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钛铝合金在富氧环境下的高温氧化行为
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(中山大学材料学院, 广东

 

深圳
 

518107)

摘　 要: TiAl 合金在航空发动机高温部件中具有重要的应用前景。 同时, 为提升初期火焰生长速率以及后续燃烧效率, 飞行

器常采用富氧( O2 体积分数大于 30%)进气技术。 研究表明, 富氧环境下发动机燃烧效率将急剧提升, 但同时体系稳定程度

也将下降, 于服役合金而言, 可能造成严重内氧化和氧化层剥落等。 为此, 在前期研究溶剂热氟化处理的基础上, 引入磁控

溅射镀铝层与预氧化复合改性策略, 以期弥补 TiAl 合金单一氟化的防护不足。 系统研究了镀铝和预氧化对 TiAl 合金在 900
 

℃

下 N2 -40%O2(体积分数)气氛下氧化行为的影响, 采用 XRD、 SEM / EDS 及 TEM 表征氧化膜物相、 形貌与界面结构。 结果表

明: 纯氧预氧化可形成高纯致密 Al2 O3 初始层, 有效抑制 Ti 外扩散; 镀铝层作为 Al 源, 在长期氧化中持续供 Al, 显著延缓

基体贫铝层形成与扩展。 其中, 镀铝+纯氧预氧化试样性能最优, 氧化 200
 

h 未发生剥落, 氧化层 Ti 含量低于 2. 4%(原子数

分数) , 且 Ti3 Al 贫铝过渡层最终仅约 5
 

nm 厚。 该复合改性策略为富氧燃烧工况下 TiAl 合金的高温结构防护提供了新思路。
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Abstract:
 

TiAl
 

alloys
 

exhibit
 

good
 

potential
 

for
 

application
 

in
 

high-temperature
 

aero-engine
 

components.
 

To
 

enhance
 

initial
 

flame
 

growth
 

rates
 

and
 

subsequent
 

combustion
 

efficiency,
 

oxygen-enriched
 

intake
 

technology
 

is
 

commonly
 

adopted
 

in
 

air-
craft.

 

Research
 

indicates
 

that
 

when
 

O2
 exceeds

 

30vol%,
 

combustion
 

efficiency
 

increases
 

dramatically.
 

However,
 

system
 

sta-
bility

 

decreases,
 

potentially
 

leading
 

to
 

severe
 

internal
 

oxidation
 

and
 

oxide
 

scale
 

spallation
 

in
 

service
 

alloys.
 

Therefore,
 

build-
ing

 

upon
 

previous
 

investigations
 

into
 

solvothermal
 

fluorination,
 

the
 

present
 

study
 

introduces
 

a
 

combined
 

modification
 

strategy
 

that
 

involves
 

magnetron
 

sputtering
 

of
 

an
 

aluminum
 

coating
 

followed
 

by
 

pre-oxidation,
 

aiming
 

to
 

overcome
 

the
 

protection
 

limi-
tations

 

of
 

single
 

fluorination
 

in
 

TiAl
 

alloys.
 

The
 

effects
 

of
 

aluminum
 

coating
 

and
 

pre-oxidation
 

on
 

the
 

oxidation
 

behavior
 

were
 

systematically
 

investigated
 

at
 

900
 

℃
 

in
 

a
 

N2 -40vol% O2
 atmosphere.

 

The
 

phase
 

composition,
 

morphology
 

and
 

interfacial
 

structure
 

of
 

the
 

oxide
 

scales
 

were
 

characterized
 

using
 

XRD,
 

SEM / EDS
 

and
 

TEM.
 

The
 

results
 

demonstrate
 

that
 

pure
 

O2
 pre-

oxidation
 

enables
 

the
 

formation
 

of
 

a
 

highly
 

pure
 

and
 

dense
 

initial
 

Al2 O3
 layer,

 

effectively
 

suppressing
 

outward
 

diffusion
 

of
 

Ti.
 

The
 

aluminum
 

coating
 

serves
 

as
 

an
 

“ Al
 

reservoir”,
 

continuously
 

supplying
 

Al
 

during
 

prolonged
 

oxidation
 

and
 

significantly
 

delaying
 

the
 

initiation
 

and
 

propagation
 

of
 

the
 

Al-depleted
 

layer
 

in
 

the
 

substrate.
 

Among
 

the
 

four
 

conditions,
 

the
 

aluminized
 

sample
 

with
 

pure
 

O2
 pre-oxidation

 

exhibits
 

optimal
 

performance:
 

no
 

spallation
 

occurs
 

after
 

200
 

h
 

of
 

oxidation,
 

the
 

Ti
 

content
 

in
 

the
 

oxide
 

scale
 

remains
 

below
 

2. 4at%,
 

and
 

the
 

Al-depleted
 

Ti3 Al
 

transition
 

layer
 

ultimately
 

reaches
 

a
 

thickness
 

of
 

only
 

approximately
 

5
 

nm.
 

This
 

combined
 

modification
 

strategy
 

provides
 

a
 

novel
 

approach
 

for
 

the
 

high-temperature
 

structural
 

protection
 

of
 

TiAl
 

alloys
 

under
 

oxygen-enriched
 

combustion
 

conditions.
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1　 前　 言

TiAl 合金因具有密度低(约 3. 9~ 4. 2
 

g / cm3 )、 比强度

高、 抗蠕变性能优良等特点, 已成为航空发动机低压涡轮

叶片、 高压压气机盘等热端部件中极具应用潜力的轻质高

温结构材料[1-7] 。 然而, 当服役温度超过 700
 

℃ 时, TiAl
合金的抗高温氧化性能急剧下降。 这主要是由于 TiO2 与

Al2O3 的吉布斯生成能较为接近, 而 TiO2 的早期生长速率

又远高于 Al2O3, 导致合金表面易形成 TiO2 与 Al2O3 交替

堆垛的疏松混合氧化层, 难以有效阻挡氧的内扩散, 导致

氧化层剥落、 基体持续损耗, 制约了其应用[8-13] 。
为提升 TiAl 合金的高温抗氧化性能, 国内外学者开

展了大量研究, 主要集中于合金化设计[14-17] 、 表面涂层

防护[18-22] 以及表面改性[23-25] 等方向。 其中, 卤素处理

(特别是氟化处理)作为一种表面微合金化策略, 近年来

受到广泛关注。 研究表明, 在 TiAl 合金表面引入微量 F
元素, 可在高温氧化过程中诱导保护性 Al2 O3 层的优先

形成, 从而显著改善合金的抗氧化性能[26-30] 。 作者团队

在前期的研究中已经发展了溶剂热氟化处理方法, 成功

在 TiAl 合金表面构建了非晶氟化层, 显著提高了合金在

空气氛围下的抗氧化性能[31] 。
同时, 值得注意的是, 为提升燃烧效率、 增强高海

拔动力输出并降低碳排放, 部分航天发动机的研发与设

计开始采用富氧进气技术, 使燃烧室及涡轮前端等热端

部件处于氧体积分数高达 30% ~ 40%的富氧环境中, 燃

烧效率会随着氧浓度的增大而增加。 然而有研究指出,
当氧浓度过高时, 反应体系将趋于不稳定化, 各类反应

也将会加剧。 而氟化效应所引入的纳米级氟化层在高温

下可能难以有效应对更加复杂的反应环境[32-34] 。 因此,
本研究针对 900

 

℃ 、 N2 -40% O2(体积分数)的富氧条件,
提出一种复合表面改性策略: 在溶剂热氟化处理的基础

上, 引入磁控溅射镀铝层和预氧化处理。 磁控溅射镀铝

层经真空热处理后形成富 Al 的 TiAl3 / TiAl2 相, 可作为合

金高温氧化过程中的有效“铝源”, 持续向外供给铝元

素, 弥补基体铝消耗; 预氧化处理则旨在使合金服役前

预先形成一层致密的 Al2 O3 初始屏障, 直接阻挡氧的内

扩散。 本研究系统比较了未镀铝 / 镀铝和预氧化气氛对

TiAl 合金试样在 900
 

℃ 的 N2 -40% O2 气氛中氧化时的氧

化动力学行为、 物相组成、 表面 / 截面微观形貌及界面精

细结构的影响, 阐明复合改性层的协同防护机制。 研究

结果可为 TiAl 合金在富氧进气等工况下的表面防护设计

提供理论依据和技术支撑。

2　 实　 验

本研究使用的合金基体为定向熔炼线切割加工成指

定尺寸(15
 

mm×15
 

mm×1. 2
 

mm)的 Ti50Al 合金。 首先采

用 60#砂纸均匀打磨除去合金表面氧化层, 选取一部分

试样采用磁控溅射法通过 Discovery-635 型设备(美国丹顿

真空公司)制备 Al 涂层, 并置于 OTF-1200X 型管式炉中

进行真空(<10-2
 

Pa)热处理, 在 600
 

℃ 下保温 10
 

h。 随

后, 将所有经过预处理的试样置入水热反应釜中进行溶

剂热氟化处理, 工艺条件采用作者团队前期探索的最佳

工艺参数: NH4 F 浓度为 100
 

mmol·L-1 、 溶剂热反应温度

为 180
 

℃ 、 溶剂热反应时间为 5
 

h[31] 。
将上述经氟化处理后的试样置于刚玉坩埚内, 在同

型号真空管式炉中进行预氧化。 预氧化气氛选用空气和

纯氧, 炉内压力保持为常压, 在 900
 

℃ 下保温 20
 

h[35] 。
保温结束后, 试样随炉冷却至 100

 

℃ 以下再取出置于干

燥器中备用。
在 900

 

℃下, 在真空管式炉中于 N2 -40% O2 氧化氛

围下, 对所有完成表面改性的试样(根据工艺类型进行命

名, 镀铝后经空气或纯氧预氧化试样命名为 MF-A 和 MF-
O, 不镀铝经空气或纯氧预氧化试样命名为 F-A 和 F-O)
进行氧化测试, 每完成一个氧化周期, 待炉膛自然冷却

至室温, 取出石英舟及试样。 采用感量为 0. 01
 

mg 的电

子分析天平对试样进行称量, 记录氧化增重数据。 称量

完毕后, 将试样迅速放回管式炉中, 并重复上述通气及

加热流程, 进入下一个氧化周期。 累计氧化时间达到

200
 

h 后, 终止实验。 实验过程中记录各时间点试样质

量, 结合试样初始表面积, 计算单位面积氧化质量变化

(ΔW / A, mg·cm-2 ), 绘制氧化动力学曲线。 基于氧化动

力学曲线的变化趋势, 定量评价不同气氛环境下试样的

抗高温氧化性能。 经过高温氧化后的 TiAl 合金试样, 采

用 XRD(D8
 

ADVANCE, Bruker
 

AXS)分析表面物相组成;
采用 SEM(XL, Phenom)及其配套的 EDS 观察氧化前后

试样的表面形貌演变、 氧化后试样的截面微观形貌及元

素分布特征; 采用 TEM(JEM-F200, JEOL)对典型试样的

氧化膜微观界面结构进行精细表征对比。

3　 结　 果

3. 1　 TiAl合金表面镀铝涂层及其氟化后微观结构表征

图 1a ~ 1c 分别给出了磁控溅射镀铝涂层的光学照片、
表面 / 截面形貌以及元素分布。 由图 1a 左下的宏观光学照

片可见, 经真空热处理后, 涂层表面平整, 呈深灰黑色,
无明显宏观缺陷。 图 1a 微观照片显示, 涂层表面由较为

致密的均匀颗粒状组织构成, 未见明显孔洞或微裂纹。 局

部区域存在少量细微起伏, 这可能与溅射沉积过程中 Al
原子的择优生长行为有关。 图 1b 截面 BSE 照片显示, 铝

涂层厚度约为 3 ~ 5
 

μm, 与基体结合界面清晰、 连续, 无

417
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明显的界面剥离或裂纹。 XRD 图谱表明(图 1c), 涂层主

要由 TiAl3 相和少量 TiAl2 相组成。 TiAl3 相的形成归因于

磁控溅射沉积的纯 Al 层在热处理过程中与基体 TiAl 合金

发生充分的元素互扩散。 此外, 较弱 Al2O3 相的检出可能

与试样转移过程中的表面轻微氧化有关。

氟化处理后原本明显的富 Al 颗粒(图 1a)被氟化腐

蚀溶解(图 1d), 并生成了分布连续的富 Al 氟化物, 如

图 1d 中的 EDS 分析所示。 氟化层整体覆盖均匀, 宏观上

无明显剥落或裂纹区域, 表明成功在镀铝层表面引入相

对含量可观的 F 元素。

图 1　 磁控溅射镀铝涂层的光学照片和表面形貌(a)、 截面形貌和元素分布(b)、 XRD 图谱(c)及氟化后表面形貌(d)

Fig. 1　 Optical
 

image
 

and
 

surface
 

morphology
 

(a),
 

cross-sectional
 

morphology
 

and
 

element
 

distribution
 

(b),
 

XRD
 

pattern
 

(c)
 

of
 

the
 

magne-

tron
 

sputtered
 

aluminum
 

coating,
 

and
 

surface
 

morphology
 

after
 

fluorination
 

(d)

3. 2　 溶剂热氟化 TiAl 合金预氧化膜成分与微观结构

表征

　 　 图 2 为 4 种改性 TiAl 合金试样经 900
 

℃ 预氧化 20
 

h
后的 XRD 图谱, 可以看出镀铝对试样的表面物相组成有

重要影响。 对仅氟化处理的试样 F-A 和 F-O 而言, 其基

体 TiAl 衍射峰较强, 同时伴有 Al2 O3 和少量 TiO2 衍射峰

以及 Ti5 Al3 O2 相(Z 相)和 Ti3 Al 相两种贫铝相衍射峰, 说

明未镀铝试样的预氧化层较薄, 同时由于铝的选择性氧

化在氧化层下方形成部分贫铝层。 需要指出的是, F-O
试样中 TiO2 衍射峰的相对强度略低, 即纯氧环境预氧化

更利于保护性 Al2 O3 膜的形成。
磁控溅射镀铝试样预氧化后的 MF-A 和 MF-O 表面物

相组成发生显著变化。 两组试样的组成均以 Al2 O3 和

TiAl3 相为主, TiO2 的衍射峰相对强度明显减弱, 表明镀

铝层的引入有效抑制了初期 TiO2 的生成。 两组试样几乎

未检出基体 TiAl 相以及贫铝相, 说明镀铝试样氧化后氧

化层更厚, 有效阻挡了 X 射线的穿透。
图 3 为上述 TiAl 合金试样预氧化后的光学照片、 表

面、 截面微观形貌以及对应的元素 EDS 分析结果。 光学

照片表明, 4 种试样预氧化层宏观结构完整, 未见剥落。
对 F-A 试样(图 3a), 其表面为被氧化物覆盖不完全的溶

剂热氟化多孔结构[31] , 结合截面观察可知(图 3b 和 3c),
该试样氧化层厚度不足 0. 5

 

μm, 下方为约 1. 9
 

μm 的贫

铝层, 且 F 元素已经完全消失(图 3d)。 F-O 试样表面覆

盖有显著粗化的褶皱状粗大氧化物颗粒(图 3e), 说明纯

氧预氧化加剧了氧化过程, 促进了氧化膜形核长大。 经

截面观察可知(图 3f 和 3g), 该试样氧化层厚度与 F-A 试

样相当( ~ 0. 5
 

μm), 而贫铝层厚度更大, 约为 2. 5
 

μm,

且氧化层 Ti 含量相比 F-A 试样更低, 表明纯氧环境促

进了基体铝的外扩散。 MF-A 试样的表面由均匀氧化物

颗粒组成(图 3i), 截面形貌(图 3j 和 3k)则表明其氧化

层厚度约为 6. 4
 

μm, 部分位置存在细微小孔, 氧化膜

下方有约 5. 9
 

μm 的明显贫铝层, 层间 Ti 含量处于 F-A
与 F-O 试样之间(图 3l)。 MF-O 试样表面氧化膜存在裂

纹(图 3m)。 从截面形貌来看(图 3n 和 3o), 其氧化层

平均厚度约为 2. 2
 

μm。 同时, 根据图 3p 的 EDS 分析结

果可知, 试样的氧化层 Ti 含量明显最低, 平均含量不

足 0. 5%(原子数分数)。 同时, 该试样贫铝区几乎无法

观察到贫铝层, 说明镀铝层在纯氧预氧化过程中能够持

续提供铝源。

图 2　 不同 TiAl 合金试样经 900
 

℃预氧化 20
 

h 后的 XRD 图谱

Fig. 2　 XRD
 

patterns
 

of
 

TiAl
 

alloy
 

samples
 

after
 

pre-oxidation
 

at
 

900
 

℃
 

for
 

20
 

h

517
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图 3　 TiAl 合金试样经 900
 

℃预氧化 20
 

h 后的光学照片、 表面 SEM 照片、 截面 BSE 照片以及元素 EDS 面分析结果和点分析结

果: (a~ d)F-A, (e~ h)F-O, (i~ l)MF-A, (m~ p)MF-O

Fig. 3　 Optical
 

images
 

and
 

surface
 

SEM
 

images,
 

cross-sectional
 

BSE
 

images
 

and
 

EDS
 

mapping
 

distribution
 

as
 

well
 

as
 

point
 

results
 

of
 

TiAl
 

alloy
 

samples
 

after
 

pre-oxidation
 

at
 

900
 

℃
 

for
 

20
 

h: (a~ d)
 

F-A,
 

(e~ h)
 

F-O,
 

(i~ l)
 

MF-A,
 

(m~ p)
 

MF-O

3. 3　 表面改性 TiAl 合金在 N2 -40%O2 环境中的高温氧

化动力学行为及表面成分

　 　 图 4a 为不同表面改性 TiAl 合金试样在 N2 -40%O2 气

氛中 900
 

℃氧化 200
 

h 的氧化动力学曲线及各试样的光学

照片。 由图可见, 在氧化初期, 镀铝试样即发生快速氧

化, 且在整个氧化过程中的氧化增重均高于未镀铝试样。
空气中预氧化的 F-A 和 MF-A 试样在 180

 

h 时发生明显的

质量下降, 综合其表面光学照片可知, 氧化膜发生了剥

落。 由图 4a 中曲线 2 和曲线 4 可知, 纯氧环境预氧化的

F-O 和 MF-O 试样在氧化后期的增重趋势几乎平行, 展现

出相似的高温氧化行为, 且始终保持较为平稳的氧化增

重趋势, 最终 200
 

h 时二者氧化净增重分别约 0. 31 和

0. 48
 

mg·cm-2(F-A 和 MF-A 试样因发生剥落故不比较氧

化增重)。 从光学照片来看, F-A 试样表面中心位置生长

了部分淡黄色氧化物颗粒; F-O 试样中部区域也有明显

失效迹象, 氧化层开始发白, 伴随淡黄色氧化物颗粒生

长; 对于镀 Al 试样而言, MF-A 试样的剥落主要发生在

试样侧面边缘, MF-O 则保持了较为完整的淡灰色氧化层

形貌。
XRD 图谱(图 4b)显示, 与预氧化后的物相组成(图 2)

相比, F-A(曲线 1)和 F-O(曲线 2)试样中 TiO2 与贫铝相

Z 相、 Ti3 Al 相峰强度明显增强, 即在长期氧化服役过程

中, 不断有基体 Al 元素扩散到表面被氧化, 导致基体中

的 Al 元素不断贫化。 相比而言, MF-A(曲线 3)和 MF-O
(曲线 4)试样中富 Al 相 TiAl3 和 TiAl2 衍射峰强度降低,
即服役过程中 Al 源会不断退化。 同时, 两组试样中 TiO2

和 Al2 O3 的衍射峰都有一定程度的增强, 且 MF-A 试样的

TiO2 衍射峰增强幅度要大于 MF-O 试样, 而 Al2 O3 衍射

峰增强幅度次之。 整体看来, 纯氧预氧化组试样相较于

空气预氧化组试样, 更好地抑制了 Ti 氧化物的生长。
3. 4　 表面改性 TiAl 合金在 N2 -40%O2 中高温氧化后的

氧化层形貌与结构

　 　 图 5 为上述试样氧化 200
 

h 后的表面 SEM 照片及对应

截面 BSE 照片。 F-A 试样(图 5a)表面覆盖有明显的褶皱

状氧化物颗粒。 同时, 氧化层平均厚度增加至约 1. 2
 

μm,
靠近基体侧贫铝层厚度则平均增加至约 2. 4

 

μm(图 5b),
表明长期氧化过程中不断有基体 Al 元素向外扩散。 结合

XRD 结果(图 4b)及 EDS 分析(图 5c 和 5d)表明, 尽管氧

化层中 Ti 元素含量增长至约 11. 4%(原子数分数), 但整

体仍为单一 Al2 O3 层。 对于 F-O 试样(图 5e), 表面的褶

皱状氧化物尺寸以及表面起伏相较预氧化时显著增大,
其氧化层平均厚度增至约 1. 3

 

μm, 贫铝层扩展至约 3. 6 ~
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3. 8
 

μm(图 5f)。 结合 XRD 结果(图 4b)及 EDS 分析(图 5g
和 5h)可知, 该试样氧化膜由 Ti 含量更低的单一 Al2O3 组

成。 MF-A 试样(图 5i)的氧化物颗粒在长期氧化过程中

不断长大, 最终相互挤压破裂, 显示出与 MF-O 预氧化

态(图 3m)相似的表面形貌。 同时, 其氧化层显著增厚

至约 9. 4
 

μm, 层间有少量孔洞, 而贫铝层厚度则增至

约 7. 0
 

μm(图 5j), 表明有部分基体中 Al 元素参与扩散

氧化促进外氧化层进一步生长。 同时, 根据图 5j 中点 6
以及图 5k 中的面元素分布, 可发现部分岛状 Al2 O3 颗粒

析出并沉积于贫铝层中, 这可能来源于该层中 Z 相的不

完全分解[36] 。 结合图 4b 的 XRD 图谱, 可确定 MF-A 试

样的氧化层也基本为单一 Al2 O3 层。 MF-O 试样(图 5m)
相互挤裂的大颗粒氧化物继续生长, 产生更大的沟壑状

氧化层, 其氧化层厚度略微增厚至约 3. 1
 

μm。 同时, 该

图 4　 预氧化的 F-A、 F-O、 MF-A 和 MF-O 试样在 N2 -40%O2 中经 900
 

℃氧化 200
 

h 的氧化动力学曲线及光学照片(a)及 XRD 图谱(b)

Fig. 4　 Oxidation
 

kinetic
 

curves
 

and
 

macroscopic
 

optical
 

photographs
 

(a)
 

and
 

XRD
 

patterns
 

(b)
 

of
 

pre-oxidized
 

F-A,
 

F-O,
 

MF-A
 

and
 

MF-O
 

samples
 

during
 

oxidation
 

in
 

N2 -40vol%O2
 at

 

900
 

℃
 

for
 

200
 

h

图 5　 预氧化的 F-A(a~ d)、 F-O(e~ h)、 MF-A(i~ l)和 MF-O(m~ p)试样在 N2 -40%O2 中经 900
 

℃氧化 200
 

h 后的表面 SEM 照片、 截

面 BSE 照片以及元素 EDS 面能谱分析结果和点能谱分析结果

Fig. 5　 Surface
 

SEM
 

images,
 

cross-sectional
 

BSE
 

images,
 

and
 

EDS
 

mapping
 

distribution
 

as
 

well
 

as
 

point
 

results
 

of
 

the
 

pre-oxidized
 

F-A
 

(a~ d),
 

F-O
 

(e~ h),
 

MF-A
 

(i~ l)
 

and
 

MF-O
 

(m~ p)
 

samples
 

after
 

oxidation
 

in
 

N2 -40vol%O2
 at

 

900
 

℃
 

for
 

200
 

h
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试样氧化层下方仍未观察到明显的贫铝层(图 5n), 镀铝

层在长期氧化过程中仍在持续提供铝源, 维持了近表层

结构中的铝浓度。 同时, EDS 点能谱分析(图 5p)显示,
其氧化层中 Ti 含量仍然显著低于前 3 组试样, 平均不足

约 2. 4%(原子数分数), 说明 MF-O 试样中钛氧化物的生

长得到了有效抑制。 综合分析可知, 纯氧预氧化的镀铝

试样具有更优异的抗氧化性能。

4　 讨　 论

4. 1　 磁控镀铝工艺对溶剂热氟化 TiAl 合金氧化层微观

界面的影响

　 　 图 4 表明, 在 900
 

℃ 、 N2 -40% O2 中氧化 200
 

h 后,

空气预氧化试样(F-A 和 MF-A)后期发生氧化层剥落, 防

护性能失效; 而纯氧预氧化试样(F-O 和 MF-O)表现出更

优异的长期服役能力。 尽管同属纯氧预氧化, F-O 试样

氧化净增重最低, 但表面已有钛氧化物颗粒, 然而 MF-O
试样表面基本未检测到 Ti 元素且界面 Al 浓度稳定, 但

增重略高。 SEM / EDS 已初步揭示了两者在氧化层厚度、
均匀性及元素分布方面的差异, 但受分辨率限制, 对界

面的精细结构缺乏深入认识。 为此, 进一步利用 TEM 对

F-O 和 MF-O 试样氧化层进行表征。
如图 6a 所示, 高角环形暗场 TEM 像清晰呈现出 F-O

试样表面、 亚表面与基体 3 层结构。 对图 6a 中 b 和 c 两

处标记进行高分辨透射电子显微镜分析, 结果如图 6b 和

6c 所示, 可见 F-O 试样的氧化层、 贫铝层与基体之间连

续清晰的界面。 对图 6b 中标注区域 d1 进行傅里叶变换

与反傅里叶分析, 如图 6d1 和 6d2 所示, 氧化层与贫铝层

之间的相界面平直、 清晰, 呈原子级锐利结合, 界面处未

见裂纹、 孔洞等结构缺陷。 氧化层主要由 Al2O3 构成, 其

晶面间距分别为 0. 255 和 0. 238
 

nm, 对应于沿[441]晶带

轴方向的(104)和(110)晶面(图 6e)。 靠近 Al2 O3 层的贫

铝层主要为 Ti5 Al3 O2 , 晶面间距为 0. 229 和 0. 307
 

nm,
分别与沿[001]晶带轴方向的(100)和(210)晶面相吻合

(图 6f)。 上述结果表明, F-O 试样在严苛环境中氧化后,

图 6　 预氧化 F-O 试样在 N2 -40%O2 于 900
 

℃氧化 200
 

h 后的氧化层 / 贫铝区 / 基体界面的 TEM 分析: ( a)试样的高角环形暗场 TEM 像,

(b,
 

c)图 6a 中标记区域的局部高分辨 TEM 照片, (d1,
 

g1)图 6b 和 6c 中标记区域的局部放大 TEM 照片, (d2,
 

g2)图 6d1 和 6g1 的

反傅里叶分析, (e, f, h, i)图 6d1 和 6g1 各相的快速傅里叶变换以及局部放大图片

Fig. 6　 TEM
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F-O
 

sample
 

after
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image,
 

(b,
 

c)
 

HRTEM
 

images
 

of
 

the
 

b
 

and
 

c
 

regions
 

marked
 

in
 

Fig. 6a,
 

(d1,
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ages

 

of
 

the
 

regions
 

marked
 

in
 

Fig. 6b
 

and
 

6c,
 

(d2,
 

g2)
 

inverse
 

FFT
 

analysis
  

of
 

Fig. 6d1
 

and
 

6g1,
 

(e,
 

f,
 

h,
 

i)
 

FFT
 

patterns
 

and
 

enlarged
 

views
 

of
 

the
 

phases
 

indicated
 

in
 

Fig. 6d1
 

and
 

6g1
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氧化层仍能与贫铝层之间形成结构完整、 结合良好的异

质界面, 体现了氧化层稳定附着的结构保障。 对图 6c 中

标注区域 g1 进行傅里叶变换与反傅里叶分析, 如图 6g1
和 6g2 所示, 进一步对贫铝层与 TiAl 基体之间的界面进行

高分辨分析。 在贫铝层靠近基体一侧, 0. 231
 

nm 的晶面

间距对应 Ti3 Al 相的(001)晶面。 TiAl 基体相沿[110]晶

带轴方向的 ( 111) 和 ( 002) 晶面间距分别为 0. 232 和

0. 204
 

nm。 由图 6g2 中界面区域的局部放大反傅里叶变

换分析可知, Ti3 Al 层的( 001) 晶面与下层 TiAl 基体的

(111)晶面呈直接结合, 形成 Ti3 Al(001) / / TiAl(111)的

界面取向关系, 该界面构型已被证实为 TiAl 合金常见最

稳定结合方式[37] , 且界面处未见明显位错或结构畸变。
这一结果表明, F-O 试样的贫铝层是通过 TiAl 基体中元

素向外扩散形成的原位生长层, 与基体之间保持了良好

的晶体学连续性。 这种高质量的界面结合为试样的高温

服役可靠性提供了关键支撑。
为深入探究镀铝对氟化 TiAl 合金在严苛环境中服役

后微观组织演变的影响, 对 MF-O 试样进行了高角环形

暗场像观察, 结果如图 7a 所示。 由图 7b 可以看出,
Al2 O3 层与基体之间的相界面处存在一条分界线, 进一

步放大后(图 7c)可确认基体与氧化层之间形成约为 5
 

nm
厚的过渡相。 选取包含基体、 过渡相及氧化层 3 相的区

域(图 7c 中标记区域)进行局部放大的反傅里叶变换分

析, TiAl 基体与过渡相、 过渡相与氧化层之间的界面均

平直清晰, 未观察到裂纹、 孔洞等结构缺陷。 在晶体学

特征方面, TiAl 基体中 0. 231
 

nm 的晶面间距对应于

(111)晶面(图 7d 和 7e)。 过渡相的主要物相为 Ti3 Al,
其晶格条纹间距分别为 0. 339 和 0. 249

 

nm, 与沿[010]晶
带轴方向的(101)和(100)晶面相吻合(图 7d 和 7f)。 值

得注意的是, 在 Ti3 Al 相下方存在一疑似另一物相的区

域。 为进一步确认其物相组成, 对该区域进行傅里叶变

换分析, 测得两组晶面间距分别为 0. 341 和 0. 249
 

nm,
两晶面夹角约为 39. 6°(图 7d 和 7g)。 将该区域的晶面夹

角与过渡相中 Ti3 Al 的实测夹角(40. 3°)进行比较, 同时

图 7　 预氧化后 MF-O 试样在 N2 -40%O2 于 900
 

℃氧化 200
 

h 后的氧化层 / 贫铝区 / 基体界面的 TEM 分析: ( a)试样的高角环形暗场 TEM

像, (b)图 7a 中标记区域的局部高分辨 TEM 照片, (c)图 7b 中标记区域的局部高分辨 TEM 照片, (d)图 7c 中标记区域局部放大

的反傅里叶分析, (e~ h)图 7d 中所描述 3 相的快速傅里叶变换图片
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两组晶面间距基本一致, 可判定该区域仍为 Ti3 Al 相, 其

晶面同样对应于沿[010]晶带轴方向的(101)和(100)晶

面, 表明过渡相由单一的 Ti3 Al 相构成, 成分与结构均

匀。 MF-O 试样的氧化膜主要由 Al2 O3 组成, 其晶面间距

为 0. 348
 

nm, 对应于(012)晶面(图 7d 和 7h)。 上述分析

表明, 经长期严苛环境服役后, MF-O 试样中仅存在平均

厚度约 5
 

nm 的贫铝层, 这说明镀铝层在长期氧化过程中

持续提供 Al 源, 有效维持了氧化铝生长所需的铝含量。
同时, MF-O 试样的氧化层、 贫铝层与基体之间形成了结

构完整、 界面结合良好的多层结构, 为氧化层的长期稳

定性提供了结构保障。
4. 2　 表面改性对 TiAl 合金在 N2 -40%O2 高温环境服役

性能的影响机制

　 　 前文已经系统研究了 F-A、 F-O、 MF-A 和 MF-O 这

4 种表面改性 TiAl 合金试样在 N2 -40%O2 中的氧化行为。
结果表明, 不同改性工艺导致的 Al 源供给能力差异以及

预氧化环境的选择, 是决定试样抗氧化性能的关键因素。
本节将从氧化动力学、 氧化膜结构演变及界面稳定性 3 个

方面阐明其内在影响机制, 机理如图 8 所示。
(1)铝源供给机制与氧化动力学: 图 8a 和 8b 分别展

示了未镀铝与镀铝试样在预氧化及长期氧化中的铝源供

给模式。 未镀铝的 F-A 和 F-O 试样(图 8a), 铝源仅来自

TiAl 基体。 预氧化阶段, 基体铝的外扩散形成薄 Al2 O3

层。 在 N2 -40%O2 环境中长期氧化时, 因无额外铝补充,
氧化层生长完全依赖基体铝的长程扩散。 随时间延长,
界面处 Al 持续消耗, 贫铝层逐步增厚。 由于 Al 扩散通

量有限, 氧化层生长缓慢, 最终厚度仅增加约 1 倍。 这

种“自限制” 模式使氧化动力学较慢, 但抗侵蚀能力薄

弱, 其中 F-A 试样因氧化层更松散而发生剥落。 相比之

下, 镀铝的 MF-A 和 MF-O 试样(图 8b)构建了“基体+涂

层”双重铝源(主要为 TiAl3 )。 预氧化阶段, MF-O 因纯

氧环境加速铝选择性氧化, Al2 O3 层快速致密化, 下方无

明显贫铝层。 长期氧化中, 富铝层持续分解供铝, 使

MF-O 长期无显著贫铝相生成。 而 MF-A 因空气预氧化形

成的氧化层致密性较差(存在气孔), 铝消耗较快, 长期

氧化后贫铝层显著增厚, 由于氧化层更厚而产生较大层

间应力, 导致剥落。
(2)预氧化环境对氧化层早期生长的影响: 图 8c 对

比了空气与纯氧预氧化对氧化膜及钛元素氧化行为的影

响。 对仅氟化处理的试样, 纯氧预氧化(F-O)与空气预氧

图 8　 复合改性方法对 TiAl 合金严苛环境服役性能的影响机制: (a,
 

b)Al 源供给机制与氧化动力学, ( c)预氧化环境对氧化层早

期生长的影响, (d)界面结构与长期稳定性
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化(F-A)相比, 可形成钛含量更低、 更致密的初始 Al2 O3

层, 并在长期氧化中持续抑制钛外扩散, 使 F-O 氧化层

中钛含量始终低于 F-A, 延缓了 TiO2 生成。 对镀铝试样,
预氧化环境影响更显著: 空气预氧化( MF-A) 因氧分压

低, 形成的 Al2 O3 层致密性稍逊, 部分钛外扩散并成为

氧内扩散的快速通道, 导致长期氧化后表面钛氧化物升

高并最终导致剥落; 而纯氧预氧化(MF-O)则强烈促进铝

的优先氧化, 迅速形成致密 Al2 O3 层, 有效阻挡氧内扩

散和钛外扩散, 使 MF-O 在 4 组试样中形成了防护效果

最佳的 Al2 O3 层。
(3)界面结构与长期稳定性: 图 8d 展示了不同界面

结构对氧化层长期稳定性的影响。 F-O 试样形成 Al2 O3 /
Ti5 Al3 O2 / Ti3 Al / TiAl 多层结构, 各界面原子级锐利结合,
力学稳定且附着力良好, 该结构是其厚度薄但仍能长期

抗剥落的关键。 MF-O 试样则形成 Al2 O3 / Ti3 Al / TiAl 结

构, 其中 Ti3 Al 为纳米级贫铝过渡层, 证明了镀铝层能够

持续提供铝源, 氧化主要消耗涂层铝而非基体铝, 保持

了基体成分稳定和界面完整。 因此, MF-O 在拥有较厚氧

化层的同时, 仍具备优异的界面结合力与结构稳定性。
综上所述, MF-O 试样氧化增重略高于 F-O 试样是因

为其氧化层更厚, 但得益于更致密的 Al2 O3 膜和优异的

界面结合, 其长期防护性能仍为 4 组中最优。

5　 结　 论

本研究针对 TiAl 合金在 N2 -40%O2(体积分数)严苛

环境下的高温氧化问题, 提出了磁控溅射镀铝和氟化结

合预氧化处理的复合表面改性策略, 获得以下主要结论。
(1)复合表面改性能显著提升了 TiAl 合金在 N2 -40%

O2 下的抗氧化性能, 其中镀铝纯氧预氧化( MF-O) 试样

表现出最优防护能力, 200
 

h 氧化后仍保持结构完整。
(2)镀铝层与纯氧预氧化的协同作用是实现优异防

护性能的关键: 镀铝层作为铝储库提供持续铝源, 有效

抑制基体贫铝层形成(仅 5
 

nm); 纯氧预氧化促进高纯

度、 高致密性初始 Al2 O3 膜生成, 显著抑制 Ti 外扩散;
同时, 三者形成了 Al2 O3 / Ti3 Al / TiAl 的高质量原子级锐

利界面冶金结合, 确保了氧化层在严苛环境下的持续稳

定附着。
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