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原位自生非连续颗粒增强钛基复合材料的组织和
力学性能
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(上海交通大学材料科学与工程学院,金属基复合材料国家重点实验室,上海２００２４０)

摘　要:以海绵钛、镧粉、TiB２ 粉和石墨粉为原料,通过原位反应分别制备得到１％(体积分数,下
同)La２O３、５％TiB＋１％La２O３、５％TiC＋１％La２O３ 等３种增强体增强钛基复合材料,研究了复合材料

的显微组织和力学性能,并与相同工艺所得纯钛的进行了对比.结果表明:复合材料的基体组织为αＧ
Ti,原位生成的La２O３ 呈颗粒状或短棒状,TiB呈短纤维状,并沿锻造方向排列,TiC呈等轴状和不规

则形状;所得钛基复合材料的硬度、抗拉强度和屈服强度均显著高于纯钛的,断后伸长率低于纯钛的.
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MicrostructureandMechanicalPropertiesofInＧsituSynthesized
DiscontinuousParticlesReinforcedTitaniumMatrixComposite
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Abstract:Titanium matrixcompositesreinforcedwiththreereinforcementsof１vol％La２O３,５vol％TiB＋
１vol％La２O３and５vol％TiC＋１vol％La２O３,respectively,werepreparedbyinＧsitureactionswithspongetitanium,

lanthanumpowder,titanium diboridepowderandgraphitepowderasraw materials．The microstructureand
mechanicalpropertiesofthecompositeswerestudiedandcomparedwiththoseofpuretitaniumpreparedbythe
sameprocess．Theresultsshowthatthematrix microstructureofthecompositesconsistedofαＧTi．TheinＧsitu
synthesizedLa２O３ wasgranularorshortＧroblike,theTiBwasshortＧfiberlikeanddistributedalongtheforging
direction,andtheTiCwasequiaxedorirregularshape．Thehardness,tensilestrengthandyieldstrengthofthe
obtainedtitanium matrixcompositeswerehigherthanthoseofthepuretitanium,whiletheelongationwaslower
thanthatofthepuretitanium．
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０　引　言

钛及钛合金的密度低、强度高、生物毒性低,耐
腐蚀和耐高低温性能优异,在航空航天、轨道交通、
化工、建筑等领域具有良好的应用前景[１Ｇ２].新技术

的发展推动材料朝着轻质高强、高韧及高刚度等方

向发展[３],因此,具有更高强度、更高弹性模量的钛

基复合材料受到了研究人员的广泛关注.相比连续

纤维增强钛基复合材料,非连续颗粒增强钛基复合

材料因具有制备工艺简单、性能提升明显、各向同性

等优点而逐渐成为国内外的研究热点[４Ｇ５].其中,采
用原位合成工艺制备的非连续颗粒增强钛基复合材

料由于加工工艺与钛合金的类似,成本接近于钛合金

的,力学性能尤其是高温性能远高于钛合金的,因此

作为高温材料在国防及民用等领域得到了实际应用.

TiB的弹性模量和硬度高,与钛基体间的相容

性及稳定性好,且与钛基体的密度和热膨胀系数相

近,与钛及钛合金复合时不会产生较高的残余应
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力[８],且能有效提高钛及钛合金的性能并延长使用

寿命,因此被视为钛基复合材料的最佳增强相[６Ｇ７].

TiC与钛及钛合金的相容性较好,密度及热膨胀系

数相差不大,且力学性能优异,抗氧化性和高温抗蠕

变性能等均优于 TiB的,因此也被认为是钛基复合

材料中较优的增强相之一[９].稀土元素是钛合金中

最具应用化前景的合金元素之一:稀土元素能够夺

取钛基体中的氧而生成弥散分布的稀土氧化物,阻
碍钛基体中的位错运动,从而显著提高钛基体的瞬

时强度和蠕变强度[１０Ｇ１１];此外,稀土元素还能起到

细化基体晶粒、提高热稳定性等作用[１２].当同时添

加多种增强相时,增强相的混杂强化效应能使钛基

复合材料的性能提升得更为显著,这种多元增强的

耦合作用机制是非连续颗粒增强钛基复合材料研究

领域中最受关注的科学问题之一.
混杂强化可以兼顾２种或者２种以上增强相的

物理/力学特点,使之起到相互促进与弥补的作用,
从而使得复合材料具有更佳的力学性能.为此,作
者采用熔炼法制备了纯钛以及原位自生 La２O３、

TiB＋La２O３、TiC＋La２O３ 增强钛基复合材料,对比

研究了纯钛和钛基复合材料的显微组织、硬度和室

温拉伸性能.

１　试样制备与试验方法

１．１　试样制备

试验原料:一级海绵钛,纯度高于９９．９％,粒径

在３．０~１２．７mm,由朝阳金达钛业股份有限公司提

供;镧粉,纯度高于９９．９５％,粒径在３~５０μm,由赣

州市科明锐有色金属材料有限公司提供;TiB２ 粉,
纯度高于９９．７％,粒径不大于３μm,由徐州捷创新

材料科技有限公司提供;石墨粉,纯度高于９９．８５％,
粒径不大于３０μm,由南通一帆石墨有限公司提供;
钛箔,纯度高于９９．９９％,由苏州麦克瑞金属制品有

限公司提供.
原料配比如表１所示,根据原位反应的理想状

态计算得到的 TMC１、TMC２、TMC３复合材料中的

增强相分别为１％(体积分数,下同)La２O３,５％TiB
＋１％La２O３,５％TiC＋１％La２O３.

　　按照表１配比称取原料,混合均匀后用钛箔

包裹,使用YF３２Ｇ３０型四柱液压机压制成长度约为

４００mm的电极棒,压力为４００ MPa,保压时间为

１５s;在真空自耗电弧熔炼炉中进行熔炼,真空度

低于５×１０－２Pa,电极棒中通电,电压３０V,电流

１．７~２．５kA,熔炼温度约为２２００℃[１３],反复熔炼

表１　纯钛和钛基复合材料的原料配比(质量分数)

Table１　Rawmaterialratiosofpuretitaniumandtitanium
matrixcomposites mass ％

材料 海绵钛 石墨粉 TiB２ 粉 镧粉

纯钛 １００ ０ ０ ０

TMC１复合材料 ９８．７７ ０ ０ １．２３

TMC２复合材料 ９５．８２ ０ ２．９５ １．２３

TMC３复合材料 ９７．６９ １．０９ ０ １．２２

３次,获得直径为１２０mm的铸锭.在熔炼过程中

原料发生原位反应生成增强相,原位反应方程为

２La＋３[O] →La２O３ (１)

Ti＋TiB２ →２TiB (２)

Ti＋C →TiC (３)

　　将４种铸锭在１１００℃进行开坯锻造,再在各

自的热锻温度下锻成直径２４mm 的棒状试样,控
制总变形量在９５％以上.对试样进行去应力退火处

理,为防止氧化,先将其预热至１００℃保温３０min,在
其表面涂覆KO型防氧化涂料,再升温至５２０℃保温

３h空冷.

１．２　试验方法

应用差热分析法[１４],使用 NETZSCHSTA４４９F３
型差热分析仪(DSC)测定铸锭的相变点,参比样品为

粉末状Al２O３,测试温度范围２５~１２００℃,升温速率

５℃􀅰min－１,保护气体(氩气)流量６０mL􀅰min－１.
在去应力退火后的棒状试样上,采用传统机械

抛光 方 式 制 取 金 相 试 样,用 Kroll腐 蚀 剂 (HF、

HNO３、H２O 的 体 积 比 为 １∶３∶１０)腐 蚀 后,在

ImagerD１m型光学显微镜(OM)和JSM７６００F型扫

描电子显微镜(SEM)上观察显微组织.使用D/max
２５５０V型X射线衍射仪(XRD)分析物相组成,采用

铜靶,Kα１射线,室温,电压３５kV,电流２００mA.在

SCTMCHVSＧ３０P型数显维氏硬度计上对锻造前

后的试样进行硬度测试,载荷为１９６．１N,压头为顶

角１３６°的方锥形金刚石压头.使用 Zwick/Roell
Z１００型万能材料试验机进行室温拉伸试验,应变速

率为１０－３s－１,拉伸试样的尺寸如图１所示.

２　试验结果与讨论

２．１　增强相对相变点的影响

由图２可知,纯钛和 TMC１、TMC２、TMC３复

合材料的α→β相变点分别为８９９,９１７,９２４,９６２℃.
商业纯钛的相变点为８８５℃,低于作者制备所得纯

钛的,这是由于原料海绵钛中含有铁、硅、氧等微量

杂质元素.添加少量镧粉所得TMC１复合材料的相
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图４　钛基复合材料和纯钛的显微组织

Fig敭４　Microstructuresoftitaniummatrixcomposites a－c andpuretitanium d   a TMC１composite 

 b TMC２compositeand c TMC３composite

图１　拉伸试样尺寸

Fig．１　Sizeoftensilespecimen

图２　铸造态纯钛及钛基复合材料的DSC曲线

Fig．２　DSCcurvesofasＧcastpuretitaniumandtitaniummatrixcomposites

变点比纯钛的提高将近２０℃,这是因为稀土元素的

添加有助于提高相变点[１５].TMC２复合材料的相

变点与TMC１复合材料的相近,是因为硼在αＧTi中

的固溶度很小,对钛的相变点影响很小,其相变点的

变化也主要归因于稀土元素镧的添加.碳元素是

αＧTi的强烈稳定元素,其在αＧTi中的饱和固溶度为

０．１７％.由 TiＧC 二元相图可知,每增加质量分数

０．０１％的碳,钛的相变点升高２．０ ℃.综合考虑碳

元素和镧元素对相变点的影响,通过相变温度计算

公式[１７]计算得到 TMC３复合材料的理论相变温度

为９５３℃,与试验结果较为接近.根据相变点确定

纯钛和 TMC１、TMC２、TMC３复合材料的热锻温度

分别为８８０,９００,９００,９４０℃.
若无特指,后文中的纯钛和复合材料均为热锻

并经热处理后的.

２．２　物相组成与显微组织

由图３可知:纯钛和３种复合材料的基体相均

为αＧTi;TMC１复合材料中生成了单一 La２O 增强

相,TMC２复合材料中存在 La２O３ 和 TiB增强相,

TMC３复合材料中含有 La２O３ 和 TiC增强相.由

此可见,在熔炼过程中,原料发生化学反应生成了

La２O３、TiB和 TiC.
由图４可以看出:３种复合材料的基体组织均

图３　纯钛及钛基复合材料的XRD谱

Fig．３　XRDpatternsofpuretitaniumandtitaniummatrixcomposites
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为变形αＧTi,纯钛组织则为等轴αＧTi,复合材料的

晶粒尺寸明显小于纯钛的.
由图５可以看出:TMC１复合材料中 La２O３ 增

强相因承受大塑性变形力而拉长,呈短棒状并沿着

热锻方向分布.TMC２复合材料中 TiB增强相主

要呈短纤维状(平均长度为１４．６５μm,平均长径比

为４)均匀分布在基体上,并沿锻造方向排列,由于

其尺寸大于La２O３ 增强相的,承载了大部分塑性变

形力,部分 TiB增强相发生断裂;La２O３ 增强相则

因受力较少而保持颗粒状.TiB的晶体结构为B２７
型,在原位形核和生长过程中更易沿着[０１０]晶向生

长,故呈短纤维状;在锻造过程中,TiB因外力作用

而发生旋转,趋向于沿锻造方向排列.某些针状

TiB在[０１０]晶向上的一端和 La２O３(图中白亮点)
相连,这是因为在凝固过程中,TiB 以先析出的

La２O３ 颗粒为中心形核,La２O３ 在长大的过程中将

TiB的一端包覆.TMC３复合材料中TiC增强相呈

现２种形状,一种是细小的近似等轴状,另一种是粗

大的不规则形状,这与其溶解Ｇ析出生长机制[１６]有

关;La２O３ 增强相呈颗粒状,与 TMC２复合材料中

的相似.在凝固过程中 TiC的析出经历了３个阶

段:随着温度降低,初晶 TiC首先从液相中析出,
由于初晶 TiC生长不受限制且易成分过冷,故生

长成粗大的树枝晶;当温度降低到共晶线时发生

共晶反应析出共晶 TiC,因其周围均为固体,共晶

TiC生长受限,且不会形成成分过冷,故呈等轴状.
在固态相变阶段,由于温度较低原子扩散较慢,

TiC增强相颗粒并未生明显长大.在后续锻造过

程中,粗大的 TiC树枝晶发生断裂而形成了不规

则的颗粒.

图５　钛基复合材料的SEM形貌(背散射电子成像)

Fig敭５　SEMmicrographsoftitaniummatrixcomposites backscatteredelectronimaging  

 a TMC１composite  b TMC２compositeand c TMC３composite

２．３　硬　度

铸造态纯钛以及 TMC１、TMC２和 TMC３复合

材料的硬度分别为１１９．８,２３５．３,３０２．４,２８４．３HV,
与铸 造 态 纯 钛 相 比,铸 造 态 TMC１、TMC２ 和

TMC３复合材料的硬度分别提高了９６．４％,１５２．４％,

１３７．３％.TMC１、TMC２和 TMC３复合材料中分别

含有１％La２O３、５％TiB＋１％La２O３、５％TiC＋１％
La２O３,增强相的总体积分数分别为１％,６％,６％.
由此可见,当增强相体积分数从０(纯钛)增至１％
时,硬度增幅为１１５．５HV,远高于增强相体积分数

从１％增至６％时的(６７．１HV或４９．０HV),这说明

复合材料的硬度不会随增强相含量的增加而线性增

加,而是会趋于稳定.原位生成的硬质增强相和由

合金元素引起的固溶强化作用是导致铸造态复合材

料硬度增加的主要原因[１８].
热锻并经热处理后纯钛以及 TMC１、TMC２和

TMC３复合材料的硬度分别为１３０．８,２４４．１,３２１．９,

３２１．８HV,相比铸造态的分别提高了９．２％,３．７％,

６．４％,１３．２％,这主要是因为热锻改善了基体组织,消
除了部分铸造缺陷.与纯钛相比,TMC１、TMC２和

TMC３复合材料的硬度分别提高了８６．６％,１４６．１％,

１４６．０％,这是因为增强相能阻碍位错运动,使基体

中的位错密度增大.这也是热锻后复合材料硬度提

高的原因之一[１８].

２．４　拉伸性能

由图６和表２可以看出,与纯钛相比,钛基复合

材料的抗拉强度和屈服强度提高,塑性下降.去应

力退火后,纯钛形成了粗大的等轴αＧTi组织,在拉

伸过程中裂纹在晶内萌生并向外扩展.钛基复合材

料中原位生成的增强相为承载相,决定着复合材料

的力学性能[１９].复合材料力学性能的提高可通过

力学性能强化机制加以解释:复合材料基体的晶粒

尺寸比纯钛基体的小,因此复合材料基体的强度要

比纯钛基体的高[２０];外加载荷会在基体与增强相之
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间进行传递和分配,具有较高强度的 TiB、TiC 和

La２O３ 增强相较为均匀弥散地分布在基体中,阻碍

了位错的滑移,从而进一步提高了复合材料的抗拉

强度;但位错运动的受阻又会形成应力集中,造成基

体裂纹萌生,同时部分短纤维状 TiB因强度不够,
在承载后发生断裂而成为裂纹源,从而导致塑性下

降.因此,与纯钛相比,复合材料的抗拉和屈服强度

增加,但断后伸长率减小.

图６　纯钛及钛基复合材料的工程应力Ｇ应变曲线

Fig．６　EngineeringstressＧstraincurvesofpuretitaniumand

titaniummatrixcomposites
表２　纯钛及钛基复合材料的拉伸性能

Table２　Tensilepropertiesofpuretitaniumandtitanium

matrixcomposites

材料 屈服强度/MPa 抗拉强度/MPa 断后伸长率/％

纯钛 ２６６ ３３４ ３５．４

TMC１复合材料 ５０５ ６２５ ２１．５

TMC２复合材料 ７５６ ８４０ ８．４

TMC３复合材料 ８０６ ８３４ ２．０

　　TMC２复合材料的抗拉强度比 TMC３复合材料

的高,主要是因为短纤维状 TiB沿着锻造方向分布,
能比颗粒状的La２O３ 及TiC承载更多的应力[２１].

３　结　论

(１)以海绵钛、镧粉、TiB２ 粉、石墨粉为原料,

通过原位反应分别制备了１％La２O３、５％TiB＋１％
La２O３、５％TiC＋１％La２O３ 等３种增强体增强钛基

复合材料;钛基复合材料的基体组织均为αＧTi,原位

生成的La２O３ 呈颗粒状或短棒状,TiB呈短纤维状并

沿锻造方向排列,TiC为等轴状和不规则形状.
(２)不同钛基复合材料的硬度均高于相应纯钛

的,且锻造态硬度高于铸造态的.
(３)不同钛基复合材料的抗拉强度和屈服强度

均高于纯钛的,而塑性低于纯钛的;５％TiB＋１％
La２O３ 增强钛基复合材料的综合力学性能较优,抗
拉强度为８４０MPa,断后伸长率为８．４％.
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