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摘要: 通过单向拉伸试验,对比研究平纹编织 C /SiC陶瓷基复合材料在室温和高温 ( 1300e , 包括惰性气氛和湿氧

气氛 )环境下的宏观力学特性,并采用光学显微镜和扫描电镜对试件断口进行显微观察,分析其损伤模式和破坏机

理。结果表明: C /S iC复合材料的室温和高温拉伸行为通常表现为非线性特征,在低应力时就开始出现损伤 ;纤维

与基体之间界面滑行阻力的降低使 C /SiC复合材料在高温惰性气氛环境下的拉伸强度和破坏应变均比室温下的

高; 碳纤维的氧化严重影响材料的承载能力导致高温湿氧环境下的拉伸强度和破坏应变均比室温下的低; C /S iC

复合材料室温和高温下的拉伸均呈现韧性断裂,断口较为相似, 只是纤维拔出长度和断口的平齐程度有所不同,其

中高温惰性气氛环境下纤维拔出最长,高温湿氧环境下试件断口有明显的被氧化痕迹; 0b纤维束表面基体开裂、明

显的层间分层以及 0b纤维和纤维束的拔出和断裂同时携带 90b纤维束拔出是 C /S iC复合材料在室温和高温下的拉

伸破坏机理。
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  陶瓷基复合材料具有高比强度、高比刚度、耐高

温和低密度等优点,同时通过纤维补强,克服了单一

陶瓷材料脆性大的缺点, 可望取代高温合金和难熔

金属作为高温结构材料,用于航空发动机的燃烧室、

整体涡轮、导向叶片、微喷管以及火箭发动机的燃烧

室和喷管, 大幅度提高推重比, 具有广阔的应用前

景
[ 1]
。新材料面向工程应用必须解决力学行为的

表征问题, 研究材料的破坏机理有助于改进工艺,

提高其性能。国际上对编织结构陶瓷基复合材料的

力学行为的研究颇为重视, 进行了较多的试验和理

论研究,但由于工艺的差别,各国的材料表现出的力

学行为不尽相同
[ 2, 7]
。

近年来,国内陆续报道了三维编织 C /S iC复合

材料的拉压性能
[ 8]
、剪切性能

[ 9]
、疲劳性能

[ 10]
、声发

射响应
[ 11]
、蠕变特性

[ 12 ]
、热震行为

[ 13 ]
等,对二维平

纹编织 C /S iC复合材料也进行了一些研究
[ 14- 18 ]

。

但是这些都局限于材料在室温环境下的力学性能研

究,作为一种可重复使用空天飞行器结构的重要候

选材料,其在服役过程中不仅需要承受复杂的交变

载荷的作用,同时还要承受高达 1300e 的温度和复

杂的热物理化学环境。因此亟需建立 C /S iC复合材

料在复杂环境、温度和载荷交互作用下的常规力学

性能完整性评价体系。鉴于此, 本研究对平纹编织

C /SiC陶瓷基复合材料在室温和高温复杂环境下的

拉伸行为进行了试验研究, 对比其在不同温度环境

下的拉伸性能,并采用断口分析的方法研究其损伤

模式和破坏机理, 为该材料的优化设计和工程应用

提供重要参考。

1 试验材料、设备及方法

试验用平纹编织 C /SiC陶瓷基复合材料试样采

用化学气相渗透 ( chem ica l vapor infiltration, CV I)工

艺制造,其主要组分材料为 T-300碳纤维和 S iC基

体。材料的密度大约为 2. 1 ~ 2. 2g / cm
3
, 孔隙率

15%左右,基体体积含量 45%,纤维体积含量 40%。

组分性能如表 1所示。

平纹编织 C /S iC陶瓷基复合材料加工成型后,

用金刚石线切割机将其加工成狗骨状试样。室温和

高温试样分别如图 1和图 2所示。
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表 1 C /S iC复合材料组分性能

Tab le 1 com ponent properties o f C /S iC com pos ites

Component Streng th/MPa M odulus /GPa Fa ilure stra in /% Dens ity /( g /cm3 ) Therm al expansion coeffic ient/( 10- 6K - 1 )

S iC m atr ix 310 400 0. 7 3. 2 4. 8

T-300 fiber 3 795 232 1. 6 1. 76 - 0. 5~ 0. 1

  室温环境单向拉伸试验在 MTS810液压伺服疲

劳试验机上进行, 采用位移控制加载, 加载速率为

0. 06mm /m in, 位移从零开始直至试样断裂。高温

环境单向拉伸试验采用西北工业大学超高温复合材

料实验室的等效环境模拟系统, 如图 3所示,炉膛均

温区为管状区域,将其安装在 Instron8801液压伺服

疲劳试验机上下夹头之间。高温环境试验在两种模

拟环境下进行,环境参数见表 2。试验前,先将试样

从加热炉中穿过,用燕尾形夹头固定在试验机上,然

图 3 高温可控实验炉和试样安装图

F ig. 3 H igh- tem pera ture exper im ent furnace and

spec im en setting up draw ing

后进行预热, 将实验炉内充满氩气并缓慢加热至

1300e ,保温 10分钟后,调节炉内环境为试验环境

开始做试验。试样断裂后, 将炉内气体切换为纯氩

气,以保护试样的原始断口形貌。高温单向拉伸试

验采用位移控制加载, 加载速率为 0. 06mm /m in。

在整个室温和高温试验过程中利用引伸计和应变仪

全程采集轴向应变。试验后采用光学显微镜 ( opt-i

calm icroscope, OM )和扫描电镜 ( scann ing e lectron

m icroscope, SEM )观察试样断口, 分析其损伤模式

和破坏机理。
表 2 1300e 下两种模拟环境气体参数

Tab le 2 Gas param e ters of two s imu la ted

env ironm ents at 1300e

Env ironment G as com pos ition in pressure /Pa

Env ironm ent A:

inert atmosphere

A r: 1. 01 @ 105

( > 99. 99% in vo lum e)

Env ironm en t B:

w et oxygen a tm osphere

A r: 80 @ 103, O2:

8000, H2O: 12

2 试验结果及分析

图 4是典型单向铺层陶瓷基复合材料的拉伸应

力-应变曲线
[ 19 ]

,由如图所示的四个阶段组成, Rp l为

比例极限, Rmc为基体启裂应力,二者可近似看为一

点。大部分陶瓷基复合材料可能只出现其中的部分

阶段,便发生断裂。陶瓷基复合材料属于基体纤维

弱界面结合的材料,所以可以认为拉伸应力-应变曲

线出现的阶段越多界面结合越弱, 反之越强。而优

良的拉伸性能往往对应着弱的界面结合,因此也可

以直接认为拉伸应力-应变曲线出现的阶段越多, 拉

伸性能越好。Evans等发现
[ 20]

, 平纹编织 C /S iC陶

瓷基复合材料的拉伸应力-应变曲线和单向铺层陶

瓷基复合材料的形状极为相似, 因此可以采用单向

铺层陶瓷基复合材料的理论来分析平纹编织 C /S iC

陶瓷基复合材料的应力-应变曲线。

室温拉伸应力-应变曲线如图 5所示, 其表现出

明显的非线性特征。可以发现, 平纹编织 C /S iC陶

瓷基复合材料在较低应力水平 (将其定义为比例极

限, 约 R = 39. 4M Pa, 图中的 Crack apearence点 )就
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表现为非线性, 此时材料制备过程中产生的裂纹开

始扩展并产生新裂纹,材料开始发生损伤。随着拉

伸应力的增加, 切线斜率降低一段距离后, 在大约

R = 159. 3M Pa后趋于稳定直至试样断裂。其最终

拉伸强度为 263. 5MPa,断裂应变为 0. 647%。可以

看出, 由于曲线没有出现明显的斜率再上升过程,因

此室温拉伸应力-应变曲线没有出现明显的裂纹饱

和点。可以认为此曲线只有图 4中的前两个阶段,

界面结合相对较强。

高温环境 A (惰性气氛 )下的应力-应变曲线如

图 6所示, 与常温下的拉伸应力-应变曲线一样,高

温惰性气氛下的拉伸应力-应变曲线在低应力状态

下仍表现为线弹性,当应力超过 4413MPa左右以后

曲线斜率开始降低, 直到大约 8515M 1 a (裂纹饱和

点 ) ,曲线斜率开始增加, 并在约 13715MPa以后斜

率保持稳定直至约 27715M 1 a, 随后曲线斜率出现

短暂下降, 最后在应力达到 28411M 1 a时整个试样

发生破坏,破坏应变为 0. 842%。与图 4相比, 可以

看出此曲线出现了全部的四个阶段, 表明材料界面

结合较弱。

图 6 1300e 环境 A下的拉伸应力-应变曲线

F ig. 6 Tensile stress-stra in curve in env ironm en tA

at 1300e ( inert atm osphere)

高温环境 B (湿氧环境 )下的拉伸应力-应变曲

线如图 7所示。可见, 线弹性段很短, 在 22. 3M Pa

左右就开始表现为非线性, 此后曲线斜率开始短暂

的下降直到 25. 4M 1 a (裂纹饱和点 )又开始上升。

与高温环境 A下的拉伸应力-应变曲线相比,其最明

显的特征是线弹性段的斜率变低, 斜率下降点和升

高点的应力变低, 且斜率下降阶段和升高阶段的长

度变短,并且在较低应力 ( R = 140. 3M 1 a)斜率就又

开始下降,最后在 261123M 1 a整个试样发生破坏。

其在此环境下的拉伸比例极限、最终拉伸强度和破

坏应变分别为 2213M 1 a, 261123M1 a和 01635%。
对比图 4发现, 与高温环境 A一样, 此环境下的应

力-应变曲线也全部拥有四个阶段, 因此判定材料界

面结合较弱。

图 7 1300e 环境 A下的拉伸应力-应变曲线

F ig. 7 Tensile stress-stra in curve in env ironm en tA

at 1300e ( w et oxygen a tm osphere)
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由图 5、图 6、图 7可以发现, 三种环境下的应

力-应变曲线都在很低的应力水平下就表现出非线

性,一方面由于 CV I工艺本身是一个十分缓慢的气

体渗透过程,而实际的工艺并不能保证气体渗透完

全充分,这样会使得制备的材料中存在大量的基体

未填充满的坑凹 (图 8中 a所示 ), 在这些坑凹的周

围变形奇异的地方会产生应力集中。另一方面,由

表 1可以看出,基体的热膨胀系数比纤维要高的多,

当材料从大约 1000e 的制备温度降到室温时, 基体

的收缩大于纤维,而纤维会约束基体的收缩,使基体

受到拉伸作用, 由于基体的破坏应变较小 (约为

017% ), 所以纤维对基体的拉伸作用在应力集中较

大 (如经向纤维和纬向纤维交叉点 )的地方会在基

体中产生微裂纹 (图 8中 b所示 ), 而其余的部分则

以残余热应力的形式存在与基体之中。当考虑残余

热应力时, 在复合材料层合板中, 基体的启裂应力

为
[ 18]

:

Rm c = E cEmu - R
R
mE c /Em ( 1)

其中, Rm c是基体启裂时的应力, Emu是基体的最终拉

伸应变, R
R
m 是轴向残余热应力, E c, Em 分别是复合

材料和基体的拉伸模量。由式 ( 1)可知, 在较低的轴

向拉伸作用下,原来的基体裂纹可能就会扩展,基体

中也可能会产生新裂纹。以上两方面都是材料在低

应力下就开始表现出非线性的原因。

图 8 未拉伸试样表面的微缺陷 OM 图

F ig. 8 OM m icro- imperfection mo rpho logy of

spec imen surface w ithout tension

表 3给出了平纹编织 C /S iC复合材料在室温和

高温环境下的拉伸性能参数。从拉伸性能的对比中

可以发现,高温环境 A下的拉伸强度、破坏应变和

比例极限均高于常温下的, 但是湿氧环境下的拉伸

强度、破坏应变和比例极限却低于常温下的。界面

层对于复合材料的性能有着至关重要的影响
[ 22]

,如

果界面粘结较强,则当基体中的裂纹扩展到纤维时,

界面一般不发生脱粘,而只有大量纤维的破坏,复合

材料中不再存在桥联裂纹的纤维, 因此不会起到增

韧效果。另外,较高的界面滑行阻力也会阻止断裂

纤维的从基体中的拔出。以上的两方面都会使得复

合材料的强度和破坏应变降低。相反,界面粘结变

弱和界面滑行阻力的降低则可以产生较长的纤维拔

出长度,从而增加材料的拉伸强度和韧性。在高温

环境 A下,与室温下相比由于纤维的蠕变效应、残

余热应力的降低以及热失配可能引起的基体纤维界

面相对滑动等都能够有效的降低界面滑行阻力, 从

而产生类似弱界面结合的增韧作用, 因此其有较高

的拉伸强度和破坏应变。而在高温环境 B下, 由于

拉伸过程中,基体裂纹逐步被拉开,导致纤维在一定

程度上被氧化而过早失效, 从而使材料模量整体降

低, 所以其拉伸强度、破坏应变和比例极限比室温环

境下的还低。而其性能和高温环境 A相比降低的

程度取决于碳纤维氧化的程度, 也是界面滑行阻力

的降低和纤维氧化共同作用的结果。

表 3 C /S iC复合材料的拉伸性能

Tab le 3 Tensile property o f C /S iC Composites

Experim ental

condition

Tensile streng th

/M Pa

Fa ilure stra in /

/%

Propo rtiona l

lim it /MPa

Room temperature 263. 5 0. 674 39. 4

Env ironm en tA 284. 1 0. 842 44. 3

Env ironm ent B 252. 8 0. 635 22. 3

图 9是室温拉伸试样断口显微照片,可以发现

覆盖在 0b纤维束表面的基体发生了开裂 (图 9a) ,从

断口的侧面 (图 9b)可以发现,存在大量的层间分层

裂纹以及纤维束表面大量基体碎片的脱落。这些层

间裂纹一般都出现在层与层之间结合不紧密和同层

内基体与纤维结合较疏松的地方, 可以断定在拉伸

的过程中裂纹在层间的扩展就是沿着这样的路径

的。图 9c显示的是纤维束内包围纤维的基体的剥

落, 其在拉伸过程中纤维的拔出和断裂时产生。

图 10显示的分别是室温 (图 10a)、高温环境 A

(图 10b)和高温环境 B (图 10c)的断口宏观形貌。

结合其各自应力-应变曲线可以看出, 三种温度环境

下均呈现韧性断裂,断口形貌基本相似,只是纤维拔

出长度和断裂的平齐程度有所不同。断裂的位置一

般发生在经向纤维和纬向纤维交接的地方, 这是因

为在纤维交接的地方容易出现应力集中,导致这些

地方的应力比其它地方偏大, 可以推断裂纹在同一

层面内的扩展就是沿着这样的路径的。

图 11显示的分别是室温 (图 11a)、高温环境 A

(图 11b)和高温环境 B (图 11c)的断口细观形貌。
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可以发现有 0b纤维和纤维束的断裂和拔出同时携

带 90b纤维束的拔出。对比发现, 高温环境 A下的

断口纤维拔出最长,说明其韧性最好。由于受到纤

维氧化的影响, 高温环境 B纤维拔出并不长。图

11c可以看出断口有明显的被氧化痕迹。

3 结论

( 1)平纹编织 C /S iC陶瓷基复合材料的室温和

高温拉伸行为通常表现为非线性特征, 线弹性段较

短,在低应力时就开始出现损伤,其主要原因是材料

初始制备裂纹和残余热应力的存在。高温惰性气氛

环境下的线弹性段比室温环境下的长,主要是由于

高温下残余热应力的降低导致基体裂纹启裂应力增

大。而高温湿氧环境下的线弹性段比较短, 主要是

因为纤维被氧化导致材料整体性能下降。

( 2)平纹编织 C /SiC陶瓷基复合材料在高温惰
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性气氛环境下的拉伸强度和破坏应变均比室温下的

高,主要是由于高温下纤维与基体之间界面滑行阻

力的降低所致。而高温湿氧环境下的拉伸强度和破

坏应变均比室温下的低, 主要是由于此环境下碳纤

维被氧化严重影响了材料的承载能力, 其也抵消了

高温下界面滑行阻力降低产生的增韧作用。

( 3)从断口分析中可知, 平纹编织 C /S iC陶瓷

基复合材料室温和高温下的拉伸均呈现韧性断裂,

断口较为相似,纤维拔出长度和断口的平齐程度有

所不同,高温惰性气氛环境下的纤维拔出最长,说明

其韧性最好。高温湿氧环境下试件断口有明显的被

氧化的痕迹。

( 4) 0b纤维束表面基体开裂、明显的层间分层

以及 0b纤维和纤维束的拔出和断裂同时携带 90b纤
维束拔出是平纹编织 C /S iC陶瓷基复合材料在室温

和高温下拉伸破坏的主要方式。
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Comparison of Tensile Behavior of Plain-W oven Carbon /Silicon Carbide

Composites at Room Temperature and H igh Temperature
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( 11Northwestern Po ly technical University, X ican 710072, China; 21The Fourth A cadem y of CASC, X ican 710025, China)

Abstrac t: M onotonic tensile exper iments a t room temperature and 1300e w ere perform ed to investigate them acro-m echanical behav io r

o f pla in-w oven C /SiC ce ram icm a trix com pos ites( CMC s) produced w ith CV I techn ique. Two env ironm ents inc luding inert atm osphere

and w et oxygen atm ospherew ere sim ulated at 1300e . The m icrostructure o f specim ens we re observed by opticalm icro scope and scan-

n ing e lectron m icro scope to ana lyse its dam age m echanism. The resu lts ind icate tha t, the responses of C /S iC com posite under tens ile

load ing at bo th room temperature and 1300e are non linear to rupture and damage appears at very low stress leve .l The tensile streng th

and fa ilure strain a t room temperature are low er than at 1300e in inert atmosphere but h igher than at 1300e in w et oxygen a tm os-

phere, respectiv ely. Them a in reason o f the forme r is the decrease of interfac ia l slid ing resistance at 1300e in inert atmosphere. The

m a in reason o f the latter is fiber ox ida tion at 1300e in w et oxygen a tm osphere. The tensile spec im ens a ll break in a ductile m anner.

F ractog raphy ana ly sis show s that the fracture surfaces are a lm ost the sam e in the th ree env ironm ents except the obv iously ox idative trace

in w et oxygen a tm osphere . The spec im ens in inert atm osphere have the longest pu l-l out length o f fiber. M atrix cracks around the 0b f-i

ber bundles, interlam inar cracks, frac ture and pullout o f 0b fiber and 0b bund les a long w ith the pu llout of 90bbundles are the m ain

dam agem echanism s.

K ey words: pla in-woven C /S iC, ceram icm atrix com posite, tensile behav io r, dam age m echan ism
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