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2D C/SiC复合材料高温拉伸蠕变损伤
原位观察及断裂机理
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摘要：通过自主搭建的高温拉伸蠕变试验机和裂纹扩展原位观察系统观察了 2D C/SiC复合材料拉伸蠕变作用下的裂纹

扩展过程，评估了2D C/SiC复合材料的切口敏感性，并利用扫描电子显微镜观察试样断口形貌，研究与分析了2D C/SiC
复合材料在拉伸蠕变作用下的失效模式和断裂机理。实验结果表明，无切口的 2D C/SiC复合材料在 1000 ℃/50 MPa条
件下，蠕变断裂时间均大于 8000 s，稳态蠕变速率为 5.11×10−8~1.36×10−7 s−1，切口的存在使得稳态蠕变阶段明显缩

短，蠕变时间缩短了约 2000 s，稳态蠕变速率增大至 2.0×10−7 s−1。2D C/SiC复合材料在 1000 ℃/50 MPa条件下的拉伸

蠕变曲线主要包括减速蠕变、稳态蠕变两个阶段。裂纹扩展主要集中在稳态蠕变阶段后期，碳纤维在高温环境中会迅速

发生氧化反应，微裂纹在基体萌发。当试样内部微裂纹饱和后会产生宏观裂纹，宏观裂纹连接材料内部孔隙，形成一条

连贯的扩展路径，导致裂纹的迅速扩展，裂纹扩展受纤维的阻挡导致裂纹发生多次偏转，蠕变试样宏观断口呈锯齿状，且

有大量纤维拔出。
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In situ observation of high temperature tensile creep damage and 
fracture mechanism of 2D C/SiC composites
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Abstract：The fracture morphology of the specimens is observed using a scanning electron microscope， and 
the failure modes of the 2D C/SiC composites under the action of tensile creep and fracture are investigated 
and analyzed. The crack extension process of the 2D C/SiC composites under the action of tensile creep is 
observed using the home-built high-temperature tensile creep tester and the in-situ crack extension 
observation system. The fracture process and failure mode of 2D C/SiC composites under tensile creep are 
investigated and studied. The experimental results show that the creep rupture time of 2D C/SiC composite 
without notch is greater than 8000 s at 1000 ℃/50 MPa， the steady state creep rate is 5.11×10−8-1.36×
10−7 s−1. The existence of the notch shortens the steady state creep stage significantly， and the creep time is 
shortened by about 2000 s， and the steady state creep rate increases to 2.0 × 10-7 s−1. The two stages of 
decelerated creep and steady state creep are the key features of the tensile creep curves of 2D C/SiC 
composites at 1000 ℃/50 MPa. Crack expansion is mainly concentrated in the late stage of steady state 
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creep phase， where the carbon fiber will rapidly undergo oxidation reaction in the high temperature 
environment and micro-cracks sprout in the matrix. When the specimen internal micro-crack saturation will 
produce macro-cracks， macro-cracks connected to the internal pores of the material to form a coherent 
expansion path， resulting in the rapid expansion of cracks， crack expansion caused by fiber blocking led to 
cracks occur many times the deflection of the creep specimen macroscopic fracture is jagged， and there are a 
large number of fibers pulled out.
Key words：C/SiC composites；high temperature tensile creep；crack extension；in-situ observation；creep 
oxidation mechanism

C/SiC 复合材料具有耐高温、耐腐蚀、低密度、比

强度和比模量高等优异性能，在航天飞行器的热防护

系统和高推重比航空发动机的热结构领域被广泛使

用［1-3］。然而，C/SiC复合材料由于在制备加工过程中

产生的各类缺陷和损伤，会导致复合材料在外界载荷

远小于材料的极限强度时便发生失效［4-6］。因此，研究

C/SiC复合材料在外部载荷作用下的微观结构演变有

助于为复合材料的服役提供理论支撑，利用不同的微

观结构观察技术手段对微观尺度下的材料损伤失效

及断裂行为进行表征，成为了当前 C/SiC复合材料损

伤失效分析的一个重点。

目前，国内外专家学者对 C/SiC 复合材料室温下

不同力学测试过程中的损伤失效进行了大量的研究，

通过扫描电子显微镜（scanning electron microscopy，
SEM）原位观测、X 射线计算机断层扫描（X-ray com⁃
puted tomography，X-CT）原位观测、透射电子显微镜

（transmission electron microscopy，TEM）原位观测以

及数字图像相关技术（digital image correlation，DIC）
等技术手段原位观察了复合材料的裂纹扩展过程［7-9］。

Shibayama 等［10］利用 TEM 技术对 SiC/SiC 复合材料

室温双切口剪切试样的断裂行为进行了研究，从纳米

尺度分析了裂纹扩展过程，发现裂纹萌发于界面和基

体交界处，主裂纹沿着靠近载荷点的切口根部扩展。

Wan 等［11］通过 X-CT 技术对三维 C/C-SiC 复合材料

室温压缩破坏和损伤过程进行了分析，发现裂纹由纤

维束内的缺陷形成，并沿着纤维束/基体界面扩展。

Jiang 等［12］将 SEM 和显微 CT 结合起来进行原位拉伸

试验，研究含切口 C/SiC复合材料室温拉伸的裂纹萌

发、扩展和破坏的微观过程。黄鲛等［13］利用DIC技术

原位观察 C/SiC复合材料室温拉伸的破坏过程，在拉

伸载荷作用下，层与层间存在损伤差异且相互影响，

导致复合材料破坏发生位置存在差异。

由此可见，C/SiC 复合材料室温下不同力学测试

过程中的损伤失效已有大量研究报道。然而，对于处

在热/力/氧耦合环境下的 C/SiC 复合材料，其损伤破

坏模式更加复杂。当前，对 C/SiC复合材料在上述复

杂环境下的损伤失效及断裂行为的原位观察研究，主

要集中在拉伸、弯曲和压缩等基本力学行为。Bale
等［14］和Niu等［15］利用X-CT技术原位表征了C/SiC复

合材料在 1000 ℃和 1750 ℃真空环境下的拉伸行为。

Mei等［16］利用X-CT技术对含切口C/SiC复合材料在

700 ℃大气环境下弯曲测试的氧化损伤失效行为进行

了原位表征。陈俊等［17］利用 DIC 技术在 1600 ℃大气

环境下实时监测了 C/SiC 复合材料的弯曲裂纹扩展

情况。Mao等［18-19］利用DIC技术研究了C/SiC复合材

料 1000~1600 ℃大气环境下断裂韧性测试的断裂行

为。黄鹏飞等［20］利用 SEM 技术原位观察 C/SiC 复合

材料在 900 ℃大气环境下的弯曲断裂破坏状态，指出

复合材料的损伤从纤维束间的基体开裂开始，并且断

裂是脆性和多发性的。Zhang等［21］研究了C/SiC复合

材料在 1600 ℃的动态压缩行为，通过 CCD 相机原位

观察样品受压时表面裂纹扩展情况，微裂纹扩展形成

剪切带，最终剪切应力导致试样断裂。由于 C/SiC复

合材料服役环境的特殊性，C/SiC 复合材料需关注高

温蠕变性能，该性能涉及热/力/氧多场耦合环境，是

研究的重点和热点。然而，C/SiC 复合材料高温拉伸

蠕变损伤的研究多集中在对比蠕变前后的微裂纹扩

展形貌［22-26］，对于 C/SiC 复合材料高温拉伸蠕变损伤

原位观察鲜有文献报道，相关研究工作需进一步

完善。

在上述背景下，本工作利用自主搭建的高温拉伸

蠕变试验机及裂纹扩展原位观察装置，实时监测了

2D C/SiC 复合材料高温拉伸蠕变过程中的裂纹萌发

及演化过程。通过扫描电子显微镜对复合材料的微

结构和断口形貌进行了观测，揭示了 2D C/SiC 复合

材料的损伤失效机理和断裂行为。

1　实验材料与方法

1.1　样品制备

本工作所用的 2D C/SiC 复合材料采用化学气相

渗透（CVI）工艺制备而成。首先，利用 1K T300 碳纤
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维制得二维碳纤维布，将二维碳布叠层后，通过纤维

束纵向缝合，获得纤维预制体。然后利用CVI工艺在

碳纤维预制体上依次沉积热解碳（PyC）界面层和 SiC
基体。待 C/SiC复合材料平板密度满足要求后，根据

试样形状对 C/SiC复合材料平板进行切割，最后在试

样表面继续沉积一层SiC防氧化涂层。获得的 2D C/
SiC 复合材料的性能见表 1。根据切口的存在将 C/
SiC 复合材料蠕变试样分为有切口和无切口，试样长

度为 56 mm，宽度为 2.6 mm，厚度为 4.5 mm，切口利

用线切割制备而成，切口的深度和宽度皆为 0.1 mm，

如图1所示。

1.2　高温拉伸蠕变测试及原位观察

高温拉伸蠕变实验在高温蠕变试验机（GWT-
D10）上进行，测试在大气状态下进行，升温速度为

12 ℃/min，升温至 1000 ℃，保温 30 min后开始测试，测

试的蠕变应力为 50 MPa。张勇祯等［27］通过声发射研

究表明 2D C/SiC 复合材料在 50 MPa 已开始发生损

伤，因此选用 50 MPa 作为蠕变应力。蠕变过程中记

录变形-时间曲线。

裂纹扩展原位观察装置主要由CCD相机、补偿光

源、高温炉、力学测试试验装置和高温引伸计组成，如

图 2 所示。通过高温引伸计（3549-025M-020-HT，

Epsilon technology corp）测量臂前端连接的碳化硅陶

瓷引伸杆与试样接触，以被测两点间距作为标距段，

传感器将测量标距段变形信号放大，从而获得蠕变过

程中材料的实时变形数据，引伸计跨距为25 mm，将变

形除以跨距得到蠕变应变。原位观察系统通过具有三

向自由度的连杆固定在高温炉观察窗下方，实验时调

整相机正对着观察窗进行裂纹的实时监测。在高温

拉伸蠕变测试过程中，可通过 CCD 相机实时观察试

样的损伤变化情况，CCD相机采样频率为每秒4张。

1.3　微观形貌与物相分析

通过场发射扫描电子显微镜（SEM，SU70）观察 2D 
C/SiC 复合材料试样断面的微观形貌，加速电压为

5 kV，工作距离为 4~8 mm，在不同的放大倍数下进行

拍照。采用 X 射线衍射分析仪（D8-A25）分析 2D C/

SiC复合材料高温蠕变前后的物相组成，测试条件：Cu
靶 Kα 射线，管电压和管电流分别为 40 kV 和 40 mA，

扫描角度为 10°~90°，步进速度为 0.1 s。采用能量色

散光谱仪（Ultim Extreme）对2D C/SiC复合材料进行微

区成分定性和半定量分析，能谱分析测试电压为20 kV。

表1　2D C/SiC复合材料的基本性能

Table 1　Properties of 2D C/SiC composite
Density/
（g∙cm−3）

2.05

Porosity/%

15.99

Tensile 
modulus/GPa
125

Tensile 
strength/MPa
210

图1　试样形状及尺寸示意图 （a）有切口；（b）无切口

Fig.1　Diagrams of specimen shape and size
（a）with notch； （b） without notch

图2　裂纹扩展原位观察装置

Fig. 2　In-situ observation device of crack propagation
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2　结果与分析

2.1　高温拉伸蠕变曲线

图 3 为 2D C/SiC 复合材料在 1000 ℃/50 MPa 条

件下的蠕变曲线。可以看出，2D C/SiC复合材料高温

蠕变曲线可分为两个阶段：（1）减速蠕变阶段（t<
3500 s），蠕变应变迅速增加，蠕变速率逐渐减小。（2）
稳态蠕变阶段（t>3500 s），蠕变应变增加缓慢，蠕变速

率基本保持不变。加速蠕变阶段基本不出现，与文献

中关于 2D C/SiC 复合材料的报道是一致的［23，28］。进

一步分析 2D C/SiC 复合材料的切口敏感性，可以发

现含切口复合材料的蠕变时间缩短，蠕变应变降低，

2D C/SiC 复合材料在 1000 ℃/50 MPa 应力条件的蠕

变结果见表 2。无切口 2D C/SiC复合材料在 1000 ℃/
50 MPa条件下的蠕变断裂时间均大于 8000 s，稳态蠕

变速率为 5.11×10−8~1.36×10−7 s−1，切口的存在使

得稳态蠕变阶段明显缩短，蠕变时间缩短了约 2000 s，

稳态蠕变速率增大至 2.0×10−7 s−1。根据切口试样的

净截面计算出切口处的最大应力为 52 MPa［29］。相比

于无切口试样，应力增加 4%，应力增加不明显，而蠕

变时间约降低 31%，表明在 1000 ℃/50 MPa 条件下，

切口对C/SiC复合材料的蠕变性能影响显著。

2.2　高温拉伸蠕变损伤

图 4 为 2D C/SiC 复合材料在不同条件下蠕变试

样标距段的宏观断口照片。可以看出，无论是未经切

口处理的试样还是经过切口的试样，在其断裂处均能

明显观察到纤维拔出的现象。对于无切口试样，其断

口形貌较为平整，裂纹通常起始于外涂层，由于缺少

显著的应力集中或薄弱区域，初始裂纹的角度通常与

拉伸方向保持垂直，从而形成了整齐的断裂界面。然

而，对于带有切口的试样，其断口则呈现出倾斜的形

态。这很可能是因为在制备切口过程中，每个切口所

产生的薄弱点或应力集中点分布不均，导致初始裂纹

与拉伸方向之间存在一定的角度差异，最终导致了斜

切口的形成。

图 5 为无切口的 2D C/SiC 复合材料试样在

1000 ℃拉伸蠕变测试的蠕变曲线及原位裂纹扩展情

况。根据 CCD 相机拍摄照片与蠕变曲线的时间点一

一对应，可以观察到蠕变过程中的裂纹扩展情况，如

表2　2D C/SiC 复合材料的蠕变性能

Table 2　Creep properties of 2D C/SiC composites
Temperature/
℃
1000（without 
notch）

1000（with 
notch）

Stress/
MPa
50

50

Rupture 
time/s

8640
10368

8172
6552
5940
6228

Rupture 
strain/%
0.668
0.669
0.688
0.631
0.587
0.605

Steady-state creep
strain rate/s−1

1.45×10−7

5.11×10-8

1.36×10-7

2.00×10-7

1.65×10-7

1.56×10-7

图3　2D C/SiC在1000 ℃/50 MPa应力条件不同切口状态的蠕变曲线

Fig.3　Creep curves of 2D C/SiC at 1000 ℃/50 MPa stress 
condition with different notch states

图4　不同蠕变条件下2D C/SiC试样的宏观断口照片

（a）无切口；（b）有切口

Fig.4　Fracture morphologies of 2D C/SiC composites at different creep conditions
（a）without notch；（b）with notch
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图 5所示，2D C/SiC复合材料的宏观裂纹扩展均发生

在稳态蠕变阶段末期。由图可知，裂纹最先从试样的

右端薄弱处开始萌发，并向左端扩展。由于制备和加

工导致的复合材料内部存在原始缺陷，裂纹扩展时会

向这些孔隙蔓延并与之合并。随后，裂纹由于纤维的

存在会先向下偏转，沿着左下方扩展，然后再向左偏

转，连接更多的孔隙。随着载荷进一步增加，复合材料

左端也开始产生裂纹，并与从右端扩展过来的裂纹重

合，最终导致试样沿着裂纹发生断裂。试样断裂后，部

分纤维仍保持桥连状态，可以看到有大量纤维被拔出。

图 6 为含切口的 2D C/SiC 复合材料试样在

1000 ℃拉伸蠕变测试的蠕变曲线及原位裂纹扩展情

况。含切口的试样宏观裂纹扩展也发生在稳态蠕变

阶段末期，不同的是，在试样表面形成的主裂纹与拉

伸方向形成较大角度。而且，裂纹萌发发生在切口上

方，郭洪宝等［30］研究表明，细线型切口边缘区域的材

料由于应力集中而受到的损伤最为严重。在损伤发

生后，材料的应力将重新分布。因此，切口处的应力

图5　无切口C/SiC复合材料在1000 ℃/50 MPa应力下的蠕变裂纹扩展图

Fig.5　Creep crack extension of unnotched C/SiC composites at 1000 ℃/50 MPa stress

图6　带切口C/SiC复合材料在1000 ℃ /50 MPa应力下的蠕变裂纹扩展图

Fig.6　Creep crack expansion of notched C/SiC composites at 1000 ℃/50 MPa stress
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集中会导致材料局部区域的应力显著增加。此外，线

切割过程中产生的加工缺陷与材料制备时形成的本

征缺陷相互作用，导致上方区域形成新的应力集中

点，使得切口附近更容易发生裂纹的萌生和扩展。由

图 6可以看出，在蠕变载荷下，切口上方最先出现纵向

裂纹，延伸至切口处。随后裂纹在切口处发生偏转，

形成横向裂纹并沿着切口方向向左扩展。随着蠕变

时间的增加，裂纹再次发生两次大角度偏转，先向下

再向左。

图 7为无切口的 2D C/SiC 复合材料 1000 ℃拉伸

蠕变试样断口不同区域的 SEM 形貌。试件的裂纹在

薄弱点处萌发，然后沿着阻力最小的路径扩展至另一

点。由于在低加载速度下，微裂纹能够通过连续偏转

进行变形协调和能量耗散，裂纹扩展过程得以延

缓［31］。从图 7（a）可以看出，复合材料的蠕变损伤裂纹

分为纵向裂纹和横向裂纹。纵向裂纹平行于纤维和

外界载荷方向沿着纤维/基体的界面扩展，横向裂纹

则垂直于纤维和外界载荷方向。由图 7（b）可以看出，

在蠕变过程中，C/SiC 复合材料表面的 SiC 涂层发生

了开裂，为氧气进入复合材料内部提供通道，导致试

样涂层附近的纤维会发生氧化。由 7（c），（d）可以看

出，横向裂纹在扩展过程中由于纤维的存在会发生偏

转，之后裂纹穿过基体，传递到下一个纤维束，导致最

终断裂。

图 8 为 C/SiC 复合材料在蠕变测试前后的 XRD
图谱。可以看出，室温下 C/SiC 复合材料在 20°~30°
之间有非晶态的宽峰，这与碳元素衍射峰的位置相吻

合。经过 1000 ℃蠕变后，原先位于 20°~30°的非晶态

宽峰宽度缩小，在 26.24°和 38.99°出现次级衍射峰，峰

位置与 SiO2 相吻合，且衍射峰呈现出非晶态结构特

征。这表明，C/SiC复合材料经过高温蠕变后，氧气与

复合材料中的碳化硅反应生成二氧化硅。

为了进一步了解氧气对 C/SiC 复合材料结构和

成分的影响，在试样断口附近选择包含SiC基体和SiC
涂层成分的横截面区域，对其进行了EDS元素谱图的

图7　C/SiC复合材料高温蠕变断裂断口微观形貌

（a）纵向裂纹偏转；（b）涂层裂纹；（c），（d）横向裂纹偏转

Fig.7　SEM image of C/SiC composites fractured by high-temperature creep fracture
（a）longitudinal crack deflection；（b）coating crack；（c），（d）transverse crack deflection.

图8　C/SiC复合材料在不同温度拉伸后的XRD图谱

Fig.8　XRD patterns of C/SiC composites after stretching 
at different temperatures
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表征，结果如图 9所示。从图 9（a）可以看出，SiC基体

上的碳纤维已完全消耗，在基体上可以清晰地看到氧

化后碳纤维的外轮廓形状。由 SiC 基体区域的 EDS
图谱可以看出，高温蠕变后的 C/SiC 复合材料的 SiC
基体的元素包括了Si、C、O，表明C/SiC复合材料高温

蠕变测试后 SiC 基体发生了氧化。从图 9（e）可以看

出，氧气通过SiC外防护涂层上的裂纹进入试样内部，

导致涂层附近的碳纤维被完全氧化，只剩下由 SiC 基

体构成的空壳。由 SiC 涂层区域的 EDS 分析结果可

以看出，氧元素在裂纹和涂层剥落处高度集中，SiC涂

层在高温蠕变条件下发生了显著的氧化，生成了SiO₂
等氧化产物。

2.3　高温拉伸蠕变断裂机理

综合分析 C/SiC 复合材料高温拉伸和拉伸蠕变

裂纹扩展过程及微观形貌，以及国内外的研究情况，

绘制 C/SiC 复合材料 1000 ℃拉伸蠕变机理图如图 10
所示。C/SiC复合材料的高温拉伸蠕变可以分为以下

过程：

（1）减速蠕变阶段：在外界载荷作用下，微裂纹在

试样内部萌发，垂直于加载方向的微裂纹会快速生长

和扩展，直到微裂纹趋于饱和。相关研究表明［32］，碳

纤维在 550 ℃左右，C==    O 基团开始大量分解，纤维出

图9　C/SiC复合材料高温蠕变断裂断口EDS图谱

（a）~（d）含SiC基体区域；（e）~（h）含SiC涂层区域

Fig. 9　EDS mapping of C/SiC composites fractured by high-temperature creep fracture
（a）-（d）SiC-containing matrix region；（e）-（h）SiC-coated region

图10　C/SiC复合材料蠕变损伤机理

Fig.10　Creep damage mechanism of C/SiC composites
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现氧化破坏。同时，复合材料表面 SiC 涂层受热流作

用下氧化生成 SiO2，同时释放 CO 和 CO2气体［33］。随

着蠕变过程的进行，部分 SiO2 被消耗用于封闭微裂

纹，另一部分的 SiO2随着 CO 和 CO2气体的释放而逸

出［34］。可能会发生的反应如式（1）~（3）所示。

C (s)+ 1
2 O2 ( g )= CO( g ) （1）

SiC (s)+ 3
2 O2 ( g )= SiO2 ( s )+ CO( g ) （2）

SiO (l)+ CO2 ( g )= SiO2 ( g )+ CO( g ) （3）
（2）稳态蠕变阶段初期：复合材料原生缺陷以及

涂层的缺陷为氧气进入材料内部提供了通道，此时熔

融的SiO2会形成一圈保护层，但是Ramberg等［35］研究

发现，SiC在 800 ℃时氧化形成的SiO2厚度不到 5 nm，

难以有效封填基体处的裂纹。马彬［36］的研究表明，

SiC在 1000 ℃以下即可开始氧化，在 1350 ℃时则会显

著氧化，形成 SiO2 膜来阻止进一步氧化，在 800~
1100 ℃的温度范围内，SiO2膜会因相变而发生体积变

化，导致结构变得疏松，从而使氧气向材料内部扩散，

降低SiO2膜的保护作用。因此，靠近边缘处的微裂纹

由于热-力-氧耦合作用会发生扩展，使其宽度逐渐增

加，材料在裂纹处以及孔隙等缺陷处的氧化更加

明显。

（3）稳态蠕变阶段末期：涂层开裂严重，氧化程度

由材料表面到材料中心处逐渐加剧，暴露的纤维发生

氧化变细，此时样品有效承载面积减少。微裂纹逐渐

扩展穿过断裂的纵向纤维，在横向纤维处发生偏转，

沿着基体继续扩展。断裂的纤维将应力传递到相邻，

导致应力在未断裂的纤维上重新分布，使得样品局部

区域的应力高于样品横截面中的平均应力。当剩下

的有效纤维难以承载样品中的蠕变载荷时，纤维开始

出现大面积拉伸。碳纤维和 PyC 界面的氧化更加严

重，界面无法传递有效载荷，裂纹贯穿试样横截面，最

后演变成试样的断裂。

在实际蠕变过程中纤维的氧化不是均匀的而是

局部的，纤维上部分的氧化程度要明显高于其他部分

的氧化［37］。C/SiC复合材料的损伤失效往往是多种因

素共同作用的结果，各种损伤失效模式会相互交织，

进而形成主裂纹，这些主裂纹会迅速扩展并最终导致

材料的断裂失效。

3　结论

（1）2D C/SiC复合材料拉伸蠕变曲线由减速蠕变

阶段和稳态蠕变阶段组成。在 1000 ℃/50 MPa 无切

口条件下，蠕变断裂时间均大于 8000 s，稳态蠕变速率

为 5.11×10-8~1.36×10-7 s-1，切口的存在使得稳态

蠕变阶段明显缩短，蠕变时间缩短了约 2000 s，稳态蠕

变速率增大至2.0×10-7 s-1。

（2）在 2D C/SiC 复合材料蠕变过程中，宏观裂纹

均出现在稳态蠕变的末期。由于切口处应力集中，导

致蠕变损伤主要集中在近切口区；同时在热-力-氧耦

合下促使碳纤维迅速发生氧化反应，使得纤维和基体

结合强度降低，界面发生脱粘。微裂纹在基体萌发并

沿着纤维快速扩展，宏观裂纹最先在试样的切口处出

现，随后裂纹经过多次偏转与其他裂纹或孔隙结合形

成主裂纹，导致试样失效破坏。

（3）2D C/SiC复合材料的蠕变性能与纤维氧化程

度密切相关。蠕变初期熔融的 SiO2能够暂时填充裂

纹或孔隙，降低氧气进入基体的速率以保护纤维。对

于样品外表面上形成的数量少但孔径大的裂纹，熔融

的SiO2玻璃相无法及时有效填充，使得氧气迅速扩散

进入样品内部，导致样品保持较短的蠕变时间后就发

生失效。

（4）采用 CCD 相机进行原位观测，详细记录了蠕

变加载过程中裂纹的扩展动态，但此技术主要聚焦于

表面裂纹的变化，对于材料内部裂纹的分布与扩展情

况则无法全面捕捉。为了克服这一局限性，未来的研

究可探索将同步辐射X射线断层扫描（X-CT）和声发

射技术（AE）等先进方法融入高温蠕变损伤的研究中，

从而获取更为全面且精确的高温蠕变过程中裂纹扩

展与内部损伤情况，有助于更深入地理解 C/SiC复合

材料在高温蠕变中的损伤机制。
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