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犜犻颗粒增强混晶镁基复合材料组织性能
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摘　要　以金属Ｔｉ颗粒作为增强相，通过高能球磨、机械混合及放电等离子烧结，获得微米晶纯 Ｍｇ（ＭｇＭＣ）烧结坯和质量分数分别为

３％、６％和９％的Ｔｉ颗粒弥散强化混晶镁基复合材料 Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ。通过微观组织表征和压缩性能测试，研究了 Ｔｉ颗粒含量对

Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料致密性、基体组织形貌及第二相颗粒演变的影响规律，揭示了Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料在放电等离子烧结过程中的致

密化行为，并阐明了Ｔｉ颗粒含量对复合材料室温压缩性能的影响。结果表明，Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的基体呈混晶组织特征，增强体金

属Ｔｉｐ与 Ｍｇ基体结合良好，Ｔｉ／Ｍｇ复合界面不发生界面反应。随着Ｔｉ含量由３％提高至９％，复合材料的致密度呈减小趋势。研究

证实，金属增强相Ｔｉ和基体混晶结构的引入可有效提高材料的压缩力学性能。相对于纯 ＭｇＭＣ烧结坯，Ｔｉ含量为３％～９％的

Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的屈服强度、抗压强度和压缩失效应变分别提高了１１．２８％～３８．１７％、１４．３５％～１６．５６％和３５．４５％～５４．９７％。
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　　面对环境恶化、资源枯竭的共同问题，绿色经济转

型是实现我国可持续发展的必然要求，镁及其合金在节

能降耗和轻量化领域具有广阔的应用前景［１２］。作为最

轻的金属结构材料，镁合金具有比强度高和比刚度高、

电磁屏蔽性好等特点，在航空航天、轨道交通和３Ｃ等

领域具有广阔的应用前景。但镁及其合金的绝对强度、

硬度低，限制了其在工业中的进一步应用。非连续增强

型镁基复合材料（Ｄｉｓｃｏｎｔｉｎｕｏｕｓｌｙｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄｍａｇｎｅｓｉ

９８２



ｕｍｍａｔｒｉｘｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ，ＤＲＭＭＣｓ）能够发挥多种增强

手段，显著改善镁合金的强度和热稳定性，同时根据需

求还可获得优良的阻尼、储氢和电磁屏蔽性能［３５］。

ＳｉＣ、ＴｉＣ等陶瓷颗粒常作为 ＤＲＭＭＣｓ的增强相
［６９］。

ＰＯＤＤＡＲＰ等
［１０］通过搅拌铸造法制备了体积分数为

１５％的ＳｉＣｐ增强镁基复合材料，证明ＳｉＣｐ的添加显著

提高了合金的屈服强度、弹性模量和硬度。ＷＡＮＧＸＪ

等［１１］采用“搅拌铸造法＋固溶处理”制备了不同体积分

数的ＳｉＣｐ增强ＡＺ９１镁合金，其屈服强度、抗拉强度和

弹性模量随着ＳｉＣ颗粒体积分数的增加而增大，但伸长

率损失严重。尽管以陶瓷颗粒作为增强体的ＤＲＭＭＣｓ

具有较高的强度、刚度和耐磨性，但由于脆性增强体／基

体界面的不良润湿，易萌生断裂，显著降低合金的延展

性和成形性能。

金属Ｔｉ密度小、熔点高、强度高，其原子半径、电负

性差决定了平衡态下Ｔｉ在 Ｍｇ中几乎不溶解，因此将

Ｔｉ作为金属增强相，可以避免 Ｍｇ／Ｔｉ界面形成脆性

相，从而在基体中形成热稳定性高的强化相。此外，Ｔｉ

塑性好（室温伸长率大于２０％），可实现基体 Ｍｇ与增

强相Ｔｉ之间载荷的连续传递和均匀塑性变形，避免因

基体／增强相间力学性能差异而导致材料的塑性损失，

从而发挥理想的强化作用、有效提高合金的塑性和热稳

定性。因此，将金属 Ｔｉ颗粒（Ｔｉｐ）或其合金颗粒作为

ＤＲＭＭＣｓ的增强相获得关注
［１２１６］。郗雨林等［１４］通过

真空热压结合热挤压制备了Ｔｉ６Ａｌ４Ｖ钛合金颗粒增

强 Ｍｇ５Ｚｎ１Ｚｒ（ＭＢ１５）镁基复合材料，获得的钛合金颗

粒增强 ＭＢ１５复合材料的屈服强度相较于基体提高

１００ＭＰａ，伸长率为７．１％。ＤＩＮＡＨＡＲＡＮＩ等
［１５］采用

搅拌摩擦工艺得到Ｔｉ／ＡＺ３１镁基复合材料，证实Ｔｉｐ的

晶界钉扎作用显著细化晶粒，复合材料的抗拉强度和伸

长率得到了协同提高。ＺＨＯＵＨＰ等
［１７］通过机械球磨→

冷压→塑性固结制备了Ｔｉｐ弥散强化型纳米晶ＡＺ３１镁

合金，复合材料的室温抗拉强度和伸长率分别为３１８

ＭＰａ和１１．８８％，较铸态ＡＺ３１合金的室温抗拉强度增

幅明显，且室温伸长率增加了１２．５％。相较于陶瓷颗

粒，Ｔｉ颗粒与镁合金具有相近的晶体学、物理性能及较

强的变形能力，将金属Ｔｉ及其合金作为ＤＲＭＭＣｓ的

增强相，可在提高镁合金强度的同时，保持可观的伸长

率。

本研究以 Ｍｇ及其合金的强度、塑性协同提升为目

标，提出将混晶基体组织和金属 Ｔｉｐ增强相同时引入

ＤＲＭＭＣｓ中，基于放电等离子烧结法（ＳｐａｒｋＰｌａｓｍａ

Ｓｉｎｔｅｒｉｎｇ，ＳＰＳ）可一次成形高精度、均质、高致密零件

的优势［１８２０］，在５０ＭＰａ下，于５８０℃保压１０ｍｉｎ的

ＳＰＳ工艺参数下制备质量分数分别为３％、６％和９％的

Ｔｉｐ增强混晶结构镁基复合材料块坯（Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材

料）。通过相对致密度测定、微观组织表征和压缩性能

测试，揭示Ｔｉｐ增强混晶镁粉在ＳＰＳ烧结过程中的致密

化过程，研究Ｔｉｐ增强混晶结构镁基复合材料的微观结

构特征，明确Ｔｉｐ含量和混晶组织对复合材料压缩性能

的影响规律。

１　试验材料与方法

采用气雾化纯 Ｍｇ粉（纯度９９．９８％）和纯Ｔｉ粉（纯

度９９．５０％），通过高能球磨、低能球磨、ＳＰＳ的工艺流程

制备Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料，工艺流程见图１。首先，利用

ＫＥＱ型行星式球磨机进行高能球磨制备纳米晶纯 Ｍｇ

粉（ＭｇＮＣ），球磨转速为２５０ｒ／ｍｉｎ、球料比为１５∶１、球

磨时间为１０ｈ，球磨过程中每运转１ｈ间歇１０ｍｉｎ。分

别称重未球磨微米晶纯 Ｍｇ粉（ＭｇＭＣ）、ＭｇＮＣ粉末和

Ｔｉｐ，其中 ＭｇＭＣ和 ＭｇＮＣ质量比为７∶３，称、装、取粉过

程均在氩气氛保护的真空手套箱中操作。在 １００

ｒ／ｍｉｎ、２ｈ和球料比５∶１的低能球磨条件下均匀混合

获得Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合粉末。烧结试验在ＳＰＳ３．２０ＭＫⅣ

型ＳＰＳ烧结系统中进行，初始升温速率为５０℃／ｍｉｎ，

距目标烧结温度１００℃时逐渐减小升温速率。烧结温

度设定为５８０℃、保温１０ｍｉｎ，整个过程中的温度由测

温孔中的热电偶实时测量，最终获得２５ｍｍ×１１ｍｍ

的烧结坯。将 Ｔｉｐ含量为３％、６％、９％的ＴｉｐＭｇＭＣＳ复

合材料烧结坯分别记为 ＴＭ３、ＴＭ６、ＴＭ９。模具为高

强石墨，凹模尺寸为外径９５ｍｍ、内径２５ｍｍ、高８０

ｍｍ，冲头尺寸为２５ｍｍ×４５ｍｍ，凹模侧面设计有

２ｍｍ×１５ｍｍ的测温孔。烧结过程中，烧结系统实

时自动记录压头位移、温度、轴向压力、电流、电压等数

据信息。

图１　ＴｉｐＭｇＭＣＳ复合材料制备流程

Ｆｉｇ．１　ＦｌｏｗｃｈａｒｔｏｆＴｉｐＭｇＭＣＳｃｏｍｐｏｓｉｔｅｐｒｅｐａｒａｔｉｏｎ

　　通过阿基米德密度测试法获得复合材料烧结坯的

相对密度。粉末形貌、烧结坯微观组织、压缩断口形貌

等表征在 ＡｘｉｏＳｃｏｐｅＡ１ 型光学显微 镜 （Ｏｐｔｉｃａｌ

ｍｉｃｒｏｓｃｏｐｅ，ＯＭ）和Ｓｉｇｍａ５００型扫描电镜（Ｓｃａｎｎｉｎｇ

ｅｌｅｃｔｒｏｎｍｉｃｒｏｓｃｏｐｅ，ＳＥＭ）上进行。同时，借助ＳＥＭ
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设备附带的 ＯｘｆｏｒｄＥＤＡＸ能谱仪（Ｅｎｅｒｇｙｄｉｓｐｅｒｓｉｖｅ

ｓｐｅｃｔｒｏｓｃｏｐｙ，ＥＤＳ）对烧结坯进行微区成分分析。利用

Ｄ／Ｍａｘ２５００／ＰＣ型Ｘ射线衍射仪（Ｘｒａｙｄｉｆｆｒａｃｔｏｍｅ

ｔｅｒ，ＸＲＤ）对 ＭｇＭＣ、ＭｇＮＣ粉末进行物相分析，采用

ＭＤＩＪａｄｅ软件对ＸＲＤ测试数据进行分析。室温压缩

性能测试在ＩｎｓｐｅｋｔＴａｂｌｅ１００ｋＮ型材料试验机上完

成，压缩试样尺寸为６ｍｍ×９ｍｍ，应变速率为０．００１

ｓ－１。

２　试验结果与讨论

２．１　初始粉末形貌及物相分析

图２和图３分别为初始 ＭｇＭＣ粉、Ｔｉｐ和球磨态

ＭｇＮＣ粉形貌及 ＭｇＭＣ、ＭｇＮＣ的ＸＲＤ图谱。由图２ａ可

知，初始 ＭｇＭＣ粉呈球形或近球形，少数带有细小的卫

星颗粒和毛刺，颗粒之间存在粘着现象，平均颗粒尺寸

约为７０μｍ。从图２ｂ可以看出，ＭｇＭＣ粉平均晶粒尺寸

约为１３．４８μｍ，较大的晶粒内部可观察到孪晶。经历

了高能球磨过程中高速运转磨球的挤压、碰撞和冲击

后，ＭｇＮＣ粉末形状由初始的球形演变为多边形或近球

形状，颗粒尺寸均匀性提高，尺寸为７８～１２０μｍ，见图

２ｃ。初始Ｔｉｐ呈不规则形状，颗粒大小不均匀，等效粒

径为５～５０μｍ，见图２ｄ。ＸＲＤ图仅检测到αＭｇ衍射

峰，见图３，说明高能球磨过程中 Ｍｇ粉未受到球磨罐

和磨球污染（或含量极少 ＸＲＤ无法检测出）。经历了

高能球磨后，αＭｇ的衍射峰强度降低并发生宽化，这

是由于在高能球磨过程中 ＭｇＭＣ粉发生了剧烈的塑性

变形，晶粒内部形成了不断增殖的高密度位错，并逐渐

演变为小角度晶界，最终转变为大角度晶界，粉末晶粒

得到细化。晶粒细化和微观应变是导致衍射峰强度降

低和宽化的原因。采用 ＷｉｌｌｉａｍｓｏｎＨａｌｌ法
［２１］计算得

到球磨态 ＭｇＮＣ粉的晶粒尺寸约为５５．２ｎｍ。

（ａ）初始 ＭｇＭＣ粉，ＳＥＭ （ｂ）初始 ＭｇＭＣ粉，ＯＭ （ｃ）球磨后 ＭｇＮＣ粉，ＳＥＭ （ｄ）初始Ｔｉ粉，ＳＥＭ

图２　Ｍｇ、Ｔｉ粉末颗粒的ＳＥＭ和ＯＭ形貌

Ｆｉｇ．２　ＳＥＭａｎｄＯＭｉｍａｇｅｓｏｆＭｇｐｏｗｄｅｒｓａｎｄＴｉｐａｒｔｉｃｌｅｓ

图３　球磨前后 Ｍｇ粉颗粒的ＸＲＤ图谱

Ｆｉｇ．３　ＸＲＤｐａｔｔｅｒｎｓｏｆＭｇｐｏｗｄｅｒｓｂｅｆｏｒｅａｎｄａｆｔｅｒｂａｌｌｍｉｌｌｉｎｇ

２．２　放电等离子烧结致密化行为

图４为ＭｇＭＣ粉及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的ＳＰＳ致密

化曲线。从图４ａ可以看出，纯ＭｇＭＣ粉位移曲线的最大

值为３．４８ｍｍ，位移速率呈多峰变化特征，ＳＰＳ烧结过

程可分为３个阶段：Ⅰ阶段（０～９０ｓ）位移缓慢上升，位

移速率很小，至Ⅰ阶段结束时的位移仅为０．１２６ｍｍ；Ⅱ

阶段（９０～７００ｓ）：位移快速增大，位移速率极速上升，

出现两个位移速率峰；Ⅲ阶段（７００ｓ至结束）位移增至

最大、位移速率降至最小，且两者均在微小范围内发生

波动。从图４ｂ～图４ｄ可以看出，ＴＭ３、ＴＭ６和 ＴＭ９

的位移和位移速率表现出相近的变化趋势，说明不同

Ｔｉ含量的复合粉末在ＳＰＳ烧结过程中具有相似的致密

化过程［２２］。与纯 ＭｇＭＣ相似，ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９的

ＳＰＳ烧结过程也表现出三段式烧结特征。Ⅰ、Ⅲ阶段均

表现为缓慢收缩，Ⅲ阶段位移增至最大且不再随烧结时

间发生变化，说明烧结坯近致密。相反，Ⅱ阶段则呈现

快速收缩特征，出现位移速率峰值。至烧结结束，

ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９的位移变化量分别为３．６９３、３．５４７

和３．２２９ｍｍ。

进一步对比可以发现，ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９复合材

料与 ＭｇＭＣ粉的致密化曲线中Ⅱ阶段的位移速率变化

存在差异。与 ＭｇＭＣ不同，ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９在Ⅱ阶

段仅有一个位移速率峰值，分别出现在１５７、１７６和１５９

ｓ，对应的位移速率峰值为０．０１９０７、０．０２５４８和０．０２５

１８ｍｍ／ｓ。这种差异与ＳＰＳ过程中发生的颗粒重排、

粉末颗粒局部变形与整体变形等机制相关［２３］。添加

ＭｇＮＣ粉和Ｔｉｐ后，改变了粉末组元的颗粒尺寸、大小及

表面特性，复合粉末具有更宽的粒径范围，有利于烧结

过程中的颗粒重排与致密化。此外，经历高能球磨后的

ＭｇＮＣ颗粒产生剧烈塑性变形，内部形成高密度晶格畸

变，较高的晶格畸变能和表面能促进了复合粉末ＳＰＳ

１９２
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（ａ）ＭｇＭＣ烧结坯 （ｂ）ＴＭ３复合材料 （ｃ）ＴＭ６复合材料 （ｄ）ＴＭ９复合材料

图４　ＳＰＳ复合材料的致密化曲线

Ｆｉｇ．４　ＤｅｎｓｉｆｉｃａｔｉｏｎｃｕｒｖｅｓｏｆＳＰＳｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

烧结收缩和致密化。

２．３　烧结坯相对致密度与微观组织

ＭｇＭＣ、ＴＭ３、ＴＭ６及 ＴＭ９复合材料烧结坯的致

密度分别为９９．３０％、９９．７３％、９８．８１％和９８．６７％，且随

Ｔｉｐ含量的增加，复合材料的致密度呈减小趋势。图５

为 ＭｇＭＣ、ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９的 ＯＭ 组织形貌。可以

看出，ＭｇＭＣ坯及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的 ＭｇＭｇ、ＭｇＴｉ

颗粒间结合良好，未观察到孔隙等缺陷。部分 Ｍｇ／Ｍｇ

颗粒间的界面清晰，界面厚度约为２μｍ，见图５ｂ～图

５ｄ。在 Ｍｇ６Ａｌ和 ＡＺ３１粉末烧结研究中也观察到类

似的现象［２４２５］，这是因为颗粒界面处的 Ｍｇ原子在烧结

过程中未充分扩散而形成的。进一步观察发现，复合材

料中绝大多数Ｔｉｐ位于 ＭｇＭｇ颗粒界面处，极少数位

于 Ｍｇ颗粒内部。经机械球磨和ＳＰＳ后，Ｔｉｐ由初始的

不规则多棱形演变为小尺寸球形颗粒（３．６８～１５．７８

μｍ）和较大尺寸的近球状颗粒（２０．０４～３１．５８μｍ）。

（ａ）ＭｇＭＣ烧结坯 （ｂ）ＴＭ３复合材料 （ｃ）ＴＭ６复合材料 （ｄ）ＴＭ９复合材料

图５　纯 ＭｇＭＣ及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料烧结坯的ＯＭ组织

Ｆｉｇ．５　ＯＭｉｍａｇｅｓｏｆｐｕｒｅＭｇＭＣａｎｄＴｉｐ／ＭｇＭＣＳｓｉｎｔｅｒｅｄｂｉｌｌｅｔ

　　球磨前 ＭｇＭＣ和球磨后 ＭｇＮＣ粉的晶粒尺寸分别约

为１３．４８μｍ和５５．２ｎｍ，在经历了ＳＰＳ后，纯 ＭｇＭＣ烧

结坯以及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料中 Ｍｇ晶粒均发生了长大

（见图５）。图６为 ＭｇＭＣ及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ烧结坯中 Ｍｇ晶

粒尺寸分布的统计结果。结果显示，ＭｇＭＣ坯的平均晶

粒尺寸约２１．１６μｍ，ＴＭ３、ＴＭ６和 ＴＭ９中具有粗晶、

细晶组织的 Ｍｇ颗粒交错分布，平均晶粒尺寸分别为

１４．１５、１１．８７和１２．１８μｍ。ＳＰＳ后，尽管初始 ＭｇＭＣ、

ＭｇＮＣ组元的晶粒均发生粗化，但其混晶结构特征被遗

传下来，并呈现粗晶和细晶交叉分布的基体组织形貌。

纯 ＭｇＭＣ烧结坯的晶粒在２１μｍ的位置出现唯一峰（见

图６ａ），而ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９复合材料的晶粒则呈现

双峰分布的趋势（见图６ｂ～图６ｄ）。图５ｂ中分别显示

了ＴＭ３中典型粗晶（浅色）和细晶（深色）的 Ｍｇ颗粒，

晶粒尺寸分别为１７．６１和６．３５μｍ。Ｔｉｐ的加入阻碍了

基体的位错运动和晶界迁移，对晶粒粗化起到抑制作用，

因此Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料具有更小的平均晶粒尺寸。本

试验中因Ｔｉｐ含量较低，对晶粒粗化的抑制作用有限，因

此随Ｔｉｐ含量增加基体晶粒尺寸并未发生显著变化。

　　图７为ＴＭ６复合材料的ＥＤＳ元素分布。从图７ａ～

（ａ）ＭｇＭＣ烧结坯 （ｂ）ＴＭ３复合材料 （ｃ）ＴＭ６复合材料 （ｄ）ＴＭ９复合材料

图６　ＭｇＭＣ烧结坯及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的晶粒尺寸分布

Ｆｉｇ．６　ＧｒａｉｎｓｉｚｅｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｏｆｐｕｒｅＭｇＭＣｂｉｌｌｅｔａｎｄＴｉｐ／ＭｇＭＣＳｓｉｎｔｅｒｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ
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（ａ）ＳＥＭ （ｂ）Ｍｇ元素分布

（ｃ）Ｔｉ元素分布 （ｄ）Ｏ元素分布

（ｅ）线扫描位置 （ｆ）线扫描结果

图７　ＴＭ６复合材料的元素分布

Ｆｉｇ．７　ＥｌｅｍｅｎｔｄｉｓｔｒｉｂｕｔｉｏｎｏｆＴＭ６ｃｏｍｐｏｓｉｔｅ

图７ｄ可以看出，ＴＭ６的主要组成元素为 Ｍｇ、Ｔｉ，Ｔｉｐ弥

散分布在 Ｍｇ基体中。同时检测到沿 Ｍｇ颗粒界面微

量的Ｏ元素，由于含量极少，因此并未在ＸＲＤ数据中

检测出 ＭｇＯ的存在。Ｔｉ／Ｍｇ复合界面分析的线扫结

果显示，Ｔｉ／Ｍｇ界面光滑平整，Ｔｉ、Ｍｇ元素交替出现，

没有界面反应物生成，见图７ｆ。

　　图８为Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料中Ｔｉｐ的形貌与分布。

可以看出，复合材料致密性良好，无微孔洞等微观缺陷。

ＴＭ３中的Ｔｉｐ弥散于基体之间，颗粒间距较大，见图

８ａ。当Ｔｉｐ含量为６％时，颗粒明显增多，颗粒间距减

小，整体呈弥散状态分布，极少颗粒因团聚而形成尺寸

较大的颗粒团（约１００．４７μｍ），见图８ｂ。当Ｔｉｐ含量为

９％时，Ｔｉｐ的分布状态出现了区域差异性，大椭圆内Ｔｉｐ

分布密集，而小椭圆内Ｔｉｐ分布相对稀疏，证实ＴＭ９中

Ｔｉｐ的局部偏聚现象加剧，团聚形成的颗粒团尺寸有所

增大（约１０７．３７μｍ）、数量增多，见图８ｃ。由此可见，

Ｔｉｐ含量的增加加剧了复合材料中 Ｔｉｐ的团聚和偏聚。

这是由于一方面，在低能球磨过程中部分Ｔｉｐ已经发生

团聚，且团聚后的颗粒团遗留至ＳＰＳ烧结坯中。另一

方面，较小尺寸的Ｔｉｐ具有更强的流动性，在ＳＰＳ的轴

向压力作用下，Ｔｉｐ在重排过程中易发生流动聚集以减

小表面能。增强颗粒的分布状态会对复合材料力学性

能产生一定的影响，均匀分布强化材料，反之，增强颗粒

（ａ）ＴＭ３复合材料 （ｂ）ＴＭ６复合材料 （ｃ）ＴＭ９复合材料

图８　Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的ＳＥＭ形貌

Ｆｉｇ．８　ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆＴｉｐ／ＭｇＭＣＳｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

聚集则会造成力学性能的下降［２６］。ＳＡＪＵＲＩＺ等
［２７］在

制备ＳｉＣ／Ｍｇ复合材料时发现，当ＳｉＣ的体积分数由０

增加至１０％时，复合材料呈强化趋势，但ＳｉＣ含量继续

增加，则会因ＳｉＣ聚集而引起强度下降。

２．４　室温压缩性能

２．４．１　室温压缩应力应变曲线

图９为纯 ＭｇＭＣ及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料烧结坯的室

温压缩应力应变曲线。可以看出，ＭｇＭＣ及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ

的压缩应力应变曲线均无明显的屈服平台，且在进入

屈服后材料发生硬化至极限抗压强度。随后，ＭｇＭＣ的

应力 曲 线 呈 缓 慢 下 降 趋 势 至 最 终 失 效 断 裂，而

Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的应力则呈稳态变化直至断裂。

对比发现，复合材料的室温压缩综合性能均高于 ＭｇＭＣ

烧结坯。ＭｇＭＣ坯的屈服强度（σ０．２）、抗压强度（σｂ）和伸

长率（δ）分别为５０．３５ＭＰａ、１９４．８５ＭＰａ和２２．２３％，而

不同Ｔｉｐ含量的Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的σ０．２、σｂ和δ分别

为５６．０３～６９．５７ ＭＰａ、２２２．８１～２２７．１２ ＭＰａ 和

３０．１１％～３４．４５％，相 比 ＭｇＭＣ 烧 结 坯 分 别 提 高

１１．２８％～３８．１７％、１４．３５％～１６．５６％ 和 ３５．４５％～

５４．９７％。

　　综上，相比纯 ＭｇＭＣ烧结坯，Ｔｉｐ增强混晶镁基复合

材料的强度和塑性明显提高。由于 ＭｇＭＣ粉、ＭｇＮＣ粉、

Ｔｉｐ三组元的协同影响，促进了复合粉末在ＳＰＳ过程中

３９２
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图９　室温压缩应力应变曲线

Ｆｉｇ．９　Ｃｏｍｐｒｅｓｓｉｖｅｓｔｒｅｓｓｓｔｒａｉｎｃｕｒｖｅｓａｔｒｏｏｍｔｅｍｐｅｒａｔｕｒｅ

的颗粒重排和扩散效应，颗粒间的结合更加紧密，因此

Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料坯具有更高的压缩强度。混晶基

体组织的引入，使Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料基体具有更小的

平均晶粒尺寸（见图５和图６），晶粒细化使晶界增多，

实现界面强化［２８］。而相当比例的 Ｍｇ粗晶储存位错的

能力较强，保证材料的连续塑性变形，因此塑性得到提

升。Ｍｇ／Ｔｉ界面结合良好、无界面反应物，实现复合材

料变形时界面的传递载荷［２９］，而Ｔｉ相对 Ｍｇ具有更高

的强度和硬度，因此复合材料强度增加。此外，Ｍｇ（α＝

２８．４×１０－６℃－１）、Ｔｉ（α＝９．１７×１０
－６℃－１）存在热膨胀

系数差异，在烧结中 Ｍｇ／Ｔｉ界面会产生热残余应力，形

成近Ｔｉｐ区的高密度位错而起到强化作用
［２９］。由热配

错引起的强度增量与增强体的体积分数、粒径有关，颗

粒越小、体积分数越大则强化越明显［３０］。而本试验中

Ｔｉｐ含量增大引起的强度变化并不显著，这是因为Ｔｉｐ含

量的增大引起了颗粒的偏聚和聚集（见图８），团聚的颗

粒团尺寸增大，从而削弱了位错强化效应。

２．４．２　压缩断口形貌

图１０为 ＭｇＭＣ烧结坯及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的室

温压缩断口形貌。可以看出，Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料断口

粗糙，表明Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料具有更优的塑性变形能

力。从图１０ａ中可观察到 ＭｇＭＣ的解理台阶，呈脆性断

裂特征，这与 Ｍｇ具有密排六方晶体结构、室温下可开

启的滑移系少以及低温塑性差相关。同时，断口中可观

察到微裂纹，这是因为 Ｍｇ／Ｍｇ颗粒界面的结合强度相

对较弱，在压缩变形过程容易引起裂纹的萌生、扩展，最

终导致材料断裂失效。在Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料断口中

也观察到解理台阶（见图１０ｂ～图１０ｄ），表现出脆性断

裂，这同样是由于 Ｍｇ的本征脆性所致。然而，高倍断

口形貌显示ＴＭ３、ＴＭ６和ＴＭ９复合材料断口中存在

较浅的韧窝（见图１０ｂ～图１０ｄ），韧窝平均直径约为

１．２３、１．１６和１．４２μｍ，说明Ｔｉｐ及ＭｇＮＣ粉的加入改善了

复合材料的塑性变形能力，表现出脆性和韧性并存的混

合断裂特征。由于 Ｍｇ／Ｔｉ界面较强的结合强度，复合

材料断口中微裂纹和微孔洞（圆圈处）数量较少。ＭｇＭＣ

坯及Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的断口中均可观察到剪切带，

这是因为基体 Ｍｇ在压缩载荷下发生了非均匀变形而

形 成 的［３１］。ＳＡＮＫＡＲＡＮＡＲＡＹＡＮＡＮ Ｓ 等
［２９］ 在

Ｍｇ（５．６Ｔｉ＋１．０ＳｉＣ）ＢＭ的研究中也发现剪切带存在，并

将其归因于材料的非均匀变形和加工硬化行为。ＭｇＭＣ

坯为单相材料，因缺少第二相对基体流动的阻碍，变形

更为均匀，因此剪切带的数量相对较少。而复合材料中

的剪切带则呈长、多特征，这是由于增强颗粒Ｔｉｐ的阻

（ａ）纯 ＭｇＭＣ烧结坯 （ｂ）ＴＭ３复合材料 （ｃ）ＴＭ６复合材料 （ｄ）ＴＭ９复合材料

图１０　纯 ＭｇＭＣ烧结坯及ＴｉｐＭｇＭＣＳ复合材料的压缩断口形貌

Ｆｉｇ．１０　ＣｏｍｐｒｅｓｓｉｏｎｆｒａｃｔｕｒｅｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆＭｇＭＣｓｉｎｔｅｒｅｄｂｉｌｌｅｔａｎｄＴｉｐＭｇＭＣＳｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

碍作用而发生了强烈的非均匀变形，也因此表现出更优

的压缩性能。

３　结　论

（１）基于放电等离子烧结的粉末冶金技术成功制备

了Ｔｉｐ增强混晶镁基复合材料，其中 Ｍｇ／Ｔｉ及 Ｍｇ／Ｍｇ

颗粒间结合良好，Ｍｇ／Ｔｉ复合界面无反应产物。

（２）Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的基体呈混晶交错分布特

征，致密度达９８．６７％～９９．７３％，且随Ｔｉｐ质量分数的增

加而减小。Ｔｉｐ含量为３％的Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ中，增强颗粒呈

弥散分布状态，Ｔｉｐ含量增加至６％和９％时，复合材料

中的Ｔｉｐ出现了局部偏聚和团聚。

（３）Ｔｉｐ／ＭｇＭＣＳ复合材料的压缩屈服强度、抗压强

度和伸长率显著改善。Ｔｉｐ含量为３％、６％和９％的

ＴｉｐＭｇＭＣＳ复合材料的屈服强度、抗压强度及伸长率分

别为６９．５７ＭＰａ、２２５．６９ＭＰａ和３０．１１％，５６．０３ＭＰａ、

２２２．８１ＭＰａ和３４．４５％，６２．４６ＭＰａ、２２７．１２ ＭＰａ和

３２．２２％，相比纯 ＭｇＭＣ烧结坯，分别提高了１１．２８％～

４９２
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３８．１７％、１４．３５％～１６．５６％和３５．４５％～５４．９７％。
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