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摘　 要: 陶瓷增强钛基复合材料(ＣＴＭＣｓ)兼有高的比强度、 比刚度及良好的耐磨性和抗高温氧化性ꎬ 对其进行有效焊接ꎬ 有助

于加强其在航空航天、 机械电子和医疗器械等领域的广泛应用ꎮ 综述了 ＣＴＭＣｓ 熔化焊、 钎焊和固相扩散焊ꎬ 以及这 ３ 种焊接的

国内外研究进展ꎬ 着重回顾了熔化焊焊缝增强体的分布特征、 钎料 / 母材界面行为及扩散焊焊缝孔隙度与接头力学性能之间的关

系ꎮ 并结合具体的焊接工艺ꎬ 归纳了熔化焊电极移动速度、 钎焊和固相扩散焊焊接温度以及保温时间对接头界面行为和力学性

能的影响规律ꎮ 最后ꎬ 认为需要加强 ＣＴＭＣｓ 的异材连接、 界面反应层形成的热力学和动力学ꎬ 以及界面微结构与接头服役性能

(如强度和耐高温性)的关联性研究ꎮ
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1　 前　 言

陶瓷增强钛基复合材料(ＣＴＭＣｓ)因具有高的比强度、
比刚度和良好的抗高温与耐腐蚀性能ꎬ 在航空航天、 机

械电子和医疗器械等领域拥有着广阔的应用前景ꎬ 从而

引起了人们的广泛关注ꎮ 经过数十年的研究ꎬ 已经初步

解决了制备工艺与加工成型、 增强体尺寸与分布以及组

织演变与形变机制等科技难题[１ꎬ ２] ꎮ 目前ꎬ 用于制备 ＣＴ￣
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ＭＣｓ 的增强体主要包括 ＴｉＣ[３－８] 、 Ｌａ２Ｏ３
[９ꎬ １０] 、 ＴｉＢ[１１－１６] 和

ＳｉＣ[１７ꎬ １８]等陶瓷增强体ꎬ 其中采用最多的是 ＴｉＢ、 ＴｉＣ 和

ＴｉＢ＋ＴｉＣꎮ 这些陶瓷增强体大部分是通过原位反应形成

的ꎮ 表 １ 列出了部分 ＣＴＭＣｓ 的增强体反应体系、 体积分

数及其制备方法和拉伸强度ꎮ 从中可以看出不同的增强

体含量、 反应体系对母材(ｂａｓｅ ｍａｔｅｒｉａｌｓꎬ ＢＭ)增强效果

的不同ꎬ 相对于基体材料(如 Ｔｉ 和 Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ)的拉伸强度

都有不同程度的提高[１８－２６] ꎮ 目前ꎬ 已经可以通过反应热

压、 放电等离子体烧结和熔铸等方法制备出性能优良的

ＣＴＭＣｓꎮ 在这 ３ 种方法中ꎬ 反应热压法的发展最为迅速ꎮ
如在之前的研究中曾利用反应热压法成功制备出弯曲强

度和抗疲劳性能较好的(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 复合材料[２７] ꎮ
上海交通大学吕维洁等[２８－３１] 也利用反应热压法制备出了

性能优异的(ＴｉＢ＋ＴｉＣ＋Ｎｄ２ Ｏ３ ) / Ｔｉ、 ( ＴｉＢ＋Ｌａ２ Ｏ３ ) / Ｔｉ 和
(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / ＴＣ４ 等多种 ＣＴＭＣｓꎮ 图 １ 所示为(ＴｉＢ＋ＴｉＣ＋
Ｎｄ２Ｏ３) / Ｔｉ 复合材料的显微照片ꎬ 其中 ３ 种增强体 ＴｉＢ /
ＴｉＣ / Ｎｄ２Ｏ３相间分布在母材中ꎬ 这种混杂增强钛基复合材

料的方法颇具研究热度[２１] ꎮ

表 １　 部分 ＣＴＭＣｓ 的增强体反应体系、体积分数及其制备方法和拉伸强度

Ｔａｂｌｅ １ 　 Ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔ ｒｅａｃｔｉｏｎ ｓｙｓｔｅｍｓ ａｎｄ ｖｏｌｕｍｅ ｆｒａｃｔｉｏｎꎬ ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｍｅｔｈｏｄｓ ａｎｄ ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ｓｏｍｅ ｃｅｒａｍｉｃ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ

ｔｉｔａｎｉｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ Ｒｅａｃｔｉｏｎ ｓｙｓｔｅｍ Ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔ ｃｏｎｔｅｎｔ / ｖｏｌ％ Ｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ ｍｅｔｈｏｄ Ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ / ＭＰａ Ｒｅｆ.

(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / Ｔｉ Ｔｉ￣Ｂ４Ｃ￣Ｃ ＴｉＣ ∶ ５ꎬ ＴｉＢ ∶ ５ Ｒｅａｃｔｉｏｎ ｈｏｔ ｐｒｅｓｓｉｎｇ １１８９ [１９]

(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / Ｔｉ Ｔｉ￣Ｂ４Ｃ ＴｉＣ ∶ ２.８１ꎬ ＴｉＢ ∶ １０.９３ Ｓｐａｒｋ ｐｌａｓｍａ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ １１４６ [２０]

(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / Ｔｉ Ｔｉ￣Ｂ４Ｃ ＴｉＣ ∶ ２.７６ꎬ ＴｉＢ ∶ １０.８ Ｓｐａｒｋ ｐｌａｓｍａ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ １１４７ [２１]

(ＴｉＢ＋ＴｉＣ) / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ Ｔｉ￣Ｂ４Ｃ ＴｉＣ ∶ １.８９ꎬ ＴｉＢ ∶ ７.５９ Ｓｐａｒｋ ｐｌａｓｍａ ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ １２３２ [２２]

ＴｉＢ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ Ｔｉ￣ＴｉＢ２ ＴｉＢ ∶ ５ Ｒｅａｃｔｉｏｎ ｈｏｔ ｐｒｅｓｓｉｎｇ １０５７ [２３]

ＴｉＢ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ Ｔｉ￣ＴｉＢ２ ＴｉＢ ∶ ８.５ Ｒｅａｃｔｉｏｎ ｈｏｔ ｐｒｅｓｓｉｎｇ １２８８ [２３]

ＴｉＣ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ Ｔｉ￣Ｃ ＴｉＣ ∶ １５ Ｐｏｗｄｅｒ ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ １０１０ [２４]

ＴｉＣ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ Ｔｉ￣Ｃ ＴｉＣ ∶ １０ Ｐｏｗｄｅｒ ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ １０１７ [２４]

ＳｉＣ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ ＳｉＣ ＳｉＣ ∶ ３０ Ｒｅａｃｔｉｏｎ ｈｏｔ ｐｒｅｓｓｉｎｇ １３６１ [１８]

(ＴｉＢ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ８３４ Ｔｉ￣ＬａＢ６ ＴｉＢ ∶ １.２６ꎬ Ｌａ２Ｏ３ ∶ ０.５８ Ｃａｓｔｉｎｇ ａｎｄ ｈｏｔ￣ｆｏｒｇｉｎｇ １２４０ [２５]

(ＴｉＢ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ８３４ Ｔｉ￣ＬａＢ６ ＴｉＢ ∶ ２ꎬ Ｌａ２Ｏ３ ∶ ０.６３ Ｃａｓｔｉｎｇ ａｎｄ ｈｏｔ￣ｆｏｒｇｉｎｇ １１９３ [２６]

　 　 为满足工业生产对 ＣＴＭＣｓ 结构件的要求ꎬ 利用合适

的焊接方法得到高质量的接头ꎬ 具有重要的现实意义ꎮ
当前已经开发了熔化焊、 钎焊和固相扩散焊等方法对

ＣＴＭＣｓ 进行焊接ꎬ 但 ＣＴＭＣｓ 兼有金属和陶瓷的双重特

性ꎬ 焊接过程中焊缝区域会出现不同步的膨胀或收缩现

象ꎬ 使得焊后接头质量难以控制ꎮ 针对这一问题ꎬ Ｌｉｎ
等[３２]采用向钎料中添加 ＴｉＢ２颗粒的复合钎料法ꎬ 利用热

源在焊缝中发生原位反应产生大量 ＴｉＢ 增强相ꎬ 这种金

属和陶瓷的反应性润湿降低了接头处的残余热应力ꎬ 使

接头强度提高近 ５６％ꎮ 而当用熔化焊焊接 ＣＴＭＣｓ 时ꎬ 熔

池温度高达 ２２００ ℃ꎬ 足以使增强体熔化并重新排布ꎬ 从

而焊缝中同样也存在增强相ꎬ 研究发现在合理的焊接参

数下接头强度可达到基体的 ９２％ [３３] ꎮ 如毛建伟等[３４] 通

过优化焊接参数ꎬ 在不添加焊丝并在惰性气体保护的条

件下ꎬ 用钨电极氩弧焊(ＧＴＡＷ)成功对焊了 ２ ｍｍ 厚的

(ＴｉＢ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ 复合材料薄板ꎮ
本文基于已报导的焊接方法ꎬ 回顾了熔化焊、 钎焊

和固相扩散焊 ３ 种连接技术在 ＣＴＭＣｓ 连接中的研究进

图 １　 (ＴｉＢ＋ＴｉＣ＋Ｎｄ２Ｏ３) / Ｔｉ 复合材料的显微组织照片[２１]

Ｆｉｇ􀆰 １　 Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅ ｏｆ (ＴｉＢ＋ＴｉＣ＋Ｎｄ２Ｏ３) / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[２１]

展ꎬ 并对焊后界面行为及接头力学性能进行分析阐述ꎮ
最后ꎬ 总结了 ＣＴＭＣｓ 连接研究中存在的问题和今后可能

的研究方向ꎮ

2　 陶瓷增强钛基复合材料的焊接

ＣＴＭＣｓ 的焊接在很大程度上依赖于钛基体的连接ꎬ
但因增强体和基体之间物理、 化学性质的巨大差异ꎬ 使

７９６
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焊接冶金过程变得复杂ꎬ 并容易产生一些焊接缺陷ꎬ 如

热输入过多会破坏增强体的形态、 增强体偏聚或非金属

增强体间直接连接等都会影响焊后质量[３５－３７] ꎮ 可以通过

改进焊接方法或参数的方式ꎬ 来获取较高质量的接头ꎮ
目前ꎬ 已经通过熔化焊、 钎焊和固相扩散焊等手段成功

连接了 ＣＴＭＣｓꎮ
2􀆰 1　 熔化焊

根据输入热源的不同ꎬ 熔化焊包含了电阻焊、 激光

焊、 氩弧焊等焊接方法ꎬ 已经广泛用于金属材料和金属

基复合材料的连接[３８－４２] ꎮ 但由于材料科学的高速发展ꎬ
传统熔化焊方法已经难以满足一些新材料的连接要求ꎮ
因此ꎬ 在新的时代背景下ꎬ 需要改进一系列焊接方法以

满足工业生产要求ꎬ 其中 ＧＴＡＷ 对 ＣＴＭＣｓ 展现出了优异

的焊接能力ꎮ
ＧＴＡＷ 具有热输入精确和失真低的特点ꎬ 广泛用于

焊接不锈钢、 有色金属材料及金属基陶瓷复合材料[４３] ꎮ
它通过电弧电极放热ꎬ 在工件的结合处释放大量热量ꎬ
以达到瞬间高温熔化的条件ꎬ 从而实现材料间的有效连

接ꎮ 图 ２ 是用 ＧＴＡＷ 焊接钛基复合材料的焊接工艺示意

图ꎬ 在不添加中间层的情况下将钨电极伸在两对接钛基

复合材料板之间ꎬ 通入适当的电流实施焊接ꎮ 为减少被

焊材料表面的氧化ꎬ 钨电极一般要用惰性气体或还原气

体(如氩气、 氦气或氮气)保护ꎮ

图 ２　 ＧＴＡＷ 焊接工艺示意图[４４]

Ｆｉｇ􀆰 ２　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ＧＴＡＷ ｐｒｏｃｅｓｓ[４４]

２􀆰 １􀆰 １　 界面行为

当用 ＧＴＡＷ 焊接 ＣＴＭＣｓ 时ꎬ 焊接热源的温度高达

４８００ ℃ꎬ 足以将焊缝中的增强体熔化并使其重新排布ꎬ
同时伴随有剧烈的界面反应发生[３４] ꎮ 由于这种焊接热循

环的存在ꎬ 导致熔池到基体金属存在温度梯度ꎬ 进而使

得焊缝组织出现分层排布ꎬ 此时焊缝中金属相和陶瓷颗

粒之间的互相连接构成了焊接接头的界面行为ꎮ 图 ３ 显

示了当焊接电流在 ９０~１１０ Ａ 之间时ꎬ 焊缝形成 ４ 个界面

层: 依次为熔化区(ＦＺ)、 热影响区(ＨＡＺ)(包括 １ 区和

２ 区)和母材[４５] ꎮ 表 ２ 列出了焊接参数与焊缝宽度和焊透

深度之间的关系ꎮ 对各界面层而言ꎬ 焊接电流和电极移

动速度这两个参数的变化ꎬ 势必导致界面层厚度的变化ꎮ
当其他参数不变时ꎬ 随着焊接电流的增大ꎬ 焊缝宽度和

焊透深度越大ꎻ 而当电极移动速度增大时ꎬ 焊缝宽度和

焊透深度越小ꎮ 焊缝中 ＨＡＺ 区分为 ＨＡＺ １ 和 ＨＡＺ ２ 两部

分ꎬ ＨＡＺ １ 紧挨温度较高的 ＦＺ 区ꎬ 加上它本身的传热性

差ꎬ 处于 β 转变以上温度时间较长ꎬ β 相晶粒长大成为

粗晶粒ꎮ 而距离 ＦＺ 区较远的ＨＡＺ ２ 区ꎬ 受焊接热循环的

影响较小ꎬ 其 相 组 成 和 基 体 相 似ꎮ 在 降 温 过 程 中ꎬ
ＧＴＡＷ 几乎没有保温过程ꎬ 致使熔池冷却很快ꎬ 部分 β
相没有充分的时间转变为 α 相ꎬ 而形成了过固溶 α 相ꎬ
称之为 α′马氏体相[２５]ꎮ Ｔａｍｉｒｉｓａｋａｎｄａｌａ 等[４６]认为 ＨＡＺ １ 区

的 β 晶粒边界是 ＴｉＢ 的形核位点ꎬ ＴｉＢ 沿着 β 相边界长大ꎬ
由于 β 相是柱状晶结构ꎬ 因此焊缝中的 ＴｉＢｗ呈网状分布ꎮ
如图 ３ｃ 所示ꎬ 处于 ＨＡＺ １ 区的 ＴｉＢｗ晶粒ꎬ 沿着焊接热循

环的方向长大成柱状晶粒ꎬ 其长径比达到了 １２ ∶ １５ꎻ 而

ＨＡＺ ２ 区靠近焊接热源部分的 ＴｉＢｗ变成液相ꎬ 过固溶的

Ｂ 原子向 ＨＡＺ ２ 外区扩散ꎬ 与游离的 Ｔｉ 元素结合形成

ＴｉＢꎬ 连接到原有的 ＴｉＢｗ晶须上ꎬ 使 ＴｉＢｗ的长径比增大至

７ ∶ ９ꎬ 仍然比基体 ( ４ ∶ ５) 大[２５] ꎮ 因而ꎬ ＧＴＡＷ 焊接

ＣＴＭＣｓ 的界面行为是焊接电流和电极移动速度这两个参

数共同作用的结果ꎮ
表 ２　 焊接参数对(ＴｉＢｗ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ 复合材料焊缝尺寸的影响[２５]

Ｔａｂｌｅ ２　 Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｏｎ ｗｅｌｄｉｎｇ ｓｅａｍ ｓｉｚｅｓ

ｏｆ (ＴｉＢｗ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ[２５]

Ｗｅｌｄｉｎｇ ｃｕｒｒｅｎｔ
/ Ａ

Ｗｅｌｄｉｎｇ ｓｐｅｅｄ
/ (ｃｍ􀅰ｍｉｎ－１)

Ｗｅｌｄｉｎｇ ｗｉｄｔｈ
/ ｍｍ

Ｗｅｌｄｉｎｇ ｐｅｎｅｔｒａｔｉｏｎ
/ ｍｍ

６０ １５ ２.９７ １.６６

６０ ２７ １.９０ １.０９

８０ ２７ ３.４２ １.４５

９０ ２７ ３.５１ １.６７

１１０ ３５ ３.６０ １.８５
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图 ３　 (ＴｉＢｗ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ 复合材料 ＧＴＡＷ 焊接接头剖面的光学显微组织照片: (ａ)母材ꎬ (ｂ)焊缝ꎬ (ｃ)熔池 / 热影响区 １ 界

面ꎬ (ｄ)热影响 １ 区 / ２ 区界面[４５]

Ｆｉｇ􀆰 ３　 Ｍｅｔａｌｌｏｇｒａｐｈｓ ｏｆ (ＴｉＢｗ＋Ｌａ２Ｏ３) / Ｔｉ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ ｊｏｉｎｔ ｏｂｔａｉｎｅｄ ｂｙ ＧＴＡＷ: (ａ) ｂａｓｅ ｍａｔｅｒｉａｌ (ＢＭ)ꎬ (ｂ) ｊｏｉｎｔ ｃｒｏｓｓ ｓｅｃｔｉｏｎꎬ

(ｃ) ｆｕｓｉｏｎ ｚｏｎｅ (ＦＺ) / ｈｅａｔ ａｆｆｅｃｔ ｚｏｎｅ (ＨＡＺ) １ ｉｎｔｅｒｆａｃｅꎬ (ｄ) ＨＡＺ １ / ＨＡＺ ２ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ[４５]

２􀆰 １􀆰 ２　 接头力学性能

熔池热循环使焊缝中出现结构重排现象ꎬ 熔池中增

强相由单向排布变为三维排布ꎬ 接头的各向同性效应增

强ꎮ 表 ３ 列出了部分研究者在不同焊接参数下得到的接

头拉伸强度结果[２５ꎬ ４４ꎬ ４５] ꎮ 可以发现: ① 在其他参数不变

时ꎬ 当焊接速度增加时ꎬ 接头拉伸强度反而随之降低ꎬ
这是由于过快的焊接速度容易使焊接区域出现快速冷却

现象ꎬ 导致接头微裂纹大量出现ꎬ 从而使接头力学性能

下降ꎻ ② 当钨电极移动速度过慢时ꎬ 钨电极对熔池有过

多的热输入ꎬ 导致增强体在接头处的连续分布被阻断ꎬ
也会使接头抗拉强度下降ꎻ ③ 钨电极移动速度过快ꎬ 会

导致焊缝未焊透ꎬ 使两对接钛基复合材料间存在脆性连

接ꎬ 同样使接头拉伸强度下降ꎻ ④ 当采用合适的焊接参

数进行实验时ꎬ 断裂位置由 ＨＡＺ 区向母材区转移ꎬ 说明

接头拉伸强度几乎可以达到基体的水平ꎮ 但增强体的熔

断破坏了母材微结构ꎬ 如果能够在一定焊接参数下获得

增强体不被破坏的接头ꎬ 则 ＣＴＭＣｓ 熔化焊接头强度或可

得到大幅度提高ꎮ
2􀆰 2　 钎焊连接

钎焊是利用母材和钎料的熔点差异ꎬ 在两块母材间

放置一块厚约 １００ μｍ 的金属(或玻璃)薄片或粉末ꎬ 加

热到钎料熔点以上使之熔化ꎬ 保温一定时间使钎料和母

材之间发生界面反应和元素扩散ꎬ 从而达到一定程度冶

金结合的工艺方法ꎮ 经过数十年的发展ꎬ 钎焊已经渗透

到机械、 电子和汽车等领域ꎬ 其工艺也日益成熟ꎮ 但当

表 ３　 焊接参数对两种 ＣＴＭＣｓ 接头强度与断裂的影响[２５ꎬ ４４ꎬ ４５]

Ｔａｂｌｅ ３　 Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｗｅｌｄｉｎｇ ｐａｒａｍｅｔｅｒｓ ｏｎ ｔｅｎｓｉｌｅ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ａｎｄ

ｆｒａｃｔｕｒｅ ｏｆ ｔｗｏ ＣＴＭＣｓ ｊｏｉｎｔｓ[２５ꎬ ４４ꎬ ４５]

Ｂａｓｅ ｍａｔｅｒｉａｌ
Ｗｅｌｄｉｎｇ
ｃｕｒｒｅｎｔ

/ Ａ

Ｗｅｌｄｉｎｇ
ｓｐｅｅｄ

/ (ｃｍ􀅰ｍｉｎ－１)

Ｔｅｎｓｉｌｅ
ｓｔｒｅｎｇｔｈ
/ ＭＰａ

Ｆａｉｌｕｒｅ
ｚｏｎｅ

(ＴｉＢｗ)
/ Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ

０ ０ １０５７ —
９０ １５ １００５ ＨＡＺ
９０ １２ １０１７ ＨＡＺ
１００ ２１ １０２２ ＨＡＺ
１１０ ２１ １０３７ ＢＭ

(ＴｉＢ＋Ｌａ２Ｏ３)
/ Ｔｉ８３４

０ ０ １２４０ —
８０ ２７ １０５０ ＢＭ
９０ ２７ １１４１ ＢＭ
１１０ ３５ １１３３ ＢＭ
１１０ ３０ １１５０ ＢＭ

Ｎｏｔｅ:Ｔｈｅ ｗ ｄｅｎｏｔｅｓ ｗｈｉｓｋｅｒ.

连接陶瓷与金属时ꎬ 由于陶瓷与金属热物理性能的差异ꎬ
使焊后接头存在较大的残余热应力ꎬ 影响界面结合强度ꎮ
表 ４ 列出了部分 Ｔｉ 基体材料、 陶瓷增强体和钎料的室温

热膨胀系数和弹性模量ꎬ 能够看出它们之间的显著差异ꎮ
复合钎料法一定程度上能有效解决这一问题ꎮ 所谓复合

钎料法ꎬ 就是向钎料中添加热膨胀系数低的陶瓷纤维或

颗粒ꎬ 来调节中间层的热膨胀系数ꎬ 使中间层的热物理

性能与基体大致匹配ꎮ 根据添加方式的不同ꎬ 复合钎料

法一般分为直接添加法和原位自生成法ꎬ 当前可用的陶

瓷纤维或颗粒包括 Ｃ 纤维[４６ꎬ ４７] 、 Ｓｉ３ Ｎ４ 颗粒[４８] 、 Ｍｏ 颗
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粒[４９] 、 ＴｉＢ 短纤维[５０－５２] 、 ＴｉＣ 颗粒[５３] 和 ＳｉＣ 纤维[５４] 等ꎮ
但直接添加法难以控制增强体在焊缝中的分布ꎬ 还可能

产生增强体的偏聚和界面润湿性问题ꎮ 而具有良好尺寸

和化学相容性的原位自生法展现出了极大的优势[５５] ꎮ 这

种方法类似于钛基复合材料制备中的反应热压法ꎬ 即在

焊缝中生成原位自生陶瓷相ꎬ 并延伸长大ꎬ 能够起到很

好的钎焊增强作用ꎮ
表 ４　 部分 Ｔｉ 基体材料、增强体陶瓷和钎料的热膨胀系数和弹性

模量[５６－６０]

Ｔａｂｌｅ ４　 Ｔｈｅｒｍａｌ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ ｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔｓ ａｎｄ Ｙｏｕｎｇ􀆳ｓ ｍｏｄｕｌｕｓ ｖａｌ￣

ｕｅｓ ｏｆ ｐａｒｔｉａｌ Ｔｉ ｂａｓｅ ｍａｔｅｒｉａｌｓꎬ ｃｅｒａｍｉｃ ｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔｓ

ａｎｄ ｂｒａｚｉｎｇ ａｌｌｏｙ[５６－６０]

Ｍａｔｅｒｉａｌｓ
Ｔｈｅｒｍａｌ ｅｘｐａｎｓｉｏｎ ｃｏｅｆｆｉｃｉｅｎｔ

/ (×１０－６ Ｋ－１)
Ｙｏｕｎｇ􀆳ｓ ｍｏｄｕｌｕｓ

/ ＧＰａ

Ｔｉ ８.５ １１０
Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ ８.８ １１４

Ｃ￣Ｃ ０.５ １８０
ＴｉＢ ８.６ ５５０
ＴｉＣ ７.４ ４６０
ＳｉＣ ４.３ ４２０

Ｓｉ３Ｎ４ ３.２ ３２０
Ｃｕ￣Ｎｉ １５.５ １６３

２􀆰 ２􀆰 １　 界面行为

在适宜的钎焊温度下钎焊 ＣＴＭＣｓ 时ꎬ 保温时的界面

行为一般可分为两个阶段ꎮ 第一阶段: 由于温度较高原

子扩散加快ꎬ 基体与钎料原子在焊缝发生界面反应ꎬ 中

间层相开始大量形成ꎻ 第二阶段: 中间层相长大、 聚集ꎬ
界面层开始形成其初始形态ꎬ 同时高熔点相开始结晶ꎬ
形成钎焊的接头结构[６１－６４] ꎮ Ｌｉｎ 等[６５ꎬ ６６] 用 Ｃｕ￣Ｎｉ＋ＴｉＢ２复

合钎料钎焊 ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 与 Ｃ￣Ｃ 复合材料ꎬ 并仔细分析

了保温阶段的界面行为ꎬ 其结果如图 ４ 所示ꎮ 可以看到:
图 ４ａ 中 Ｔｉ 原子从钛基复合材料一侧向中间层扩散ꎬ 同

时中间层的 Ａ / Ｂ 原子利用原子浓度差向母材扩散ꎬ 这种

浓度差为原子的持续扩散提供动力ꎬ 另外液态钎料局部

微区内存在密度及温度的不均匀现象ꎬ 引起元素间的流

动ꎬ 这同样加速了原子扩散的进行ꎻ 图 ４ｂ 表示界面层的

形成过程ꎬ 处于扩散中的金属原子彼此碰撞并发生反应ꎬ
形成金属间化合物ꎬ 同时金属间化合物聚集长大ꎬ 形成

界面层ꎮ 而在 Ｃ￣Ｃ 复合材料一侧ꎬ 部分扩散到此的 Ｔｉ 原
子与 Ｃ 原子反应生成 ＴｉＣ 相ꎬ 同时钎料层的 ＴｉＢ２与 Ｔｉ 原
子反应生成大量弥散的 ＴｉＢ 相ꎬ ＴｉＣ 和 ＴｉＢ 的存在大大削

弱了母材间的残余应力[６５ꎬ ６６] ꎮ

　 　 　 　 　 　 　 Ｎｏｔｅ: Ａ / Ｂ ａｒｅ ｍｅｔａｌ ｅｌｅｍｅｎｔｓꎬ ｓｕｃｈ ａｓ Ｃｕ ａｎｄ Ｎｉ.

图 ４　 ＣＴＭＣｓ / Ａ￣Ｂ＋ＴｉＢ２ / Ｃ￣Ｃ 钎焊接头界面行为示意图: (ａ)原子扩散ꎬ (ｂ)反应相的形成及凝固[６５ꎬ ６６]

Ｆｉｇ􀆰 ４　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｉｌｌｕｓｔｒａｔｉｏｎ ｏｆ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｂｅｈａｖｉｏｒ ｏｆ ＣＴＭＣｓ / Ａ￣Ｂ ＋ ＴｉＢ２ / Ｃ￣Ｃ ｊｏｉｎｔ: ( ａ) ａｔｏｍｉｃ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎꎬ ( ｂ)

ｆｏｒｍａｔｉｏｎ ａｎｄ ｓｏｌｉｄｉｆｉｃａｔｉｏｎ ｏｆ ｔｈｅｒｅａｃｔｉｏｎ ｐｈａｓｅｓ[６５ꎬ ６６]

２􀆰 ２􀆰 ２　 接头力学性能

当用复合钎料钎焊金属与陶瓷时ꎬ 由于钎料中陶瓷颗

粒与金属元素的反应结合ꎬ 使接头的剪切强度明显增强ꎮ
图 ５ 是分别采用 Ｃｕ￣Ｎｉ 钎料和 Ｃｕ￣Ｎｉ＋ＴｉＢ２复合钎料ꎬ 在不

同温度下钎焊 ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 复合材料与 Ｃ￣Ｃ 复合材料的

接头剪切强度ꎮ 可以明显发现ꎬ 在相同的钎焊温度下使用

Ｃｕ￣Ｎｉ＋ＴｉＢ２复合钎料能得到质量更好的接头ꎮ 其原因在于

两方面: ① 当用 Ｃｕ￣Ｎｉ 合金钎焊时ꎬ Ｃｕ￣Ｎｉ 合金的热膨胀

系数(１５􀆰 ５×１０－６ Ｋ－１)远远大于 Ｃ￣Ｃ 复合材料的热膨胀系数

(０􀆰 ５×１０－６ Ｋ－１)ꎬ 热膨胀系数的差异导致 Ｃｕ￣Ｎｉ / Ｃ￣Ｃ 界面

积累有大量的残余应力ꎬ 而用 Ｃｕ￣Ｎｉ＋ＴｉＢ２复合钎料ꎬ 焊缝

中原位自生法生成的 ＴｉＢ 热扩散系数处于两者之间ꎬ 能够

很好地减弱接头残余应力ꎻ ② ＴｉＢ 的形成阻碍周围晶粒的

生长ꎬ 使焊缝中晶粒呈等轴或柱状ꎬ 这样的晶粒分布增强

００７
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了材料在变形时的位错钉扎作用ꎮ 一般认为ꎬ 增强相的出

现能有一定的增强效果ꎬ 但增强相在降低热膨胀系数的同

时ꎬ 也使焊缝的屈服强度升高ꎬ 残余热应力得不到释放ꎬ
因此其增强效果也受到后者的制约[５５]ꎮ

在钎焊工艺中ꎬ 钎焊温度和保温时间也是两个重要

的因素ꎮ Ｌｉｎ 等[３２] 研究了钎焊温度对 ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 与

Ｃ￣Ｃ 复合材料钎焊接头剪切强度的影响ꎬ 结果如图 ５ 所

示ꎮ 即两种钎焊接头的剪切强度均随钎焊温度从 １１７３ 增

加至 １２５３ Ｋ 呈现先增加后减小的趋势ꎬ 这是因为温度直

接影响着焊缝中含 Ｔｉ 金属间化合物的形状、 含量和分布

的变化ꎬ 以及一些新相(如 Ｔｉ(ｓꎬ ｓ) ＋Ｔｉ２(Ｃｕꎬ Ｎｉ))的产

生[３２] ꎮ 钎焊温度过高导致晶粒生长过快ꎬ 界面有粗大的

金属间化合物相产生ꎻ 而钎焊温度过低又会使中间层原

子扩散不充分ꎬ 阻碍母材与钎料界面反应的进行ꎬ 导致

母材与钎料层冶金结合不致密ꎻ 两者都会使接头剪切强

度降低ꎮ 同样ꎬ 当在一定钎焊温度下钎焊 ＣＴＭＣｓ 时ꎬ 保

温时间也会对接头力学性能产生严重影响ꎮ 图 ６表明接头剪

图 ５　 采用两种钎料的 ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 和 Ｃ￣Ｃ 接头在不同钎焊温度

下的剪切强度[３２]

Ｆｉｇ􀆰 ５　 Ｓｈｅａｒ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ ａｎｄ Ｃ￣Ｃ ｊｏｉｎｔｓ ｗｉｔｈ ｔｗｏ ｓｏｌｄｅｒｓ

ａｔ ｄｉｆｆｅｒｅｎｔ ｂｒａｚｉｎｇ ｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅｓ[３２]

图 ６　 不同保温时间下 ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ / Ｃｕ￣Ｎｉ＋ＴｉＢ２ / Ｃ￣Ｃ 接头的剪切

强度[３２]

Ｆｉｇ􀆰 ６　 Ｓｈｅａｒ ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ＴｉＢｗ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ / Ｃｕ￣Ｎｉ＋ＴｉＢ２ / Ｃ￣Ｃ ｊｏｉｎｔ ａｔ ｄｉｆ￣

ｆｅｒｅｎｔ ｈｏｌｄｉｎｇ ｔｉｍｅ[３２]

切强度随保温时间的延长呈现先增加后降低的趋势ꎬ 这

也与钎焊过程中的界面行为密切相关ꎮ
2􀆰 3　 固相扩散焊

固相扩散焊是在焊接温度低于中间层和母材熔点时ꎬ
通过附加一定的压力和保温时间ꎬ 使母材与中间层或母材

与母材之间通过界面原子扩散或同时发生界面反应ꎬ 达到

冶金结合的一种材料连接方法[４２]ꎮ 一般随着保温时间的

延长ꎬ 扩散焊连接机制由 ４ 个阶段组成: 第一阶段ꎬ 在高

温和压力的驱使下母材发生塑性变形ꎬ 母材表面的氧化膜

或保护层因为塑性变形而被涨破ꎬ 此阶段处于物理接触状

态ꎻ 第二阶段ꎬ 随着保温时间增加ꎬ 母材原子的活动能力

逐渐增强ꎬ 大范围的原子热扩散同时进行ꎬ 是焊缝相形成

的准备阶段ꎻ 第三阶段ꎬ 热扩散的原子彼此碰撞、 接触ꎬ
热力学相变在此刻发生ꎬ 形成了焊缝的最初结构ꎬ 这是界

面冶金结合的基础ꎻ 第四阶段ꎬ 中间层相向母材扩散ꎬ
并在与母材接触的边缘发生晶粒的形成长大ꎬ 紧接着界

面冶金结合正式形成[６７－７２] ꎮ 由于 ＣＴＭＣｓ 比合金硬度高ꎬ
在一定压力下焊接 ＣＴＭＣｓ 和金属时ꎬ 金属母材会首先

产生较大变形量ꎬ 造成焊后失真ꎬ 因此大都选用陶瓷或

其本身作为 ＣＴＭＣｓ 的对焊材料ꎮ 一般情况下ꎬ 固相扩

散焊接 ＣＴＭＣｓ 时存在 ３ 种不同类型的微观连接形式ꎬ 即

基体(Ｍ)￣基体(Ｍ)、 增强体(Ｒ)￣基体(Ｍ)和增强体(Ｒ)￣
增强体(Ｒ)ꎬ 它们的连接强度依次为 Ｍ￣Ｍ>Ｒ￣Ｍ>Ｒ￣Ｒꎬ 因

此为得到质量更好的接头应避免 Ｒ￣Ｒ 连接的出现[７３]ꎮ 图 ７
给出了无中间层和添加中间层的接头微观界面结合示意

图ꎬ 在添加中间层后 Ｒ￣Ｒ 连接基本消失ꎬ 而无中间层的连

接界面存在有大量陶瓷增强体间的直接连接ꎬ 这样会阻碍

接头的蠕变和塑性变形ꎮ 当接头开始变形时ꎬ 应力首先在

Ｒ￣Ｒ 连接处聚集ꎬ 产生裂纹并延伸ꎬ 最终导致材料断裂ꎮ
而在选择中间层材料时ꎬ 考虑到母材与中间层热物理性能

的一致性ꎬ 一般选用与基体热膨胀系数相近的金属作为中

间层ꎮ 例如连接陶瓷增强 Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 基复合材料时ꎬ 一般选

用 Ｔｉ 或 Ｔｉ 合金作为中间层[７４]ꎮ
Ｙａｏ 等[７５]将固相扩散焊的保温过程分为延迟阶段和

扩散连接阶段ꎬ 他们认为这两者与扩散层深度之间存在

一定的函数关系ꎬ 如式(１)所示ꎬ 其中 ｎ 可通过实验数据

的线性回归分析求出ꎬ 为一个定值ꎮ 也就是说扩散层厚

度和时间之间是抛物线关系ꎬ 这是标准的扩散层增长模

型ꎬ 这种抛物线式的界面生长行为归因于晶格扩散的限

制ꎮ 但扩散层随保温时间增厚的同时ꎬ 也受到扩散焊温

度或中间层厚度的制约ꎮ

ΔＸ ＝ Ｋ( ｔ － ｔＤ)
ｎ (１)

式中ꎬ ΔＸꎬ Ｋꎬ ｔꎬ ｔＤ 和 ｎ 分别表示扩散层厚度、 速率常

数、 保温时间、 延迟时间和动力学参数ꎮ
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图 ７　 两种扩散焊接头界面结合示意图: (ａ)无中间层ꎬ (ｂ)有中间层[３４]

Ｆｉｇ􀆰 ７　 Ｓｃｈｅｍａｔｉｃ ｏｆ ｉｎｔｅｒｆａｃｉａｌ ｂｏｎｄｉｎｇ ｏｆ ＣＴＭＣ ｊｏｉｎｔｓ ｂｙ ｔｗｏ ｄｉｆｆｕｓｉｏｎ ｂｏｎｄｉｎｇ ｐｒｏｃｅｓｓｅｓ: (ａ) ｗｉｔｈｏｕｔ

ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒꎬ (ｂ) ｗｉｔｈ ｉｎｔｅｒｌａｙｅｒ[３４]

　 　 固相扩散焊 ＣＴＭＣｓ 时ꎬ 保温时间无疑是影响界面微

观演变的最主要因素ꎮ Ｈｉｒｏｓｅ 等[７１] 研究了保温时间对固

相扩散连接 ＳｉＣｆ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 接头力学性能的影响ꎮ 如图 ８
所示ꎬ 在一定的连接温度下ꎬ 保温时间与接头剪切强度

服从一定的规律ꎬ 即随着保温时间延长ꎬ 剪切强度逐渐

增加ꎮ 但由于固相扩散焊有自身的缺陷ꎬ 焊缝往往存在

空隙位点ꎬ 式(２)可以用来分析计算不同保温时间下的

界面孔隙度ꎬ 发现不同保温时间下界面空隙度的大小及

数量也服从一定的规律[７１] ꎮ 一般认为空隙位点越多ꎬ 裂

纹发生的起点越多ꎬ 接头越容易发生断裂ꎬ 这也恰好解

释了保温时间与抗拉强度的关系ꎮ
ｑ ＝ ｒ / Ｌ (２)

式中ꎬ ｑꎬ ｒ 和 Ｌ 分别表示孔隙度、 空隙的长度和空隙所

在的界面层的宽度ꎮ

图 ８　 保温时间对 ＳｉＣｆ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ / ＳｉＣｆ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ 接头界面孔隙度与

拉伸强度的影响[７１]

Ｆｉｇ􀆰 ８　 Ｉｎｆｌｕｅｎｃｅ ｏｆ ｈｏｌｄｉｎｇ ｔｉｍｅ ｏｎ ｖｏｉｄ ｒａｔｉｏ ａｔ ｔｈｅ ｉｎｔｅｒｆａｃｅ ａｎｄ ｔｅｎｓｉｌｅ

ｓｔｒｅｎｇｔｈ ｏｆ ＳｉＣｆ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ / ＳｉＣｆ / Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ ｊｏｉｎｔ[７１]

总之ꎬ 对 ＣＴＭＣｓ 而言ꎬ 固相扩散焊可以有效避免金

属熔化对陶瓷增强体的侵蚀损伤作用以及熔池反应使增强

体分布不均匀的问题[３４]ꎮ 但采用固相扩散焊焊接 ＣＴＭＣｓ
时ꎬ 必须严格控制焊接压力、 连接温度和保温时间等工艺

参数ꎮ 特别是当焊接纤维增强钛基复合材料时ꎬ 焊接压力

过大会导致增强体在焊接过程中断裂ꎬ 造成焊后失效ꎮ

3　 结　 语

目前大部分研究是针对 ＣＴＭＣｓ 的自身连接ꎬ 除个别

是 ＣＴＭＣｓ 与 Ｃ / Ｃ 复合材料的钎焊外ꎬ 鲜见异种材料之间

的连接ꎮ 焊接方法和焊接参数对接头剪切 /拉伸强度的影

响非常大ꎬ ３ 种焊接方法都能在适宜的焊接参数下得到

质量较佳的接头ꎮ ＧＴＡＷ 的焊接电流和电极移动速度是

最主要的焊接参数ꎬ 但焊缝中增强体的熔断是一个不容

忽视问题ꎮ 钎焊和固相扩散焊的温度和保温时间是很重

要的因素ꎬ 它们变化时接头的力学性能会急剧变化ꎮ 复

合钎料法是钎焊 ＣＴＭＣｓ 具有发展潜力的焊接方法ꎬ 它的

应用基本解决了钎焊接头残余应力过大的问题ꎬ 但增强

相在降低热膨胀系数的同时ꎬ 也使焊缝的屈服强度升高ꎬ
这是今后应注意的问题ꎮ

ＣＴＭＣｓ 的焊接界面由大量陶瓷相和金属相组成ꎬ 它

们的交互连接和相互作用组成了焊缝的界面行为ꎮ
ＧＴＡＷ 的焊接热循环决定着焊缝的结构组成ꎬ 在它的影

响下焊缝分层明显ꎬ 这也是不同热循环下接头断裂位置

不同的原因ꎮ 界面反应层形成的动力学(厚度随时间变化

关系)和热力学(与温度、 能量有关的)作为钎焊和固相

扩散焊的两个关键点ꎬ 很大程度上控制着其界面行为和

接头性能ꎮ 另外ꎬ 界面行为中产生的粗晶也必然会导致

接头力学性能的下降ꎬ 对此也应加以控制ꎮ
ＧＴＡＷ 对母材损伤大、 钎焊接头不耐高温和异种材

料连接残余热应力大的问题ꎬ 制约着熔化焊和钎焊焊接

ＣＴＭＣｓ 的发展前景ꎮ 而扩散焊需要很大的连接压力、 对

连接设备的要求高、 不能连接大部件和形状复杂零件的

弊端也日益突出ꎮ 因此ꎬ 加强瞬间液相连接(ＴＬＰ)、 复

合钎料法和异种材料连接(ＣＴＭＣｓ 与超高温陶瓷、 炭 /陶
复合材料等之间的连接)可以作为未来研究的重点ꎮ 同

时ꎬ 也需要找到缓解接头残余热应力的更多措施ꎬ 如通

过焊接部件的结构和中间层(复合钎料和梯度叠层)的设

计来达到目的ꎮ 此外ꎬ 还应该加强建立界面微结构(如界

面反应 /扩散层厚度、 界面陶瓷相分布和晶粒尺寸等)与

２０７
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接头服役性能(强度、 耐高温性)之间的关联性研究ꎬ 并

通过结合 ＳＥＭ、 ＴＥＭ 和 ＸＰＳ 等界面微区分析方法来研究

界面微结构的演变ꎮ
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Ｗｅｌｄｉｎｇ ａｎｄ Ｊｏｉｎｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ２３(５): ３５７－３６４.

[４５] ＭＡＯ Ｊꎬ ＷＡＮＧ Ｌꎬ ＬＵ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｔｒａｎｓａｃｔｉｏｎｓ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５４

(１２): ２２４５－２２５１.

[４６] ＴＡＭＩＲＩＳＡＫＡＮＤＡＬＡ Ｓꎬ ＢＨＡＴ Ｒꎬ ＭＩＲＡＣＬＥ Ｄꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｒｉｐｔａ Ｍａｔｅ￣

ｒｉａｌｉａ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ ５３(２): ２１７－２２２.

[４７] ＬＩＮ Ｇꎬ ＨＵＡＮＧ Ｊꎬ ＺＨＡＮＧ Ｈ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｐｒｏｃｅｓｓｉｎｇ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００７ꎬ １８９(１－３): ２５６－２６１.

[４８] ＳＯＮＧ Ｘꎬ ＣＡＯ Ｊꎬ ＷＡＮＧ Ｙꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１１ꎬ ５２８(１５): ５１３５－５１４０.

[４９] ＷＡＮＧ Ｘꎬ ＣＨＥＮＧ Ｌꎬ ＦＡＮ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ ＆ Ｄｅｓｉｇｎ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

３６: ４９９－５０４.

[５０] ＹＡＮＧ Ｗꎬ ＬＩＮ Ｔꎬ ＨＥ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ ｔｈｅ Ａｍｅｒｉｃａｎ Ｃｅｒａｍｉｃ Ｓｏｃｉ￣

ｅｔｙ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ９６(１２): ３７１２－３７１９.

[５１] ＹＡＮＧ Ｍꎬ ＬＩＮ Ｔꎬ ＨＥ Ｐ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ

５１２(１): ２８２－２８９.

[５２] ＨＥ Ｐꎬ ＹＡＮＧ Ｍꎬ ＬＩＮ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ ５０９(２９): Ｌ２８９－Ｌ２９２.

[５３] ＣＵＩ Ｂꎬ ＨＵＡＮＧ Ｊꎬ ＸＩＯＮＧ Ｊꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

Ａ[Ｊ]ꎬ ２０１３ꎬ ５６２: ２０３－２１０.

[５４] ＦＥＲＮＩＥ Ｊꎬ ＤＲＥＷ Ｒꎬ ＫＮＯＷＬＥＳ Ｋ. Ｉｎｔｅｒｎａｔｉｏｎａｌ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗｓ

[Ｊ]ꎬ ２００９ꎬ ５４(５): ２８３－３３１.

[５５] 刘虹志ꎬ 彭家根ꎬ 肖坤祥. 材料导报[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３１(５): ５３－５７.

ＬＩＵ Ｈ Ｚꎬ ＰＥＮＧ Ｊ Ｇꎬ ＸＩＡＯ Ｋ Ｘ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｖｉｅｗ[Ｊ]ꎬ ２０１８ꎬ ３１(５):

５３－５７.

[５６] ＡＲＮＯＬＤ Ｓꎬ ＡＲＹＡ Ｖꎬ ＭＥＬＩＳ Ｍ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

１９９２ꎬ ２６(９): １２８７－１３０９.

[５７] ＺＨＡＮＧ Ｒꎬ ＹＡＮ Ｙꎬ ＳＨＥＮ Ｗ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｉｎｏｒｇａｎｉｃ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ[Ｊ]ꎬ

２０１０ꎬ ２５(８): ８４０－８４４.

[５８] ＧＯＧＯＴＳＩ Ｙ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ２９(１０): ２５４１－

２５５６.

[５９] ＳＨＥＮ Ｔꎬ ＫＯＣＨ Ｃꎬ ＴＳＵＩ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｒｅｓｅａｒｃｈ[Ｊ]ꎬ

１９９５ꎬ １０(１１): ２８９２－２８９６.

[６０] ＣＨＥＮＥＶＩＥＲ Ｂꎬ ＣＨＡＩＸ￣ＰＬＵＣＨＥＲＹ Ｏꎬ ＧＥＲＧＡＵＤ Ｐꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ

ｏｆ Ａｐｐｌｉｅｄ Ｐｈｙｓｉｃｓ[Ｊ]ꎬ ２００３ꎬ ９４(１１): ７０８３－７０９０.

[６１] 陈波ꎬ 熊华平ꎬ 毛唯ꎬ 等. 材料工程[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ９(２００８): ６４－６６.

ＣＨＥＮ Ｂꎬ ＸＩＯＮＧ Ｈ Ｐꎬ ＭＡＯ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ９(２００８): ６４－６６.

[６２] ＨＯＦＦＭＡＮ Ｅꎬ ＢＩＲＤ Ｒꎬ ＤＩＣＵＳｉ Ｄ. Ｗｅｌｄｉｎｇ Ｊｏｕｒｎａｌ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ ７３

(８): １８５ｓ－１９１ｓ.

[６３] 陈波ꎬ 熊华平ꎬ 毛唯ꎬ 等. 材料工程[Ｊ]ꎬ ２００９(３): １７－２２.

ＣＨＥＮ Ｂꎬ ＸＩＯＮＧ Ｈ Ｐꎬ ＭＡＯ Ｗꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｅｎｇｉｎｅｅｒ￣

ｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２００９(３): １７－２２.

[６４] ＬＩＮ Ｇꎬ ＨＵＡＮＧ Ｈ. Ｐｏｗｄｅｒ Ｍｅｔａｌｌｕｒｇｙ[Ｊ]ꎬ ２００６ꎬ ４９(４): ３４５－３４８.

[６５] ＨＥ Ｐꎬ ＹＡＮＧ Ｍꎬ ＬＩＮ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｊｏｕｒｎａｌ ｏｆ Ａｌｌｏｙｓ ａｎｄ Ｃｏｍｐｏｕｎｄｓ[Ｊ]ꎬ

２０１１ꎬ ５０９(２９): Ｌ２８９－Ｌ２９２.

[６６] ＣＵＩ Ｂꎬ ＨＵＡＮＧ Ｊꎬ ＣＡＩ Ｃꎬ ｅｔ ａｌ. Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ

[Ｊ]ꎬ ２０１４ꎬ ９７: １９－２６.

[６７] ＹＡＯ Ｗꎬ ＷＵ Ａꎬ ＺＯＵ Ｇ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ[Ｊ]ꎬ

２００８ꎬ ４８０(１－２): ４５６－４６３.

[６８] ＦＵＫＵＭＯＴＯ Ｓꎬ ＫＡＳＡＨＡＲＡ Ａꎬ ＨＩＲＯＳＥ Ａꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ

ａｎｄ Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ １９９４ꎬ １０(９): ８０７－８１２.

[６９] ＫＥＮＥＶＩＳＩ Ｍꎬ ＫＨＯＩＥ Ｓ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｌｅｔｔｅｒｓ[Ｊ]ꎬ ２０１２ꎬ ７６: １４４－１４６.

[７０] ＳＩＬＶＡＬ Ａꎬ ＳＡＮＴＯＳ Ｊꎬ ＳＴＲＯＨＡＥＣＫＥＲ Ｔꎬ ｅｔ ａｌ. Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｔｅｃｈ￣

ｎｏｌｏｇｙ ｏｆ Ｗｅｌｄｉｎｇ ａｎｄ Ｊｏｉｎｉｎｇ[Ｊ]ꎬ ２００５ꎬ １０(４): ４１３－４１７.

[７１] ＨＩＲＯＳＥ Ａꎬ ＫＯＴＯＨ Ｍꎬ ＦＵＫＵＭＯＴＯ Ｓꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ １９９２ꎬ ８(９): ８１１－８１６.

[７２] ＦＵＫＵＭＯＴＯ Ｓꎬ ＨＩＲＯＳＥ Ａꎬ ＫＯＢＡＹＡＳＨＩ Ｋ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ

Ｔｅｃｈｎｏｌｏｇｙ[Ｊ]ꎬ １９９３ꎬ ９(６): ５２０－５２７.

[７３] 陈茂爱ꎬ 陈俊华ꎬ 高进强. 复合材料的焊接[Ｍ]ꎬ 北京: 化学工

业出版社ꎬ ２００５.

ＣＨＥＮ Ｍ Ａꎬ ＣＨＥＮ Ｊ Ｈꎬ ＧＡＯ Ｊ Ｑ. Ｔｈｅ Ｗｅｌｄｉｎｇ ｏｆ Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ[Ｍ].

Ｂｅｉｊｉｎｇ: Ｃｈｅｍｉｃａｌ Ｉｎｄｕｓｔｒｙ Ｐｒｅｓｓꎬ ２００５.

[７４] ＦＵＫＵＭＯＴＯ Ｓꎬ ＨＩＲＯＳＥ Ａꎬ ＫＯＢＡＹＡＳＨＩ Ｋ. Ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ

[Ｊ]ꎬ １９９５ꎬ ５(８): １０８１－１０８９.

[７５] ＹＡＯ Ｗꎬ ＷＵ Ａꎬ ＺＯＵ Ｇꎬ ｅｔ ａｌ. Ｍａｔｅｒｉａｌｓ Ｓｃｉｅｎｃｅ ａｎｄ Ｅｎｇｉｎｅｅｒｉｎｇ Ａ

[Ｊ]ꎬ ２００８ꎬ ４８０(１－２): ４５６－４６３.

(编辑　 张雨明)
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