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文　摘　研究了具有双边对称圆弧缺口 (试样厚 3 mm宽 4 mm,缺口半径 2 mm,缺口深 0. 6 mm )的二
维正交编织 C /SiC试样在室温空气中与高温真空下拉伸行 ; 测量了拉伸过程中的应力、应变、初始模量和电
阻 ;并用 SEM观察断口。结果表明 , 2D - C /SiC材料除室温下缺口试样的拉伸强度低于光滑试样外 ,高温下
两者基本相当 ,两者都随温度的升高变化也基本一致。高温下缺口试样拉伸强度与光滑试样相当说明 ,该材
料对应力集中不敏感 ;室温时对应力集中敏感。缺口试样的断裂应变要远小于光滑试样的断裂应变。2D -

C /SiC材料缺口试样基体裂纹开裂应力随着试验温度的上升逐渐增加。缺口试样的相当模量高于同一温度
下光滑试样的弹性模量 ,两者都随着试验温度上升而增加 ,在 1 100℃达最大值 ,然后开始下降。电阻表征的
损伤大体上随载荷增加而增加 , 1 300℃和 1 500℃条件下 ,较小载荷范围内有下降现象。从室温到 1 500℃,

所有断口中与载荷方向垂直的纤维束断裂面平整 ,平行于载荷方向的纤维束断面参差不齐。2D - C /SiC复
合材料总体上仍属于脆性断裂 ,局部上有纤维或纤维束内小的纤维集团拔出 ,吸收了较多的能量 ,存在增韧
机制。
关键词　缺口 , 2D - C /SiC,高温拉伸 ,电阻 ,损伤

Tensile Behaviors of 2D - C /SiC Notched Specimens

Hou Juntao　　Q iao Shengru　　Han Dong　　W u Xiaojun　　L iMei
(U ltra2H igh2Temperature Structural Composite Laboratory, Northwestern Polytechnical University, Xi’an　710072)

Abstract　Tensile behaviors of 2D - C /SiC notched specimens are investigated at room temperature ( RT)

and elevated temperature in vacuum. The strain, stress, initial modulus and electrical resistance in the tensile p ro2
gress are measured and the tensile fracture morphology is observed with SEM. The results indicate that the fracture

stress of 2D - C /SiC notched specimens is smaller than that of un2notched specimens at RT. A t high temperature
they are rough equal and increase with temperature elevation. A t high temperature, what they are equal roughly in2
dicates that the fracture stress of 2D - C /SiC is insensitive to stress concentration, whereas, sensitive at RT. Frac2
ture strain of 2D - C /SiC notched specimens is far lower than thatwithout notch. The matrix cracking stress ascends
gradually with the temperature increase. Equivalent modulus of 2D - C /SiC composite notched specimens is bigger

than that of samp les without notch at the same temperature, both of them rise with temperature elevation, reaching

up to the maximum at 1 100℃, then decrease. The damage evaluated by electrical resistance takes on lifting with

temperature on the whole. There are“decline”phenomena in smaller range of load at 1 300℃ and 1 500℃. From
RT to 1 500℃, all of the tensile fracture morphology show that the all of the fractures of fiber bundles vertical to

load direction are smooth, and those parallel to load direction are irregular. 2D - C /SiC notched specimens fracture

morphology belongs to brittle rup ture as a whole, but at local parts there is fiber/ small fiber group pullout and this

consumes more energy, that is to say, toughness mechanism exists.
Key words　Notch, 2D - C /SiC, Tensile at elevated temperature, Electrical resistance, Damage
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1　引言

C /SiC复合材料是典型的陶瓷基复合材料

(CMC) ,具有高比强、高比模、耐高温和低密度等特

点 ,在航空航天领域具有广阔的应用前景 [ 1～2 ]。因

碳纤维增强相的引入 , C /SiC材料在破坏时会出现

微裂纹、裂纹偏转、纤维桥接、界面滑移和脱粘、纤维

断裂和拔出等增韧机制 ,改善了材料的力学性能。

其拉伸性能很大程度上依赖于界面的表现 ,界面结

合较弱时 ,裂纹容易偏转 ,界面易于滑移 ,纤维易于

拔出 , CMC表现出一定的“伪塑性”,强度相对较高 ;

界面结合强时 ,基体产生的裂纹容易通过界面扩展

到纤维内部 ,引起纤维断裂 ,导致复合材料破坏 ,强

度相对较低。典型连续纤维增强 CMC的拉伸曲

线 [ 3 ]分三个阶段 ,对应三种不同损伤机制。CMC拉

伸曲线与松散纤维束拉伸曲线不同 ,没有平缓应力

下降阶段 ,载荷在很小的应变范围内完全卸掉 [ 4 ]。

C /SiC在工程中作为高温结构件 ,不可避免存

在孔、圆角和沟槽等 ,引起了应力集中 ,对拉伸性能

会产生一定的影响。缺口应力集中对其拉伸行为产

生的影响尚不清楚。鉴于此原因 ,本文从损伤角度

出发 ,对一种 2D - C /SiC复合材料缺口试样的拉伸

行为进行了研究。

2　试验

2. 1　材料

T300 3K碳纤维二维正交叠层成预制体 ,分别

在 950～1 000℃CV I沉积热解碳涂层和 SiC基体 ,

其中热解碳界面层厚 0. 2μm,最后在试样表面用

CVD方法沉积 50μm的 SiC保护涂层。所得复合

材料的碳纤维体积分数为 40% ,密度为 2. 01 g/

cm
3

,孔隙率为 17%。

试样形状和尺寸见图 1。双边对称圆弧缺口半

径为 2 mm ,深 0. 6 mm。试样厚 3 mm,宽 4 mm。

图 1　缺口拉伸试样示意图

Fig. 1 Schematic of notched tensile specimens

2. 2　试验

拉伸试验使用外加热式超高温拉伸试验机 ,在

室温空气中与 1 100、1 300、1 400和 1 500℃真空条

件下 (1 ×10
- 4

Pa)进行。加热速率为 30℃ /m in,保

温时间为 10 m in,试验中温度波动范围控制在 ±

3℃;加载速度为 0. 332 mm /m in。

用计算机和 x - y记录仪记录拉伸曲线 ,并用

QJ84数字直流电桥测量拉伸过程中的电阻。其最

小分辨率为 10
- 4Ω。拉伸断口用扫描电子显微镜

H ITACH I S - 570观察。

3　结果和讨论

试样标距中存在缺口 ,理论应力集中系数可由

式 (1)进行计算 [ 5 ]。

K1 = 1 +
1

1. 55
B
b

- 1. 3
· d

r

n

(1)

其中 , 　　　n =
B / b - 1 + 0. 5 d / r

B / b - 1 + d / r

式中 , B、b、d /2、r分别为试样标距内宽度、缺口处宽

度、缺口深度和缺口半径。计算得到 2D - C /SiC缺

口试样的理论应力集中系数值为 1. 46。

3. 1　拉伸强度

σf为光滑试样的拉伸强度 ,σnf为缺口试样的拉

伸强度。拉伸强度均取断裂时的名义应力 ,即断裂

载荷除以试样的净横截面面积得到 ,其中缺口试样

取缺口区域的最小横截面面积计算。

缺口试样和光滑试样的拉伸强度和缺口敏感度

(NSR) [ 6 ]即光滑试样与缺口试样的拉伸强度 (σf和

σnf )的比值如图 2所示。

图 2　2D - C /SiC的拉伸强度及 NSR

Fig. 2　NSR and fracture stress of 2D - C /SiC
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低于 900℃时 ,随试验温度的上升 ,σf和σnf都

有所增加 ,并且先后分别在 900℃和 1 100℃后出现

小幅度下降。在 900℃到 1 500℃,甚至在更高温度

下 ,σf和σnf均高于室温。2D - C /SiC的制造温度为

950～1 000℃,因纤维和基体线膨胀系数不同 ,所制

得的 2D - C /SiC复合材料在室温存在很大的残余

应力 ,因此室温时σf和σnf较低 ,随着温度的升高 ,

残余应力部分松弛 ,因此σf和σnf随之升高。

从图 2中还可以看出 , 2D - C /SiC材料室温下

σnf低于σf ,高温下两者基本相当 ,随温度的升高变

化也基本一致。高温下σnf与σf相比不下降 ,说明

该材料的拉伸强度不受缺口的影响 ,对应力集中不

敏感 ;室温时 , NSR为 1. 44,理论应力集中系数为 1.

46,两者基本相当 ,说明室温下材料对应力集中敏

感。

3. 2　断裂应变

缺口试样和光滑试样在不同温度下的断裂应变

如图 3所示。可看出缺口试样和光滑试样的断裂应

变随温度的变化趋势一致 ,先随温度的上升开始减

小 ,在制造温度附近达到最小值 ,然后随温度的上升

增加。缺口试样的断裂应变明显比光滑试样的小得

多 ,这是由于缺口引起的应力集中 ,缺口处的应力要

高于名义应力 ,拉伸时缺口部分产生大量的损伤 ,而

光滑部分的损伤依旧很小。在缺口部分断裂发生

时 ,无缺口部分尚未充分变形 ,使整体上呈现断裂应

变减小。

图 3　不同温度下的 2D - C /SiC拉伸断裂应变

Fig. 3　Tensile fracture strain of 2D - C /SiC

at different temperatures

1 500℃时 ,界面靠近基体处原本排列规则呈各

向异性的热解碳界面相变得混乱无序 ,碳层发生卷

曲和乱晶排列 [ 7 ]。各向异性的热解碳碳层之间结

合键为范得华力 ,在载荷作用下 ,碳层之间发生了剪

切滑动 ,材料的变形增大 ,宏观上断裂应变相应地增

大。这也就是光滑试样在 1 500℃时断裂应变高于

1 300℃和室温的原因。

3. 3　基体裂纹开裂应力

Marshall和 Cox
[ 8 ]基于能量守恒得到基体裂纹

开裂应力 :

σmc =
6EfVf

2τγm Ec
2

Em
2
Vm R

1 /3

(2)

式中 , R为纤维半径 ,γm为基体断裂能 , Vm、Vf分别为

基体和纤维的体积分数 , Ec Ef、Em分别为复合材料

纤维和基体各自的弹性模量 ,τ为基体纤维界面剪

切应力。

由于该材料纤维和基体线膨胀系数失配会产生

残余应力 ,影响基体开裂应力。考虑到此因素 , Zok

和 Budiansky等人 [ 9～10 ]将基体开裂应力的公式修正

为 :

σc =σmc - σr

Ec

Em

(3)

其中 :

σr = Em

Φ2

Φ1

·
Ef

Ec

·
νf

1 -νm
εT

εT = (αf -αm )ΔT

ΔT = Tt - Tp

Φ1 = 1 - 0. 5
1 - 2ν
1 -ν
· 1 -

Ec

Ef

Φ2 = 0. 5 1 +
Ec

Ef

式中 ,αf和αm为纤维和基体的轴向线膨胀系数 ; Tt、

Tp为测试温度与制造温度 ;νf、νm、ν分别为纤维、基

体和复合材料的泊松比。复合材料的泊松比根据混

合定律计算得到 ,即 :

ν=νm Vm +νfVf (4)

式 (4)是针对单向纤维增强陶瓷基复合材料的

公式 ,因此用到 2D - C /SiC复合材料时 , Vf应该取纤

维体积分数的一半进行计算 ,取制造温度为平均值

975℃,αf为 1 ×10
- 6

/K,αm为 4. 8 ×10
- 6

/K,νf为

013,νm为 0. 2
[ 11～12 ]

, E取实测的相当模量值。根据

文献 [ 13 ] ,室温时τ取 10 MPa,基体断裂能γm取 10

J /m
2[ 14 ]

,计算得到室温时 2D - C /SiC材料缺口试样

基体裂纹开裂应力为 79. 26 MPa。
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表 1为缺口 2D - C /SiC基体裂纹开裂应力测

量值。计算值与实测值相差较大 ,原因可能有以下

几点 :一是该复合材料的泊松比是按单向连续纤维

增强复合材料混合定律计算得到的 ,而非实测值 ;二

是正交编织复合材料在编织结点处纤维束的弯曲 ,

导致与载荷方向有夹角的存在 ,影响材料组分的受

力状态 ;三是编织孔洞对基体受力状态的改变 ;四是

热残余应力的具体大小不同导致结果的误差。C /

SiC已有的研究表明 [ 15 ]
,热应力会导致在应力集中

处产生基体裂纹 ,松弛了部分残余应力 ,但仍保留了

很大的残余应力 ,导致试样内部残余应力的分布不

均。
表 1　缺口 2D - C /S iC基体裂纹开裂应力测量值

Tab. 1　M ea sured ma tr ix crack ing stress of

2D - C /S iC notch

试验温度 /℃ σmc’ /MPa

20

900

1100

1300

1500

35

37

38

44

63

　　实测得到的 2D - C /SiC材料缺口试样基体裂

纹开裂应力随着试验温度的上升逐渐增加 ,这也是

该复合材料内热残余应力影响的结果。室温时 ,由

于组分的线膨胀系数失配 , SiC基体受拉应力 ,碳纤

维受压应力 ;温度上升 ,热残余应力减少 ,使得 SiC

基体承受的拉应力减少 ;超过制造温度时 ,基体反而

承受压应力。根据式 ( 4) , 2D - C /SiC材料缺口试

样基体裂纹开裂应力在试验温度范围内随着温度的

上升呈增加趋势。

3. 4　模量

缺口的存在在理论上并不影响材料的弹性模

量。缺口试样应力分布是不均匀的 ,因此本分析中

应力取为名义应力 ,定义缺口试样的‘相当模量’为

拉伸应力 -应变曲线初始阶段直线部分的斜率。由

于在连续纤维增强陶瓷基复合材料在拉伸过程中 ,

应力 -应变曲线是非线性的 ,因此弹性模量并不恒

定。为了方便 ,取初始阶段的弹性模量进行比较。

光滑试样的弹性模量和缺口的‘相当模量 ’在图 4

中给出。

图 4　2D - C /SiC光滑与缺口试样的弹性模量

Fig. 4　Elastic modulus of 2D - C /SiC specimens

notched and without notch

单向连续纤维增强复合材料弹性模量由混合定

律 [ 16 ]可以得到 :

E = k1 ( EfVf + Em Vm ) (5)

k1是修正系数 ,反映了复合材料的纤维不直度和不

均匀分布 ,一般取 0. 90～1. 00。式 (5)中的 Vf ,考虑

到正交二维编织复合材料在拉伸中的受力情况 ,实

际只有在载荷方向的纤维体积分数承载 ,即为试样

纤维体积分数的一半。取 k1为 1,用文献 [ 11～12 ]

中组分性能数据代入式 ( 5 )估算 Ec ,得到的 Ec为

196. 5 GPa。

由图 4可知 ,同一温度下缺口试样的相当模量

高于光滑试样的 Ec ,并大大低于估算值 ;两者都随

着试验温度的上升而增加 ,在 1 100℃达到最大值 ,

然后开始下降。

从实际的测量结果来看 ,基于单向连续纤维增

强陶瓷基复合材料的计算公式 (5)的估算值与实测

值相差很大 ,有的甚至高达几倍。可能有以下几个

原因 :一是陶瓷基复合材料在制造中 ,纤维的性能因

物理和化学过程发生改变 ,与文献 [ 11～12 ]中的数

据不符 ;二是因组元间线膨胀系数、泊松比和弹性模

量不同 ,导致存在残余应力 ;三是有些承载纤维偏离

载荷方向 ,还有些应该承载的纤维没有充分伸直 ;四

是在编织接点处 ,纤维和纤维束折弯交织 ,并形成较

大的编织孔隙 ,在载荷作用下能产生较大的变形。

此外 ,宏观单轴拉伸时 ,材料内部的各组元不仅受到

拉伸应力 ,还受到剪切应力的作用。因此取 k1为 1

是不对的 ,如何正确计算和表征 2D - C /SiC复合材

料的 Ec有待进一步研究。

3. 5　电阻变化
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在 2D - C /SiC缺口试样的拉伸过程中 ,用四线

法测量试样电阻变化 ,并用试样的电阻相对变化表

示损伤 ,见式 (6)。拉伸过程中电阻表征的损伤如

图 5所示。

图 5　缺口试样高温拉伸时电阻表征的损伤

Fig. 5 Damage evaluated by electrical resistance of notched

specimen in vacuum tensile p rocess at high temperature

D r = RN /R0 - 1 (6)

式中 , RN是拉伸中某一阶段的电阻 , R0是初始电阻。

D r曲线大致分为两个阶段 ,即缓慢变化阶段和

稳定增加阶段。随着载荷增加 , D r总体增加。拉伸

初始阶段 D r变化很小 ,甚至在 1 300℃和 1 500℃

下 , D r降低。这可能是因为材料内部热残余应力的

改变 ,拉伸时偏离加载方向的纤维和纤维束趋向于

加载方向 ,皱褶的纤维伸直 ,这些现象都可减小电阻

值。基于以上的两种原因 , D r拉伸初始阶段表现出

减少的假象。随着载荷的增加 , D r加剧 ,超过了这种

现象的影响 ,因此 D r随载荷变化的曲线呈现单调升

高。

3. 6　断口 SEM

为了达到增韧的目的 ,在连续纤维增强陶瓷基

复合材料中 ,选择界面结合较弱或者相对适中 ,使得

基体裂纹在发展过程中路径复杂和曲折 ,增加能量

吸收。

如图 6所示 ,从室温到 1 500℃,所有断口表面

都呈现出与载荷方向垂直的纤维束断裂面平整 ,而

平行于载荷方向的纤维束断面参差不齐。说明平行

于载荷方向的纤维束决定了该复合材料的拉伸强

度。

图 6　2D - C /SiC缺口试样的拉伸断口形貌　　200 ×

Fig. 6　Tensile fracture morphology of 2D - C /SiC notched specimens
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　　在断口表面上 ,承载纤维束既有纤维拔出现象 ,

也有基本平行于断口的断裂小平面 ,纤维拔出多位
于纤维束的中部。因纤维束交叠部位存在较大的孔
隙 ,且该位置纤维束与基体的界面结合较弱 ,所以交
叠处的承载纤维束易被拔出。对于承载纤维束平行
于断口的断裂小平面 ,可能是两个原因共同导致的
结果 :一是该位置的纤维小集团内部纤维与基体结
合较强 ,基体产生的裂纹容易发展到纤维内部 ,同时
小集团同其周围的基体结合较弱 ;二是纤维小集团
中的某一纤维的断裂造成对其他纤维承载的冲击。
两者综合的作用 ,导致该纤维小集团脆性断裂形成
小的平断面和小集团拔出。纤维束中部纤维拔出较
多 ,可能是因制造中 ,气体是从外向内扩散沉积 ,纤
维束中部基体沉积相对较少 ,界面结合较弱所决定
的。从断口可知 , 2D - C /SiC复合材料总体上仍属
于脆性断裂 ,局部上纤维或纤维束内小的纤维集团
拔出 ,吸收了较多的能量 ,因此也存在增韧机制。
从图 6中还可以看出 ,从室温到 1 100℃,断口
的区别不大 ,而从 1 300～1 500℃纤维及纤维束的
拔出长度随温度的上升而增加 ,并且断裂小平面的
层次也增多 ,这些增韧机制的增多 ,也相应地表现为
复合材料拉伸强度和断裂应变的增加。这种现象可
能是热解碳界面相中碳层结构由各向异性转变为各
向同性 ,从而易于滑动的结果。此外 ,也与热残余应
力的改变有关。
4　结论

(1) 2D - C /SiC材料除室温下缺口试样的拉伸
强度低于光滑试样外 ,高温下两者基本相当 ,随温度
的升高变化也基本一致。高温下缺口试样拉伸强度
与光滑试样相当说明 ,该材料对应力集中不敏感 ;室
温时对应力集中敏感。但缺口试样的断裂应变要远
小于光滑试样的断裂应变。

(2) 2D - C /SiC材料缺口试样基体裂纹开裂应
力随着试验温度的上升逐渐增加。缺口试样的相当
模量高于同一温度下光滑试样的弹性模量 ,两者都
随着试验温度的上升而增加 ,在 1 100℃达到最大
值 ,然后开始下降。

(3)电阻表征的损伤大体上随载荷增加而增
加 , 1 300℃和 1 500℃条件下 ,较小载荷范围内有下
降现象。

(4)从室温到 1 500℃,所有断口中与载荷方向
垂直的纤维束断裂面平整 ,平行于载荷方向的纤维
束断面参差不齐。2D2C /SiC复合材料总体上仍属
于脆性断裂 ,局部有纤维或纤维束内小的纤维集团
拔出 ,吸收了较多的能量 ,存在增韧机制。
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