FBCs 密度为 3.15 g/cm3, 气孔率仅为 0.52%, 基体完全致密, 纤维发生变

形呈六棱柱状, 且纤维之间有明显的界面; 材料弯曲强度、断裂韧性与断裂功分别为 320 MPa、9.5 MPa·m1/2 与

1169 J·m–2; 经 1500、1600 ℃空气氧化 100 h, 材料弯曲强度保留率分别高达 86%与 72%, 且维持伪塑性断裂模式。 
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Preparation and Performance of Sintered SiC Fiber-bonded Ceramics 

LI Wei, XU Zhiming, GOU Yanzi, YIN Senhu, YU Yiping, WANG Song 

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

Abstract: SiC fiber-bonded ceramics (FBCs), representing a novel class of SiC materials, synthesized via direct 

sintering of SiC fibers and characterized by lack of a matrix phase, porosity below 3% and fiber volume fraction 

exceeding 90%, exhibit remarkable properties, including high-temperature resistance, high strength, and robust 

resistance to oxidation and irradiation. Consequently, they are a promising contender for future aero-engine and 

advanced nuclear energy applications. Herein, SiC(Al) FBCs were prepared by pre-treating the fibers to form in-situ 

graphite (iG) layers on their surface, followed by direct sintering the fibers using a hot-press sintering process. Then, 

macroscopic/microscopic structures, mechanical properties and oxidative properties of the fibers and bulk ceramics 

were characterized. The results show that pre-treatment of SiC(Al) fibers leads to forming a 300–400 nm thick 

carbon layer, adhering well to the fibers. Density of the hot-press sintered iG/SiC(Al) FBCs is 3.15 g/cm3, with a 

porosity of only 0.52%. Meanwhile, the matrix is completely dense, the fibers are deformed in a new form of 

hexagonal prisms, and the well-defined interfaces are present between the fibers. Furthermore, bending strength, 
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fracture toughness, and work of fracture of the bulk ceramics are 320 MPa, 9.5 MPa·m1/2 and 1169 J·m–2, 

respectively. After oxidation at 1500 and 1600 ℃ for 100 h in air, the retention rates of the flexural strength 

remain as high as 86% and 72%, respectively, while maintaining a quasi-plastic fracture mode. 

Key words: SiC fiber; sintered SiC fiber-bonded ceramic; mechanical performance; oxidation performance 

未来高推重比航空发动机的涡轮前温度将超过

1800 ℃, 这对热端材料的耐温性能提出了更苛刻

的要求[1-3]。镍基高温合金虽然是航空发动机热端部

件常用的热结构材料 , 但其服役温度不超过

1150 ℃[4-6]。SiCf/SiC 复合材料具有密度低、耐高

温、抗氧化等优势, 近年来国内外研究人员针对其

在航空发动机热端部件的应用展开了大量研究[7-9]。

然而, SiCf/SiC 复合材料难以同时实现低气孔率与

SiC 基体的高纯度。此外, SiC 纤维与 SiC 基体之间

的适配性问题限制了其耐高温、抗氧化与抗蠕变性能, 

因此难以长期应用于 1400 ℃以上的燃气环境[10-12]。 

二十世纪九十年代, 日本宇部公司率先开发出

高强度、耐高温、抗氧化、耐辐照的 SiC FBCs, 其

强度在 1600 ℃仍能保持稳定[13-17], 满足高推重比

航空发动机与先进核能领域对轻质热结构材料的需

求。近年来, 国外对 SiC FBCs 的研究取得了较大进

展, 而国内仍处于初期阶段。此外, 国外制备 SiC 

FBCs 所用的原料是无定形 SiC 纤维, 在制备过程中

难以控制界面相组成与厚度, 因此其强度与断裂韧

性仍有待提高[16-17]。原位石墨层(iG 层)是以 SiC 纤

维为热处理对象, 在一定温度(高于硅的熔点)与真

空度下使纤维发生高温分解反应, 脱出硅原子, 并

在纤维表面原位制备的石墨层。该技术由国防科技

大学苟燕子等[18]开发, 并被用于制备具有电磁屏蔽

功能的高韧性石墨纤维[19]。本工作通过在 SiC 纤维

表面制备 iG 层, 有望进一步提升 SiC FBCs 的强度

与韧性。 

为了实现高强韧 SiC FBCs的可控制备, 本工作

在国内率先以耐温性能更佳的第三代含铝 SiC 纤维

为原材料, 在其表面制备 iG 层, 然后采用热压烧结

工艺制备 SiC FBCs, 通过分析 iG 层对材料组成、结

构与力学性能的影响来揭示其强韧化机制 , 并且

表征材料经 1350、1500、1600 ℃氧化考核后的力

学性能。 

1  实验方法 

采用国防科技大学开发的KD-SA型含铝SiC纤

维为原材料, 在 1750 ℃、<1 Pa 条件下, 真空热处

理约 20 min 在 SiC 纤维表面制备 iG 层。然后, 将

未处理的 SiC 纤维(SiC(Al)纤维)和表面制备 iG层的

SiC 纤维(iG/SiC(Al)纤维)置于 1900 ℃、60 MPa 氩

气环境中保温 1 h, 采用热压烧结工艺分别制备无

界面层的含铝 SiC 纤维烧结陶瓷(SiC(Al) FBC)与有

iG 层的含铝 SiC 纤维烧结陶瓷(iG/SiC(Al) FBC)。 

利用氧氮氢分析仪测定 SiC 纤维的 O(ONH836)、

C(CS844)元素含量。利用电感耦合等离子体发射光

谱仪(ICP-OES, Agilent 5110)测定 SiC 纤维的 Si 和

Al 元素含量。利用俄歇电子能谱仪(AES, ULVAC 

PHI 700)表征 SiC 纤维表层径向的元素线分布。利

用 X 射线衍射仪(XRD, Rigaku SmartLab)分析 SiC

纤维与氧化前后陶瓷的物相。利用 X 射线光电子能

谱仪(XPS, Thermo Scientific 250Xi)分析 SiC 纤维刻

蚀前后的元素组成与化学态。采用扫描电子显微镜

(SEM, Regulus SU8100)观察纤维与陶瓷的微观形貌, 

并借助电子能谱仪(EDS, OXFORD Xplore 30)分析

其成分。使用电子双束显微镜(FIB, Heloise 5UC)加

工固体试样; 采用物镜球差校正场发射透射电子显

微镜(TEM, Titan G2 60-300)观察试样的微观形貌, 

并在高角环形暗场(HAADF)成像扫描模式下分析

元素分布。 

采用排酒精法和排煤油法分别测试 SiC 纤维的

密度和块状固体试样的密度与气孔率。分别采用三

点弯曲法与预制裂纹法测试试样的弯曲强度和断裂

韧性。两种试样尺寸分别约为 40 mm×3 mm×2 mm

和 40 mm×4 mm×2 mm, 在试样宽度方向预制对半

切口深度为 2 mm, 切口宽度为 0.2~0.5 mm。对用于

弯曲强度测试的试样进行高温氧化考核, 当马弗炉

达到预设考核温度时放入试样 (考核温度分别为

1350、1500、1600 ℃, 总考核时间为 100 h)。随炉

降温至约 1300 ℃后取出试样并自然冷却, 分别在

0、5、20、40、60、80、100 h 时称重, 并测试氧化

后试样的剩余弯曲强度。 

2  结果与讨论 

2.1  SiC(Al)纤维与 iG/SiC(Al)纤维 

表 1 为 SiC(Al)纤维的化学组成, 其元素组成呈

现出近化学计量比的特点。图 1(a)为纤维表层

100 nm的AES深度剖析测试结果, 纤维表面存在约
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10 nm的富氧层, 当剖析深度超过 10 nm后, 纤维的

组成趋于稳定。图 1(b)为 SiC(Al)纤维表面的 XPS

全扫描谱图, 除了 SiC 的 Si2p、Si2s 与 C1s 峰, 纤

维表面还出现了较强的 O1s 峰。此外, 谱图中出现

较低的 Al2s 峰表明纤维中含有微量铝。对 SiC(Al)

纤维表面刻蚀前后的 Si元素进行XPS窄扫描, 并利

用 Gauss 函数对其进行分峰拟合, 结果如图 1(c, d)

所示。图 1(c)中位于 99.8 与 100.5 eV 的峰分别归属

于 Si–O 与 Si–C, 而图 1(d)中位于 100.8 eV 的峰归

属于 Si–C[20-21]。因此, 纤维表面的富氧层为硅氧化

合物, 而刻蚀后只剩余 SiC 的能谱峰, 这进一步说

明 SiC(Al)纤维的化学组成近化学计量比。 

图 2 为 SiC(Al)纤维与 iG/SiC(Al)纤维的 XRD

图谱。SiC(Al)纤维仅出现尖锐的 β-SiC 衍射峰, 说

明其具有高结晶特性, 而 iG/SiC(Al)纤维还出现了

微弱的石墨衍射峰。SiC(Al)纤维的表观密度为

2.79 g/cm3, 气孔率约为 12.3%, 说明纤维内部存在

较多的气孔。观察 SiC(Al)纤维与 iG/SiC(Al)纤维的

微观形貌(图 3)发现, SiC(Al)纤维(图 3(a, b))粗细相

对均匀, 表面有一定的粗糙度, 内部孔隙较多; 而

iG/SiC(Al)纤维(图 3(c, d))中, iG 层与纤维结合较好, 

其厚度为 300~400 nm。 

2.2  SiC(Al) FBC 与 iG/SiC(Al) FBC 

图 4 为 SiC(Al) FBC 与 iG/SiC(Al) FBC 的 XRD

图谱。其中, SiC(Al) FBC 仅出现 β-SiC 的衍射峰, 而

iG/SiC(Al) FBC 还出现了微弱的石墨衍射峰。 

SiC(Al) FBC 的表观密度和气孔率分别为

3.18 g/cm3 和 1.23%, 而 iG/SiC(Al) FBC 的分别为

3.15 g/cm3和 0.52%, 这是因为 iG 是由纤维表面 SiC

分解而成, Si 变成气体逸出并在纤维表面留下 C 层, 

Si 的原子量大于 C 的原子量, 所以造成 iG/SiC(Al) 

FBC 的表观密度偏小。观察 SiC(Al) FBC 与

iG/SiC(Al) FBC 的微观形貌(图 5)发现, SiC(Al) FBC

近乎完全致密 , 且未见明显界面 ; 而 iG/SiC(Al) 

FBC 完全致密, 纤维之间存在明显的界面, 且发生

变形呈六棱柱状, 说明界面层能够促进 SiC(Al)纤

维变形以及 SiC FBCs 致密化, 并且纤维表面的 iG

层可以填充到气孔中, 使气孔率降低。 

 
表 1  SiC(Al)纤维的化学组成 

Table 1  Chemical composition of SiC(Al) fiber 

Composition/% (in atom)  

Si C O Al 

 

SiC(Al) fiber 47.70 51.50 0.30 <1.00 1.08 

 
 

 
 

图 1  SiC(Al)纤维的化学组成 

Fig. 1  Chemical composition of SiC(Al) fiber 
(a) AES depth profile; (b) Total XPS spectra of surface; (c, d) Si2p XPS spectra of SiC(Al) fiber (c) before and (d) after etching 

 

C/SiSample
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图 2  SiC(Al)纤维与 iG/SiC(Al)纤维的 XRD 图谱 

Fig. 2  XRD patterns of SiC(Al) fiber and iG/SiC(Al) fiber 
 

 
 

图 3  (a, b)SiC(Al)纤维与(c, d)iG/SiC(Al)纤维的(a, c)表面与

(b, d)截面 SEM 照片 

Fig. 3  (a, c) Surface and (b, d) cross-sectional SEM images of 
(a, b) SiC(Al) fiber and (c, d) iG/SiC(Al) fiber 

 

 
 

图 4  SiC(Al) FBC 与 iG/SiC(Al) FBC 的 XRD 图谱 

Fig. 4  XRD patterns of SiC(Al) FBC and iG/SiC(Al) FBC 

 
图 6 与图 7 分别为 SiC(Al) FBC 与 iG/SiC(Al) 

FBC 的 TEM 照片与元素分析结果。SiC(Al) FBC 为

多晶结构, 其平均粒径约为 1.45 μm(图 6(a)); 而

iG/SiC(Al) FBC 的平均粒径仅约为 0.75 μm(图 6(e)), 

说明界面层能够显著抑制 SiC 的长大。对 SiC(Al) 

FBC 的晶粒及其晶界进行高倍成像(图 6(b~d))发现, 

陶瓷晶粒内部存在大量贯穿整个晶粒的平直条纹结

构 ,  此为晶粒内部的高密度层错 ,  选区电子衍射 

 
 

图 5  (a) SiC(Al)FBC 与(b)iG/SiC(Al) FBC 的光学照片及其

SEM 照片 

Fig. 5  Optical photographs and SEM images of (a) SiC(Al) 
FBC and (b) iG/SiC(Al) FBC 

 

(SAED)图案(图 6(d)插图)表明部分层错还形成了孪

晶结构。另外, SiC 的晶界也十分干净。元素分析结

果(图 7(a~d))进一步验证了SiC(Al) FBC无界面层存

在, 但在部分三角晶界与晶粒内部分布着少量碳颗

粒。如图 6(f~h)所示, iG/SiC(Al) FBC 的石墨界面处

能够观察到较为清晰的 SiC晶粒与石墨的原子结构, 

未发现明显气孔, 说明两者结合得较好; 界面内部

为石墨的多晶结构, 其片晶相对更长, 但整体有序

度低于纤维内部 SiC 晶粒三角富碳区, 该区域是缺

陷较多、易发生解离的 SiC 纤维界面层之间的结合

位置。元素分析结果(图 7(e~h))也说明纤维之间存

在石墨界面层, 同时也可以发现部分石墨由于热压

作用而侵入纤维表层晶粒的界面。 

图 8 为 SiC(Al) FBC 与 iG/SiC(Al) FBC 弯曲强

度与断裂韧性测试的载荷-位移曲线。SiC(Al) FBC

呈典型的脆性断裂模式, 其弯曲强度、断裂韧性、

断裂功分别为 335 MPa、5.5 MPa·m1/2、55 J·m–2。

iG/SiC(Al) FBC 呈假塑性断裂模式, 其弯曲强度、

断裂韧性、断裂功分别为 320 MPa、9.5 MPa·m1/2、

1169 J·m–2。而采用 SiC 粉末在 1950 ℃/25 MPa/1 h

条件下热压烧结得到 SiC 块体的弯曲强度、断裂韧性

分别为 383 MPa、4.95 MPa·m1/2[13]。由此可见, iG 层

改 善 了 SiC 纤 维 烧 结 陶 瓷 的 韧 性 。 与 国 外

SA-Tyrannohex 相比, 本工作能够实现界面层的可

控制备, 所得 SiC 纤维烧结陶瓷的弯曲强度与之相

当, 且断裂韧性大幅提升, 但断裂功与之相近[14, 17]。 

如图 9 所示, SiC(Al) FBC 的断口十分平整, 未

见明显界面; 而 iG/SiC(Al) FBC 则存在纤维层与大

量纤维拔出的现象, 在高倍下观察到纤维均发生变 
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图 6  (a~d)SiC(Al) FBC 与(e~h)iG/SiC(Al) FBC 的(a, c, e, g)TEM 和(b, d, f, h)HRTEM 照片((a, e)中的 

插图为相应的粒径分布图, (d, f, h)中的插图为 SAED 图案) 

Fig. 6  (a, c, e, g) TEM and (b, d, f, h) HRTEM images of (a-d) SiC(Al) FBC and (e-h) iG/SiC(Al) FBC with insets in (a, e) showing 
corresponding distributions of crystal diameters and insets in (d, f, h) showing selected area electron diffraction (SAED) patterns 

 

 
 

图 7  (a~d)SiC(Al) FBC 与(e~h)iG/SiC(Al) FBC 的(a, e)HAADF 图像和(b~d, f~h)元素分布图 

Fig. 7  (a, e) HAADF images and (b-d, f-h) elemental mappings of (a-d) SiC(Al) FBC and (e-h) iG/SiC(Al) FBC 
 

 
 

图 8  SiC(Al) FBC 与 iG/SiC(Al) FBC 在(a)弯曲强度与(b)断裂韧性测试过程中的载荷-位移曲线 

Fig. 8  Load-displacement curves during the (a) flexural strength and (b) fracture toughness tests of  
SiC(Al) FBC and iG/SiC(Al) FBC 
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形呈六棱柱状, 且堆积紧密。有界面层的陶瓷在断

裂过程中, 界面的解离、纤维拔出与纤维断裂是其

主要的裂纹能量耗散机制。 

2.3  iG/SiC(Al) FBC 的高温氧化性能 

图 10 为 iG/SiC(Al) FBC 经不同温度氧化考核

后的单位面积质量变化曲线。由于 iG 层的氧化消

耗是主要反应, 所以 iG/SiC(Al) FBC 的氧化整体

表现为失重。SiC 纤维氧化后产生的玻璃相具有缺

陷钝化与裂纹愈合作用 , 使陶瓷在不同温度下的

氧化失重占比均较低。经 1350、1500、1600 ℃氧

化 100 h 后, 其失重占比分别为<1%、~1.4%、~2.3%。 

对不同温度氧化考核 100 h 的 iG/SiC(Al) FBC

的剩余弯曲强度进行测试, 其载荷-位移曲线和剩

余弯曲强度如图 11 所示。iG/SiC(Al) FBC 经不同温

度氧化考核后均呈伪塑性断裂模式, 说明材料整体

仍保持较好的韧性和较高的强度。iG/SiC(Al) FBC

在 1350、1500 ℃考核 100 h 后均具有约 86%的平

均弯曲强度保留率, 而在 1600 ℃考核 100 h 后, 其

平均弯曲强度保留率仍高达 72%, 说明 iG/SiC(Al) 

FBC 具有十分优异的耐高温抗氧化性能, 并且与国

外 SA-Tyrannohex 相当[22]。而现有 SiCf/SiC 复合材

料的氧化考核温度一般不超过 1350 ℃, 所表现出

的抗氧化性能也相对较差。例如, 采用预浸料熔渗

法制备的 SiCf/SiC 材料在经过 1200 ℃氧化 100 h

后的弯曲强度保留率仅为 75%[23]。采用化学气相渗

透 (CVI)+ 前驱体浸渍裂解 (PIP) 联用法制备的

SiCf/SiC 复合材料在经过 1200 ℃氧化 100 h 后的弯

曲强度保留率约为 86%[24]。综上, 本工作所开发的

SiC FBCs 综合性能优异, 具有重要的研究价值与较

好的应用前景。 

 

 
 

图 9  (a~c)SiC(Al) FBC 与(d~f)iG/SiC(Al) FBC 的断口 SEM

照片 

Fig. 9  SEM images of fracture surfaces of (a-c) SiC(Al) FBC 
and (d-f) iG/SiC(Al) FBC 

 

 
 

图 10  iG/SiC(Al) FBC 经不同温度氧化考核后的单位面积

质量变化曲线 

Fig. 10  Mass change curves per unit area of iG/SiC(Al) FBC 
after oxidation at different temperatures 

 
 

 
 

图 11  iG/SiC(Al) FBC 经不同温度氧化考核 100 h 的(a)弯曲强度测试过程中的 

载荷-位移曲线与(b)剩余弯曲强度 

Fig. 11  (a) Load-displacement curves during the flexural strength test and (b) residual bending strength  
of iG/SiC(Al) FBC after 100 h oxidation at different temperatures 
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3  结论 

1)通过对第三代含铝 SiC 纤维直接进行热压烧

结, 成功获得了含铝 SiC 纤维烧结陶瓷, 其弯曲强度

可达 335 MPa;  

2)在含铝 SiC 纤维表面制备 iG 层, 实现了含铝

SiC纤维烧结陶瓷的强韧化, 制备所得 iG/SiC纤维烧

结陶瓷的弯曲强度、断裂韧性与断裂功分别为

320 MPa、9.5 MPa·m1/2 与 1169 J·m–2。 

3)含铝 iG/SiC 纤维烧结陶瓷在不同温度氧化考

核中均表现为失重, 在 1350、1500 ℃考核 100 h 后

均具有约 86%的平均弯曲强度保留率, 在 1600 ℃考

核 100 h 后, 其平均弯曲强度保留率仍高达 72%。 
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