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摘  要：氧化铝连续纤维因具高强度、高模量及优异的耐高温氧化性能，在高温隔热绝热与航天器空间碎片防护领域极具应

用价值。溶胶–凝胶法作为制备高性能氧化铝连续纤维的主要方法，然其繁杂的工艺流程——涵盖热分解、相变、致密化及

晶粒生长等一系列复杂过程，致使调控纤维组织结构与优化纤维性能面临多重挑战。通过对高性能氧化铝纤维组织结构的系

统归纳、溶胶–凝胶制备过程中微观结构演变规律的阐明，以及对高温服役条件下组织结构演变与力学性能衰退内在机制的

深入解析，为制备高性能氧化铝连续纤维、推动其在极端环境下的工程应用奠定了理论基础。 
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氧化铝连续纤维是以 Al2O3 为主要成分的新兴

高性能陶瓷纤维，通常通过添加 SiO2、B2O3、ZrO2

和 MgO 等氧化物来稳定相结构、抑制高温晶粒生

长，并改善力学性能与热稳定性[1–2]。该类材料不仅

具有高强度、高模量和低热导率，更在高温氧化环

境中呈现优异的化学稳定性，在航空航天领域展现

出广阔的应用前景[3–9]。 
自 1974 年起，美国明尼苏达矿业制造(3M)公司

采用溶胶–凝胶法成功制备出 NextelTM 系列高性能

氧化铝连续纤维，其中，NextelTM 610 纤维由高纯

度 α-Al2O3(>99%，质量分数)构成，平均晶粒尺寸约

100 nm，拉伸强度达 3.1 GPa[10–11]，是迄今拉伸强度

最高的氧化铝基纤维；NextelTM 720 纤维则通过棒

状 α-Al2O3 晶粒与马赛克状莫来石晶粒的双相结构

设计[12]，呈现出优异的抗蠕变性能。目前，NextelTM

系列纤维及其增强复合材料已应用于航天器隔热

瓦、航空发动机尾喷构件、燃烧室衬套、国际空间

站防护罩、火箭气体管道罩及无人机射流推进器等

关键部件，逐步形成完整的工程应用体系。除 3M
公司外，美国杜邦公司、日本三井矿山、住友化学、

Nitivy 公司及德国化学纤维及织物研究所等机构，

均突破氧化铝连续纤维商业化生产技术。中国在该

领域虽起步较晚，但近 10 年取得显著进展：上海硅

酸盐研究所、上海榕融、山东大学、东珩国纤和国

装新材等单位已实现部分对标 NextelTM 牌号纤维的

工程化生产[13–14]。中南大学、山东大学等研究院所

则突破多种类型氧化铝连续纤维的设计制备技术，

并初步阐明了高性能氧化铝纤维设计–制备–服役全

链条的内在机制。 
溶胶–凝胶法作为制备氧化铝连续纤维最常用

方法，可在纳米尺度上实现原料的均匀分布[15]。相

较于传统工艺，该方法具备纯度高、均一性好、工艺

通用性强及重现性优异等特点[16]。然而，从溶胶到

成品纤维的转化经历浓缩、纺丝、热分解、烧结多道

工序，伴随热分解、相变、致密化及晶粒长大等复杂

过程[17]，这些过程直接决定纤维的组织结构与综合

性能，因此，系统解析纤维制备过程中组织结构演

变规律及其与性能的关联机制，具有重要科学意义。  
本文针对氧化铝纤维的组织结构特征展开系统

性论述，进而构建了贯穿全文的核心论述框架(见图

1)，揭示溶胶–凝胶工艺全流程中的组织结构演变机

制，阐明微观组织与纤维性能之间的关系规律，并 
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图 1  溶胶–凝胶法制备氧化铝纤维的工艺–结构–性能–失效机制示意图 

Fig. 1  Schematic diagram illustrating process–structure–property–failure mechanism of alumina fibres prepared via sol–gel method 
 

综述氧化铝纤维在高温下的服役行为及组织结构演

变规律。 

1  氧化铝连续纤维的组织结构 
依据主要化学成分的差异[18]，氧化铝连续纤维

可分为单组元与多组元 2大体系，研究表明，成分设计

差异显著影响氧化铝纤维的组织结构和综合性能。  
1.1  单组元氧化铝纤维 

美国杜邦公司于 1979 年采用泥浆法率先制备

出高纯 α 相氧化铝纤维(牌号 FP)，其 α-Al2O3 含量
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达 99.9%(质量分数)[19]。FP 纤维直径约 18 μm，平

均晶粒尺寸约 0.5 μm，室温拉伸强度 1.55 GPa，弹

性模量 379 GPa。日本住友公司于 20 世纪 90 年代

初开发的 Almax 纤维中 Al₂O₃含量同样为 99.9%。

该纤维平均直径降至 10 µm，晶粒尺寸与 FP 纤维相

当，密度 3.60 g/cm3，拉伸强度提升至 1.8 GPa[20]。 
美国 3M 公司利用溶胶-凝胶法研制出 Al2O3含

量 99%的 NextelTM 610 纤维。通过掺杂 0.67%Fe2O3

促进 α-Al2O3成核，并引入 0.35%SiO2抑制 α-Al2O3

晶粒生长，纤维平均晶粒尺寸细化至 100 nm(图
2)[10, 21]。NextelTM 610 纤维直径 10~12 µm，基于霍

尔-佩奇(Hall-Petch)强化机制，拉伸强度达 3.1 GPa，
较 FP 纤维提升 100%[19]。目前，以 NextelTM 610 纤

维为增强体的陶瓷基复合材料已成功应用于航空航

天领域(图 3)。 

 
图 2  Nextel 610 纤维组织结构：(a) SEM 断口形貌；(b) TEM

断面组织[22–23] 
Fig. 2  Fibre microstructure of Nextel 610: (a) SEM fracture 

surface morphology;(b) TEM cross-sectional micro- 
structure[22–23]   

 

图 3  (a) ERA 项目研制的 N610 / AS 复合材料中心锥(1∶4
的缩比件)；(b) CLEEN 项目研制的 N610 / AS 复合材

料喷嘴组件[23–24] 
Fig. 3  (a) N610/AS composite centre cone developed under 

the ERA project (1∶4 scale model); (b) N610/AS 
composite nozzle assembly developed under the 
CLEEN project[23–24] 

 

1.2  多组元氧化铝纤维 
1.2.1  Al2O3–SiO2 体系纤维    SiO2 是氧化铝纤维

中最常添加的氧化物，自 20 世纪 70 年代起，

Al2O3–SiO2 体系氧化铝纤维已实现工业化生产，典

型产品包括：3M 公司 NextelTM 550/720、日本住友

Altex以及德国化学纤维及织物研究所CeraFib 75等

系列纤维。 
NextelTM 550 纤维由 73%Al2O3 和 27%SiO2 组

成，呈现 γ/δ-Al2O3 与非晶双相结构[25]。纤维直径

10~12 µm，密度 3.03 g/cm3，室温拉伸强度 2.0 GPa，
弹性模量 193 GPa。为改善氧化铝纤维耐热性能与

抗蠕变性能，NextelTM 720 纤维在单相 610 纤维基

础上，通过引入 SiO2 与 Al2O3 反应生成莫来石相，

形成棒状 α-Al2O3 镶嵌于马赛克状莫来石的独特双

相结构。NextelTM 720 纤维成分为 85%Al2O3 和

15%SiO2，直径 12.5 µm，室温拉伸强度 2.0 GPa，
弹性模量 260 GPa。相较于 NextelTM 610 纤维，其蠕

变速率降低 2 个数量级。 
住友 Altex 纤维采用先驱体转化法制备，由

85%Al2O3和 15%SiO2组成，呈现亚稳态 γ-Al2O3 与

非晶双相结构。纤维直径 15 µm，室温拉伸强度

1.8 GPa，弹性模量为 210 GPa。由于 SiO2 未能充分

参与反应生成莫来石相，其耐热温度较完全晶化的

莫来石纤维降低 200~300 ℃。德国 CeraFib 75 纤维

由 75%(质量分数)Al2O3和 25%SiO2 组成，为莫来石

和 γ-Al2O3双相结构，其室温拉伸强度低于 NextelTM 
720 纤维，约 1.46 GPa，但展现出较好的高温强度

保持能力。 
近年来，中国在 Al2O3–SiO2 体系纤维方面取得

突破性进展，国产 SIC 550 纤维成分与 NextelTM 550
纤维相同，其物相除 γ-Al2O3 与非晶相外，还含有

微量 Al2Si4O10相[26]。纤维直径 13 µm，室温拉伸强

度 1.38 GPa，其在 1200 ℃热暴露后因非晶晶化现象

导致纤维强度急剧衰减至 331 MPa，如图 4 所示。

国产 Morlion 735 纤维组分同于 NextelTM 550 纤维，

亦呈现 γ-Al2O3与非晶双相结构，直径 11 µm，室温

拉伸强度 2.2 GPa[27]。Jia 等[28]采用溶胶–凝胶法联合

干纺技术实现了长度超过 1500 m 氧化铝基连续纤

维的制备，在 1100 ℃保温 30 min 后，成功获得了由

γ-Al2O3和非晶 SiO2组成的、直径和平均抗拉强度分

别为 10 µm 和 2.0 GPa 的连续氧化铝纤维。Wu 等[29]

在 NextelTM 720 纤维体系基础上引入 1%La2O3，发

现 La3+优先偏聚于 γ/θ-Al2O3(晶粒 20~100 nm)与莫

来石相界面，有效抑制高温相变过程中球形氧化铝

晶粒异常长大，使纤维经 1200 ℃热暴露 5 h 后强度

保持率提升至 84%。 
1.2.2  Al2O3–ZrO2 体系纤维    在多晶氧化铝纤

维中引入氧化锆颗粒，可通过钉扎晶界与抑制晶

界扩散的双重机制，显著提升其热稳定性与抗蠕

变性能[30–31]。杜邦公司开发的 PRD 166 纤维采用
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20%四方相 ZrO2作为增强相，相较于 FP 和 Almax
等单相 α-Al2O3 纤维展现出更优的热稳定性：其在

1100 ℃条件下仍保留一定拉伸强度，而后者在

1000 ℃时即完全失效[20]。 

 
图 4  SIC 550纤维经1300 ℃热暴露1 h后的TEM照片：(a) 明

场图像(插图显示相应的 SAED 图)；(b) 高分辨图像[26] 
Fig. 4  TEM image of SIC 550 fibre after 1 hour of thermal 

exposure at 1300 ℃：(a) Bright field image (inset 
showing the corresponding SAED pattern); (b) High- 
resolution image[26] 

 

针对 SiO2 组分在高温高压蒸汽环境中碱腐蚀

引起的性能退化问题，3M 公司开发的 NextelTM 650
纤维，成分为 89%Al2O3、10%ZrO2和 1%Y2O3，通

过完全剔除 SiO2成分并引入 5~30 nm 纳米级 t-ZrO₂
强化相，构建了平均晶粒尺寸 100 nm 的等轴晶

α-Al2O3 与 Y2O3 稳定 ZrO2的双相结构。该纤维室温

拉伸强度 2.5~2.7 GPa，虽较 NextelTM 610 纤维下降，

但高温蠕变速率降低 1~2 个数量级，实现了综合性

能的优化平衡[31]。 
1.2.3  Al2O3–SiO2–B2O3 体系纤维    Al2O3–SiO2– 
B2O3 体系纤维是最先实现商业化的氧化铝基纤

维，由 3M 公司开发，牌号 NextelTM 312，直径 10~ 
12 µm，成分为62%Al2O3、24%SiO2和14%B2O3，具

有莫来石和非晶双相结构[32]。NextelTM 312 纤维的

热稳定性受硼氧化物高温挥发特性制约，当服役温

度超过 1200 ℃时出现显著收缩。基于此，通过成

分优化开发的NextelTM 440纤维将B2O3含量降低至

2%，同时调整 Al2O3 和 SiO2 含量为 70%和 28%，

纤维相结构转变为 γ-Al2O3 与非晶相。然而，微量

硼氧化物的存在仍然导致其热稳定性逊于其他体系

纤维。贾玉娜等[33]采用干法纺丝制得含硼氧化铝

基连续纤维，直径为14～15 μm，经1000 ℃煅烧后纤

维主晶相为莫来石相，拉伸强度最高可达 1.35 GPa。 
综合分析表明，以美国 3M 公司为代表的国外

研究机构起步早，其产品在工程化应用和性能数据

库方面更为完善；而国内研究则在新型体系开发(如
稀土氧化物掺杂)和工艺创新方面展现出强劲的活

力，但在连续化稳定制备技术和长远服役性能数据

积累方面仍存在差距。目前，国外研究更侧重于材

料工程化应用与可靠性，而国内研究目前更多聚焦

于实验室阶段性能突破与机理探索。 

2  制备过程中氧化铝纤维组织结构演

变行为 
在溶胶–凝胶法制备氧化铝连续纤维的工艺中，

以金属盐溶液作为原料经水解、聚合、凝胶化，继

而通过纺丝工艺制得前驱体纤维。前驱体纤维需经

高温煅烧方可实现向氧化铝纤维的转变。前驱体纤

维的煅烧阶段涉及热分解、相变、晶粒生长及致密

化等复杂物理化学过程，这些过程最终决定氧化铝

纤维的组织结构和力学性能。 
2.1  溶胶的制备与凝胶化转变 

溶胶–凝胶法经历溶液、溶胶、凝胶 3 个阶段[34]。

以金属无机盐、金属有机醇盐或二者混合物为原料

溶于溶剂中，经过水解和缩聚反应得到前驱体溶胶，

进一步浓缩或自然陈化后，使细小溶胶粒子聚集成

三维网络，实现凝胶化[35]。 
金属盐电离出带正电的金属阳离子 Mz+与周围

的 H2O 分子形成溶剂单元 M(H2O)z+。在水溶液中溶

剂单元通常释放 H+形成 3 种配体即 H2O、羟基、氧

基；另一部分不可电离的金属醇盐通过亲核取代反

应，生成活性羟基，不断水解直至形成 M(OH)n，

这些溶剂单元通过烷氧基化、氧基桥合、羟基桥合

形成一维链状结构，完成缩聚过程。为制得具有一

定黏度和可纺性的液体，基本单元粒子或高聚物分子

相互交联，逐步发展为三维网状结构。此过程中溶

剂流动性变弱，形成半流动半固态的凝胶体系[36]。 
溶胶和凝胶化过程决定了体系的均匀性和纯

度，通过调控水解缩聚反应过程，包括原料配比、

反应温度、pH 值等，可以实现对氧化铝纤维组织结

构的精确控制[37]。Alves 等[38]探索了前驱体溶胶的

pH 对溶胶凝胶法制备氧化铝的影响，在 pH 值为

3.2~6.9 区间内，氧化铝形貌从纤维到多孔体转变。

纤维的形成源于[Al(OH)(CH3COO)]+以醋酸氢氧化

铝形式从溶胶中缓慢定向析出结晶。随着 pH 值的

升高，由于[Al(OH)(CH3COO)]+离子浓度的降低和

[Al(OH)4]–浓度的增加，纤维与多孔体的形成之间存

在竞争。近年来，Luo 等[39]采用分子动力学模拟(MD)
和实验相结合方法对羧酸铝溶胶体系的微观结构、

流变特性和凝胶化过程进行了研究。实验表明，铝

溶胶的黏度随温度的升高而显著降低，高于 318 K
的温度更有利于提高铝溶胶的流动性。通过模拟发

现，在 258~358 K 范围内，凝胶转变点固含量的增
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加幅度约为 1%，这对于指导固化过程中工艺参数

的精确控制以获得连续均匀的凝胶纤维具有重要作

用。Li 等[40–41]通过密度泛函理论(DFT)研究了铝溶

胶中 Al(Ⅲ)羧酸配合物的结构形成(见图 5)，并制备

了不同甲酸与乙酸比例的前驱体溶胶。当甲酸与乙

酸的摩尔比为 1.15∶0.85 时，溶胶可纺性最好。这

是由于产生了更多的含有 2 个有效活性羧酸基团的

四聚体(AlO6 低聚物、T–2 和 T–3)。Song 等[42]采用

静电纺丝法制备了不同浓度单相溶胶衍生的含硼莫

来石微/纳米纤维。研究发现，溶胶浓度越高，纤维

中非晶态 SiO2 分布越均匀，使得纤维结晶温度越

低，晶粒尺寸越大。 

 

图 5  DFT 计算中前驱体溶胶的微观结构：(a)单体；(b)二聚体；(c)四聚体产物[41] 
Fig. 5  Microstructure of precursor sol in DFT calculations: (a) Monomer; (b) Dimer; (c) Tetramer product[41] 

 

2.2  前驱体纤维的热分解行为 
溶胶–凝胶法合成的前驱体纤维中含有水溶剂

与有机组分，需通过低温预处理实现分解脱除，

该环节受前驱体溶胶体系、烧结制度等多因素协

同调控，且热分解程度直接关联后续组织结构的演

化进程。 
氧化铝前驱体溶胶体系可分为无机铝盐[43–44]、

醇铝[45–46]和羧酸铝盐[47–48]体系，其热分解行为因溶

胶化学组成差异而有所不同[49–50]。以无机铝盐体系

为例，硝酸铝与氯化铝前驱体纤维在低温热处理阶

段主要发生酸根离子脱除反应，其中，NO3–的分解

活性优于 C1–，NO3–在 400 ℃时即完成分解脱除，

而 Cl–经 700 ℃预处理后仍存在残留[51]。 
针对醇铝体系，Maneeratana 等[52]通过调控仲丁

醇铝(ASB)的水解动力学特性，制备出具有静电纺

丝特性的氧化铝前驱体溶胶。发现由其制备的氧化

铝纳米纤维的热分解过程呈现 3 个阶段：室温至

200 ℃为乙二醇醚溶剂的物理挥发；200~400 ℃为有

机物发生氧化分解，同步释放 CO2 和 H2O；400 ℃

后发生羟基缩合，逐步构建形成 Al—O 网络结构，

至 600 ℃时转化成氧化铝纤维。 
羧酸铝体系前驱体纤维的热分解机制更具复杂

性。Gao 等[53]基于分析热重–质谱(TG–MS)和热重–
差示扫描量热曲线(TG–DSC)分析，发现前驱体纤

维的热分解历经 5个阶段(见图 6)：约 100 ℃发生自

由水脱除；约 150 ℃开启羟基脱水缩合、硝酸根离

子脱除，以及小分子羧酸根分解等；200 ℃时硝酸

根离子基本完全分解，同时部分羧酸盐开始分解；

370 ℃时发生甲酸根分解；约 580 ℃时完成乙酸根

分解。 
多组元氧化铝基纤维的热分解行为与单组元纤

维相似，其他组元的热分解过程伴随氧化铝前驱体

纤维的热分解行为，基于TG–DSC曲线并未发现明

显的不同。以氧化铝–莫来石纤维为例，其热分解 
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图 6  氧化铝前驱体纤维的 TG–DSC 和 TG–MS 曲线[53] 

Fig. 6  TG–DSC and TG–MS curves of alumina precursor 
fibres[53] 

 

过程大体分为 4 个阶段：在 110 ℃时发生自由水脱

除；当温度升至 150~200 ℃时，硝酸根离子与部分

甲酸根离子开始分解并伴随结合水的释放；约

320 ℃时甲酸根离子主体与部分乙酸根离子继续分

解；直至 500 ℃完成剩余乙酸根的彻底分解及部分

羟基的脱除[54]。 
特别是氧化铝前驱体纤维中羟基脱除行为存在

争议：部分学者认为羟基在低温热处理即可完全脱

除，而另有研究指出纤维在高温阶段仍存在羟基残

留[55–56]。争议的产生主要源于前驱体化学的复杂

性：1)不同铝源体系及水解程度导致前驱体中羟基

的化学环境本身存在差异；2)测试方法的局限性，

传统的 TG–DSC 难以区分物理吸附水、结构羟基和

不同化学环境的羟基的脱除过程，导致不同研究团

队对脱羟温度区间和机理的解释不同；3)预烧结工

艺制度不同，升温速率直接影响动力学过程，导致

观测结果差异。 
影响羟基脱除的因素可归纳为：1)前驱体的类

型和制备条件，研究表明，制备过程中的水解速率

和 pH 值直接影响前驱体的初始羟基分布和结合强

度，在 900 ℃时，缓慢水解制得莫来石前驱体中仅

含 1.8%H2O+，中碱性快速水解条件下制得莫来石前

驱体则含有 13.7%H2O+[57]；2)氢键与结构环境，通

过对(H2O，OH)伸缩振动区(约 3430 cm–1)的谱图去

卷积分析，识别出 4 个高斯形吸收带，对应 2 种水

分子和 2 种羟基：非桥接羟基(约 3580 cm–1)、非桥

接水分子(约 3435 cm–1)、桥接羟基(约 3225 cm–1)、
桥接水分子(约 3000 cm–1)，其中，强氢键的桥接羟

基更难脱除，它们的存在抑制了网络结构的缩合。

Liu 等[58]以铝粉、羧酸、硝酸和正硅酸乙酯为原料，

系统探究了不同羟基含量氧化铝前驱体纤维的热分

解特性，证实羟基脱除过程主要集中于室温至

800 ℃，但贯穿前驱体纤维的整个煅烧阶段。 
进一步研究表明，羟基含量对纤维莫来石相变

具有显著调控作用：当羟基含量超过 13%时，莫来

石相生成温度达到 1300 ℃；而当含量低于 5.55%时，

相变温度可降至 700 ℃。其作用机制在于，高含量

羟基主要与 γ-Al2O3 晶界的 Al3+结合形成 Al—OH
键，从而抑制 Al2O3与 SiO2 反应生成莫来石相。对

于羟基脱除与相变行为的影响，Beran 等给出了另

一种解释：羟基含量较多时，网络缩合受阻，Si—O
振动峰位移不明显，延迟了莫来石的形成；同时，

羟基的存在抑制 AlO6 向 AlO4 转变，从而优先形成

γ-Al2O3[57]。 
氧化铝前驱体纤维的热分解过程伴随明显质量

损失与收缩现象，调控热分解动力学行为是优化纤

维组织结构的关键因素，过快的脱除速率易诱发微

裂纹与孔隙等缺陷。为防止缺陷产生，常采用缓慢

升温配合延长低温保温时间的策略，实现温和热分

解。然而，过度延长低温保温时间会导致纤维表层

与芯部结构异化，形成表面致密化而芯部多孔的壳

核结构[59–60]。Liang 等[61]对氧化铝前驱体纤维进行

室温至 600 ℃热处理时发现，当 400 ℃保温超过 2 h
后，纤维经后续煅烧呈现壳核结构，如图 7 所示，

该结构源于热分解过程中表面与内部的反应进程差

异：纤维表面因与氧气充分接触而优先完成分解反

应并致密化；内部则因氧气扩散受限导致有机物分

解不完全；最终形成含有孔洞和残留物的芯部结构。

此类壳核结构在后续热处理中会进一步引发孔洞累

积，进而影响纤维的力学性能。 
2.3  氧化铝纤维的相变行为 

热分解过程有效地移除了有机物质，但留下的

无机骨架通常处于无定形或亚稳态过渡相。随着温

度进一步升高，材料内部会发生原子重排，向稳定

的 α-Al2O3 相转变，这一相变过程直接决定了氧化

铝纤维的晶相组成。 
2.3.1  单组元氧化铝纤维的相变行为    氧化铝存

在 10 余种物相结构，依据热力学稳定性可分为稳态

α-Al2O3 相和亚稳态过渡相(γ、η、θ、δ、κ、χ 等)2 



第 54 卷第 6 期 姚树伟 等：高性能氧化铝连续纤维研究进展 · 2143 · 

 
 

图 7  400 ℃保温时间对氧化铝预烧纤维断面组织的影响：(a) 1 h；(b) 2 h；(c) 4 h[61] 
Fig. 7  Effect of holding time at 400 ℃ on themicrostructure of precalcined alumina fibres: (a) 1 h;(b) 2 h;(c) 4 h[61] 

 

类。α-Al2O3 属三方晶系， 3R c 空间群，其结构特

征为 O2–呈密排六方(HCP)堆积，Al3+占据 2/3 八面

体间隙位置，该相具有优异的化学稳定性和机械性

能[62]。作为热力学稳定相，当温度超过 1000 ℃

时，亚稳相发生向 α 相的不可逆转化。 
然而，该相变过程并非简单的温度函数，其动

力学深受成核能垒、晶粒尺寸与外界张力等因素制

约，这些因素最终决定了相变后微观结构的优劣，

并直接影响纤维中的内应力与缺陷分布。γ、η、θ
和 δ 等常见的亚稳态氧化铝中，O2–呈面心立方(FCC)
堆积，Al3+无序地分布在八面体和四面体空隙。过

渡相氧化铝向 α-Al2O3转变需经历 O2–亚晶格重排，

即从 FCC 至 HCP 的结构转变，该过程需克服较高

能垒，因此相变驱动力必须足够大(通常需高达

1100 ℃以上的温度)才能触发有效的成核速率，这也

解释了为何该相变通常存在明显的滞后性，且成核

往往优先发生在能量较高的缺陷位置(如晶界、孔隙

处或表面)。马运柱等[63]通过 KAS 法计算得出，氧

化铝前驱体纤维中非晶相→γ-Al2O3 的相转变激活

能约为 412.1 kJ/mol，γ-Al2O3→α-Al2O3 相变激活能

约为 422.3 kJ/mol。通过原料和工艺优化可降低相变

能垒，Macêdo 等[64]以硝酸铝和尿素为原料制备的

氧化铝干凝胶中，γ-Al2O3→α-Al2O3 相变激活能降

低至 201±4 kJ/mol，相变温度降低至 750 ℃。 
初始 θ 相晶粒尺寸是控制相变动力学的关键因

素。在转变过程中，θ-Al2O3 在形核阶段存在 1 个临

界尺寸，使 α-Al2O3 晶核开始形成；而在生长阶段

形成的 α-Al2O3 存在 1 个初始尺寸，一旦超过这个

尺寸，转变即完成[65]。Yen 等和 Chang 等[66–67]认为，

α-Al2O3 成核机理是同步剪切成核。θ-Al2O3 晶粒的

尺寸从 10 nm 增加到 22 nm，并在转变为 α-Al2O3 之

前保持为单分散的晶粒。由此形成的 α-Al2O3 晶核

尺寸为 17 nm(临界尺寸，dcα)，在多晶 α-Al2O3颗粒

形成前急剧长大至 50~55 nm(初级尺寸，dp)或更大。

此外，较大的初始 θ 相晶粒，反而会在更低的温度

下开始相变，且在相同温度下会形成更多的 α 相晶

核。在烧结过程中，纤维存在质量损失和收缩行为，

导致纤维弯曲，而这些位置易产生应力集中，成为

纤维断裂的薄弱点。 
上述相变动力学因素的交互作用，直接决定了

相变后纤维微观结构的完整性，其核心在于内应力

的产生：1)相变伴随的体积收缩是内应力的根本来

源；2)因温度梯度或晶粒尺寸不均导致部分区域先

相变，后相变区域会受到先相变区域的约束，产生

巨大的组织应力；3)在 α 相与 θ 相接触的界面上，

由于热膨胀系数差异，会引入附加应力，然而，这

些内应力的释放是造成纤维产生微裂纹、孔洞的主

要原因。因此，通过优化预烧组织结构、精确控制烧

结制度与张力，旨在促进均匀、快速的相变，是缓

解内应力、抑制缺陷生成、获得高性能纤维的关键。  
氧化铝纤维的终态组织结构与性能和氧化铝相

变路径及 α-Al2O3 转变温度密切相关，其相变行为

受原料体系、烧结制度及添加剂等多因素调控[68]。

基于文献数据[69–72]，绘制了各体系氧化铝纤维相变

路径(图 8)。典型完整的氧化铝相变路径为非晶相

→η 相→γ 相→δ 相→θ 相→α 相[73–75]。Lucuta 等[69]

研究氯氧铝前驱体纤维水含量影响时发现，高水含

量虽未改变相变路径，但显著提升了过渡相的转变

温度。Chiou 等[70]对比氯化铝与硝酸铝体系前驱体

纤维相变特征，发现氯化铝体系存在 2 种相变路径：

1) 三水铝石→χ 相→κ 相→α 相；2) 勃姆石→γ 相

→δ 相→θ 相→α相；而硝酸铝体系的相变路径则为：

非晶相→γ 相→δ 相→θ 相→α 相。Cheng 等[76]认为

氧化铝前驱体纤维和干凝胶具有相似的化学结构和

Al(Ⅲ)物种；而在预烧过程中，与预热干凝胶相比，

由于预热纤维中 AlO6 单元占比更多，更容易从

γ-Al2O3 相转变为 α-Al2O3相。彭劭恒等[77]在高温烧

结过程中施加轴向张力，虽未改变相变路径，但有

效促进了 γ→α 相的转化进程。 
氧化铝典型添加剂涵盖 SiO2、Cr2O3、MgO、

Fe2O3、CaO、B2O3等氧化物[78]，依据作用机制可分

为 2 类：一是与 α-Al2O3具有相同晶体结构的 Fe2O3、 
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图 8  溶胶-凝胶法制备各体系氧化铝纤维的相变路径 

Fig. 8  Phase transition pathways for alumina fibres prepared via sol–gel synthesis in various systems   
 

Cr2O3等氧化物，该类添加剂通过提供异质成核位点

促进 α-Al2O3 低温形成[79–81]；二是 SiO2、CaO、B2O3

等非同晶型氧化物，通过抑制晶界迁移或稳定过渡

相结构延缓 α 相变过程[71, 82]。Mcardle 等[83]在勃姆

石溶胶中引入 α-Fe2O3 颗粒，使 γ→α 相变等温速率

常数提升 10 倍，相变温度降低 100 ℃。Chandradass
等[84]以纳米 α-Al2O3 为晶种提供 θ→α 相变成核位

点，显著降低了相变温度。程铭等[62]在氧化铝前驱

体纤维中添加铁溶胶，发现铁溶胶可优先形成

α-Fe2O3 晶核，并诱导周围非晶 Al2O3 沿其晶格外延

生长，直接形成 α 相(图 9)。 
Liu 等[71]以铝粉、甲酸、乙酸、硝酸及硅溶胶

为原料，制备了 SiO2含量 0~3%的氧化铝纤维，揭

示 SiO2 的引入不仅改变相变路径，还显著抑制相变

进程。其中，未添加 SiO2的纤维相变路径为：非晶

相→γ 相→α 相，在 1000 ℃即可形成 α-Al2O3；

3%SiO2的纤维相变路径为：非晶相→γ 相→θ 相→α
相，在 1200 ℃才出现 α-Al2O3，如图 10 所示。Zhang
等[85]以六水合氯化铝(AlCl3·6H2O)和铝粉为原料，

证实 CaO–SiO2 双组分添加可有效延缓 α 相变。

Gavrish 等[86]提出 SiO2、MgO、Cr2O3 的添加通 

 
 

图 9  氧化铁层和氧化铝层的微观结构：(a)低倍率 TEM 照

片； (b)α-Al2O3 基体的选区电子衍射； (c)界面的

HRTEM 照片；(d)α-Fe2O3 的 FFT[62] 
Fig. 9  Microstructures of the iron oxide and aluminium oxide 

layers: (a) Low magnification TEM; (b) Selected area 
electron diffraction of the α-Al2O3 matrix; (c) HRTEM 
of the interface; (d) FFT of α-Fe2O3[62]   
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图 10  不同 SiO2 含量的氧化铝纤维在 1200 ℃烧结 1 h 后的组织结构：(a~c)0%；(d~f)1%；(g~i)3%。其中，(c, f, i)为选区电

子衍射(SAED)图，其他为明场相[71] 
Fig. 10  Microstructures of alumina fibres with different SiO2 contents after sintering at 1200 ℃ for 1 h: (a–c) 0%; (d–f) 1%; (g–i) 

3%. (c, f, i) show selected area electron diffraction (SAED) patterns; others display bright-field phase images[71] 
 

过调控点缺陷(阳离子空位、杂质离子)数量，提高

过渡相氧化铝温度区间，从而延缓 α 相形成。Saito
等[87]发现引入非晶态 SiO2可提高 θ→α 相变温度，

而晶态 SiO2 则降低相变温度。这是由于非晶态 SiO2

通过阻止 γ-Al2O3晶粒接触并抑制 γ-Al2O3表面非均

匀形核延缓 γ-α 相变，而晶态 SiO2则作为异质形核

位点加速 α 相转变。Venkatesh 等[75]发现 Ti4+、Cr6+

占据 O2–构成的四面体间隙可阻碍 α 相成核，从而

抑制过渡相氧化铝向 α 相转变。 
2.3.2  二组元氧化铝纤维的相变行为    二组元氧

化铝纤维通常呈现双相或多相结构特征，为获得高

性能氧化铝基纤维，需通过多因素协同调控实现相

变行为的精准控制。其相变过程受原料体系(种
类、配比)、前驱体混合均匀性、烧结制度及添加

剂等多维参数共同影响。其中，Al2O3–SiO2 体系纤

维最具代表性，该体系中 Al2O3与 SiO2 的摩尔比例

显著影响最终相组成，可形成 α-Al2O3、过渡相氧

化铝、莫来石、尖晶石以及非晶等多种结构。 
莫来石存在正交与四方两种晶系，其中，正交

晶系莫来石的热稳定性更优。基于莫来石优异的高

温稳定性和抗蠕变性能，氧化铝–莫来石双相纤维展

现出良好的热稳定性特征。对于该体系，前驱体溶

胶的混合均匀性是决定相变路径的重要因素。当铝

硅组分实现原子级混合形成单相溶胶时，莫来石相

可在 980 ℃直接析出；而当铝溶胶与硅溶胶在 1 ~ 
100 nm 尺度复合时，莫来石形成温度显著升高[15, 88]。

基于溶胶均一性差异，该体系存在 3 种相变路径，

图 11 为依据文献总结绘制的示意图[89–91]：1)单相溶

胶通过长程 Al—O—Si 键连接，在 980 ℃时可直接以

Al—O—Si 结构单元形成莫来石相[90]；2)双相溶胶由

Al—O—Al 和 Si—O—Si 键构成，需经历两步相变：

在约 1000 ℃时先形成氧化铝过渡相或铝硅尖晶石

相，并伴随部分非晶相；在约 1200 ℃时Al2O3与 SiO2

反应生成莫来石相；3）Wang 等[89]采用异丙醇铝、

硝酸铝、正硅酸乙酯和聚乙烯醇缩丁醛酯(PVB)等
组成的杂化溶胶体系，揭示了第 3 种路径：1000 ℃

时富铝莫来石(4Al2O3·SiO2)与非晶相共存；1100 ℃时

转变为高硅莫来石相(2Al2O3·SiO2)；最终在 1200 ℃

时转化为稳定 3Al2O3·2SiO2 相。 
与氧化铝单相纤维类似，原料体系与添加剂也

是调控氧化铝-莫来石双相纤维相变行为的关键要

素。溶胶–凝胶体系的优化对调控莫来石与 α-Al2O3

相形成具有重要作用，Zhan 等[17]研究硅溶胶粒径对

双相纤维相变的影响发现，细化硅溶胶粒径可调控

铝/硅溶胶的混合程度，进而影响 α-Al2O3 相的形成

温度：前驱体溶胶混合均匀性越高，α-Al2O3 相形成

温度越高。非均相铝/硅混合溶胶更易诱导正交晶系

莫来石形成。此外，铝/硅溶胶的混合顺序也会影响
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莫来石的形成，在制备羧酸铝溶胶过程中，添加正

硅酸乙酯 (TEOS)所得纤维的莫来石形成温度

(1300 ℃)远高于混合羧酸铝溶胶和正硅酸乙酯所得

纤维(800 ℃)[92]。Liu 等[93]调节热处理气氛实现预烧

结纤维中残炭量调控，并揭示了残炭量对预烧结纤

维相变路径的影响：0.53%残碳量的预烧纤维呈现

非晶相→硅铝酸盐→四方相莫来石→正交相莫来石

+θ-Al2O3 的相变路径，而 10.51%残碳量的预热纤维

则遵循非晶相→γ-Al2O3→正交相莫来石+α-Al2O3+ 
θ-Al2O3 的路径。这是由于残余碳分布于铝硅界面，

阻碍高温烧结过程中铝硅反应，从而抑制莫来石相

形成。Wu 等[29]系统探究了 1%La2O3 对氧化铝-莫来

石双相纤维相变的调控作用，发现 La 元素沿

γ/θ-Al2O3 晶界偏析，抑制过渡相氧化铝向稳态氧化

铝转变，从而提高 γ/θ-Al2O3和莫来石晶粒稳定性，

如图 12 所示。 

 
图 11  莫来石纤维存在的 3 种类型结晶路径 

Fig. 11  Three crystallisation pathways present in mullite fibres    

 
图 12  掺杂 1%La2O3 的氧化铝-莫来石纤维的显微结构形貌：(a) TEM 照片及局部区域的选区电子衍射；(b)过渡相氧化铝的

HAADF-STEM 照片；(c)元素分布图；(d)为(c)图的局部放大图[29] 
Fig. 12  Microstructural morphology of alumina–mullite fibres doped with 1%La2O3: (a) TEM image and selected area electron 

diffraction (SAED) of a local region;(b) HAADF-STEM image of the transition-phase alumina; (c) Elemental distribution 
map; (d) Close-up of region (c)[29]           
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对于 Al2O3–ZrO2 纤维，在烧结过程中发生了从

非晶态 Al2O3 和 ZrO2 混合物到晶态 Al2O3 和 ZrO2

的相变：非晶态 Al2O3 在约 1000 ℃先形成 γ-Al2O3，

至 1100 ℃再转化为 α-Al2O3；非晶态 ZrO2 则直接转

化为 t-ZrO2。此外，Liu 等[94]在 DSC 曲线中 1150 ℃

处观察到单一放热峰，发现 Al2O3–ZrO2 纤维中的

α-Al2O3 和 t-ZrO2 同时形成。与纯 Al2O3 纤维相比，

ZrO2的加入使Al2O3–ZrO2纤维中 γ-Al2O3向α-Al2O3

的转变温度从 1050 ℃提高到 1100 ℃。 
2.3.3  三组元氧化铝纤维的相变行为    B2O3 能够

显著降低莫来石纤维的形成温度，是减小晶粒尺寸、

提高柔韧性、降低密度最有效的添加剂[22, 95–96]。在

莫来石纤维中添加 B2O3 后，早期 Al2O3 和 B2O3 之

间相互反应，形成了不稳定的硼酸铝相(Al4B2O9)。
当 B2O3 含量较低时，莫来石成为主导相；当 B2O3

含量大于一定程度时，Al4B2O9 成为主要或唯一的

晶相[46, 97]。Al4B2O9 的形成温度约为 885 ℃，略低

于 γ-Al2O3的形成温度(920 ℃)，远低于纯商业莫来

石纤维中的莫来石形成温度(1250 ℃)[98]。Al4B2O9

会分解成为Al18B4O33和 B2O3，而Al18B4O33进一步

分解为 Al2O3和 B2O3，这些硼酸铝相为莫来石的形

核和长大提供了外延衬底，大大降低莫来石的形成

温度[99]。Song 等[97]对以胶体二氧化硅和正硅酸乙

酯为硅源制备的 3Al2O3·B2O3·2SiO2 纳米纤维的非

等温结晶动力学进行了比较研究。与胶体二氧化硅

相比，由于 Al 和 Si 同时水解，正硅酸乙酯制备的

3Al2O3·B2O3·2SiO2 纳米纤维具有更高的元素均匀

性。均匀分布的无定形 SiO2对 Al2O3和 B2O3反应的

阻碍作用更强，它们的结晶度更低，平均晶粒尺寸

更小，结晶温度更高，活化能Ea更高。胶体二氧化

硅和正硅酸乙酯制备的 3Al2O3·B2O3·2SiO2 纳米纤维

的 Ea 分别为(607±17)kJ/mol 和(662±24)kJ/mol。 
2.4  氧化铝纤维的致密化行为 

相变过程产生了稳定的 α-Al2O3 晶相，但此时

材料内部仍存在大量孔隙，机械强度差。为获得高

性能的致密氧化铝纤维，必须通过高温加热来促进

物质迁移，填充孔隙。此过程即为致密化。 
致密性是决定氧化铝纤维热稳定性的关键因

素。然而，单相氧化铝纤维在由过渡相向 α-Al2O3

的转变过程中，受限于其低成核率与高晶粒粗化速

率，易形成蠕虫状结构。因此，抑制此类结构形成

是获得致密 α-Al2O3 纤维的重要途径[100]。研究表

明，在前驱体纤维中引入纳米晶种可有效抑制蠕

虫状结构形成，其机制在于提高 α-Al2O3 的成核密

度[101]。例如，添加纳米 α-Al2O3、α-Fe2O3和 α-Cr2O3

作为晶种，可诱导 α-Al2O3 在较低温度下发生异质

形核[102–105]。3M 公司最具代表性的 NextelTM 610 纤

维即通过引入 0.65%的 Fe2O3 成功制备，其晶粒细

小(约 100 nm)、尺寸均匀且致密度高。Cheng 等[106]

通过控制烧结温度与时间来优化氧化铝纤维组织

结构及性能，并基于科伯(Coble)几何模型揭示其

致密化机制：1200~1400 ℃烧结纤维的致密化以晶

界扩散机制主导，而 1500 ℃烧结纤维则以晶格扩

散机制为主。 
氧化铝–莫来石双相纤维的致密化与其晶化路

径密切相关。单相溶胶体系制备的纤维在高温处

理时易发生晶粒异常长大，导致致密化困难[89]。

相较之下，双相溶胶体系制备的纤维，通过提高莫

来石成核阈值，有效抑制了晶粒的过度生长，从而

获得更致密结构[107–108]。此外，双相体系在相变过

程中形成的富硅黏性相，进一步促进了纤维致密

化过程。 
2.5  氧化铝纤维的晶粒长大 

致密化过程并非孤立进行。在高温下，为了降

低整个系统的晶界能，晶界会发生迁移，小晶粒被

大晶粒吞并，从而导致晶粒长大。致密化与晶粒长

大是一对相互竞争、同时发生的过程[109]。因此，

理解并平衡二者之间的关系是烧结工艺的核心。 
二者均依赖于热激活扩散机制，但驱动力和路

径不同[110]。致密化的驱动力是体系总表面能的降

低，通过物质迁移来填充孔隙，使材料变得致密，

从而提高强度；晶粒长大的驱动力则是体系总晶界

能的降低，遵循奥代(Ostwald)熟化理论，通过大晶

粒吞并小晶粒来减少总界面能。对于纳米晶材料，

烧结驱动力比微米级及以上晶粒材料大得多，导致

晶粒快速长大。孔隙被包裹在晶粒内部或残留在晶

界上，易形成封闭、难以消除的孔洞。因此，制备

高性能氧化铝纤维的难点在于抑制晶粒长大的同时

实现全致密。近年来，不少学者通过引入新型烧结

助剂、改善烧结技术等来调控微观组织结构。Li
等[44]通过新型两步烧结法和 α-Al2O3 晶种添加协同

方式，采用溶胶–凝胶法制备了连续的 α-Al2O3 纤

维。添加 1.5%的超细 α-Al2O3 晶种可以使 α-Al2O3

在低至 700 ℃的温度下异质形核，并且形核点的数

量足够多，以消除过渡相向 α-Al2O3 发展过程中的

蠕虫状组织。此外，改进的两步烧结法可使纤维晶

粒尺寸进一步细化至100 nm，并获得接近全致密的

氧化铝纤维。Chen 等[111]向氧化铝纤维中引入多种
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稀土氧化物 Y0.5Er0.5Ho0.5Yb0.5O3，发现稀土元素在

α-Al2O3 晶界处偏聚，阻碍了纤维的致密化，抑制

了氧化铝晶粒的生长，提高了纤维的热稳定性。 
氧化铝纤维优异的力学性能与其细晶结构息

息相关。晶粒尺寸增大通常导致其力学性能显著

劣化[112–113]。虽然提高烧结温度或延长保温时间可

促进纤维致密化，但也会引发晶粒显著粗化。因此

协调优化纤维烧结制度对制备致密微晶结构氧化铝

纤维至关重要。Ma 等[94]以铝粉和醋酸锆为原料制

备了 Al2O3–ZrO2 连续纤维，系统研究了烧结制度对

纤维组织结构和性能的影响。研究发现，相较于单

步烧结，两步烧结法制备的纤维晶粒更细小，因此

呈现更优的拉伸性能：其 Al2O3 与 ZrO2 晶粒的平

均尺寸分别为 153 nm 和 62 nm，韦布尔(Weibull)
强度达到 2.2 GPa(峰值 2.6 GPa)，较单步烧结制度

提升约 30%。此外，引入第二相颗粒可有效抑制氧

化铝晶粒生长，Wu 等[114]研究了添加 MgO 对溶胶–

凝胶制备的氧化铝纤维微观结构演变和性能的影

响。MgO 的添加抑制了 α-Al2O3生成，添加 2%MgO
可实现晶粒细化，晶粒尺寸由 227 nm 降至 162 nm，

Weibull 强度提升 66%，达 2.03 GPa。 
在模拟计算方面，Shi 等[115]基于相场模拟耦合

材料热力学数据，系统研究了氧化铝/莫来石纤维中

氧化铝纳米晶的生长过程，发现多晶氧化铝晶粒生

长经历 2 个阶段：极早期的快速生长及随后的粗化，

如图 13 所示。此外，石杰等[116]通过在氧化铝多晶

晶粒生长的相场模型中引入溶质拖拽效应，发现该

效应强度与晶内溶质浓度及溶质原子在晶界上的平

衡偏聚比 kgb 密切相关。张鲁等[117]运用相场法对溶

胶–凝胶法制备氧化铝纤维的高温烧结中 α-Al2O3晶

粒的生长进行仿真模拟，计算发现，α-Al2O3初始晶粒

尺寸越小，烧结时晶粒长大速度越快；与初始晶粒

尺寸分布范围大的晶粒相比，尺寸均匀的 α-Al2O3

晶粒生长更慢，有利于提高纤维的热稳定性。 

 
图 13  1500 ℃氧化铝–莫来石纤维晶粒粗化机制：(a)晶粒吞并过程；(b)晶粒溶解–析出过程[116] 

Fig. 13  Mechanism of grain coarsening in alumina–mullite fibres at 1500 ℃: (a) Grain ingestion process; (b) Grain dissolution– 
precipitation process[116] 

 

3  氧化铝纤维高温服役行为及组织结

构演变 
氧化铝纤维具备优异的力学性能与高温稳定

性，是该材料及其增强复合材料适用于复杂环境的

重要保障[118–120]。 
3.1  氧化铝纤维的高温力学性能 

氧化铝连续纤维在室温下表现出优异的准静态

力学性能(见表 1)，多数纤维的室温拉伸强度可达

1.5 GPa，部分甚至超过 2.0 GPa。同时，氧化铝纤维

在高温环境下仍具备较高的强度保持率，能够在

1000~1200 ℃条件下承受一定负载。图 14 展示了

NextelTM 610 与 720 纤维单丝强度随温度的演变，可

见 610 纤维在 1200 ℃时的拉伸强度仍有 800 MPa[121]。

相较于 610 纤维，720 纤维虽室温拉伸强度较低，

但在高温下展现出更高的拉伸强度。Almeida 等[122]

对 NextelTM 720 和 CeraFib 75 纤维在 900~1400 ℃范

围内进行退火处理，发现随温度升高，NextelTM 720
纤维的单丝拉伸强度从 1640 MPa 降至 197 MPa，
CeraFib 75 纤维则从 1398 MPa 降至 303 MPa。纤

维高温力学性能衰减的主要机制包括晶粒粗化及

高温暴露导致的表面缺陷增加。Wu 等[27]研究了

1100~1400 ℃退火处理对新型Morlion 735纤维组织

结构与拉伸性能的影响，发现在低于 1200 ℃处理
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表 1  部分氧化铝纤维热处理后的室温力学性能以及高温下的力学性能 
Table 1  Mechanical properties of partially oxidised aluminium fibres at room temperature and under high-temperature 

conditions following heat treatment    

Fiber 
Mass fraction  

(chemical composition)/% 
Phase composition Heat treatment time/h 

Tensile strength/GPa 
References 

Room temperature 1100 ℃ 1200 ℃ 1300 ℃ 
FP 99.9%Al2O3 α-Al2O3  1.55 0.65 0.55 0.20 [20] 
Almax 99.9%Al2O3 α-Al2O3  1.80 0.35 0.20  [20] 
Nextel 610 99%Al2O3 

0.3−0.67%Fe2O3 
0.30−0.35%SiO2 

α-Al2O3  3.10 3.00 2.97 1.95 [21] 

Nextel 312 62%Al2O3 
24%SiO2 
14%B2O3 

Mullite 
+amorphous phase 

 1.63 0.57   [32] 

Nextel 440 70%Al2O3 
28%SiO2 
2%B2O3 

Amorphous phase + 
γ-Al2O3 

 1.84 1.60 1.21 0.46 [18] 

Nextel 550 73%Al2O3 
27%SiO2 

γ/δ-Al2O3 
+ amorphous phase 

2 2.07 1.44 1.60 1.05 [25] 

SIC 550 72%Al2O3 
28%SiO2 

γ-Al2O3 
+ amorphous phase 

1 1.71  1.48 1.23 [26] 

Morlion 735 73%Al2O3 
27%SiO2 

γ-Al2O3 
+ amorphous phase 

4 1.97 1.47 1.14 0.52 [27] 

SLF72 72%Al2O3 

28%SiO2 
γ-Al2O3 

+ amorphous phase 
4 1.79 1.55 1.17 0.95 [123] 

ALF 2220S 72%Al2O3 
28%SiO2 

γ-Al2O3 
+ amorphous phase 

4 1.8 1.49 1.03 0.79 [124] 

Nextel 720 85%Al2O3 
15%SiO2 

55% Mullite 
+45% α-Al2O3 

 2.1 1.83 2.08 1.93 [18] 

CeraFib 75 72%Al2O3 
28%SiO2 

96.5% Mullite 
+0.5% α-Al2O3+ 

3% γ-Al2O3 

 1.42 0.94 0.67  [122] 

PRD 166 80%Al2O3 
20%ZrO2 

α-Al2O3+ 
t-ZrO2 

 1.46 0.95 0.80 0.20 [20, 136] 

Nextel 650 89%Al2O3 
10%ZrO2 
1%Y2O3 

α-Al2O3+ 
t-ZrO2 

 2.50 1.30 0.75 0.20 [30] 

 

 
图 14  NextelTM 610 和 NextelTM 720 的高温拉伸强度[121] 

Fig. 14  High-temperature tensile strength of NextelTM 610 
and NextelTM 720[121] 

 
4 h 后，纤维强度保持率高于 57.88%；而当温度超

过 1200 ℃时，强度急剧下降，1400 ℃时保持率仅

为 23.97%。纤维性能的衰退主要归因于非晶态 SiO2

和 γ-Al2O3 向莫来石相转变所引发的内部缺陷增

加[123–127]。Wu[128]等通过控制硅源的组成，实现对

莫来石晶粒的细化，成功制备了具有高热稳定性

的细晶氧化铝–莫来石双相纤维。氧化铝–莫来石

双相纤维由片状 α-Al2O3 和马赛克状莫来石晶粒

组成，双相晶粒尺寸小于 500 nm。双相纤维的

Weibull 强度可达 1.70 GPa。即使在 1100 ℃热暴露

50 h 和 1200 ℃热暴露 5 h，强度保持率也超过

85%。 
Armani 等[129]研究了 NextelTM 720 纤维丝束在

1100 ℃和 1200 ℃的空气与水蒸气环境中的蠕变行

为，结果表明，水蒸气的存在可显著降低纤维的蠕

变性能。在 1100 ℃时，水蒸气环境中的累积蠕变

应变为空气中的 3 倍；在 1200 ℃时，前者为后者的

6~7 倍。 
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3.2  氧化铝纤维高温组织演变机制 
高温条件下氧化铝纤维的微观组织演变对其力

学性能具有决定性影响。Schmucker 等[130]研究了

NextelTM 610、650 和 720 3 种连续氧化铝纤维在热

老化后的力学性能与微观结构演变。由图 15 可见，

NextelTM 610 纤维经历 1300 ℃和 1400 ℃热处理 1 h
后呈现显著的晶粒异常长大现象，而 NextelTM 650

和 720 纤维的晶粒生长缓慢。纤维晶粒行为可通过

晶粒生长指数 n 进行量化，其等温生长动力学可表

示为： 
( )0

n nd d k T t= ×-  (1) 

式中：d 为晶粒尺寸；d0为初始晶粒尺寸；k 为反应

常数；t 为热老化时间；n 为生长指数。n 值越大，

晶粒的生长速率越低。   

 
图15  NextelTM 610、650和720微观结构：(a)室温NextelTM 610；(b)室温NextelTM 650；(c)室温NextelTM 720；(d)1300 ℃ NextelTM 

610；(e)1300 ℃ NextelTM 650；(f)1300 ℃ NextelTM 720；(g)1400 ℃ NextelTM 610；(h)1400 ℃ NextelTM 650；(i)1400 ℃ 
NextelTM 720[130] 

Fig. 15  Microstructures of NextelTM 610, 650 and 720: (a) NextelTM 610 at room temperature; (b) NextelTM 650 at room temperature; 
(c) NextelTM 720 at room temperature; (d)1300 ℃ NextelTM 610; (e)1300 ℃ NextelTM 650; (f)1300 ℃ NextelTM 720; 
(g)1400 ℃ NextelTM 610; (h)1400 ℃ NextelTM 650; (i)1400 ℃ NextelTM 720[130]      

 

在 NextelTM 610、650 和 720 3 种纤维中，610
纤维的 α-Al2O3 晶粒生长指数为 4，生长最为迅速；

而 NextelTM 650 和 720 纤维的晶粒生长指数均为 7，
这种差异主要源于后两者中第二相的存在，有效抑

制了 α-Al2O3 晶界移动，从而延缓了晶粒生长[130]。

Hay 等[131]对 Nextel 610 纤维在 1100、1200 ℃和

1300 ℃空气中分别热处理 1、10 h 和 100 h 后的微

观结构进行研究，观察到板状 α-Al2O3 晶粒沿纤维

轴向异常长大现象。该现象被认为与晶间 Si 元素

的贫化相关[132–133]。此外，随着晶粒尺寸增大，晶

粒短轴倾向于垂直于纤维轴向，而长轴则更倾向于

平行于纤维轴向，该取向趋势在高温长时间处理后

尤为显著[134]。 

尽管普遍认为获得细小均匀且致密的组织是优

化纤维性能的关键，但对于最佳晶粒尺寸范围并未

达成共识，这本质上是室温力学性能与高温稳定性

之间的权衡。纳米尺度的 α-Al2O3 晶粒(约 100 nm)
可以通过 Hall-Petch 细晶强化理论赋予纤维优异的

室温拉伸强度和韧性。然而，这些细晶组织在高温

(>1100 ℃)条件下却面临严峻挑战：大量的晶界为蠕

变过程中的晶界滑移和扩散蠕变提供了快速通道，

导致力学性能急剧衰退；反之，粗大的晶粒虽不利

于室温强度，却能有效抑制高温下的晶界运动，赋

予纤维优异的高温抗蠕变性。因此，最佳晶粒尺寸

的选择强烈依赖于纤维的目标服役环境。对于短期

高温应用或常温应用，细晶或许是优选；而对于航
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空航天发动机中要求长时间超高温服役的部件，一

个相对粗化但结构稳定的晶粒形态可能更为理想。 
第二相的引入是调控氧化铝纤维组织性能的常

用方法，但在现有研究中仍然存在一些争议。在

NextelTM 610 纤维中，少量 SiO2的添加能钉扎晶界、

有效抑制晶粒的长大，而高温下Si贫化则造成α-Al2O3

晶粒沿轴向异常长大。在富含水蒸气的高温环境

下，莫来石分解成 Si(OH)4，导致纤维表面退化。

这也严重限制了 NextelTM 720 纤维在一些极端环

境中的应用。对于 NextelTM 312 和 NextelTM 440 纤

维，添加大量的 B2O3 虽显著降低了烧结温度，但

B2O3 在高温下(约 1100 ℃)易挥发，导致高温性能

不稳定。此外，稀土氧化物(如 La2O3、Y2O3 等)的
添加也是当下学者研究的热点[135]。稀土氧化物能

够有力地钉扎晶界，阻碍晶界扩散，在高温稳定性

方面展现出广阔的研究前景。然而，其价格昂贵，

且对于稀土氧化物的最佳添加量、分布均匀性等仍

需深入探索。 
外加应力和温度对材料蠕变性能的影响一般通

过幂律方程来描述： 

0 expn QA
RT

ε σ  = − 
 

  (2) 

式中：ε为稳态蠕变速率；A0 为常数；σ 为外加应

力；n 为应力指数；Q 为激活能；R 为普适气体常

数；T 为绝对温度。研究表明，在 1200 ℃条件下，

CeraFib 75 的应力指数为 2.8，其蠕变受晶界滑移控

制，晶界处连续玻璃相的存在将提供快速的扩散路

径，从而通过晶界扩散促进蠕变变形[137]。NextelTM 
720 的应力指数为 3.9，其蠕变由界面反应或位错蠕

变主导。Armani 等[129]则认为 NextelTM 720 的蠕变

机制随应力水平变化，在低应力(<300 MPa)下，n≈3，
可关联至扩散控制的幂律蠕变，界面控制的晶界滑

动[138]；在高应力(>300 MPa)下，n≈5，对应位错蠕

变或孔洞生长，不受晶界扩散速率限制。此外，

NextelTM 720 纤维中的莫来石相在高温水蒸气中发

生分解，形成厚度约 2.2 µm 的多孔氧化铝层(见图

16)。莫来石在水蒸气环境中的分解反应如下： 
Al6Si2O12+4H2O(g)→3Al2O3+2Si(OH)4(g)   (3) 

 

图 16  NextelTM 720 中的莫来石在水蒸气中分解为氧化铝：(a)纤维在空气中 1200 ℃测试 60 h 未发生分解；(b)纤维在 1200 ℃

水蒸气中测试 19.4 h，纤维表面形成 600~700 nm 的多孔氧化铝；(c)纤维在 1100 ℃水蒸气中测试 63 h，纤维表面形成

600~700 nm 的多孔氧化铝[129] 
Fig. 16  Decomposition of mullite in NextelTM 720 into alumina under steam: (a) Fibres tested at 1200 ℃ in air for 60 h showed no 

decomposition; (b) Fibre tested for 19.4 h at 1200 ℃ in water vapour, forming 600–700 nm porous alumina on the fibre 
surface; (c) Fibre tested for 63 h at 1100 ℃ in water vapour, forming 600–700 nm porous alumina on the fibre surface[129] 

 
水蒸气环境下，H2O 在莫来石表面解离，产

生的 H+具有极高的迁移率，H+扩散到莫来石中形

成羟基，原有的强共价键 Al—O、Si—O 被替换或

干扰，形成了相对较弱的氢键。这个过程弱化了

莫来石的晶体结构。在此基础上，界面处的硅优

先选择以气态 Si(OH)4 形式挥发，最终导致莫来石

分解[139]。 

4  结论 
本文系统综述了溶胶–凝胶法制备高性能氧化

铝连续纤维的研究进展。分析表明，微观结构(如晶

粒尺寸、相组成及晶界特征等)的精确调控，可有效

影响纤维的力学性能及其在高温环境下的服役行

为。然而，当前在氧化铝纤维机理研究、工艺精准

控制以及极端环境适应性等方面仍面临显著挑战。

因此，未来应重点关注以下 4 个研究方向： 
1) 从经验试错向理论设计转变，发展多尺度模

拟技术以指导纤维制备全流程工艺优化。目前实验

室制备工艺主要依赖于试错法，成本高且周期长。

未来可借助计算模拟方法揭示其底层机制，实现纤

维结构设计的理论指导：从原子尺度，采用第一性

原理计算和分子动力学模拟，揭示稀土氧化物等烧

结助剂在晶界处的偏聚行为；模拟 α-Al2O3 相变的

原子重排过程，阐明铁溶胶添加对 α-Al2O3 异质成

核机制等。从介观尺度，利用相场法等方法，动态

模拟致密化与晶粒长大的竞争过程、第二相对晶界

的钉扎效应，以及缺陷的演化。从宏观尺度，模拟

纤维在复合材料中的服役失效模型，研究预测的微
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观结构与力学性能的关系。 
2) 从静态切片观察向动态原位表征拓展，发展

先进原位表征技术以直接揭示纤维微观结构的演变

机理。目前对微观结构演变的认知主要基于不同处

理阶段样品的静态观察，难以实现直接验证，多停

留于推测层面。未来应着力开发适用于氧化铝纤维

制备与服役过程的原位实验技术，实现微观演化过

程的实时捕捉。 
3) 从实验室样品到工业化产品，攻克纤维产业

化生产中的连续性、稳定性与成本瓶颈。实验室性

能优异的纤维与可大规模、低成本、稳定生产的商

品之间存在巨大差异。未来研究填补工程化空白：

开发前驱体溶胶的在线监测与反馈系统，保证溶胶

黏度和可纺性；发展温度、张力智能控制系统，减

少纤维弯曲损伤，收集温度波动、张力变化对纤维

性能影响的实时数据；探索低成本铝源替代配方，

优化烧结工艺减少能耗。 
4) 面向下一代装备发展需求，探索纤维在超高

温长时服役条件下的性能极限并开发新型强化策

略。随着超音速飞行器、新一代航空发动机等对热

端部件提出的更高温使用要求，亟须探索提升纤维

性能的创新途径：系统研究纤维在水蒸气、空气等

高温环境中蠕变机制的转变规律、晶界演化行为及

其性能退化机理。 
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Extended Abstract 
Continuous alumina fibers show a great potential for high-temperature insulation and debris shielding in spacecraft. Their 

advantages include high strength, high modulus, and excellent oxidation resistance at high temperatures. The sol–gel method is the 
main process for producing these fibers. This method involves several steps, i.e., thermal decomposition, phase transformation, 
densification, and grain growth. These steps make it difficult to precisely control the fiber microstructure and optimize the mechanical 
properties. 

This review summarizes recent development on controlling the microstructures of alumina fibers. These include selecting 
appropriate precursors, optimizing processing parameters, and using sintering aids. Sol–gel precursors are usually formed via 
hydrolyzing and condensing inorganic aluminum salts, carboxylates, or alkoxides. Gelation proceeds by natural aging or 
concentration, resulting in three-dimensional networks. After dry spinning or electrospinning, pre-sintering removes most organics. 
Residual hydroxyl groups are eliminated at high temperatures, affecting fiber densification. Metastable alumina phases convert to a 
stable α-Al2O3 at approximately 1200 ℃ because of a high energy barrier. Additives such as α-Fe2O3, α-Al2O3, or α-Cr2O3 aid 
nucleation and increase nucleation density. The phase transformation process produces a stable α-Al₂O₃ phase, but at this stage the 
material still contains a significant amount of porosity, resulting in a poor mechanical strength. Producing dense, high-performance 
alumina fibers requires high-temperature treatment for mass transport and pore removal. However, densification and grain growth 
occur together. A rapid grain growth at high temperatures can trap pores, making their removal difficult. Understanding and balancing 
the relationship between the two is thus central to the sintering process. The strategies to restrain grain growth and control 
microstructure include two-step sintering and the addition of SiO2, MgO, or ZrO2. 

This review also briefly addresses the mechanisms underlying the performance degradation of alumina fibers under 
high-temperature service conditions. The microstructural evolution of alumina fibres under high-temperature conditions exerts a 
dominant influence on their mechanical properties. Regarding failure induced by abnormal grain growth in single-phase alumina 
fibers at high temperatures, the incorporation of a second phase can regulate fiber microstructure and mechanical properties. For 
instance, within the Al2O3–SiO2 system, Nextel 720 fibers demonstrate markedly a superior high-temperature creep resistance, 
compared to Nextel 610 fibers. Nevertheless, studies on the creep failure behavior of such fibers remain limited. Based on the 
systematic microstructural characterization of high-performance alumina fibers, the elucidation of microstructural evolution 
mechanisms during sol–gel synthesis, and the in-depth analysis of the intrinsic relationships between microstructural evolution and 
mechanical property degradation under high-temperature service conditions, this review establishes a theoretical foundation for the 
fabrication of high-performance continuous alumina fibers and promotes their engineering application in extreme environments. 

Summary and Prospects  This review systematically represents recent advances on the sol–gel synthesis of high-performance 
continuous alumina fibers. The analysis reveals that a precise control of microstructural characteristics, such as grain size, phase 
composition, and grain boundary properties, can profoundly affects the mechanical properties and high-temperature performance of 
the fibers. However, some substantial challenges persist in understanding the mechanisms of alumina fiber formation, achieving a 
precise process control, and enhancing performance in extreme environments. Accordingly, future research should focus on the 
following directions:  

1) Transitioning from empirical trial-and-error to theoretically guided design via developing multiscale simulation techniques to 
inform holistic process optimization during fiber fabrication. Computational simulations can uncover underlying mechanisms to 
enable theory-driven fiber design. In an atomic scale, first-principles calculations and molecular dynamics simulations can reveal 
grain boundary segregation behavior of sintering aids such as rare-earth oxides. molecular dynamics can also simulate atomic 
rearrangement during α-Al2O3 phase transformation, clarifying heterogeneous nucleation mechanisms induced by iron sol additions. 
In a mesoscale, phase-field modeling can dynamically simulate densification-grain growth competition, grain boundary pinning by 
secondary phases, and defect evolution. In a macroscale, the fiber service failure can be simulated to correlate predicted 
microstructures to mechanical properties. 

2) Advancing from static cross-sectional observation to dynamic in-situ characterization via developing advanced in-situ 
techniques to directly elucidate fiber microstructural evolution mechanisms. The existing understanding of microstructural evolution 
relies largely on static examination of samples from different processing stages, rendering direct validation difficult and many 
conclusions speculative. Future work should emphasize in-situ experimental methods applicable to both the preparation and service of 
alumina fibers, enabling the real-time observation of microstructural evolution. 

3) Bridging a gap between laboratory samples and industrial products via addressing challenges in continuity, stability, and cost 
efficiency in fiber manufacturing. Future efforts should focus on developing online monitoring and feedback systems for precursor 
sols to maintain viscosity and spinnability, advancing intelligent temperature and tension control to minimize fiber bending damage 
while collecting real-time data on the effects of thermal and tensile variations and exploring low-cost alternative aluminium sources 
paired with optimized sintering protocols to reduce energy consumption. 

4) Addressing next-generation application requirements via investigating fiber performance limits under ultra-high-temperature, 
long-duration service conditions and developing novel reinforcement strategies. Systematic studies should be conducted on creep 
mechanism transitions, grain boundary evolution, and the performance degradation mechanisms in high-temperature environments 
such as steam and air.   
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