
第 35 卷 第 10 期 无 机 材 料 学 报 Vol. 35 No. 10 
2020 年 10 月 Journal of Inorganic Materials Oct., 2020 

 

                                                    

收稿日期: 2019-12-23; 收到修改稿日期: 2020-02-01 
基金项目: 国家科技重大专项(2017-VI-0007-0077) National Science and Technology Major Project (2017-VI-0007-0077) 
作者简介: 吕晓旭(1988–), 男, 博士. E-mail: xiaoxul@126.com 

LÜ Xiaoxu(1988–), male, PhD. E-mail: xiaoxul@126.com 
通讯作者: 焦 健, 研究员. E-mail: jian.jiao@biam.ac.cn 

JIAO Jian, professor. E-mail: jian.jiao@biam.ac.cn 

文章编号: 1000-324X(2020)10-1099-06 DOI: 10.15541/jim20190646 

BN/SiC 复合界面层对 SiC 纤维和 PIP-Mini 
复合材料力学性能的影响 

吕晓旭 1, 姜卓钰 1, 周怡然 1, 齐 哲 1, 赵文青 1,2, 焦 健 1 
(1. 中国航发北京航空材料研究院 先进复合材料国防科技重点实验室, 北京 100095; 2. 北京理工大学 材料学院, 
北京 100081)  

摘 要: 采用化学气相渗透(CVI)工艺, 在 SiC 纤维表面沉积 BN 和 BN/SiC 复合界面层, 对沉积界面层前后纤维的

力学性能进行了评价。采用聚合物浸渍裂解(PIP)工艺进行致密化, 制得以原纤维、BN 界面层和 BN/SiC 界面层纤

维增强的三种 Mini-SiCf/SiC 复合材料, 研究其微观结构和拉伸性能。结果表明: 采用 CVI 工艺制得的界面层厚度

均匀、结构致密, 其中BN界面层中存在六方相, 晶体尺寸为 1.76 nm; SiC界面层结晶性较好, 晶粒尺寸为 18.73 nm; 

沉积界面层后 SiC 纤维的弹性模量基本保持不变, 拉伸强度降低。与 SiCf/SiC 相比, PIP 工艺制备的 SiCf/BN/SiC 和

SiCf/(BN/SiC)/SiC-Mini 复合材料所能承受的 大拉伸载荷和断裂应变明显提升, BN 界面层起主要作用。由断面形

貌分析可以看出, SiCf/BN/SiC和 SiCf/(BN/SiC)/SiC复合材料的纤维拔出明显, 说明在断裂时消耗的能量增加, 可承

受的 大载荷增大。 
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Effect of BN/SiC Multilayered Interphases on Mechanical  
Properties of SiC Fibers and Minicomposites by PIP 
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Abstract: BN and BN/SiC interphases were deposited on the surface of SiC fibers by CVI process, and the mechani-

cal properties of the as-received and coated fibers were evaluated. SiCf/SiC minicomposites were prepared by PIP us-

ing the as-received, BN-coated and BN/SiC coated fiber bundles as reinforcements. The effects of interphases on the 

mechanical properties of the composites were studied. The results show that the interphases prepared by CVI process 

are uniform and compact. The deposited BN interphase contains hexagonal phases with small crystal size (1.76 nm). 

The deposited SiC interphase has better crystallinity and larger grain size (18.73 nm) than BN interphase. The elastic 

modulus of coated SiC fibers shows basically no change, but the tensile strength decreases. The maximum tensile load 

and fracture strain of SiCf/ BN/SiC and SiCf/(BN/SiC)/SiC minicomposites are significantly increased, in comparison 

to SiCf/SiC minicomposites. It can be seen from the cross-sections of SiCf/BN/SiC and SiCf/(BN/SiC)/SiC 

mini-composites that the fibers with interphases pull out obviously relative to SiCf/SiC mini-composites, and the BN 
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interphases played a reinforcing role in the tensile fracture process of the composites. The composites with interphases 

exhibit obvious fiber pull-out resulting in more energy consumption during the fracture, so that the composite can endure 

more load. 

Key words: BN/SiC multilayered interphase; Mini-SiCf/SiC composites; maximum tensile load; fracture strain 

SiCf/SiC 复合材料由基体、界面层和纤维组成, 
因其低密度、抗氧化和抗蠕变等优点被广泛应用于

航空发动机等热端部件[1-3]。在服役过程中, 复合材

料基体开裂形成横向裂纹, 为氧元素等提供通道, 
从而降低材料的服役寿命。基体开裂受初始缺陷

数、界面性质和热残余应力的影响[4-5], 当载荷经基

体传递到纤维时, 纤维和基体之间的界面层会产生

摩擦滑动, 因此界面层必须是低能裂纹扩展面, 使
基体裂纹在界面处发生偏转, 从而提高材料的损伤

容限[6]。 
通常要求 SiCf/SiC 复合材料的界面层为片层状

结构, 以确保基体裂纹能够发生偏转, 增加材料的

韧性 [7] 。片层状的热解炭 (PyC)界面层是改善

SiCf/SiC 复合材料力学性能的常用材料, 但其抗氧

化性较差, 在高温氧化环境中的应用受限[8-9]。六方

晶体结构的氮化硼(h-BN)与 PyC 结构类似, 作为界

面层使用具有更优异的抗氧化性, PyC 的起始氧化

温度为 450 ℃, BN 的起始氧化温度为 800 ℃[10-12]。

不同种类界面层交叠的(X/Y)n 型复合界面层能够在

提高抗氧化性的同时减小界面层的厚度 [13]。在

SiCf/SiC 复合材料中, (PyC/SiC)n 和(BN/SiC)n 是

为常用的复合界面体系。用 SiC 代替其中易氧化的

组分(PyC 和 BN), 可以在材料制备和服役过程中对

PyC 和 BN 界面层进行有效保护。Bertrand 等[14-15]

研究了(PyC/SiC)n 涂层对 Hi-Nicalon/SiC 复合材料

性能的影响, 表明多层界面复合材料的高温力学性

能优于单层纤维涂层复合材料。YU 等[16]采用 CVD
法在KD-I碳化硅纤维上制备了(PyC/SiC)n多层涂层, 
采用 PIP 工艺制备三维 KD-I-SiCf/SiC 复合材料, 结
果表明, PyC/SiC 多层涂层能大大提高复合材料的

断裂韧性。MU 等[17]以硼酸尿素和 PCS 为前驱体, 
采用 PIP 工艺, 制备了 BN/SiC 界面层, 双界面层复

合材料的拉伸性能和抗氧化性更加优异。在氧化环

境中, Hi-Nicalon/(BN40-SiC25)10/SiC 复合材料的使

用寿命明显提高[18]。目前, 关于(PyC/SiC)n 界面层

研究较多, 对(BN/SiC)n 界面层研究较少, 同时采用

CVD 工艺制备 SiC 基体, 采用 PIP 工艺致密化的相

关报道很少。 
一维 Mini 复合材料由沉积界面层的纤维束和

基体组成, 与宏观 SiCf/SiC 复合材料的组成一致, 

可以用来表征宏观复合材料基本尺度的结构和性

能。Mini 复合材料具有明显优点[19]: (1)制备周期短, 
可以快速以较低的成本制备大量样品; (2)材料结构

简单, 能够表征材料的本征力学行为。因此本研究

采用 CVI 工艺在国产二代 SiC 纤维表面沉积 BN 和

BN/SiC复合界面层, 并以液态的乙烯基全氢聚碳硅

烷(VHPCS)为先驱体, 采用 PIP 工艺进行致密化, 
制备 Mini-SiCf/SiC 复合材料。研究 VHPCS 的热解

产物、界面层的微观结构以及界面层种类对 SiC 纤

维及其 Mini复合材料拉伸性能的影响, 并结合复合

材料的拉伸曲线和微观形貌, 研究界面层的多层化

对复合材料拉伸行为的影响。 

1  实验方法 

1.1  制备纤维界面层 
实验中选用国防科技大学生产的 KD-II 型 SiC 

纤维束(规格 1K)作为增强体, 采用 CVI 工艺制备界

面层、PIP 工艺制备基体。首先将 SiC 纤维用钼丝

束紧 , 均匀竖直悬挂在 CVI 炉中间部位 , 再以

BCl3-NH3-H2-Ar 为反应体系在 SiC 纤维表面沉积

BN界面层, 沉积温度为 900 ℃, NH3/BCl3物质量的

比为 3/1, H2/(NH3+BCl3)物质量的比为 2/1, Ar 作为

载气和稀释气, 沉积得到 BN 界面层; 以三氯甲基

硅烷(MTS)- H2-Ar 为反应体系, 1100 ℃沉积 SiC 界

面层, H2/MTS 物质量的比为 10/1, 得到 BN/SiC 界

面层。 
1.2  制备 Mini 复合材料 

沉积后的纤维束裁成 25 cm 的长段, 以 VHPCS
为先驱体, 经过 PIP 循环五次制得具有不同界面层

的 Mini-SiCf/SiC 复合材料。PIP 工艺的热解采用分

段式热处理工艺: 第一段(室温~250 ℃), 升温速率

1 ℃/min, 保温 60 min, 促进先驱体内部交联; 第二

段(250~550 ℃), 升温速率 1 ℃/min, 保温 60 min, 
防止热解速率过快形成较大的基体裂纹; 第三段

(550~1100 ℃), 升温速率 5 ℃/min, 保温 60 min。 
在用 PIP 工艺制备复合材料的过程中, 将 SiC

基体引入 SiC 纤维中使其致密化。对于一维的 Mini
复合材料, 线密度可以作为考察致密化程度的指标, 
浸渍不同次数后复合材料的线密度结果如表 1 所示。 
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表 1  浸渍不同次数后 Mini 复合材料的线密度 
Table 1  The linear density of Mini-composites after different PIP cycles 

PIP cycle  Linear density 
(g·m–1) 

Sample 0 1 2 3 4 5 

SiCf/SiC (0.303±0.028) (1.26±0.11) (1.30±0.14) (1.32±0.17) (1.33±0.12) (1.33±0.13) 
SiCf/BN/SiC (0.330±0.023) (1.31±0.10) (1.34±0.11) (1.35±0.15) (1.36±0.10) (1.36±0.13) 

SiCf/(BN/SiC)/SiC (0.346±0.035) (1.25±0.08) (1.28±0.11) (1.30±0.15) (1.30±0.14) (1.31±0.10) 

 
采用 CVI 工艺沉积界面层, 得到了三种不同线密度

的 SiC 纤维束, 纤维的线密度增加。浸渍初期, 由于

纤维中基体引入较多, 复合材料的线密度明显增大, 
当进行第二次至第五次浸渍后, 线密度增大的幅度

基本平稳, 趋于稳定。 
1.3  测试表征 

利用称重法测试计算 Mini 复合材料的线密度。

采用日本理学株式会社 D/max-RB 型 X 射线衍射仪

分析界面层和 VHPCS 裂解产物的物相组成和晶体

结构。测试条件为铜靶、Kα射线, 加速电压 40 kV、

电流 50 mA, 2θ=10°~90°。采用美国 INSTRON5944
型拉伸试验机测试单丝纤维的强度, 测试样品 25
个。采用美国 INSTRON 5567 型万能拉伸试验机测

试 Mini-SiCf/SiC 复合材料的拉伸性能, 加载速度为

2.0 mm/min。采用日立 Hitachi S4800 型扫描电镜表

征界面层和 Mini 复合材料的微观形貌。 

2  结果与讨论 

2.1  界面层的微观结构 
用 SEM 和 EDS 分析了不同纤维表面和断面的

微观形貌和元素组成(图 1)。原纤维表面光滑、均匀

致密, 没有明显晶粒堆积; 沉积了 BN 界面层纤维

仍然保留了较为光滑致密的表面, 与界面层结合紧

密, 避免界面层从纤维表面脱落。BN 界面层的 EDS
分析结果显示含有 B、N、O、C 和 Si 元素, 其中的

O元素是由于BN结晶性较差, 反应活性较高, 与空

气中 H2O 或 O2 反应产生的[20]; 由沉积 BN/SiC 界面

层的纤维可以看出, CVI 工艺制备的 SiC 界面层表

面分布着细小的颗粒, 呈鹅卵石状紧密堆积。BN 与

SiC 界面层结合紧密, 界面层之间特征明显, 从放

大图中可以观察到明显的 BN 和 SiC 界面分界, SiC
界面层的 EDS 分析结果主要为 C 和 Si 元素, 含有

微量的 O。 
图 2为纤维表面 BN界面层和 BN/SiC复合界面

层的 XRD 图谱, 从图中可以看出, 沉积后的 BN 界

面层在 2θ=26.2°和 43.1°处观察到两个较宽的衍射峰,  

 
 

图 1  不同种类界面层纤维的 SEM 照片及 EDS 分析结果 
Fig. 1  SEM and EDS microstructures of fibers with different 
interphases 
(a, b) As-received; (c, d) BN-coated; (e, f) BN/SiC-coated 

 

 
 

图 2  BN(a)和 BN/SiC(b)界面层的 XRD 图谱 
Fig. 2  XRD patterns of BN (a) and BN/SiC (b) interphase 

 
归属于 h-BN 的(002)和(101)晶面, 说明沉积的 BN
界面层中存在六方相, 但是其晶体尺寸较小, 衍射

峰较宽; 沉积的 BN/SiC 复合界面层在 2θ=35.5°、
60.0°和 71.5°处可观察到分别归属于 β-SiC的(111)、
(220)和(311)的衍射峰; 与 BN 的衍射峰相比, SiC 的
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衍射峰强度相对较大, 峰形尖锐, 表明 SiC 晶粒尺

寸较大, 晶型结构完整。 
晶粒尺寸(<100 nm)可以采用 Scherrer 公式进行

计算:  

 cos
KD 

 


 
(1) 

式中, D 为平均晶粒尺寸, θ为散射角, λ为 X 射线波

长(0.15406 nm), β为衍射峰的半高宽, K 为 Scherrer
常数(0.89)。根据式(1)计算的沉积 BN 和 SiC 界面层

晶粒尺寸分别为 1.76 和 18.73 nm。从计算的晶粒尺

寸可知, BN 界面层中虽然存在 h-BN, 但是其晶粒

尺寸较小; SiC 界面层的晶粒尺寸远大于 BN 界面层

的晶粒尺寸。 
图 3 为 BN 界面层和 SiC 界面层的 HRTEM 照

片。由图 3(a)可以看出, BN 界面层中存在随机取向

的六方晶体结构, 其晶面间距较大(d=0.334 nm), 晶
粒尺寸较小, 为涡轮层状结构, 表明 BN 层缺乏三

维有序性, 纳米尺寸的 BN 晶粒在界面层中多向分

散。由 SiC 界面层(图 3(b))的 HRTEM 照片可以看

出, 界面层中具有尺寸较大的 SiC 晶粒, 大部分为

结晶状态, 晶面间距为 0.251 nm, 对应于 β-SiC 的
(111)晶面, 其晶粒尺寸远大于 BN 界面层中 h-BN
的晶粒尺寸。 
2.2  界面层对 SiC 纤维性能的影响 

图 4 为沉积界面层后纤维的拉伸强度。沉积界

面层后纤维的拉伸强度有所降低, BN 界面层和 SiC
界面层的纤维抗拉强度分别为 2.39 和 2.11 GPa, 强
度保留率分别为 93.7%和 82.6%。 

纤维的单丝拉伸强度可以根据式(2)计算:  

 
max

2
4  
π
P
D

 
 

(2) 

式中, σ、Pmax 和 D 分别为拉伸强度、 大载荷和纤

维直径。从式中可以看出, 纤维的拉伸强度与直径

的平方成反比。因此, 沉积界面层后, 纤维拉伸强度

的降低, 可能是由于纤维的体积效应。 
 

 
 

图 3  不同界面层的 HRTEM 照片 
Fig. 3  HRTEM microstructures of different interphases 
(a) BN interphase; (b) SiC interphase 

 
 

图 4  不同种类界面层纤维的拉伸强度 
Fig. 4  Tensile strength of SiC fibers with different interphases 
(a) Tested strength value; (b) Calculated strength value after deducting 
the thickness of interphases 

 
分析单丝拉伸测试结果发现, 原纤维、沉积 BN

和 BN/SiC 纤维中 25 个样品的平均直径分别为

12.23、12.87 和 13.56 μm, 据此可以计算出界面层

的厚度, BN 约为 320 nm, SiC 约为 345 nm。为表征

纤维本征的拉伸强度, 根据式(2), 扣除界面层厚度

的影响, 按照原纤维直径 12.23 μm 进行计算, 纤维

的拉伸强度分别为 2.65 和 2.59 GPa, 与原纤维

(2.55 GPa)相比略有提高。这是因为 SiC 纤维是一种

脆性材料, 其拉伸强度与纤维中裂纹和缺陷的数量

密切相关[19], 界面层能够在一定程度上弥合纤维表

面的裂纹, 从而提高拉伸强度。 
沉积界面层后纤维单丝的弹性模量与原纤维相

当, 基本保持不变, 如图 5 所示。这是因为弹性模量

是 SiC 纤维固有的性质, 反映的是原子间平均健强, 
与纤维的结构、晶粒尺寸以及组成等密切相关[20]。BN
和 SiC 界面层的沉积温度不超过 1100 ℃, 低于 SiC
纤维制备过程中的热处理温度 , 不会造成纤维结

构、晶体尺寸和 SiC 原子间距的变化, 从而未引起

弹性模量的变化。 

 

 
 

图 5  不同种类界面层纤维的弹性模量 
Fig. 5  Elastic modulus of SiC fibers with different interphases 
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2.3  Mini 复合材料拉伸力学行为 
图 6 为 VHPCS 经过 1100 ℃热解后粉末的 

XRD 图谱。从图中可以看出, 在 2θ=35.6°、60.1°   
和 71.7°处存在衍射峰, 分别归属于 β-SiC 的(111)、
(220)和(311)晶面 ; 在  2θ=26.5°处存在衍射峰 , 归
属于石墨结构碳的(002)晶面, 说明热解形成的陶瓷

中存在少量的自由碳, 为石墨微型结构, 热解产物中

碳硅比大于 1。根据谢乐公式计算 VHPCS 在 1100 ℃
热解后 SiC 的晶粒尺寸为 6.89 nm。 

图 7为Mini-SiCf/SiC复合材料的 SEM照片, 可
以看出, 采用 PIP 工艺制备的 Mini-SiCf/SiC 复合材

料结构致密, 纤维分布均匀, 经过五次浸渍后基体

内部虽然存在少量的裂纹, 但已经彼此连接堵塞孔

道, 难以进一步提升致密度。由图 7(a)可知, 无界面

层的复合材料断口处虽然存在少量纤维拔出形成的

孔洞, 但是多数纤维与基体齐平断裂, 纤维的增韧

作用并未得到发挥。BN 界面层复合材料断裂面如

图 7(b)所示, 断口处纤维拔出的长度和形成的孔洞

明显增多, 纤维和基体间脱粘且表面粗糙, 说明界

面层在复合材料拉伸断裂过程中起到了增强作用。类

似的现象也在图 7(c)BN/SiC界面层复合材料断口处

观察到。断面纤维的表面有少量的界面层碎片, 多
数拔出纤维的表面光滑。 

图 8 为三种 Mini 复合材料的载荷应变曲线。由

图 8 可知, 无界面层的 SiCf/SiC Mini 复合材料 大

载荷和应变分别为 133.13 N 和 0.405%。SiCf/BN/SiC
和 SiCf/(BN/SiC)/SiC Mini 复合材料的 大载荷和应

变分别达到 228.43 N 和 0.64%、235.7 N和 0.701%。

从图中可以看出, 无界面层复合材料断裂应变较小, 
可承受载荷小; 而有界面层的复合材料, 断裂应变

明显增大, 断裂延伸率增大表明复合材料断裂时消

耗的能量增加, 可承受的载荷增大。有界面层的复

合材料无论是 大载荷还是应变均相差不大。对 
SiCf/SiC 复合材料, 基体 SiC 的断裂应变比纤维小, 
因此复合材料受拉应力时裂纹通常先在基体中产生, 
后扩展至纤维表面。 

 
 

图 6  VHPCS-1100 ℃热解产物的 XRD 图谱 
Fig. 6  XRD pattern of the pyrolysis products from VHPCS 
at 1100 ℃ 
 

由 XRD 和 TEM 分析结果可以看出, BN 界面层

中含有少量 h-BN微晶, 作为内界面层使用, 能够对

纤维表面进行修饰, 发挥纤维的增强增韧作用[21]。但

是由于 BN 结晶度不高, 增韧效果有限, 需要通过

后续工艺优化制备接近理想的 h-BN。沉积的 SiC 为

高结晶的晶体结构, 由于其不是片层结构, 基体产

生的裂纹传递到 SiC 界面层时脆性断裂, 裂纹偏转

作用不明显, 直接扩展至 BN 界面层。因此起主要

裂纹偏转作用的为 BN 界面层, 是 SiCf/BN/SiC 和

SiCf/(BN/SiC)/SiC 复合材料所能承受的拉伸应变和

大载荷基本一致的主要原因, 表明 BN 界面层的

裂纹偏转作用可以提高复合材料的力学性能[22]。 

3  结论 

采用 CVI 工艺制得均匀致密的 BN 界面层及其

BN/SiC 复合界面层, 研究了界面层种类对 SiC 纤维

和 Mini 复合材料性能的影响:  
1) BN 界面层中存在晶粒尺寸较小(1.76 nm)的六

方相; SiC 界面层结晶性较好, 晶粒尺寸为 18.73 nm。 
2) 沉积 BN 和 BN/SiC 界面层后, SiC 纤维的弹

性模量基本不变 ,  拉伸强度降低 ,  保留率分别为

93.3%和 82.6%; 扣除界面层厚度的影响, 沉积界面 
 

 
 

图 7  不同界面层复合材料断口的 SEM 照片 
Fig. 7  Cross-section morphologies of mini-SiCf/SiC composites with different interphases 

(a) No interphase, (b) BN interphase, (c) BN/SiC interphase 
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图 8  Mini-SiCf/SiC 复合材料载荷应变曲线 
Fig. 8  The load-strain curves of Mini-SiCf/SiC composites 

 
层的纤维拉伸强度分别为 2.65 和 2.59 GPa, 与原纤

维(2.55 GPa)相近;  
3) SiCf/SiC、SiCf/BN/SiC、SiCf/(BN/SiC)/SiC 三

种Mini复合材料的 大拉伸载荷分别为133.13、228.43
和 235.7 N, 终拉伸应变分别为 0.405%、0.640%
和 0.701%; BN 和 BN/SiC 界面层可以提高复合材料

的力学性能, 其中 BN 界面层在材料断裂过程中起

主要的裂纹偏转作用。 
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