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摘　 要: 分别选用 ２０２４、 ５０５６、 ６０６１ 和 ７０７５ 铝合金ꎬ 采用颗粒级配相同的碳化硼预制体(２０％ ２ μｍ 和 ８０％ ３８ μｍ)为增强

体ꎬ 采用无压浸渗法制备 ４ 种高体份 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料(分别对应标记为 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ)ꎬ 研究基体合金成分对复合材料的

物相组成、 微观组织和力学性能的影响ꎮ 结果表明ꎬ ４ 种复合材料均含有 Ａ１、 Ｂ４ Ｃ、 Ａｌ３ ＢＣ、 ＡｌＢ２ 和富Ｆｅ￣Ｍｎ 相ꎬ 除此之外ꎬ

２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料还含有 ＡｌＢ１０ꎮ ４ 种复合材料小颗粒碳化硼聚集区均发生了剧烈的界面反应ꎬ 生成 Ａｌ３ＢＣ 和 ＡｌＢ２ꎮ ＡｌＢ１０

主要分布于 ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料的大颗粒碳化硼周围ꎬ 并与大颗粒碳化硼连成一体ꎮ ４ 种复合材料的洛氏硬度从大到小顺序

为 ２Ｍ(４５􀆰 ７)、 ７Ｍ(４３􀆰 １)、 ５Ｍ(４１􀆰 ８)和 ６Ｍ(４０􀆰 ０２)ꎮ ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料内部发现有孔洞存在ꎬ 导致复合材料弯曲强度和

应力均较低ꎮ 这种效应在 ７Ｍ 复合材料中最为明显ꎬ 其弯曲强度仅为 ２９６ ＭＰａꎮ ６Ｍ 复合材料弯曲强度和应变最高ꎬ 分别为 ４２５ ＭＰａ

和 ０􀆰 １８３％ꎬ 这主要是因为在 ６Ｍ 复合材料中ꎬ 不含 ＡｌＢ１０相且残余铝合金相对含量较高ꎮ
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ｔｈｅ ｆｌｅｘｕｒａｌ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｔｒａｉｎ ｏｆ ｔｈｅ ６Ｍ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ａｒｅ ｔｈｅ ｈｉｇｈｅｓｔꎬ ｂｅｉｎｇ ａｂｏｕｔ ４２５ ＭＰａ ａｎｄ ０􀆰 １８３％ꎬ ｒｅｓｐｅｃｔｉｖｅ￣
ｌｙ. Ｔｈｉｓ ｃｏｕｌｄ ｂｅ ｍａｉｎｌｙ ａｔｔｒｉｂｕｔｅｄ ｔｏ ｔｈｅ ａｂｓｅｎｃｅ ｏｆ ＡｌＢ１０ ｐｈａｓｅ ａｎｄ ｔｈｅ ｈｉｇｈｅｓｔ ｆｒａｃｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ｒｅｓｉｄｕａｌ ａｌｕｍｉｎｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｉｎ
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Ｋｅｙ ｗｏｒｄｓ: ｂｏｒｏｎ ｃａｒｂｉｄｅꎻ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅꎻ ｐｒｅｓｓｕｒｅｌｅｓｓ
ｉｎｆｉｌｔｒａｔｉｏｎꎻ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｒｅａｃｔｉｏｎꎻ ｍｅｃｈａｎｉｃａｌ ｐｒｏｐｅｒｔｙ

1　 前　 言

碳化物(ＳｉＣ、 ＴｉＣ、 Ｂ４Ｃ 等)增强 Ａｌ 基复合材料具有
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高强度、 高硬度、 高模量、 低热膨胀系数、 良好的导电、
导热性和尺寸稳定性等诸多优良特性ꎮ 其中ꎬ 由于 Ｂ４Ｃ
具有低密度和优异的中子吸收性能ꎬ 使得 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材

料的性能更突出[１] ꎬ 多应用于航空航天、 核工业、 军事

等小批量、 多品种的特定工程领域[２－４] ꎮ 制备 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复
合材料的方法有很多ꎬ 如粉末冶金法[５－７] 、 热等静压

法[８] 、 压力浸渗法[９ꎬ １０] 、 搅拌铸造法[１１ꎬ １２] 、 放电等离子

体烧结法[１３]和无压浸渗法[１４]等ꎮ 其中ꎬ 无压浸渗法制备

周期短、 成本低、 易大型化ꎬ 复合材料颗粒分布均匀、
体积分数高ꎬ 是用来制备性能优异的高体份陶瓷颗粒增

强金属基复合材料的理想方法之一[１５] ꎮ 由于 Ｂ４Ｃ 具有良

好的中子吸收性能ꎬ 随着 Ｂ４Ｃ 颗粒体积分数的增加ꎬ 复

合材料的强度和中子吸收性能均会加强ꎬ 但加工难度亦

会增大ꎮ
无压浸渗法是指制备全过程不施加任何外力ꎬ 熔融

金属液体与增强体之间通过自发润湿实现复合的工艺过

程[１６] ꎮ 因此ꎬ 增强体颗粒与熔融铝液之间良好的润湿性

以及熔铝良好的流动性是保证所制备复合材料均匀性和

完整性的重要条件ꎮ 同时ꎬ Ｂ４Ｃ 颗粒与熔铝之间的润湿

性属于反应润湿ꎬ 浸渗温度和浸渗时间会影响两者之间

的界面反应行为ꎬ 进而改变复合材料的微观组织和力学

性能[１７ꎬ １８] ꎮ 例如ꎬ 升高温度可以显著改善两者之间的润

湿性ꎮ Ｈｅｌｖｅｒｓｏｎ 等[１９]证实ꎬ ９００ ℃时两者之间的初始润

湿角大于 ９０°ꎬ ２ ｈ 后润湿角逐渐降低ꎮ 而 １２００ ℃ 时ꎬ
１０ ｍｉｎ 内两者之间近乎完全润湿ꎮ 除此之外ꎬ 基体合金

成分可以改变熔铝的流动性ꎬ 进而影响熔铝自发润湿过

程(有效复合)及其与增强体 Ｂ４Ｃ 之间的界面反应行为ꎬ

最终影响复合材料的微观组织和力学性能[２０] ꎮ 因此ꎬ 本

研究选取 ２０２４ꎬ ５０５６ꎬ ６０６１ 和 ７０７５ 共 ４ 种铝合金ꎬ 在相

同的工艺条件下ꎬ 采用无压浸渗法制备高体份 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复
合材料ꎬ 旨在研究基体铝合金成分对 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料微

观结构、 界面特征和力学性能的影响ꎮ

2　 实　 验

2􀆰 1　 材料准备

本文选用平均粒度分别为 ２ 和 ３８ μｍ 的 Ｂ４Ｃ 颗粒ꎬ

首先制备颗粒组成为 ２０％ ２ μｍ＋８０％ ３８ μｍ 的 Ｂ４Ｃ 预制体

(标记为 Ｍ)ꎬ 采用熔铝无压浸渗工艺制备高体份 Ｂ４Ｃ / Ａｌ
复合材料ꎮ 为了防止 Ｂ４Ｃ 颗粒表面吸附质对无压浸渗

Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料的影响ꎬ 实验前将 Ｂ４Ｃ 颗粒置于无水乙

醇中超声清洗ꎬ 固液体积比 １ ∶ ５ꎮ 图 １ 为粒径 ３８ μｍ 的

Ｂ４Ｃ 颗粒超声清洗前后的 ＳＥＭ 对比照片ꎮ 由图 １ 可见ꎬ
颗粒表面的吸附质基本清洗干净ꎮ

为了获得高体份 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料ꎬ 实验首先制备高

致密度的 Ｂ４Ｃ 预制体ꎬ 具体方法为: ① 按比例分别称取

２ 和 ３８ μｍ 的 Ｂ４Ｃ 颗粒ꎬ 置于球磨罐内混合 ２ ｈ(转速为

６００ ｒ / ｍｉｎ)ꎻ ② 将充分混合的 Ｂ４Ｃ 颗粒置于模具内

(≈２２ ｇ)ꎬ在 １００ ＭＰａ 等效压力下静置 ２ ｍｉｎꎬ 脱膜后可

得尺寸约为 ２０ ｍｍ×２０ ｍｍ×４５ ｍｍ 的预制体ꎮ 根据预制

体质量和几何尺寸ꎬ 计算可得预制体中 Ｂ４Ｃ 的体积分数

约为 ６７􀆰 ７８％ꎮ
为获得相当强度、 致密度的多孔预制体[２１ꎬ ２２] ꎬ 无压

浸渗前需对 Ｂ４Ｃ 预制体进行高温煅烧处理ꎬ 具体步骤如

下: 将冷压成型的 Ｂ４Ｃ 预制体置于石墨坩埚中ꎬ 再将坩

埚置于管式炉内在 １３００ ℃煅烧 ３ ｈꎬ 冷却至室温ꎮ 过程

中系统以 ８ ℃ / ｍｉｎ 的升温速率升至 １０００ ℃ꎬ 再以

５ ℃ / ｍｉｎ 的升温速率升至 １３００ ℃ꎮ 煅烧结束ꎬ 先以

５ ℃ / ｍｉｎ 的降温速率降至 １０００ ℃ꎬ 再以 ８ ℃ / ｍｉｎ 随炉降

至室温ꎮ 全过程采用氩气保护以防止 Ｂ４Ｃ 氧化ꎮ

图 １　 超声清洗前(ａꎬ ｂ)后(ｃꎬ ｄ)Ｂ４Ｃ 颗粒表面形貌 ＳＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 １　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｍｏｒｐｈｏｌｏｇｙ ｏｆ ｔｈｅ Ｂ４Ｃ ｐａｒｔｉｃｌｅｓ ｂｅｆｏｒｅ

(ａ) ａｎｄ ａｆｔｅｒ (ｂ) ｕｌｔｒａｓｏｎｉｃ ｃｌｅａｎｉｎｇ

基体合金选用 ２０２４、 ５０５６、 ６０６１ 和 ７０７５ 铝合金ꎬ 其

合金成分表如表 １ 所示ꎮ
2􀆰 2　 实验方法

采用无压浸渗工艺制备 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料ꎬ 制备装备

示意图如图 ２ 所示ꎮ 具体步骤如下: 系统升温前ꎬ 用真

空泵快速将管式炉抽真空至 １０ Ｐａ 以下ꎬ 随后从管式炉

一端通入氩气ꎬ 一段时间后调节出气口阀门ꎬ 保证炉内

氩气流通ꎬ 防止试样氧化ꎮ 采用与煅烧相同的升温过程

将系统升温至 １２００ ℃ꎬ 保温 ３０ ｍｉｎꎬ 然后随炉缓慢冷却

至室温ꎮ
采用Ｒｉｇａｋｕ Ｕｌｔｉｍａ ＩＶ Ｘ 射线衍射仪对所制备的 Ｂ４Ｃ / Ａｌ

复合材料进行物相分析ꎮ 采用 Ｓｉｇｍａ￣３００ 扫描电子显微

镜分析 Ｂ４Ｃ 颗粒表面形貌和复合材料微观组织及断口形

貌ꎮ 采用 Ｉｍａｇｅ Ｊ 软件处理复合材料的背散射电子成像

照片ꎬ 辅助分析复合材料的物相组成ꎮ 采用满载 １００ ｋＮ

７５１
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表 １　 实验采用铝合金的化学成分

Ｔａｂｌｅ １　 Ｃｈｅｍｉｃａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅ ａｌｕｍｉｎｕｍ ａｌｌｏｙ( ω / ％)

Ａｌｌｏｙ Ｓｉ Ｍｇ Ｃｕ Ｚｎ Ｆｅ Ｍｎ Ａｌ

２０２４ ０.５
１.２~
１.８

３.８~
４.９ ０.２５ ０.５

０.３~
０.１ Ｂａｌ.

５０５６ ０.２５ ２.２~
２.８

０.１ ０.１ ０.４ ０.１ Ｂａｌ.

６０６１ ０.４~
０.８

０.８~
１.２

０.１５~
０.４

０.２５ ０.７ ０.１５ Ｂａｌ.

７０７５ ０.４ ０.３
１.２~
２.０

５.２~
６.１ ０.５ ０.３ Ｂａｌ.

图 ２　 无压浸渗制备设备示意图

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｄｉａｇｒａｍ ｏｆ ｔｈｅ ｐｒｅｓｓｕｒｅｌｅｓｓ ｉｎｆｉｌｔｒａｔｉｏｎ ｅｑｕｉｐｍｅｎｔ

的 ＩＮＳＴＲＯＮ８８０１ 液压伺服疲劳试验机进行力学性能测

试ꎬ 准确度等级为 ０􀆰 ５ 级ꎬ 加载过程采用 ＢＸ１２０￣３ＡＡ 应

变片测量复合材料的应变量(应变片灵敏系数为(２􀆰 ０８±
１)％)ꎮ 力学性能测试试样尺寸为 ４０ ｍｍ×５ ｍｍ×５ ｍｍꎬ
跨距为 ３０ ｍｍꎮ 采用 ＴＨＵＳ￣２５０ 万能硬度计测试复合材料

的洛氏硬度ꎬ 每个样品测试 ７ 次(测试条件: 金刚石压

头 / １２０°ꎬ １５０ ｋｇｆ(１４７１ Ｎ)ꎬ 保荷 ５ ｓ)ꎮ 本文中由 ２０２４、
５０５６、 ６０６１ 和 ７０７５ 铝合金制备的复合材料分别标记为

２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料ꎮ

3　 结果与分析

3􀆰 1　 复合材料物相分析

图 ３ 为所制备的 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ ４ 种 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复

合材料的 ＸＲＤ 图谱ꎮ 由图 ３ 可知ꎬ ４ 种复合材料均含有

初始物相 Ａｌ 和 Ｂ４Ｃ 及界面反应产物 ＡｌＢ２ 和 Ａｌ３ ＢＣꎮ 然

而ꎬ 界面反应产物 ＡｌＢ１０仅存在于 ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材

料中ꎬ ６Ｍ 中未检测出该相存在ꎮ
在 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料中ꎬ Ｂ４Ｃ(０２１) 晶

面、 Ａｌ３ＢＣ(１０１)晶面、 ＡｌＢ２(１００)晶面和 ＡｌＢ１０(２１１)晶面

与 Ａｌ(１１１)晶面相对衍射强度的比值如表 ２ 所示ꎮ 对比

界面产物 Ａｌ３ＢＣ、 ＡｌＢ２和 ＡｌＢ１０衍射峰的相对强度推知ꎬ ４
种复合材料中主要界面反应产物均为 Ａｌ３ＢＣꎮ 复合材料

图 ３　 Ｂ４Ｃ 颗粒ꎬ ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料的 ＸＲＤ 图谱

Ｆｉｇ􀆰 ３　 ＸＲＤ ｐａｔｔｅｒｎｓ ｏｆ Ｂ４Ｃ ｐａｒｔｉｃｌｅꎬ ２Ｍꎬ ５Ｍꎬ ６Ｍ ａｎｄ ７Ｍ Ｂ４Ｃ /

Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

界面产物相对含量的差异是由铝基体与碳化硼发生不同

程度的界面反应引起的ꎮ 本文将结合复合材料微观组织

对 ４ 种复合材料制备过程的界面反应程度进行详细讨论ꎮ
表 ２　 复合材料各物相特征峰相对衍射强度比

Ｔａｂｌｅ ２ 　 Ｒｅｌａｔｉｖｅ ｄｉｆｆｒａｃｔｉｏｎ ｉｎｔｅｎｓｉｔｙ ｒａｔｉｏ ｏｆ ｔｈｅ ｃｈａｒａｃｔｅｒｉｓｔｉｃ

ｐｅａｋｓ ｏｆ ｅａｃｈ ｐｈａｓｅ ｉｎ ｔｈｅ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ
ＩＢ４Ｃ / ＩＡｌ

(０２１) / (１１１)

ＩＡｌ３ＢＣ
/ ＩＡｌ

(１０１) / (１１１)

ＩＡｌＢ２
/ ＩＡｌ

(１００) / (１１１)

ＩＡｌＢ１０
/ ＩＡｌ

(２１１) / (１１１)

２Ｍ １.０３ ０.５７３ ０.１６４ ０.０４８

５Ｍ ０.７５７ ０.４７７ ０.０５４ ０.０４８

６Ｍ ０.４８１ ０.２７５ ０.１１５ ０

７Ｍ ０.７２０ ０.４１１ ０.０４８ ０.０４０

3􀆰 2　 复合材料组织形貌分析

图 ４ 为所制备的 ４ 种 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料 ＳＥＭ 背散射

电子成像照片ꎬ 图中不同区域的衬度差异表明该区域对

应物相的平均原子序数不同ꎮ 其中ꎬ 平均原子序数小的

物相成像后亮度偏低ꎬ 平均原子序数大的物相成像亮度

偏高ꎮ 由 ＸＲＤ 分析可知ꎬ 复合材料主要含有 Ａｌ、 Ａｌ３ＢＣ、
ＡｌＢ２、 ＡｌＢ１０和 Ｂ４Ｃ 这 ５ 种物相ꎬ 对应的平均原子序数分

别为 １３ꎬ １０ꎬ ７􀆰 ６７ꎬ ５􀆰 ７３ 和 ５􀆰 ２ꎮ 复合材料微观组织中

各个物相标记结果如图 ４ 所示ꎮ
图 ５ 为 ２Ｍ 复合材料的 ＥＤＳ 元素面扫结果ꎬ 图中绿

色和橙色分别代表 Ａｌ 元素和 Ｃ 元素的分布ꎬ 由于 Ａｌ 元
素在界面反应产物 Ａｌ３ ＢＣ、 ＡｌＢ２、 ＡｌＢ１０ 中原子比依次为

６０％ꎬ ３３％ꎬ ９％ꎬ 可知能谱面扫图谱中区域 １ 主要为

Ａｌ３ＢＣꎬ 区域 ２ 主要为 ＡｌＢ２ꎬ 区域 ３ 为 ＡｌＢ１０ꎬ 图中黑色

颗粒为 Ｂ４Ｃ 颗粒ꎮ
根据 ４ 种复合材料的背散射电子照片(图 ４)可以获
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图 ４　 ２Ｍ( ａꎬ ｂ)ꎬ ５Ｍ(ｃꎬ ｄ)ꎬ ６Ｍ( ｅꎬ ｆ)和 ７Ｍ( ｇꎬ ｈ) Ｂ４Ｃ / Ａｌ

复合材料 ＳＥＭ 背散射电子成像照片

Ｆｉｇ􀆰 ４　 ＳＥＭ ｂａｃｋｓｃａｔｔｅｒｅｄ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ

２Ｍ ( ａꎬ ｂ)ꎬ ５Ｍ ( ｃꎬ ｄ)ꎬ ６Ｍ ( ｅꎬ ｆ) ａｎｄ ７Ｍ ( ｇꎬ ｈ)

Ｂ４Ｃ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

图 ５　 ２Ｍ 复合材料微观组织 ＥＤＳ 图谱

Ｆｉｇ􀆰 ５　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅ ａｎｄ ＥＤＳ ｍａｐｐｉｎｇ ｏｆ ２Ｍ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ

得相应复合材料的灰度密度分布图ꎬ 如图 ６ 所示ꎮ 图 ６
中灰度值为 ５０ 附近的两个峰对应于物相 Ｂ４Ｃꎬ 灰度值为

６５ꎬ １３０ 和 １７５ 附近的峰分别对应于界面产物 ＡｌＢ１０、
ＡｌＢ２和 Ａｌ３ＢＣꎬ 灰度值为 ２１０ ~ ２３５ 左右的峰对应于基体

铝合金ꎮ 此外ꎬ 灰度值接近 ２５０ 附近的峰代表复合材料

中含铁锰金属间化合物ꎬ 因其具有最大的平均原子序数ꎬ
在背散射照片中亮度最高ꎮ 由于其含量较低ꎬ 在 ＸＲＤ 衍

射图谱中未被检测出来ꎬ 图 ４ 中亦未标注ꎮ 该分析结果

与图 ３ 和图 ４ 所示结果基本一致ꎬ 即 ６Ｍ 复合材料中界面

反应产物仅为 Ａｌ３ＢＣ(浅灰色区域)和 ＡｌＢ２(深灰色区域)ꎬ

而 ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料同时存在 Ａｌ３ ＢＣ、 ＡｌＢ２ 和

ＡｌＢ１０这 ３ 种界面产物ꎮ

图 ６　 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料背散射电子成像照片对

应的灰度密度分布图

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｇｒａｙ ｓｃａｌｅ ｄｅｎｓｉｔｙ ｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎ ｆｏｒ ｂａｃｋｓｃａｔｔｅｒｅｄ ｅｌｅｃｔｒｏｎ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ

ｔｈｅ ２Ｍꎬ ５Ｍꎬ ６Ｍ ａｎｄ ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ.

复合材料界面反应的程度和类型与固相反应物粒径

和熔体粘度有关ꎮ 在复合材料大颗粒碳化硼区域ꎬ 由于

颗粒接触面积相对较小(比表面积小)ꎬ 碳化硼颗粒与铝

液初始阶段因直接接触生成的界面产物层会成为两相隔

离层ꎬ 显著降低界面反应速率ꎮ 此时ꎬ 界面反应会受到

熔体侧原子扩散速率的影响ꎬ 而熔体内原子扩散速率一

定程度上与熔体的粘度(流动性)有关ꎮ 一般来讲ꎬ 铝合

金中 Ｓｉ 和 Ｚｎ 元素可以降低熔体的粘度ꎬ 而 Ｔｉꎬ Ｎｉꎬ Ｃｕꎬ
Ｃｒꎬ Ｍｎꎬ Ｍｇ 等元素均会增大熔体的粘度[２２－２５] ꎮ 由表 ２
可知: ６０６１ 铝合金的合金元素(尤其指 Ｃｕ 和 Ｍｇ)含量均

较低ꎬ 故而粘度最低ꎻ 其余 ３ 种合金粘度均较高ꎬ 尤其

是 ２０２４ 铝合金ꎬ 其中同时含有较高含量的 Ｍｇ 和 Ｃｕꎮ 因

此ꎬ 在大颗粒 Ｂ４Ｃ 区域内ꎬ ２０２４、 ５０５６ 和 ７０７５ 铝合金熔

体因粘度较高ꎬ Ａｌ 元素向界面反应层和小颗粒 Ｂ４Ｃ 区域

扩散的速率均较低ꎮ 因此ꎬ 大颗粒 Ｂ４Ｃ 区域易生成低 Ａｌ
高 Ｂ 含量的界面产物(即 ＡｌＢ１０ 相)ꎬ 并且与 Ｂ４Ｃ 连成

一体ꎮ
减小固相反应物粒度不仅可以增加颗粒与熔铝之间

的直接接触面积ꎬ 还可以降低反应的表观活化能ꎬ 从而

加剧反应速率ꎮ 因此ꎬ 在复合材料小颗粒 Ｂ４Ｃ 区域内ꎬ
颗粒与熔铝之间会发生剧烈的界面反应ꎬ 易生成高 Ａｌ 低
Ｂ 含量的界面产物ꎬ 如 Ａｌ３ＢＣ 和 ＡｌＢ２ꎮ 此时ꎬ 熔体内的

原子扩散速率对界面反应程度影响较弱ꎮ ４ 种复合材料

中小颗粒 Ｂ４Ｃ 聚集区组织特征表现为残余小颗粒 Ｂ４Ｃ 均

匀分布于界面产物内ꎮ 需要指出ꎬ 小颗粒 Ｂ４Ｃ 区域的熔

体中 Ａｌ 含量会因剧烈的界面反应而降低ꎮ 由于原子在熔

体内的扩散速率比固体中的快ꎬ 对于粘度较低的 ６０６１ 合

９５１
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金熔体ꎬ 大颗粒区域富 Ａｌ 熔体中的 Ａｌ 原子亦可向小颗

粒区域熔体扩散ꎮ 宏观表现为 ６Ｍ 复合材料中未发现成

片的富 Ｂ 相 ＡｌＢ１０ꎬ 取而代之的是尺寸略大、 随机分布的

低 Ｂ 相 Ａｌ３ＢＣ 和 ＡｌＢ２ꎮ
3􀆰 3　 硬度和三点弯曲强度试验

图 ７为 ４种复合材料的洛氏硬度和弯曲强度测试结果ꎬ
其硬度大小顺序为: ２Ｍ>７Ｍ>５Ｍ>６Ｍꎮ 在 Ｂ４Ｃ/ Ａｌ 复合材料

中ꎬ 各物相的显微硬度大小顺序为 Ｂ４Ｃ(２７５０ ｋｇ / ｍｍ２) >
ＡｌＢ１０(２５３０ ｋｇ/ ｍｍ２) >Ａ１３ＢＣ(１４００ ｋｇ/ ｍｍ２)>ＡｌＢ２(９８０ ｋｇ/ ｍｍ２)ꎬ
硬度均高于纯 Ａｌ(１９ ｋｇ / ｍｍ２) [２６] ꎮ 复合材料的硬度不仅

与界面产物类型有关ꎬ 还与其各物相的含量有关ꎮ 根据

图 ３ 中的 ４ 种复合材料中 Ｂ４Ｃ(０２１)晶面和 Ａｌ(１１１)晶面

对应衍射强度的比值ꎬ 可以推测 ４ 种复合材料基体中 Ａｌ
的相对含量顺序为 ６Ｍ>７Ｍ>５Ｍ>２Ｍꎮ 因此ꎬ 由于 ６Ｍ 复合

材料中剩余 Ａｌ 基体相对含量最高ꎬ 且产物仅含有 Ａｌ３ＢＣ
和 ＡｌＢ２ꎬ 故而 ６Ｍ 复合材料硬度最低ꎬ 洛氏硬度仅为

４０􀆰 ０２ꎮ ６Ｍ 复合材料中残余 Ａｌ 含量较高的主要原因可能

是 ６０６１ 合金中 Ａｌ 含量最高ꎮ ２Ｍ 复合材料基体中 Ａｌ 的
相对含量最低ꎬ 同时界面产物除了Ａ１３ＢＣ和 ＡｌＢ２相之外ꎬ
还含有硬质 ＡｌＢ１０相ꎬ 故而其硬度最高(洛氏硬度为 ４５􀆰 ７)ꎮ
５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料中 Ａｌ 基体相对含量介于 ６Ｍ 和 ２Ｍ 复合

材料之间ꎬ 且亦含有 ＡｌＢ１０ꎬ 因此 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料硬度

亦介于两者之间ꎬ 洛氏硬度分别为 ４１􀆰 ８ 和 ４３􀆰 １ꎮ

图 ７　 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料洛氏硬度(黑)和弯

曲强度(红)

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｒｏｃｋｗｅｌｌ ｈａｒｄｎｅｓｓ(ｂｌａｃｋ) ａｎｄ ｆｌｅｘｕｒａｌ ｓｔｒｅｎｇｔｈ(ｒｅｄ) ｏｆ ２Ｍꎬ

５Ｍꎬ ６Ｍ ａｎｄ ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

整体上讲ꎬ 复合材料弯曲强度与其硬度变化规律呈

现相反的趋势ꎮ 由图 ７ 可知ꎬ ６Ｍ 复合材料的弯曲强度最

高ꎬ 达到 ４２５ ＭＰａꎬ 而 ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料强度均较

低ꎬ 分别为 ３５３ꎬ ３６４ 和 ２９６ ＭＰａꎮ 图 ８ 为 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ
和 ７Ｍ 这 ４ 种 Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料的应力应变曲线ꎬ 其断裂

应变分别为 ０􀆰 １３６％ꎬ ０􀆰 １３３％ꎬ ０􀆰 １８３％和 ０􀆰 １１１％ꎮ
图 ９ 为 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ ４ 种复合材料的断口形貌

ＳＥＭ 照片ꎮ 由图 ９ 可知ꎬ ４ 种复合材料中大颗粒碳化硼

图 ８　 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复合材料应力－应变曲线

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｓｔｒｅｓｓ￣ｓｔｒａｉｎ ｃｕｒｖｅｓ ｏｆ ２Ｍꎬ ５Ｍꎬ ６Ｍ ａｎｄ ７Ｍ Ｂ４Ｃ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

图 ９　 ２Ｍ(ａꎬ ｂ)ꎬ ５Ｍ(ｃꎬ ｄ)ꎬ ６Ｍ(ｅꎬ ｆ)和 ７Ｍ(ｇꎬ ｈ)Ｂ４Ｃ / Ａｌ 复

合材料断口形貌的 ＳＥＭ 照片

Ｆｉｇ􀆰 ９　 ＳＥＭ ｉｍａｇｅｓ ｏｆ ｔｈｅ ｆｒａｃｔｕｒｅ ｓｕｒｆａｃｅ ｏｆ ２Ｍ( ａꎬ ｂ)ꎬ ５Ｍ( ｃꎬ

ｄ)ꎬ ６Ｍ(ｅꎬ ｆ) ａｎｄ ７Ｍ(ｇꎬ ｈ) Ｂ４Ｃ / Ａｌ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

均呈现为穿晶断裂方式ꎬ 表明 Ｂ４Ｃ 颗粒和铝基体之间界

面结合良好ꎮ 其中ꎬ ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料的断口形貌

中ꎬ 大颗粒聚集区域和小颗粒聚集区域均偏向于脆性断

裂ꎬ 尤其是 ７Ｍ 复合材料ꎮ 同时ꎬ 在此 ３ 种复合材料中均

有不同尺寸的空洞存在ꎬ 如图 ９ａꎬ ９ｃ 和 ９ｈ 白色圆圈标

记所示ꎮ 一般ꎬ 在陶瓷 /金属基复合材料中ꎬ 陶瓷颗粒作

为增强相可以提高材料强度ꎬ 金属基体不仅可以起到粘

结作用ꎬ 而且可以平衡和分散载荷ꎬ 提升材料塑性并降

０６１
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低材料应力集中的程度ꎮ 如前所述ꎬ ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合

材料大颗粒 Ｂ４Ｃ 区域的界面反应生成 ＡｌＢ１０相(硬度接近

Ｂ４Ｃ)ꎬ 且与 Ｂ４Ｃ 颗粒连成一体ꎬ 而小颗粒 Ｂ４Ｃ 聚集区域

存在强界面反应ꎬ 产物为 Ａｌ３ＢＣ 和 ＡｌＢ２陶瓷相ꎬ 剧烈的

界面反应使得所制备的复合材料更倾向于脆性陶瓷材料ꎮ
因此ꎬ 这 ３ 种复合材料受力时ꎬ 其内部孔洞会引起严重

的应力集中ꎬ 使得材料在较低应力和应变下发生断裂破

坏ꎮ 复合材料内部的空洞有可能是因为合金熔体粘度较

大、 熔体未能和 Ｂ４Ｃ 预制体充分结合导致的ꎮ 相反ꎬ 尽

管 ６Ｍ 复合材料小颗粒 Ｂ４Ｃ 区域亦发生了剧烈界面反应ꎬ
但大颗粒 Ｂ４Ｃ 与熔体的界面产物相为Ａｌ３ＢＣ和 ＡｌＢ２(硬度

低于 ＡｌＢ１０)ꎬ 且产物随机分布ꎬ 并未与 Ｂ４Ｃ 颗粒连在一

起ꎮ 同时ꎬ 由于 ６０６１ 合金熔体流动性好ꎬ 基体与增强颗

粒结合紧密ꎬ 所得复合材料内部孔洞几乎不存在ꎮ 同时ꎬ
由于 ６Ｍ 复合材料中残余软相 Ａｌ 基体较多ꎬ 材料塑性最

好且强度最高ꎮ

4　 结　 论

(１)本文采用无压浸渗法制备了 ４ 种高体份 Ｂ４Ｃ / Ａｌ
复合材料ꎬ 其中 Ｂ４Ｃ 级配为 ８０％ ３８ μｍ 和 ２０％ ２ μｍꎬ
基体选用 ２０２４、 ５０５６、 ６０６１ 和 ７０７５ 铝合金(复合材料分

别对应标记为 ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ)ꎮ 结果表明: ４ 种复

合材料均发生不同程度的界面反应ꎬ 其中 ６Ｍ 复合材料

含有 Ｂ４Ｃ、 Ａｌ、 Ａ１３ＢＣ、 ＡｌＢ２和富 Ｆｅ￣Ｍｎ 等物相ꎬ 而 ２Ｍ、
５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料中还含有 ＡｌＢ１０相ꎮ

(２)４ 种复合材料小颗粒 Ｂ４Ｃ 聚集区界面反应剧烈ꎬ
生成界面产物 Ａｌ３ＢＣ 和 ＡｌＢ２ꎮ 界面产物 ＡｌＢ１０分布于 ２Ｍ、
５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料中大颗粒 Ｂ４Ｃ 区域ꎬ 且与 Ｂ４Ｃ 连成一

体ꎬ 这可能是因为合金熔体粘度较大ꎬ Ａｌ 原子扩散速率

低的缘故ꎮ 剧烈的界面反应使得复合材料更倾向于脆性

材料ꎬ 尤其是 ２Ｍ、 ５Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料ꎮ
(３)复合材料的硬度与其界面产物类型和残余 Ａｌ 含量

有关ꎬ ２Ｍ、 ５Ｍ、 ６Ｍ 和 ７Ｍ 复合材料的洛氏硬度从大到小

顺序为 ２Ｍ(４５􀆰 ７)、 ７Ｍ(４３􀆰 １)、 ５Ｍ(４１􀆰 ８)和 ６Ｍ(４０􀆰 ０２)ꎮ
(４)由于 ２０２４、 ５０５６ 和 ７０７５ 铝合金熔体流动性较差ꎬ

所得的复合材料中存在孔洞ꎬ 降低了复合材料的弯曲强

度ꎬ 对应分别为 ３５３ꎬ ３６４ 和 ２９６ ＭＰａꎮ 而 ６０６１ 铝合金熔

体良好的流动性使 ６Ｍ 复合材料内几乎没有缺陷孔ꎬ 复合

材料中残余铝基体相对含量较高ꎬ 且不含成片 ＡｌＢ１０相ꎮ
故而 ６Ｍ 复合材料弯曲强度和断裂应变最高ꎬ 分别为

４２５ ＭＰａ和 ０􀆰 １８３％ꎮ
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