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热处理对 C / SiC 复合材料拉伸性能的影响
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(西北工业大学超高温结构复合材料国防科技重点实验室,西安摇 710072)

文摇 摘摇 对等温化学气相渗透法( ICVI)制备的 C / SiC 复合材料进行热处理,利用声发射(AE)技术对热

处理前后 C / SiC 试样拉伸过程声发射累积能量进行分析,通过 SEM 进行微结构观察。 结果表明:界面层较薄

的 C / SiC 试样经 1 500益热处理后拉伸强度与初始强度相近,经 1 700 和 1 900益热处理后拉伸强度显著提高,
其断裂应变随着热处理温度升高而大幅提高,弹性模量却呈现下降趋势;界面层较厚的 C / SiC 试样经 1 500 和

1 700益热处理后拉伸强度变化不大,断裂应变显著提高,弹性模量逐渐降低,经 1 900益热处理后拉伸强度和

断裂应变开始下降,而弹性模量变化较小。 热处理可以显著提高 C / SiC 的韧性,在拉伸过程中的断裂功和声发

射累积能量均显著增加。 界面层较薄的 C / SiC 断裂模式从脆性逐渐向韧性转变,而界面层较厚的 C / SiC 热处

理后韧性进一步提高。
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Effects of Heat Treatment on Tensile Properties of C / SiC Composite
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(National Key Laboratory of Thermostructure Composite Materials, Northwestern Polytechnical University, Xi爷an 摇 710072)

Abstract摇 C / SiC composites fabricated by isothermal chemical vapor infiltration were heat鄄treated. Acoustic emis鄄
sion (AE) was introduced to analyze the variations of AE accumulative energy during monotonic tensile test. The micro鄄
structures were examined by scanning electronic microscope (SEM) . The results indicate that, for the thin interlayer C /
SiC, its tensile strength is close to the initial one after heat treatment at 1 500 益, but tensile strengths of the composites
can be increased after heat treatment at 1 700益 and 1 900益. With the increase of heat treatment temperature, tensile
stresses increase significantly and modulus decrease gradually. For the thick interlayer C / SiC, tensile strengths have lit鄄
tle changes and tensile stresses increase obviously but modulus decrease gradually after heat treatment at 1 500益 and 1
700益, while tensile strength and strain begin to decrease but modulus has little change after the same heat treatment at
1 900益. Heat treatment remarkably improves the toughness of C / SiC composites. The fracture work and AE accumula鄄
tive energy increase obviously after heat treatment. For the composites with thin interlayer, the fracture mechanism va鄄
ries from brittle mode to toughness one, and for the composites with thick interlayer, the toughness is further enhanced.

Key words摇 C / SiC composite, Heat treatment, Tensile properties, Acoustic emission

1摇 引言

C / SiC 复合材料具有耐高温、高比强、高比模、低
密度和不发生灾难性损毁等优点,在航空发动机热端

部件、航天飞机热防护系统和火箭发动机喷管等领域

有广泛的应用前景[1- 2],这些使用环境对复合材料的

力学性能提出了较高的要求。
目前,为了提高陶瓷基复合材料力学性能,延长

材料的使用寿命,国内外研究者在改善制备工艺方面

做了大量的工作[3- 6 ],即对纤维、基体和界面进行改

性,但是制备工艺研究过程周期较长,成本较高,因此

需要寻找一种简单易行的工艺方法来改善复合材料

力学性能。 热处理工艺是金属材料改性最重要的工

艺方法之一,近年来也开始应用于陶瓷基复合材料以

提高材料的综合性能[ 7 - 8 ], 目前对 SiC 陶瓷基复合

材料热处理工艺的研究主要集中在 SiC / SiC 体

系[ 9 - 10 ],而对 C / SiC 体系研究较少。 本文利用 ICVI
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工艺制备了不同初始强度的 2D C / SiC 复合材料,并
在不同温度下分别进行热处理,研究热处理温度对

C / SiC 复合材料拉伸性能的影响规律和机制。
2摇 实验

2. 1摇 试样制备

采用平纹编织法将 T-300 碳纤维(日本东丽公

司)编织成碳布,将碳布叠层得到二维碳纤维预制

体,铺层方式为 0 / 90。 以丙稀(C3 H6 )为源物质,Ar
为稀释气体,温度为 900益 在碳纤维表面原位沉积

PyC 界面层,以三氯甲基硅烷(CH3 SiCl3,MTS)为源

物质,Ar 为稀释气体,H2为载气,H2和 MTS 的摩尔比

为 10 颐1,沉积温度为 1 100益,在沉积了界面层的预

制体内浸渗 SiC 基体,最终得到纤维体积分数约为

40%的复合材料。 将制得的复合材料板材按实验要

求加工成初始试样,然后进一步沉积 SiC 涂层,得到

用于测量性能的试样。 SiC 涂层的沉积条件和 SiC 基

体的浸渗条件相同。 实验中共制备了两批初始强度

不同的 2D C / SiC 试样,分别记为 S1 和 S2,S1 初始平

均强度为 139 MPa,S2 初始平均强度为 238 MPa。 然

后将试样分别在 1 500、1 700 和 1 900益下 Ar 气氛中

保温 2 h。 拉伸试样如图 1 所示。

图 1摇 拉伸试样示意图

Fig. 1摇 Schematic of tensile test specimen

2. 2摇 测试与分析

采用 Instron 8801 液压伺服拉力试验机在室温下

测试试样的拉伸强度,加载速率为 5 滋m / s,测试样本

数为 4。 拉伸过程进行声发射实时在线监测,监测仪

器为美国 PAC 公司生产的 PCI-2 两通道声发射仪,探
头的中心频率 55 kHz,频率范围 20 ~ 1 000 kHz,前置

放大器增益 40 dB,采样率 4 MByte,信号长度 2 kByte,
滤波带通 10 ~1 200 kHz,门槛值 40 dB。 采用日立 S-
2700 扫描电子显微镜(SEM)进行微结构观察。
3摇 结果与讨论

3. 1摇 显微结构

图 2 给出了初始 S1 和 S2 显微结构的 SEM 照片,
可以发现:S1 的界面层较薄,厚度约为 40 nm,而 S2

的界面层较厚,约为 100 nm。

图 2摇 S1 和 S2 显微结构的 SEM 照片

Fig. 2摇 SEM photographs of microstructure of composites

3. 2摇 拉伸性能分析

图 3 给出了不同温度热处理后 S1 和 S2 典型拉

伸应力应变曲线。 可以看出,随着热处理温度的升

高,S1 的拉伸强度显著增加,而 S2 先增大后减小,同
时断裂应变均显著增大,应力应变曲线非线性程度也

显著增加。
热处理前后 S1 和 S2 的拉伸性能和声发射累积能

量列于表 1。 对比初始 S1、S2 的拉伸强度和显微结构,
可知试样的初始强度与界面层厚度有关,界面层较薄

的试样初始强度较低,界面层较厚的则初始强度较高。
S1 经 1 500益热处理后,拉伸强度与初始强度相近,而
经 1 700 和 1 900益热处理后其拉伸强度显著提高,提

高幅度分别为32. 3%和43. 2%;S2,经1 500 和1 700益
热处理后强度变化不大,而经 1 900益热处理后强度下

降为7. 4%。 由此可见:热处理对 C / SiC 的增强效果与

材料的界面层厚度有关,即界面层较薄的试样随热处

理温度增加而强度显著增加,界面层较厚的经热处理

后强度保持不变或略有下降。 同时,经 1 500、1 700 和

1 900益 热处理后, S1 断裂应变增加幅度分别为

46郾 6%、110. 9%和 156郾 3%,S2 断裂应变增加幅度分别

为 30. 3%、93. 4%和 38. 1%。 由此可知,S1 随着热处

理温度增加断裂应变相应增大,S2 经 1 500 和 1 700益
热处理后断裂应变逐渐增大,而当温度达到 1 900益后

断裂应变开始下降。 此外,随着热处理温度的升高,试
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样的弹性模量均呈下降趋势,S1 下降幅度分别为

36郾 2%、47. 4% 和 48. 4%, S2 的下降幅度分别为

29郾 3%、46. 4%和 44. 3%。 弹性模量降低的主要原因

是:热处理温度高于制备温度,复合材料在高温下达到

新的平衡,当再次冷却至室温时,基体所受拉应力变

大,基体产生新的损伤,基体模量降低,最终导致复合

材料初始弹性模量下降。

图 3摇 热处理对 S1 和 S2 的拉伸应力 /应变曲线的影响

Fig. 3摇 Effect of heat treatment on tensile stress / strain curves of composite

摇 摇 通过应力应变曲线对应变坐标轴积分来计算拉伸

断裂功,并以此表征材料的韧性[11]。 由表 1 可以得

出:初始 S1 的断裂功较低,经1 500、1 700 和1 900益热

处理后断裂功分别提高了 42. 8%、194. 9%和 274. 0%;
初始 S2 的断裂功较高,经热处理后断裂功提高幅度分

别为 31郾 5%、70. 5%和 32. 0%。 由此可见,韧性较低的

S1 随着热处理温度增加而韧性显著提高,韧性较高的

S2 经热处理后韧性进一步提高,但提高幅度较低。 未

处理 S1 声发射累积能量较小,经热处理后声发射累积

能量大幅度提高,分别为 250. 4%、341. 7%和 494. 2%;
未处理 S2 声发射累积能量较高,热处理后声发射累积

能量进一步提高,提高幅度分别为 50. 1%、39. 3% 和

34郾 2%。 以上说明了热处理能有效的提高 C / SiC 复合

材料的韧性。
表 1摇 S1 和 S2 热处理前后拉伸性能与声发射累积能量1)

Tab. 1摇 Tensile mechanical properties and AE energy of composite S1 and S2 before and after heat treatment

Composite
HTT*

/ 益
Tensile stress / MPa
滓* Stdev

Tensile strain / %
着* Stdev

Modulus / GPa
抓* Stdev

Fracture work / MJ·m-3

W* Stdev
AE energy / 伊104mV2·s-1

E* Stdev
S11 RT* 139 18. 8 0. 238 0. 035 99. 8 7. 6 20. 8 6. 0 27. 8 3. 5
S12 1500 141 7. 90 0. 349 0. 032 63. 7 1. 2 29. 7 5. 3 97. 4 10. 6
S13 1700 184 12. 5 0. 502 0. 086 52. 5 5. 4 61. 3 3. 4 122. 8 15. 4
S14 1900 199 13. 2 0. 610 0. 080 51. 5 8. 8 77. 8 12. 8 165. 2 12. 0
S21 RT* 238 12. 5 0. 580 0. 045 91. 4 19. 3 84. 7 12. 9 104. 1 36. 2
S22 1500 240 13. 0 0. 756 0. 133 64. 6 7. 1 111. 4 29. 4 156. 3 31. 8
S23 1700 244 15. 8 1. 122 0. 064 49. 0 5. 8 144. 4 25. 9 145. 0 13. 4
S24 1900 221 5. 30 0. 801 0. 072 50. 9 4. 3 111. 8 10. 2 139. 7 18. 2

摇 摇 注: 1)HTT、RT 分别表示热处理温度、室温;滓、着、抓、W、E 和 Stdev 分别表示拉伸强度平均值、拉伸应变平均值、弹性模量平均值、断裂功平均

值、声发射累积能量平均值和标准方差。

3. 3摇 断裂行为分析

图 4 为 S1 热处理前后断口形貌 SEM 照片。 由图
可见,未处理 S1 的断口平整,几乎没有纤维拔出,具有
典型脆性断口特征[图 4(a)]。 这是由于界面层较薄,
基体和纤维的界面结合强度较高,加载过程中裂纹到

达界面后直接穿过纤维在断裂面内进行扩展,纤维强
度无法得到有效的发挥,因此初始强度较低。 S1 经 1
500益热处理后,断面上出现少量纤维束拔出[图 4
(b)],说明纤维束间与基体之间的结合有所减弱,裂
纹在弱界面处开始偏折。 当热处理温度逐渐升高至 1
700益时,纤维在达到最大载荷前以较大的聚集形式即
纤维簇相继断裂[图 4(c)]。 热处理温度升高至 1
900益后,纤维呈现多级拔出并且拔出长度增加,呈现

典型的“假塑性冶断裂[图 4(d)]。 以上与图 3(a)应力

应变曲线所表达的结果一致。
图 5 为 S2 热处理前后断口形貌 SEM 照片。 可以

看出,未处理试样断口有纤维拔出[图 5(a)]。 这是由

于 S2 界面层较厚,裂纹在界面层内扩展,纤维强度得

到有效发挥,S2 的初始强度和韧性较好。 经热处理后

试样断口纤维拔出长度增加[如图 5(b-d)],表明热处

理后 S2 韧性进一步提高,并且断口出现分层现象,导
致材料强度不再升高或呈下降趋势。

文献[12]对不同温度热处理后具有热解炭界面层

的碳纤维进行了 X 射线衍射分析,并计算晶粒尺寸。
结果表明:随着热处理温度的升高,C 相的(002)峰逐
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渐锐化,晶面间距 d(002) 逐渐缩小,C 相的石墨化程度

逐渐增加,同时,晶粒尺寸随着热处理温度的升高而逐

渐变大。 对于 C / SiC 复合材料,热处理后的界面层石

墨化度提高,结构有序度提高,片层结构逐渐明显,层
间抗剪切强度降低,同时,热解炭界面层表面变得更加

平滑,基体和界面层之间的滑移阻力降低,因此界面结

合强度随着热处理温度增加而逐渐降低。 综上所述:

初始 S1 界面层较薄,界面结合较强,热处理降低了界

面结合强度,缓和了基体晶粒长大而产生的新的应力

集中,热残余应力得到释放,强度和韧性均得到改善。
对于初始 S2,由于界面层较厚,基体和纤维界面结合较

弱,经高温热处理后,界面结合变得更弱,韧性得到进

一步提高,同时很弱的界面结合导致拉伸过程出现分

层现象,最终强度不再升高,甚至出现降低。

图 4摇 热处理前后 S1 断口 SEM 照片

Fig. 4摇 SEM photographs of 2D C / SiC composites S1 before and after heat treatment

图 5摇 热处理前后 S2 断口 SEM 照片

Fig. 5摇 SEM photographs of 2D C / SiC composites S2 before and after heat treatment
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4摇 结论

(1)热处理对 C / SiC 复合材料的强度有明显影

响。 材料界面层较薄时,热处理后强度大幅提高;材料

界面层较厚时,热处理后强度不再升高,甚至出现下

降。
(2)热处理后 C / SiC 复合材料的断裂应变显著增

加,并导致 SiC 基体出现新的损伤,弹性模量下降。
(3)热处理降低了 C / SiC 复合材料基体和纤维之

间的结合强度,同时释放了材料中的热残余应力,有利

于裂纹沿界面进行扩展和纤维有效承载,提高了复合

材料的韧性,试样在拉伸过程中断裂功和声发射累积

能量显著增加。
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