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温压−原位反应法制备 C/C-SiC 材料的压缩性能及其破坏机理 
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摘  要：以短炭纤维、炭粉、Si 粉、树脂和粘结剂为原料，采用温压−原位反应法(WC-ISR)制备 C/C-SiC 制动材

料，研究该材料的压缩性能及其破坏机理。结果表明：C/C-SiC 制动材料的纵向压缩强度可达 118.2 MPa，纵向压

缩破坏表现为韧性断裂，以对角剪切破坏方式为主；横向压缩强度可达 86.9 MPa，横向压缩破坏主要表现为脆性

断裂，以多层复合剪切破坏方式为主。C/C-SiC 制动材料的压缩性能分别随炭纤维和 SiC 含量的增加而增大，且

炭纤维含量的影响更加显著；但随基体炭含量的增加而降低。 
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Abstract: C/C-SiC braking composites were fabricated by warm compressed in-situ reacted process (WC-ISR) with short 

carbon fibers, graphite powder, Si powder and resin. The compressive properties and fracture mechanism of C/C-SiC 

braking composites were investigated. Rules about the compressive properties and fracture mechanism of the C/C-SiC 

composites were ascertained. The results show that the value of vertical compressive strength can reach 118.2 MPa, 

whose destruction belongs to toughness fraction mechanism by shear stress and is mostly destroyed on the cross. As for 

the parallel compressive strength, it’s value can reach 86.9 MPa, whose destruction belongs to brittleness fracture 

mechanism and is destroyed by multilayer complex split. The compressive properties increase along with the increase of 

adding carbon fiber and SiC matrix separately, and carbon fiber carries more weight. However, the more the carbon 

matrix, the lower the compressive properties. 
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C/C-SiC 材料，即炭纤维增强炭基体和碳化硅基

体，最早在 20 世纪 90 年代中期应用于制动领域，具

有密度低(约为 2.0 g/cm3)、耐腐蚀、制动平稳、摩擦

因数高、环境适应性强(如湿态下摩擦因数不衰退)和

寿命长等优点，已经成为高性能轻质刹车材料一个主

要的研究方向[1−4]。我国与德、美、日等国家正逐步展

开理论和应用研究，预计 C/C-SiC 制动材料在今后的

高速高能载刹车系统中将有广阔的应用前景。 

刹车过程是一个冲压剪过程，如果制动材料的压

缩性能不好，则材料很容易发生脆断，导致交通事故

发生。C/C-SiC 制动材料是多相非匀质材料，研究它

的压缩破坏机理，首先应从研究纤维、基体、界面性 
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质与微观破坏特征的关系入手，进一步探索材料的  

微观破坏机理与压缩性能的内在联系[5−6]。总的说来，

C/C-SiC 制动材料的压缩性能依赖于很多因素，如纤

维、基体的性能、界面的结合强度、成分含量、制备

工艺、使用环境、温度、制动速度和制动压力等。 

目前，国内外对 C/C-SiC 制动材料的报道主要集

中在制备方法、摩擦磨损性能及其应用，而关于

C/C-SiC 制动材料的力学性能及其破坏机理的研究报

道还很少见[7−9]。因此，本文作者采用自主研发的温  

压−原位反应法制备 C/C-SiC 制动材料[2, 8]，并对材料

的压缩性能及破坏机理进行探讨，以其为制备高性能

C/C-SiC 制动材料奠定应用基础，同时对其制备工艺

的优化具有重要的参考价值。 

 

1  实验 

 

1.1  试样制备 

采用温压−原位反应法制备 C/C-SiC 制动材料，试

样制备工艺流程如图 1 所示。采用长度为 2~12 mm 的

短切东丽 T700 炭纤维为增强相，基体成分来源于炭

粉、树脂、硅粉和高含炭量粘结剂，按一定比例配制

成粉料并在纤维混合机内搅拌均匀后在热压机上温压

成形。然后在氩气保护气氛下，在碳化炉中进行高温

裂解处理，使树脂裂解转化为树脂炭。最后在真空环

境下对试样进行高温热处理，通过硅碳原位反应在坯

体中生成 SiC 相得到最终的 C/C-SiC 制动材料。 

 

 

图 1 C/C-SiC 制动材料的制备工艺 

Fig.1  Fabrication process of C/C-SiC braking composites 

1.2  性能测试 

按照 GB8489—87 标准分别对制备的 C/C-SiC 制

动材料的纵向和横向进行了压缩强度实验，同时记录

载荷—位移关系曲线。所有实验均在 CSS−44100 万能

材料实验机上进行，其最大负荷为 100 kN，载荷及应

变测量精度为 0.5%，所有加载设备和夹具硬度≥

HRC45，表面粗糙度≤0.4 μm。测试时上压头的加载

速度为 1.0 mm/min。试样尺寸(长×宽×高)为 10 mm×10 

mm×10 mm 正方体。压缩强度计算公式为 
 

A
P

=cσ                                    (1) 

 
式中  σc 为试样的压缩强度，MPa；P 为试样破坏过

程中最大的压缩载荷，N；A为试样的横截面积，mm2。

每组样品的有效试样数为 5 个，实验数据为 5 个试样

的平均值。 

采用 Ricoh Caplio GX8 数码相机对试样断口进行

宏观照相，利用 JSM−6360LW 扫描电镜(SEM)对试样

组织及断口进行微观形貌分析。 
 

2  结果与分析 
 

C/C-SiC 制动材料温压成形过程中，树脂软化混

合原料表现出一定的流变性，使得纤维择优排布，优

先分布在垂直于压力方向(即试样横向)的平面内；而

在平行压力方向(即试样纵向)的平面内则分布较小，

如图 2 所示。试样的主要成分和力学性能实验结果列

于表 1。 

从表 1 中可知，试样 1 的综合压缩性能最好，纵

向压缩强度(σ⊥)为 118.2 MPa，横向压缩强度(σ∥)为 
 

 
图 2  C/C-SiC 制动材料的切口形貌 

Fig.2  Incision image of C/C-SiC braking composite 
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表 1  C/C-SiC 制动材料的主要成分和力学性能 

Table1  Main components and mechanical properties of C/C-SiC braking composites 

Sample 
No. 

w/% Density/
(g·cm−3)

Compressive properties 

C(Fiber) C(Matrix) SiC σ⊥/MPa E⊥/GPa σ∥/MPa E∥/GPa 

1 15 34.7 50.1 1.91 118.2 19.2 86.9 22.5 

2 15 42.6 40.7 1.85 83.9 11.0 40.2 9.6 

3 10 35.0 49.8 1.89 96.2 17.4 66.6 16.3 

4 15 35.2 41.0 1.84 103.5 18.3 71.3 17.4 

σ  ⊥ — Vertical compressive strength; σ  ∥ — Parallel compressive strength 

 

86.9 MPa，试样 4 次之。而 SiC 质量分数为 40.7%的

试样 2 压缩性能最差，纵向压缩强度为 83.9 MPa，横

向压缩强度仅为 40.2 MPa。 

对比表 1 中试样 1 和试样 4 的成分和压缩性能可

看出，在其它成分基本相同的情况下，增大 SiC 含量，

材料的压缩性能随之增大。这是因为 X 射线衍射结果

表明在所有试样中 SiC均以面心立方 β-SiC形式存在，

β-SiC 具有高硬度、高强度、耐磨等特性。压缩过程

中，高硬度的 SiC 以硬质点形式存在，在试样中呈骨

架形态提高材料强度。因此，SiC 含量越高，试样的

硬质点就越多、分布越密集，试样的压缩强度也就越

高。 

同样，对比试样 2 和试样 4 可知，尽管炭纤维含

量和 SiC 含量大致相同，但随基体炭含量的增加，材

料的压缩强度并没有增加，而是有所下降。这是因为

基体炭含量的增加主要来源于树脂炭含量的增加，残

留石墨的量基本不变。而树脂在炭化过程中，会产生

气泡结构孔和体积收缩，在后续的高温热处理过程中

树脂炭会进一步收缩，这样使得树脂炭基体中存在较

多的闭孔和微裂纹[10]。因此，随着基体炭含量的增加，

压缩性能显著下降。 

对比试样 1 和试样 3 可发现，在基体成分之和相

等的情况下，相对于试样 1，炭纤维含量低 5%的试样

3 其压缩性能较差，尤其是横向压缩强度，几乎与纤

维含量成正比。就本质而言，C/C-SiC 制动材料属于

半脆性或脆性基体复合材料，压缩实验试样破坏的过

程中，从微观力学的角度看，裂纹扩展可能经历 5 个

步骤：基体开裂、界面脱粘、裂纹桥接与摩阻、纤维

断裂和拔出[11]。这些过程均需消耗或吸收能量，从而

增加材料的压缩性能。因此，纤维含量高的试样 1 其

压缩强度就高。 

 

3  压缩破坏机理 
 

3.1  载荷—位移曲线 

图 3 所示为试样典型的压缩载荷—位移曲线。由

纵向压缩载荷—位移曲线(图 3(a))可看出，所有试样的

曲线形状均呈抛物线形状，显示典型的韧性断裂特征。

这主要是因为纵向压缩时，纤维和基体交替共同承受

载荷，反应的是基体与短炭纤维结合界面的强度。在

弹性变形阶段，受炭纤维高模量的直接影响，载荷随

位移增加迅速上升曲线较陡，说明材料有较高的纵向

压缩模量[12]。达到最大载荷后，曲线并没有陡降，表

明试样的韧性较强，试样呈“假塑性”断裂。 

横向压缩性能反应的主要是基体本身抵抗裂纹扩

展的能力，而炭纤维的增韧作用有限，因此其剪切强

度一般较低。图 3(b)所示为试样的横向压缩载荷—位

移曲线。由图可知，所有试样呈现典型的脆性断裂特

征。这是因为横向压缩时主要是基体承受载荷。因而

在弹性变形阶段载荷随位移增大较缓慢，材料有较低

的平行压缩弹性模量，一旦超出基体能够承受的极限

载荷后, 基体断裂或压碎，曲线陡降，导致材料破坏。

从图 3(b)还可以观察到，每条曲线的顶部呈锯齿状，

说明基体并不是达到极限载荷后立即断裂，而是经过

了一段“缓冲期”。这是由于当载荷达到基体临界载荷

时，裂纹扩展、界面脱粘、纤维拔出和断裂等增韧作

用能吸收一部分应力；同时基体晶粒之间通过小范围

的相互“滑移”释放应力，因而试样能够继续承受载

荷直至最终断裂[13]。 

 

3.2  纵向加载 
通常情况下，试样的压缩性能与纤维和基体之间
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的界面性能以及基体的剪切性能密切相关。纵向压缩

时是短炭纤维和基体交替共同承受载荷，短炭纤维的

增韧作用，如纤维脱粘、纤维拔出、微裂纹增韧等，

在试样压缩过程中能够吸收一部分断裂能[14]，使材料

获得韧性产生非突发性的破坏。纵向压缩时试样上下

压缩表面受到加载载荷作用，试样横向受到垂直于加

载方向的剪切力作用，剪切力大小如下式所示[15]： 

θθδτ cossinc=                              (2) 
 
式中  τ为试样横向受到的剪切力，N；δc为试样的承

载载荷，N；θ为载荷方向与试样横向平面法向的夹角。 
由上式可知，在夹角 θ 为 45˚的平面内试样所受

剪切力最大。图 4 是试样 4 纵向压缩后的试样断口形

貌。由试样的宏观断口(图 4(a))可以观察到，试样断口

方向与加载方向约成 45˚，沿对角线劈裂破坏，与理 

 

 
图 3  C/C-SiC 复合材料的载荷—位移曲线 

Fig.3  Load—displacement curves of C/C-SiC composites: (a) Vertical; (b) Parallel (Samples 1, 2, 3 and 4) 

 

 

图 4  试样纵向压缩后的断口形貌 

Fig.4  Images of damage surface after vertical compression of C/C-SiC composites 
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论计算结果相符, 表现为明显剪切破坏形式。同时由

于纤维的增韧作用，试样并不是沿对角线快速直接裂

开，而是呈台阶式缓慢断裂，这从图 3(a)的载荷—位

移曲线形貌也可以看出。 

采用 SEM 观察断面可发现，随着加载载荷的增

加，基体逐渐发生褶皱(见图 4(b))；在纤维分布较少

的区域，因基体承载能力较低而易被压溃，如图 4(c)

所示，压溃面上残留有很多基体碎屑和少量的碎断短

炭纤维。在纤维分布较多的区域，压缩破坏主要通过

短炭纤维与基质炭的分离实现，断裂裂纹沿纤维/基体

界面或在基体内扩展，达到试样极限载荷后纤维断裂

并从基体中拔出(见图 4(d))，产生非突发性的破坏。

其它试样的断口宏观形貌与之类似，其压缩破坏机理

也应相似。 

 

3.3  横向加载 

C/C-SiC 制动材料的横向压缩破坏不同于纵向压

缩破坏。横向压缩时，当载荷增加到一定程度，其剪

切应力大到足够使试件内部薄弱处产生裂缝，随着载

荷继续增加，裂缝扩展或分枝，最后导致试样破坏。 

图5所示是试样4沿横向压缩实验后的断口形貌。

由其宏观断口形貌(图 5(a))可见，试样呈现出 3 条明显

的主裂纹和许多裂纹分支，表现出典型的多层复合剪

切破坏形式。裂缝的扩展和走向主要取决于基体的模

量[16]。由于受基体中微裂纹和孔洞的干扰，裂纹扩展

产生了偏转，裂纹为折曲的，而非平直的，并且还产

生了分枝。基体炭含量愈多，微裂纹和孔洞愈多，层

间剪切强度愈低，复合裂纹也就愈多。 

从微观角度观察压缩试样破坏断口，如图 5(b)所

示，可见断裂裂纹是呈台阶式地沿分层劈裂面贯穿试

样而导致试样最终破坏。这是因为试样纵向纤维的择

优排布导致层与层之间没有纤维或纤维分布很少，压

缩过程中主要是没有纤维增韧的基体承受载荷。这样，

扩展裂纹倾向于从基体内贯穿试样，或造成 SiC 和树

脂炭等基体发生剪切破坏(图 5(c))，或沿纤维/基体界

面发生剪切破坏(图 5(d))，因而试样呈现典型的脆性

断裂特征，压缩强度也均较纵向压缩强度低。从图 5(c)

所示基体光滑的剪切表面可知，C/C-SiC 制动材料基

体的剪切破坏往往是在较高的应力下“突发”产生的，

这从图 3(b)的载荷—位移曲线形貌也可以看出。 

 

 

图 5  试样纵向压缩后的断口形貌 

Fig.5  Images of damage surface after parallel compression of C/C-SiC composites 
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4  结论 
 

1) C/C-SiC 制动材料的压缩强度与其成分含量密

切相关，分别随炭纤维和 SiC 含量的增加而增大，且

炭纤维含量的影响更加显著；而基体炭含量越高，材

料的压缩性能越低。 

2) C/C-SiC 制动材料的纵向压缩表现为韧性断

裂，以对角剪切破坏方式为主；横向压缩有所不同，

主要表现为脆性断裂，以多层复合剪切破坏的方式为

主。 
3) 采用温压原位反应法制备的C/C-SiC制动材料

的纵向压缩强度和横向压缩强度可分别达到 118.2 
MPa 和 86.9 MPa，完全符合作为一种优异制动材料的

力学性能要求。 
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