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高温处理对中密度针刺C/C复合材料性能的影响
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文 摘 针对C/C复合材料脆性问题,对密度为1.60g/cm3的碳布叠层针刺C/C复合材料进行了1
800、2000、2200和2500℃的高温处理,研究了不同热处理温度对C/C复合材料微晶结构、力学和抗热震等

性能的影响。结果表明,高温处理使针刺C/C复合材料的层间剪切和面内拉伸强度出现不同程度的降低,但

材料的断裂伸长率和抗热震性能得到大幅度提高。其中,1800℃高温处理后的C/C复合材料具有优异的力

学和抗热震性能。
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EffectofHeatTreatmentonPerformanceofNeedlingC/CComposites
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Abstract Theinfluenceofdifferentheattreatmenttemperatureonthemechanicalpropertiesandther-
malshockresistanceofneedlingcarbon/carboncompositeswasinvestigated.Theexperimentalresultsshow
thattheinterlaminarshearstrengthandtensilestrengthdecreaseswithincreasingheattreatmenttempera-
ture,butbreakingstrainandresistancetothermalshockincreases,theneedlingcarbon/carboncomposites
treatedat1800℃haschampionperformance.
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0 引言

针刺C/C复合材料具有质量轻、线胀系数低、高
温强度保持率高及耐冲击等一系列优异性能,是一种

高温性能优异的结构与功能一体化材料[1]。针刺C/

C复合材料是导弹、运载火箭发动机喷管扩张段(延
伸锥)的最佳选择材料,如美国的侏儒导弹II级和III
级发动机、运载火箭Delta-3的II级发动机和法国

的雅典娜(Athena)运载火箭惯性顶级发动机扩张段

(延伸锥)均使用了先进的针刺C/C复合材料。C/C
扩张段在发动机工作环境中,要承受高温燃气热载

荷、强热流冲刷,并要承受在点火瞬间因温度梯度产

生上百兆帕的巨大热应力,因此针刺C/C复合材料

需要具备较高的力学及抗热震性能。

C/C复合材料性脆,通过高温处理(HTT)可消

除内部热应力,使材料向稳定的石墨结构转变,从而

改善材料的韧性和抗热震性能[2]。本文通过对中密

度针刺C/C复合材料进行不同温度的 HTT,研究

HTT温度对该材料内部结构、层间剪切、面内拉伸

强度和抗热震性能的影响,旨在得出在力学性能损伤

不大的前提下,提高针刺C/C复合材料的韧性和抗

热震性能的最佳处理温度。

1 实验

1.1 试样制备

选用聚丙烯腈基T300-3K 碳布叠层针刺预制

体作为骨架材料,采用CVD和糠酮树脂浸渍炭化复

合致密制备出密度为1.60g/cm3的C/C复合材料,
将试样分为五块,其中四块分别在中频感应炉中进行

了1800、2000、2200和2500℃的HTT。

1.2 性能测试及表征

1.2.1 微晶结构XRD分析
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将材料锉粉,过300目筛,用D8advance型自动

X射线衍射仪按QJ2507—93进行测试。利用Bragg
公式,通过衍射谱图中的002衍射角位置计算出材料

层面间距d002,石墨化度由Franklin公式计算,采用

Scherrer公式计算晶粒尺寸的参数Lc。

1.2.2 力学性能

层间性能:采用短梁剪切方法分别测试了在室温

下和1800℃下的层间剪切强度(ILSS),试样尺寸为

30mm×5mm×4mm。
面内拉伸性能:采用平板状试样分别测试了室温

下和1800℃下的材料拉伸强度和断裂伸长率,试样

形状及尺寸见图1。

图1 拉伸试样形状及尺寸

Fig.1 Tensilesampleshapeandsize

1.2.3 热学性能

线胀系数按Q/GB52A32—2003测试,仪器为RPZ
-1型晶体管膨胀仪,试样规格Φ6mm×25mm。

导热性能按GJB1201.1—913进行测定,所用方

法是激光脉冲法,采用TC-3000H 热常数测试仪,
试样规格为Φ12.7mm×3mm。

1.2.4微观形貌观察

拉伸试样断口在JSM-6460LV型扫描电子显

微镜上进行观察。

2 结果与分析

2.1 结构表征分析

制备的C/C复合材料中,碳纤维质量分数约占

24%、CVD碳约占51%、树脂碳约占25%。其中碳

纤维和树脂碳属于各向同性的难石墨化结构碳材料,

CVD碳易石墨化,经 HTT易转化为石墨结构[3]。
不同温度热处理制备的C/C复合材料的XRD图谱

见图2,相应石墨化度、d002值及Lc 值见表1。
从图2和表1可以看出,随着 HTT温度提高,

(002)面衍射峰变强,峰宽变窄,位置右移,表明微晶

层片在空间的排列更规则,结晶程度增高。计算结果

表明,针刺C/C复合材料在1800℃已发生石墨化,
但无定形碳的石墨化程度很低,仅为6%,当HTT达

到2000℃才出现明显的石墨化,经2500℃后石墨化

度达69%。Lc 随着 HTT温度的升高逐渐增大,在
材料石墨化程度提高的同时,Lc 也从4.88nm增大

到21.9nm。经分析认为,这是因为随着 HTT温度

的升高,体系获得的能量增高,碳原子振动频率加快,
振幅增大,二维乱层结构向三维理想结构过渡,六角

环形层面沿c轴方向靠近堆积,d002减小[4]。石墨化

度高,表示材料的石墨化过程进行的比较完全,因而

材料的韧性增加、抗热震性能提高、烧蚀性能变好,这
些都是C/C复合材料作为高温结构和功能材料应具

有的最根本的性能。

图2 不同 HTT温度下C/C复合材料XRD图谱

Fig.2 XRDofC/CcompositesafterHTT
表1 HTT后C/C复合材料的微晶参数

Tab.1 Microcrystallineparametersof

C/CcompositesafterHTT

HTT/℃ g/% d002/nm Lc/nm

未处理 - 0.3440 4.88

1800 6 0.34335 7.92

2000 34 0.3411 16.2

2200 53 0.3394 19.4

2500 69 0.3381 21.9

2.2 热处理温度对层间性能的影响

ILSS是复合材料强度性能中最薄弱的一个环

节[5]。本文制备的针刺C/C复合材料为准三维结

构,其层间性能反映的是界面强度、基体碳和z向针

刺增强纤维抵抗裂纹扩展能力的耦合作用性能,其性

能的高低可宏观表征C/C复合材料的抗机械剥蚀能

力。不同温度处理后C/C复合材料ILSS见图3。

图3 不同温度处理后层间剪切强度

Fig.3 InterlaminarshearstrengthafterHTT
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从图3可以看出:(1)室温和高温测试结果趋势

一致,ILSS随热处理温度的升高而减小,高温下测试

的ILSS减幅小于室温下的;(2)1800℃处理后室温

ILSS保留率比较高,且高温和室温测试结果相差不

大;(3)2000℃以上 HTT后材料的室温ILSS降幅

明显增大。
本文采用的是相同的针刺增强体结构,因此,从

基体碳和纤维/基体界面层次来分析 HTT对针刺

C/C复合材料的层间性能的影响。高温处理过程是

基体碳“软化”和纤维/基体界面弱化的过程,也是基

体微裂纹形成的过程,从而导致材料抗剪能力大幅度

降低[6~8]。从表1可以看出,试验制备的针刺C/C
复合材料发生石墨化转变需要2000℃以上高温,因
此,2000℃及更高温度 HTT后C/C复合材料的室

温ILSS降幅较大。但在高温环境下,C/C复合材料

制备过程因冷却而形成的裂纹重新闭合,界面裂纹减

少、钝化,缺陷退化甚至消除,残余热应力释放;同时,
基体碳的强度随测试温度的升高而增加,这些因素都

导致C/C复合材料的力学强度随测试温度的升高而

增加,表明针刺C/C复合材料在高温下抵抗裂纹扩

展的能力比较强。

2.3 热处理温度对拉伸性能的影响

C/C复合材料的拉伸强度主要由纤维、基体碳

及其界面决定[9]。从图4可以看出,针刺C/C复合

材料的拉伸强度随着热处理温度的升高而降低。这

是因为未进行高温热处理C/C复合材料中的增强纤

维具有较高的强度保留率,且纤维与基体碳结合紧

密,界面结合较强,受力时,纤维能够将载荷传递出

去,因此,材料的拉伸强度比较高。HTT后,碳纤维

随着材料内部非碳元素的挥发及晶体取向排列,纤维

强度会因HTT随石墨化度的升高而降低,并且碳纤

维的径向收缩程度变大,碳纤维与热解碳界面发生脱

离,导致碳纤维与热解碳之间的结合力被削弱,使得

碳纤维传递载荷的能力下降,从而使整个材料的力学

性能下降。
从图4中还可以看出,高温环境下,材料的拉伸

强度明显高于室温,其原因除了高温下材料裂纹的减

少和基体碳强度的增加等原因外,还有:(1)C/C复

合材料中的主要承力载体———碳纤维,其强度随测试

温度的升高而增加[10];(2)高温下,界面层树脂碳的

应力石墨化可阻止裂纹的扩展[11];(3)C/C复合材料

制备过程中的残余热应力在高温测试下得以释放[1]。
以上综合因素导致C/C复合材料的拉伸强度随测试

温度的升高而提高。
不同温度热处理后材料的拉伸应力—应变曲线

见图5。拉伸起始阶段,应力与应变呈线性关系,为

弹性过程,基体无裂纹产生;曲线线性阶段结束点代

表着基体开裂点,随后的非线性阶段则表示界面脱

粘、纤维拔出和纤维断裂等过程[12]。未进行热处理

针刺C/C复合材料在较低的断裂应变下载荷突降,
即在变形很小的情况下发生脆断,脆性断裂是其占支

配地位的破坏模式,表现出高强度低韧性特征。经

HTT的针刺C/C复合材料在达到最大载荷后,在载

荷稍有降低后仍能保持在较大的载荷下持续波动变

形(呈锯齿状),属于假塑性断裂模式。而且,针刺C/

C复合材料随处理温度的升高,其断裂伸长率变大,1
800℃处理断裂伸长率为0.64%,2200℃处理为0.
88%,分别是未处理C/C复合材料断裂伸长率(0.
41%)的1.5倍和2倍,断裂伸长率的增加表明HTT
可以改善针刺C/C复合材料的韧性。

图4 不同温度处理后拉伸强度

Fig.4 TensilestrengthafterHTT

图5 室温拉伸测试应力—应变曲线

Fig.5 Tensilestress-straincurvesoftestinRT

(a) 未处理
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(b) 1800℃处理

(c) 2000℃处理

(d) 2200℃处理

(e) 2500℃处理

图6 不同温度处理拉伸试样断裂面

Fig.6 SEMimagesoffacturesurfaceoftensilespeciment
碳纤维/基体碳界面控制着C/C复合材料的机

械性能及断裂模式[13]。R.J.Zaldivar等研究了在不

同界面强度下,C/C复合材料的三种断裂模式为基

体控制的脆性断裂、混合模式断裂和纤维控制的多层

基体裂纹的韧性断裂[14]。从图6可以看出,高温热

处理可显著地改变C/C复合材料的界面强度。图6

(a)显示断裂面非常平整,纤维与基体同时断裂,原因

是未经处理复合材料中基体碳与碳纤维的界面结合

强度高,不能产生界面脱粘以释放裂纹尖端的应力集

中,裂纹直接横切纤维不断扩展,表现为明显的脆性

断裂。这种复合材料在剪切应力很高时,基体首先开

裂,纤维和基体在界面没有脱粘的情况下就一起发生

断裂,出现突发性失效,导致复合材料在基体的断裂

应变下产生瞬时破坏,复合材料的应变远远低于纤维

的最大应变。图6(b)、(c)、(d)断口参差不齐,有大

量的单根纤维被拔出,其断裂模式是一种纤维断裂、
界面脱粘、界面裂纹扩展的混合模式断裂。HTT后

碳纤维与基体界面结合有所弱化,其原因是随着

HTT温度的增加,PAN基高强碳纤维单丝直径变

小;王明存研究结果表明,PAN基碳纤维在无应力高

温1800、2200、2500℃处理后,碳纤维直径由最初

的6.14μm分别降至6.04、5.98及5.10μm
[15]。碳

纤维径向收缩及与基体碳的线胀系数不同而导致两

者之间的结合力逐渐降低,宏观表现为越来越多的纤

维被拔出。这种破坏形式是裂纹绕过碳纤维使载荷

转移到纤维上,使碳纤维优异力学性能也能得到发

挥,并且在破坏时需打断纤维/基体碳间的键结,同时

还需要克服纤维拔出时与基体间的摩擦并增加断裂

功,吸收大量的能量,表现出较佳的强度、韧性以及较

大的变形量,这种C/C复合材料在破坏前有预报,不
会发生突发性破坏。图6(e)断口呈现出以纤维束形

式拔出的形貌,界面结合强度较低,允许纤维/基体两

相之间产生相对移动,影响到载荷的有效传递,纤维

的增强作用得不到发挥,材料力学性能低下,该断裂

模式为典型的纤维控制的多层基体断裂模式。
从针刺C/C复合材料的拉伸强度、断裂伸长率

和断口形貌可以得出:未经热处理针刺C/C复合材

料为一种高强脆性材料;经过1800、2000℃处理,材
料的拉伸强度保留在60MPa以上,断裂伸长率提高

幅度也比较大,材料具备一定的韧性;2500℃处理

后,虽然材料的断裂伸长率最大,但材料的强度损伤

也非常大。

2.4 热处理温度对抗热震性能的影响

针刺C/C复合材料一般用于高温下的薄壁结构

及烧蚀材料。抗热震性能是评价结构功能一体化材

料综合水平的关键指标。为了鉴别材料抗热震性能

的优劣,通常采用热应力因子来表征。热应力因子愈

大,抗热震性能愈好[16]。根据热应力因子公式可知,
热应力因子与材料的拉伸强度及热导率成正比,与弹

性模量、线胀系数成反比关系。这是因为材料拉伸强

度高可抵抗较大的热应力而不破坏;材料导热系数高

可使材料在骤热环境下内部因较低的温度梯度而不

—75—宇航材料工艺  http://www.yhclgy.com  2011年 第6期



会产生较大热应力;线胀系数小,使之能在一定的温

度梯度下减小应变;弹性模量低,可减少由热应变而

产生的应力。

TSR=σK/Eα
式中,TSR 为热应力因子;σ为拉伸强度;K 为热导

率;E 为弹性模量;α为线胀系数。
表2 不同温度热处理后材料性能

Tab.2 MechanicalpropertiesofC/CcompositesafterHTT

HTT
/℃

σ
/MPa

E
/GPa

K
/W·(m·K)-1

α
/10-6K-1

TSR
/kW·m-1

未处理 94.7 23.5 24.4 1.92 51.3

1800 93.9 18.9 32.5 1.41 114.5

2000 77.1 18.8 36.5 1.30 115.2

2200 63.6 17.4 39.9 1.28 113.9

2500 52.7 16.1 41.9 1.29 106.1

不同材料的抗热震性能计算结果见表2。可以

看到,C/C复合材料经过高温热处理可显著提高材

料的抗热震性能。未进行热处理C/C复合材料虽然

具备较高的力学强度,但导热性能较低,线胀系数大,
容易因瞬间热梯度造成较大的内应力,并且材料呈脆

性,对缺陷的敏感性比较大,综合因素导致该材料的

抗热震性能比较低。经过 HTT,材料的微观结构得

到改善,同时,在导热性能提高、线胀系数降低和断裂

韧性提高的综合作用下,材料的抗热震性能得到显著

改善。从热应力因子方面评价,HTT后针刺C/C复

合材料的抗热震性比未处理材料高出1倍。1800℃
HTT后C/C复合材料层间强度及拉伸强度降低比

较小,且材料具有良好的热稳定性和高导热性能,具
备优异的综合性能。

3 结论

(1)中密度针刺混合致密C/C复合材料随着热

处理温度的升高,材料的Lc 长大,d002缩小,石墨化

程度增加,导热性能增加,线胀系数降低。
(2)随着HTT温度的升高,中密度针刺C/C复

合材料的ILSS和拉伸强度随之减小,但断裂伸长率

随之增加。1800℃热处理后ILSS和拉伸强度的保

留率较高,且界面强度适中,断裂伸长率也较高。
(3)高温处理可改变脆性C/C复合材料的抗热

震性能,热应力因子计算结果表明,经过 HTT后的

针刺C/C复合材料具有优异的抗热震性能。
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