
AIN．Al。丁i／ZLl01复合强化原位复合材料研究

学科：材料加工工程

研究生：田龙(签名)

指导教师：赵玉厚(签名)

摘要

原位合成技术是一种新型的材料制备技术。本文采用高温固一液反应和气一

液反应法制备了AlaTi／ZLl01、A1N／ZLl01和A1N．A13Ti／ZLl01三种原位复合材

料，并对原位复合材料的增强相选择、增强相形成热力学、增强相与基体材料的

金属学关系及强化机制等进行了深入研究。并借助金相显微镜、扫描电镜、透射

电镜、等测试方法对其进行表征，获得的主要结果如下：

(1)制备了三种A1N，A13Ti／ZLl01复合材料，研究结果表明：增强相Al，Ti尺

寸的大小取决于制备工艺及合金液中Ti元素的扩散速度。合金液中的si

元素可以减小Ti元素的扩散速度，使AIHTi的尺寸可以控制在O．1¨m左

右，无合金元素硅时，增强相A13Ti的尺寸大约在200pan左右。增强相

AIN尺寸的大小取决于制备工艺及合金液中si元素。合金液中的si元素

增加氮化反应速度，加速AIN的形成。

(2)三水平四因素对正交实验表明：合金元素Ti在所选成分范围内使强度先

增大后降低，而延伸率在所选成分范围内随含Ti量增加一直在增大。合

金元素si在所选成分范围内随含量增加使强度一直增大，但延伸率却随

Mg含量的增加而降低．。通氮时间t强度和延伸率增加先上升而后下降；

吹氮时间以选50分钟时综合力学性能最佳。根据三水平四因素正交实验

结果，综合考虑抗拉强度和延伸率两大性能指标，AIN．A13Ti／ZLl01原位

复合材料的成分配比为：含Ti3．5％、、含Si7．0％，Mg O．2％，其余为AI；

吹氮时间为50分钟。
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(3)通过对比三种复合材料，研究结果表明：A1N．A13Ti／ZLl01复合材料的强

度比A13Ti／ZLl01和A1N／ZLl01复合材料的强度分别提高13．7％、14|3％，

延伸率无明显变化，比基体强度提高了42．4％，延伸率提高了6．82％。

(4)金相显微组织分析表明：A1N．A13Ti／ZLl 01复合材料的旷A1枝晶晶粒尺寸

较ZLl01有十分明显细化，复合材料的共晶硅尺寸也较基体中细小得多。

经过热处理后，复合材料中的共晶硅完全粒化，尺寸仅为59m左右，而基

体ZLl01的共晶硅仅有部分粒化且尺寸在151．tm左右。TEM分析表明，复

合材料中的增强相确为A13Ti和AIN，尺寸都在O．29m左右。

关键词：原位复合材料：强化机制：显微组织：力学性能：正交实验
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ABSTRACT

荔乙勰“Lk细、沁蒜“

The synthetic technology of in situ composites is that a kind of new type

material prepares technology． In this paper, in situ composites

A13Ti／ZLl01．AIN／ZLl01 and AIN．A13Ti／Z1101 have been manufactured by the

method of solid-liquid and gas-liquid reaction．The selection and formation

thermodynamics of reinforcing phase，the relationship between matrix and reinforcing

phase and reinforcing mechanism have-been studied carefully．The morphology，

microstructure have been characterized by metallography microscope，scanning

electron microscope，transmission electron mieroseope(TEM)．The main results are as

follows：

(1)Three composites have been manufactured．The experimental results

show that The size of reinforcing phase A13Ti depends on the

manufacturing process and Ti diffusion speed in the alloying liquid．Si in

the alloying liquid Can reduce Ti diffusion speed and make size of M3Ti

remain to a level about 0．2 u m，The grain size of A13Ti will be remained

to alevel about 200 l-t m ifthem is no Si in the alloying liquid．The size of

reinforcing phase AIN depends on the manufacturing process and Si

diffusion speed in the alloying liquid，The Si element in the alloy liquid

increases the nitrogen reaction speed，accelerates the forming ofAlN．

(2)Three level and four factories orthogonal experiment show that within Ti

composition range，the strength of the composite ale increased rapidly at

beginning．then these properties are reduced down witll the amount of Ti

increasing．Within Ti composition range．the ductility is increased wim
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(3)

(4)

Kev words

the amount of Ti increasing．At the Si composition range，the tensile

strength of the composite are increased and the ductility is decreased

while increasing of Si amount．At the Blowing time range，the strength

and ductility of the composite are increased at the beginning，then these

properties are reduced．According to the orthogonal experimental resuh

and considering the best combination for the properties oftensile strength

and ductility，the composition ofthis composite is defined as Ti 3．5％，，Si

7％．Blowing time is 50 minutes．

Through comparing with three kinds of composites，the experimental

results show that the strength and ductility of AIN．A13Ti／ZLl01 in situ

composite after hcat treatment have been increased to 13．7％．14|3％

respectively in comparison with those of A13Ti／ZLl01 in situ composite

and AIN／ZLl01 in situ composRe，increased to 42．4％，6．82％

respectively in comparison with those ofmatrix．

Microstructure analysis shows that the grain size ofⅨ-AI and eutecfic Si

of AIN．A13Ti／ZLl01 in situ composite is smaller than that of ZLlot

matrix．After heat treatment，all eutectic Si grain of the composite is

changed into particle and its size is about 5 u m．But the eutectic Si grain

OfZLl01 matrix is partly changed in particle and its size is about 15 u m

TEM analysis shows that the reinforcing phase of composite is A13Ti

compound and AIN compound，its size is about 0．2 11 m．

In situ composite；Reinforcing mechanism；Microstructure；Mechanical

peropefifies；Orthogonal experimental．



DOl9 六方结构

主要符号

AGfo标准生成吉布斯能

O S 材料的屈服强度 △G吉布斯能变量

D022有序四方结构

o b 抗拉强度

C 材料(颗粒)特性的常数

G。 颗粒的弹性模量

△H焓变

△s熵变

J。 反应系统物质的浓度商

K。反应平衡常数

G。 基体的弹性模量 Cr等压热容

b 位错的柏矢量 D 衍射面间距

I 晶面组的衍射强度0 衍射角

AH，标准生成焓 ^入射波波长

WIDH衍射峰宽度 R(0 b)强度极差

INT 衍射强度 R(6)延伸率极差

F晶面组结构因数或结构振幅 c 摩尔热容

I／Io相对衍射强度

L9(34)三水平四因素正交

6 点阵错配度

G 温度梯度

F 显著性

Fhkl晶面组结构振幅

TG热重法

V。体积分数



1．绪论

1 绪论

1．1引言

金属基复合材料(MMCs)由于金属基体的良好性能基础使它在复合材料

(composites)家族中占有重要位置。而金属基复合材料是以金属为基体的复合

材料，对它的研究起步于20世纪50年代末60年代初，该材料于70年代成功的应

用于航天飞机上。由于其制造成本占总成本的60％～70％，研究发展高效省时

地能耗设备简单能实现近似无余量成型的工艺方法乃当务之急。近代航空航天等

高技术产业的发展有力地推动了这类材料的发展，近几十年来，汽车工业，电子

工业及娱乐业的飞速发展也促使对此类材料的研究日益全面深入【Il。一般来瑰，

金属基复合材料的特有优势是：高比强，高比模量，耐磨等；对它的主要兴趣还

来源于对以下几种性能的开发应用：如热膨胀系数，热传导性，摩擦性能，高温

稳定性等性能及所有性能均可在一定范围内加以设计等特点，并具有一定的二次

加工性能，必定存在这充分发挥其性能优势的应用领域121。所以MMCs具有广阔

的应用前景。由于金属基体可以是任何金属，而增强相常常是其它与基体性能差

异较大的陶瓷、金属或者是有机物。根据增强相的形态不同，可以把删Cs分为

叠层金属基复合材料、非连续(包括颗粒，短纤维和晶须)增强金属基复合材料

和连续纤维增强金属基复合材料三类；如果按照增强相的获得途径不同，则可以

将MMCs分为外加增强物复合材料和原位增强物复合材料。

长期以来，对金属基复合材料的研究主要侧重于外加增强体与基体复合的方

法，比如粉末冶金法，压力浸渗法，流变铸造法，搅拌铸造等方法。这类方法不

仅设备及工艺复杂，而且所制备的材料中增强体与基体结合处易于产生脆性相，

结合强度低，增强体分布不均匀，特别是对微小的(亚微米和纳米级)增强体极

难进行复合等一系列问题b】。针对这些情况，一部分研究者把注意力集中在增强

体与基体之间的界面上进行研究，提出在增强体表面进行处理以改善颗粒与金属

问的润湿性，增强结合力，或者在金属液中添加合金元素以改善它们之间的润湿

性。而另一部分研究者把注意力转向了外加增强体的反方向，研究原位内生颗粒

增强金属基体的方法。后者的研究结果令人鼓舞。与外加法相比这是一种具有突

破性的新工艺方法。
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1．2金属基原位原位复合材料的研究现状和发展趋势

1．2．1原位复合材料的定义

原位复合的概念源于原位结晶。早在1967年，前苏联A．G Merzhanov等14】

人在用自蔓延高温合成法(SHS)合成TiB。／Cu功能梯度材料时，就提出了原位

复合材料(in Situ composites)的构想，但当时尚未引起人们的重视。直到80

年代中后期，当美国Lanxide公司和Drexel大学的M．J．Koczak等人口】先后报

道了各自研制的原位A1203／A1和TiC／A1复合材料及其相应的制备工艺后，才证

式在世界范围内拉开了原位MMCs研究工作的序幕。美国金属学会(ASM)分别于

1993年和1995年两次召开了原位复合材料的国际专题研讨会。由此可见，原位

MMCs及其制备技术已成为材料科学工作者普遍关注的研究课题。

1．2．2金属基原位复合材料的特点

MMCs原位反应合成技术的基本原理是在一定条件下，通过元素之间或元素

与化合物之间的化学反应，在金属基体内原位生成一种或几种高硬度、高弹性模

量的陶瓷增强相，从而达到强化金属基体的目的。与h_MCs传统复合工艺相比，

该工艺具有如下特点。

(1)增强体是从金属基体中原位形核、长大的热力学稳定相，因此，增强

体表面无污染，避免了与基体相容性不良的问题，且界面结合强度高。

(2)通过合理选择反应元素(或化合物)的类型、成分及其反应性，可有效地

控制原位生成增强体的种类、大小、分布和数量。

(3)省去了增强体单独合成、处理和加入等工序，其工艺简单，成本较低。

(4)从液态金属基体中原位形成增强体的工艺，可用铸造方法制各形状复杂、

尺寸较大的净近形构件。

(5)在保证材料具有较好的韧性和高温性能的同时，可较大幅度地提高材料

的强度和弹性模量。

原位铝基复合材料，是利用混合体中组分之间的化学反应，生成一种或多种

高硬度和高熔点增强相，均分布于铝合金基体上，以达到强化基体的作用。由于

增强相是反应合成的，内生于基体中，因而具有许多外加强化相强化铝基复合材

料所不具有的独特优点：

(1)增强体在铝基体上原位形核长大具有增强界面结合良好的互容性。

(2)通过选择反应物来控制增强相种类大小和数量，并可以通过工艺来控制

其大小和分布，不易出现增强想的团聚或偏析。
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(3)省去了增强物质的预处理，简化了工艺流程，成本也相对降低。

(4)增强相颗粒细小，往往处于微米级或微米级以下，能保证铝基复合材料

不但有良好的韧性和高温性能，而且有很高的强度和弹性模量。

(5)能与铸造工艺结合，直接制造出形状复杂，尺寸变化大的近终形产品。

金属基原位复合材料由于具有高强度且延伸率好，而且具有生产设备廉价，

工艺简单，节能高效，产品质量高等优势。但由于原位复合材料的研究时间较短，

在制备工艺、增强机制、材料性能及应用等方面还存在一些问题，有待于进一步

研究及完善。目前，对原位复合材料的研究主要集中地在以下几个方面：

(1)原位复合材料的制各工艺研究和创新：

(2)增强相的生成机制、尺寸控制及增强相的分布控制；

(3)增强体与基体的金属学关系，显微组织与力学性能的关系；

(4)增强相对材料的强化机制及增韧机制；

1．2．3铝基原位复合材料的制备方法

金属基原位复合材料的制备方法根据参与合成增强体的反应组分存在的状

态不同，可将该方法分为，气一液反应，固一液反应，固一固反应，液一液反应

4种反应模式，后三种方法主要适合于制备高温金属基或金属问化合物基原位复

合材料。每种方法内又可细分，整体关系见图1．3。

图1．3金属基复合材料的制备方法关系图
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(1)气一液反应

VL8法法由M．Joczak等人发明并申报美国专利。其工艺是将含有c或N

的气体与合金液中的个别组分反应，在合金基体中形成稳定的高硬度、高弹性模

量的碳化物或氮化物，冷却凝固后即获得这种陶瓷颗粒增强的金属基复合材料。

该工艺一般包括如下两个过程【6】：气体的分解，cI-14(g)4C(S)+2H2(g)，2NH3

(g)—N2(g)+3H2(g)；和气体与合金的化学反应及增强颗粒的形成，C(s)

+AI—Ti(1)jAl(1)+TiC(s)， N 2(g)+A1·Ti(i)斗Al(1)+TiN(S)十AlN

(S)。为了保证上述过程的顺利进行，一般要求较高的台金熔体温度和尽可能大

的气液两相接触面积，并应采取适当措旋抑制AI 4C 3等有害化合物的产生。研究

还发现，通过控制气体中N2分压和合金熔体中C的活度以及加入一定量的合金

元素，可抑制AI 4C3等有害化合物的生成。

由美国Lanxide公司开发的Lanxide法，也是利用了上述气一液反应的原理，

它由会属直接氧化法(DIMOX丁M)和金属无压力浸渗法(PRIMEXTM)两者组

成。曙3 DIMOXI“法是将高温金属液(如A1，Ti，Zr等)暴露于空气中，使其表面

首先氧化生成一层氧化膜(如A1203，Ti02，Zr02等)。里层金属再通过氧化层

逐渐向表层扩散，暴露空气中后又被氧化，如此反复，最终形成金属氧化物增强

的MMCs或金属增韧的陶瓷基复合材料(cMcs)。为了保证金属的氧化反应不

断进行下去，Newkir等人研究认为，加入一定量的合金元素，可破坏表层A1203

膜的连续性，以保持Al液与已形成的A1203之间的显微通道畅通，并可降低液

态Al合金的表面能，从而增强生成的A1203与铝液的相容性，这样使得氧化反

应能不断地进行下去。目前，有关DIMOX法的研究包括A1203形成的反应动力

学分析及材料的显微组织结构分析等。在PRIMEX法中，同时发生两个过程：一

是液念金属在环境气氛的作用下向陶瓷预制件中的渗透；二是液态金属与周围气

体的反应而生成新的增强粒子。

目前，利用laxide法主要用于制备铝基复合材料或陶瓷基复台材料；其制品

已在汽车、燃气和涡轮热交换枫上得到一定的运用。

反应喷射沉积工艺是在DIMOXTM法和喷射沉积工艺的基础上发展起来

的。它是利用～个特殊的液体喷射分散装置，在氧化性气氛中，将铝液分散成大

量细小的液滴，使其表面氧化生成A1203膜。这些带有A1203膜的液滴在沉积过

程中，相互碰撞使表层A1203膜破碎分散，同时内部Al液迅速冷却凝固，从而

形成具有弥散分布的A1203粒子增强的Al基复合材料。

(2)固一液反应法

直接反应法是将固态碳粉或硼粉直接加入到高温合金熔体中，使C或B同合
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金液中个别组元反应，从而在基体中形成了碳化物或硼化物的增强粒子。

还原反应法利用了化学上的还原反应的原理，即将不稳定的化合物加入到合会熔

体中，使合金熔体中的组元与加入的化合物发生热还原反应，生成所需要的更加

稳定的陶瓷或金属间化合物增强相。

挤压反应铸造法是将合金液挤压渗透到预制件中，使合金液中的合会元素在

高温作用下与预制件中的某一组元发生化学反应，产生新的增强相，从而达到强

化基体的目的。

(3)液～液反应法

孩工艺由美国Sutek公司发明并申请美国专利。它是将含有某一反应元素(如

Ti)的合金液与含有另一反应元素(如B)的合金液同时注入～个具有高速搅拌

装置的保温反应池中。混合时，两种合金液中的反应组分充分接触，并反应析出

稳定的增强相(如TiB2)。随后，将混合金属液铸造成形或快速喷射沉积，即可

获得所需的复合材料。

(4)固一圊反应法

自蔓延高温合成法(SHS)是苏联科学家A．G，Merzhanov等人[7]于1967

年提出的。它是利用高放热反应的能量使两种或两种以上物质压坯的化学反应，

自动持续蔓延下去，生成金属陶瓷或会属问化合物的方法。

xD“法由美国Martin Marietta实验室发明。它是将两个固态的反应元粉末

和金属基体粉末混合均匀并压实除气后，将压坯快速加热到金属基体熔点以上的

温度，这样，在金属基体熔体的介质中，两固态反应元素相互扩散、接触并不断

反应析出稳定的增强相，然后再将熔体进行铸造、挤压成形。

接触反应法”1是在综合了SHS法和XDm法优点的基础上发展起来的又一制造

原位MMCs的方法。首先，将反应元素粉末按一定比例混匀，并制成预制块，然

后，用钟罩等工具将预制块压入一定温度的金属液中。在金属液的高温作用下，

预制块中的元素发生化学反应，生成所需的增强相，搅拌后浇注成形。

混合盐反应法是英国London Scandinarinaian Metallurgical公司的专利技术。

它是将含有Ti和B的盐类(如KBF4和K2TiF6)混合后，加入到高温的金属熔

体中，在高温作用下，所加盐中的Ti和B就会被金属还原出来而在金属熔体中

反应形成TiB2增强粒子，扒去不必要的副产品，浇注冷却后即获得了原位TiB2

增强的金属基复合材料。用此法强化的2014铝合金的抗压强度o。可达520 MPa

。3且生产成本低。为推广此方法，欧共体决定资助由欧洲3所大学研究机构和

包括Daimter Benz，FIAT，Aerospatiale公司在内的生产厂家提出的研究计划

(In2Situ processing ofaluminium mat rixcomposites，简称ISPRAM)。
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以上各种方法虽各有特点，但具有以下两方面的共性：一是增强体都是经过

反应在基体中自生的，增强体和基体界面清洁、稳定、结合强度大且增强体尺寸

均小于1“m：二是复合材料的强度、韧性以及其它力学性能取决于原位生长的增

强体本身物理性质、几何尺寸以及其显微组织形态和基体相的含量“⋯。因此，

原位复合材料制备方法的研究一般集中在合金的配制、参与反应物质的设计、采

用的工艺方法、原位反应的机理以及原位复合材料微观结构与性能研究等方面，

并在这些方面已发表了大量的研究论文。从制备工艺的便利性上来看，混合盐反

应法最为简单，它基于铝合金的熔炼技术，成本低，过程容易控制，易于批量生

产，可以一步到位地制得形状复杂、尺寸大的构件，因此被认为是最有希望实现

产业化的工艺技术。

1．2．4原位复合材料的实验方法

原位复合材料是由合余同其它组元在一定的温度下反应生成的。因此，该材

料受制备工艺及各种制各参数的影响。为了正确反映原位复合材料应有的性能，

必须选择最佳的制备工艺及参数。采用正交实验是获得最佳工艺途径的最有效的

方法。正交试验是参数设计的最基本方法，是在多因素试验条件下，采用尽可能

少的试验次数优选出最好的参数水平组合的科学方法。

正交设计是利用正交表所做的实验设计。实验设计包括实验的安排和实验数

据的统计分析这两个部分。

(1)实验设计明确设计目的，提出设计指标：根据目标值。拟定因素水

平表；根据因素水平表选择正交表；排表头，制定试验计划表；按试验计划表进

行实验，并做好记录；对实验数据进行整理和计算。

(2)实验数据的统计分析实验数据的分析有三种方法：一是极差法，二

是方差法，三是信噪比法。应用第一和第二种分析方法是传统的正交实验分析方

法。通过实验数据的统计分析，可以得到影响材料力学性能的最显著的因素，从

而为控制复合材料的制备工艺和最大限度地发挥材料的潜能打下基础。

目前常用的实验方法有逐点试验法和抽试法。逐点试验法要把所有的搭配条

件都做全，不但耗时费钱，而且在因素多的情况下，试验次数太多，根本就无法

办到。(例如有十三个因素，每个因素都取三个水平来做试验，则会有313=1594323

次试验)。同时，逐点试验法面对全部试验数据也缺乏科学的分析方法，找不准

矛盾的主次，也发现不了各个因素之间的内在联系。

抽试法是一种试试看的办法。在众多的搭配条件下，任意抽出几种搭配条件

来试试看，没有科学的依据，只求试验结果及格就行，不知道什么样的水平组合
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最优，往往在选定了参数水平之后，经过生产实践认为不好又要反工，造成了很

大的浪费。

正交试验法不仅可以用极少量的试验来代替大量的试验，(试验数量越大，

越能体显出正交设计的优越性和科学性)，而且有一套科学的分析方法。该方法

可以很快指明整体目标与各个因素之间，各个因素相互之间，以及各个因素水平

之间的相互关系。使试验者总能抓住事物的本质，并很容易确定出影响目标质量

的主要矛盾是什么，次要矛盾是什么以及各个因素的水平变化与目标值的关系。

通过『F交实验所选取的影响因素及成分组成更为可靠。

正交实验的两大特点是均衡搭配性和综合可比性。均衡搭配性就是每列中各

号水平出现的次数是相同的；综合可比性是指按『F交表取得的试验结果，经过简

单的归纳和计算，就可以将复杂条件简化为一个个单因素来考虑，这样就可以综

合比较各个因素对目标性能所起作用的大小、各个因素之间以及各因素的水平之

问的相互关系。

1．3原位增强金属基复合材料的发展现况及存在的问题

自从80年中后期，美国的Lanxide公司和Drexel大学的研究者报道了他们研究

的原位A1203／AI和TiCp／A1复合材料及其制备工艺以来，铝基原位复合材料的研

究就引起了同行的巨大兴趣。经过十多年的发展。己研究出许多较成功的铝基原

位复合材料制备的新技术“’“1

(i)SHS：即自蔓延高温合成(Self—propagating High—temperature

Synthesis)．本技术最早合成TiB。强化Cu基复合材料，后来才被移植到原位铝基

复合材料的。它利用粉状材料压块在高温点燃后自行燃烧维持反应，从而在材料

中形成强化相。它所制得的材料成本高昂，难以推广，并且稀释问题也未能很好

地解决。

(2)XDⅢ：将各种各样的强化相组元粉末与基体铝合金粉末混合，加热到

基体熔点与需要的强化相熔点温度之间，进行热处理及采用促进扩散措施，使生

成强化相的反应持续进行，并使强化相均匀分布于基体之中。这种工艺制备的

TiCp／A1复合材料，一般需要进行稀释处理若将混合粉末制成压坯，直接置于铝

熔体中，可以直接得到所需的铝基原位复合材料。它的优点是可控制强化相体积

分数及类型，可调整工艺参数，改变强化相粒子大小，并进行近终形成型。

(3)VLS：是目前比较成熟的技术之一，上世纪80年代末的发明专利。普遍

做法是将含氮气体或含碳气体充入铝熔体或AI-Si合金熔体中，反应生成AIN或

SiC强化粒子。生成的强化相粒子粒度细小，工艺连续性好，可获得直接使用的
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铝基复合材料铸件。

(4)RSD：即反应喷射沉积(Reaction Spray Deposition Forming)。本技术最

初申请的专利不是制造铝基复合材料，在后来的研究中，才开发出来用于制造原

位铝基复合材料。在低压条件下，将02、N2或02干IJN2气体混合体，通过喷嘴与

喷射中的铝合金液滴混合、反应，生成A1203j手[JAl粒子，共沉积到基体上快速凝

固。优点是原料成本低，强化相体积分数可调，陶瓷粒子大小可控且分布均匀，

具有快速凝固的优点，可以近终成形。

(5)RMA：即反应机械合金化(Reaction Mechanical Alloying)。与机械+合

金化相似，是利用机械研磨过程中微小区域出现的高温，使反应得以进行，生成

强化相，形成的粉末混合体经热加工处理，得到原位铝基复合材料。优点是生成

的强化相粒子表面洁净，粒度小；机械合会化过程中形成的过饱和固溶体在随后

的热加工处理中将分解生成细小弥散的颗粒，弥散强化机体；得到的复合材料结

构可以非常致密。

(6)RE：反应铸造(Reaction Casting)。将含有需要产生强化相元素的原

材料加入熔融的铝合金基体金属液中，通过一定工艺手段使混合体中发生原位反

应，生成所需强化相晶体，均匀分布于整个熔体中，然后铸造成铸件。如将Ti、

Ni、Fe粉或者它们的氧化物，加入高温铝熔体中，并均匀分散，反应合成金属间

化合物(如A13Fe，A13Ti等)或金属间化合物十氧化铝强化相，然后铸成铝基复合

材料件。它是目前研究得最多的原位技术，因为可利用原有模具和试验设备进行

近终型铸造，能以经济的方式获得高性能的铝基复合材料铸件。

尽管在实验室已研究开发出了多种原位铝基复合材料制备工艺，生产制备了

不少种类的原位铝基复合材料，但由于研究时间较短，许多应用项目刚起步，还

存在不少问题。

(1)增强相原位形成的机制问题

关于这一点，已有的初步研究结果不尽一致。一般存在两种学说：一是原位

颗粒的形核一长大机制，二是化学元素的扩散一反应机制。因此，深入加强这方

面的研究工作，对于有效地控制增强相的形态、大小、分布和数量均有十分重要

的意义。

(2)增强相的均化问题

特别是对于那些在浇注前需保温的金属液来说，己形成的增强颗粒在金属液

内容易聚结、偏析，而且，在凝固过程中，常偏析于树枝晶间或晶粒边界。因此，

为了获得更理想的组织，必须从不同的角度，进一步研究合理的均化工艺(如快

速凝固工艺等)。
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(3)MMCs的凝固特点问题

目前对已形成增强颗粒的合金液的流变学特点尚不清楚，而且对这种混合液

的凝固特征，如凝固过程、充型能力、颗粒在液固界面前沿的行为以及铸造缺陷

产生的机理和防止措施等缺乏全面深入的研究，而这些又是获得优质复合材料的

基本保证。

(4)有害化合物的控制问题

在反应生成所需要的增强相的同时，有时在基体中也产生一些有害化合物如

A14c3，Fe3c等，它们常以针片状割裂基体，使材料性能下降。因此，必须进一

步研究能抑制这些化合物产生的各种有效措施。

(5)原位MMCs的种类问题

由于受反应条件和工艺的限制，目前所制备的原位MMCs主要为Al基或Cu

基复合材料，而对其它金属基体(如Mg，Ti，Fe等)的原位复合材料研究甚少。

因此，可利用上述各工艺的基本原理，开发出更多类型的复合材料，以满足实际

生产中不同工况的需要。

(6)原位MMCs的性能和应用问题

目前的许多文献只报导了原位MMCs的简单制备工艺过程和所得材料的组

织特征及常温力学性能，而有关材料的其它性能和应用情况报导不多。因此，必

须进一步完善各种工艺方法，对所得材料的性能，特别是力学性能、铸造性能等

均需进行全面的分析和研究，为这些材料在实际生产中的应用提供更全面的技术

资料。

(7)增强相的强化和逆性提高机制问题

原位复合材料由于增强相尺寸细小并且与基体有良好的结合界面，因而其增

强机制与外加增强体的复合材料有较大区别，对不同材料增强机制的对比研究工

作还很不充分；原位复合材料的最大特点之一就是其既具有高的强度，又具有略

高于基体材料的延伸率。对于原位复合材料的延伸率并不比基体材料降低这一问

题的研究报导还很少，这对揭示材料的内在潜力，充分发挥材料的综合性能十分

不利。因此要进一步加强对原位复合材料逆性提商机理的研究，得到延伸率提高

的理论依据。

1．4研究意义及研究内容

1．4．1研究意义

原位复合材料由于其优异的综合性能而成为新型结构复合材料的研究方向
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之一，并正在不断地开拓和发展。原位复合材料的制备工艺作为一种新的MMCs

的制备方法也jF在日益受到材料工作者的高度重视。由前述的制备方法可看出，

原位复合材料制各工艺原理简单操作过程易于控制。在原位复合材料的研究过程

中，材料工作者们已对材料的制备过程、材料的二次加工、材料的显微组织和力

学性能及原位增强相的强化和韧化机制等方面的问题做了较为具体的研究。但原

位复合材料制备工艺的一些难点问题尚未得到很好的解决，例如原位生成增强体

的反应热力学研究、增强体的尺寸控制、分布控制等。要达到原位复合材料的实

用化目的，其铸造性能、重熔性能等成型工艺问题也还未得到圆满解决。另外，

关于原位复合材料的增强相与基体的界面微结构方面的研究、增强体作为异质晶

核与基体所应具有的晶格结构特征等方面的研究也还报导很少[15
3
o尤其当同时

有两种增强体增强时，原位复合材料的界面微结构特征、制备工艺、铸造性能、

成型工艺等方面的研究尚未见有报导。

1．4．2研究内容

本文的研究目标是研制低密度、高性能、低造价、用途广并易于工业化大

生产的AIN．A13Ti／zLl01原位复台材料。主要研究内容为原位复合材料的制备工

艺、增强相尺寸控制、原位复合材料的最佳成分选择、常温力学性能检测、增强

相与基体界面的金属学特征、增强机制及增塑机制的分析和讨论。具体研究工作

如下：

1采用正交实验的研究方法优选出A卜Si_T卜Mg合金系在一定温度下自反应

生成原位复合材料时的最佳成分配比。

2制备由AIN和A13Ti复合强化的原位A1N．A13Ti／ZLl01复合材料。采用正交

实验的方法确定A1、Si、Ti、Mg的最佳含量及吹氮气的最佳时间；研究材料的

力学性能与显微组织的关系；探索材料的工业化使用性能。

3分析讨论A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料增强相对材料的强化机制及增韧

机制，采用透射电镜确定和分析增强相，采用扫描电镜分析原位复合材料的断裂

机制。

本课题的研究将对原位复合材料这一新的复合材料领域进行较为深入的探

讨。
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2热力学原理

2．1引言

增强体是原位复合材料中的强化相，它能否稳定存在、它的尺寸、形貌、它

本身的晶体特征及同基体材料的金属学关系，是影响复合材料综合性能的主要因

素。对于一个给定的反应，在指定条件下能否自动进行，向哪个方向进行，进行

到什么程度，外界条件对反应有什么影响，如何控制外界条件使反应向预定的方

向进行，反应过程中能量的变化关系怎样，这些问题的研究主要以热力学理论为

基础。而反应速度的快慢以及反应究竟是如何进行的，外界条件对反应速率有什

么影响，如何控制反应速率等是化学动力学研究的内容。原位复合材料是复合材

料家族的新成员，由于其制备工艺相对简单易于工业化大生产、材料制备成本低、

所制备材料的综合性能优于外加增强体的复合材料等优点而日益受到材料工作

者的高度重视。原位反应的关键在于增强相组元之间的化学反应， 而化学反应

需要具备一定的热力学和动力学条件。因此对AIN．A13Ti／ZLl 01原位复合材料热

力学的理论计算有利于解释反应机理、反应产物的相组成、生长形态以及工艺参

数的控制，不仅可以为实验研究提供有效的理论指导，同时也可以减少实验的盲

目性，所以对反应热力学的研究不仅具有重要的理论价值，而且具有实际意义。

相关文献研究了xD合成原位复合材料的主要制备工艺有DIMOXTM、直接氧化

法、PRIMEX’M无压力浸渗法和XD7M等。本文采用固一液反应法，向Al—Si—Mg

系合金液中加入固体Ti02，使合金液与Ti02发生化学反应而生成A13Ti／ZLl01

原位复合材料。在原位复合材料生成反应进行前，首先要对反应进行的可能性进

行探讨，只有在满足反应的热力学条件的前提下，才能讨论反应进行的程度及速

度。“1

2．2增强相的形成热力学

2．2．1增强相A13Ti的形成热力学

Ti—A1系金属间化合物比重小，具有高的使用温度和高温强度，较好的抗腐

蚀、抗蠕变和抗疲劳性能，弹性模量高，是很好的复合材料增强体材料。Ti—Al

金属间化合物主要包括TiaAl、TiAI和A13Ti三种。Ti3Al晶体结构为六方相

(DOl9)，属脆性相，其脆性是由于DOl9结构独立滑移系少于五个而造成的。

TiAI具有四方的L10结构，其也具有室温脆性，但它有较高的强度和断裂韧性。
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A13Ti为有序四方结构D022型，室温下为脆性相。区域密度泛函(LDF)理

论研究表明，A13Ti可通过添加合金元素转变为立方赝二元化合物而被稳定化，

合金元素使A13Ti由D022型结构转变为Ll 2结构。由于L12结构具有较多的滑移

系从而合金化后使A13Ti的室温脆性有了很大的改观。

从原位复合材料增强体材质的选择原则看，Ti3AI和TiAl由于含钛量太高，

原位反应时需要在很高的钛含量下刁‘能形成，因而不适合于作为原位增强体材

料。A13Ti金属问化合物既含钛量较低，容易原位反应生成，而且也可通过合金

化后成为立方结构，它既具有Ti—A1系金属间化合物的优点，又具有赝二元立方

结构，是十分理想的原位增强体材料。¨7J

表2．1是发生原位生成反应的AI、Ti02与所形成的产物A13Ti和A1203的各

项热力学参数。

表2．1热力学参数‘18’19

△Hr8(298K1 △G，(298K) Cp
物质

KJ．mol一1 KJ．mol一。 J K 1，tooll

A1 0 0 20．67+12．38×10。T

Ti02 —912．1l 一852 7 75．19+1．17×10～T+18．20×105T-2

A13Ti —142．25 -46．10 103．512+16．763x10一T-8．669×105T-2

A120s ．1669．79 ．1576．41 109 29+18 37×10～T-30．41×105T。

表中：△HP(298K卜—嘞质在25“C时标准生成焓；△钟(298K)一物质在25。C时标准
生成吉布斯能；Cr摩尔热容

a．吉布斯函数判据。吉布斯函数判是反应系统的热力学函数之一，它是基体

热力学参数的组合。给定系统的吉布氏能可表示为[20,211：

G=H．TS。 G=H (2．1)

(2．1)式中，G一反应系统的吉布斯能：H一系统的焓；卜反应温度；S～
系统的反应熵。等温等压下，系统由第一种状态变化到第二种状态后，系统的吉

布氏能变量△G可表示为：

△G=△H+，r△S (2．2)

(2．2)式中，△G为系统由第一种状态变化到第二种状态的吉布氏能变量；

△H为系统的函变：△s为系统的熵变。热力学研究表明，系统的化学反应能否

发生，向着什么方向进行可由系统的吉布氏能变量进行判定。封闭系统，恒温恒

压下吉布氏能变量笋0据可表示为：

△GT．p≤o鼗舞 (2．3)

(2．3)式表明，在等温等压且不作非体积功的条件下，系统一切可能自动发

生的变化都只能有△G=0(过程是可逆的)和AG<0(过程是自发的)。由于可逆

过程是理想的，当△G=0时系统处于平衡状态。只有△G<0的过程才可能实际发

12
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生。对于通常的化学反应aA+cc=yY+zz，在298K和一个大气压的标准状况下，

反应的标准吉布颏能变量可表示为：

△G：(298K)=u Y△vG。f(298K)+扫zA zG。f(298K)-uA△AG。f(298K)

一o cA cG。f(298K)=∑”B A BG。f(298K)。 (2．4)

(2．4)式中△G。表示反应的标准吉布斯能变量；B代表任一反应物或生成

物；u B是物质B的系数即化学计量数，对于生成物。”B取正值，而对于反应

物，u B取负值：△BGef是B物质的标准生成吉布斯能，对于单质，其标准生成

吉布氏能为零。化学反应的吉布斯能与标准吉布斯能之间的关系可表示为：

A，Gm(298K)=△G：(298K)+RTInJ8

。RTm寺 娩‘5’

(2，5)式中J。为任一时刻反应系统中各物质的浓度商，K。为反应平衡常数。

在熔融Al合金液中加入钛白粉，会发生如下反应：

△Gr=AG：2㈣+(。∑nCedT+￡。—Z e下vsC—pdT

=～733．02×103+f98[(103．512+16．763×10。丁一8．996×105丁一+109．29+18．37
×1023T一30．14x105T2、一(20．67+12．34x10—3T+75．19+1．17x10 3，+18 20

×105丁一2)]dr+fi,[003．512十16 763×10—3丁一8．996×10’r一2)+2(109．29+
18．37x10～T一30．41×105T一2)一13(20．67+12．34x10—3r)一3(75．19+1．17×

10-3r+18．20x105丁一2)1婴
：-749584 37+34 8361nT+40 011×10一3丁一7l 2】×105，～2+10．81×10-3T2

—57．606×105ro

1 3A1(1)+3T102(s)=3A13Ti(s)+2A1203 r s) (2,6)

根据表2．1中数据，可计算出该反应在298K时的标准吉布斯能：
△铲(298K)=∑”B△BG。f(298K)

=3 X(一46．10)+2×(一1576．41)一3X(-852．7)

一733．02(KJ·moll)

任一温度下吉布斯能表达式为：

用上述公式计算出780"(2、1000℃和1100*C时反应的吉布斯能变量分别为

△G(1053K)=-743．75(K3·tool“、

△G(1273K)=．736．76(KJ·mol一1)
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△G(1373K)2—734．06(KJ’mol 11

b反应机理。由计算数据可看出，在780 0C即1053K时，原位生成A13Ti反

应的吉布斯能变量△0达到了一743．75KJ·tool_。。因此，其自发进行的趋势很大。

但实际操作中难以观察到反应的进行，即反应的速率极慢。热力学参数△G只确

定反应进行的方向，而反应能否在指定温度下进行是化学反应的动力学问题。通

常情况下，化学反应都与温度、浓度、催化剂以及反应过程中物质的微观状态等

动力学因素有关。在1000。C～l100。C之间，反应式(2．6)的△G在一736．76KJ·mol

～~-734．06KJ·mol⋯之间，反应的热力学推动力仍很大，而且此时物质的反应

活性显著增强，反应能够很快进行。冰晶石(Na3A1F6)加入反应式(2．6)后，

可促进Ti02还原反应的进行，这是因为冰品石的加入改变了中间反应过程：

2Ti02+2Na3AIF6=2Na2TiF6+Na20+A1203 (2．7)

Na2TiF6+3AI=2NaF+2F2+A13Ti (2．8)

反应后生成的NaF、Na20和At203随渣除去：F2逸出时起搅拌作用，还可使

反应式(2．7)和(2．8)进行得更加充分。122]

2．2．2增强相AlN形成的热力学

目前，学术界对MN的生成反应有两种观点。

第一种观点认为，当向铝合金液中吹入氮气后会直接反应生成AIN。其反应

方程式为：Al(1)+2N2(g)j AIN(s)。

D．K．Creber认为，AIN的形成机制与DIMOXTM直接铝合金液氧化反应法基

体相N[631即：4Al(1)+302(g) 2A1203。N2与Al液接触并反应，形成AIN晶核。

如果A1N是高体积分数的转变，则相邻A1N晶体间存在微管道。此时，含Mg

和si的Al合金液在毛细作用下沿微管道输送到反应界面而继续与氮气反应，

Mg在A1N生成反应中是个很重要的合金元素。HSholz和RGreel在研究A1．Mg

合金在1000。C时静置在静止的氮气中进行氮化处理时得出结论，当合金液中

Mg<1wt％时，经过15小时后AIN产物的厚度小于2mm。当合金液中

2wt％Mg<4wt％时，15小时AIN的转变率最多可达50％。当合金液中Mg>4wt％

时，在足够的转变时间下，A1N的转变率最多可达100％。其反应机理是Al原子、

N原子和Mg原子在运动和碰撞中，由Mg原子催化使Al与N反应形成A1N晶

核。

对于反应2AI(1)+N2(g)j2A1N(s)，在932～1800K温度范围内，其标准吉布斯

能的变量可表示为：△G0m=∑uB△BG0f=．618000+209．2T。当温度为1373K时，

△G0m一330．8KJ．mol-l。由于热力学推动力很大，则其反应的倾向很大，但其反

应速度要靠动力学因素才能确定【231。

14
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第二种观点认为，当向铝合金液中吹入氮气时，不能直接形成A1N，而是先

形成中间产物M93N2(s)，再形成最终产物AINl2⋯。

E．V．Barrera和S．G．Fishman认为，在含有一定量Mg元素的铝合金液中，当

温度达到1000。C以上后，会发生如下的状态变化和化学反应：f251

Mg(1)jMg(g) (2．9)

3Mg(g)+N2(g)jM93N2(s1 (2．10)

2AI(I)+3M93N2(s、j 2AlN(s)+3Mg(g) (2．11)

(2．9)式表明，当温度较高时，液态的镁会气化成为气态的镁。气态镁的反

应活性要较液态镁的反应活性强得多。

(2．10)式反应发生后会形成中间产物M93N2(s)。3Mg(g)+N2(g)jM93N2(s)

反应式在1036～1500K温度范围内的标准吉布斯能可表示为f52]：AG0m=∑u B

A BGOf=一484300+226．3T。当温度为1373K时，A G0m=．173．6KJ．t001．1。由于热

力学推动力很大，该反应发生的倾向也很大。

当产生了固相M93N2后，它能够降低反应(2．¨)的反应活化能从而使反应

(2．11)快速进行，形成产物AlN相。

由上述分析可看出，无论是第一种观点还是第二种观点，要使铝合金液同氮

气反应生成AIN，必须要有一定量的合金元素镁存在才能进行。

2．3小结

(1)原位生成A13Ti反应13AI(L)+3Ti02(s)=3A13Ti(s)+2A1203(s)的

吉布斯能变量△G为一743．75KJ·mol-。，其自发进行的趋势很大。加入冰晶石

(Na3A1F6)作为催化剂，并将反应温度设定在1000"C～1100。C之间可加速反应。

采用该工艺即可生产出含有尺寸小、热力学稳定的金属间化合物增强相AI，Ti。

(2)对原位生成A1N体系制备内生颗粒增强A|N／AL复合材料进行的热力学

理论计算表明，原位生成A1N反应的吉布斯能变量△G为．330．8KJ·mol～，其

自发进行的趋势很大。加入Mg作为催化剂，并将反应温度设定在1000。C～1100

℃之间可加速反应。采用该工艺即可生产出含有尺寸小、热力学稳定的金属问化

合物增强相A1N。
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3．1引言

3材料的制备

金属基复合材料由于具有高的比强度、良好的高温性能和耐磨损性能等，而

受到广泛的重视。为进一步提高这种复合材料的力学性能，材料工作者从生产应

用的实际出发积极探索各种新的制备工艺。原位反应合成工艺就是一种近年来迅

速发展起来的新的复合工艺。这种工艺的基本原理是通过元素之间或元素与化台

物之间的热反应实现增强相的原位生成。由于原位生成的颗粒尺寸细小、与基体

晃面的相容性好，因而这种复合材料较传统的外加增强相复合材料具有更高的

强度、弹性模量以及良好的高温性能【26】。目前通过原位反应制备金属基复合材

料的方法主要有；自蔓延高温合成法(SHS)、放热弥散法(xD)、汽液反应法fvL s)、

固液反应法(SLS)、直接熔体氧化法(DIMOX)等。这些方法尚存在着制备工艺复

杂、周期长、反应不易控制等缺点，这在一定程度上阻碍和限制了先进的金属基

复合材料的发展和应用。本研究采用一种新型的原位反应工艺，称为熔体直接反

应加气液反应法，通过Ti02粉剂与纯Al熔体反应，生成金属间化合物A13Ti颗粒，

然后采用气液反应生成陶瓷相ALN，搅拌铸造法制备陶瓷相+金属间化合物相

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合强化材料。本章介绍A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的

具体制备工艺。

3．2复合材料的成分选择

3．2．1 Bl言

增强物是金属基复合材料的重要组成部分，它起着提高金属基体的强度，模

量、耐热、耐磨等性能的作用，增强陶瓷颗粒主要是各种碳化物、氧化物、氮化

物以及C、Si、石墨等晶体颗粒。选择增强陶瓷颗粒时考虑的因素主要包括颗粒

与基体的相容性、形状及尺寸、各项力学性能及物理性能，以及制备成本。应根

据具体用途优先考虑其中影响重要使用性能的因素。如用作结构材料时，应在保

证与基体能够相容的情况下12¨，以选取力学性能高、密度比较小的颗粒为宜，

以减轻结构重量；用作功能材料时，则主要选用各项物理性能好的颗粒，主要包

括热膨胀系数、导热系数以及熔点等参数。颗粒形状以球状或近球状的为佳，至

于颗粒尺寸，虽从理论上讲，颗粒愈小，材料弥散强化作用愈好，性能愈高，但

是过细的颗粒导致材料制备时基体熔体粘度增大，易造成颗粒混合不均，而粗大
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的颗粒还会由于重力的影响易产生严重的铸造偏析，因此颗粒尺寸的选择应与

基体相匹配，并考虑基体的有关参数。表3．1介绍了一些增强陶瓷颗粒及其有关性

能。

增强物是金属基复合材料的重要组成部分，它起着提高金属基体的强度、模

量、耐热、耐磨等性能的作用，增强颗粒的选取复合材料中，增强体起着提高基

体强度、模量、耐热和耐磨性等作用。增强颗粒一般是具有高强度、高模量、耐

热和耐磨性好的陶瓷、石墨等非金属颗粒。常用的增强颗粒有碳化物、氧化物、

氮化物、硼化物等。选择时应考虑的因素主要包括颗粒与基体的相容性、形状和

尺寸、各项物理性能和力学性能、制备成本等。同时，根据具体用途要优先考虑

其中影响重要使用性能的因素。用作结构材料时，应在保证与基体能够相容的情

况F，以选取力学性能高、密度比较小的颗粒为宜，以减轻结构质量；用作功能

材料时，则主要选用各项物理性能好的颗粒，主要包括热膨胀系数、导热系数以

和熔点等参数。颗粒的形态对复合材料的微塑性变形等性能有着重要的影响。球

形粒子添加于复合材料中产生的为同向性变形；尖角形粒子致使材料微塑性变形

应力集中，呈现各向异性，降低了复合材料的尺寸稳定性。因而颗粒形状以球状

或近球状为佳。从理论上讲，颗粒尺寸愈细小，材料弥散强化作用愈好，性能愈

佳。但过细的颗粒导致材料备时基体熔体粘度增大，界面不易控制。反之，如果

颗粒粗大，则易因重力作用产生严重的铸造偏析，影响材料的力学性能。因而，

应选择适宜的颗粒尺寸，以使其发挥良好的增强效用。通常，颗粒尺寸常选取在

10～20u m。对于颗粒的添加数量，如果过少，无法很好的发挥增强效果，颗粒

过多，易聚集成团，使复合材料变得疏松，达不到较高的致密度，降低了材料的

使用性能。制备复合材料时，应综合考虑材料性能要求及材料制各工艺等因素，

从而确定颗粒的添加数量E28．29．30]。

原位铝基复合材料的增强体是由材料内部反应合成的，相比于外加的增强

体，其可选择的种类较少，以粒子形态的增强相为主。目前原位合成铝基复合材

料的增强体主要有三大类：单一陶瓷类增强相，单一金属间化合物增强体以及陶

瓷．金属间化合物复合增强体。这类由陶瓷相+金属间化合物相复合强化的铝基复

合材料由于工艺简便、原材料价廉易得等优点，将成为传统工艺强有力的竞争者
口1]
o

3．2．2陶瓷一金属间化合物复合增强相的选择

选择颗粒增强相的参数包括弹性模量、拉伸强度、密度、熔点、热稳性、热

膨胀系数、尺寸形状、与基体材料的相容性及成本皓如。目前使用的增强材料有：
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碳化物，如sic、B4C；氮化物，如si3N4、A1N；氧化物，女HAl203、Si02，以及C、

si等。具体选择增强相时要将其用途、复合材料的生产工艺及整个复合材料的成

本等因素综合起来统筹考虑唧3。(1)用途的影响。如用作结构材料，就要选择

高模量、高强度、低密度的增强相，且颗粒形状为球形或近球形者为佳。(2)生

产工艺的影响。无论采用什么样的工艺生产复合材料，都希望得到增强相均匀分

表3．1 增强陶瓷颗粒及其部分性能

姓 能

颡鞔 密度 热黪涨茉散 强鹰 惮·#I蟆摄

i址／‰31 n01 6／℃、 酗pal lGpal

B《： 2 52 6 08 2579(24℃) 448t24℃)

Se 3 2l 5 40 3斟(1090℃》

’rC 4 93 t 60 55{t090℃) 269lM℃、

Z心 6 73 6 66 90(1090℃) 359(24℃)

AI鼬， 3 98 节92 221(1090℃， 379(1090℃)

SD± 2 66 《t 03 73

M∞ 3 S8 ll 61 4l“090℃' 317f1090℃)

B由 3 Ol 了38 24f1090℃：1 loo(1090t：，

ZIo’ 5 8哮 12 01 83“090℃} 132(1090℃)

AN 3 26 难84 2069(24℃) 3lotl090℃)

S淤{4 3 18 t 44 207

C 2 19 ．t 44 690

Sl 2 33 3 06 112

表3．2常用金属间化合物增强体的特性口5
3

金属间化合蜘 密度(g，c一) 弹性模量E，GPa 熔点，K

挑m §36 I 66—230 l 61 0

棚3N 4 00 ¨6一I 40 I l 60

Abh 3 6l l 30 I 420

地zr 4 l 2 l 96—205 l B50

布的组织。因为只有这样，才能充分发挥增强相的作用。(3)成本的影响。使用

颗粒增强的目的是提高复合材料的模量和强度等性能。在此前提下，要尽量降低

其成本，因此选择的颗粒增强相成本应尽量等于或低于基体的成本。表3．1和表

3．2是部分陶瓷一金属间化合物复合增强相的性能。从表3．1和3．2可以看出，A1N

和A13Ti都具有强度大，弹性模量高等特点，另外灿N和A13Ti制备工艺简便，成本
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低等优势。基于以上考虑，陶瓷}[IAIN年[I金属间化合物A13Ti相是理想的增强相。
[34j

3．2．3基体的选择

目前制备颗粒增强金属基复合材料常用基体有Al基、Mg基、Ni基、n基、

Cu基、zn基、Fe基及金属间化合物基等，其中Al合金因具有低密度、高导热性

等特点而成为目前最常用的基体。在Al合余中用于细化晶粒的元素，女UTiN入

A1／SiCpo?，会促使析出弥散的A13Ti相，从而提高热稳定性，降低扩散系数，所

以Ti是A1合金复合材料中常加入的元素。另一些元素PFIMn、Cr等虽然在一般的

A1、Mg合金中作晶粒细化剂，但在AI、Mg基复合材料中则可能与增强相反应生

成粗大的金属间化合物，而使复合材料的韧性降低，因此要避免。而在Al合金中

A1年tlN2气反应可以生成陶瓷相AlN，弥散分布于基体中，使材料强度、硬度和弹

性模量、延伸率均得到了提高。并且可以形成陶瓷相+金属间化台物相复合强化

的铝基复合材料。由于制备工艺简单、价格低廉等优点，所以陶瓷相+金属间化

合物相复合强化的铝基复合材料有广泛的应用前景。

上述Al基复合材料中以ZLl01为基体，这种基体合金的固溶度、圃溶状态的

扩散系数以及界面能最小，因而可以减少铝基复合材料组织粗化和界面反应‘36】

可大大提高复合材料的性能，获得材料的最高强度。表3．3是基体ZLl01合会的基

本化学成分，表3．4是基体ZLl01的力学性能。

表3．3 ZLl01合金的化学成分(Ⅲ％)

『成分 Si Mg Cu Mn Zn T{ Sn At 』
【含最 6．5．7．5 O．2-0．4 <O．2 <O．5 <0．3 <0．15 <0．0l 剩余 l

表3．4 ZLl01合金的性能

材料状态 o b(铸态) o b(热处理态) R(6)(铸态) R(6)(热处理态)

材料性能 158MPa 262^，IPa 3．1％ 4．1％

3．3实验材料

实验用材料：纯度为99．9％的工业纯铝、纯度为99．1％的纯镁、纯度为99．6％

的共晶硅、纯度为99．5％冰晶石粉(Na3A1F6)、含量>99．0％氮气，含量为98．O％

钛白粉(Ti02)。

9
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3．4实验设备

3．4．1熔炼浇注设备

sG一5—10型坩锅电阻炉功率15千瓦

KSw一8D—l l型电阻炉温度控制器

XMZ数字式温度显示仪，数字式热电偶

自制封闭坩锅用石墨盖，搅拌用石墨棒

氮气瓶石英管软管

直径8毫米拉伸试棒金属模具

3．4．2热处理设备

SⅪ一0一10型实验用箱式炉功率6千瓦

3．43力学性能检测设备

wE一10型万能材料试验机

3．4．4显微分析设备

水砂纸 金相砂纸 玻璃板 抛光机

显微镜 摄影机 暗盒 底片

相纸 曝光机 显影液 上光机

裁纸刀 NEOPHOT30型显微镜

KYKY 1000B

3．5实验方案

3．5．1三种A13Ti原位复合材料的制备

1．复合材料A的制备方法：纯铝熔化后，在冰晶石覆盖下加热到1000～1100

℃，加入固体Ti02，反应生成A13Ti，形成A13Ti／AI原位复合材料。制备过程中，

原材料加料顺序为：Al+Ti02。

2．复合材料B的制备方法将复合材料A降温至780℃，再分别加入7％si

和O．3％Mg，形成A13Ti／ZLl01原位复合材料。制备过程中，原材料加料顺序为：

(AI+Ti02)+7％Si+0．3％Mg。

3．复合材料c的制备方法将含7％si和0．3％Mg的铝合金母体在冰晶石覆

盖下加热到1050。C，加入固体Ti02，反应生成A13Ti相，形成A13Ti／ZLl01原位

复合材料材料。制备过程中，原材料加料顺序为：(Al+7％Si+0．3％Mg)+Tj02。
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图3．1是复合材料A铸态时的显微组织。由图可看出，在A13n／A1原位复合

材料的a Al基体中，存在着灰色的长针状第二相。针状第二相长度大约在

200～300 um之间。长针状第二相的分布具有一定的方向性，该第二相贯穿整个

晶粒，对基体材料的连续性有很大的破坏作用。由于长针状第二相的存在，使该

复合材料的基体晶粒也十分粗大。除长针状的第二相外，还存在少量尺寸约为

50LLm左右的短针状第二相，该第二相即为A13Ti。

图3．2(a)和(b)分别是复合材料B铸态和热处理态的显微组织。由图

图3．1复合材料A铸态显微组织

(a)铸态 (b)热处理态

酗3．2复合材料B的显微组织

3．2(a)可看出，在A13Ti／ZLl01原位复合材料的a—AI基体枝晶晶界上，分布着

大量的针状共晶硅。0c—AI的枝晶尺寸为50btm左右，针状共晶硅的尺寸约为

20—401xm。图中尺寸较大的棒状相仍为A13Ti相，其尺寸约为80um左右。由图

3．2(b)可看出，经热处理后，针状共晶硅已有很大一部分转变为颗粒状，但仍

有一小部分短棒状的共晶组织。粒状共晶硅的尺寸约为10～15岬，仍分布在C／,一A1

的枝晶晶界上。其中尺寸约为809m的相仍是A13Ti，存在A13Ti相的a—A1枝晶

尺寸较其它a—A1枝晶的尺寸大。同图2．1比较可知，复合材料B中不仅A13Ti

相的长度变短，针状宽度也变小。而且其表面形状凸凹不平，有明显被细化的倾

2
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向。

图33(a)和(b)分别是复合材料c铸态和热处理态的显微组织。由图3．3

(a)可看出，该试样的金相组织主要由d—AI枝晶和针状共晶硅组成。其中ct-Al

枝晶尺寸约40pm左右，共晶硅尺寸约15～20pm。由于在此条件下，反应生成的

第二相A13Ti颗粒过分细小，在图示的放大倍数下没有看到A13Ti。比较图3．3(a)

和图3．2(a)可知，由于不同的制备工艺，相同成分的原位复合材料有不同的晶

粒尺寸。其中复合材料c比复合材料B的针状共晶硅尺寸要细小一些。由图3．3

(b)可看出，通过热处理后，原来的针状共晶硅完全转变为粒状共晶硅，其中

绝大多数共晶硅尺寸仅为10I．un左右。比较图3-3(b)和图3．2(b)可得到，相

同母体材料所生产的原位复合材料经热处理后共晶硅的形貌有很大差异。复合材

料c的共晶硅尺寸要细小得多，且粒化程度也高，分布也较均匀。

(a)铸态 (b)热处理态

圈3．3复合材料C的显微组织

图3．4是复合材料C的TEM观察结果((a)明场(b)暗场)。出3．4中的

(a)(b)图可看出，第二相为棒状，它均匀地分布于a—A1枝晶晶粒内部，其尺

寸在0．21．tm左右。

(a)明场像 (b)暗场像

图3．4复合材料C的TEM照片
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3．5．2四种A1N原位复合材料的制备

1．复合材料A的制备方法：纯铝熔化后，加入Mg，密封加热到1000～1100。C，

充氮气，形成AIN／AI原位复合材料。制备过程中，原材料加料顺序为：AI+N2。

2，复合材料B的制备方法：纯铝熔化后，加入Mg，密封加热到1000～1100℃，

充氮气，将己熔化的铝硅熔液倒入，形成AIN／AI原位复合材料。制备过程中，

原材料加料顺序为：A1+N2+(AL+Si)

3，复合材料C的制各方法：纯铝熔化后，加入M函密封加热到1000～1100℃，

充氮气，加入硅，继续充氮气，形成A1N／A1原位复合材料。制各过程中，原材

料加料顺序为：AI+N2+Si+N2。

4．复合材料D的制备方法：纯铝硅熔化后，加入M＆密封加热到1000～1 100

℃，充氮气，形成A1N／AI原位复合材料。制备过程中，原材料加料顺序为：

(AI+Si)+N2。

图3．5是复合材料A的TEM观察结果(a)明场像(b)暗场像。由3．5中

的(a)(b)图可看出，第二相为颗粒状，它均匀地分布于a—A1枝晶晶粒内部，

其尺寸在0．21．tin左右。AIN多为多角形和小方形的形貌。由于颗粒尺寸小，所以

形貌近似圆球形。A1N颗粒和A1基体之间没有确定的位向关系，为直接的原子

结合，而且界面很光滑，无中间相存在。

(a)明场像 (b)暗场像

图3．5 A1N／A1原伉复合材料的透射电镜照片

图3．6是复合材料A的TEM观察结果((a)明场像(b)暗场像)。由图3．6

(a)、(b)可看出，第二相为颗粒状，它均匀地分布于ct-Al枝晶晶粒内部，其

尺寸在O．2“m左右。同图2．3比较，出现了两个颗粒贴连的情况，且单位面积内

的颗粒数目有所减少，尺寸没有明显的变化。同基体结合良好。
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(a)明场像 (b)暗场像

图3 6A|NIAI原谴复合材料的透射电镜照片

图3．7是复合材料A的TEM观察结果(a)明场像、(b)暗场像。图3．7(a)、

(b)可看出，第二相为颗粒状，它均匀分布于q—A1枝晶晶粒内部，其尺寸在

Ot3—0，69m左右。

(a)明场像 (b)衍射标点

图3．7AIN／ZLl01原位复合材料的透射电镜照片

(a)明场像 (b)暗场像

图3．8 AIN．A13Ti／ZLl01原位复台材料的透射电镜照片

图3．8是复合材料D的TEM观察结果(a)明场像(b)暗场像。由3．8中

的(a)(b)图可看出，第二相为棒状．它均匀地分稚于(z-Al枝晶晶粒内部，其

尺寸在0．2--0．4btrn左右。从中可以看出ALN棒状相一部分镶嵌于仪一AI基体中，
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一部分在制备试样时裸露于外部。从0【一AI和ALN的结合相界面可以看出，两

相界面清晰，无反应物过渡层，结合牢固。

3．6实验的三个正交实验表设计

正交实验法不仅可以用极少量的试验来取得通过大量的试验才能得到的结

论，而且有一套科学的分析方法。采用该方法可以很快地得出材料力学性能与各

个因素之间、各个因素相互之间以及各个因素与所选水平之间的相互关系。通过

正交实验很容易看清楚影响材料综合力学性能的主要矛盾是什么、次要矛盾是什

么以及各个因素的水平变化与材料力学性能的关系。

本文在制备A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的过程中，通过三种材料的三个

三水平四因素的正交实验，分别讨论了A13Ti／ZLl01原位复合材料、A1N／ZLl01

原位复合材料、AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料三种复合材料，分别设计了三个

三水平四因素正交实验。通过对这三个三水平四因素正交实验的分析，利用方差

分析和极差分讨论了三种材料的力学性能，得出在一定成分范围内的最佳成份配

比，通过TEM分析了三种材料中增强相的微观组织，找出不同在形成

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的过程中，材料的力学性能、微观组织的变化规

律。图3．9是制备A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的正交实验设计表。

叫一01名-A1N／ZLl01 r

l制各A-NAu郇，z。t。t卜—一—一制各地t．，zⅢ一l一—呻I对比分析讨论

——+}制各AIN-A13Ti，z。，。，}_—+

图3．9正交实验的设计表

3．7复合材料的固熔与时效工艺

3．7．1引言

早在1906年，Wilm偶然发现将淬火的A1．Cu．Mn．Mg合金进行时效阱3可大
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幅度提高强度。此后铝合金的脱溶分解和时效过程得到了广泛而深入的研究。

但关于原位增强铝基复合材料的固溶时效过程的研究并不充分，还未见有公丌文

献报道原位增强铝基复合材料的固溶与时效工艺。因此，本章优化后的原位增强

A13Ti．AIN／ZLt01复合材料进行了固溶与时效工艺的正交实验，研究了固溶温度

及时问、时效温度及时间等工艺因素对复合材料力学性能的影响，并分析了其作

用机理。

3．7．2试验材料的热处理工艺

ZLl01合金是当前工业应用中强度较高的铸造铝合金。该合金有三种最常用

的热处理状态：

T5一淬火后不完全人工时效，具有良好的综合力学性能，有较高的强度，良

好的延伸率和冲击韧性；

T6_一淬火后人工时效，具有最高的强度；

T厂淬火后过时效状态，具有高的强度和较好的抗腐蚀性能。
固溶温度选择在533—543。C。固溶保温时间和淬火水温对ZLl01合金力学性

能试验表明：淬火保温时间选择10～18小时，淬火水温≤60。C为合适。时效过程

T6处理温度为：175。C时效4~5小时，可获得最高强度和大于4％的延伸率，T5

温度为：155。C时效8～10小时，能获得良好的综合力学性能[38]o

因此为了能提高材料的强度，在上述基础上确定了原位增强AIN．A1，Ti／ZLl01

复合材料热处理工艺为T6热处理。

室温下，在WEl0型万能材料试验机上测试试棒的机械性能，用Neophot．30

型光学显微镜观察材料的金相组织，KYKY-1000B型电子扫描显微镜观察拉伸断

口形貌。

图3．11拉伸试样尺寸图

选用中温电阻炉(GY00--31)对基体合金以及ZLl01复合材料铸态试样进

行T6热处理工艺。热处理工艺如图3．12：
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T，℃

0

图3．12复合材料的T6处理工艺

由图3．12可知，T6处理分两个部分，即固溶和完全人工时效两个过程。固溶

处理是在530。c下对试样保温5小时后，在60～80。c水中淬火5秒，主要目的是生

成过饱和固溶体。时效处理是在160℃下保温12小时后空冷，其目的是形成M92Si

相并消除内应力，使组织均匀化。

3．8小结

本章通过对会属基复合材料的增强相和基体的选择，基于经济性，实用性的

原则，选择了以ZLl01为基体，陶瓷相AIN和金属间化合物A13Ti为增强相的

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料。在制备AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料之前，对

实验原理进行了分析，对材料的制备工艺进行了讨论，包括了三种生成增强相

A13Ti的工艺及四种生成增强A1N的工艺。在此基础上，设计了三个三水平四因

素的正交实验。并对AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的热处理工艺进行了分析，

确定了其具体的热处理工艺。



4正交实验

4．1前言

4正交实验

原位复合材料是由合金同其它组元在一定的温度下反应生成的，因此，该材

料受制备工艺及各种制备参数的影响。为了正确反映原位复合材料应有的性能，

必须选择最佳的制备工艺及参数。采用正交实验是获得最佳工艺途径的最有效的

方法。正交试验是参数设计的最基本方法，是在多因素试验条件下，采用尽可能

少的试验次数优选出最好的参数水平组合的科学方法。

正交设计是利用正交表所做的实验设计。实验设计包括实验的安排和实验数

据的统计分析这两个部分。

(1)实验设计 明确设计目的，提出设计指标；根据目标值，拟定因素水

平表；根据因素水平表选择正交表；排表头，制定试验计划表；按试验计划表进

行实验，并做好记录；对实验数据进行整理和计算。

(2)实验数据的统计分析实验数据的分析有三种方法：～是极差法，二

是方差法，三是信噪比法。应用第一和第二种分析方法是传统的『F交实验分析方

法。通过实验数据的统计分析，可以得到影响材料力学性能的最显著的因素，从

而为控制复合材料的制备工艺和最大限度地发挥材料的潜能打下基础。而其中最

常用且简便的是极差法。

目前常用的旧的实验方法有两种：一种是逐点试验法，另一种是抽试法。

逐点试验法要把所有的搭配条件都做全，不但耗时费钱，而且在因素多的情

况下，试验次数太多，根本就无法办到。(例如有十三个因素，每个因素都取三

个水平来做试验，则会有313=1594323次试验)。同时，逐点试验法面对全部试验

数据也缺乏科学的分析方法，找不准矛盾的主次，也发现不了各个因素之间的内

在联系。

抽试法是一种试试看的办法。在众多的搭配条件下，任意抽出几种搭配条件

柬试试看，没有科学的依据，只求试验结果及格就行，不知道什么样的水平组合

最优，往往在选定了参数水平之后，经过生产实践认为不好又要反工，造成了很

大的浪费。

正交试验法不仅可以用极少量的试验来代替大量的试验，(试验数量越大，

越能体显出正交设计的优越性和科学性)，而且有一套科学的分析方法。该方法
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可以很快指明整体目标与各个因素之间，各个因素相互之问，以及各个因素水平

之间的相互关系。使试验者总能抓住事物的本质，并很容易确定出影响目标质量

的主要矛盾是什么，次要矛盾是什么以及各个因素的水平变化与目标值的关系，

通过正交实验所选取的影响因素及成分组成更为可靠。

正交实验的两大特点是均衡搭配性和综合可比性。均衡搭配性就是每列中各

号水平出现的次数是相同的；综合可比性是指按正交表取得的试验结果，经过简

单的归纳和计算，就可以将复杂条件简化为一个个单因素来考虑，这样就可以综

合比较各个因素对目标性能所起作用的大小、各个因素之间以及各因素的水平之

间的相互关系。

本章在制各A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的过程中，把制备过程分成了三

部，通过对这三种材料的三个三水平四因素的正交实验，分别讨论了A1，Ti／ZLl01

原位复合材料、AIN／ZLl01原位复合材料、A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料三种

复合材料。通过对这三个三水平四因素正交实验的分析，利用极差分讨论了三种

材料的力学性能，得出在一定成分范围内的最佳成份配比，通过TEM分析了三

种材料中增强相的微观组织，找出不同在形成A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的

过程中，材料的力学性能、微观组织的变化规律。

4．2 A1N／ZLl01原位复合材料的正交分析

4．2．1实验用原材料及工艺方法

实验用材料：工业纯铝AI>99．9％，纯镁Mg>99．1％，结晶硅Si>99．6％，工

业氮气。

实验工艺方法：纯铝熔化后，在700。C左右加入7％的Si硅和镁，继续加热

升温到1050。C时，用石英玻璃管向密封溶液中通入氮气，时间控制在35 min至

65min。然后降温到750℃，扒渣，金属型浇注试样。

4．2．2 k。(F)正交实验分析

通过三水平四因素正交实验，可以很直观地看清楚那些因子对材料综合性能

指标的影响大，同时可筛选出力学性能最好的材料成分配比。表4．1是L9(34)

的三水平四因素正交实验表及实验结果。前三列分别是合金元素镁，反应温度和

反应时间。第四列是空列。
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表4 1 L。(34)正交实验表及实验结果

弋
1 2 3 4 拉伸强度(MPa) 延伸率(％)

序号 Mg(％) T(温度℃) t(时间) 铸态 热处理 铸态 热处理

态 态

l I(1％) 1(9500C) If351 I 253 290 2．6 2 9

2 Ifl％、 2(10000C) 2(50) 2 290 328 3．2 4．4

3 I(1％1 3(10500C) 3(65) 3 265 282 1．6 1．9

4 2【1 5‰ I(1000。C) 2(50) 3 224 292．5 23 2．8

5 2(1 5％1 2(10500C) 3(65) l 223 289．8 2．1 2 7

6 2(1 5％、 3(9500c) 1(35) 2 261 294 2．3 2 4

7 3(2 5％、 1(10500C) 3(65) 2 210 244 2．6 2．9

8 3(2 5％1 2(9500C) 1(35) 3 207 253 2．1 2．5

9 3(2 5％1 3(10000C) 2(50) l 248 264 2．O 2．6

4．2．3正交实验极差分析

表4．2中各因素的极差R为I、II和IⅡ中的最大值同最小值差值的绝对值。

极差越大，该因子对性能指标的影响也越大。

表4．2 L9(34)止交实验热处理态下极差分析值

＼因素 抗拉强度(MPa) 延伸率(％)

＼ 1 2 3 4 l 2 3 4

极差＼＼、Mg T t 空列 Mg T t 空列

I 900 837 826．5 826 9．2 8．6 7．8 8．2

II 876．3 884．5 870．8 901 8．2 11 9．8 9．7

ⅡI 761 815．8 840 914 8．0 6．9 7．5 7．2

R 130 68．7 44．3 75 1．2 4．1 2．3 2．5

较优水平 l 2 2 2 1 3 2 2

冈子主次 l 3 4 2 4 2 3 1

由表中的极差R(o b)值可看出，Mg对抗拉强度影响最大，含Mg低的几组

抗拉强度比其它几组要高近90MPa，温度和通氮时间对强度影响不大；由R f 6)

值可看出，Mg、T、t都对延伸率有影响Mg对延伸率的影响最小，通氮温度对

延伸率的影响最大，控制通氮气时间和温度可使延伸率提高。

根据正交实验及极差分析结果，兼顾强度和延伸率两大性能指标，选择材料

最终成份为：Si 7％，Mg 1％，反应温度1000℃，通氮时间50min。

4．2．4原位复合材料的显微金相及透射显微分析

图4．1和图4．2分别表示的是ZLl01基体和A1N／ZLl01原位复合材料热处理后

的金相照片。
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图4．1 ZLl01基体试样的组织形貌 图4．2 AIN／ZLl01合金试样的组织形貌

由图4．1可看出，基体中除一些粒状共晶Si外还出现了一些针状或棒状的共

晶Si。共晶si沿o-A1的晶界分布，n．A1的晶粒比较粗大。由于共晶si尺寸大，

对基体的连续性破坏作用大，其力学性能特别是延伸率很低。由图4．2可看出，

原位复合材料中共晶Si全部以粒状形态分布且分布均匀。细小的共晶Si颗粒沿

n．A1的晶界分布，a．A1的晶粒十分细小。由于粒化程度高，共晶si对基体的

连续性破坏作用很小，因而原位复合材料的力学性能远高于基体材料。

4．2．5结论

(1)证交实验所得最佳成份配比为：T1000。C、Mg 1％、t为50min，在此配比

下，原位复合材料的抗拉强度达到328 MPa，延伸率为4．4％。

(2)AIN／ZLl01原位复合材料中，Mg既能提高强度又能提高延伸率；T和t

可提高强度，但同时也相应地降低其延伸率。

(3)与ZLl01基体相比，原位复合材料的晶粒细小，共晶硅粒化成度高。

4．3 A13Ti／ZLl01原位复合材料的正交分析

4．3．1实验用原材料及工艺方法

实验用材料：工业纯铝AI>99．9％，纯镁M窖>99．1％，结晶硅Si>99．6％，

冰晶石粉(Na3A1F6)>99．0‰精炼剂六氯乙烷，钛白粉Ti02>98．0％。

实验工艺方法：将称量好的原材料加入石墨坩埚炉内升温熔化，在冰晶石覆

盖下升温至1050。C；将钛自粉与冰晶石混合料加入到铝液上，全部加完后保持

5～10分钟：用石墨棒将混合料压入液面下，搅拌直到反应完全，不放自烟为止；

降温，在740*(2脱气精炼：浇注O 8mm的拉伸试棒并制备金相试样。

4．3．2 L。(34)正交实验

通过三水平四因素正交实验，可以很直观地看清楚那些因子对材料综合性能

指标的影响大，同时可筛选出力学性能最好的材料成分配比。表4_3是L9(34)
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的三水平四因素正交实验表及实验结果。

表4．3 k(34)正交实验表及实验结果

弋
1 2 3 4 拉仲强度(MPa) 延伸率(％)

序q Ti SI Mg 铸态 热处理 铸态 热处理

态 态

1 1(2．5％) 1(5．5呦 l(o．2％1 l 216 255 3．4 3．9

2 1(2．5％) 2(7％) 2(0．3％、 2 208 326 3．2 4 0

3 1(2．5％) 3(8．5％、 3(0．4％、 3 245 300 2．9 3．23

4 2(3．5％1 1(5．5％) 2(0_3％1 3 224 297 3．5 3．37

5 2(3．5％、 2(7％、 3(o，4％1 1 223 290 4．2 3．5

6 2(3．5％1 3(8．5％1 1(0．2％) 2 23l 289 6．9 7-82

7 3(4．5‰ 1(5，5％) 3(0．4％1 2 210 286 4．0 3．13

8 3(4．5‰ 2(7％) 1(O．2％) 3 207 317 4．5 3．6

9 3(4．5％1 3(8．5％1 2(o．3％1 1 228 28l 3．98 3_3

4．3．3正交实验极差分析

表4．4 L9(34)正交实验热处理态下极差分析值

＼因素 抗拉强度(MPa) 延伸率(％)

＼ 1 3 4 1 2 3 4

极差 ＼ Ti Si Mg 空列 Ti Si Mg 空列

I 881 838 861 826 20．93 17．2 20．63 23．05

II 876 933 904 901 21．54 19．46 21-37 17．95

III 884 870 876 914 16|24 22．05 16．71 17．7l

R 8 95 43 75 4．69 4 85 3．92 4．16

较优水平 3 2 2 2 1 3 2 2

因子主次 4 1 3 2 2 1 3 4

根据正交实验的极差分析结果，兼顾强度和延伸率两大性能指标，最终选择

的A13Ti／ZLl01原位复合材料最佳成分重量比为：Si 7％，Mg O．3％，Ti 4．5％，其

余为Al。

4．3．4原位复合材料的显微金相及透射显微分析

图4．3和图4．4分别表示的是ZLl01基体和A13TitZLl01原位复合材料热处

理后的金相照片。由图4．5可看出，基体中除一些粒状共晶si外还出现了～些针

状或棒状的共晶Si。共晶si沿o．A1的晶界分布，a．A1的晶粒比较粗大。由于

共晶si尺寸大，对基体的连续性破坏作用大，其机械性能特别是延伸率很低。

由图4．4可看出，原位复合材料中共晶Si全部以粒状形态分布且粒化均匀。细小

的共晶si颗粒沿a．A1的晶界分布，a．Al的晶粒十分细小。由于粒化程度高，
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共晶Si对基体的连续性破坏作用很小，因而原位复合材料的力学性能远高于基

体材料。

图4．3 ZLlol基体热处理金相照片 图4．4A13Ti／ZLl01热处理金相照片。

4 3．5结论

(1)通过正交实验确定了A13Ti／ZLl01原位复合材料最佳成分，最佳成分配比为：

0．3％Mg，7％Si，4．5％Ti。

(2)热处理后，复合材料的抗拉强度及延伸率都有较大提高抗拉强度较基体

提高了24．4％，延伸率较基体提高了70．7％。

4．4 A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料正交分析

4．4．1实验用原材料及工艺方法

实验用材料：纯度为99．9％的工业纯铝纯度为99．1％的纯镁，纯度为99．6％

的共晶硅冰晶石粉(Na3A1F6)含量>99．0％氮气，钛白粉Ti02含量>98．096。

实验工艺方法：将称量好的原材料铝块加入坩锅熔化，熔化后加入硅，在以

冰晶石粉覆盖下，升温到950℃～1000。C；将钛白粉与冰晶石混合料加入到铝液

上面；用石墨棒将混合料压入液面下，反复搅拌，升温至1050℃，直至反应完全，

不冒白烟为止；然后用石英玻璃管向密封溶液中通入氮气，时间控制在35 rain

至65rain。然后降温到750℃，扒渣，金属型浇注试样。

4．4．2 L。(34)正交实验分析

通过三水平四因素正交实验，可以很直观地看清楚那些因子对材料综合性能

指标的影响大，同时可筛选出力学性能最好的材料成分配比。表4．5是L9(34)

的三水平四因素正交实验表及实验结果。
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表4 5 L。(34)币交实验表及实验结果

l 2 3 4 拉伸强度 延伸牢

Ti(％) Si t(时间) O b(MPa) 6(％)

l 1(2 5％1 1 r5 5％1 I侣51 l 3 96
270．1

2 1(2 50／0) 2(7％1 2(50) 2 5 7
323．9

3 1(2 5％) 3(8 50／。) 3(65) 3 l 55
330．5

4 2(3 5‰ 1(5 5％) 2(50) 3 5 59
312．5

5 2(3j％1 2(7％) 3(65) l 1。73
317 7

6 2(3 5％1 3(8 5％1 1(35) 2 4 99
347．7

7 3(4 5％、 If5 5％1 3(65) 2 4．63
259

8 3(4．5％、 2(7％l l(35) 3 50
286 5

9 3(4 5％1 3(8 5％) 2(50) 1 41
308．8

I(o h) 924 5 注：I f口。．)为彳个I水平强度84l 6 940．3 896．6

之和：l J(a．j为三十2水平
lI(o b) 977 9

928．1 945 2 930．6 强度之和；llI(o-)为三个3

IIl(O b) 854．3 水下强度的和
987 907 2 929．5

R(o b) 70．2
145．4 38 34

If 6) 1l 21 13．18 13 95 9．79 注：I(6)为二十1水平延

1If 6) 12 30 12 43 14 39 15 32 伸率之和；11(6)为二个2

1IIf 8) 13 73 10 64 7．9l 1214 东、了延伸率之和i IIl(6)为

R(6) 2．25 2 54 6 48 5 53 三个3水平延伸率的和

4．4．3正交实验极差分析

表4．5中各因素的极差R为I、】I和Ul中的最大值同最小值差值的绝对值。

极差越大，该因子对性能指标的影响也越大。由表中的极差R(O。)值可看出，Si

对抗拉强度影响最大，含Si高的几组抗拉强度比其它几组要高近90MPa，含Ti

量和通氮时间对强度影响不大；由R(6)值可看出，通氮时间t都对延伸率有影

响最大，Ti对延伸率的影响最小，控制含Ti量和通氮气时间可使延伸率提高。

4．4．4正交实验所确定的AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料成分

图4．5、图4．6、和图4。7分别表示的是Ti、Si、t含量对强度、延伸率的影

响。由图4．5中曲线1可看出，开始时随n含量的增加强度有较大程度的增加，

但当其含量进一步增大后，强度又有所降低；由图中曲线2可以看出，在所选成

份范围内，随着含Ti量的增加，延伸率～直增大。由图4．6中曲线1可看出，随
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含Si量的增加，强度上升且趋势较为明显；由曲线2可看出，延伸率随Si含量

的增加一直下降且下降幅度较大。由图4．7中曲线1可看出，在所选取的通氮时

浏t范围肉，强度随通氮时间t增加先上升而后下降且下降幅度较大；由曲线2

可看出，延伸率的变化规律同强度类似。
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从分析可以看出，Ti在所选成分范围内起初使强度提高，但随着Ti含量增

大，强度和硬度却有所下降。而在所有成分范围内Ti可使延伸率提高。这主要

是因为内生反应生成的A13瓢增强相细小且弥散地分布于基体中，起到弥散强化

作用。当含量较高时，材料的铸造性能变差从而影响了其强度。细小的增强相作

为异质晶核，使复合材料的晶粒显著细化从而使延伸率也略有提高。si在所选成

分范围内，强度明显上升而延伸率显著下降。这是因为，做为铝硅复合材料中的

主要合金元素之的Si，是复合材料的增加相，对提高强度贡献显著，但共晶硅分

布在基体晶界上，对基体的连续性有所破坏作用。另外，复合材料在热处理后，

可析出M92Si相起到沉淀强化的作用。但该相依赖共晶硅生长，本身对基体的连

宙

宙

一巷料晕艘

一96一糌晕艘
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续性就有较大的破坏作用，而且沿晶界分布，则更进一步使延伸率降低。由图

4．7中曲线1，2可看出，强度和延伸率都是先上升后下降，这是因为，这主要是

因为随着充氮的进行，不断生成的AIN增强相细小且作为异质晶核弥散地分布

于基体中，起到细化晶粒和弥散强化作用，使材料的强度和延伸率都有所提高，

但随着充氮的进一步进行，不断产生AlN颗粒增强了材料性能，但同时气液接

触时又不断损耗Mg的含量，特别是在高温下易产生氧化夹渣，从而使材料的各

项力学性能随之下降。

根据正交实验及极差分析结果，兼顾强度和延伸率两大性能指标，选择材料

最终成份为：Ti 3，5％，si7％，M90．2％，通氮时间50min。

4．4．5原位复合材料的显微金相及透射显微分析

图4-8和图4．9分别表示的是ZLl01基体和A1N．A13Ti／zLl01原位复合材料

热处理后的金相照片。由图4．5可看出，基体中除一些粒状共晶Si外还出现了一

些针状或棒状的共晶si。共晶si沿n．Al的晶界分布，n．AI的晶粒比较粗大。

由于共晶si尺寸大，对基体的连续性破坏作用大，其力学性能特别是延伸率很

低。由图4．9可看出，原位复合材料中共晶si全部以粒状形态分布且分布均匀。

细小的共晶si颗粒沿n—A1的晶界分布，a．A1的晶粒十分细小。由于粒化程度

高，共晶si对基体的连续性破坏作用很小，因而原位复合材料的力学性能远高

于基体材料。

图4，8 ZLl01基体试样的组织形貌 闰4．9 AIN．At3Ti／ZLl01的金相照片(热处理)

4．4 6结论

(1)正交实验所得最佳成份配比为：Ti 3．5％，Si7％，通氮时间50min，在此配

比下，原位复合材料的抗拉强度达到373．3 MPa，延伸率为4．38％。

(2)AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料中，控制含Ti量和通氮时间t既能提高强度

又能提高延伸率：增加si含量可提高强度，但同时也相应地降低其延伸率。
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4。5小结

1本章利用『E交实验分析，对AIN／ZLl01、A13Ti／ZLl01和AIN．A13Ti／ZLl01

三种原位复合材料进行了分析讨论，在一定范围内成份范围，分别找出了它们的

最佳配比，讨论了对其组成成分对性能的不同贡献，并分别分析了它们的微观组

织。

2三水平四因素正交实验表明，在A1N／ZLl01原位复合材料中，Mg既能提

高强度又能提高延伸率；T和t可提高强度，但同时也相应地降低其延伸率。正

交实验所得最佳成份配比为：Si 7％，T1000。C、加Mg 1％、t为50min，在此配

比下，原位复合材料的抗拉强度达到328 MPa，延伸率为4．4％。共晶硅粒化成

度高。

3三水平四因素正交实验表明，通过正交实验确定了A13Ti／ZLl01原位复合

材料最佳成分，最佳成分配比为：O．3％Mg，7％Si，4，5％Ti。热处理后，复合材

料的抗拉强度及延伸率都有较大提高抗拉强度较基体提高了24．4％，延伸率较

基体提高了70．7％；与ZLl01基体相比，原位复合材料的晶粒细小，共晶硅粒化

成度高。

4三水平四因素正交实验表明，AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的成分配比

为：含Ti3．5％、含M90．2％、含Si 7．O％，其余为Al；加1％Mg后吹氮，时间为

50分钟。通过对正交实验所确定的原位复合材料进行力学性能验证表明，热处

理后A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的抗拉强度达到373．3 MPa，较基体ZLl01

提高42．4％；复合材料的延伸率为4．38％，较基体ZLl01提高了6．82％。
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5正交实验的分析讨论

5．1三种正交实验所确定的复合材料的力学比较

纯铝熔化后，在700。C左右加入7％硅和1％镁，继续加热升温到1050℃时，

用石英玻璃管向密封溶液中通入氮气，时间控制在50rain。然后降温到750℃，

扒渣，金属型浇注试样形成正交实验所确定的最佳的ALN原位材料。其抗拉强

度为328 MPa和延伸率为4．4％。

然后含7％Si、0．3％Mg的ZLl0]合金母体在冰晶石覆盖下加热到1050。C，加

入固体Ti02，使其与ZLl01母体合金反应生成A13Ti相。形成所选范围内的最佳

的A13Ti／ZLl叭复合材料，然后降温到750℃，扒渣，金属型浇注试样形成ALN

原位材料。其抗拉强度为335．6MPa延伸率为3．5％。

然后再加入4％的Mg并在1050"C下吹氮气50分钟，形成AIN．A13Ti／ZLl01

原位复合材料材料。其抗拉强度为373．3MPa延伸率为4．38％测试该复合材料的

力学性能并与基体ZLl01和A137n／ZLl01原位复合材料的力学性能进行比较。

表5．1是最佳成分的A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料、A13Ti／ZLl01原位复

合材料及基体ZLl01热处理态的常温力学性能。

表5．1材料的常温力学性能

’、、、牲鳇、状态 ／MPa 6舭荆＼ 铸态 热处理 铸态 热处理

ZLl01 158 262 3．1 4．1

AlN，zLl01 290 328 3．2 4．4

A13Ti／ZLl01 302 326．6 3．1 4．3

AlN．AI，Ti／ZLl01 309．6 373．3 2．3 4．：38

表中数据可看出，AlN，zLl01复合材料的抗拉强度为328 MPa，较基体ZLl01

提高25．2％；延伸率为4．4％，较基体ZLl01提高7．31％。AI]Ti／ZLl01复合材料

的抗拉强度为326．6 MPa，较基体ZLl01提高24．7％；延伸率为4．3％，较基体

ZLl01提高4，87％。A1NAbTi／ZLl01原位复合材料的抗拉强度为3733 MP，较

基体提高了42．4％；延伸率为4．38％，较基体ZLl01提高6．82％。AIN．A13Ti／ZLl01

原位复合材料比AIN／ZLl01及A13Ti／ZLl01复合材料的强度分别提高了13．7％、

14．3％，三种材料的延伸率基体相当，无明显变化。
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图5．1三种复合材料和基体的力学性比较

■基体ZLlol

■ALN／ZLlol

●A13Ti／ZLlol

口A1N．A13Ti／ZLlol

由表5．1中的实验结果可知，通过原位复合反应生成A13Ti／ZLl01原位复合材

料和A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料后，复合材料的强度较基ZLl01有较大幅度

提高。延伸率比基体略有提高，同时可以看出，AIN／ZLl01同A13Ti／ZLl叭原位

复合材料的的抗拉强度和延伸率分基本相当。强度比基体有明显的提高，延伸率

有一定的提高。但A1N／ZLl01和A13Ti／ZLl01材料同A1N．A13Ti／ZLl01原位复合

材料对比可以看出，A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料比单一增强相A1N／ZLl01和

A13Ti／ZLl01复合材料在强度上有了显著的提高。这也是陶瓷相+金属间化合物复

合强化铝基复合材料比单一陶瓷类增强相，单一会属间化合物增强体的铝基复合

材料的强度优势所在。

5．2三种材料的微观组织的比较

5．2．1金相照片的比较

图5．2和图5．3分别是ZLl01的热处理金相照片和A13TitZLl01热处理态的

金相照片。

图5．2 ZLl01的金相照片(热处理) 图5．3 A13Ti／ZLl01的金相照片(热处理)

从图5．2中可以看出，ZLl01经T6热处理后，虽然Ⅸ一A1晶粒尺寸变化不大，

但分布在枝晶晶界上的针状共晶硅变为棒状并有一部分转变为粒状，共晶硅的平

均尺寸为15岬左右，较铸态时要细小得多。热处理可使基体中共晶硅的形貌发

生变化，粒化的共晶硅对基体材料的连续性破坏较小，则材料的强度和延伸率都
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将提高。

AIsTffZLl01经T6热处理后，虽然O【一A1晶粒尺寸变化不大，但分布在枝晶

晶界上的针状共晶硅完全转变为粒状，粒状共晶硅的平均尺寸仅为5p．m左右，较

铸态时要细小得多。粒化的共晶硅对基体材料的连续性破坏较小，则复合材料强

度和延伸率都将提高。

图5．4和图5．5分别A1N／ZLl01热处理态的会相照片和AIN．AI，Ti／ZLl01

热处理态的金相照片。

图5．4AIN／ZLl01的金相照片(热处理)图5．5 AIN．A13Ti／ZLl01的金相照片(热处理1

图5．4是A1N／A1原位复合材料热处理态时的金相组织照片，是由树枝状的

eL—A1和处于其晶界上的淡坎色、呈蜘蛛网状结构的共晶体组成的。

由图5．4可看出，经T6热处理后，虽然a—A1晶粒尺寸变化不大，但共晶区

域中的共晶硅完全转变为细小的粒状，粒状共晶硅的平均尺寸小于3姗，并均匀

分布于较宽区域的0【一Al晶粒内。粒化的共晶硅对基体材料的连续性破坏较小，

则复合材料的综合性能将提高。

与基体图5．2的显微组织比较可发现，当发生原位反应后，A1N．A1，Ti／ZLl01

原位复合材料的显微组织发生了明显地变化。铸态下复合材料中a-A1的树枝晶

晶粒有了明显的细化，同时，共晶硅尺寸的减小更为显著。由共晶硅的形貌变化

可以看出，原位生成反应的产生，改变了共晶硅的形成条件及生长条件，使它由

原来的形核后针状生长转变为同0L—A1交替共生生长。热处理可使复合材料的共

晶硅由细针状转变为细粒状，并由原来分布在晶界上转变为分布在晶粒内，且其

颗粒尺寸仅有31．tm左右。分布于晶界上的共晶硅使本来就由于晶粒位向不同及推

移到晶界上的某些杂质而强度减弱的晶界强度更加弱化，晶界结构更加复杂。而

分布予晶粒内的共晶硅由于尺寸细小，既可起到弥散强化的作为，也可起到细化

0【一A1晶粒的作用。同时，粒状共晶硅较针状共晶硅的应力集中作用明显减小。
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5 2．2透射照片的比较

a．不同工艺参数对增强相A13Ti形貌的影响

在A13Ti／ZLl01原位复合材料和AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料中生成A13Ti

的条件是不一样的，后都同前者比较，是在生成A13Ti／ZLl叭原位复合材料的基

础上加Mg后通氮气40—60分钟。

图5．6和图5．7分别是A13Ti／ZLl01原位复合材料和AlN．A13Ti／ZLl01原位复

合材料中的增强相Al，Ti的透射照片。

(a)明场像 (b)暗场像

图5．6 A1aTi／ZLl01原位复合材料透射电镜照片

(a)明场像 (b)暗场像

图5．7图AI。Ti／ZLl01原位复合材料透射电镜照片

图5．6是A13Ti增强相在A13Ti／ZLl01原位复合材料的透射电镜明场照片。

图中棒状为原位生成的A13Ti。由图6—11可看出，A13Ti／ZLl01中的A13Ti的尺寸

大约为0．1一O．2微米，长径比为6：1。

图5．7是A13Ti增强相在AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的透射电镜照片，由

图5．7可看出，ALN．A13Ti／ZLl01中A13Ti尺寸大约为0．2微米左右，长径比为
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7：1。因此，可以看出，A13Ti在A13Ti／ZLl01中和在AIN．A13Ti／ZLl01原位复合

材料的数量、尺寸变化不大。这主要是因为A13Ti呈弥散分布，颗粒较小，它与

基体界面结合良好，在脱气过程中，不易被气流带走。岱一A1的析出是以A13Ti

为形核基底的，A13Ti的数量不变，浇注工艺不变，因此Ⅸ一A1的尺寸也变化不大。

从两种材料的制备工艺上来看，通氮气生成的A1N增强相对A13n的形貌是

没有影响的，影响的是时间，从这方面来分析，也就相当于对A13Ti／ZLlol原位

复合材料进行了重熔，从力学和形貌来看，说明A13Ti／ZLl01原位复合材料具有

良好的重熔性。

b不同工艺参数对增强相ALN形貌的影响

图5．8是复合材料A的TEM观察结果((a)明场(b)暗场)。由图5，8中的

(a)(b)图可看出，第二相为颗粒状，它均匀地分布于ot-Al枝品晶粒内部，其

尺寸在0．2lam左右。ALN多为多角形和小方形的形貌口钔。由于颗粒尺寸小，所

以形貌近似圆球形。ALN颗粒和AL基体之间没有确定的位向关系，为直接的

原子结合，而且界面很光滑，无中间存在。

(a)明场像 (b)暗场像

图5．8图A1N／AL原位复合材料透射电镜照片

图5．9是复合材料c的TEM观察结果((a)明场(b)暗场)。由(a)(b)

图可看出，第二相为棒状，其尺寸在0．4一O．6pm左右。长径比为7：1。

图5．10是复合材料A的TEM观察结果((a)明场(b)暗场)。由5．10中的

(a)(b)图可看出，第二相为短棒状形态存在，它均匀地分稚于q—A1枝晶晶粒

内部，其尺寸在0．2岬．0．4larn左右。
从中可以看出ALN棒状相一部分镶嵌于0【一A1基体中，一部分在制备试样时

裸露于外部。从q—A1和ALN的结合相界面可以看出，两相界面清晰，无反应

物过渡层，结合牢靠。



(a)明场像 (b)暗场像

图5．9图A1N／ZLl01原位复台材料透射电镜照片

(a)明场像 (b)暗场像

图5．10 AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料透射电镜照片

图5．1l是在延长充氮气时间一倍时所产生的AIN．A13Ti／ZLl01复合材料中的

增强相ALN颗粒的透射照片。

(a)明场像 (b)暗场像

图5．1l A1N／ZLl01原位复合材料透射电镜照片

AI-Mg-Si合金氮化反应生成的AIN是沿一定宏观生长方向成纤维集束状的

AIN晶柱，由图5-11可以看出，AIN．A13Ti／ZLl01中的增强相AIN生长有明显的
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方向性，呈单向纤维状的分成，晶柱呈圆柱状，所以几条晶柱所形成的晶束间应

有微jL[40J。

5．3 ALN形成机制的对比分析

5．3．1 ALiq形成机制的理论分析

AI．Mg—Si合金氮化反应过程涉及熔融合金液与N2和微量02的反应，合金液

的挥发，气相反应及其生成物的沉积等具体的环节，而它们的进行情况都可以通

过过程中的质量的变化得到体现，因此采用热重法(Therrnograv imetry，TG)分析

技术研究合金的氮化反应过程应该是一种非常科学的实验方法。TG分析结果获

得的不仅仅只是在一定温度或时间区间范围内氮化过程简单的质量变化情况，实

际上形式简单的和TG曲线隐含了大量的实验信息，只要结合实验现象并且进行

实验结果的数据处理，可以充分认识与了解整个反应过程的本质及内涵。图5．12

是AI-Mg—Si合金与纯铝氮化过程的典型TG曲线，以其为依据结合氮化反应过

程各阶段的氮化产物特征和实验现象，探讨合金氮化反应的全过程。H¨

JJII热}Ill线

t
．《

静

蓑 卧溢投
。曩

毽

4册℃

恒温段

lIl

’r-·

l反应诱导期 Il快速反应糍 1lI茂瘟蝽止期

t质量爱化率^=AWL‰A冒：试徉质量变亿重：wo：诚样韧蚰质量)

图5．12氮化过程的典型TG曲线

AI·Mg·Si合金氮化过程与纯Al氮化过程的比较

比较图5．12图中A-Mg-Si合金与纯Al氮化过程的典型TG曲线，两者的区

别可以表述如一下：

(1)AI-Mg—Si合金氮化TG曲线基本高于纯Al的TG曲线，表明合金氮化的
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反应程度比纯A1要强烈，氮化更完全。

f2)AI合金氮化开始，先经过一段相对缓慢的氮化阶段，然后发生快速反应，

直至接近完全氮化，是一个主动反应过程。而纯A1反应一开始就很快进入缓滞

阶段，反映的是一个非常缓慢的稳态氮化过程，原因是氮化时在Al液表面形成

了一层致密的氮化膜或氧化膜(生成A1203的平衡氧分压值极低致使Al极易发生

氧化)，阻止了氮向内部扩散与新鲜Al液接触，因而也就阻止了氮化反应的进一

步发生。此外，A1合金氮化TG曲线的上升斜率大于纯Al氮化TG曲线的，显

然合金元素的添加大大增强了AI液氮化的活性。

从上面的理论分析可以理解AIN／AI中的增强相AIN颗粒尺寸小，其尺寸在

O．29m左右，分布均匀，形貌近似圆球形。而图5．10中AIN／ZLl01中的增强相

尺寸由于合金化而明显增大，第二相为短棒状，其尺寸0．2／xm．0．41．tm左右。如果

充氮气时间更长些，便会形成图5．11中的沿一定宏观生长方向成纤维集束状的

A1N晶柱。

5．3．2 AIN晶柱集束形成机制分析

从图5．12中可以看出，在延长反应时间50分钟的条件下，AIN．A13Ti／ZLl0I

中的增强相ALN生长有明显的方向性，呈单向纤维状的分成，晶柱呈圆柱状，

所以几条晶柱所形成的晶束间应有微孔。

(a)睛场像 (13)晤场像

图5．13图^IN／ZLl01原位复合材料透射电镜照片

Al合金氮化反应过程中，Al合金液存在两种传输方式；单体传输和集束传

输【3列气如图5．14所示。氮化反应过程中，生长端的合金液相不断消耗，通过

A1N晶柱内及晶柱间的微观传质通道的毛细作用，从合金液连续向上供应。保证

了AIN的反应生成。随着铝液的耗尽，未封闭的微观传质通道成为了氮化反应

产物的孔隙。因为单体的孔隙度可以近似为零，丽束束之间的孔隙较多，故控制

45
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从合金液的集束传输是材料致密化的方法之一。H2

Al套盒液

AIN晶棒

单俸传精 ·鬃慕侍输

图5．14 AI合金液的传输方式

5．3．3．不同条件下的A1N原位复台材料中增强相的形成机制

从图5．12中可以看出，A1合金氮化TO曲线的上升斜率大于纯A1氮化TG

曲线的，显然合金元素的添加大大增强了Al液氮化的活性，氮化更完全。所以

纯Al反应一开始就很快进入缓滞阶段，反映的是一个非常缓慢的稳态氮化过程，

原因是氮化时在Al液表面形成了一层致密的氮化膜或氧化膜，阻止了氮向内部

扩散与新鲜Al液接触，因而也就阻止了氮化反应。所以A1N／AL中的增强相AIN

颗粒尺寸小，在O．2岫左右。而AI-Mg．Si合金氮化反应程度、氮化反应速率都

要远高于纯铝合盒，随着反应的温度升高，液态Mg的不断挥发，Mg在短时间

内大量迅速蒸发，可能是由于液态Mg的快速蒸发，严重破坏了合金液表面的表

面膜，导致大量新鲜A1液暴露在N2的反应气氛中；而大量Mg燕气的脱氧作用

又造成液滴附近的02分压连续减少【431，保证了AIN形成的氧分压条件，从而主

元素Al迅速与N：反应生成AIN，造成所形成的AlN颗粒的长大，如图5．10所

示，第二相为短棒状形态存在，其尺寸在O．21．tm．0．49in左右。如果反应的时间继

续延长，则会形成如图5，14所示的集束传输方式的生长方式，反应生成A1N的

晶柱内或晶柱间存在微观传输通道，反应过程中Al合金液可以通过这些通道利

用毛细作用向生长端传输，这样新鲜A1液会连续不断地暴露在反应气氛中，实

现A1N晶体由内而外快速生长。则会形成如图5．11所示的沿一定宏观生长方向

成纤维集束状的AIN晶柱。
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5．4小结

本章通过对三种材料的力学性能、金相照片、透射照片的对比分析，分析了

它们的力学性能关系，讨论了在不同工艺参数条件下增强相的显微组织的形貌，

以及它们形成的机制。从力学对比分析可以看出，A1N／zLl01同A13Ti／ZLl01

原位复合材料比基体在强度上有较大提高，在延伸率基上有一定的提高，而

A1N．A13Ti／ZLl01复合材料则比单一增强相化合物A1N／ZLl01和A13Ti／ZLl01复

合材料在强度上又有了显著的提高。通过对不同工艺条件的增强相的形貌的对

比分析得出，AIN．A13Ti／ZLl0原位复合材料比A13Ti／ZLl01中的增强相A13Ti在

尺寸上变化不大，说明了增强相在延长反应时间的条件下，形貌上没有明显的变

化，也说明了A13Ti／ZLl0原位复合材料具有良好的重熔性。通过对不同工艺参

数条件下增强相的形貌分析讨论，说明了合金化以及反应时间对形成增强相

A1N的影响，分析了形成增强相AIN的过程，以及进一步讨论了Al液集束传输

形成沿一定宏观生长方向成纤维集束状的A1N晶柱。



6材料微则结构分析

6．1引言

6材料微观结构分析

原位增强A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料中，第二相颗粒自熔体内生成，其

生长形貌、尺寸大小与分布取决于其自身的晶体结构和生长条件。因此，有必要

分析增强相的结构，确定增强相的种类。由于原位复合材料中的增强相的尺寸十

分细小，在光学显微镜下不容易观察到其形貌。前人“们通过TEM对原位增强纯铝

复合材料进行了增强相结构的分析。但对于A1N．A13Ti／ZLl01熔体中能否通过原

位反应生成增强粒子，还缺乏有力的证据。本章对已制备出的复合材料进行TEM

分析，试图对增强粒子衍射花样的标定，确定增强相的结构。

6．2实验原理及方法

6．2．1实验原理

TEM的最主要特点是：它既可以进行形貌分析，又可以进行电子衍射操作。

通过TEM所得到的明场和暗场像能观察形貌，通过TEM的电子衍射斑点可进

行相分析。在电子衍射过程中，满足布拉格方程：

2dhklsin 0=^ (6．1)

作为产生衍射的必要条件。(6．1)式中0为电子束的入射角：dhkl为晶面间距；

^为入射波的波长。

发生衍射时，衍射束的强度可表示为：

IhkIoc IE“r (6．2)

式(6．2)中，Fhkl是晶面组(hkl)的结构因数或结构振幅，表示晶体的正

点阵晶胞内所有原子的散射波在衍射方向上的合成振幅。Ihkl为(hkl)晶面组的

衍射强度。
晶面组的结构振幅可表示为：

』
FhkI 2乏：-，j exp[2n'／(hxJ+ky，+／zJ)] (6．3)

J=1

(6．3)式中fJ是晶胞中位于(x，，Y，，z。)的第j个原子的原子散射振幅，n

是晶胞原予数。当Fhkl=0时，即使满足布喇格方程，也没有衍射束产生，因为每

个晶胞内原子散射波的合成振幅为零，产生消光现象。

因此，能产生衍射的充要条件为：2dhklsin 0=^且Fhkl：710。
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6．22实验方法

在JEM一200CX型透射显微镜下进行观察复合材料中增强相的形貌，并对增强

相的衍射花样进行标定，确定其相结构。

原位复合材料的制备工艺如第二章所述。当复合材料薄膜薄到2p．m以下时，

电子束可直接穿过浚薄膜露成像，从而把其内部结构显示出来。

透射试样的制备工艺：从大块试样上切出厚度为0．8～lmm的复合材料薄片，

将该金属薄片在水砂纸上进行研磨减薄，使其厚度达到1001am左右。经预先减

薄的试样用双喷电解减薄器进行最终减薄。减薄液配比为HCl40％+H20

60％+59／L NiCl2。

衍射花样的标定按下述程序进行：

(11在花样上测出Rl、R2、R3(Rl、R2、R3是所有斑点中离中心斑点三

个最短距离1；

(2)用公式d=L^／R【59](L为相机常数，^为入射波长1求出相应的d1，

d2，d3，本次实验中L^=16．2～16．5tam×rlrn；

(3)查相应晶体结构的d值表，找出与d相近dj、d2、d3所对应的{h㈨k li}、

{h2k212)、{h3k313}；

(4)用相应晶系晶面夹角公式调整{hlkjll}、{h2k212)中hkl相对位置和符号，

使其满足COS 0值要求，以求得具体的(hlkllll)、(h2k2121、(h3k3131。

(5)标出全部斑点指数并求出晶带轴。

6．3增强相结构的分析

A13Ti相为有序正方结构(D02。型)n“，晶格常数a=b=0．3849nm，c=0．8610nm，

在单位晶胞上有8个原子。A13Ti的熔点为1350"C，密度为3．39／cm“”。Ct—AI为

面心立方结构，其晶格常数a=b=c=0．404nat。Al的熔点为665。C，密度为2．89／cm3。

图6．1为有序正方结构(Do。型)的Ai3Ti晶格点阵的立体结构，1、i原子分别

占据(0，0，01和(1／2，1／2，1／21位置。有序化结构使其硬化速率高于无序

化结构，加之有序结构抑制交滑移过程并减少有效滑移系统，降低循环加载过程

中的裂纹萌生，从而应具有较高的疲劳寿命o“。

氮化铝属于二元共价化合物，具有以[AIn4】，为结构单元的六方纤锌矿晶体结

构，其点阵常数为a=b=0．3104nm，c=0．496nm，沿C轴方向AI～N键长为0．1917

nm，另外三个方向的Al—N键长为0．1885nm，其品格结构如图6．2所示。氮化

铝的理论密度是3．269／c m3，纯净的氮化铝陶瓷无色透明，而通常使用的氮化铝

49
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材料由于混入杂质不同而呈现不同的颜色。氮化铝在1个大气压下，不会熔化

而在2400K时发生分解。

o^1

●Ti

图6 1有序止方结构(D022型)的A13”晶格点阵结构

●：A1 o：N

蚓6．2 AIN晶格点阵结构

6．3．1增强相AI，Ti结构的分析

增强相的晶体结构是影响其与基体结台的最主要的内在因素。只有其晶格结

构参数与d—AI基体的晶格结构参数相近时，两者才有牢固的结合界面。如果两

种相的晶格参数相差较大，则作为增强体的第二相要么同基体结合不牢固，要么

同基体易发生反应生成有害相。有害相存在于界面上时，会使增强体的增强效果

大幅度降低。

图6．3是A13Ti在TEM暗场下的形貌。可以看出增强相A13Ti均匀分布于d．AI

枝晶晶粒内，形状为短棒状，其长度约为0．2um左右，长径比为7：1，宽度约为

10rim左右。A13Ti相的端部有很光滑的过渡圆角。具有该形貌的A13Ti相与基体

结合后，可以最大限度地减小增强相与基体间的应力集中，并改善相界面的结合

结构。
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(a)明场像 (b)暗场像

图6 3 A13Ti透射电镜照片

(oo屯IJ

田O∞

(60瓢．，

)剐Ji

●AL}Ti

图6．4 Al用的衍射花样 图6．5 A13Ti的衍射花样标定

图6．4是A13Ti局部的衍射花样，该衍射斑点是由A13Ti单相衍射产生的。

图5．6是图5．5的衍射花样的标定示意图。通过以上对衍射花样进行标定并查阅

ASTM卡片后得到所标定的四个晶面指数分别是：(000)(004)(602)(602)，

经计算可得，A13Ti的晶带轴为[010]。

6．．3．2增强相AIN结构的分析

AIN为密排六方结构(hep)，点阵常数为a=b=0．3104nm，c=0．496nm与Al基体

差别很大，AIN颗粒与A1基体之间不存在确定的位向关系，为直接的原子结合，

而且界面很光滑、平直、无中间相存在。原位反应所生成的A1N是在Al液合金

内反应形成，表面没有污染，A1N表层原子与液态Al原子紧密接触，液相Al

合金可以以A1N作为异质形核核心而形核长大，从而提高基体的综合性能。

图6．6是复合材料A的TEM观察结果((a)明场(b)暗场)。由5．10中(a)

(b)图可看出，第二相为短棒状形态存在，它均匀地分布于0c—AI枝晶晶粒内

部，其尺寸在O．21am．0．41．tm左右。
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从中可以看出ALN棒状相一部分镶嵌于Ⅱ一AI基体中，一部分在制备试样时

裸露于外部。从a—A1和ALN的结合相界面可以看出，两相界面清晰，无反应

物过渡层，结合牢靠。

(a)明场像 (b)暗场像

图6．6增强相AIN透射电镜照片

(2022

·bIN ●Al

图6．7 AIN的衍射花样图 6．8 AIN的衍射花样标定

图6．7是AIN局部的衍射花样，该衍射斑点是由AIN和单相衍射产生的。两

组衍射斑点的混合衍射花样。其中衍射斑点大，较明亮的一套斑点可能是由Al

产生的；另一套较小的衍射斑点可能是由第二相A1N产生的。由衍射花样的标

定结果图6．8可看出，通过量取由中心斑点到各衍射面间的距离d并同ASTM卡

片相比较后发现，较明亮的一套斑点是Al产生的，另一套较小的的斑点是A1N

产生的。所标定AIN的四个晶面指数分别是：(000)(101)(001)(i000)经计

算【“w】=g柏‘。g^，岛b=g⋯×9202叫121]，所标定的Al的四个晶面指数分别是：

(000)、(110)、(311)、(202)经计算【“vw】_g^^．^。g也12f2=g⋯“9202=【111]。

AIN颗粒与Al基体之间不存在确定的位向关系。
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6．4复合材料断口扫描电镜分析

图6．9和6．10是复合材料的拉伸断口SEM下的组织形貌

图6．9复合材料铸态扫描电镜J!c【片 图6．10复合材料T。热处理态扫描电镜照片

图6．9图6．10是A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的拉伸断口形貌。由图可看

出，A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的断口中既有韧性断裂特征的韧窝，又有脆

性断裂特征的解理面，属于混合断裂，但脆性断裂的解理面较多。

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料中，由于两种增强相的产生，它们既细化了

旷Al基体又细化了共晶体，使复合材料的细粒显著细化，则其强度明显提高因

而，其断口形貌中韧窝的数量增多。从试样的中心部位和边缘部位断口形貌可知，

试样边缘由于凝固时的冷却速度大，其韧窝特征更为明显。同A13Ti／ZLl01原位

复合材料的断裂情况相比，复合增强体强化的复合材料断口中，韧窝比例显著提

高。

6．5小结

本章对原位增强AIN．A13Ti／ZLl01复合材料在TEM下的形貌进行分析，并对

基体和增强相所产生的衍射花样进行标定。衍射花样标定的结果表明，原位反应

生成的增强相为A13Ti和AIN。由AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的拉伸断口形

貌分析可知，A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料属于脆性材料，断口中既有韧性断

裂特征的韧窝，又有脆性断裂特征的解理面，属于混合断裂，但脆性断裂的解理

面较多。



7 AIN．AI aTi／ZLl01．复合材料强韧化机制的讨论

7 A1N．A13Ti／ZLl01复合材料强韧化机$1J白cj讨论

7．1引言

原位复合材料与外加增强体的复合材料最大不同就是其增强体是在基体合

金内原位反应生成的，因而其强化机理与外加增强体的复合材料既有相同之处，

又有其本身固有的特点。外加增强体复合材料的强化机制主要是弥散强化和增强

体与基体材料的线膨胀系数不同，使基体材料内产生残余应力而产生加工硬化，

提高强度。原位复合材料的增强因素较外加增强体的复合材料要多。本章在前几

章研究的基础上，综合分析原位增强AIN．A13Ti／ZLl01复合材料力学性能提高的

原因。揭示增强体对复合材料的增强机理及复合材料塑性提高的原因，为设计复

合材料的性能提供科学途径。

7．2 tklN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的拉伸性能

表7．1描述了A13Ti／ZLl01原位复合材料和基体ZLl01合金的室温拉伸性

能。

表7．1材料的常温力学性能

～、～牲瞠、状态 o曲胛8 6脱材料、＼ 铸态 热处理 铸态 热处理

ZLlol 158 262 3．1 4．1

AlN／ZLl01 290 328 3．2 4．4

AI，Ti，zLl01 302 326．6 3．1 4．3

I AIN·A13Ti／ZLl01 309．6 373．3 2．3 4．38

表7．1中数据可看出，AlN／zLl01复合材料的抗拉强度为328 MPa，较基体

ZLl01提高25．2％；延伸率为4．4％，较基体ZLl01提高7．3l％。A13Ti／ZLl01复

合材料的抗拉强度为326．6 MPa，较基体ZLl01提高24．7％；延伸率为4．3％，较

基体ZLl01提高4．87％。AIN．A13Ti／zLl01原位复合材料的抗拉强度为3733 MP

量a，较基体提高了42．4％：延伸率为4．38％，较基体ZLl01提高了6．82％。

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料比AIN／ZLl01及A13Ti／ZLl01复合材料的强度分

别提高了13．7％、14．3％，三种材料的延伸率基体相当，无明显变化。

7．3 A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的增强机制

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料中具有两种增强相，其强化机制既不同于外
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加增强体复合材料的增强机制，也不同于由单相强化的原位复合材料的强化机

制。外加增强体复合材料的强化机制主要是混合强化、弥散强化和增强体与基体

材料的线膨胀系数不同，使基体材料内产生残余应力而产生加工硬化，提高强度；

两增强相强化原位复合材料的增强因素主要表现在以下几方面。

7．3．1细化晶粒强化

AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的显微组织是由基体旺．AI、共晶硅和增强相

AIN、AlsTi构成的。d．AI为面心立方结构，其晶格常数为a=b=c=0．404nm；A13Ti

相为有序正方结构D022型，其晶格常数为a=b=0．3849nm，c=0．8610nm：A1N为

密排六方结构，其点阵常数为a=b=0_3104nm，c=0．496nm；硅为四方结构，其点

阵常数为a=b=0．8627nm，c=0．75nm。由此可看出，在某些位向上，A13Ti与cc—AI

相的晶格常数相近。在这些位向上，两种材料的点阵常数错配度(6)为：6

=(0．404-0．3849)／0．3849 X 100％=4．9％，通过对A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料衍

射花样标定可看出，AIN的点阵常数与Ct．．A1的差别很大，A1N颗粒与Ⅱ．A1不存

在确定的取向关系因而它不能作为基体a．AI的异质晶核。在密排六方面的对角

线位向上，AIN与共晶硅相的晶格常数相近。在这些位向上，两种材料的点阵常

数错配度(6)为：6=(0．796．0．75)10．796×100％=5．8％，当第二相作为异质晶核

使基体在凝固过程中在异质晶核上结晶从而细化晶粒时，一定要满足点阵错配度

的要求。当相应界面上原子错配度不超过9％时，才有可能作为异质晶核。由于

A13Ti与仅．AI的点阵错配度很小，且具有共格对应晶面，所以A13Ti可以作为毡．AI

的异质核心从而使复合材料的晶粒较基体材料要细小得多H6 47]AIN与共晶si

的点阵错配度很小。所以AlN可以作为共晶si的异质核心从而使复合材料的共

晶Si晶粒较基体材料要细小得多。

7，3．2铝基体晶粒细化对强度的贡献

A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料屈服强度的增大取决于基体a．AI晶粒尺寸的

减小、共晶硅尺寸的减小及增强相的弥散强化作用。增强体对铝合金的强化中，

仅就晶粒细化的贡献应符合Hall．Petch公式1481：

o s=o o+kD—K (7．1)

(7．1)式中，o。为材料的屈服强度；o o为一常数，其物理意义为单晶体的

屈服强度或运动位错的磨擦阻力；D为多晶体中晶粒的平均直径；K为一常数，

其物理意义为晶界对强度的影响程度。

通过对(7．1)式微分后可得到屈服强度随晶粒平均尺寸的变化率为：
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d 0 s／dD=、‘D⋯ (7．2)

因此，对于同一种原位复合材料，其晶粒直径的变化率与屈服强度的变率量之间

满足下式：

△O。：(一÷)劳(7．3)△ s=
‘￡)7。 ( )

由于发生原位反应后，基体材料的晶粒明显减小，则△D小于零，因而，

△o产(_{)鼍>o。

7．3．3共晶硅细化对强度的贡献

在A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料中，共晶硅的细化是两种因素共同作用的

结果。

第一，A13Ti相的形成使q．A1晶粒显著细化。由于共晶si是在Ⅱ一A1晶界上

结晶的，因而随洳Al的细化共晶Si也细化；

第二，A1N增强相作为共晶si的异质晶核使共晶si十分显著细化。透射分

析表明，AIN相为粒状体，其尺寸约30nm，它存在于共晶si中并与共晶si具

有共格对应面，是si的异质晶核。多相合金的变形不仅决定于基体相的性质，

更决定于第二相的存在状况：如第二相本身的强度、塑性、应变硬化性质：第二

相尺寸大小、数量、分布；两相之间的晶体学匹配关系、界面能、界面结合等。

在研究多相合金的变形时，可按第二相粒子的尺寸大小而将合金分为聚合型和弥

散分布型。如果第二相的尺寸与基体晶粒尺寸属于同一数量级，则称为聚合型合

金；如果第二相粒子十分细小，并且弥散地分布于基体晶粒内，则称为弥散分布

型合会。A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料中的共晶Si尺寸与基体材料的晶粒尺寸

基本属于同一数量级，因而共晶Si与基体材料之间形成了聚合型合金材料；而

AIN和～3Ti增强相的尺寸分别为纳米级和亚微米级，因而形成弥散分布型合会。

当第二相为较强的相时，对合金能够起到强化作用。如果两相中一个相是塑-『生相

而另一相是脆性相时，合金的机械性能主要取决于硬脆相的存在情况。在

A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料中，第二相硅为硬脆相材料，因而AIN．A13Ti／ZLl01

原位复合材料的机械性能取决于硅相的存在情况【491。

首先，硅相本身也满足Hall．Perch公式：o铲a o+kD-?i，即随着共晶硅尺寸

的减小，则复合材料的强度提高。由图4．2可看出，热处理态时复合材料中针状

共晶硅的尺寸特别细小，由图4．2和图4．1电镜照片对比可看出，该共晶硅的尺

寸大约为5岬，较ZLl01中共晶硅细小得多。因而，复合材料的屈服强度应高
于基体材料；其次，晶界上分布的针状共晶体对基体材料的连续性有很大的破坏
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作用。由图4．2电镜照片可看出，复合材料中的共晶硅不仅尺寸较小，而且共晶

硅的形状都是蠕虫状的。因此，共晶硅对Ⅱ．AI基体的连续性破坏较小，从而使

铸态时A1N．A13Ti／ZLl01复合材料的强度远高于ZLl01材料的强度。

经过热处理后，由图4．6可看出，AIN．A13Ti／ZLlOl复合材料中共晶硅尺寸

都大幅度减小并粒化，而且复合材料的共晶硅尺寸要较ZLl01基体材料中的共

晶硅细小得多且粒化程度也要高得多。由于热处理粒化，共晶Si呈细小弥散状

微粒且大多分布于of．一A1基体中，0【一AI晶界上分布的共晶si显著减小从而使变形

抗力大大增加。根据Hall．Patch公式，共晶硅本身细化所产生的强度使铸态时复

合材料强度大大提高。粒状共晶硅对a．AI基体的连续性破坏作用减小，则Ⅱ．A1

基体的强度降低量也小。

7．3．4增强相A13Ti及AIN细化对强度的贡献

复合材料中的增强颗粒要起到强化作用，颗粒的直径和体积分数必须满足如

下关系式：Fo]

盯cv= √G。G，b／[c(2d；／3■)％(1一％)】 (7．4)

式(7．4)中，o。，-屈服强度；C．表征材料(颗粒)特性的常数；G。．颗粒的

弹性模量；Gm一基体的弹性模量：b．位错的柏格矢量：v。．体积分数。从(7．4)式

可知，在Vp一定的条件下，dp越小，a。，越大，即颗粒增强效果越显著。

在原位颗粒增强金属基复合材料中，由于界面结合强度高，界面传递载荷能

力高，则基体与载荷同时承载，使强度大大提高。如果颗粒承受的载荷超过其承

载能力时，颗粒将发生断裂并导致复合材料断裂"¨。因此，提高颗粒的断裂强

度，则复合材料抵抗断裂的能力增强，其抗拉强度提高。复合材料中增强颗粒的

断裂强度可表达为垆2】：

咿zc器．≯ (7．5)

式(7．5)中，fr是出基体中三轴度和增强颗粒的泊桑比决定的函数；E2是

增强相的弹性模量，对于A13Ti相其弹性模量E2为166GPa：对于A1N相其弹性

模量为330GPa。F。为增强相断裂表面功；v2为增强相泊桑比；o为增强相的曲

面半径。上式表明，颗粒尺寸越大，实际断裂应力越小。由此分析可知，增强相

尺寸较大时，增强效果较差，增强相尺寸越小，效果越显著。

对于AIN．A13Ti／ZLlOl原位复合材料，增强相A13Ti具有亚微米尺寸，增强

相A1N为亚微米尺寸和纳米级尺寸，因而增强相的细晶强化也起着十分重要的

作用。另外，晶粒细化可消除成分偏析，减小对基体连续性的破坏，也可起到提
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高抗拉强度的作用。

7 3．5弥散强化

当第二相以细小弥散的微粒均匀分布于基体相中时，将产生显著的强化作

用，该强化作用可分为沉淀强化和弥散强化。如果第二相微粒是通过对过饱和固

溶体的时效处理而沉淀析出并产生强化，则称为沉淀强化或时效强化。沉淀强化

是时效合金中最有效的一种强化机制，而且沉淀相的结构、大小、形状、体积分

数、沉淀相间的距离及沉淀相的分布情况都对强化效果有很大影响，如果第-N

微粒是在基体合金中反应产生而起强化作用，则称为弥散强化。

AIN，A13Ti／ZLl01原位复合材料中的增强相A1N、A13Ti是在ZLl01铝合金中

原位反应产生的相，它与沉淀强化的主要区别在于：

(1)AIN、A13Ti相微粒一旦反应生成，则它既不溶入基体相中，也不与基

体相发生化学反应，是热力学稳定相。沉淀相在固态相变中可以完全溶入基体中

形成过饱和固溶体；

(2)AlN、A13Ti微粒是在基体铝合金液中反应形成的，不是基体中过饱和

析出相；

(3)一般来说，弥散强化型合金中的第二相微粒是属不可变形的微粒，A1N、

A13Ti微粒是不可变形微粒。而沉淀相的粒子多属可变形的微粒，但当沉淀粒子

在时效过程中长大到一定程度后，也可起到不可变形粒子的作用；

(4)位错理论认为，第二相对材料弥散强化的贡献主要表现为Orowan强

化机制，即运动的位错线在靠近第二相颗粒时受阻弯曲；随着外力的增大，位错

线受阻部分的弯曲更大，以致围绕着粒子的位错线在两边相遇，于是正负号位错

彼此抵消，使颗粒周围留下一个位错环，而位错线的其余部分则越过粒子继续向

前运动。

P．Sahoo[541在研究TiC／AI．Cu原位复合材料的显微特性时指出，颗粒对位错运

动影响的Orowan强化机制使材料的切应力增加值可表示为：
1 1 o

Ar=0．81Gb／2石．——二—#．——I_一．1n二!
(1一y)M D，一d— r0

(7 6)

式(7．6)中，G为基体材料的弹性模量，Y为泊松比，Ds为粒子间距，d。

为粒子平均直径，r0为位错线管道半径，b为滑移方向上的原子间距。随着变形

的增加，原位粒子阻碍运动位错的数量越来越多，在原位粒子周围留下的位错环

越来越多，在原位粒子周围形成的应力场也越来越大。该效果相当于在这种条件

下原位复合材料组织中原位颗粒质点间距越来越小，弯曲位错所需切应力越来越
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大，则强化效果越来越显著。

7．3 6复合强化

在复合材料中，基体材料通过向增强体传递载荷而使增强体起到承载作用。

复合材料的强度可用混合定律描述：

。b2 o pVD+o m(1-V口) (7．7)

(7．7)式中，。b为复合材料的最大拉伸强度；o。为增强体材料的最大拉

伸强度；o。为基体材料的最大拉伸强度；V。为增强体的体积分数。出(7．7)

式可看出，当o p>o。时，增强体的最大拉伸强度越高，体积分数越大则复合材

料的强度越大。

A13Ti金属间化合物的屈服强度。0．2为160MPa，o。为220～400MPa。由该

数据可知，A13Ti对材料的强化不是通过混合法则实现的。它主要是依靠细化晶

粒及弥散强化来实现其强化基体的目的。

陶瓷相AIN的屈服强度o o 2为900～1000MPa，。。为1100～1300MPa。由该

数据可知，A1N对材料的强化既可通过混合法则来实现也可通过细化晶粒及弥散

强化来实现。

7．4延伸率提高机制讨论

由表7．1中延伸率一栏可看出，热处理后，A1N．A13Ti／ZLl01复合材料较

ZLl01基体材料的延伸率提高了6．82％，这也是原位复合材料与外加增强体复合

材料的最大区别。之所以发生原位反应后能提高延伸率，是因为一下几个因素引

起的：

1细化晶粒是提高原位复合材料延伸率的重要机制之一。晶粒尺寸的细化可

提高应变速率，应变速率与晶粒尺寸d可用下式表示【541：

s=1。8。万D咿tr (7．8)

式(7．8)中：D一有效扩散系数，是晶内与晶界扩的散综合效果：d-夕}力；E．弹

性模量；d-晶粒尺寸。上式表明，应变速率与晶粒尺寸的平方成反比，晶粒越

小，应变速率越大。应变速率的增加将引起形变抗力的增加，宏观上表现为延伸

率的增加。

晶粒越细小，在一定体积内的晶粒数目越多，则在同样的变形量下，变形分

散在更多的晶粒内，这样，变形的不均匀性便越小，相对而言引起的应力集中越

小，开裂的机会也就相应地减少了。此外，晶界的曲折越多，更不利于裂纹的传
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播，从而使其在断裂前可以承受较大的塑性变形。即表现出较大的延伸率。由于

在细晶粒复合材料中，裂纹不易产生也不易传播，因而在断裂过程中吸收了更多

的能量，即表现出较高的延伸率””。

2．当颗粒均匀弥散分布时，颗粒间距离均匀，相对而言对基体滑移的约束减

小，表现出材料的较高抗塑变能力。A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料中，增强相

A13Ti和AIN颗粒均匀分布于旺一AI基体晶粒内，使颗粒间距离均匀，也减少了

颗粒对基体连续性的破坏，宏观上表现为延伸率的提高。

3．颗粒与基体材料协调变形的好坏反映了材料塑性的高低。原位复合材料中，

由于颗粒细小，且增强相与基体有共格对应面，它作为基体的异质晶核而结晶，

则增强相与d—AI界面结合牢固，有利于A13Ti增强相与基体协调变形，而不易

产生界面剥离，从而为复合材料提供了较高的延伸率。原位反应所生成的A1N

是在Al液合会内反应形成，表面没有污染，A1N表层原子与液态Al原子紧密接

触，液相Al合金可以以A1N作为异质形核核心而形核长大。从而细化了晶粒，

提高基体的综合性能。

4．增强相本身的几何外形对裂纹的萌生有直接影响。由前述图5．7中A13Ti形

貌衍射照片可看出，A13Ti／ZLl01原位复合材料中增强相A13Ti的端部接近圆形，

它同基体结合后不易使基体材料中产生应力集中。因而在承受外载荷变形时不易

产生裂纹源，为复合材料提供了较高的延伸率。

然而，从表7．1中可看出，A13Ti／ZLl01原位复合材料的延伸率相对于基体

提高幅度没有强度提高的幅度大，这是由于在复合材料中存在多种对延伸率削弱

的作用：

1共晶硅对塑性的削弱。共晶硅总是在晶界上析出，使晶界间的结合强度降

低，协同变形能力下降，从而使延伸率降低。

2直杆状AbTi和A1N对基体的割裂。虽然A13Ti相和AIN相的尺寸仅有

0．2ram左右并均匀分布于基体晶粒内部，但它仍然对基体材料的连续性具有一定

的破坏作用。如果A13Ti相和／kin相能细化到纳米级，则这种对基体材料连续性

的破坏作用将会消失。

3加工形变硬化对延伸率的降低作用。

由于以上对延伸率的削弱作用与细化晶粒引起的延伸率提高的作用相当，从

而使原位复合材料的延伸率提高幅度不如其强度提高幅度大。虽然延伸率提高的

幅度不大，但也反映了原位复合材料的潜在特点，这是原位复合材料与外加增强

相复合材料的显著不同点。在外加增强相的复合材料中，由于增强相尺寸大，增

强颗粒与基体界面结合不牢。两者协调变形能力差等因素，使得复合材料的延伸
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率总低于其所对应的基体材料的延伸率【56J。

7．5本章小结

1．常温力学性能测试表明，A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的抗拉强度为

373．3 MP量a，较基体提高了42．4％：延伸率为4．38％，较基体ZLl 01提高了6．82％。

无论是在铸态还是在热处理态下，复合材料的最大拉伸强度和延伸率都较基体

ZLl01基体材料有所提高。

2．增强机制研究表明，复合材料的主要强化机制为细化晶粒强化(细化Ⅱ．A1

晶粒、细化共晶硅晶粒和细化A13Ti晶粒和ALN晶粒)、弥散强化和基体材料与

增强相弹性模量差别产生的位错增殖强化。

3．延伸率提高机制研究表明，原位复合材料延伸率较基体材料略有提高是

几种因素共同作用的结果。其中晶粒细化、增强相均匀分布及增强相与基体协同

变形能力强是延伸率提高的主要原因，而增强相对基体材料连续性的破坏作用及

形变硬化是延伸率降低的主要原因。两者共同作用的结果使原位复合材料的延伸

率较基体材料有一定的增加。
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(1)采用高温固一液反应和气一液反应法，成功铡备了亚微米级尺寸增强相的

A1N／ZLl01、A13Ti／ZLl01和AiN．A13Ti／ZLlOl三种原位复合材料。

(2)增强相A13Ti尺寸的大小取决于制备工艺及合金液中Ti元素的扩散速度。

合金液中的si元素可以减小Ti元素的扩散速度，使Al。Ti的尺寸可以控

制在O．19m左右，无合会元素硅时，增强相A13Ti的尺寸大约在200pm

左右。制备了四种AIN／ZLl01复合材料，研究表明：增强相A1N尺寸的

大小取决于制备工艺及合金液中si元素。无合金元素Si时，可以形成

0．29m左右的颗粒增强相，合金液中的Si元素增加氮化反应速度，加速

A1N的形成。可以形成0．2-0．4l*m左右的ALN增强相，也可以形成沿一定

方向宏观生长方向成纤维集束状的AIN晶柱。

(3)A1N．A13Ti／ZLl01原位复合材料的成分配比为：含Ti3．0％、含Mg O．2％、

含Si 7．O％，其余为AI；加I％的镁后吹氮，时间为50分钟，在所选的范

围内的最佳性能是，抗拉强度为373．3 MPa和延伸率为4．38％。

(4)AIN．A13Ti／ZLl01复合材料中的增强相确为A13Ti和ALN，且其在值一AI枝

晶中的尺寸都在0．29m左右，而在共晶硅中的ALN尺寸仅有30nm左右。

复合材料的cc—A1枝晶晶粒尺寸较ZLl01有十分明显细化，复合材料的共

晶硅尺寸也较基体共晶硅细小得多。

(5)AIN．A13Ti／ZLl01原位复合材料的抗拉强度为373．3 MP量a，较基体提高

了42．4％；延伸率为4．38％，较基体ZLl01提高了6．82％。复合材料的主

要强化机制为细化晶粒强化、弥散强化。原位复合材料延伸率较基体材料

略有提高是几种因素共同作用的结果。其中晶粒细化、增强相均匀分布及

增强相与基体协同变形能力强是延伸率提高的主要原因，而增强相对基体

材料连续性的破坏作用是延伸率降低的主要原因，两者共同作用的结果使

原位复合材料的延伸率较基体材料有一定的增加。
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