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摘要: 采用 XRD, HRTEM 和 SEM 等分析测试手段,研究了以聚碳硅烷( PCS )为先驱体和粘结

剂, Y2O 3 和 AlN 为烧结助剂 ,采用先驱体转化-热压烧结法制备的 Cf / SiC 复合材料的显微结

构。结果表明, Y 2O 3主要与PCS 的裂解产物以及 AlN 和 SiC 表面的氧化物发生反应, 形成有助

于复合材料致密化的液相, 而 AlN 则与烧结液相和 PCS 之间通过反应- 溶解- 沉积过程, 形成

主要分布于界面相中的微小 SiC-A lN 固溶体。正是由于含有一定量 SiC-A lN 固溶体的富碳界面

相使纤维与基体之间的结合适中, 纤维易发挥脱粘和拔出作用, 复合材料具有很好的力学性能。
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　　陶瓷基复合材料因其在性能方面,特别是韧性和高温稳定性方面,存在着巨大的潜力而

备受世人关注。在过去的二三十年中,为了提高陶瓷基复合材料的力学性能和可靠性,人们

已经对陶瓷基复合材料进行了大量的研究,并开发出了多种陶瓷基复合材料
[ 1～4]
。其中,连

续纤维增韧陶瓷基复合材料因其具有高强、轻质和高韧特性, 最为引人注目,被认为是很有

发展前途的复合材料之一[ 5, 6]。连续碳纤维增强 SiC陶瓷基复合材料,是一种很有希望满足

1650℃工作温度需要的航空发动机热端部件的结构材料。同时,由于轻质、力学性能好和耐

高温等优点, 在航空航天领域有着巨大的应用潜力, 因此被许多国家列为重点开发的关键技

术和复合材料 [ 7]。

　　复合材料的性能不仅与基体和增强相的性能有关, 而且与它们两者之间的界面结合有

关。为了能制备出性能更好的复合材料,有必要了解复合材料中基体、增强相和两者之间界

面的结构及其形成机理。本工作采用 XRD, T EM 和 SEM 等分析测试手段,研究了以聚碳硅

烷( PCS)为先驱体和粘结剂, Y 2O 3和 AlN 为烧结助剂,采用先驱体转化-热压烧结法制备的

C f/ SiC 复合材料的显微结构。
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1　实验过程

1. 1　复合材料制备

　　采用的原料是: SiC 微粉(纯度为 99% ,平均粒径约为 0. 8Lm) , 烧结助剂( Y 2O 3纯度为

99%, 平均粒径约为 0. 5Lm; AlN 纯度大于 99%, 平均粒径约为 0. 5Lm) ,聚碳硅烷(软化点

为 203～213℃)。上述粉料按一定的比例配制成复合粉体,以二甲苯为熔剂,采用湿法球磨

混合均匀而制得浆料。然后,通过缠绕将碳纤维(型号为 M40JB, 日本产)和浆料制成无纬

布,晾干后裁剪成 30mm×35mm 的小块, 最后通过叠层、热模压和热压烧结,制得纤维体积

分数约为 50%的复合材料。热压压力为 25MPa,烧结温度为 1800℃,保温 1h。

1. 2　复合材料表征

　　采用三点弯曲法测抗弯强度和层间剪切强度,试样尺寸为 4mm×3mm×35mm, 跨距分

别为 30mm 和 15mm, 加载速度为 0. 5mm / min;断裂韧性采用单边切口梁法,试样尺寸为

2. 5mm×5mm×30mm ,切口深度约为 2. 5mm ,跨距为 20mm, 加载速度 0. 05mm/ m in; 试样

密度采用阿基米德排水法测量; 烧结试样用 X-射线衍射仪进行物相分析, 并用 Link ISIS型

X-射线能谱仪( EDS)进行微区成分分析。利用 JEM -2010型透射电镜( HRT EM )和扫描电

镜( SEM )观察试样的显微结构、界面特征和断口形貌。

2　结果与讨论

2. 1　显微结构

　　图 1为复合材料T EM 形貌。图中白色相为界面相,纤维较均匀地分布在细小的 SiC基

体中,并且保持较为完整的形态。基体组织主要由平均粒径约为1. 0Lm 的颗粒组成,颗粒之

间以及纤维/基体间分布着大量的界面相。同时,在显微组织中存在着大量的平均粒径约为

100～300nm 的小粒径颗粒(图 1b和图 2a)。这种小粒径颗粒主要分布在界面相中,起到填

充大粒径颗粒间和纤维/基体间间隙的作用。由于我们所加的初始 SiC 颗粒粒径约为0. 8

Lm,因此, 复合材料在烧结时, 基体晶粒的长大得到了很好的控制。鉴于复合材料中存在着

大量的界面相,说明复合材料烧结时,形成了大量的液相,这些界面液相在冷却后,主要以非

晶相形式存在于 SiC 晶界和纤维/基体之间,而纤维主要是通过这种界面相与基体连接的,

很少直接与基体颗粒相结合(图 1)。

图 1　复合材料 T EM 形貌

F ig . 1　TEM im ages of t he composite
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2. 2　显微结构的形成

　　从 XRD(图 3)结果来看, 复合材料中没有单独的 AlN 相存在,这与 EDS 结果相一致

( 图 2)。由图 2可知, 大粒径颗粒内几乎不含 AlN (图 2b) , 但在其表面有一层石墨层(图

2c) ,而小粒径颗粒内 AlN 含量较高(图 2d) ,说明小粒径颗粒是AlN -SiC 的固溶体。界面相

中除含有大量的碳外,还含有 Al, Si, Y, O 和其他杂质元素等,但几乎不含 N, 也没有发现

AlN 颗粒,说明 AlN 主要与PCS 反应形成 SiC-AlN 固溶体。AlN 和 SiC 在1800～2100℃温

度范围内能形成固溶体
[ 8, 9]
。但是在本实验条件下,除了与小粒径颗粒发生固溶外,并未与任

何大颗粒发生固溶。这是由于 AlN 和大粒径 SiC之间的固溶反应主要是通过固相扩散来完

成的,而它们的互扩散系数很小,因此,一般要求烧结温度较高(高于2100℃)。在本实验中,

虽然复合材料的烧结机制是液相烧结, 但由于烧结温度较低( 1800℃) ,原子的扩散速度很

小,因此 AlN 与大粒径 SiC 颗粒之间无法形成固溶体。但在石墨层下面的 SiC 表层中含有

少量的 Al,证明了 Al在大粒径 SiC颗粒中的扩散。至于小粒径固溶体颗粒的形成机理将另

文讨论。

图 2　复合材料的 TEM 显微结构及其不同组织的 EDS 谱

( b) , ( c)和( d)分别为( a)中 A, B 和 C 处的 EDS 谱

Fig. 2　TEM image of the micr ostr uctures ( a ) and EDS patt erns of the r egion

A , B and C in ( a) ar e show n in ( b) , ( c) and ( d) , respect ively
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　　本实验所用 PCS 在高温下的裂解产物是以多孔体形式存在的物质, 主要为 SiC, Si-O-

C, SiO2 和 10～20%的游离碳, 其中 SiC以 B微晶形式存在。图 4为复合材料密度与烧结温

度关系。当烧结温度高于 1750℃后, 复合材料具有较高的密度。实验中发现,当烧结温度达

到 1660℃时, 材料的体积收缩急剧增大,这意味着界面液相的生成。由于 Y2O 3-Al2O 3 的共

晶点温度高于1760℃ [ 10] , 因此液相不可能仅由 Y 2O 3-Al2O 3组成。由于界面相中含有一定量

的硅和大量的碳,说明液相来源于多种物质之间的反应。可能是来源于 Y 2O 3与 PCS裂解产

物(如 SiO 2, SiC3O 和自由碳等)以及 AlN 和 SiC 表面的氧化物之间的反应,从而使液相形

成温度降低,生成大量的富碳液相以利于材料的烧结。高温下, AlN 由于分解、蒸发
[ 11, 12]和

反应也开始慢慢溶进界面相中, 然后扩散或沉积在正在长大的由PCS 转化而来的 B-SiC 上,

从而在界面相中形成微小的 AlN-SiC 固溶体。这种固溶体颗粒主要分布在界面相中, 包括

纤维/基体界面相(图 2) ,或与 SiC 颗粒结合在一起,或单独存在于界面相中,因此能够起到

强化界面相、提高材料密度和纤维与基体间的界面结合以及抑制原始 SiC 颗粒的长大作用,

从而导致复合材料性能的提高。至于大粒径 SiC 颗粒表面的石墨层, 是由 PCS 转化而来的

非晶碳在高温下结晶而成
[ 13]
。

　　图 3　复合材料的 XRD谱　　　　　　　　　图 4　复合材料密度与烧结温度的关系

Fig . 3　XRD pat tern fo r the composite　　　　　F ig . 4　Rela tionship betw een the densities

and sinter ing tem peratures

　　复合材料中的界面相主要有两种, 一种是 SiC 颗粒间的晶界相, 除了非晶碳外,它还含

有大量的 Al, Y, Si等元素,并且具有一定的结晶度;另一种是纤维/基体间界面相, 其主要

成分为非晶碳,而其他元素,如 Si, Y 和 Al等则很少。这可能与自由碳易沉积在纤维表面有

关。它们的选区电子衍射( SAD)和 EDS 谱示于图 5。由于这层富碳的界面相含有一定量的

Si-AlN 固溶体,因此它不仅使纤维/基体的界面结合完整, 而且能够调整界面结合力, 使纤

维/基体间的结合强度适中,从而导致纤维易发挥脱粘和拔出(图 6) ,复合材料具有好的力

学性能(表 1)。另外, 在界面相中几乎没有 N,其原因可能与AlN的高温分解以及 AlN 与其

他物质的反应有关,有待进一步研究。
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图 5　复合材料中界面相的 SAD 与 EDS 谱　　

( a )纤维/基体间界面相; ( b) SiC 颗粒间晶界相

Fig. 5　EDS and SAD pat terns of t he boundary-phase bet ween fiber

and matr ix ( a) and SiC g rains( b)

表 1　复合材料的力学性能

Table 1　Densities and mechanica l properties o f the composit ies

Flexur al streng th

/ MPa

Fracture

toughness/ M Pa·m1/ 2

Inter laminar shear

str ength/ MPa

Relative densit y

/ %

691. 6 20. 7 39. 8 93. 6

2. 3　复合材料界面

　　图 7为两个大粒径SiC颗粒间界面的 HRT EM 图。图 7a中 SiC晶粒间界面十分干净,

无任何晶界相或石墨。而在图 7b 中, SiC颗粒表面均有一厚度约为 20nm 的石墨层,它们之

间是通过少量的非晶碳连接的。同时,图 8a 给出了 SiC 颗粒/晶界相之间的界面关系, 在图

中同样可见到一石墨层,而且其厚度与图 7b中的基本相等。在整个基体中,以图 7b和 8a为

多,说明材料的致密化主要是通过晶界相的帮助来完成的。SiC-AlN 固溶体颗粒/晶界相的

界面如图 8b所示。从图可知,固溶体颗粒表面没有石墨层,而且, 在某些地方固溶体晶粒与

晶界相融合在一起,说明其形成与长大是在晶界液相中完成的。与图 8a 中的晶格相比,图

8b 中的晶格显得紊乱, 这也可证明此晶粒为固溶体晶粒。纤维/基体之间的界面是影响复合
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图 6　复合材料的 SEM 断口形貌

F ig . 6　Fracture surface o f the composite

材料性能的关键
[ 14]
。在本实验所制复合材料

中,纤维主要是通过富碳的界面相与基体相

连的,因此,避免了纤维与基体颗粒的直接结

合,从而使纤维与基体的结合适中,复合材料

具有良好的力学性能。但是,从图 1可看出,

复合材料的致密度不是很高, 其相对密度仅

为 93. 6%(表 1) ,这可能与 PCS 在裂解时产

生了大量小分子气体( PCS 的陶瓷产率仅为

56%)、烧结助剂用量和热压温度等因素有

关。提高烧结温度或/和烧结助剂含量,虽可

图 7　SiC 颗粒间界面( HRTEM )

Fig . 7　HRT EM images of the g ra in boundar ies bet ween tw o SiC gr ains

图 8　SiC 颗粒与晶界相之间界面( HRT EM) ( a)和固溶体颗粒与晶界相间界面( HRT EM) ( b)

F ig . 8　Inter face betw een SiC gr ain and the gr ain-boundary-phase( a) and

inter face bet ween the solid solut ion and gr ain-boundary-phase ( b)

提高复合材料的密度, 但由于纤维与基本界面结合的增强和纤维本身性能的下降等原因,反

而使复合材料的性能下降。从显微结构的形成过程来看,提高先驱体PCS的陶瓷产率或/和

改变PCS的用量是进一步提高复合材料性能的有效途径,这部分工作有待深一步研究。
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3　结　论

　　通过对以聚碳硅烷( PCS)为粘结剂, Y 2O3 和A lN 为烧结助剂,采用先驱体转化-热压烧

结法制备的 C f/ SiC 复合材料显微结构的研究,得出如下结论:

　　( 1)复合材料在热压烧结时, Y2O 3主要与 PCS 的裂解产物、AlN 和 SiC表面的氧化物

反应,形成有利于复合材料致密化的液相。

　　( 2) AlN 与晶界液相和 PCS发生反应- 溶解- 沉积是形成复合材料内SiC-AlN固溶体

的主要原因。这种微细固溶体主要分布在晶界相中,能够起到强化晶界相,提高材料密度和

纤维与基本间的界面结合以及抑制原始 SiC 颗粒长大的作用。

　　( 3)烧结后的复合材料中,由于含有一定量 SiC-AlN 固溶体的富碳晶界相使纤维与基

体之间的结合适中。因此, 纤维易发挥脱粘和拔出作用, 复合材料具有很好的力学性能。其

抗弯强度与断裂韧性分别达到 691. 6M Pa 和 20. 7MPa·m
1/ 2。
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Microstructure of the Cf / SiC composites by precursor

conversion-hot pressing sintering

HE Xin-bo1　　ZHANG Chang-rui2　　ZHOU Xin-gui2

ZHANG Xin-ming1　　ZHOU An-chen2

( 1. Centr al South U niver sity of T echno lo gy , Changsha 410073, China ; 2. National Univ ersity o f Defense

Technolog y, Chang sha 410083, China)

Abstract: T he micro str uctur e of the C f/ SiC composit es, prepar ed by precurso r conver sion-ho t pressing

sinter ing w ith polycarbosilane ( PCS ) as pr ecur sor and binder and A lN-Y 2O3 as additives, w as investig ated

using XRD, HRT EM and SEM . T he results show ed that Y 2O 3 reacted w ith the py ro ly tic products of the

PCS and the ox ides on the surfa ce of the A lN and SiC gr ains, forming t he liquid-phase assisting in the

densifica tion o f t he composites, and t he fine SiC-AlN so lid solution w as formed betw een A lN and the PCS

thr ough reaction-dissolution-precipitat ion at the gr ain boundar ies and the fiber / m atrix int erface. Due to

the presence of the carbon-r ich fiber/ matr ix interphase w ith a cer tain o f SiC-A lN so lid so lution, a

desirable fiber/ matr ix inter facial bonding was obt ained, w hich facilit ated t he debonding and pullout o f the

fiber s. A s a r esult , the composit e exhibited excellent mechanical pr opert ies.

Key words : precurso r conversion-hot pr essing sinter ing ; C f/ SiC composites; micro st ructure
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