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化学气相渗透 2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变性能及损伤机理 
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西安 710072)  

摘 要: 研究了采用化学气相渗透工艺制备 2D-SiCf/SiC 复合材料的真空蠕变性能, 蠕变温度为 1200、1300 和

1400 ℃, 应力水平范围为 100~140 MPa。用扫描电子显微镜(SEM)和高分辨透射电子显微镜(TEM)分别观察分析了

2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变断口形貌和微观结构。结果表明, 2D-SiCf/SiC 复合材料的主要蠕变损伤模式包括基体

开裂、界面脱粘和纤维蠕变。桥接裂纹的纤维发生蠕变并促进了基体裂纹的张开、位移增大, 进一步导致复合材料

蠕变断裂, 在复合材料蠕变过程中起决定性作用。2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变性能与 SiC 纤维微观结构的稳定性

密切相关。在 1200 ℃/100 MPa 时, 纤维晶粒没有长大, 复合材料的蠕变断裂时间大于 200 h; 蠕变温度为 1400 ℃

时, 纤维晶粒明显长大, 2D-SiCf/SiC 复合材料蠕变断裂时间缩短至 8.6 h, 稳态蠕变速率增大了三个数量级。 

关  键  词: 2D-SiCf/SiC 复合材料; 蠕变性能; 蠕变损伤; SiC 纤维 
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Creep Properties and Damage Mechanisms of  
2D-SiCf/SiC Composites Prepared by CVI 

WANG Xi1,2, WANG Kejie1, BAI Hui1, SONG Zhuolin1,2, WANG Bo3, ZHANG Chengyu1,2 

(1. Science and Technology on Thermostructural Composite Materials Laboratory, Northwestern polytechnical University, Xi’an 
710072, China; 2. NPU-SAS Joint Research Center, Northwestern Polytechnical University, Xi’an 710072, China; 3. School of 
Aeronautics, Northwestern polytechnical University, Xi’an 710072, China) 

Abstract: The creep properties of 2D-SiCf/SiC composites prepared by chemical vapor infiltration were studied. 

The creep temperatures were 1200, 1300 and 1400 ℃, and the stress levels ranged from 100 MPa to 140 MPa. Scan-

ning electron microscope was used to observe the fracture morphology, and their microstructure was analyzed by 

high resolution transmission electron microscope. The results show that the creep damage modes of 2D-SiCf/SiC 

composites mainly include the generation of matrix crack, interfacial debonding and fiber creep. The creep of 

bridging fibers leads to increase of the opening distance of the matrix cracks and further creep rupture of the com-

posite. The microstructural stability of the SiC fiber plays a critical role in the creep properties of 2D-SiCf/SiC 

composites. SiC grains in the fibers of 2D-SiCf/SiC composites do not grow when it is crept at 1200 ℃/100 MPa. 

However, the grains grow significantly when the creep temperature increases to 1400 ℃. The creep rupture time 

decreases to 8.6 h from above 200 h, and the steady-state creep rate increases by three orders of magnitude. 
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连续碳化硅纤维增强碳化硅复合材料(SiCf/SiC)
具有耐高温、高比强、高比模、抗热震和抗烧蚀等

优异性能, 同时克服了陶瓷的脆性和可靠性差等弱

点, 因而在航空航天飞行器的热结构部件中具有广

阔的应用前景, 同时作为耐热事故燃料包壳材料在

核能领域中也有应用潜力[1-2]。 
从 20 世纪 90 年代至今, 研究人员对 SiCf/SiC 复

合材料的高温蠕变行为进行了大量研究。Morscher
等[3-5]研究了不同类型碳化硅纤维(包括: Hi-Nicalon, 
Hi-Nicalon Type S, Tyranno SA, Sylramic-iBN)为增

强体的SiCf/SiC复合材料的蠕变性能。结果表明, 纤
维类型显著影响 SiCf/SiC 复合材料的蠕变性能 , 
Sylramic-iBN 纤维增强的 SiCf/SiC 复合材料的蠕变

性能最佳。Dicarlo 等[6]用 Monkmann-Grant 公式统

一了 SiCf/SiC 复合材料、SiC 纤维及基体的蠕变速

率和断裂时间, 揭示了 SiCf/SiC 的蠕变由纤维蠕变和

基体裂纹扩展控制。Vicens 等[7]对 Nicalon-SiCf/SiC
复合材料在蠕变过程中的微观结构演变进行了研  
究, 结果表明在高于 1200 ℃的蠕变过程中纤维晶

粒发生了再结晶。上述研究结果表明在 SiCf/SiC 复

合材料蠕变过程中 SiC 纤维起着重要作用。SiC 纤

维与 SiCf/SiC 复合材料蠕变性能的关系还需进一步

研究。 
为此, 本研究开展了以平纹编织碳化硅纤维布

为增强体的 SiCf/SiC(2D-SiCf/SiC)真空蠕变试验 , 
蠕变温度范围为 1200~1400 ℃, 应力范围为 100~  
140 MPa。利用 SEM 和 TEM 分别观察蠕变试样断

口和微观结构, 从而揭示 SiCf/SiC 复合材料的蠕变

损伤机理。 

1  实验方法 

1.1  实验材料 
本试验所用材料为 2D-SiCf/SiC 复合材料。增强

体为平纹编织碳化硅纤维布, 采用的 SiC 纤维性能

如表 1 所示。界面为 BN, 由化学气相沉积(CVD)方
法制备。由化学气相渗透(CVI)方法制备 SiC 基体。

获得的 2D-SiCf/SiC 复合材料的性能见表 2。将制备

好的材料加工成图 1 所示的蠕变试样。 
1.2  蠕变实验 

在超高温蠕变试验系统(RDL50, 长春试验机研

究所)上进行蠕变试验, 真空度为~10–3 Pa。将试样加

热至试验温度(1200、1300 和 1400 ℃), 保温 30 min 

表 1  SiC 纤维的基本性能 
Table 1  Properties of the SiC fiber 

Diameter/
μm 

Density/ 
(g∙cm–3) 

Tensile 
strength/GPa 

Tensile modu-
lus/GPa 

14 2.74 2.7 270 
 

表 2  SiCf/SiC 复合材料的基本性能 
Table 2  Properties of the SiCf/SiC composite 

Density/ 
(g∙cm–3) 

Tensile 
strength/MPa

Tensile modu-
lus/GPa Porosity/%

2.5 225 220 ~23 

 

 
 

图 1  2D-SiCf/SiC 的蠕变试样形状与尺寸 
Fig. 1  Shape and dimensions for creep specimen of 2D-SiCf/ 
SiC composites  

 
后施加蠕变载荷开始蠕变试验 , 蠕变应力范围为

100~140 MPa。蠕变过程中记录变形–时间曲线。 
1.3  微观分析 

蠕变试验完成后, 利用 SEM (Hitachi S4700,日
本)观察试样的表面裂纹和断口形貌。利用 TEM 
(Tecnai F30 G2, FEI)分析典型蠕变试样的微观结

构。透射电镜样品由聚焦离子/电子双束电镜(FIB, 
Helios G4 CX, FEI)制备。 

2  实验结果 

2.1  蠕变曲线 
图 2 为 2D-SiCf/SiC 复合材料在 1200 ℃不同应

力条件下的蠕变曲线。该曲线主要由减速蠕变阶段

和稳态蠕变阶段两部分组成。随着蠕变应力的增大, 
稳态蠕变阶段缩短甚至消失。如 1200 ℃/140 MPa
条件下, 其蠕变曲线还出现了加速蠕变阶段。在其

它温度条件下也呈现出类似规律。 
表 3列出了 2D-SiCf/SiC复合材料在不同蠕变条

件下的蠕变结果。在 1200 ℃/100 MPa 条件下, 2D- 
SiCf/SiC 蠕变断裂时间为 216 h, 稳态蠕变速率为

6.1×10–9 s–1。随着温度升高和应力增大, 蠕变断裂

时间缩短, 稳态蠕变速率增大。在 1400 ℃/100 MPa 
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图 2  2D-SiCf/SiC 在 1200 ℃不同应力条件下的蠕变曲线 
Fig. 2  Creep curves at 1200 ℃ under different stresses for 
2D-SiCf/SiC composites 

 
表 3  2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变性能 

Table 3  Creep properties of 2D-SiCf/SiC composites 

Temperature/ 
℃ 

Stress/ 
MPa 

Rupture  
time/h 

Steady-state creep 
strain rate/s–1 

1200 100 216.0 6.110–9 
1200 120 89.0 2.210–8 
1200 140 50.0 4.510–8 
1300 100 121.0 4.410–8 
1300 120 53.0 4.910–8 
1300 140 22.0 2.010–7 
1400 100 8.6 1.510–6 

 
条件下, 蠕变性能下降最为显著, 蠕变断裂时间缩

短为 8.6 h, 稳态蠕变速率增大至 1.5×10–6 s–1。 
2.2  蠕变损伤 

图 3为 2D-SiCf/SiC复合材料在不同条件下蠕变

试样标距段的宏观照片。从图 3 中可以看出, 试样断

裂后, 其表面均分布着肉眼可见的横向裂纹, 即裂

纹方向垂直于应力且平行于断口, 并沿试样厚度方

向扩展。此外, 在宏观断口上还观察到不同程度的

纤维拔出。横向裂纹说明 2D-SiCf/SiC 在蠕变过程

中发生了严重的基体开裂以及裂纹张开。宏观可见

的纤维拔出说明蠕变过程中界面性能发生了退化。 
 

 
 

图 3  不同蠕变条件下 2D-SiCf/SiC 试样的宏观断口照片 
Fig. 3  Fracture morphologies of 2D-SiCf/SiC composites at 
different creep conditions 
(a) 1200 ℃/100 MPa; (b) 1200 ℃/120 MPa; (c) 1200 ℃/140 MPa; 
(d) 1300 ℃/100 MPa;(e) 1400 ℃/100 MPa 

对 SiCf/SiC 试样表面的横向裂纹数目和纤维拔

出长度进行统计可知, 蠕变断裂时间越长的试样, 表
面裂纹数目越多, 拔出纤维越长。在 1200 ℃/100 MPa
条件下, 标距内横向裂纹数量达到 13 条, 纤维拔出

长度约为 10 mm。而在 1400 ℃/100 MPa 条件下, 裂
纹数目只有 8 条, 并且断口比较平齐, 纤维拔出较

短。纤维拔出长度与纤维/基体界面结合强度密切相

关, 弱界面结合强度有利于纤维拔出[8]。因此可以推

断: 在蠕变过程中, 纤维/基体界面结合强度随着蠕

变时间的延长而降低。  
图 4 显示了 1200 ℃/100 MPa 蠕变试样表面裂

纹的张开情况。可以看到试样裂纹张开位移为 100 μm
左右, 纤维桥接基体裂纹。此时基体裂纹张开或扩

展和纤维桥接处于动态平衡[9], 一方面桥接纤维抑

制基体裂纹扩展, 另一方面纤维蠕变导致横向裂纹

张开距离增大, 促进裂纹扩展。因此基体发生开裂

后, 2D-SiCf/SiC 复合材料蠕变性能由纤维性能决定。 
根据前面关于断口形貌和纤维桥接裂纹现象的

分析, 可以推测出 2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变损

伤过程: 首先产生基体裂纹, SiC 纤维桥接这些基体

裂纹; 随后纤维/基体界面脱粘, 应力由基体传递到

纤维, 桥接裂纹的纤维发生蠕变并促进基体裂纹的

扩展; 最后纤维断裂, 导致 2D-SiCf/SiC 复合材料断

裂。该过程与 Chermant 等[10]的研究结果一致。 

3  分析与讨论 

3.1  应力指数和蠕变激活能 
稳态蠕变速率 ε与应力 σ和温度 T 之间的关系

可由公式(1)表示[11]:   

 
c

1 expn QA
RT

     
   

(1) 

其中, A1 为与材料本身相关的常数, n 为应力指数, Qc

为蠕变激活能, R 为气体常数。当温度一定时, 可由 
 

 
 

图 4  1200 ℃/100 MPa 蠕变试样裂纹的宏观照片 
Fig. 4  Crack image of creep specimen at 1200 ℃/100 MPa 



820 无 机 材 料 学 报 第 35 卷 
 
 
 

    

lgε和 lgσ关系曲线的斜率计算得到应力指数; 当应

力一定时, 可由 lgε和 1/T 的关系曲线的斜率计算得

到蠕变激活能。 
由 2.2 节可知, 蠕变过程中产生贯穿基体裂纹

后, 应力基本由纤维承担。本实验所用的 2D-SiCf/SiC
复合材料中的横向纤维体积分数(Vf1)为 20%, 因此

纤维应力为加载应力除以 Vf1。根据式(1)可绘出如

图 5 所示稳态蠕变速率与纤维应力和温度的关系曲

线。图 5(a)为 2D-SiCf/SiC 的纤维应力与稳态蠕变速

率的关系。本实验所用的纤维与 Hi-Nicalon 纤维的

力学性能基本一致, 为了分析纤维的蠕变性能, 还
绘制了 Hi-Nicalon 纤维的相关数据。计算得到

2D-SiCf/SiC 复合材料中的纤维在 1200 和 1300 ℃
的蠕变应力指数分别为 5.8 和 4.4, 与 Hi-Nicalon 纤

维在相同条件下的应力指数接近 (分别是 6 和

3.1)[12]。上述结果说明 2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变

断裂由纤维控制。与 2.2 中得到的结果一致。 
图 5(b)显示了 2D-SiCf/SiC 复合材料在 100 和

140 MPa 条件下稳态蠕变速率与温度的关系。根据

公式(1)计算得到 2D-SiCf/SiC 复合材料在 100 和 
140 MPa的蠕变激活能分别为 501.6和 439.8 kJ/mol, 
可以看出应力越大, 蠕变激活能越低。碳原子和硅

原子在 β-SiC 晶粒内的扩散激活能分别为 841 和 
 

 
 

图 5  稳态蠕变速率 ε与应力 σ和温度 T 之间的关系 
Fig. 5  Relationship between steady state creep strain rate and 
stress σ, temperature T  
(a) Steady-state creep strain rate versus stress; (b) Steady-state creep 
strain rate vs temperature 

912 kJ/mol[13], 可知复合材料的蠕变激活能小于碳

原子和硅原子扩散所需要的激活能量 , 说明 2D- 
SiCf/SiC 复合材料蠕变不是由原子扩散机制决定

的。结合 2.2 中的蠕变试样裂纹张开位移比较大, 纤
维拔出可达 10 mm 的试验现象, 可以推测材料蠕变

变形主要是与孔洞的形成和裂纹的张开有关。 
3.2  微观结构分析 

前述分析都表明 2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变

性能由纤维决定, 为了进一步研究 2D-SiCf/SiC 复

合材料蠕变机制, 利用 TEM 分析了 2D-SiCf/SiC 原

始试样和蠕变试样的微观结构。 
图 6 为原始态 2D-SiCf/SiC 复合材料的 TEM 照

片、纤维 HRTEM 照片及 SAED 图谱。从图 6(a)可
以看出, 纤维主要由黑色 β-SiC 小晶粒和非晶相构

成, 纤维表面有一层 300 nm 左右的富碳层。基体由

结晶度很高的柱状 β-SiC 晶体构成, 亚晶粒长度可

达 100 nm。图 6(b)显示了 SiC 纤维的 HRTEM 照片, 
可以看出 SiC 纤维晶粒呈等轴状, 分散在褶皱状的

PyC 和 SiCxOy 非晶中。SiC 纤维的 SAED 图呈多晶

环状, 说明纤维中的 SiC 晶粒为纳米晶。 
图 7 显示了两种蠕变条件下试样中 SiC 纤维的

HRTEM 照片和 SAED 图谱。与原始试样相比, 在 
 

 
 

图 6  2D-SiCf/SiC 复合材料原始试样的 TEM 照片 
Fig. 6  TEM images of as-received 2D-SiCf/SiC composite  
(a) Bright image; (b) HRTEM and SAED of SiC fiber 

 

 
 

图 7  2D-SiCf/SiC 复合材料蠕变后 SiC 纤维的 HRTEM 照片

及其衍射图谱 
Fig. 7  HRTEM and SAED images of SiC fiber in crept 
2D-SiCf/SiC composites 
(a) 1200 ℃/100 MPa; (b) 1400 ℃/100 MPa 
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图 8  2D-SiCf/SiC复合材料不同蠕变条件下的 SiC纤维晶粒

尺寸分布图 
Fig. 8  Grain size distributions of SiC fibers in 2D-SiCf/SiC 
composites at different creep conditions 
 

1200 ℃/100 MPa条件下, SiC纤维中的 PyC 有序度增

强, 未观察到位错和层错等缺陷。在 1400 ℃/100 MPa
条件下, SiC 晶粒明显长大, 纤维结晶度增强。图 8
统计了原始态和不同条件蠕变后 2D-SiCf/SiC 复合

材料中纤维的 SiC 晶粒尺寸分布规律。原始态和

1200 ℃/100 MPa 蠕变后的 SiC 晶粒尺寸范围为

4~12 nm, 平均尺寸约为 8.0 nm。SiC 晶粒没有明显

长大, 微观结构基本保持稳定。经 1400 ℃/100 MPa
蠕变后, 纤维中的 SiC 晶粒平均尺寸约为 11.5 nm, 
最大晶粒尺寸为 16 nm。说明在 1400 ℃ , 发生

了 SiCxOy 非晶相向 β-SiC 的转变 , 并使得 SiC 晶

粒长大 [14]。  
结合纤维的微观结构和复合材料的蠕变性能分

析可知, 2D-SiCf/SiC 复合材料的蠕变性能与 SiC 纤

维微观结构密切相关。1200 ℃/100 MPa 条件下, 纤
维微观结构保持基本稳定, 2D-SiCf/SiC 蠕变性能较

为优异。1400 ℃/100 MPa 条件下, 纤维晶粒发生长

大, 蠕变性能急剧下降。由 Hall-Petch 公式可知, SiC
纤维的晶粒越大, 其强度越低。相关研究[15]也表明

在 1400 ℃及以上温度退火后, SiC 纤维晶化和晶粒

迅速长大, 导致纤维拉伸强度急剧下降。因此, 在
1400 ℃较高温度下, 纤维强度降低, 损伤加剧, 导
致复合材料蠕变性能显著降低。 

4  结论 

1)随着温度的升高和应力的增大, 2D-SiCf/SiC
复合材料蠕变性能下降, 其蠕变断裂时间缩短, 稳
态蠕变速率增大。1200 ℃/100 MPa 时, 蠕变断裂时

间为 216 h, 稳态蠕变速率为 6.110–9 s–1; 1400 ℃/ 
100 MPa 时, 蠕变断裂时间缩短为 8.6 h, 稳态蠕变

速率增大至 1.510–6 s–1。 
2)在 2D-SiCf/SiC 复合材料蠕变过程中, 首先产

生基体裂纹, SiC 纤维桥接基体裂纹; 同时纤维/基
体界面结合强度降低, 导致界面脱粘; 纤维蠕变促进

基体裂纹张开、位移进一步增大, 最后发生蠕变断裂。 
3) 2D-SiCf/SiC复合材料的蠕变性能与 SiC纤维

的微观结构稳定性密切相关。1200 ℃/100 MPa 时, 
纤维微观结构基本保持稳定, 2D-SiCf/SiC 蠕变性能

优异; 1400 ℃/100 MPa 时, 纤维晶粒明显长大, 结
晶度提高, 2D-SiCf/SiC 的蠕变性能急剧下降。 
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