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摘 要: 连续氧化铝纤维增强二氧化硅陶瓷基复合材料具有优异的高温抗氧化性、高强度、高韧性等特性, 作为一

种军民两用材料, 广泛应用于航空、航天、能源等领域。但国内相关研究尚处于起步阶段, 对其力学性能失效机制

认识不足。本研究综合溶胶-凝胶法和浆料浸渍法的工艺特点, 采用改进的液相浸渍法, 成功制备了孔隙率可调控

的连续氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料。通过多种技术手段全面表征了典型复合材料的微观形貌和成分组成, 并

测试分析了不同致密程度复合材料的力学性能。结合计算机断层扫描(CT)测试获得的复合材料孔隙率, 通过模拟仿

真计算, 建立了连续氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料力学性能失效与孔隙率及孔隙尺寸的关系模型。研究结果表

明, 采用改进的液相浸渍法制备的复合材料因孔隙缺陷和弱界面结合的影响, 其力学性能显著提升。同时, 随着复

合材料孔隙率由 2.2%增大到 15.2%, 其拉伸强度由 24.5 MPa 降低至 17.8 MPa。进一步建模仿真分析显示, 当孔隙

缺陷半径为 250 μm 时, 孔隙率由 4.5%增大至 13.5%, 拉伸强度从 27.2 MPa 降低至 20.6 MPa, 这验证了仿真模型的

合理性, 揭示了拉伸强度的 n 次方与孔隙率呈负线性关系, 拉伸强度指数因子 n 与缺陷半径 r 呈负线性关系。本研

究为连续氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料的性能优化和实际应用提供了研究基础。 
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Abstract: Continuous alumina fiber-reinforced silica ceramic matrix composites exhibit excellent properties, such as 

high-temperature oxidation resistance, high strength and high toughness. As a dual-use material for both military and 

civilian applications, they hold broad prospects in numerous fields, including aviation, aerospace and energy. However, 

domestic research currently still remains on its initial stage and is characterized by a primarily qualitative 

understanding of their mechanical property failure mechanisms. In this study, an improved liquid-phase impregnation 

method, which integrated the process characteristics of the Sol-Gel method and slurry impregnation method, was 

adopted to prepare continuous alumina fiber-reinforced silica composites with tunable porosity. Microstructure and 
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composition of the typical composite were comprehensively characterized using different techniques. Mechanical 

properties of these composites with different densification degrees were tested and analyzed. By integrating porosity 

data obtained from computed tomography (CT) test with simulation calculation, a relationship model linking 

mechanical property failure of the composites to porosity and pore size parameters was established. The results 

indicated that composites prepared via the improved liquid-phase impregnation method had significantly enhanced 

mechanical properties due to the presence of pore defects and weak interfacial bonding. Notably, as the composite 

porosity increased from 2.2% to 15.2%, the tensile strength decreased from 24.5 MPa to 17.8 MPa. Further modeling 

and simulation analysis revealed that, at a pore defect radius of 250 μm, an increase in porosity from 4.5% to 13.5% 

led to a corresponding reduction in tensile strength from 27.2 MPa to 20.6 MPa, thereby validating rationality of the 

simulation model. The law that the n-th power of tensile strength shows a negative linear correlation with porosity, and 

the tensile strength exponent factor n is negatively linearly correlated with the pore defect radius r. These findings 

provide a research basis for the performance optimization and practical application of continuous alumina 

fiber-reinforced silica composites. 

Key words: alumina fiber; silica composite; mechanical property; porosity; pore defect size; failure 

连续纤维增强陶瓷基复合材料与单相陶瓷相比, 

具有显著的优势: 一方面通过引入高强度纤维承载

外力, 提升陶瓷材料的整体强度; 另一方面, 借助

桥联、裂纹偏转和纤维拔出等增韧作用, 改善陶瓷

材料的脆性, 提高其使用可靠性[1-3]。因此, 纤维增

强陶瓷基复合材料不仅具有耐高温和耐腐蚀特性, 

还表现出高强度和高韧性, 广泛应用于航天航空[4-5]、

车辆工程[6]、石油化工[7]、生物医疗[8]、电力能源[9]

等多个领域[10-11]。根据基体类型, 纤维增强陶瓷基

复合材料主要分为非氧化物陶瓷基复合材料和氧化

物陶瓷基复合材料[12-14]。不同的基体材料特性决定

了其应用环境, 其中氧化物陶瓷基复合材料因具有

优异的抗氧化性、高温稳定性、低密度和高强度, 可

用于航空发动机的涡轮叶片、尾喷管、燃烧室衬套

等[15], 也可用于航天飞行器的天线罩、天线窗等[16], 

以及核反应堆的燃烧室稳定器、热交换器集管和热

气过滤器等[17], 还广泛应用于燃油车的排气系统和

电动车的热管理系统等[18-19]。 

连续氧化铝纤维是一种重要的氧化物陶瓷纤

维[20-21], 与碳纤维、碳化硅纤维等非氧化物纤维相

比, 展现出优异的长时高温抗氧化特性; 与石英纤

维等氧化物纤维相比, 其耐温性和力学性能更加出

色。因此, 连续氧化铝纤维在陶瓷基复合材料得到

广泛应用, 形成了连续氧化铝纤维增强陶瓷基复合

材料体系[22-24]。结合氧化铝纤维高强度和优异的耐

高温性能以及二氧化硅基体良好的热稳定性和化学

稳定性, 连续氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料具

有高温稳定性、抗氧化、低密度及一定的力学强度, 

可作为适应 1000 ℃长时或 1400 ℃短时的复杂力

热载荷环境的候选结构陶瓷之一。因此, 开展连续

氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料制备及力学性能

失效研究对其性能优化和工程应用具有重要意义。

由于近年来连续氧化铝纤维进口受限, 国产纤维的

制备逐步取得突破[24], 但是国内在连续氧化铝纤维增

强二氧化硅复合材料方面的研究尚处于起步阶段, 尤

其是孔隙缺陷对力学性能的失效影响研究亟待加强。 

目前, 连续氧化铝纤维增强氧化物陶瓷基复合

材料的制备方法主要包括缠绕成型工艺、层铺成型

工艺和液相成型工艺等[25], 其中常用的液相成型工

艺主要分为溶胶-凝胶法和浆料浸渍法[26-28]。溶胶-

凝胶法采用溶胶浸渍纤维织物, 随后升温使溶胶原

位凝胶固化, 干燥并烧结完成一次致密化, 经过多

次循环处理后得到复合材料。该方法能够制备内部

质量均匀的大尺寸复杂结构产品, 但其生产周期较

长、制备成本较高、工艺较为复杂, 且形成的纳米

凝胶网络难以表征孔隙缺陷。液相浸渍法则采用陶

瓷浆料浸渍纤维织物, 经过干燥和烧结完成一次致

密化, 同样经过几次循环处理后得到复合材料。该

方法具有生产周期短、致密度高和生产成本较低等

优点, 但制备和保存稳定的高固含量陶瓷浆料较为

困难, 且陶瓷浆料颗粒易在表面堆积, 制备较厚复

合材料时易形成皮芯结构。 

由于上述两种制备方法不能有效调节孔隙缺陷, 

为了直观调控复合材料的孔隙率并提升其性能, 本

研究综合溶胶-凝胶法和浆料浸渍法的工艺特点 , 

提出了一种改进的液相浸渍法来制备连续氧化铝纤

维增强二氧化硅复合材料。该方法采用液相均匀的 

硅溶胶取代石英浆料, 通过调控真空浸渍–干燥–烧
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结的循环次数, 从而获得不同孔隙率的复合材料。

相比于溶胶-凝胶法, 该方法舍去了凝胶固化工序, 

基体通过胶粒干燥堆积而成, 能够产生便于直观表

征的较大尺寸的孔隙缺陷, 同时硅溶胶可以浸入凝

胶的纳米网络, 提高了基体的致密程度。相比于液

相浸渍法, 该方法一方面提高了复合材料的浸渍效

果, 相对提升了复合材料的内部均匀性, 避免了糠

心现象; 另一方面硅溶胶胶粒小、活性高, 有助于烧

结过程中基体的致密化, 且与纤维的亲和性更好, 

可形成弱结合界面, 有助于提升复合材料的力学性

能。本研究全面表征了制备的典型连续氧化铝纤维

增强二氧化硅复合材料的微观形貌、成分组成和基

本热学性能, 通过调控复合浸渍次数获得了不同致

密程度的复合材料试样, 结合 CT 测试获得了复合材

料力学性能与孔隙率的对应关系, 并通过模拟仿真

计算, 建立了连续氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料

力学性能失效与孔隙率及缺陷尺寸的关系模型。 

1  实验方法 

1.1  材料制备 

所用纤维为 550 级国产连续氧化铝纤维, 其直

径为 7~12 μm, 组成为 72% Al2O3+28% SiO2(质量分

数 ), 单丝拉伸强度≥1.5 GPa, 单丝拉伸模量≥

150 GPa, 束丝比强力≥0.25 N/Tex。编织的纤维预

制体为针刺结构, 尺寸为 200 mm×200 mm×10 mm, 

体积密度为 0.68 g/cm3, 纤维体积分数约 25%。所用

酸性硅溶胶密度为 1.14 g/cm3, 其溶胶粒径为 5~20 μm, 

二氧化硅含量为 20%~25%(质量分数), pH 2~4。 

采用改进的液相浸渍法制备氧化铝纤维增强二

氧化硅复合材料, 具体流程如下。先将预制体置于

浸渍罐中, 利用真空泵抽真空; 随后打开阀门将硅

溶胶倒入浸渍罐 , 待浸渍罐充满硅溶胶后 , 保持

24 h 以上, 以确保硅溶胶充分浸渍预制体。接着取

出预制体, 放入高温试验箱进行干燥处理, 具体干

燥制度如图 1 所示, 通过设置多个温度台阶, 以确

保复合材料坯体缓慢干燥, 避免快速失水对坯体造

成损伤。干燥完成后, 将坯体放入烧结炉中进行高

温烧结处理, 具体烧结制度为: 经过 120 min 从室

温(RT)升至 600 ℃, 保温 60 min。上述流程为一个

周期的复合成型。 

由于硅溶胶的固含量相对较低, 为了减小坯体

的孔隙率并提高材料强度, 需经过多轮次复合浸渍

才能使坯体致密化。循环重复 8 轮次复合成型周期

后 ,  复合材料的质量几乎不再增加 ,  完成典型氧 

 
 

图 1  干燥制度流程图 

Fig. 1  Flow diagram of the drying process 
 

化铝纤维增强二氧化硅复合材料的制备。通过调控

复合成型的周期次数, 可以获得不同孔隙率的复合

材料, 用于力学性能测试。 

1.2  材料表征 

采用场发射扫描电子显微镜 (FE-SEM, Zeiss 

Sigma 300, 德国)观察复合材料纤维增强相与基体

的微观形貌; 利用 FE-SEM 配备的能量色散光谱仪

(EDS, Oxford Ultim Max40, 英国)分析复合材料的

元素分布; 采用 X 射线衍射仪(XRD, Bruker D8 

Advance, 德国)测定复合材料的物相组成; 通过电

感耦合原子发射光谱仪(ICP-AES, Agilent, 美国)测

定复合材料的元素组成; 通过 X 射线光电子能谱仪

(XPS, Thermo ESCALAB 250Xi, 美国)分析样品表

面化学态和分子结构信息 ; 通过计算机断层扫描

(CT, Zeiss Xradia 520 Versa, 3D X-ray Microscope, 

德国)获取复合材料的内部缺陷分布。 

参考国标 GB/T 10295––2008, 采用热流计装置

(LFA 467, 德国)测量复合材料的导热系数, 样品尺

寸为 10 mm×10 mm×1 mm, 测试温度为 300 ℃; 参

考国军标 GJB 332A––2004, 采用石英示差膨胀仪

(DIL 402CL, NETZSCH, 德国)测量复合材料的线

膨胀系数, 样品尺寸为 25 mm×4 mm×4 mm, 测试

温度为 RT~800 ℃。 

参考所标 Q/Hp 48.1––2020《石英/氧化铝织物

增强二氧化硅复合材料力学性能试验方法第 1部分: 

拉伸性能试验》, 采用万能力学材料试验机(Instron 

5982, 美国)测试复合材料的拉伸强度, 拉伸试样为

48 mm×9 mm×4 mm 的主动夹持式哑铃, 工作段长

18 mm、宽 3 mm, 测试加载速率为 2 mm/min; 参考

所标 Q/Hp 48.2––2020《石英/氧化铝织物增强二氧

化硅复合材料力学性能试验方法第 2 部分: 压缩性

能试验》, 采用万能试验机(Instron 5966, 美国)测试

复合材料的压缩强度, 压缩试样为 10 mm× 4 mm× 

4 mm 的长方形, 加载速率为 10 mm 长度方向上

1 mm/min; 参考国标 GB/T 1456––2021, 采用万能

试验机(Instron 5967, 美国)测试复合材料的弯曲强

度, 弯曲试样为 10 mm×5 mm×5 mm 的长方形, 测

试加载速率为 0.5 mm/min。 
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1.3  性能仿真 

氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料的热力学性

能仿真和演变分析使用 COMSOL Multiphysics 软件

进行模拟, 通过多尺度建模与多物理场耦合实现纤

维增强复合材料的热力学仿真研究。基于周期性、

代表性体积单元构建纤维–基体几何模型, 定义纤

维与基体的材料属性(如弹性模量等), 结合固体力

学模块模拟拉伸载荷下的应力分布和应变演化。最

终, 通过失效判据(定义拉伸临界断裂应变值)预测

复合材料在拉伸载荷下的临界失效载荷, 从而定量

评估纤维增强复合材料的拉伸强度。此外, 结合 CT

结果, 采用 COMSOL Multiphysics 软件进行复合材

料孔隙率、孔隙缺陷尺寸与力学性能的仿真分析。 

2  结果与讨论 

2.1  表征结果 

图 2(a~c)展示了典型氧化铝纤维增强二氧化硅

复合材料的 SEM 照片, 可以看到氧化铝纤维的直

径为 7~8 μm, 表面平滑且无黏连, 氧化铝纤维之间

存在微米级的小碎块和孔隙。这是由于复合材料成

型过程中没有经历硅溶胶凝胶固化, 二氧化硅基体

并非由完整均匀的胶块组成 , 而是由不同尺寸的

SiO2 块体堆积而成。图 2(d~g)为复合材料的 EDS 面

扫描分析, 可以看出 Al 元素仅分布在纤维处, 而 Si

元素主要分布于基体, 清楚地体现了纤维与基体的

分布特征。 

氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料增强相为氧

化铝纤维, 其物相组成为 γ-Al2O3和无定形 SiO2, 基

体为无定形 SiO2。图 3 为复合材料样品的 XRD 图

谱, 与采用相同工艺方法同步制备的石英纤维增强

二氧化硅复合材料的 XRD 图谱进行比较, 可以看

出图谱有很宽的弥散峰和位于 2θ=46°、67°处的两

个小衍射峰, 分别对应于无定形 SiO2 的非晶峰以及

γ-Al2O3 的(200)、(220)晶面。这表明该复合材料主

要呈非晶态, 同时存在部分结晶的氧化铝。 

通过 ICP-AES 分析, 复合材料中主要包括 Al、

Si、Na 和 Ca 元素, 其中 Al 元素质量分数为 9.79%, 

Si 元素质量分数为 32.81%, Na 和 Ca 元素的质量分

数小于 0.1%。图 4 为复合材料样品的 XPS 图谱, 从

图中可以看出样品中存在 C1s、O1s、Si2p 以及 Al2p

态, 进一步确认了复合材料的组成为 Al2O3和 SiO2。 

2.2  力热性能测试 

对典型的氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料进

行热学性能测试, 结果如表 1 所示, 试样在 300 ℃

时的导热系数为 0.644 W/(m·K), 稍高于相同工艺

同步制备的石英纤维增强二氧化硅复合材料的

0.552 W/(m·K); 试样在 RT~800 ℃范围的平均线膨

胀系数(5.26×10–6 K–1)同样大于石英纤维增强二氧

化硅复合材料(0.8×10–6 K–1), 表明氧化铝纤维增强

了复合材料的热学性能。 

在制备过程中控制复合浸渍次数, 以研究致密

程度对力学性能的影响。试样 1 复合浸渍了 6 轮次, 

试样 2 和试样 3 复合浸渍了 7 轮次, 试样 4 和试样 5

复合浸渍了 8 轮次, 每轮次复合浸渍的工艺控制参

数完全一致。力学性能测试结果如图 5 和表 2 所示。

在室温条件下, 氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料

样品的拉伸强度、压缩强度和弯曲强度随复合浸渍

次数增加而上升, 尤其是压缩强度提升显著。这是

由于压缩承载主要依靠基体强度, 复合浸渍次数越

多, 基体越致密, 从而显著提升压缩强度。与文献报

道的氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料相比, 采用

溶胶 - 凝胶法制备的复合材料弯曲强度可达

78.15 MPa[29], 而本研究制备的复合材料弯曲强度 
 

 
 

图 2  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料样品的 SEM 照片(a~c)和 EDS 面扫描分析(d~g) 

Fig. 2  SEM images (a-c) and EDS mappings (d-g) of alumina fiber reinforced silica composite 
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图 3  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料样品和石英纤维增

强二氧化硅复合材料的 XRD 图谱 

Fig. 3  XRD patterns of alumina fiber reinforced silica composite 
and quartz fiber reinforced silica composite 
 

最高可达 111.9 MPa, 提升幅度约 43.2%; 采用浆料

浸渍法制备的复合材料压缩强度为 2.1~3.1 MPa[30], 

而本研究制备的复合材料压缩强度最高可达

79.8 MPa, 提升幅度达到一个数量级。除了纤维预

制体的差异外, 本研究采用改进的液相浸渍法在胶

粒堆积成基体时更容易产生较大尺寸的孔隙, 使得

硅溶胶在下一轮次复合浸渍时更易浸入基体, 从而

不断提高基体的致密程度。另外, 硅溶胶中的胶粒

尺寸较小、活性高, 且与 550 级氧化铝纤维的亲和

性强, 在烧结过程中能与纤维形成弱界面结合。当

受到力载荷时, 胶粒可以将载荷传递到纤维上, 同

时存在的孔隙也影响裂纹扩展路径, 从而显著提高

了复合材料的力学性能。 

2.3  孔隙率表征 

对改进液相浸渍法制备的氧化铝纤维增强二氧

化硅试样的拉伸性能失效关键因素——孔隙率进行

了表征。对拉伸测试断裂后的试样进行三维微 CT

无损检测, 利用 CT 图像重建算法生成试样的衰减

系数分布, 从而在无需损伤试样的情况下获取其内

部结构信息。拉伸试样不同角度的重构立体图像、

内部切片图像以及截面缺陷/孔隙率定量分析统计

结果, 如图 6 所示。在截面缺陷/孔隙率定量分析统

计结果图中, 红色高亮区域代表 CT 切片图中的孔

隙位置, 且该区域在测试扫描截面的占比越大, 表

示试样的孔隙率越高。 
 

 
 

图 4  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料样品的 XPS 图谱 

Fig. 4  XPS spectra of alumina fiber reinforced silica composite 
(a) Total; (b) C1s; (c) O1s; (d) Si2p; (e) Al2p 

 

表 1  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料样品的 

基本热学性能 
Table 1  Basic thermal properties of alumina fiber 

reinforced silica composite 

Parameter Value 

Thermal conductivity/(W·m–1·K–1) 0.644 (300 ℃) 

Average linear expansion  
coefficient/K–1 

5.26×10–6 
(RT–800 ℃) 

表 2  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料样品的力学性能 

Table 2  Mechanical properties of alumina  
fiber reinforced silica composite 

Sample 1 2 3 4 5 

Tensile strength/MPa 17.8 19.4 21.8 22.2 24.5

Compressive strength/MPa 51.0 58.0 55.9 71.5 79.8

Bending strength/MPa 81.2 90.6 93.5 111.9 101.6
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图 5  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料样品的力学性能测试结果 

Fig. 5  Mechanical property test results of alumina fiber reinforced silica composite 
(a) Tensile stress-strain curves; (b) Compressive stress-strain curves; (c) Bending stress-strain curves 

Colorful figures are available on website 

 

 
 

图 6  拉伸断裂试样(a)不同角度的重构立体图像、(b)内部切

片图像和(c)截面缺陷/孔隙率定量分析统计结果图 
Fig. 6  (a) Reconstructed stereogram from different angles, 
(b) inner slice image and (c) quantitative statistical results of 
cross-sectional defect/porosity analysis of tensile fracture sample 

 

通过图像处理软件分析拉伸试样 CT 二维切片

图, 以孔隙面积与扫描截面积的比值作为孔隙率, 

统计每个拉伸试样的孔隙率结果, 如表 3 所示。试

样 1 至试样 5 的孔隙率差异明显, 主要源于复合浸

渍次数不同导致的基体致密性差异, 试样 1 的复合

浸渍次数最少, 因而缺陷最多, 孔隙率最大; 而试样

4 和试样 5 的复合浸渍次数最多, 基体质量几乎不再

增加, 因而孔隙率较小。而试样 2 和试样 3、试样 4

和试样 5 的复合浸渍次数相同, 它们之间的孔隙率

差异主要源于复合材料的不均匀性。例如, 纤维的编

织分布差异、基体胶块的尺寸差异等都会影响复合

材料的局部均匀性, 进而导致孔隙率的波动。由表 3

统计结果可以清晰看出, 缺陷孔隙率是影响拉伸性能

的关键因素, 孔隙率越大, 对应试样的拉伸强度越低。 

表 3  氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料拉伸试样 

对应的拉伸强度及孔隙率 

Table 3  Tensile strengths and porosities of tensile samples 
of alumina fiber reinforced silica composite 

Sample 1 2 3 4 5 

Tensile strength/MPa 17.8 19.4 21.8 22.2 24.5

Porosity/% 15.2 10.4 8.9 3.7 2.2
 

2.4  性能失效分析 

由表 3 可知, 氧化铝纤维增强二氧化硅复合材

料的孔隙率是影响试样拉伸性能的关键因素之一。

此外, 孤立的大尺寸孔隙也是影响试样拉伸性能的

主要原因之一, 这些孔隙在施加应力时往往是断裂

的主要部位。为研究孔隙率和孔隙缺陷尺寸对试样

拉伸性能的影响, 采用 COMSOL 多物理场仿真软

件对氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料进行仿真

计算 , 确定不同拉伸强度下试样失效的孔隙率临

界值。 

氧化铝纤维增强二氧化硅复合材料的仿真模型

是基于实际试样中氧化铝纤维的排布而构建的, 氧

化铝纤维编织布采用交替组合或经纬向交织组合, 

基体材料为二氧化硅, 孔隙缺陷用相同半径的圆球

空气表示。三维 CT 测试结果表明, 主要的孔隙缺陷

尺寸在数十至数百微米范围内, 因此圆球孔隙半径

设置为 50~250 μm。为确保在仿真模拟过程中孔隙

对复合材料整体力学性能影响的均匀性, 圆球孔隙

在模型的三维方向上均匀排列。同时为了仿真顺利

进行, 参照拉伸试样工作段的尺寸比例, 将复合材

料的整体尺寸适当缩小, 即将长、宽、高分别设置

为 0.9、0.9、1.8 mm。将材料属性定义为线弹性材

料, 并使用自由四面体网格构建不同孔隙率和孔隙

尺寸的复合材料模型。拉伸载荷施加于高度方向, 

并在一端设置约束面, 形成一个单向拉伸的仿真模

型。结合拉伸测试结果, 将 0.3%定义为拉伸临界断

裂应变值, 通过调整不同拉伸载荷模拟计算对应的
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拉伸应变值, 直至拉伸应变值与定义的拉伸临界断

裂应变值一致, 从而确认该孔隙率和孔隙尺寸下复

合材料的拉伸断裂强度。图 7(a)展示了复合材料模

型拉伸断裂时的体位移(应变)结果。 

基 于 上 述 模 型 , 对 不 同 孔 隙 缺 陷 半 径

(50~250 μm)及不同孔隙率(0~15%)下的拉伸断裂强

度进行仿真。如图 7(b)所示, 在孔隙缺陷半径为 50、

150、200 和 250 μm 的设定条件下, 获得了拉伸强

度为 20~35 MPa 样品失效对应的理论孔隙率。以孔

隙缺陷半径 250 μm为例, 孔隙率从 4.5%增至 13.5%

时, 相应的拉伸强度从 27.2 MPa 降至 20.6 MPa。考

虑到实际复合材料中的孔隙缺陷尺寸、形状及孔隙

率的离散性等因素, 仿真计算所得结果与表 3 中的

实测数据相近, 验证了仿真模型的合理性。图 7(b)

显示, 在相同孔隙缺陷半径下, 拉伸强度随失效孔

隙率的增大而单调降低; 不同孔隙缺陷半径的复合

材料拉伸模型中, 拉伸强度随孔隙率变化的整体趋

势一致, 但变化速率不同, 且变化速率具有明显的

规律性。当孔隙率相当时, 随着孔隙半径的增大, 拉

伸强度下降更快。由此可见, 在一定范围内, 孔隙缺

陷尺寸对拉伸强度也存在一定影响。 

 

 
 

图 7  (a)复合材料模型拉伸断裂时的体位移(应变)图; (b)不

同孔隙缺陷半径的复合材料模型的不同拉伸强度对应的临

界孔隙率 

Fig. 7  (a) Position shift (strain) of the composite model 
during tensile fracture; (b) Critical porosities corresponding to 
different tensile strengths of composite materials with different 
pore defect radii 

基于有效介质理论模型, 进一步量化拉伸强度

与孔隙率的关系。假定填料和基体两种组分材料复

合对整体材料的贡献等效, 等效性能参数可由各部

分的性能参数及其对应的体积比算出, 从而建立孔

隙率 p 和拉伸强度 σt 的关系[31-32], 如式(1)所示。 

 t 0(1 )n np                (1) 

式中, σt 为复合材料的拉伸强度, σ0 为理想条件下复

合材料的拉伸强度, p 为复合材料的孔隙率, n 为指

数因子(满足–1<n<1)。 

按照式(1)对图 7(b)中的不同孔隙缺陷半径复合

材料模型的拉伸强度及其失效孔隙率进行拟合, 如

图 8(a)所示, 可以发现对于相同半径的孔隙缺陷, 

拉伸强度随孔隙率增大而降低。球形缺陷若按照简

单立方排列, 孔隙率最大为 π/6; 球形缺陷若按照面

心立方或六方密堆积排列, 孔隙率最大为 π/ 3 2 。

由式(1)可知, 拉伸强度的 n 次方与孔隙率呈负线性

关系。同时, 从图中也可看出, 对于不同半径均匀分

布的孔隙缺陷而言, 拉伸强度的指数因子 n 与缺陷

半径表现出明显的规律性。如图 8(b)所示, 进一步

拟合得到指数因子 n 与孔隙缺陷半径 r 之间呈负线

性关系, 如式(2)所示。 

 1.846 0.727n r       (2) 
 

 
 

图 8  (a)不同孔隙缺陷半径下的拉伸强度与孔隙率的关系

拟合曲线; (b)指数因子 n 与孔隙缺陷半径 r 的关系拟合直线 

Fig. 8  (a) Relationship between tensile strength and porosity 
under different pore defect radii; (b) Relationship between 
exponential factor n and pore defect radius r 
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通过式(2)可知, 孔隙缺陷半径趋于 0 mm 时, 

指数因子趋于截距 0.727, 并未接近 1。这表明除了

可见的微米级孔隙缺陷外, 还存在大量不可见的纳

米级孔隙。与微米级孔隙缺陷相比, 这些纳米级孔

隙对拉伸强度的影响有限, 这也与孔隙缺陷尺寸越

大, 拉伸强度下降越快的规律相一致。由于材料结

构相似, 这一规律也同样适用于 C/C-SiC、SiC/SiC

等纤维增强陶瓷基复合材料[33-35]。适当的孔隙可作

为物理屏障, 使基体裂纹路径曲折化, 增加能量耗

散, 同时加强与纤维的弱界面结合, 诱导裂纹钝化

而非脆性扩展, 从而优化断裂模式。然而, 孔隙率增

大, 尤其是大尺寸不规则孔隙缺陷容易成为应力集

中源 , 诱发基体裂纹萌生 , 并削弱基体的连续性 , 

减少纤维–基体之间的有效接触面积, 降低载荷从

基体向纤维的转移效率, 从而降低复合材料的断裂

韧性阈值。 

3  结论 

本研究采用改进的液相浸渍法, 用成熟稳定的

硅溶胶取代石英浆料, 通过多轮次真空浸渍–干燥–

烧结的致密化过程, 制备了不同致密程度的连续氧

化铝纤维增强二氧化硅复合材料。采用不同技术手

段表征了典型复合材料的微观形貌和元素分布, 同

时分析了其微观结构和成分组成, 测量了其基本热

学性能。不同致密程度复合材料的力学性能测试结

果显示, 较高致密程度复合材料试样的拉伸强度可

达 24.5 MPa, 压缩强度可达 79.8 MPa, 弯曲强度可

达 111.9 MPa, 表现出较好的力学性能。通过 CT 测

试, 获得了复合材料内部孔隙的体积、数量和空间

分布, 并建立了拉伸试样的拉伸强度与孔隙率的对

应关系, 在此基础上开展了连续氧化铝纤维增强二

氧化硅复合材料的力学性能失效仿真计算。结果表

明: 孔隙率越大, 拉伸强度越低; 孔隙缺陷尺寸越

大, 拉伸强度下降速率越快。此外, 还建立了孔隙缺

陷尺寸对应的拉伸强度与孔隙率的关系模型, 拉伸

强度的 n 次方与孔隙率呈负线性关系, 而指数因子

n 与孔隙缺陷半径呈负线性关系。仿真计算结果与

实验数据良好匹配 , 为连续氧化铝纤维增强二氧

化硅复合材料的性能优化和工程应用提供了研究

基础。 
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