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C/SiC复合材料微观结构及其纳米力学性能

袁建宇  谢国君  房金铭  逄锦程  韩 露  卢 鹉
（航天材料及工艺研究所，北京 100076）

文 摘 C/SiC复合材料是一种包括C纤维、SiC基体以及二者间热解碳界面层的多相材料，本文对纤维、基

体和界面的微观结构及纳米力学性能进行了分析和测试，从而与宏观力学性能测试结果形成互补。采用光学显

微镜（OM）、扫描电镜（SEM）、能谱分析仪（EDS）等手段对C/SiC复合材料截面精细化结构进行了表征，并采用纳

米压痕技术对典型代表区域的硬度和折合模量进行了测试。结果发现：C/SiC复合材料中的C纤维呈“皮芯”结

构，其直径约为7 μm，表皮1. 5 μm范围内的环状区域硬度为（5. 45±0. 28） GPa，折合模量为（33. 1±1. 4） GPa；芯
部区域硬度为（6. 85±0. 21） GPa，折合模量为（33. 8±0. 34） GPa。SiC基体包括三种形态：纤维布层间分布的大块

基体；大块基体周围分布的小块基体；在单个纤维束内、不同纤维丝间分布的细小基体。由于上述三类基体经历

的高温裂解环境不同，因此在硬度和折合模量上均存在明显差异，硬度分别为（34. 8±2. 64）、（23. 6±2. 27）以及

（21. 3±1. 81） GPa，折合模量分别为（210±19. 7）、（165±8. 58）、（124±10. 8） GPa。C纤维和SiC基体之间的界面层

厚度约为0. 3 μm，力学性能测试方差较大，介于纤维和基体之间，起到了性能过渡的作用，其硬度为（13. 6±3. 03） 
GPa，折合模量为（99. 3±13. 0） GPa。
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Abstract　C/SiC composites were multi-phase materials consisting of C fibers， SiC matrix， and a thermally 
decomposed carbon interface layer between the two.  This paper analyzed and tested the microstructure and nano-
mechanical properties of the fibers， matrix， and interface， thereby complementing the results of macro-mechanical 
property tests.  Optical microscopy （OM）， scanning electron microscopy （SEM）， and energy dispersive spectroscopy 
（EDS） were employed to characterize the refined microstructure of the C/SiC cross-section.  Nanoscratch testing was 
conducted to measure the hardness and equivalent modulus of representative regions.  The results reveal that the C fibers 
in the C/SiC composite exhibit a “skin-core” structure， with a diameter of approximately 7 μm.  The ring-shaped region 
within a 1. 5 μm range of the outer layer has a hardness of （5. 45 ± 0. 28） GPa and a reduced modulus of （33. 1 ± 1. 4） 
GPa； the core region has a hardness of （6. 85 ± 0. 21） GPa and a reduced modulus of （33. 8 ± 0. 34） GPa.  The SiC matrix 
comprises three forms： large matrix blocks distributed between fiber layers； small matrix blocks distributed around the 
large matrix blocks； and fine matrix particles distributed within individual fiber bundles and between different fiber 
strands.  Due to the differing high-temperature pyrolysis environments experienced by these three types of matrix， there 
are significant differences in hardness and reduced modulus， with hardness values of （34. 8 ± 2. 64）， （23. 6±2. 27）， 
and （21. 3±1. 81） GPa， respectively， with reduced modulus of （210±19. 7）， （165±8. 58）， and （124±10. 8） GPa， 
respectively.  The interface layer thickness between C fibers and the SiC matrix is approximately 0. 3 μm.  Its mechanical 
properties exhibit significant variability， lying between those of the fibers and the matrix， thereby serving as a performance 
transition layer.  Its hardness is （13. 6 ± 3. 03） GPa， and its reduced modulus is （99. 3 ± 13. 0） GPa.
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0 引言

C/SiC复合材料是一种包括C纤维，SiC基体以及

位于二者间热解碳界面层的多相材料［1］。作为一种

新型先进陶瓷基复合材料，结合了C纤维和 SiC陶瓷

的诸多优点，已被美、德、法等国证明为最具应用前

景的碳纤维增强陶瓷基复合材料（CFCCs）［2］。受到

制备工艺的影响，C/SiC复合材料微观结构及力学性

能极为复杂，表现在以下方面：（1）C纤维经历了多轮

次高温处理过程，导致产品状态下的碳纤维力学性

能数据难以测量；（2）SiC基体在多轮次浸渍、裂解后

内部存在大量孔洞、裂纹，不同位置的基体微观结构

和性能存在差异；（3）C/SiC 复合材料界面层一般为

采用化学气相沉积制备得到的热解碳，该层极薄，其

性能在C纤维与SiC基体之间如何过渡尚不得而知。

目前一般认为材料是均质的，常用的分析手段

忽略C/SiC复合材料细观结构特征，通过实验或理论

分析给出复合材料的宏观平均表象性能，不考虑复

合材料中各相的具体区别［3］。然而，随着对 C/SiC复

合材料微观形貌、结构、性能认识的进一步深入，将

C/SiC 复合材料假定为均质材料难以满足许多特定

场合的分析需求，急需对C/SiC复合材料更精细化的

基本结构单元（包括纤维、基体和界面）进行更精细

的表征。由于 C/SiC 复合材料的基本结构单元尺寸

大多处于微纳米数量级范围，因此只有通过纳米力

学性能测试技术才能实现上述目的。

纳米压痕技术提供了一种测试微纳米尺度复合

材料原位力学性能的有效方法，相对于传统方法，它

具有分辨率高、可原位测试、测点可控等优点，虽然

对样品表面粗糙度要求较高，但可以简单快捷对材

料微区的硬度、模量及本构关系模型等进行分析和

研究［4-6］。大量学者在不同参数范围内对 C 纤维和

SiC 基体进行了纳米压痕测试，得到了有益的结果。

CHEN 等人［7］采用深度-载荷模式测量，发现 C 纤维

平均硬度为 6. 6 GPa，平均弹性模量为 53. 2 GPa（加

载载荷 5~10 mN）；SiC基体平均硬度为 35. 3 GPa，平
均弹性模量为 279 GPa（加载载荷 25~300 mN）。张

韩斌［8］采用连续刚度法测试了压深在 50~300 nm 的

载荷-位移曲线，结果发现 C 纤维的硬度值为 5. 0~
5. 7 GPa，模量值为 61. 0~63. 0 GPa；而 SiC 基体硬度

值为 22. 4~22. 6 GPa，模量值为 128. 5~129. 2 GPa。
此外，张东生等人［9-10］对不同方向、不同类型的碳纤

维硬度和弹性模量给出了大量实验数据；例如，

T800SC 碳 纤 维 的 硬 度 垂 直 纤 维 轴 向 时 为

（5. 24±0. 91） GPa，弹性模量垂直纤维轴向时为

（50. 96±5. 73） GPa。孙渊［11］对直径 6~7 μm的C纤维

进行了纳米压痕测试，发现C纤维的硬度约为 7. 75~

8. 45 GPa，接触弹性模量为46~52 GPa。
对于C/SiC复合材料界面层而言，其微观结构和

成分受到C纤维和 SiC基体的影响，其力学性能有何

表现，尚不得而知［12］。彭雪锋等人［13］采用纳米压痕

方法对C/C复合材料不同碳基体的性能进行了研究；

发现树脂碳的弹性模量和硬度最大，分别为（23. 17±
0. 54）和（3. 26±0. 10） GPa；热解碳的弹性模量和硬

度次之，分别为（15. 31±1. 82）和（0. 77±0. 15） GPa；
沥青碳弹性模量和硬度最小，分别为（12. 53±2. 29）
和（0. 72±0. 14） GPa。由于 C/SiC复合材料界面层为

一层极薄的热解碳，最薄仅为 200 nm［14- 15］，即使采用

纳米压痕测试技术也较难实现测试，因此目前尚缺

乏该结构的测试数据。

由于 C/SiC 复合材料结构复杂，存在 C 纤维、SiC
基体以及 PyC 界面多相结构，精细结构的力学性能

能够对宏观试样力学性能测试得到的数据进行补充

和验证，因此本文开展除传统拉、压、弯、剪及高温力

学性能测试之外的精细化表征手段研究，给设计提

供基于实际实验结果的测量数据，拟为本构模型和

失效准则的建立奠定基础。

1 实验

1. 1 材料制备

C/SiC 复合材料为铺层板结构，所用 C 纤维为

T300-1k国产C纤维，纤维预制体采用五枚缎纹布缝

合织物，C 纤维铺层厚度约为 0. 15 mm；纤维预制体

编织完成后，采用化学气相浸渗（CVI）工艺，在 C 纤

维表面沉积一层热解碳；以聚碳硅烷为前驱体，采用

先驱体浸渍裂解（PIP）工艺对纤维预制体进行多轮

次致密化浸渍处理，制备得到的C/SiC复合材料纤维

体积分数约为45%，密度为2. 0 g/cm3。
1. 2 金相制备

采用高硬度保边型镶嵌粉对 C/SiC 复合材料试

样进行金相镶嵌，制备成Φ40 mm×35 mm圆柱试样；

分别采用 200#、800#、2 000#砂纸在 ATM Saphir 560自

动磨抛机上对C/SiC复合材料金相试样进行研磨，最

后采用 3、1. 5、0. 06 μm 氧化铝悬浮液对试样进行

抛光。

1. 3 微观检测

采用Leica DM 4000M光学显微镜进行金相组织

观察，并利用偏光功能在 90°消光角下对纤维束截面

进行观察；采用 Quanta FEG 650 场发射扫描电镜对

金相试样进行观察，加速电压为 30 kV；采用牛津X-
Max能谱仪进行线扫描元素分析。

1. 4 纳米压痕实验

采用Bruker公司Hysitron TI 980纳米压痕仪对金

相试样进行测试，采用LEXT OLS5100-SAF激光显微
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镜对局部微区粗糙度进行检测。选择立方角压头进行

测试，载荷分辨率为≤1 nN，位移分辨率≤0. 006 nm，热

漂移≤0. 05 nm/s。采用快速压痕模块进行纳米压痕测

试，加载载荷为2 mN，在10 μm×10 μm范围内每隔0. 5 
μm布点，共布设20×20点，分别对纤维、基体以及界面

的形貌、硬度以及弹性模量进行观察和测试。

2 结果及分析

2. 1 微观结构观察

C/SiC复合材料形貌见图 1。从图 1中可看出，C/
SiC复合材料为铺层结构，碳布铺层由 x向C纤维和 y
向 C 纤维编织而成（图 1 中，垂直于纸面方向的 C 纤

维即为 x向 C 纤维，平行于纸面方向的 C 纤维即为 y
向 C 纤维），铺层厚度约为 0. 15 mm。C 纤维铺层之

间分布着 SiC基体，SiC基体内部存在大量裂纹，局部

位置可见孔洞存在。图 2为C/SiC复合材料金相试样

粗糙度（Ra）的测试结果。由图 2 看出，在约 130 μm
长度范围内，Ra约为0. 1 μm。

进一步放大观察，C/SiC复合材料截面形貌金相

照片如图3所示。从图3（a）中可以看到，不同位置的

基体形貌存在明显差异，在碳布铺层之间的基体尺

寸较大，宽度在 50 μm量级，长度在 0. 5 mm量级，基

体内部存在大量 z向裂纹，如图 3（a）中区域 A 所示。

在区域A所示的大块基体周围，还可见大量松散的、

呈“卫星”态分布于大块基体周围的小块基体，其内

部的裂纹数量更多，将“卫星”基体割裂成尺寸约为

20~30 μm的小块，如图 3（a）中区域B所示。此外，在

C 纤维束内、单根 C 纤维之间，还可见尺寸更小的细

小基体，如图 3（a）中区域 C 所示。上述基体形态的

差异应与材料制备工艺有关。基体内部产生裂纹的

主要原因是在裂解过程中有大量小分子逸出，生成

的陶瓷产物产生较大的体积收缩。当一轮体积收缩

之后，下一轮聚碳硅烷前驱体进一步填充，并继续裂

解，重复上述过程。从上述分析可知，区域 A 中的

SiC 基体应是最先形成的，经历最多轮次的浸渍、裂

解；而区域 B 中的 SiC 基体应是后形成的，因此在形

态上与区域 A中的基体存在差异。而对于区域 C而

言，由于该处位于纤维束内部，相比C纤维铺层之间

更难浸渍，因此该处的基体应经历了更少轮次的浸

渍、裂解过程。

从图 3（b）中可以看到，C 纤维尺寸约为 7 μm，C
纤维内部还有更为精细的结构，C纤维芯部与距表面

1. 5 μm 的环状区域结构不同，上述差异是由于 C 纤

维中微晶的完整性、择优取向性的差异引起的［9-11］。
此外，C纤维表面还可见厚度约 0. 3 μm的热解碳，在

偏光作用下，C 纤维表面、C 纤维靠近表面的外缘、C
纤维芯部颜色存在明显差异，上述差异与PAN（聚丙

烯腈）基 C 纤维制备过程以及复合材料 CVI（化学气

相浸渗）过程有关［16］。

图 4显示了C/SiC复合材料截面背散射照片。图

4中可以看到 x、y方向的 C 纤维以及纤维之间的 SiC

图1　试样形貌

Fig. 1　Overview of the C/SiC composite

图2　金相试样局部粗糙度测试结果

Fig. 2　Regional Ra result of the metallurgic specimen

（a） 明场模式 （b） 偏光模式

图3　C/SiC复合材料截面金相照片

Fig. 3　Metallographic view of C/SiC composite material section

图4　C/SiC复合材料截面背散射照片

Fig. 4　EBSD graph of C/SiC composite material
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基体。在金相制备过程中，SiC基体与C纤维的硬度

不同，加之 SiC基体内部存在大量裂纹、孔洞，因此制

备的金相试样必然存在一定程度的“凹凸”，但合适

的磨抛过程保证了金相试样粗糙度为 0. 1 μm，不影

响后续的纳米压痕测试过程，因此可以排除由于试

样表面质量不佳而对纳米压痕测试结果产生的

影响。

图 5显示了 C/SiC 复合材料元素线扫描分布图。

从图 5中可以看到，C/SiC复合材料主要含有 Si、C、O
三种元素，其中O元素含量较低，应为尚未完全裂解

的前驱体中所含的 O 元素。对界面的成分进行观

察，可见无论是 Si 元素，还是 C 元素，在界面处均存

在过渡，表明界面层的成分受到了附近 SiC基体以及

C纤维的影响。

2. 2 纳米力学性能

C纤维、SiC基体及PyC界面处载荷-深度曲线如

图 6所示，其中实线所示为测试曲线，圆圈所示为各

条曲线平均值。从图 6（a）中可以看到，C 纤维的载

荷-深度曲线较为集中，最大载荷 Pmax为 2 mN，最大

深度 hmax为 310 nm。对于C纤维而言，可以看到加载

曲线和卸载曲线相隔非常近，因此材料回弹非常严

重。最终压入深度 hf为 47 nm，因此在压入-卸载过

程中的回弹率（hmax-hf）/hmax 为 84. 8%。C 纤维的载

荷-深度曲线也表明，金属材料中常用的显微硬度测

试方法，不适合用来对 C 纤维材料的力学性能进行

测试。显微硬度测试方法利用材料表面塑性形变所

导致的压痕尺寸来确定材料硬度，在加载过程中，金

属材料表面几乎不回弹，和C纤维材料动辄回弹70%
以上存在明显差异。

从图 6（b）中可以看到，SiC 基体的载荷-深度曲

线也较为集中，最大载荷 Pmax为 2 mN，最大深度 hmax
为 122 nm，最终压入深度 hmax为 69 nm，因此回弹率为

43%。通过 C纤维和 SiC基体二者的对比可以看到，

尽管测试过程中C纤维上的压入深度较大，SiC基体

上的压入深度较小，但是由于 C 纤维材料回弹较为

严重，因此最终 SiC 基体上的残余压痕更为明显。

SiC 基体的载荷-深度曲线表明，相比于 C 纤维上的

几乎纯弹性变形，SiC基体上发生了弹-塑性变形，但

材料的回弹率依然较大，因此也难以通过显微硬度

测试方法对其进行测试。

从图6（c）可以看到在界面上测试的载荷-深度曲

线特点。第一，在界面上测试得到的最大深度hmax介于

C纤维和SiC基体之间，因此上述载荷-深度曲线也基

本位于C纤维和SiC基体载荷-位移曲线（圆圈所示）所

框定的范围之间。第二，界面上的载荷-深度曲线分散

性较大，这反映了测试结果的不稳定性。上述不稳定

可能与三方面因素有关：一是该处材料微观结构受到

C纤维和SiC基体的影响，本身力学性能存在不稳定性；

二是测试过程中测试点压痕尺寸（约200~300 nm）与界

面层厚度（约300 nm）在同一数量级，尽管位于界面层

上，但不能保证完全排除附近C纤维和SiC基体的影响；

三是金相制备过程中在界面上可能存在高度差，尽管

（a） 纤维横截面结构

（d） O元素分布图

（b） 线扫描测试位置

（e） Si元素分布图

（c） C元素分布图

图5　C/SiC复合材料元素线扫描分布图

Fig. 5　Element line distribution graph of C/SiC composite material
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表面Ra已达0. 1 μm，尽量排除了Ra的影响，但上述影

响依然存在。第三，部分界面的载荷-深度曲线形态存

在 “畸形”［6］，即卸载曲线无法按照幂函数进行拟合；特

别是在卸载阶段末期，当载荷降低到一定程度之后深

度出现急剧减小的现象，表明在卸载过程中材料表现

出明显的“弹性”特点，上述现象恰恰说明，在卸载的过

程中，压头接触到了一个明显的界面或者其他异常区

域，上述结构特征对弹性恢复的阻力相对小一些。

综合上述分析结果，可以对 C 纤维、SiC 基体以

及 PyC 界面的载荷-深度曲线特征进行总结，C 纤维

和 SiC 纤维载荷-深度曲线较为集中和稳定，其中 C

纤维硬度和弹性模量远低于 SiC基体，加载过程中的

压痕最大深度也大于 SiC基体，但由于C纤维在卸载

过程中回弹率较高，因此残余压痕不明显；而 PyC界

面的载荷-深度曲线在 C 纤维和 SiC 基体曲线之间，

且分散性较大。

2. 3 典型微观结构力学性能

图 7 显示了在 C 纤维横截面方向包含 C 纤维、

SiC基体（分布于单根C纤维之间）以及C-SiC界面在

内的硬度和折合模量分布。图 8显示了纤维布层间

分布的大块基体以及大块基体周围分布的小块基体

的硬度和折合模量分布。通过图 7、图 8中的结果，C
纤维的不同位置、不同形态的 SiC基体以及C-SiC界

面的力学性能均可以得到表征。

注意到，在前文的描述中，不同研究人员在研究

中给出了接触刚度、弹性模量、接触弹性模量等多个

概念。本文在此给出一些说明和澄清。在经典弹性

接触力学中，压头为理想刚形体，但实际上压头在加

载过程中一定会发生变形，因此 TABOR等人［17- 18］提
出了式（1）用以建立本构方程：

1
Er

= 1 - υ2

E + 1 - υ2I
EI

(1)
式中，E和 ν分别为材料的弹性模量和泊松比，EI和 νI

（a） C纤维

（b） 基体

（c） 界面

图6　载荷-深度曲线

Fig. 6　Load-depth curves

（a） 硬度分布

（b） 折合模量分布

图7　纳米力学性能分布（C纤维横截面方向）

Fig. 7　Mechanical performance distribution of C/SiC composite
（transverse direction of C fiber）
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分别为压头的弹性模量和泊松比，Er即为接触弹性

模量，或者称为折合模量。

而折合模量与接触刚度的关系可以用式（2）［6］

表示：

S = ( dP
dh )

h = hmax

= 2
π E r A (2)

式中，P为加载载荷，h为压入深度，A为压头与材料

接触区域的投影面积，而 S一般被称为接触刚度。为

了方便起见，本文中的所有结果均为纳米压痕仪测

出的未经修正的折合模量，因为该数值减少了不必

要参数的引入，使得测试结果具有较好的可对

比性。

对图 7 中的 C 纤维硬度及折合模量数值进行统

计，可以得到，C 纤维的平均硬度为（5. 79±0. 64） 
GPa，折合模量为（33. 2±1. 28） GPa。从图 7（a）中可

以直观看到，C纤维芯部的硬度稍大于C纤维边缘环

状区域，而不同区域的折合模量则未见明显差异。

统计结果表明，芯部硬度约为（6. 85±0. 21） GPa，折
合 模 量 为（33. 8±0. 34） GPa；而 边 缘 硬 度 约 为

（5. 45±0. 28） GPa，折合模量为（33. 1±1. 39） GPa。
从上述分析结果中可以看到，不同位置的 C 纤维弹

性模量接近，而芯部的硬度比整体硬度高约 19%，边

缘的硬度比整体硬度低约 6%。上述观察结果与微

观观察结果可以相互印证，表明由于 C 纤维中微晶

的完整性、择优取向性的差异，C纤维“皮芯”结构中

的表皮和芯部的硬度存在一定差异，而折合模量则

差异不大。

对图 7、图 8中不同形态的 SiC基体硬度（图 7（a）
及图 8（a））及折合模量（图 7（b）及图 8（b））数值进行

统计。可以得到，层间大块的 SiC 基体硬度为

（34. 8±2. 64） GPa，折合模量为（210±19. 7） GPa；C纤

维之间的细小基体硬度为（21. 3±1. 81） GPa，折合模

量为（124±10. 8） GPa。而大块基体周围的小块基体

硬度和弹性模量则居中。从上述分析中可以得到，

不同位置的 SiC 基体无论是硬度还是弹性模量均存

在一定差异，与微观结构相对照，应为上述三类基体

经历的高温裂解环境不同所致。

对图 7中的C-SiC界面力学性能进行统计，结果

表明，C-SiC界面的性能居于C纤维和 SiC基体之间，

硬度为（13. 6±3. 03）GPa，折合模量为（99. 3±13. 0）
GPa。从测试结果来看，C-SiC界面力学性能的方差

是最大的，其硬度和折合模量位于C纤维和 SiC基体

的性能之间，起到了性能过渡的作用。C/SiC复合材

料基本微结构单元力学性能如表1所示。

3 分析与讨论

根据上述测试结果，C纤维的硬度约为 SiC基体

的 20%，而界面 PyC层硬度则介于 C纤维和 SiC基体

之间。上述结果充分证明，对于 C/SiC 复合材料而

言，C纤维起到的是“增韧”的作用，而界面层则起到

了在 C 纤维和 SiC 基体之间的性能过渡效果。本文

测试得到了 C/SiC 复合材料纤维、基体、界面的硬度

值，如果能够建立上述微观测试结果（如硬度）与材

料宏观性能（如强度）之间的关系，将使本文得到的

结果更有意义。

建立C/SiC宏微观力学性能之间的联系，需要通

（a） 硬度分布

（b） 折合模量分布

图8　不同形态SiC基体性能分布

Fig. 8　The performance distribution of different kinds of SiC matrix

表1　C/SiC复合材料基本微结构单元力学性能

Tab. 1　Mechanical properties of basic micro structural 
units of C/SiC composite material

位置

C纤维(整体)
C纤维(芯部)
C纤维(边缘)

SiC基体(大块基体)
SiC基体(细小基体)
SiC基体(小块基体)

C-SiC界面

硬度/GPa
5.79
6.85
5.45

34.8
21.3
23.6
13.6

Cv/%
11
3.1
5.1
7.6
8.5
9.6

22.3

折合模量/GPa
33.2
33.8
33.1
210
124
165
99.3

Cv/%
1.3
1.0
4.2
9.4
8.7
5.2

13.1
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过细观尺度进行过渡，即宏观 80 mm×80 mm×5 mm
力学性能试样→细观 0. 15 mm 厚碳布铺层→细观

0. 54 mm×0. 08 mm“纺锤形”纤维束→微观7 μm直径

C 纤维→微观 0. 3 μm 厚度 C-SiC 界面。然而，目前

大多数陶瓷基复合材料本构模型的研究思路中，将

C/SiC 复合材料视为连续、均质材料，忽略了该材料

复杂的细观编织结构［19］。
本文有助于将纳米压痕测试得到的力学性能数

据与宏观力学性能测试结果联系起来，建立一个宏

观→细观→微观三级分析框架，通过 C 纤维、SiC 基

体以及界面的纳米压痕微观测试数据，结合纤维体

积分数以及纤维分布，通过理论分析或者有限元计

算的方式得到“纺锤形”纤维束的力学性能，然后以

纤维束的力学性能为基础，根据纤维束的编织方式、

孔洞分布等信息，建立合适的有限元单胞模型并进

行计算，从而得到材料的宏观力学性能。

4 结论

（1）C/SiC复合材料中的C纤维呈“皮芯”结构，其

直径约为 7 μm，表皮 1. 5 μm范围内的环状区域硬度

为（5. 45±0. 28） GPa，折合模量为（33. 1±1. 4） GPa；
芯部区域硬度为（6. 85±0. 21） GPa，折合模量为

（33. 8±0. 34） GPa。
（2）SiC 基体包括三种形态：纤维布层间分布的

大块基体，大块基体周围分布的小块基体以及在单

个纤维束内、不同纤维丝间分布的细小基体。由于

上述三类基体经历的高温裂解环境不同，因此在硬

度和折合模量上均存在明显差异，硬度分别为

（34. 8±2. 64）、（23. 6±2. 27）以及（21. 3±1. 81） GPa，
折合模量分别为（210±19. 7）、（165±8. 58）、（124±
10. 8） GPa。

（3）C 纤维和 SiC 基体之间的界面层厚度约为

0. 3 μm，力学性能测试方差较大，介于纤维和基体之

间，起到了性能过渡的作用，其硬度为（13. 6±3. 03） 
GPa，折合模量为（99. 3±13. 0） GPa。
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