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硅溶胶强化辅助制备 C纤维增韧氧化铝
结合莫来石陶瓷基复合材料
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摘要 : 通过氧化铝先驱体溶液循环浸渍热解结合硅溶胶浸渗强化的方法制备了三维 C 纤维预制体增韧的氧化

铝结合莫来石陶瓷基复合材料,研究了氧化铝浸渗工艺对试样增重率、气孔率以及热处理温度对试样内气孔尺

寸和分布的影响,分析了复合材料物相、微结构以及复合材料的力学性能。结果表明, 硝酸铝饱和溶液浸渗纤维

预制体并热解后试样的增重率和开气孔率呈类似抛物线曲线;由于硝酸铝分解生成氧化铝的煅烧温度不同, 氧

化铝晶态及物理特性不同, 试样内气孔尺寸和分布差别较大; 选择经过 1150 e 预处理的试样进行硅溶胶浸渗,

然后 1400 e 处理 2h, 氧化硅与氧化铝完全反应生成莫来石, 获得了较为致密的复合材料, 室温三点弯曲强度和

断裂应变分别为 180M Pa 和 2. 2%。
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  连续 C纤维以及 SiC纤维增韧的陶瓷基复合

材料密度小, 使用温度高, 有望接替密度为 8. 03

~ 8. 86g#cm- 3的镍基或单晶镍合金作为航空发

动机的燃烧室浮壁、火焰稳定器、内锥体、尾喷管、

涡轮外环以及高压涡轮、低压涡轮等部件[ 1, 2]。

实践表明, 陶瓷基复合材料可以显著降低航空发

动机结构重量、提高涡轮进口温度、减少冷却气

量,是第四代和第五代军用发动机不可缺少的高

温结构材料,发达国家一直把陶瓷基复合材料列

为发动机材料的发展重点。我国推重比 10发动

机对陶瓷基复合材料也提出了明确的应用要求,

并列为国防预研重点。

  由于普通 SiC 纤维中含有 O, 因此 SiC 纤维

在 1000 e 以上分解氧化严重, 力学性能显著降

低。高性能的 H-i Nicalon 纤维 O 含量很低,但是

价格昂贵( $ 5, 000#kg- 1) , 成本高, 适用于某些

要求高的部件[ 3, 4]。C 纤维与 SiC纤维和各种氧

化物纤维相比具有优良的高温力学性能和低廉的

价格,尽管存在高温氧化问题,但是随着抗氧化涂

层等防氧化措施的研究, 这些问题可以得到解决,

在导弹弹头等部分还必须使用 C 纤维增韧的氧

化硅等烧蚀性复合材料, 因此连续 C 纤维增韧的

各种陶瓷基复合材料得到了广泛的研究[ 5]。氧
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化铝结合莫来石陶瓷具有氧化铝的优良高温力学

性能以及莫来石的优良高温抗蠕变性, 已成为纤

维增韧陶瓷基复合材料的重要基体材料[ 6, 7]。本

文的研究目的是在分析目前制备连续 C 纤维增

韧的陶瓷基复合材料工艺基础上,提出一种三维

C纤维编织体增韧氧化铝结合莫来石陶瓷基复合

材料的低成本制备工艺。

  目前, 制备连续 C 纤维增韧的陶瓷基复合材

料的主要方法有 H P(热压法) ( C/ SiO2, C/ BAS,

C/LAS, C/ Mullite)、CV I(化学气相渗透法) ( C/

C, C/ SiC)和 PIP(聚合物或先驱体浸渗热解) ( C/

C, C/ SiC, C/A, C/ M)。H P是利用玻璃陶瓷在一

定高温区的玻璃态粘性流动实现高致密度, 较适

合于制备叠层简单构件, 不适于制备三维以及复

杂形状的复合材料; CVI 能够制备三维纤维编织

体增韧的复杂构件, 但是 CVI 制备周期长、成本

高,而且氧化铝陶瓷基复合材料由于缺乏好的先

驱体尚无法采用 CVI 方法来制备; P IP 是目前制

备氧化物陶瓷基复合材料的主流方法, 一般先通

过抽滤的方式将莫来石或其他陶瓷粉料压入纤维

编织体中, 然后再通过铝醇盐浸渍、水解、热解。

但是由于三维纤维编织体中没有连续通道, 因此

抽滤方法将陶瓷粉体渗入到三维纤维编织体中难

度很大,不适于较厚的编织体,而且铝醇盐分解形

成的氧化铝尽管活性高, 但是在预压入的陶瓷颗

粒间的桥接并没有高温烧结形成的连接强度高,



因此这类复合材料的三点弯曲强度大都在

100M Pa左右[ 8]。作者曾采用氧化铝先驱体溶液

多次循环浸渍热解制备了三维 C 纤维编织体增

韧多孔氧化铝基复合材料,由于基体的多孔特性,

断裂 应变高达 3% , 而三点弯曲强度仅为

141M Pa[ 9]。本文在前文基础上, 在采用铝的无机

盐硝酸铝多次浸渍热解后再通过硅溶胶浸渗对基

体进行强化,获得了更高力学性能的复合材料。

1  实验过程

  试验中使用的纤维编织体( 3mm @ 4m m)由

日本 Toray 公司生产的 T-300C纤维三维四向编

织而成, 纤维体积分数控制在 40% ~ 45%之间。

为了降低制备过程对 C 纤维的氧化损伤并在纤

维与基体之间有一个弱结合界面, 纤维编织体预

先通过 CVI 制备~ 0. 2Lm 厚的热解 C 界面层。

带有热解 C 界面层的编织体固定在多孔不锈钢

模具中,与模具一起放入 60 e 的硝酸铝饱和溶液
中浸泡, 超声波辅助渗透。浸泡 2h 后取出,红外

线烘箱中低温烘干, 300 e 惰性气氛下热处理 2h,

950 e 保温 2h使硝酸铝完全分解。10 个循环后,

试样打磨切边再进行 4个循环的硝酸铝溶液浸渍

热解,然后,升高温度到 1150 e 和 1300 e 分别处
理 2h, 随炉冷却。将经过 1150 e 处理的试样在硅

溶胶中真空浸泡 24h, 超声波辅助渗透。试样烘

干后在 1400 e 处理 2h即获得复合材料。本文所

有试样高温处理均在惰性气氛( Ar)保护下进行。

  阿基米德排水法进行开气孔率的测试,水银

渗透法测试试样中的气孔尺寸和分布, 三点弯曲

法进行室温抗弯强度测试, 比表面分析仪( BET,

ASAP-2000)进行氧化铝粉比表面测定,扫描电镜

(SEM , JEOL JXA-840)进行试样显微结构观察,

X 射线衍射仪 ( Rigaku D/ MAX-3C)进行物相分

析。

2  结果与讨论

2. 1  硝酸铝浸渗热解对试样影响以及对硅溶胶

强化前试样状态的选择

  图 1是纤维编织体经过硝酸铝饱和溶液浸渗

热解后增重率和开气孔率的变化曲线。从图 1发

现,增重率曲线呈抛物线方式,开始的几次浸渗热

解试样增重很快, 5次以后增重逐渐趋缓; 而气孔

率在前六次基本呈直线下降, 在六次循环以后试

样的开气孔率不再发生变化, 而增重率缓慢上升。

分析认为,这可能是由于/ 瓶颈效应0引起的。因

为在烘干以及热解过程中, 硝酸铝沸腾或分解产

生的气泡将试样内部的部分硝酸铝推到试样表

面,高温热处理后生成的氧化铝原位堆积。多次

循环后试样表面生成的大量氧化铝封填了溶液进

入试样内部的孔隙, 形成瓶颈效应。而六次循环

后,增重率的不断提高可能是试样表面粘附了大

量氧化铝的结果。将十次循环后的试样表面打

磨,并将条形试样两端各切掉 5mm ,可以看见试

样中心部分有较大的孔洞, 再次进行气孔率测试,

开气孔率达到 35%, 继续进行硝酸铝浸渍热解 4

次,试样开气孔率降低为 20%。

图 1 浸渗次数对试样增重率和开气孔率的影响

Fig . 1  Weight gains and open porosity of the  

specimen ver sus impregnation time

  表 1 和图 2 分别为经 950 e , 1150 e 和

1300 e 处理的氧化铝粉料比表面、堆积密度和显

微结构。950 e 处理后氧化铝粉末为无定型,直径

约 1Lm 的团聚体由大量的亚微米或纳米氧化铝

组成。1150 e 处理后,无定型氧化铝不仅转化为

C-Al2O3,而且60%的 C-Al2O3已经转化成A-Al2O3

晶粒,颗粒之间颈部的连接形成团聚体, 1300 e 处

理后形成颈部连接的、发育完全的A-Al2O3。随着

无定型向晶型的转变, 氧化铝比表面显著减小。

从亚微米的 C-Al2O3 转化为微米级的 A-Al2O3, 晶

粒长大,比表面进一步减小,因此高温处理后发生

较大的体积收缩并导致了堆积密度的提高。由于

纤维预制体预先通过 CVI 制备了 C 界面层从而

使预制体有一定的抗烧结收缩能力,因此在高温

处理时氧化铝晶粒长大,体积收缩,但试样的收缩

率小于 5%。

  图3为试样经14次硝酸铝溶液浸渗热解后
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图 2 不同温度处理后的 Al2O3 粉体的显微结构

F ig. 2  SEM photogr aphs of A l2O3 pow ders heat- tr eated at different temperatur es

( a) 950e @ 2h; ( b) 1150 e @ 2h; ( c) 1300 e @ 2h

表 1  不同温度处理后的氧化铝粉料的相、比表面和堆积密度

Table 1  Phase, specific surface and packing density of the A l2O 3 powder after heat- treatment

T reatment conditions 950e @ 2h 1150e @ 2h 1300e @ 2h

Specific surface/ m2#g - 1 140. 8 60. 5 3. 2

A l2O3 phase ( content) Amorphous C- Al2O3( 40wt% ) + A-A l2O 3( 60w t% ) A-A l2O3

Packing density/ g#cm- 3 0. 0841 0. 1208 0. 3100

高温处理温度对开气孔尺寸及分布的影响。结果

表明,由于纤维编织体中氧化铝已得到均匀填充,

所以尽管经不同高温处理,气孔尺寸分布有较大

变化, 但开气孔率变化不大。950 e 处理后试样

60%气孔尺寸小于~ 0. 1Lm,而经 1300 e 处理后
的试样中超过 50%的气孔尺寸大于 10Lm。这也

表明未经过高温处理的试样在硝酸铝溶液浸渗中

很容易产生瓶颈效应。高温处理后气孔尺寸的提

高为硅溶胶进入试样内部提供了通道。

  理论组分的无定型 Al2O3 与硅溶胶完全反应

生成莫来石的温度小于 1300 e , C-Al2O3 与硅溶

胶完全反应生成莫来石的温度约~ 1400 e , 但是

这两种反应烧结都伴随有较大的体积收缩,理论

组分的 A-Al2O3 与硅溶胶反应烧结生成莫来石体

积收缩较小,但是完全反应生成莫来石的温度高

达1550 e 以上[ 10]。为了避免大的体积收缩和反

应温度过高对 C 纤维的损伤, 并保证有较理想的

气孔通道便于硅溶胶浸渗, 实验中选择经过

1150 e 处理的试样进行硅溶胶浸渗,完成复合材

料的强化过程。因为 1150 e 处理后的试样既有

C-Al2O3 也有A-Al2O3,能够降低反应烧结温度,同

时避免较大的体积收缩。

2. 2  复合材料的相以及显微结构

  1400 e 惰性气氛下高温处理后,氧化硅与氧

化铝反应生成莫来石, 由于氧化铝含量高,所以基

体主晶相为A-Al2O3( X-射线衍射图谱如图 4) , 而

莫来石所占比例很小, 通过 XRD半定量确定, 基

体中莫来石含量约为 10%~ 15%。

  图 5为未抛光的复合材料的横截面显微结构

照片。从图 5看出,单丝纤维之间氧化铝基体比

较致密,而且有棒状莫来石存在,棒状莫来石对于

复合材料的强度和高温抗蠕变性都有好的影响。

从图 5看出, 基体中裂纹前端遇到纤维后并没有

向纤维中扩展引起纤维断裂, 而是沿纤维外侧面

发生了偏转,绕过纤维后继续扩展。这表明基体

和纤维之间的热解 C 界面层为弱结合界面, 可以

提供较高的损伤容限。

2. 3  复合材料的力学性能

  图 6是三点弯曲法测得的本文制备的复合材

料应力-应变曲线与其他两种复合材料的比较。

未经过硅溶胶强化的硝酸铝多次浸渍热解获得的

C f/ Al2O3复合材料因为基体没有得到很好的烧结
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 图 3  处理温度对试样气孔尺寸和分布的影响      图 4  复合材料 XRD 图谱( A 为A-氧化铝, M 为莫来石)

 F ig. 3 Effect of heat- treatment temperature on       F ig. 4  XRD patterns for the composite as- fabr icated  

po re size and distribution ( A isA- alumina, M is mullite)

图 5  复合材料横截面未抛光表面的显微结构  

 Fig . 5  SEM photographs of the cross-section of   

the composite unpolished

呈多孔性, 因此最大抗弯强度仅 141MPa,而断裂

应变达到 3%。本文由于在硝酸铝多次浸渍热解

后采用硅溶胶浸渍强化,高温烧结中氧化硅的粘

性流动促进了复合材料的致密化, 并提高了氧化

铝颗粒间的结合强度, 新生成的莫来石本身就有

提高基体强度的作用, 因此复合材料的三点弯曲

强度达到 180M Pa, 比未强化的 C f/ Al2O3 复合材

料提高了 28%。由于基体结合强度的提高,在断

裂过程中,纤维从其中拔出的阻力增大,因此对复

合材料的断裂应变有消弱的作用。尽管如此,复

合材料的断裂应变达到 2. 2%。图 6清楚表明了

硅溶胶强化过的复合材料具有非脆性断裂的失效

机制和高的损伤容限。通过计算, 该复合材料的

断裂功为 75. 2kJ#m- 2,比未经硅溶胶强化的复合

材料提高 10%。从图 6看出, 通过氧化铝浆料浸

渗单晶氧化铝纤维束 ( Saphikon, USA ) , 然后在

1400 e , 10MPa压力下热压70m in获得的Al2O3/

图 6 三种复合材料的应力-应变曲线比较   

( 1) A l2O 3/ Al2O3 复合材料的拉伸应力-

应变曲线; ( 2)本文制备的复合材料的

三点弯曲应力-应变曲线 ; ( 3) C f/ A l2O3

复合材料的三点弯曲应力-应变曲线

Fig . 6 T he compression of the room temperature stress-

strain cur ves of t hree kinds of composites

( 1) tensile stress- strain curve of Al2O 3/ A l2O 3;

( 2) thr ee- point flexural stress-strain curve of t he

composite as- fabr icated; ( 3) three- point flexural

stress- strain curve of Cf/ Al2O3

Al2O3 复合材料的拉伸强度仅 120MPa,断裂应变

仅 0. 1%~ 0. 2% [ 11]。对于连续纤维增韧的陶瓷

基复合材料,抗拉强度一般高于抗弯强度,拉伸应

变一般高于弯曲应变, 而通过热压获得的有高致

密度的 Al2O3/ Al2O3复合材料的抗拉强度和拉伸

断裂应变均比本文制备复合材料的抗弯强度和断

裂应变低。分析认为, 其主要原因在于氧化铝纤

维性能比较低,特别是经过 1300 e 以上的高温处

理后,氧化铝纤维晶粒粗化,导致了纤维力学性能

显著下降,这也表明 C 纤维经过高温处理后力学
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性能保持率仍然很高, 本文选择 C纤维作为增韧

相是合理的。

3  结  论

  ( 1)硝酸铝溶液循环浸渗热解结合硅溶胶浸

渗强化能够成功制备 C 纤维增韧的氧化铝结合

莫来石陶瓷基复合材料。硅溶胶浸渗后经过高温

处理,氧化硅与氧化铝反应生成了约 10% ~ 15%

的棒状莫来石, 显著提高了氧化铝基复合材料力

学性能,其三点抗弯强度与未进行硅溶胶强化的

Cf / Al2O3 复合材料比较提高了 28%。

  ( 2)试样增重率和开气孔率与硝酸铝饱和溶

液浸渗热解的次数类似抛物线关系。由于 950 e

处理后的氧化铝为无定型,有高的比表面和低的

堆积密度,因此容易产生瓶颈效应。

  ( 3)经过硅溶胶浸渗前试样的高温处理比较

重要。处理温度越高, 试样中大尺寸的气孔比例

越高。1150 e 处理后氧化铝基体中含有 40w t%

C-Al2O3和 60%A-Al2O3, 不仅能降低与氧化硅的

反应温度, 而且可以避免与硅溶胶反应烧结中大

的收缩,是较为合适的热处理温度。
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Preparation of C fiber reinforced alumina-mullite composite

assisted by silica sol infiltration

CHEN Zhao- feng ,  ZHANG L-i tong,  CHENG La-i fei,  XU Yong-dong,  XIAO Peng

( State Key Laboratory of Solidification P rocessing , No rthw estern Polytechnical Universit y, Xi. An 710072, China)

Abstract: 3D C fiber preform reinfor ced alumina- mullite composite w as manufactured. T he materials was produced by precursor

infiltration and pyrolysis and subsequently strengthened by silica sol infiltration route after co ating the fiber prefo rm w ith a 0. 2Lm

t hick carbon layer by chemical vapor infiltration. The composite w as manufactured by infiltrating the pr eform w ith aluminium n-i

trate saturation sol, dry ing in an autoclave and subsequently heat treating at 950e and pyrolysis of the aluminium nitrate. After

t en cycles, t he specimen w as polished to remove the alumina matr ix on the surface of the specimen, which generate / bottle effect0

(下转第 37页)
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Fabrication of SiC matrix composites reinforced by

carbon cloth using CSCVI method and microstructure

XIAO Peng 1,  XU Yong-dong2,  H UANG Ba-i yun1

( 1. State Key Laboratory for Powder M etallurgy, Centr al Sout h University, Changsha 410083, China; 2. State Key Laboratory

of Solidificat ion Processing, Nor thw estern Polytechnical University , Xi. an 710072, China )

Abstract: In order to incr ease the densification rate of C/ SiC composites fabricated by CVI process, a continuous synchronous

chemical vapor infiltration ( CSCVI) technologic route for fabrication of C/ SiC composites reinfor ced by carbon cloth was brought

forw ard. C/ SiC composites w ere fabricated, and their microstructure were observed and analyzed. The results indicate that, in

CSCVI process, deposition rate of SiC matrix is faster, therefore the densification degree is greater and SiC solid is more unifo rm.

A t the same t ime, that deposition rate o f SiC is contro lled only by the deposition temperature and the M TS ( CH3SiCl3) flux en-

hances the maneuverability o f CSCVI process, and enlarges the var iety range of processing parameters.

Key words: CSCVI; CV I; C/ SiC; microstructure; densification
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and prevent aluminium nitrate saturation sol from enter ing into the specimen. A fter another four cycles like above, the specimen

w as heated to 1150e and 1300e in A r to transfer t he amorphous alumina to C- A l2O3 andA- Al2O3. The pore size and distribution

in the specimens heat-tr eated in different temperature was determined. The specimen, w hich was heat- treated at 1150 e , was

dipped in silica sol in vacuum condit ion, then drying in 100e . Then the specimen containing silica was heated to 1400e for 2h in

A r to impel the reaction between C- Al2O3 and silica to create mullite. The stick-like mullite was observ ed which make for the

strengt h of the composit e. A t the same time, the micro- cracks were observed on the unpo lished cross- section matr ix of composite,

w hich was defected around the C fiber and doesn. t damage the C fiber. It indicated the C inter face w as a weak interphase between

t he C fiber and alumina matrix . T he three- po int flexural str ength and the strain of the as- fabricated composite were 180M Pa and

2. 2% .

Key words: aluminium nitrate; silica sol; C fiber; alumina- mullite; composite
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