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　 第 ３ 期 黄陆军等: 钛合金与钛基复合材料第二相强韧化

1　 前　 言

钛合金在金属结构材料中ꎬ 具有比强度最高、 抗腐

蚀性最优两大突出优点ꎬ 还具有生物相容性好、 无磁性

等诸多优点[１ꎬ ２] ꎮ 自 ２０ 世纪 ５０ 年代以来ꎬ 在航空、 航

天、 国防、 航海、 电子、 交通运输、 医疗等诸多领域应

用量快速增长[３] ꎮ 然而ꎬ 钛合金的应用量还远没有达到

它应该达到的应用量ꎬ 特别是在钛储量最为丰富的中国ꎬ
主要归结为以下几个方面: 钛合金本身价格高ꎬ 钛合金

冷热成形与加工成本高ꎬ 钛合金性能仍需要进一步提高ꎬ
钛合金牌号多但组织与性能数据不完善ꎮ 钛合金性能不

足主要体现在以下几个方面: ① 与高温合金比耐热性不

高ꎬ 由于晶界软化、 相变、 抗氧化能力下降使得钛合金

最高使用温度难以逾越 ６００ ℃“热障”ꎻ ② 与表面渗碳渗

氮钢相比其硬度和耐磨性不高ꎬ ２０ＣｒＭｎＴｉ 等表面碳氮共

渗后硬度能达到 ＨＲＣ ６０ ~ ６５ꎬ 摩擦系数约 ０􀆰 １ꎬ 而钛合

金硬度只有 ＨＲＣ ３０~３５ꎬ 摩擦系数约 ０􀆰 ５[４] ꎻ ③ 与高温

合金和合金钢比弹性模量不高ꎬ 钛合金弹性模量只有

１１０ ＧＰａꎬ 在尺寸精度要求高、 减震等构件上难以胜任ꎮ
当然如果作为骨植入材料ꎬ 钛合金弹性模量显得过高而

容易产生“应力屏蔽”ꎬ 不利于骨组织生长ꎻ ④ 强度有待

进一步提高ꎬ 现有常规钛合金强度为 ９００~ １２００ ＭＰａꎬ 高

强钛合金现有报道最高只有 １５００ ~ １８００ ＭＰａꎬ 而高强钢

的强度已经达到 ３５００~４０００ ＭＰａꎮ
为了进一步提高钛合金使用温度、 弹性模量、 强度、

硬度与降低摩擦系数ꎬ 最直接、 最有效的办法就是采用

合金化或者复合化的方法引入第二相进行强化[５ꎬ ６] ꎮ 作

为结构材料ꎬ 强度的提高必须配合优异的塑韧性才能表

现出高强度ꎬ 也才具有广泛的应用前景ꎬ 因此ꎬ 在钛合

金内部引入第二相以提高强度的同时ꎬ 如何使其保持优

异的室温塑韧性是非常关键的ꎮ 从金属材料强韧化的本

质出发ꎬ 强度、 塑性与韧性都包含塑性变形ꎬ 在金属材

料中塑性变形主要是位错滑移ꎮ 因此ꎬ 要同时提高金属

材料的强度与塑韧性ꎬ 要保证足够多的位错可开动、 足

够大的空间供位错运动、 且充分发挥出位错运动的阻碍

作用ꎬ 才能获得优异的强度与塑韧性配合ꎮ

2　 钛合金与钛基复合材料强韧化设计基础

１９５４ 年美国研制出 Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ(ＴＣ４)以来ꎬ 因其具有优

异的室温强韧性与耐热性ꎬ 成为了最为成功的钛合金ꎬ
直至现在ꎬ 其用量仍占所有钛材用量的 ８０％以上[３] ꎮ 其

强韧化主要来源于以下几个方面: 合适的 α 相和 β 相含

量配比ꎬ Ａｌ 元素和 Ｖ 元素的固溶强化ꎬ 纳米 ＴｉＡｌ / Ｔｉ３Ａｌ /
ＴｉＡｌ３第二相强化及其带来的细化组织强韧化[７ꎬ ８] ꎮ 对于

后续开发的耐高温钛合金ꎬ 也是类似的强韧化机制ꎬ 只

是固溶元素种类与含量不同带来的强化效果不同ꎬ 以及

纳米第二相种类不同ꎬ 如 Ｔｉ￣Ｚｒ￣Ｓｉ 体系的 Ｔｉ６０ 合金中ꎬ
第二相主要是 Ｓ１((ＴｉＺｒ) ５Ｓｉ３)和 Ｓ２((ＴｉＺｒ) ６Ｓｉ３)相

[９] ꎮ 另

外ꎬ 还有一些合金中存在孪晶强化ꎮ 对于变形态钛合金ꎬ
还存在变形强化 /位错强化ꎮ

如图 １ 所示ꎬ 钛合金中ꎬ 在原子尺度下存在固溶强

化和位错强化ꎬ 在纳米尺度下ꎬ 存在位错切过与位错绕

过的第二相强化ꎮ 这几种强化机制对位错的阻碍作用逐

渐增加ꎬ 也就是说强化效果增加ꎬ 另外ꎬ 都是随含量的

增加强化效果增加ꎮ 但是当含量增加到过高水平时ꎬ 则

由于晶格畸变、 应力场等作用ꎬ 使得材料内部位错开动

变得困难ꎬ 位错不能开动也不能运动ꎬ 也就没有强化可

言ꎮ 因此ꎬ 固溶强化、 位错强化、 纳米第二相强化都有

一定的上限ꎮ

图 １　 钛合金中原子尺度、 纳米尺度、 微米尺度强化机理示意图[３ꎬ １１]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎｓ ｏｆ ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ ｍｅｃｈａｎｉｓｍｓ ａｔ ａｔｏｍ￣ｓｃａｌｅꎬ ｎａｎｏ￣ｓｃａｌｅ ａｎｄ ｍｉｃｒｏ￣ｓｃａｌｅ ｉｎ ｔｉｔａｎｉｕｍ ａｌｌｏｙｓ[３ꎬ １１]
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　 　 为了进一步提高强度与耐热温度ꎬ 人们开始考虑向

钛合金内引入微米第二相ꎬ 制备钛基复合材料ꎮ 钛基复

合材料分为连续纤维增强钛基复合材料(ｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓｌｙ ｒｅｉｎ￣
ｆｏｒｃｅｄ ｔｉｔａｎｉｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓꎬ 简称 ＣＲＴＭＣｓ)和非连续

晶须或颗粒增强钛基复合材料( ｄｉｓｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓｌｙ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ
ｔｉｔａｎｉｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓꎬ 简称 ＤＲＴＭＣｓ) [３] ꎮ ＣＲＴＭＣｓ 最

大的难点就是纤维与钛基体的界面反应问题ꎬ 国内中国

科学院金属研究所、 中国航空材料研究院(６２１ 所)、 西

北工业大学开展了一定的研究[１１] ꎮ
ＤＲＴＭＣｓ 经过 ３０ 多年的研究ꎬ 虽然碳纳米管、 石墨

烯、 纳米金刚石等作为新的增强相被追捧[１２ꎬ １３] ꎬ 但原位

自生反应形成的 ＴｉＢ 晶须(ＴｉＢｗ)和 ＴｉＣ 颗粒(ＴｉＣｐ)始终

被认为是钛基复合材料最佳增强相[２ꎬ ６ꎬ １４] ꎮ 如图 １ 所示ꎬ
因为其尺寸大多是微米尺度ꎬ 所以ꎬ 对位错很容易产生

塞积作用ꎬ 位错无法绕过也无法切过ꎮ 另外ꎬ 晶界、 相

界、 增强相富集区对位错也都是起到塞积作用ꎮ 增强相

塞积很容易产生微裂纹ꎬ 如果微裂纹之间间隙小ꎬ 微裂

纹就容易聚集长大直至扩展断裂ꎮ 因此ꎬ 钛基复合材料

中ꎬ 除了增强相种类、 含量、 尺寸对其力学性能具有重

要影响之外ꎬ 增强相的分布方式对位错的开动、 运动、
塞积都会产生较大影响ꎬ 进而影响力学性能ꎮ 增强相分

布方式按照增强相富集区与贫化区的特征可以总结为以

下 ４ 种形式[２] : ① 增强相富集区呈离散分布(图 ２ａ)ꎻ ②
增强相富集区呈棒状、 层状分布(图 ２ｂ)ꎻ ③ 增强相富集

区分布在增强相贫化区周围ꎬ 形成类似晶界一样的网状

结构ꎬ 增强相贫化区呈离散分布ꎬ 如图 ２ｃ 所示ꎻ ④ 增

强相富集区与增强相贫化区以内连通三维网状结构形式

形成双连通结构ꎬ 如图 ２ｄ 所示ꎮ

图 ２　 增强相分布方式[２] : ( ａ)团聚状ꎬ ( ｂ)层状 / 棒状ꎬ ( ｃ)网

状ꎬ (ｄ)双连通

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔ[２] : (ａ) ｃｌｕｓｔｅ￣

ｒｉｎｇꎬ (ｂ) ｌａｍｉｎａｔｅｄ / ｂａｒꎬ (ｃ) ｎｅｔｗｏｒｋꎬ (ｄ) ｂｉ￣ｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓ

　 　 如上所述ꎬ 钛合金与钛基复合材料中存在着多尺度

第二相以及不同的强化相分布结构ꎬ 事实上ꎬ 自然界中

的高性能物体大多是因为具有多级多尺度组织结构才表

现出优异的综合性能ꎬ 如贝壳结构(图 ３) [１５ꎬ １６] ꎬ 从宏观

看贝壳呈层状组织结构ꎬ 而在更微观的组织观察发现ꎬ
贝壳内部存在着多级的组织和结构ꎮ 另外ꎬ 每一个层级

的结构ꎬ 包括层状结构ꎬ 其性能比和含量比都是有严格

限制的ꎬ 这是大自然优化出来的最理想结构ꎮ

图 ３　 贝壳的多级多尺度组织结构[１５ꎬ １６]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｔｈｅ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｎａｃｒｅ ｏｖｅｒ ｓｅｖｅｒａｌ ｌｅｎｇｔｈ ｓｃａｌｅｓ[１５ꎬ １６]

　 　 基于以上分析ꎬ 钛合金与钛基复合材料强韧化设计

需要朝着多尺度强化相与多级结构方向进行努力ꎬ 目前

较为成功的包括单一级准连续网状结构、 两级网状￣网状

结构与两级层状￣网状结构ꎮ

3　 钛合金与钛基复合材料组织结构

如前所述ꎬ 钛合金强韧化机制主要包括固溶强化、
纳米第二相弥散强化、 位错强化、 细晶强韧化等ꎮ 这几

种强韧化机制在钛合金中都是越均匀越好ꎬ 这主要是由

于其与位错的交互作用有关ꎬ 位错虽然受到阻碍ꎬ 但都

能通过ꎮ 然而在钛基复合材料中ꎬ 位错难以通过微米级

增强相ꎬ 只能发生位错塞积ꎬ 直至增强相断裂出现微裂

纹ꎮ 另外ꎬ 微米增强相在基体中均匀分布ꎬ 会带来极大

的割裂作用ꎬ 造成在基体内部位错难以开动也难以运动ꎬ
因此增强效果不佳且塑性大幅降低ꎮ 因此ꎬ 钛合金的纳

米第二相弥散强化与钛基复合材料的微米增强相强化的

本质存在区别ꎬ 所以钛基复合材料中增强相的分布方式

按照钛合金中纳米第二相均匀分布的方式设计不是最佳

方案ꎮ 事实证明ꎬ 增强相均匀分布的钛基复合材料总是

体现出增强效果不佳、 塑性大幅降低ꎬ 特别是粉末冶金

法制备的钛基复合材料ꎬ 室温脆性特别大ꎮ
如图 ４ 所示ꎬ Ｈｕａｎｇ 等[２ꎬ １７ꎬ １８] 基于组织结构设计思

想、 Ｈａｓｈｉｎ￣Ｓｈｔｒｉｋｍａｎ(Ｈ￣Ｓ)理论(图 ４ａ)与调控增强相空

间分布新思路ꎬ 围绕传统增强相均匀分布 ＤＲＴＭＣｓ 塑韧

性低的问题ꎬ 打破传统思维束缚ꎬ 采用大尺寸钛粉为原

料、 低能球磨、 固相烧结、 原位自生技术ꎬ 成功设计并

制备出三维准连续网状结构 ＤＲＴＭＣｓ(图 ４ｂ)ꎮ 较传统增

强相均匀分布 ＤＲＴＭＣｓ 塑性提高约 ５ 倍[１９] ꎬ 较钛基体强
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度最高提高 ８８％、 使用温度提高约 ２００ ℃ [１７] 、 弹性模量

和耐磨性更高[２０] ꎬ 且密度、 成形性、 可焊性与钛合金相

近ꎮ 准连续网状结构、 销钉状增强相与梯度界面的设计ꎬ
突破了第二相网状分布致脆的挑战ꎮ 等轴网状结构与梯

度界面提高整体协调变形能力、 增强相贫化区承载应变、
钝化裂纹、 阻碍裂纹扩展、 降低增强相割裂作用ꎬ 从而

保证了优异的塑韧性ꎬ 增强相富集区与梯度界面“提高界

面室温强化、 抑制界面高温弱化与滑移”实现了强度与耐

热温度的大幅提升[２１] ꎮ
将网状结构单元近似为 Ｈ￣Ｓ 理论上限的球形单元ꎬ

建立了网状结构界面(宽度约 ２０ μｍ)处局部增强相含量

(ＶＬ)与复合材料平均增强相含量(ＶＣ)和网状单元尺寸

(Ｄ)之间定量关系(式(１))ꎬ 实现了局部增强相含量与

网状尺寸精确定量调控[２２] ꎻ 进一步结合网状界面占整体

复合材料体积分数(ＶＮ)与 Ｈ￣Ｓ 理论ꎬ 建立了网状界面相

　 　

的弹性模量(ＥＬ)与局部增强相含量之间的定量关系(式
(２))ꎻ 演绎出网状结构复合材料整体弹性模量与网状界

面含量和网状界面相弹性模量之间的定量关系(式(３))ꎬ
解决了复合材料理论只考虑增强相均匀分布和平均含量

的不足ꎮ

　 　 ＶＬ ＝

４
３
π( Ｄ

２
) ３􀅰ＶＣ

４
３
π( Ｄ

２
) ３ － ４

３
π( Ｄ

２
－ ２０

２
) ３

＝ Ｄ３

Ｄ３ － (Ｄ － ２０) ３􀅰ＶＣ (１)

ＥＬ ＝
Ｅｍ[Ｅｍ(１ － ＶＬ) ＋ Ｅｒ(１ ＋ ＶＬ)]

Ｅｒ(１ － ＶＬ) ＋ Ｅｍ(１ ＋ ＶＬ)
􀅰ｆ(

ＶＬ

Ｖｃ
) (２)

ＥＣ ＝
ＥＬ[ＥＬＶＮ ＋ Ｅｍ(２ － ＶＮ)]

ＥｍＶＮ ＋ ＥＬ(２ － ＶＮ)
(３)

图 ４　 Ｈ￣Ｓ 理论(ａ)与网状结构 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 复合材料组织照片(ｂ)(插图分别显示等轴网状结构、 增强相非连续特

征、 销钉状与树枝状晶须) [２ꎬ １７]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｈ￣Ｓ ｔｈｅｏｒｙ (ａ) ａｎｄ ｔｈｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ｎｅｔｗｏｒｋ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄ ＴｉＢｗ / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ (ｂ) [２ꎬ １７]

　 　 基于自然界多级多尺度结构的认识ꎬ Ｊｉａｏ 和 Ｈｕａｎｇ
等[２３ꎬ ２４]提出了利用钛合金高温 α / β 相变、 固溶与脱溶相

结合引入纳米增强相的方法ꎬ 实现了在不破坏钛颗粒的

情况下ꎬ 在钛颗粒内部的 α / β 相界处靶向引入纳米增强

相ꎬ 在一级网状结构内部成功构建了微小二级网状结构ꎬ
共同构成了两级网状￣网状结构ꎬ 如图 ５ 所示ꎮ 较一级网

状结构 ＤＲＴＭＣｓ 表现出更高的强塑性、 特别优异的高温

抗蠕变与抗氧化能力ꎬ 较钛合金基体蠕变持久断裂时间

最长提高约 ２０ 倍(５５０ ℃ / ３００ ＭＰａ)ꎬ 是现有报道最高水

平ꎮ 阐明了热压烧结条件下固溶与脱溶析出纳米针状

Ｔｉ５Ｓｉ３ꎬ 及其分布在近等轴 α 相周围形成二级网状结构的

机理ꎮ 揭示了通过提高协调变形能力进一步提高塑韧性

的机理ꎬ 以及一级网状结构抑制“晶界”滑动而二级网状

结构抑制相界滑移实现大幅提高蠕变抗力的机理ꎬ 发现

了 Ｓｉ 与 Ａｌ 元素共同形成 ＳｉＯ２＋Ａｌ２Ｏ３致密氧化层被网状结

构钉扎不脱落而提高高温抗氧化能力的机理[２５] ꎮ

图 ５　 设计的两级网状结构钛基复合材料组织结构示意图(ａ)与组织照片(ｂ) [２３ꎬ ２５]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ (ａ) ａｎｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ｂ) ｏｆ ｔｈｅ ｄｅｓｉｇｎｅｄ ｔｉｔａｎｉｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｔｗｏ￣ｓｃａｌｅ ｎｅｔｗｏｒｋ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ[２３ꎬ ２５]
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　 　 为进一步提高综合性能ꎬ Ｌｉｕ 和 Ｈｕａｎｇ 等[２６ꎬ ２７] 提出

了将具有优异强韧性的仿贝壳层状结构引入网状结构

ＤＲＴＭＣｓ 的思路ꎬ 构建了以纯 Ｔｉ /钛合金和网状结构

ＤＲＴＭＣｓ 为层状单元的两级层状￣网状结构 ＤＲＴＭＣｓꎬ 其

宏观呈层状结构ꎬ 微观呈网状结构ꎬ 如图 ６ 所示ꎮ 与网

状结构 ＤＲＴＭＣｓ 相比ꎬ 当强度相当时ꎬ 塑韧性提高约

１ 倍ꎬ 抗冲击性能提高约 ５ 倍[２８] ꎬ 实现了力学性能更大

范围可调控ꎮ 揭示了纯 Ｔｉ 层和梯度界面抑制 ＤＲＴＭＣｓ 层

裂纹萌生与扩展ꎬ 宏观层状结构和微观网状结构抑制颈

缩的作用机理ꎬ 并通过隧道裂纹、 裂纹偏转和压应力增

韧等方式ꎬ 降低裂纹尖端应力因子和三向应力集中水平ꎬ
从而大幅提高韧性和抗冲击性能的强韧化机理[２７ꎬ ２９] ꎮ

图 ６　 两级层状￣网状 Ｔｉ￣(ＴｉＢｗ / Ｔｉ)复合材料组织照片(ａ)与抗冲击性能对比(ｂ) [２８ꎬ ２９]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ａ) ａｎｄ ｉｍｐａｃｔ ｐｅｒｆｏｒｍａｎｃｅ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ (ｂ) ｏｆ ｔｈｅ ｔｉｔａｎｉｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｔｗｏ￣ｓｃａｌｅ ｌａｍｉｎａｔ￣

ｅｄ￣ｎｅｔｗｏｒｋ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ[２８ꎬ ２９]

　 　 Ｈｕａｎｇ 等[３０ꎬ ３１]在前述热压烧结方法制备网状结构钛

基复合材料的基础上ꎬ 采用放电等离子烧结(ＳＰＳ)技术ꎬ
通过颗粒之间放电局部快速升温熔化、 降低烧结温度、
缩短烧结时间ꎬ 成功制备出 ＴｉＢ 增强相呈纳米纤维状并

分布在钛颗粒周围形成的网状结构ꎬ 如图 ７ 所示ꎮ 有效

提高了 ＴｉＢ 增强相的强韧化效果ꎮ 细小的纳米纤维状 ＴｉＢ

增强相ꎬ 可能和 ＳＰＳ 烧结时局部出现液相有关ꎬ 但是也

可能是受烧结温度控制ꎬ 因为 ＳＰＳ 烧结温度达到 １２００ ℃
时其不再是细长的纳米针状ꎬ 而是短棒状[３１] ꎮ 然而采用

热压烧结的方法ꎬ 当温度为 １０００ ~ １１００ ℃时ꎬ 也能获得

细长的纳米针状 ＴｉＢ 相ꎬ 这可能是由于烧结温度控制着

ＴｉＢ 增强相沿不同方向的生长速度比[３２] ꎮ

图 ７　 ＳＰＳ 烧结制备的体积分数为 ５％(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / ＴＣ４ 复合材料组织: (ａ)组合金相照片 ３Ｄ 图ꎬ (ｂ)深腐蚀后网状单元 ＳＥＭ

组织[３０]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｓ ｏｆ ａ ｄｅｅｐ￣ｅｔｃｈｅｄ ａｓ￣ｓｉｎｔｅｒｅｄ ５ｖｏｌ％(ＴｉＢ ＋ ＴｉＣ) / ＴＣ４ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ: (ａ) ａ ｐｓｅｕｄｏ￣３Ｄ ｐｒｅｓｅｎｔａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ａｓ￣ｓｉｎ￣

ｔｅｒｅｄ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅꎬ (ｂ) ａ ｆｏｃｕｓｅｄ ｖｉｅｗ ｃｏｎｔａｉｎｉｎｇ ａ ｔｙｐｉｃａｌ ｃｅｌｌ[３０]

　 　 随着 ３Ｄ 打印制备钛合金组织粗大塑韧性差的问题逐

渐清晰ꎬ 以及钛基复合材料表现出的优异的综合性能ꎬ
人们开始考虑使用复合材料的思维ꎬ 希望在 ３Ｄ 打印的钛

合金中引入第二相ꎬ 不仅提高增强效果ꎬ 而且降低钛合

金基体颗粒尺寸ꎮ Ｈｕ 等[３３ꎬ ３４] 采用激光 ３Ｄ 打印ꎬ 以

ＴｉＢ２ ￣Ｔｉ 混合粉末为原料ꎬ 成功制备了基体组织细小、
ＴｉＢ 呈细小晶须状且网状分布的 ＴｉＢ / Ｔｉ 复合材料ꎬ 如图 ８
所示ꎮ 其中细小的 ＴｉＢ 相是由共晶析出ꎬ 而其网状分布

的主要原因是ꎬ Ｂ 原子含量较低呈亚共晶状态ꎬ 在凝固

时钛基体优先形核并长大ꎬ 在形核长大的过程ꎬ Ｂ 原子 /
ＴｉＢ 相受到钛基体晶核长大的推挤效应(ｐｕｓｈｉｎｇ ｅｆｆｅｃｔ)ꎬ
直至钛凝固结束或者推挤效应不足以推动 ＴｉＢ 运动为止ꎬ
因此形成网状结构ꎮ 这种情况下ꎬ 网的大小必然随增强

相含量的增加而减小ꎬ 直至呈均匀分布ꎮ 熔化焊接[３５] 或

者钛基复合材料重熔[３６]之后的组织也是类似ꎬ 都属于熔

化后快速凝固组织ꎮ
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图 ８　 激光 ３Ｄ 打印制备的 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 复合材料网状组织[３３]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｎｅｔｗｏｒｋ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ ＴｉＢｗ / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ

ｂｙ ３Ｄ ｌａｓｅｒ ａｄｄｉｎｇ ｍａｎｕｆａｃｔｕｒｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓ[３３]

4　 钛合金与钛基复合材料第二相强韧化

图 ９ａ 为采用增强相分布调控技术ꎬ 以 Ｔｉ￣ＳｉＣ 为原料

体系制备的网状结构(Ｔｉ５Ｓｉ３＋Ｔｉ２Ｃ) / Ｔｉ 复合材料与纯钛的

应力￣应变曲线[３７] ꎮ 通过在网状界面处引入体积分数为

１％ꎬ ３％与 ５％的混杂增强相(Ｔｉ５Ｓｉ３＋Ｔｉ２Ｃ)ꎬ 制备的相应

的复合材料的屈服强度从纯钛的 ４３６ ＭＰａ 分别提高到了

６６８ꎬ ７８９ 与 ８４６ ＭＰａꎬ 相当于分别提高了 ５３􀆰 ２％ꎬ ８１􀆰 ０％
与 ９４􀆰 ０％ꎮ 抗拉强度分别提高到 ８５２ꎬ ８６８ 与 ８５８ ＭＰａꎬ
相对于纯钛的 ５３０ ＭＰａꎬ 相当于分别提高了 ６０􀆰 ８％ꎬ
６３􀆰 ８％与 ６１􀆰 ９％ꎮ 如此优异的增强效果可以归结于以下

几个方面[２ꎬ ３ꎬ ３７] ꎬ 即网状结构的形成、 基体晶粒的细化

和原位反应合成的混杂增强相ꎬ 另外ꎬ ＳｉＣ 原料释放的 Ｓｉ
和 Ｃ 原子可能发挥了固溶强化作用ꎮ 增强相在网状界

　 　

面处分布可以有效提高晶界强化效果ꎬ 使位错塞积开动

晶界变得更加困难ꎬ 从而提高拉伸强度ꎮ 混杂的增强相

可以激发出优异的混杂增强效应[３８] ꎮ
１％ (Ｔｉ５Ｓｉ３＋Ｔｉ２Ｃ) / Ｔｉ 复合材料的延伸率明显高于纯

钛材料的延伸率ꎬ 相对于纯钛材料的延伸率 １７􀆰 ２％ꎬ 复

合材料的延伸率达到了 ２８􀆰 ９％ꎬ 相当于提高了 ６８％ꎮ 在

低含量 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 与 ＴｉＢｗ / ＴＣ４ 两个复合材料体系中也都得

到了相同的效果ꎬ 并且 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 复合材料拉伸断裂延伸

率最高达到 ３９％ꎮ 这一点与传统复合材料延伸率总是低

于纯基体材料的延伸率是不同的ꎮ 对于低体积分数网状

结构复合材料表现出优异拉伸塑性的原因可以归结为如

下几个方面[２ꎬ ３ꎬ ２１] : ① 变形机理发生变化ꎻ ② 原位自生

反应改善基体 /增强相界面ꎻ ③ 混杂增强ꎻ ④ 网状结构

带来晶粒细化ꎻ ⑤ 增强相贫化区承担大的应变及降低裂

纹扩展速度而提高复合材料塑性[３７] ꎮ
　 　 图 ９ｂ 所示为两级网状结构与单一级网状结构钛基复

合材料体系拉伸应力￣应变曲线对比[２３ꎬ ２４] ꎬ 从图中可以

看出ꎬ 在 ３􀆰 ５％ＴｉＢｗ / ＴＣ４ 复合材料的基础上ꎬ 进一步引

入 Ｔｉ５Ｓｉ３纳米强化相ꎬ 可以将抗拉强度从 １０３５ ＭＰａ 提高

到 １２００ ＭＰａꎬ 但塑性降低不多ꎬ 保持在 ５％以上ꎮ 而与

７􀆰 ５％ＴｉＢｗ / ＴＣ４ 复合材料相比ꎬ 当增强相总的含量相当

时ꎬ 形成两级网状结构可以获得更优异的塑性ꎬ 从 １％提

高到 ５％以上ꎮ 而对于只有 Ｔｉ５Ｓｉ３强化相的 ４％ Ｔｉ５Ｓｉ３ / ＴＣ４
复合材料ꎬ 因为没有形成网状结构ꎬ 组织呈粗大的魏氏

组织ꎬ 因此综合性能不佳ꎮ 这些充分说明了多级多尺度

结构设计对提高强塑性综合性能的重要性ꎮ

图 ９　 单一级网状结构(Ｔｉ５Ｓｉ３＋Ｔｉ２Ｃ) / Ｔｉ 复合材料(ａ)与两级网状结构(Ｔｉ５Ｓｉ３ ＋ＴｉＢｗ) / ＴＣ４ 复合材料(ｂ)的拉伸应力￣

应变曲线[２３ꎬ ３７]

Ｆｉｇ􀆰 ９　 Ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ (Ｔｉ５Ｓｉ３＋Ｔｉ２Ｃ) / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｓｉｎｇｌｅ ｎｅｔｗｏｒｋ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ａ) ａｎｄ (Ｔｉ５Ｓｉ３ ＋ＴｉＢｗ) / ＴＣ４

ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ｗｉｔｈ ｔｗｏ￣ｓｃａｌｅ ｎｅｔｗｏｒｋ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ (ｂ) [２３ꎬ ３７]

　 　 为了更快地实现网状结构钛基复合材料的优化与可

预测ꎬ 采用有限元数值模拟ꎬ 基于试验结果ꎬ 建立了网

状结构多级模型ꎬ 如图 １０ 所示[３９] ꎮ 从整体看ꎬ 将网状

界面看作是连续的硬质相(增强相富集区)与离散的基体

区构成的复合材料ꎬ 为了获得硬质相的性能ꎬ 再将增强

相富集区从微观上看作是增强相含量较高的 ＴｉＢ 增强相

与钛基体构成的复合材料ꎮ 通过模拟参数的优化ꎬ 可以

实现网状结构钛基复合材料数值模拟结果与试验结果一

９１２
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致(图 １０ｄ)ꎬ 并揭示了该类材料体系的强化机理ꎬ 初步

实现了网状结构复合材料力学性能的可设计、 可调控与

可预测ꎬ 并为其它体系复合材料设计提供了理论支撑ꎮ

图 １０　 网状结构复合材料多尺度模型(ａ~ ｃ)与应力￣应变曲线模拟和

实测数据对比(ｄ) (Ｖ 为增强相含量ꎬ Ｄ 为网状尺寸) [３９]

Ｆｉｇ􀆰 １０　 Ｍｕｌｔｉ￣ｓｃａｌｅ ｍｏｄｅｓ ｏｆ ｎｅｔｗｏｒｋ ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ ( ａ ~ ｃ) ａｎｄ

ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｃｏｍｐａｒｉｓｏｎ ｂｅｔｗｅｅｎ ｅｘｐｅｒｉｍｅｎｔ ａｎｄ ｎｕｍｅｒｉｃａｌ

ｓｉｍｕｌａｔｉｏｎ (ｄ) [３９]

　 　 为了进一步分析具有优异综合性能的网状结构组织

的强韧化机理ꎬ 将 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 复合材料网状结构简化为等

轴组织ꎬ 分别包括网状分布的增强相富集区( Ｉ 相 / ｐｈａｓｅ
Ｉ)与离散分布的增强相贫化区( ＩＩ 相 / Ｐｈａｓｅ ＩＩ)ꎬ 如图 １１
所示[３] ꎮ 不难发现ꎬ 强度及弹性模量较高的 Ｉ 相属于三

维连通的ꎬ 对整体复合材料变形行为起主导作用ꎬ 因此

网状分布可以更充分地发挥其增强效果ꎮ 断裂过程中裂

纹的扩展一般都要经历 ３ 个临界点: ① 在增强相内部裂

纹形核ꎻ ② 裂纹穿过增强相与基体相界面发生增强相断

裂ꎻ ③ 裂纹扩展穿过下一个阻碍点ꎮ 在这种结构中可能

出现 Ａ 与 Ｂ 两种裂纹ꎮ 然而无论是 Ａ 裂纹还是 Ｂ 裂纹ꎬ
都伴有明显的界面处塑性变形ꎮ 这种裂纹的形成阻力或

者说 Ｉ 相的强度可以用史密斯方程式(４)表示[３] :

σＦ ＝
πＥＩＧＩ－ＩＩ

２(１ － υ２
Ｉ )ｄＩ

(４)

式中 σＦ为临界断裂应力ꎻ Ｅ 为弹性模量ꎻ Ｇ 为临界应变

能释放速率ꎻ υ 为泊松比ꎻ ｄ 为裂纹方向增强相尺寸ꎮ 比

较形成裂纹 Ａ 与 Ｂ 的阻力ꎬ 可以发现ꎬ 形成裂纹 Ａ 所需

要的应力较大ꎮ 然而真正形成裂纹 Ａ 与 Ｂ 所需要的能量

与横截面积有较大关系ꎬ 可以用公式(５)表示:

Ｑ ＝ σＦＳＬ ＝ ＡＬ
πＥＩＧＩ－ＩＩ

２(１ － υ２
Ｉ )ｄＩ

􀅰ｄ２
Ｉ

＝ ＡＬ
πＥＩＧＩ－ＩＩ

２(１ － υ２
Ｉ )

􀅰(ｄＩ)
３
２ (５)

式中 Ｓ 为裂纹处横截面积ꎻ Ａ 为裂纹长度与面积之间系

数ꎻ Ｌ 为裂纹张开距离ꎮ 即形成裂纹的难易程度是与增

强相的尺寸成正比的ꎬ 当然还与 ＩＩ 相的力学性能及尺寸

有关ꎮ 裂纹 Ｂ 处的尺寸大致等同于 Ｉ 相网状单元边长 ａꎬ
且主要由基体颗粒尺寸决定ꎬ 因此ꎬ 降低基体颗粒尺寸ꎬ
必定降低 Ｂ 裂纹尺寸ꎮ 因此基体颗粒尺寸越大形成 Ｂ 裂

纹的难度越大ꎬ 越容易出现 Ａ 裂纹ꎬ 因此微孔缩聚成分

越多ꎬ 越有利于塑性的提高ꎬ 因此说保证 Ｉ 相中增强相

含量不变的情况下ꎬ 基体颗粒尺寸越大ꎬ 复合材料塑性

越高ꎮ 另外ꎬ 如果把 ＩＩ 相的力学性能考虑进来ꎬ 降低其

强度ꎬ 则更容易形成裂纹 Ａꎬ 甚至发生“穿晶”断裂(基体

颗粒被撕裂)ꎬ ＴｉＢｗ / ＴＣ４ 与 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 复合材料对比可以说

明这一点: 增加基体相强度ꎬ 则更容易形成裂纹 Ｂꎬ 而

降低形成裂纹 Ａ 的倾向ꎬ 热处理强化就起到了这个效果ꎮ

图 １１ 　 网状结构 ＴｉＢｗ / Ｔｉ 复合材料宏观与微观强韧化机理

模型[２ꎬ ３ꎬ １１]

Ｆｉｇ􀆰 １１　 Ｓｔｒｅｎｇｔｈｅｎｉｎｇ ａｎｄ ｔｏｕｇｈｅｎｉｎｇ ｍｅｃｈａｎｉｓｍ ｍｏｄｅｌｓ ｏｆ ｎｅｔｗｏｒｋ

ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｄ ＴｉＢｗ / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[２ꎬ ３ꎬ １１]

　 　 在网状结构中ꎬ 裂纹形成后如何扩展ꎬ 要根据形成

裂纹所消耗的能量来考虑ꎮ 如图 １１ 所示ꎬ 将裂纹可能的

扩展路径定义成路径 Ｉ 与路径 ＩＩꎬ 由于以上 Ａ 与 Ｂ 裂纹

以穿晶方式扩展路径基本相同ꎬ 都是沿路径 ＩＩ 的穿晶断

０２２
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裂ꎬ 相比较而言形成裂纹 Ａ 较形成裂纹 Ｂ 所需的能量

小ꎮ 因此 Ａ 裂纹沿路径 ＩＩ 形成穿晶断裂的倾向更小ꎮ 因

此裂纹 Ａ 的进一步扩展只能与后续形成的类似裂纹发生

聚结ꎬ 从而起到了较好的增强效果ꎮ 甚至裂纹 Ｂ 沿路径

ＩＩ 扩展的几率仍较小ꎬ 因此不必分析裂纹 Ａ 沿路径 ＩＩ 扩
展的情况ꎬ 重点分析裂纹 Ｂ 沿路径 Ｉ 与路径 ＩＩ 扩展的倾

向ꎮ 根据以上分析ꎬ 裂纹沿路径 Ｉ 与路径 ＩＩ 扩展所需要

能量分别可以表示为式(６)与式(７):

ＱＩ
＝ ＡＬＢ

πＥＩＧＩ－Ｉ

２(１ － υ２
Ｉ )

􀅰(３ａ)
３
２ (６)

ＱＩＩ
＝ ＡＬ

πＥＩＩＧＩＩ－ＩＩ

２(１ － υ２
ＩＩ)

􀅰(２ａ)
３
２ (７)

式(６)中 Ｂ 为裂纹弯折难度系数ꎮ 式中临界应变能释放

速率 Ｇ 与增强相含量有较大关系ꎬ 增强相含量越多ꎬ ＧＩ

与 ＧＩＩ相差越大ꎮ 另外ꎬ 基体颗粒尺寸对裂纹沿路径 Ｉ 与
路径 ＩＩ 扩展所需要的载荷有一定影响ꎬ 即基体颗粒尺寸

越大ꎬ 越有利于缩小 ＱＩ 与 ＱＩＩ之间的差距ꎮ
综合以上分析ꎬ Ｉ 相中增强相含量越高ꎬ 裂纹沿路径

Ｉ 扩展的倾向越大ꎬ 相反降低增强相含量将增加裂纹沿路

径 ＩＩ 扩展的倾向ꎮ 保持 Ｉ 相局部增强相含量不变ꎬ 降低

基体颗粒尺寸ꎬ 将降低裂纹沿路径 ＩＩ 扩展的倾向ꎮ
如前所述ꎬ Ｉ 相本身是一个复合材料相ꎬ 承担载荷

时ꎬ 其中的基体首先发生位错滑移ꎬ 并在晶须处形成位

错塞积(图 １１)ꎬ 直至晶须断裂ꎮ 晶须断裂后ꎬ 在裂纹尖

端会存在一个较高的应力场ꎬ 对于增强相含量较低的复

合材料ꎬ 即 ｄ>２Ｄꎬ 由于塑性区内应力重新分配ꎬ 使得裂

纹不易扩展甚至被钝化ꎬ 进而形成“缺口强化”效果提高

强度ꎮ 而断裂后的晶须ꎬ 继续限制基体塑性变形ꎬ 阻碍

位错运动ꎬ 再次起强化作用ꎬ 直到再次断裂ꎬ 因此形成

了多次断裂的晶须ꎮ

5　 结　 语

对于已经成功研制的单一级网状结构和两级网状￣网
状结构钛基复合材料ꎬ 通过组织调控与优化ꎬ 已经实现

了网状结构 ＤＲＴＭＣｓ 轻质、 耐热(６００ ~ ８００ ℃)、 高强

韧、 可焊接与可加工性能突破ꎬ 满足了航天航空飞行器

减重提速的迫切需求ꎬ 研制出的某新型航天飞行器发动

机钛基复合材料气动格栅(Φ５８０ ｍｍ × １０ ｍｍ)已成功通

过了地面例试(图 １２)ꎬ 最高温度为 ７２０ ℃ꎬ 满足使用需

求ꎬ 解决了无合适材料可选的瓶颈ꎮ 在航天“克克计较”
的情况下ꎬ 单件实现减重 ５８００ ｇ(减重 ４６􀆰 ９％)ꎮ 现在正

在研制钛基复合材料涡轮泵、 中介机匣、 叶片、 整体叶

盘、 头部壳体、 阴阳球等ꎬ 为航天飞行器减重设计形成

重要支撑ꎮ

图 １２　 航天飞行器发动机用钛基复合材料气动格栅

Ｆｉｇ􀆰 １２　 Ｃｏｍｐｏｎｅｎｔ ｏｆ ａｅｒｏｓｐａｃｅ ｆａｂｒｉｃａｔｅｄ ｕｓｉｎｇ ｔｉｔａｎｉｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

　 　 为了快速优化粉末冶金钛合金与钛基复合材料等材

料的材料参数ꎬ 以及快速响应航天等领域对粉末冶金高

性能钛合金与钛基复合材料小批量、 多功能需求ꎬ 作者

课题组提出了如图 １３ 所示的高通量制备技术ꎬ 层内采用

石墨纸作为软格段ꎬ 以保证所有试样致密度一致ꎮ 层间

采用高强石墨垫隔开ꎬ 以获得高度一致、 表面平整的试

样ꎮ 经过探索尝试ꎬ 已经攻克了层内软格段、 层间硬格

段粉末冶金高通量制备技术ꎬ 优化了软格段材质、 尺寸

与分布ꎬ 实现了单炉 ７２ 件小尺寸试样同炉制备(图 １３)ꎮ
经过进一步优化ꎬ 可以实现单炉 １００ 件以上试样同炉制

备ꎬ 可以快速优化材料的多个参数ꎬ 并避免不同炉制备

工艺差异带来的组织和性能误差ꎮ

图 １３　 粉末冶金高通量制备模具设计示意图与高通量制备试样实

物图

Ｆｉｇ􀆰 １３　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ａｎｄ ｍａｃｒｏｐｈｏｔｏｇｒａｐｈ ｏｆ ｈｉｇｈ ｔｈｒｏｕｇｈｐｕｔ

ｆａｂｒｉｃａｔｉｏｎ ｂｙ ｐｏｗｄｅｒ ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ

１２２
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　 　 综合以上研究结果ꎬ 钛合金与钛基复合材料中多

级结构与多尺度增强相设计ꎬ 将是大幅提高其综合性

能的关键ꎬ 然而ꎬ 如何设计、 设计成什么样的多级多

尺度结构以及如何实现是实现突破的关键ꎮ 与其相关

的理论计算、 数值模拟、 高通量制备、 强韧化机理、
适用于多级多尺度结构的新理论、 成形技术与应用将

是研究重点ꎮ
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Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ [Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ８２: ２３－２８.

[３８] Ｈｕａｎｇ Ｌ Ｊꎬ Ｇｅｎｇ Ｌꎬ Ｐｅｎｇ Ｈ Ｘ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２０１０ꎬ ５２７(２４－２５): ６７２３－６７２７.

[３９] Ｗａｎｇ Ｐꎬ Ｎｉａｎ Ｇ Ｄꎬ Ｑｕ Ｓ Ｘꎬ ｅｔ ａｌ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ

Ｍｅｃｈａｎｉｃｓ [Ｊ]ꎬ ２０１７ꎬ ９(５): １７５００７３.

(编辑　 吴　 锐)

２２２


