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摘  要：以不同温度热处理纤维为增强体，以酚醛树脂为碳基体先驱体，利用先驱体浸渍裂解(PIP)工艺制备碳纤

维增强碳基(C/C)复合材料。微观形貌观察发现纤维热处理能够改变 C/C 多孔体(经过一次裂解后)的孔隙尺寸和分

布模式。力学性能测试发现，随着热处理温度提高，C/C 复合材料的力学性能不断提高，对纤维进行 1200 ℃热处

理后，C/C 弯曲强度和层间剪切强度分别提高了 1.58 倍和 1.21 倍，同时失效模式由脆性断裂转变为假塑性断裂。

抗氧化性能研究发现，600 ℃热处理纤维增强材料的抗氧化性能提升，而更高温度的纤维热处理导致材料抗氧化

性能下降。C/C 复合材料性能变化的主要原因是热处理降低纤维表面的反应活性，使得 C/C 获得结合适宜的纤   

维/基体界面。 

关键词：C/C 复合材料；热处理；力学性能；抗氧化性能 

文章编号：1004-0609(2020)-09-2084-10       中图分类号：TB332       文献标志码：A 
                      

 

    碳/碳(C/C)复合材料是以碳纤维织物为增强相的

碳基复合材料，其比强度高、热膨胀系数小、热导率

高以及高温力学性能优异，是极少数可用于 2000 ℃以

上的热结构材料之一，因此被广泛地应用在火箭喷管、

再入飞行器头部及翼前缘等高温结构领域[1−4]。当前，

C/C 复合材料的编织、成型和复合技术取得了长足的

进展，已开发出气相和液相工艺路线，这两种工艺均

有优缺点[5−7]。气相法的优点是致密化过程可以精细控

制，制备的 C/C 复合材料性能突出，英国在 20 世纪

70 年代已将这种工艺路线制备的 C/C 复合材料用在

“协和号”飞机上[8]。但该工艺制备周期长、效率低

且成本高。液相法主要是利用树脂或沥青等碳源材料

在高温下的流动性对预制体进行浸渍，再通过裂解获

得碳基体，但是在裂解过程中基体结构将出现大量孔

隙，因此需要多次循环浸渍裂解才能获得致密基体。 

    无论采取何种工艺，界面是影响复合材料关键性

能的核心要素。一方面，在高温有氧环境下，C/C 复

合材料的氧化优先在纤维/基体界面处发起并沿着界

面不断深入[9−11]，因此，高温氧化一直是限制这类材

料更广泛应用的关键问题。通过在基体中添加氧化抑

制剂和在材料表面制备高温抗氧化涂层，使得该类材

料理论上能达到 1773 K 甚至更高温度的长时间抗氧

化能力，从而在高温结构领域实现新的突破[12−16]。另

一方面界面结合特性直接影响着纤维−基体间的载荷

传递能力[17]，FITZER 等[18]提出碳纤维/基体先驱体弱

界面观点，过强的界面结合在碳化后会产生大的收缩

应力，促进裂纹向纤维扩展，使得材料破坏呈脆性断

裂模式，脆性断裂的材料易引发灾难性后果，不宜作

为工程材料使用。 

    纤维增强复合材料的界面结合分为物理结合和化

学结合，物理结合主要与纤维表面结构有关，纤维表

面越粗糙，纤维/基体界面的比表面积越大，且机械啮

合作用越强。化学结合主要与纤维表面活性有关，纤

维表面活性越高，其与基体的界面结合能力越强[19]。

未经任何处理的原始碳纤维表面通常会有聚酰胺酯、

环氧树脂等上浆剂，这些有机物含有较多的含氧官能

团，其中—OH、—COOH 会与酚醛树脂的—OH 发生

缩聚反应，在碳化后形成 C—C 键，使纤维/基体形成

强界面结合[20]。 

    对碳纤维进行表面处理能够调整其表面状态，从

而实现对纤维与基体之间界面结合特性的调控[9, 21−24]。

易增博等[22]利用硝酸对纤维进行表面处理，酸处理会 
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使得纤维表面活性提高，从而提高了其与基体的界面

结合强度，因此明显改善了复合材料的拉伸强度和弯

曲强度，但是复合材料断裂模式倾向于脆性断裂。

LABRUQUERE 等[9]使用预氧化碳纤维制备了 C/C 复

合材料，发现与未处理纤维相比，预氧化改变了纤维

表面的粗糙度，表面沟槽呈现阶梯状，纤维/基体界面

物理结合加强；LI 等[23]同样对纤维进行了大气预氧化

处理，发现氧化处理会使得纤维与基体的物理结合强

度升高，从而提高了复合材料的弯曲强度，但是这种

预氧化处理方法会暴露纤维表面的结构缺陷，降低纤

维的自身拉伸强度；李伟等[24]则对纤维在 2500 ℃氩

气环境下进行热处理，发现经过热处理后纤维表面的

活性基团显著减少，纤维/基体界面结合以物理结合为

主，其断裂模式虽然转变为假塑性，但是 C/C 复合材

料的强度却明显下降。 

    在前期的研究中发现[25−26]，对碳纤维经过不同温

度的热处理后，与 C 原子结合的含氧官能团相对含量

随热处理温度增高呈现出明显下降趋势。这表明高温

热处理会降低纤维表面的活性，因此其与树脂基体的

结合作用就减弱。采用单纤维顶出实验表征了纤维增

强树脂基复合材料中热处理碳纤维与树脂的界面结合

强度[27]，发现随着纤维热处理温度的升高，纤维与树

脂基体界面结合强度明显下降，下降原因主要是热处

理导致纤维表面活性降低。在聚合物浸渍裂解工艺

(PIP)制备 C/C 复合材料中，先驱体中纤维/树脂界面结

合的强弱会直接影响到 C/C 复合材料的微观结构[18]，

微结构不同就直接影响最终材料的关键性能，因此

C/C 复合材料的相关性能可以通过纤维热处理进行调

控。 

    为此，在本研究中对碳纤维进行不同温度的热处

理，改变其与碳基体的界面结合特性，通过聚合物浸

渍裂解工艺(PIP)制备了 C/C 复合材料，采用三点弯曲

法和动、静态氧化实验来研究热处理纤维增强碳基复

合材料的力学性能和抗氧化性能，并通过微观形貌观

察来探究纤维热处理对 C/C 复合材料性能的影响机

制。 

 

1  实验 

 

1.1  试样制备 

    采用平纹编织的 T300 碳纤维(0/90°编织，日本东

丽公司生产)，将原始纤维布裁剪为模具大小尺寸后置

于高温石墨炉中，然后高温炉加热至设定温度后在氮

气氛围保持 60 min 进行热处理，热处理温度分别为

600、1200 和 1500 ℃，保温结束后随炉冷却取出纤维

布，将这些纤维布在酚醛树脂溶液中进行浸渍晾干后，

在模具中将纤维布依次进行叠加铺层，按照设定好的

试样厚度进行铺层，铺层结束后连同整个模具进行温

压固化，固化结束进行脱模处理。为消除固化过程中

的热应力和增加碳残留率[28]，将脱模后获得的碳纤维

增强树脂先驱体 (Carbon fiber reinforced polymer, 

CFRP)进行后固化，之后将 CFRP 先驱体在高温(＞

1000 ℃)真空环境中裂解获得碳/碳多孔体，将此多孔

体再经过树脂浸渗和高温裂解，如此往复循环 6 次后

得到致密的 C/C 复合材料，具体制备流程如图 1 所示。

最终复合材料中纤维的体积分数基本一致，约为 50%。 

 

 
 
图 1  先驱体浸渍裂解法制备 C/C 复合材料的工艺流程 

Fig. 1  Flow chart for fabrication of C/C composites by 

precursor impregnation pyrolysis 

 

1.2   孔隙率与致密度 

    采用阿基米德排水法(Archimedes’s)测量样品的

孔隙率和密度，计算公式如下： 
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式中：m1为试样的干燥质量；m2为饱和试样在空气中

的质量；m3为饱和试样在蒸馏水中质量；q、  、 0

分别为试样的开孔率、密度和蒸馏水的密度。 

 

1.3  力学性能 

    利用万能力学试验机，采用三点弯曲法分别对复
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合材料的弯曲强度和层间剪切强度进行测试。图 2 所

示为三点弯曲测试的样品示意图和受力分析。 

 

 
 
图 2  三点弯测试复合材料力学性能示意图 

Fig. 2  Schematic illustrations of three-point bending test for 

mechanical properties(a) and analysis of shear stress during 

loading(b) 

 

    图 2(a)中 P为试样所受载荷，L为跨距，b为试样

宽度，d 为试样厚度。取 1/4 样品进行受力分析(见图

2(b))，其中 为最大弯曲应力， 为最大层间剪切应

力。其计算公式如下： 
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    弯曲应力最大值和切应力最大值的关系为： 
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    从式(5)可知，当跨厚比(
L

d
)较小时， max
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


较小，

更倾向于层间剪切破坏模式；当跨厚比(
L

d
)较大时，

max

max




较大，更倾向于弯曲破坏模式。因此，当样品厚

度一定时，通过调整三点弯的跨距可以改变材料的破

坏模式。根据 ASTM D790−17，弯曲强度按照式(3)

进行计算，测试尺寸为 50 mm×10 mm×4 mm，跨距

为 40 mm；层间剪切测试根据 ASTM D2344，剪切强

度按照式(4)进行计算，测试尺寸为 25 mm×10 mm×4 

mm，跨距为 16 mm，加载速度均为 0.5 mm/min；每

个条件取不少于 5 个样品用于测试。测试结束后用扫

描电镜(SEM，QUANTA 450)观察试样的断口形貌。 

 

1.4  抗氧化性能 

    采取热重分析(TGA，SDT Q600)和等温氧化实验

来测试材料的抗氧化性能。热重分析的升温速率为

10 ℃/min，测试最高温度为 800 ℃，测试中记录样品

质量随温度升高的变化曲线。等温氧化实验温度为

650 ℃，氧化总时长为 100 min，质量测试时长间隔为

20 min，测试结束后采用扫描电镜观察氧化后的微观

形貌。 

 

2  结果与讨论 

 

2.1  致密度 

    图 3 所示为致密化前后材料的孔隙率变化。 

 

 

图 3  经 1 次和 6 次致密化后 C/C 复合材料的孔隙率变化 

Fig. 3  Porosity of C/C composites after 1 and 6 PIP cycles 

 

    可以看到经过第一次 PIP 工艺后，未处理纤维增

强复合材料的孔隙率为 15.4%。而经 600 ℃热处理后，

孔隙率略有下降(13.3%)，更高温度的热处理明显导致

材料的孔隙率增大，1500 ℃热处理纤维增强材料的孔

隙率为 24.3%，是未处理纤维增强材料的 1.58 倍。这

表明纤维热处理改变了 C/C 多孔体中的孔隙率，这些

孔隙将在 PIP 循环中被碳基体所填充，在经过 6 个循

环后，C/C 复合材料的孔隙率均降至 10%以下。 

 

2.2  微观形貌 

    图 4 所示为不同温度热处理纤维增强复合材料经

1 次和 6 次 PIP 致密化后的微观形貌，观察发现热处

理温度对材料微观形貌产生了显著影响。由图 4(a)可

以看出，600 ℃热处理纤维增强材料经过 1 次 PIP 后，

在经向纤维束内分布着很多规则的贯穿裂纹，同时纬

向纤维束和经向纤维束的界面处分布着脱层裂纹。贯

穿裂纹使得经向纤维束呈段状分布，在每一段内 C/C

材料较为致密。随着热处理温度升高，大的贯穿裂纹

减少但是细小微裂纹增多，材料孔隙率增大(见图 3)，

1500 ℃热处理纤维增强材料经过 1 次 PIP 后，贯穿裂

纹消失，主要为纤维/基体之间的脱粘微裂纹，如图 

4(b)所示。由于大量脱粘微裂纹的存在，虽然孔隙尺 
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图 4  不同温度热处理纤维增强复合材料经 1 次和 6 次 PIP 致密化后的微观形貌 

Fig. 4  Morphologies of different C/C composites after 1 PIP cycle and 6 PIP cycles: (a) 600 ℃ treated fiber reinforced composite 

after 1 PIP cycle; (b) 1500 ℃ treated fiber reinforced composite after 1 PIP cycle; (c) 600 ℃ treated fiber reinforced composite after 

6 PIP cycles; (d) 1500 ℃ treated fiber reinforced composite after 6 PIP cycles 

 

寸小，但孔隙率却高于其他低温处理纤维增强的材料。 

    C/C 多孔体裂纹模式和孔隙率的变化主要与

CFRP 先驱体中纤维与树脂先驱体之间的界面结合相

关[27, 29]。纤维经过 600 ℃热处理后，纤维表面的有机

物挥发暴露了其沟槽结构，从而使得纤维与树脂先驱

体的物理结合更紧，而更高温度的热处理将主要影响

纤维表面的活性官能团。从 XPS 的精细元素谱分析

可知，C 原子结合的含氧官能团的相对含量分别为

35.56%(未处理纤维)，18.15%(900 ℃热处理)，10.3% 

(1500 ℃热处理)，呈现明显下降趋势[25]，纤维表面含

氧官能团的降低导致其化学活性降低，继而先驱体中

纤维与树脂之间的界面结合也变弱[26]。在先驱体的高

温裂解过程中，树脂基体发生显著收缩并与纤维相互

作用产生内应力。当材料内部应力超过基体所能承受

的应力时，裂纹首先在基体中萌生，而基体收缩产生

的拉应力将使得萌生的微小裂纹沿着与拉应力垂直的

方向扩展，从而造成裂纹呈竖状规则分布，形成图 4(a)

中的裂纹分布模式。纤维高温热处理后，其与基体的

界面结合减弱，微裂纹倾向于在纤维/基体的弱界面处

萌生扩展，从而导致纤维与基体的大面积脱粘，出现

图 4(b)中的裂纹分布模式，这种分布模式造成材料的

孔隙率明显提高。这些孔隙在经过 6 次 PIP 循环之后，

绝大多数孔隙均被碳基体所填充，孔隙率明显降低，

如图 4(c)~(d)所示。 

 

2.3  力学性能 

    图 5 所示为不同温度热处理纤维增强碳基复合材

料的弯曲强度测试结果。图 5(a)显示了测试过程中的

位移−载荷曲线，可以看出这些曲线明显不同。 

    未处理和 600 ℃热处理纤维增强的材料呈现出典

型的脆性断裂特征，且其断裂载荷值也较低。随着纤

维热处理温度的上升，材料的断裂特征发生了明显变 
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图 5  热处理温度对复合材料弯曲强度的影响  

Fig.5  Influence of fibers’ heat treatment temperature on 

flexural strength of composites: (a) Load−displacement curves; 

(b) Flexural strength 

 

化，断裂载荷值显著增大，且载荷在达到最高值后阶

梯状下降，每个台阶均有上升趋势，但上升趋势逐渐

减缓，呈典型的假塑性断裂特征。对比 1200 ℃热处理

纤维增强材料，1500 ℃热处理纤维增强材料的断裂载

荷值出现下降。根据图 5(a)中的最高载荷值可以计算

出其弯曲强度，结果如图 5(b)所示，可以发现随着热

处理温度的提高，C/C 复合材料的弯曲强度逐渐提高，

1200 ℃热处理纤维增强材料的弯曲强度最高，达到

(178±11) MPa，相比未处理纤维增强的材料提高了

1.58 倍。当温度继续提高时，弯曲强度却反而下降。 

    图 6 所示为不同温度热处理纤维增强 C/C 复合材

料的层间剪切测试结果，图 6(a)为层间剪切测试中的

载荷−位移曲线，可以看出断裂模式与弯曲强度测试

基本一致(见图 5(a))，只是在 1200 ℃和 1500 ℃热处理

纤维增强的材料中，载荷并没有阶梯式下降，而是缓

慢下降为平台。 

    图 6(b)所示为计算得到的层间剪切强度，可以看

出变化趋势和弯曲强度类似，1200 ℃热处理纤维增强

材料的剪切强度最高，为(19±1) MPa，相比未处理纤 

 

 
图 6  热处理温度对复合材料层间剪切强度的影响 

Fig.6  The influence of fibers’ heat treatment temperature on 

interlaminar shear strength of composites: (a) Load− 

displacement curves; (b) Interlaminar shear strength 

 

维增强材料提高了 1.21 倍。 

 

2.4  断口形貌 

    为探究纤维热处理影响 C/C 复合材料力学性能的

原因，对测试后的断口形貌进行观察分析。图 7 所示

为不同复合材料弯曲强度测试后的断口侧面和断口正

面。从图 7(a)中可以看出断口比较整齐，而在图 7(b)

可进一步看出纤维拔出长度短，且纤维束的断面比较

平整，这表明此类材料中纤维与基体的界面结合较强

(见图 7(c))，因此表现为脆性破坏模式。 

    1200 ℃热处理纤维增强材料的断口参差不齐，如

图 7(d)所示，其纤维的拔出量不仅多而且长度长。此

外，也观察到有很多单根纤维的拔出(见图 7(e))，这些

拔出行为更能够耗散能量，从而提高 C/C 复合材料的

弯曲强度。同时其断裂曲线出现阶梯状的原因可能是

在力最大时，材料失去进一步抵抗变形的能力，部分

基体开裂，同时伴随着少量纤维的断裂和脱粘，消耗

掉一部分能量，此时材料完整部分仍具有承载能力，

但承载能力降低(载荷直线下降)，这时纤维仍然具有 
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图 7  C/C 复合材料弯曲强度测试后的断口形貌 

Fig. 7  Fracture morphologies of different C/C composites after flexural test: (a)−(c) 600 ℃ treated fiber reinforced composites; 

(d)−(f) 1200 ℃ treated fiber reinforced composites 

 

较强的承载能力，因此曲线以新的趋势上升。随着基

体开裂和纤维断裂/脱粘的不断增多，材料抵抗外力能

力逐渐变弱，因此在台阶式断裂中，每一个新的台阶

斜率逐步趋于平缓(见图 5(a))。在 1200 ℃热处理纤维

增强的复合材料中，纤维与基体之间的结合强度适中

(见图 7(f))，材料的力学性能最优。 

    图 8 所示为不同材料在层间剪切测试中的裂纹传

递路线，图 8(a)所示为 600 ℃热处理纤维增强材料中

的裂纹扩展路线。根据材料测试中的受力状态，可以

自下而上将裂纹扩展分为 A、B、C三个区域。在区域

A，材料主要经受的是张应力作用；区域 B 为张应力

向压应力的过渡区；区域C中材料主要受压应力作用。

区域 A主要是竖向传递裂纹，区域 B中剪切应力作用

突出，因此剪切破坏特征比较明显，如图 8(b)所示，

裂纹既有竖向扩展又有横向扩展。由于 600 ℃热处理

纤维增强材料中的纤维/基体界面结合较强，裂纹不易

沿层间传播，因此裂纹主要为竖向传播(见图 8(c))，这

种裂纹传递释放能量较快，因此造成了脆性断裂。当

裂纹穿过区域 B后进入区域 C，由于区域 C压应力较

大，因此裂纹尖端的应力强度较弱，压应力抑制了裂

纹的扩展，所以裂纹逐渐终止。图 8(d)所示为 1200 ℃

热处理纤维增强材料的裂纹传递路线，在材料中没有

明显的破坏裂纹，但是高倍显微分析发现了很多层间

传递的裂纹。这些层间传递的裂纹主要分布在经向和

纬向纤维束间和经向纤维束内 (见图 8(e))。由于

1200 ℃热处理纤维增强材料中纤维与基体的结合较

弱，在剪应力作用下，裂纹主要在弱界面处传递(见图

8(f))。这种传递形式释放能量较慢，材料为逐步破坏，

导致材料假塑性断裂(见图 6(a))，但是由于厚度方向上

没有增强纤维，而平面内纤维的拔出对层间传递裂纹

的影响有限，因此层间剪切曲线并没有出现阶梯状。 

 

2.5  抗氧化性能 

    图 9 所示为不同温度热处理纤维增强材料的氧化

实验结果。图 9(a)所示为热重分析结果，可以看到相

比未处理纤维增强材料，600 ℃热处理纤维增强材料

的抗氧化性得到提高，而 1200 ℃和 1500 ℃热处理纤

维增强材料的抗氧化性能下降。等温氧化实验结果与

热重分析结果一致，如图 9(b)所示。另外还可以看到，

氧化初始阶段(前 20 min)，C/C 复合材料的氧化速率

较快(0.175~0.270 mg/min)，随着氧化时间增加，氧化

速率开始降低(0.054~0.129 mg/min)。 



                                           中国有色金属学报                                              2020 年 9 月 

 

2090
 
 

 

图 8  C/C 复合材料层间剪切测试后的裂纹传递路线 

Fig.8  Crack propagation routes of different C/C composites after interlaminar shear test: (a)−(c) Fiber reinforced composites 

treated at 600 ℃; (d)−(f) Fiber reinforced composites treated at 1200 ℃ 

 

 
图 9  C/C 复合材料氧化质量损失率与氧化时间的关系 

Fig. 9  Mass loss as a function of exposure time for C/C composites under oxidative environments: (a) TG analysis; (b) Isothermal 

oxidation of C/C at 923 K in air 

 

    图 10所示为 600 ℃和 1500 ℃热处理纤维增强材

料热重分析后的微观形貌，低倍镜下可以看到复合材

料中出现大量孔隙及裂纹(见图 10(a)与(d))。这些孔

隙和裂纹的分布模式和未致密化的 C/C 多孔体类似

(如图 4(a)~(b))，表明氧化使得致密化过程中填充的

碳基体被部分消耗。进一步放大可以看到，两种材料

中的碳纤维几乎都没有明显的损伤。600 ℃热处理纤

维表面可以观察到部分残留的碳基体，而 1500 ℃热

处理纤维表面相对比较干净，碳基体几乎被氧化消耗

殆尽。C/C 复合材料的氧化性能与其纤维/基体界面

结合特性有着紧密的联系[9]，600 ℃热处理纤维与基

体有着强结合的界面，在氧化过程中，氧不容易通过

这种强结合的纤维/基体界面扩散至材料内部，从而

氧化质量损失小。而 1200 ℃和 1500 ℃热处理纤维的

表面活性显著下降[25−26]，C/C 多孔体的孔隙率明显上

升，纤维与基体的界面结合适中，所以其力学性能明

显提升且为假塑性断裂模式。但是变弱的纤维/基体

界面容易导致部分界面脱粘，界面的脱粘成为氧渗入

的通道，促进材料的不断氧化，从而此类材料的质量

损失较高。 
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图 10  C/C 复合材料 TG 抗氧化测试后的微观形貌 

Fig. 10  Microstructures of different C/C composites after TG tests: (a)−(c) Fiber reinforced composites treated at 600 ℃; (d)−(f) 

Fiber reinforced composites treated at 1500 ℃ 

 

 

3  结论 

 

    1) 纤维热处理温度提高，C/C 复合材料的力学性

能逐渐提高，1200 ℃热处理纤维增强材料的弯曲强度

和层间剪切强度相比未处理纤维增强的材料，分别提

高了 1.58 倍和 1.21 倍，同时其失效模式逐步由脆性断

裂转变为假塑性断裂。 

    2) 抗氧化性能研究发现，600 ℃热处理纤维增强

材料的抗氧化性能提升，而 1200 ℃和 1500 ℃热处理

纤维增强材料的抗氧化性能下降。 

    3) 力学性能的显著改善主要是由于纤维热处理

降低了纤维表面的反应活性，使得其增强的 C/C 复合

材料获得了结合适中的纤维/基体界面，但是这种界面

却不利于材料的抗氧化性能改善。 
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Abstract: Carbon fiber reinforced carbon matrix composites (C/C) were prepared by precursor impregnation pyrolysis 

(PIP) method, carbon fibers heat-treated at different temperatures were used as reinforcement, phenolic resin was used as 

carbon precursor. The results show that the size and distribution pattern of pores in porous preform (after primary 

cracking) are changed, according to micromorphology observation. Mechanical properties of C/C composites are 

improved with the increase of heat treatment temperature.  Flexural  strength and interlaminar shear strength of C/C 

increase by 1.58-fold and 1.21-fold after fibers heat-treated at 1200 ℃. With the heat treatment temperature rising, the 

fracture mode of C/C is changed from brittle to pseudoplastic. Oxidation resistance of 600 ℃ heat-treated fiber reinforced 

composite is improved, while those of 1200 ℃ and 1500 ℃ heat-treated fiber reinforced composites decrease. The 

property of C/C is changed because heat treatment reduces the surface activity of fibers, so C/C composite has a suitable 

interface.  
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