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SiCf / S-i O-C复合材料的抗氧化、抗热震性能研究
X
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摘  要:通过研究材料的氧化前后质量的改变和强度减少及氧化前后微观结构的变化,研究了先驱体转

化法制备的 SiCf/ S-i O-C复合材料的抗氧化、抗热震性能。结果表明 SiCf/ S-i O-C 复合材料具有良好的抗氧化、

抗热震性能。对所得材料微观结构进行了分析讨论, 发现界面结构的变化是影响 SiCf/ S-i O-C 复合材料抗氧

化、抗热震性能的主要原因。
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Abstract:Properties of ant-i oxidation and ant-i shock of silicon carbide fiber reinforced siliconoxycarbide( S-i O-C) composites were

studied through comparing the changes of mass and flexural strength and those of microstructure. The results indicate that SiC f/ S-i O-C

composites have fairly excellent properties. The microstructure and properties of SiC f/ S-i O-C composites were analyzed. It has been

found that interface structure changes were mainly attributed to the reduction of mass and flexural strength properties.
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CFRCMCs主要应用于结构材料领域, 因此, CFRCMCs除了要具有高强度、高韧性、轻质、抗腐蚀等性

能外, 还要具有很好的高温抗氧化性能和抗热震性能。由于 SiCf/ S-i O-C复合材料制备工艺上的特点,

PIP法 CFRCMCs的基体中含有较多或大或小的气孔, 这些气孔的存在增大了基体的比表面积,也就增大

了与O2 接触的面积,从而加快了基体的氧化速度
[ 1]
。此外在有O2存在的条件下,基体玻璃相 S-i O-C都

会快速氧化,基体的快速氧化为 O2向纤维/基体界面的扩散提供了快速通道,从而进一步氧化纤维,导

致纤维性能降低,降低纤维/基体界面结合强度,这些都将加速材料的失效。从微观结构的分析也可发

现,长期暴露在高温的情况下( \1300 e ) , 随着氧化过程的进行,由于微观结构和成分的改变、氧离子的

渗透和扩散,材料界面相的成分可能改变[ 2]。同时,材料应用时要经历很大的温差变化,影响材料中纤

维与基体应力的变化,使材料的力学性能发生改变。由于增强材料在高于 1100 e 的氧化气氛中会部分

发生氧化,将导致材料强度下降。因此, 本文在用先驱体转化法研究 SiCf / S-i O-C 复合材料的制备工

艺[ 3]、力学性能[ 4]的基础上,进一步研究了 SiC f/ S-i O-C复合材料的抗氧化、抗热震性能。

1  实 验

1. 1  材料制备

将碳化硅纤维进行缠绕, 把一定量的PCS、惰性填料分散于二甲苯中,涂刷缠绕好的碳化硅纤维、晾

干、裁剪、铺排、热模压成单向板,置于密闭容器中,抽真空后吸入 PSO、DVB混合而成的先驱体溶液,浸
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渍单向板,一段时间后取出,在 120 e 下固化 6h,得到材料样品。然后周期性浸泡先驱体溶液的单向板 7

次,在高纯氮气的保护下,按照一定的工艺参数进行常压裂解,得到 SiCf/ S-i O-C复合材料样品后进行相

关性能测试。

1. 2  性能测试

氧化试验在箱式高温硅碳棒炉内进行。用分析天平(精确度为万分之一)称量 SiCf/ S-i O-C复合材

料样品试样氧化前后的质量的变化,每个试样至少称三次, 取其平均值。氧化温度为 1000 e , 氧化时间

分别 10min、15min、20min、25min。采用三点弯曲法在 CSS-1101电子万能实验机上测试材料的三点弯曲

强度,跨高比为 15, 加载速度为2mm/ s, 强度值取试样的平均值。氧化前后强度的变化,以强度损失率来

衡量其抗氧化性能, 每个数据取三根试样的平均值。

热震试验是将 SiCf / S-i O-C 复合材料试样放入箱式高温电阻炉中加热到 1000 e , 保温 2min, 然后迅

速投入沸水中。记录循环次数及测试热震前后试样的重量、室温强度。用 SEM观察试样表面及断口显

微裂纹。用SEM观察热震表面及断口形貌。

2  结果与讨论

2. 1  氧化前后材料的质量减少规律和强度变化

图1为 SiC f/ S-i O-C复合材料在 1000 e 的氧化后质量减少与时间的关系曲线。由图 1 可以看出,

SiCf / S-i O-C复合材料氧化质量减少的总趋势较为缓慢, 当氧化时间为 10min、20min、30min、40min时, 氧

化质量减少分别为 1. 8%、2. 7%、3. 8%、5. 6%, 即随着时间的延长, 氧化质量减少呈上升趋势,当氧化时

间为 40min时,氧化质量减少较大,达 5. 6%。

图2为氧化后SiCf / S-i O-C复合材料的抗弯曲强度保留率。氧化前后 SiC f/ S-i O-C复合材料的弯曲

强度较大幅度下降, 当氧化时间为 40min时,材料的弯曲强度保留率为 70% , SiCf/ S-i O-C复合材料在整

个氧化过程中弯曲强度基本上呈直线下降。

图 1  SiCf/ S-i O-C 的高温氧化减重曲线

Fig. 1 Weight loss plots of oxidation of SiCf/ S-i O-C at high temperature
 

图 2  不同时间氧化后强度的降级
Fig. 2 Flexural strength remain vs oxidation at time

2. 2  氧化前后材料微观结构变化

由于 SiCf/ S-i O-C复合材料中存在大小不等的气孔、缺陷和微裂纹, 材料中存在的气孔、缺陷和微裂

纹为O2 向材料内部的扩散提供了快捷通道,材料中的纤维、基体和自由 C迅速被氧化而造成明显失重。

在材料的内部、纤维束的外层形成 S-i O-C外壳, 也存在着大量的垂直纤维的微裂纹, 在纤维束间形成了

尺寸较大的残留孔隙,在每一束纤维的内部形成了单丝纤维的尺寸较小的沉积残留空隙,并且在基体上

存在垂直纤维向的微裂纹,当发生界面脱结时,便形成了沿纤维轴向的微裂纹。对于 SiCf/ S-i O-C复合

材料而言,氧化失重来源于纤维、基体和自由 C相与氧化性气体 O2的化学反应,其先决条件是 O2扩散

到材料内部的孔隙界面上,材料的微裂纹是主要的扩散通道,扩散到材料的内部,沿纤维向的空隙、微裂

纹、单丝纤维间气孔扩散到外部基体上, 最后到基体的微裂纹和界面的微裂纹扩散到 C相反应界面上,

进而发生纤维、基体和自由 C相的氧化反应[ 5]。因此材料的 S-i O-C微裂纹、纤维束的空隙、单丝纤维的
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空隙构成了 O2进入材料内部主要通道,氧化失重在材料中又留下许多气孔,导致材料致密度下降, 氧化

后材料的强度明显降低。

从图 3的 SEM照片中可以看出:室温时表面看不到缺陷,表面光滑。图 4是 SiCf/ S-i O-C复合材料

在1000 e 下经历了 25min后的 SEM 照片,明显地看到了部分 SiCf/ S-i O-C复合材料发生了氧化反应,在

材料的表面形成了缺陷, 氧化较为严重的部位出现了孔洞或裂纹, 造成 SiC f/ S-i O-C复合材料的力学性

能下降。由于 S-i O-C基体在高温下的分解,经 1000 e 处理后材料中纤维、S-i O-C基体、玻璃相中存在的

游离 C将与扩散进的氧进行反应生成 CO或 CO2 气体, 容易造成气孔和裂缝, 产生了许多气孔, 变得十

分疏松,致密度严重下降,这是材料性能急剧下降的原因
[ 5]
。而且随着氧化时间的继续延长, SiCf / S-i O-

C复合材料进一步发生纤维、S-i O-C基体、游离 C氧化剧烈,导致材料界面和纤维的结合减弱、材料致密

度下降,造成 SiC f/ S-i O-C复合材料的力学性能下降。

图 3 室温断口表面区域的 SEM 图

Fig . 3 SEM photograph of fracture surface at RT
   

图 4 1000 e 氧化 25min 断口表面区域的 SEM 图

Fig. 4 SEM photograph of fracture surface after

25min oxidation at 1000e   

2. 3  SiCf/ S-i O- C氧化机理

从SiCf / S-i O-C复合材料的氧化失重曲线和弯曲强度保留曲线及微观结构的综合分析可知,

SiCf / S-i O-C复合材料中的基体、纤维都与氧气发生了化学反应。从化学反应的观点来看, O2 与

SiCf / S-i O-C复合材料中的扩散可能存在如下反应:

( 1) SiC f/ S-i O-C复合材料的氧化反应

SiC f+ O2( g ) ySiO( g) + CO2( g) + CO( g)

S-i O-C+ O( g) ySiO2( s) + CO2( g ) + CO( g)

S-i O-C+ O2( g) ySiO( g) + CO2( g) + CO( g )

( 2)增强相 SiC f组元中自由C 的氧化反应

C+ O2( g) yCO( g) + CO2( g)

氧化时, SiCf/ S-i O-C复合材料首先进行( 1)的氧化反应,产生 SiO( g)、CO2( g)、CO( g)和 SiO2( s) ,随着氧化

过程的进行,基体玻璃相 S-i O-C快速氧化,基体的快速氧化为 O2 向纤维/基体界面的扩散提供了快速

通道,从而进一步氧化纤维进行( 2)的氧化反应,导致纤维性能降低,减弱增强纤维/基体界面结合强度,

这些因素都将加速材料的失效。从微观结构的分析也可发现,暴露在高温下( \1000 e ) , 随氧化过程的进

行,由于微观结构和成分的改变,有氧离子的渗透和扩散,材料界面相的成分可能改变, 容易造成气孔和裂

缝
[ 6]
。

2. 4  热震对 SiCf/ S-i O- C陶瓷基复合材料的结构与性能的影响

图 5显示了温差为 1000 e 时热震后试样抗弯强度的变化规律。从图 5中可以看出, 经过 5、10、15、

20次循环后,材料的室温三点弯曲强度保留率分别为 85%、78%、62%、51%左右,即随着热震次数的增

加,材料的弯曲强度下降的趋势明显,基本上呈直线下降。热震后材料试样断口形貌 SEM表明, 表面出
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图 5  热震后 SiCf / S-i O-C 材料强度变化规律

Fig. 5 The variation rule of flexural strength

  of SiCf/ S-i O-C after thermal shock

现大量的显微裂纹, 有的裂纹延伸到断面的较深部

位。很明显,这些裂纹是由急剧产生的热应力所产生

的。由于大量原有裂纹的生长, 使材料的强度迅速下

降。这是因为材料工艺以及 SiC颗粒的加入引起的固

有裂纹的长大吸收了热震所产生的热应力, 而热震所

产生的热应力还不足以诱发新裂纹的产生
[ 7]
。随着

热震循环次数的增加, 由基体和纤维的热膨胀系数的

不同引起的热应力不断增加,一方面裂纹尖端的能量

已积累, 可以使原有裂纹以准静态的形式进行慢生

长,另一方面可能产生新的裂纹, 从而使材料的弯曲

强度进一步下降。

图6为热震不同次数后材料的表面形貌的 SEM 照片。从图 6( a)中可以清楚地看出, 热震 5次后,

材料的表面也有明显的剥落现象,基体与纤维已经出现了界面脱层,基体也出现了少许的微裂纹,因此

热震后材料弯曲强度保留率为 85%。从图 6( b)中可以清楚地看出, 热震 20 次后材料表面的缺陷更加

明显,基体与纤维已经出现了界面脱层更为严重, 基体也出现了更多的微裂纹, 微裂纹长度和深度加剧,

造成材料的强度进一步下降, 因此热震后材料弯曲强度保留率仅为 51%。

图 6 热震 5 次和 20 次后材料断口形貌 SEM 照片

Fig. 6  The SEM photos of fracture face of ceramics after thermal shock 5 and 20 times

3  结 论

(1) SiCf / S-i O-C复合材料氧化失重率随实验时间的延长而提高,在 40min时达到 516%。氧化后弯
曲强度逐渐下降,在 40min时强度保留率为 70%。同时对 SiCf / S-i O-C复合材料的氧化机理和氧化前后

材料的微观结构进行分析,材料出现的微裂纹是纤维、基体 S-i O-C、自由 C与O2 发生反应所致。

( 2)当 SiC f/ S-i O-C复合材料在温度为 1000 e 热震 20次循环后,材料的室温三点弯曲强度保留率为

51%左右。热震后 SiCf/ S-i O-C复合材料试样断口形貌 SEM 表面出现大量的显微裂纹,有的裂纹延伸到

断面的较深部位。
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