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专题·半固态成形

技术及应用

重熔时间对固溶态犜犻＠（犃犾犛犻犜犻）狆／犃３５６复合材料组织

和性能的影响

陈体军１　张治国
１
　张学拯

１
　张金玉

２

（１．兰州理工大学省部共建有色金属先进加工与再利用国家重点实验室；２．陕西柴油机重工有限公司）

摘　要　通过粉末触变法制备了一种“芯壳”结构颗粒增强 Ａ３５６铝基复合材料［Ｔｉ＠（ＡｌＳｉＴｉ）ｐ／Ａ３５６］，并对不同重熔时间下制备

的复合材料进行５４５℃×１ｈ的固溶处理，研究了重熔时间对基体微观组织和“芯壳”结构颗粒微观组织的演变和力学性能的影响。

结果表明，随部分重熔时间延长，固溶态复合材料中初生αＡｌ颗粒不断粗化，共晶组织球化和粗化并且含量逐渐减少，“芯壳”结构颗

粒的壳层进一步反应增厚直至Ｔｉ芯被完全消耗。重熔时间为４０ｍｉｎ的固溶态复合材料的力学性能最好，其屈服强度、抗拉强度和伸

长率分别为１７２．１ＭＰａ、２６３．９ＭＰａ和２０．０％，与铸态复合材料相比分别提高了７．３％、１１．７％和１２．４％。
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　　Ａ３５６合金由于其良好的铸造性能，被广泛用于生

产汽车铸件，如轮毂、汽缸、活塞等［１２］。但 Ａ３５６合金

的强度较低，Ｔ５热处理后抗拉强度仅为２５２ＭＰａ
［３］。

为了进一步提高合金强度，在Ａ３５６合金中加入陶瓷颗

粒（如ＴｉＢ２、ＳｉＣ和Ａｌ２Ｏ３等）形成颗粒增强Ａ３５６铝基

复合材料［４６］，利用颗粒传递载荷和引入额外的位错进

行强化，使合金强度大幅提高。颗粒增强铝基复合材料

（Ｐａｒｔｉｃｌｅｒｅｉｎｆｏｒｃｅｄ ａｌｕｍｉｎｕｍ ｍａｔｒｉｘ ｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ，

ＰＲＡＭＣｓ）具有比强度和比模量高、耐磨性好、热膨胀

系数低和尺寸稳定性好等特点［７８］。然而，由于陶瓷颗

粒与Ａｌ基体的界面结合强度较弱，ＰＲＡＭＣｓ的延展性

较差，限制了其应用［９］。相比于陶瓷颗粒，原位形成的

９２７



金属间化合物粒子（如Ａｌ３Ｔｉ、Ａｌ３Ｆｅ和Ａｌ３Ｎｉ
［１０１２］）与

Ａｌ基体润湿性良好且热膨胀系数相近，界面结合更加

牢固，能够更有效地传递载荷，从而强化基体材料［１３］。

原位形成的金属间化合物颗粒增强铝基复合材料

的塑性相对较好，但脆性的金属间化合物在拉伸过程中

容易瞬间完全断裂，使复合材料失效。为此，开发出了

一种原位形成的“芯壳”结构颗粒增强体，ＷＡＮＧＹＣ

等［１４］利用粉末冶金法成功制备出ＦｅＡｌ５Ｆｅ２“芯壳”结

构粒子增强铝基复合材料，表明“芯壳”结构颗粒由塑

性的Ｆｅ芯和硬的Ａｌ５Ｆｅ２金属间化合物壳层组成，该复

合材料较传统的原位自生复合材料具有更高的塑性。

ＺＨＡＮＧＸＺ等
［１５］通过粉末触变成形技术制备的原位

成形芯壳结构颗粒增强Ａ３５６基体复合材料不仅强度

高，而且解决了ＰＲＡＭＣｓ延展性差的问题。由于“芯

壳”结构颗粒的特殊结构，硬而脆的金属间化合物的两

边是较软的芯和 Ａｌ基体，在外力作用下，金属间化合

物壳中产生的裂纹尺寸很小，而且裂纹尖端被钝化，有

效地延缓或阻碍了裂纹的萌生和扩展，能在不降低强度

的情况下提高延展性。传统的制备方法（即烧结）很难

控制加入粒子与基体原位反应形成金属间化合物壳的

厚度和基体中的孔隙率这二者间的平衡。因此，“芯

壳”结构颗粒的制备方法受到了限制。ＧＵＯＢＳ等
［１６］

通过电火花等离子烧结法制备了ＴｉＡｌ３Ｔｉ“芯壳”结构

颗粒增强 Ａｌ基复合材料，通过轧制使组织致密化，最

后通过控制退火时间来调控金属间壳层的厚度，获得了

优异的屈服强度（１９８ＭＰａ）和抗拉强度（２４１ＭＰａ），同时

伸长率高达１９．８％。因此，通过热处理改变金属间化合

物壳层的厚度，可有效地提高复合材料的强度和延展性。

本研究通过一种新的制备方法，即粉末触变成形，

制备了原位形成“芯壳”结构颗粒增强Ａ３５６基复合材

料。该方法具有复合材料组织致密、“芯壳”结构颗粒

分布均匀、金属间化合物壳层厚度可控等特点。由于热

处理可以调控“芯壳”颗粒尺寸并使得基体组织更加均

匀，通过对不同重熔时间制备的复合材料进行５４５℃×

１ｈ固溶处理，研究了部分重熔时间对固溶态复合材料

组织和力学性能的影响。

１　试验材料与方法

试验用Ａ３５６粉末（Ａｌ７．２Ｓｉ０．２６Ｍｇ０．０２Ｔｉ，质量

分数，％）的平均粒径为２０．４４μｍ，纯 Ｔｉ粉末（纯度

９８．８２％）平均粒径为２０．５１μｍ，两种粉末均采用雾化法

制备。首先，每个球磨罐中称量４０ｇ的 Ａ３５６粉末和

２．０５ｇ的纯Ｔｉ粉末，在ＤＮ７２１行星式球磨机中混合，

转速为１００ｒ／ｍｉｎ，球料比为５∶１，球磨时间为４０ｍｉｎ，

每球磨１０ｍｉｎ换向一次，停机间隔为５ｍｉｎ。其次，称

取８０ｇ混合粉末倒入模具中并置于真空热压烧结炉

（ＧＷＬＶＳＦ１２００ＲＹ）中，抽 真 空 小 于 １．３３Ｐａ，在

４４０ｋＮ、２００℃下热压３０ｍｉｎ制成４５ｍｍ×２０ｍｍ

的坯料。将热压坯料放入管式真空电阻炉（ＳＫＧ０８１２３

ＫＨＤ）中并抽至真空度小于１．３３Ｐａ，加热到５９０℃分

别保温３０～６０ｍｉｎ。将加热后的坯料迅速放入预热

２００℃、５０ｍｍ×４５ｍｍ的锻造模具中，在１９０ＭＰａ

下保压２０ｓ进行触变成形，获得不同部分重熔时间的

复合材料。最后，所有的复合材料在电阻炉（ＳＸ２４１０）

中加热到５４５℃保温１ｈ进行固溶处理，取出后迅速放

入６０℃的水中淬火。

从复合材料的中心区域切下金相试样，经过打磨抛

光后，用质量分数为４％的ＮａＯＨ水溶液进行腐蚀。用

ＬＳＭ８００金相显微镜（ＯＭ）和ＪＳＭ６７００Ｆ 扫描电镜

（ＳＥＭ）观察组织。使用ＩｍａｇｅＰｒｏＰｌｕｓ６．０软件定量

分析初生αＡｌ颗粒尺寸和共晶颗粒的尺寸、长径比及

含量。使用Ｄ／ＭＡＸ２４００型Ｘ射线衍射仪（ＸＲＤ）对

相成分进行分析。在电子万能试验机（ＡＧＳＸ３００

ＫＮ）上进行拉伸试验，拉伸试样标距为１０ｍｍ，横截面

积为２ｍｍ×２．５ｍｍ，加载速率为０．５ｍｍ／ｍｉｎ，每个参

数测试３个拉伸试样，取平均值。通过ＳＥＭ 和ＯＭ 分

别观察断口形貌和断口侧剖形貌。

２　试验结果与分析

２．１　部分重熔时间对固溶态复合材料组织的影响

２．１．１　基体合金组织

图１为在不同重熔时间下铸态和固溶态Ｔｉ＠（Ａｌ

ＳｉＴｉ）ｐ／Ａ３５６复合材料的金相组织。可以看出，复合

材料的组织由初生αＡｌ颗粒、二次凝固组织和“芯壳”

结构增强体颗粒组成，二次凝固组织在初生αＡｌ颗粒

之间并且将其分隔开，“芯壳”增强体颗粒存在于二次

凝固组织中（见图１ａ）。二次凝固组织是由部分重熔产

生的液相在触变成形时凝固而来的组织，其主要由二次

初生αＡｌ相和共晶组织（αＡｌ＋Ｓｉ＋Ｍｇ２Ｓｉ）组成。在

５９５℃下重熔３０ｍｉｎ时，初生αＡｌ颗粒尺寸小，一些

颗粒相互连接形成尺寸较大、形貌不规则的晶粒（见图

１ａ）。随着重熔时间延长，初生αＡｌ颗粒不断粗化，重

熔５０ｍｉｎ以后颗粒间的相互连接使形貌变得更加不规

则（见图１ｃ和图１ｄ）。这是因为重熔时间为３０ｍｉｎ时

加热时间较短，固液相分数还未达到平衡，液相分数低，

触变成形时二次凝固组织相对较少，初生αＡｌ颗粒不

能被二次凝固组织完全分隔开。图２为初生晶粒尺寸

随重熔时间的变化。可以看出，在重熔４０ｍｉｎ前初生

αＡｌ颗粒生长速率较小，之后生长速率较大。当重熔

０３７
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时间为４０ｍｉｎ时，初生αＡｌ颗粒的晶界依然清晰，其

生长通过 Ｏｓｔｗａｌｄ熟化机制粗化长大，在此之后二次

凝固组织较少，初生颗粒间相互连接，通过合并长大，所

以生长速率较快。当晶粒通过 Ｏｓｔｗａｌｄ熟化机制长

大，某一时刻的晶粒尺寸与初始晶粒尺寸之间的关系需

要满足：

犇３
狋－犇

３
０＝犓狋 （１）

式中，犇ｔ为狋时刻晶粒的尺寸；犇０为初始晶粒的尺寸；

犓 为晶粒粗化系数
［１７］。通过计算发现只有重熔４０

ｍｉｎ前初生颗粒长大符合式（１），而重熔４０ｍｉｎ后颗粒

长大偏离明显。固溶处理后二次凝固组织明显减少，而

且初生αＡｌ颗粒在固溶过程中通过Ｏｓｔｗａｌｄ熟化机制

粗化［１８］，当重熔时间为３０ｍｉｎ时，固溶态复合材料中

初生αＡｌ颗粒大部分相互连接，二次凝固组织呈半连

续分布（见图１ｅ）；当重熔时间为４０ｍｉｎ时，固溶态初生

αＡｌ颗粒粗化，并且由于相互连接形貌开始不规则（见

图１ｆ），之后初生颗粒大片连接，颗粒尺寸变的异常大

（见图１ｇ和图１ｈ）。从图２中可以看出，不同重熔时间

下复合材料中初生αＡｌ颗粒经过１ｈ固溶处理后其粗

化程度基本一致，因此对于初生颗粒来说尺寸越小，固

溶粗化速率越大，即固溶处理对重熔时间为３０ｍｉｎ的

初生αＡｌ颗粒影响最大。重熔时间越长，固溶态复合

材料中初生αＡｌ颗粒尺寸越大，当重熔时间为４０ｍｉｎ

时，固溶态的初生颗粒形态较好。

（ａ）铸态，３０ｍｉｎ （ｂ）铸态，４０ｍｉｎ （ｃ）铸态，５０ｍｉｎ （ｄ）铸态，６０ｍｉｎ

（ｅ）固溶态，３０ｍｉｎ （ｆ）固溶态，４０ｍｉｎ （ｇ）固溶态，５０ｍｉｎ （ｈ）固溶态，６０ｍｉｎ

图１　不同重熔时间下铸态和固溶态“芯壳”结构复合材料的组织

Ｆｉｇ．１　Ｍｉｃｒｏｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｗｉｔｈ“ｃｏｒｅｓｈｅｌｌ”ｓｔｒｕｃｔｕｒｅｒｅｈｅａｔｅｄｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

图２　初生颗粒尺寸和犇
３
ｔ犇

３
０ 随重熔时间的变化

Ｆｉｇ．２　Ｖａｒｉａｔｉｏｎｓｏｆｐｒｉｍａｒｙｐａｒｔｉｃｌｅｓｉｚｅａｎｄ犇
３
ｔ犇

３
０

ｗｉｔｈｒｅｈｅａｔｉｎｇｔｉｍｅ

　　图３为不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的

共晶组织ＳＥＭ 形貌。图４为铸态和固溶态复合材料

中共晶相尺寸、长径比和含量随重熔时间的变化。从图

３ａ可以看出，共晶组织是由形貌不规则的颗粒和针棒

状共晶Ｓｉ组成。当重熔时间为３０ｍｉｎ时，铸态复合材

料的共晶组织相对分散，当重熔时间增至４０ｍｉｎ以后

共晶组织偏聚严重（见图３ｂ～图３ｄ），且共晶颗粒随重

熔时间增加而长大（见图４ａ）。重熔时间为３０ｍｉｎ时

虽然共晶颗粒尺寸较小，但小颗粒之间相互连接，并且

针状共晶Ｓｉ较多，其长径比较大。随着重熔时间延长，

更多的共晶颗粒长大成单个颗粒，共晶相的长径比有所

降低（见图４ｂ）。此外，共晶组织的含量随重熔时间增

加而减少（见图４ｃ），这主要是重熔的液相与加入的纯

Ｔｉ颗粒反应生成 ＡｌＳｉＴｉ金属间化合物壳层有关
［１９］，

壳层为τ２ＴｉＳｉ２相
［２０］。ＳＣＨＵＢＥＲＴＫ等

［２１］认为Ａｌ原

子取代了部分Ｓｉ原子，将其描述为 Ｔｉ（Ａｌ狓Ｓｉ１－狓）２，其

中０．１５≤狓≤０．３，该相是富Ｓｉ相，所以反应时主要消

耗液相中的Ｓｉ元素，导致液相中的Ｓｉ含量减少，凝固

后的共晶Ｓｉ相也随之减少，即共晶组织含量减少，这

与ＸＲＤ图谱结果一致。固溶处理后，共晶组织发生粗

１３７
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（ａ）铸态，３０ｍｉｎ （ｂ）铸态，４０ｍｉｎ （ｃ）铸态，５０ｍｉｎ （ｄ）铸态，６０ｍｉｎ

（ｅ）固溶态，３０ｍｉｎ （ｆ）固溶态，４０ｍｉｎ （ｇ）固溶态，５０ｍｉｎ （ｈ）固溶态，６０ｍｉｎ

图３　不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的共晶组织

Ｆｉｇ．３　Ｅｕｔｅｃｔｉｃｓｔｒｕｃｔｕｒｅｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｒｅｈｅａｔｅｄｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

（ａ）共晶尺寸 （ｂ）共晶相长径比 （ｃ）共晶含量

图４　铸态和固溶态复合材料中共晶相尺寸、长径比和含量随重熔时间的变化

Ｆｉｇ．４　Ｖａｒｉａｔｉｏｎｓｏｆｓｉｚｅ，ａｓｐｅｃｔｒａｔｉｏａｎｄｃｏｎｔｅｎｔｏｆｅｕｔｅｃｔｉｃｐｈａｓｅｉｎａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｗｉｔｈｒｅｈｅａｔｉｎｇｔｉｍｅ

化和球化，粗化是固溶处理过程中共晶颗粒在Ｏｓｔｗａｌｄ

熟化机制下长大［１８］，当重熔时间为６０ｍｉｎ时，复合材

料固溶处理后共晶相粗化严重（见图４ａ）。共晶颗粒生

长时在降低表面能的驱动下其形貌球化，导致长径比降

低，重熔时间为３０ｍｉｎ的固溶态复合材料球化最为明

显（见图４ｂ）。从图４ｃ可以看出，共晶组织的含量在固

溶处理后减少，一方面，固溶处理使二次初生相和共晶

相溶解到初生相颗粒中；另一方面，固溶处理过程中

“芯壳”结构增强体颗粒进一步反应
［１８］，τ２相生成主要

消耗Ｓｉ元素，且Ｓｉ由共晶组织和初生颗粒提供。重熔

时间越长，“芯壳”颗粒尺寸越大，同时消耗的Ｓｉ含量

越多，因此重熔时间为６０ｍｉｎ时共晶组织含量降低明

显。

２．１．２　“芯壳”结构增强体颗粒

图５为不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的

“芯壳”结构增强体颗粒形貌ＳＥＭ图。“芯壳”增强体

颗粒由白色的Ｔｉ芯和灰色的金属间化合物壳以及外围

不规则分布的锯齿状物组成，见图５ａ。研究表明，灰色

的金 属 间化 合物壳 是τ２ 相，外 围的 锯齿 状物 是

τ１Ｔｉ７Ａｌ５Ｓｉ１２相
［２０］。对比图５ａ～图５ｄ可知，随着重熔

时间延长，铸态复合材料中Ｔｉ芯被反应消耗不断变小，

随之金属间化合物壳层不断增厚，锯齿状物相尺寸也增

加（见图５ｃ和图５ｄ）。另外，金属间化合物壳层并不是

整体，是由细小的纳米颗粒组织，并由里到外从致密逐

渐变得疏松［２２］，当重熔时间为６０ｍｉｎ时，壳层显著疏

松，并出现一些裂纹（见图５ｄ）。τ２相壳层的生成需要

不断消耗液相中的Ｓｉ，一方面液相中的Ｓｉ含量减少，固

液相中Ｓｉ含量平衡被打破，初生αＡｌ颗粒的Ｓｉ向液相

中扩散形成新的平衡［２３］，但Ｔｉ与Ｓｉ的亲和力较大
［２４］，

反应中Ｓｉ的消耗速度远大于液相中Ｓｉ的形成速度；另

一方面液相中Ａｌ含量增加，导致固液界面前沿形成成

分过冷，液相中的 Ａｌ结晶使得初生颗粒长大，这是共

晶组织含量以及二次凝固组织减少的主要原因。固溶

处理后“芯壳”颗粒进一步反应，Ｔｉ芯尺寸减少，壳层

增厚，锯齿状的τ１相变成尺寸较大的片状（见图５ｅ和图

５ｆ），且τ２相壳层变得更加疏松（见图５ｂ和图５ｆ，图５ｃ

２３７
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（ａ）铸态，３０ｍｉｎ （ｂ）铸态，４０ｍｉｎ （ｃ）铸态，５０ｍｉｎ （ｄ）铸态，６０ｍｉｎ

（ｅ）固溶态，３０ｍｉｎ （ｆ）固溶态，４０ｍｉｎ （ｇ）固溶态，５０ｍｉｎ （ｈ）固溶态，６０ｍｉｎ

图５　不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的“芯壳”结构增强体颗粒

Ｆｉｇ．５　ＳＥＭｉｍａｇｅｓｏｆｃｏｒｅｓｈｅｌｌｓｔｒｕｃｔｕｒａｌｒｅｉｎｆｏｒｃｅｍｅｎｔｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｒｅｈｅａｔｅｄｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

和图５ｇ），当重熔时间为６０ｍｉｎ时，“芯壳”颗粒大部分

完全反应，Ｔｉ芯消失而τ２相颗粒呈弥散分布（见图

５ｈ）。在固溶处理过程中“芯壳”颗粒反应消耗的Ｓｉ元

素由共晶组织和初生αＡｌ颗粒提供，所以固溶后共晶

组织含量降低。

　　图６为不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的

ＸＲＤ图谱。可以看出，所有复合材料中都有Ａｌ、Ｓｉ、Ｔｉ、

τ１和τ２相。另外在重熔５０ｍｉｎ以后的铸态和固溶态复

合材料中还检测到Ａｌ３Ｔｉ相。有研究表明，τ２相的生成

受到Ｓｉ含量的影响，当Ｓｉ含量低于１０．３％时形成富Ａｌ

的（Ａｌ，Ｓｉ）３Ｔｉ相
［２５］。重熔过程中共晶最先熔化形成液

相，所以液相富Ｓｉ、Ｔｉ颗粒与液相反应生成τ２相，随着

重熔时间延长，一方面液相中的Ｓｉ由于被消耗含量降

低，另一方面重熔温度升高，初生αＡｌ颗粒熔化，液相

中Ａｌ含量增加而Ｓｉ含量降低，所以液相中的Ｓｉ含量

不断降低，当降低到一定程度后形成（Ａｌ，Ｓｉ）３Ｔｉ相。通

过对比图６ａ和图６ｂ发现，固溶后（Ａｌ，Ｓｉ）３Ｔｉ相几乎消

（ａ）铸态 （ｂ）固溶态

图６　不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的ＸＲＤ图谱

Ｆｉｇ．６　ＸＲＤｐａｔｔｅｒｎｓｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓ

ｒｅｈｅａｔｅｄｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

失，而τ２相增多。τ２相增多有两方面的原因，首先“芯

壳”颗粒在固溶过程中继续反应生成τ２相；其次（Ａｌ，

Ｓｉ）３Ｔｉ相在固溶过程中发生相变生成τ２相
［２６］，富Ａｌ的

（Ａｌ，Ｓｉ）３Ｔｉ相转变成富Ｓｉ的τ２相需要消耗Ｓｉ元素，Ｓｉ

元素由初生颗粒和共晶组织提供。由于共晶组织中Ｓｉ

含量较高，因此主要由共晶组织提供，这是固溶处理后

共晶含量降低的主要原因。

２．２　部分重熔时间对固溶态复合材料性能的影响

２．２．１　力学性能

图７为不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的

强度和伸长率。可以看出，随着重熔时间延长，铸态复

合材料的抗拉强度和屈服强度先增加后降低，当重熔时

间为５０ｍｉｎ时达到峰值，抗拉强度和屈服强度分别为

２５９ＭＰａ、１５７．６ＭＰａ。固溶处理后不同重熔时间的复

合材料强度都有所提升，重熔时间为５０ｍｉｎ的固溶态

复合材料强度达到峰值，抗拉强度和屈服强度分别为

２６７ＭＰａ和１７８．６ＭＰａ，相对于铸态复合材料分别提升

（ａ）强度 （ｂ）伸长率

图７　不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的力学性能

Ｆｉｇ．７　Ｖａｒｉａｔｉｏｎｓｏｆｍｅｃｈａｎｉｃａｌｐｒｏｐｅｒｔｉｅｓｏｆａｓｃａｓｔａｎｄ

ｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｗｉｔｈｒｅｈｅａｔｉｎｇｔｉｍｅ

３３７
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了３．１％和１３．３％。铸态复合材料的伸长率变化的趋势

和强度一致，在５０ｍｉｎ时达到峰值１８．２％。固溶态复

合材料伸长率相对于铸态复合材料大幅提升，重熔时间

为３０ｍｉｎ的复合材料提升幅度最大（为１８．９％），当重

熔时间为４０ｍｉｎ时达到峰值（２０．０％），提升了１２．４％，

重熔时间为５０ｍｉｎ的固溶态复合材料伸长率提升最

小，仅有７．１％。综上，重熔时间为４０ｍｉｎ的固溶态复

合材料的综合力学性能最好，抗拉强度和屈服强度分别

为２６３．９ＭＰａ和１７２．１ＭＰａ，相较于铸态分别提高了

１１．７％和７．３％。

　　二次凝固组织是复合材料最脆弱的地方，存在缩

松、杂质等缺陷，裂纹优先在这些地方产生并沿着二次

凝固组织扩展［２７］，所以二次凝固组织会降低复合材料

的性能。针状的共晶Ｓｉ对材料强度和塑性不利，随着

重熔时间延长，针状的共晶Ｓｉ占比减少，晶界处的应力

集中减少，复合材料的强度和塑性得到改善。“芯壳”

结构颗粒由于坚硬的金属间化合物壳层的两端是较软

的Ｔｉ芯和Ａｌ基体，使在壳层中产生的裂纹尖端钝化，

阻碍裂纹的扩展，产生的裂纹尺寸较小［１５］，可有效地提

高复合材料的强度和塑性。在重熔时间为５０ｍｉｎ前壳

层不断增厚，并且壳层致密，其强化效果也不断增加，当

重熔时间为６０ｍｉｎ时“芯壳”颗粒壳层疏松，容易产生

裂纹并扩散，其强化效果大大降低，这是重熔时间为６０

ｍｉｎ的复合材料强度和伸长率大幅降低的主要原因。

固溶处理后初生αＡｌ颗粒尺寸增加，降低了固溶态复

合材料的强度和塑性；二次凝固组织中的二次初生相溶

解到初生颗粒中，二次凝固组织减少，而共晶组织球化

大大降低了晶界处的应力集中，使得一些初生颗粒相互

连接，提高了初生颗粒间的结合强度，使得沿晶断裂的

方式减少，提高了复合材料强度。当重熔时间为３０

ｍｉｎ时，固溶态的“芯壳”结构颗粒壳层增厚且致密，其

强化和韧化效果都有所提升，重熔时间为４０ｍｉｎ后的

“芯壳”颗粒壳层增厚但变得疏松，其强化效果降低，当

厚度增加到一定程度后，疏松的壳不仅容易产生裂纹而

且裂纹尺寸较大，这样“芯壳”颗粒会过早失效，复合材

料强度和塑性大大降低。

２．２．２　断口分析

图８和图９分别为复合材料的断口形貌和断口侧

剖。可以看出，当重熔时间为３０ｍｉｎ时，由于重熔时间

短，液相分数少，凝固补缩和充型能力不足，从在图８ａ

可以明显观察到缩孔和孔洞（圆圈处）。由于共晶和缺

陷的影响，二次凝固组织的应力集中较大，这些缺陷导

致裂纹优先在二次凝固组织中产生和扩展，断裂方式以

沿晶断裂为主（见图９ａ）。在图８ａ中还可以看到较多

断裂的“芯壳”结构颗粒（箭头处），而且在“芯壳”颗粒

周围形成撕裂带，这表明“芯壳”结构颗粒与Ａｌ基体的

界面结合强度高，而且还发现较多的细小韧窝，说明复

合材料是延性断裂。随着重熔时间延长，液相分数增

多，凝固补缩和充型能力提高，当重熔时间为４０ｍｉｎ时，

孔洞缺陷明显减少（见图８ｂ），组织更致密，初生颗粒间

的结合强度提高，并且二次凝固组织减少，初生颗粒间

相互连接，裂纹不仅沿二次凝固组织扩展，也会在

（ａ）铸态，３０ｍｉｎ （ｂ）铸态，４０ｍｉｎ （ｃ）铸态，６０ｍｉｎ

（ｄ）固溶态，３０ｍｉｎ （ｅ）固溶态，４０ｍｉｎ （ｆ）固溶态，６０ｍｉｎ

图８　不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的断口形貌

Ｆｉｇ．８　Ｆｒａｃｔｕｒｅｍｏｒｐｈｏｌｏｇｉｅｓｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｒｅｈｅａｔｅｄｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

４３７

特种铸造及有色合金　２０２３年第４３卷第６期



（ａ）铸态，３０ｍｉｎ （ｂ）铸态，４０ｍｉｎ （ｃ）铸态，６０ｍｉｎ

（ｄ）固溶态，３０ｍｉｎ （ｅ）固溶态，４０ｍｉｎ （ｆ）固溶态，６０ｍｉｎ

图９　不同重熔时间下铸态和固溶态复合材料的断口侧剖

Ｆｉｇ．９　Ｓｉｄｅｖｉｅｗｓｏｆｆｒａｃｔｕｒｅｏｆａｓｃａｓｔａｎｄｓｏｌｕｔｉｏｎｔｒｅａｔｅｄｃｏｍｐｏｓｉｔｅｓｒｅｈｅａｔｅｄｆｏｒｄｉｆｆｅｒｅｎｔｔｉｍｅ

初生颗粒上扩展，此时断裂方式为沿晶和穿晶的混合断

裂模式（见图９ｂ）。在图８ｂ中可以看到，断口处断裂的

“芯壳”颗粒数量有所减少，而撕裂带更多，具有良好的

塑性变形，此时制备态复合材料的强度和塑性最好。当

重熔时间为６０ｍｉｎ时（见图９ｃ），“芯壳”结构颗粒虽然

尺寸较大，但疏松的壳使裂纹更容易产生和扩展，“芯

壳”结构颗粒更容易破裂，断裂的“芯壳”结构颗粒周围

的撕裂带明显减少，由于二次凝固组织减少，断裂方式

仍为穿晶和沿晶的混合断裂，此时复合材料的强度和塑

性大幅降低。

　　重熔时间为３０ｍｉｎ的固溶态复合材料中同样可以

观察到较多的孔洞缺陷（图８ｄ中圆圈处），由于二次凝

固组织减少和共晶组织球化，初生颗粒间的结合强度提

高，裂纹在初生颗粒上传播，穿晶断裂的比例提高，断裂

方式为沿晶和穿晶的混合断裂方式（见图９ｄ）。与铸态

相比，韧窝尺寸增加，其塑性更好（见图８ａ和图８ｄ）。

当重熔时间为４０ｍｉｎ时，撕裂带增多，“芯壳”结构颗

粒周围的撕裂带更加明显，韧窝尺寸增加（见图８ｅ），这

表明增强体与基体结合良好，此时固溶态复合材料的塑

性提升。重熔时间为６０ｍｉｎ的固溶态复合材料中撕裂

带更为明显，只有极少的大尺寸韧窝出现在二次凝固组

织中，“芯壳”结构颗粒由于Ｔｉ芯消失而发生脆断。

３　结　论

（１）固溶处理后 Ｔｉ＠（ＡｌＳｉＴｉ）ｐ／Ａ３５６复合材料

中初生相αＡｌ颗粒粗化，共晶组织球化粗化且含量减

少，随着重熔时间延长，固溶态复合材料的初生颗粒不

断粗化，并且重熔时间为４０ｍｉｎ后通过合并长大，形貌

变得极其不规则。

（２）重熔时间为５０ｍｉｎ的铸态 Ｔｉ＠（ＡｌＳｉＴｉ）ｐ／

Ａ３５６复合材料中形成壳层厚且致密的理想的“芯壳”

结构增强体颗粒，固溶处理后壳层增厚但变得疏松，其

强化效果降低；重熔时间为４０ｍｉｎ的固溶态复合材料

中“芯壳”结构增强体颗粒的形态和强化效果达到最

佳。

（３）重熔时间为４０ｍｉｎ的固溶态Ｔｉ＠（ＡｌＳｉＴｉ）ｐ／

Ａ３５６复合材料中综合力学性能最好，屈服强度、抗拉强

度和伸长率分别为１７２．１ＭＰａ、２６３．９ＭＰａ和２０％，相

对于铸态复合材料分别提升了７．３％、１１．７％和１２．４％。
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《特种铸造及有色合金》征稿启事
《特种铸造及有色合金》杂志是中国科学技术协会主管，中国机械工程学会铸造分会和武汉机械工艺研究所共同主办的全国

性科技期刊，是对国内外公开发行的中文核心期刊，中国科技论文统计与分析用刊，ＳＡ、ＣＡ、ＭＡ、ＡＪ、Ｓｃｏｐｕｓ等国内外权威数据

库及检索系统收录期刊，并获得全国优秀科技期刊一等奖、国家期刊奖、新中国６０年有影响力的期刊、湖北省十大有影响力的自

然学术期刊等。

本刊面向国内外广大科技工作者征稿，征稿内容包括：各种（黑色和有色合金）特种铸造方法、各种有色合金及复合材料的成

形理论、工艺、设备、材料、测试与控制、计算机应用等方面的科技成果、生产技术和现场经验，此外还包括各相关学科和交叉学

科，如挤压铸造（液态模锻）、半固态加工、新能源材料、电子封装、高熵合金、非晶合金（金属玻璃）、焊合、粉末冶金、合金化、热处

理、表面处理等方面的学术和技术研究成果等。

特种铸造及有色合金杂志社（武汉）有限公司

地址：武汉市江岸区九万方路２６号

邮编：４３００１９

电话：０２７８５３５８２０６，８５４８６０２４

传真：０２７８５３５８１２７

投稿网址：ｗｗｗ．ｓｐｅｃｉａｌｃａｓｔ．ｃｏｍ

邮箱：ｔｚｚｚ＠ｓｐｅｃｉａｌｃａｓｔ．ｃｏｍ
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