


博士毕业于荷兰代尔夫特理工大学材料系，现为上海交通大学材料科学
与工程学院研究员、博士生导师。长期从事先进高温材料及其精密成形等方
面的研究工作。获国家级高层次人才支持，入选国家级青年学者。担任中国
有色金属学会青年工作委员会委员，中国有色金属学会增材制造专委会委
员，中国兵工学会精密成形工程专委会委员，上海市3D打印材料工程技术研
究中心技术委员会委员，并兼任多个中英文学术期刊的编委/青年编委。主
持了重大基础研究项目、重大专项课题、国家自然科学基金、教育部联合基
金等项目20余项。共发表SCI论文70余篇，参编学术专著2部，授权中国发
明专利30余项，获省部级奖励3项。

金属增材制造技术因其可加工复杂结构部件、实现部件轻量化以及短生产周期等优势，近年来得

到了快速发展。金属增材制造技术已成为提升航空航天、交通、能源领域相关装备设计与制造能力的

核心技术，并作为高性能复杂结构部件的重要成形技术，得到了广泛应用，有力推动了装备性能的

提升。

金属增材制造技术由于其极快的冷却速率，导致增材制造与传统铸锻工艺下的组织和性能存在显

著差异，为高性能金属材料的设计与制备提供了新路径。如：其更有利于传统金属基复合材料中强化

相调控实现性能提升；可利用快速凝固特性显著细化合金晶粒和析出强化相尺寸；便于设计梯度组织

与实现多材料结合等。但同时，现有牌号合金主要基于铸锻等传统工艺而进行成分设计与研制，致使

部分牌号合金无法适用于具有超快非平衡凝固和反复热循环热累积等特性的增材制造工艺。因此开展

增材制造用合金研制，有望进一步获得更为优异的合金性能。

本期《材料工程》的“金属增材制造”专栏包含了2篇综述文章和3篇研究论文，覆盖了高温合金、

钛基复材、镁合金、铝合金和硬质合金等多类材料。希望本专栏能够帮助读者更好地了解金属增材制

造的部分现状、发展趋势以及面临的挑战，共同努力推动金属增材制造技术的进步。

最后，对支持本专栏的专家学者表达诚挚的谢意！对组织本专栏的《材料工程》编辑部及策划编

辑表示衷心的感谢！

祝国梁

“金属增材制造”专栏序言
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镍基高温合金增材制造研究进展
Advances in additive manufacturing of 
nickel-based high-temperature alloys
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摘要：镍基高温合金因其优异的高温强度及耐腐蚀、抗氧化性能而备受关注，被广泛应用于航空航天等领域。本文对增

材制造镍基高温合金的制备方法、常见牌号以及合金的组织与性能进行了综述，总结了当前存在的问题，提出了未来值

得探索的研究领域。金属增材制造技术制备的镍基高温合金具有良好性能，能实现复杂构件精密成形，且制备过程中材

料浪费少，有望成为未来航空航天等领域中镍基高温合金构件的重要制备工艺。常见的镍基高温合金增材制造方法有

粉末床熔化、定向能量沉积和电弧增材制造等，粉末床熔化被广泛用于制造高精度和复杂零件，但制造速度相对较慢，且

设备和材料成本较高。定向能量沉积自由度和灵活性更高，可用于制备功能性梯度材料，但精度较低。电弧增材制造具

有较低的设备成本和材料成本，适用于大型零件的快速制造，但其制备的合金表面粗糙度较差，需要进行额外的加工或

后处理。在增材制造过程中被广泛研究的镍基高温合金包含 IN625，Hastelloy X 等固溶强化型和 IN718，CM247LC，

IN738LC 等沉淀强化型高温合金。与传统的铸造和锻造方法相比，增材制造独特的逐层成型、快冷快热的制备过程带来

了粗大的柱状晶粒组织和大量细小晶粒的独特微观组织，还形成了独特的熔池组织及位错胞结构。但是，通过增材制造

得到的合金一般还需要进行热处理，对晶粒组织、析出相等进行调控，从而影响合金的力学性能。此外，增材制造镍基高

温合金的力学性能还与具体制备方法和合金种类有关。尽管目前增材制造已被广泛用于镍基高温合金的制备，但仍面

临组织与性能存在各向异性、高性能合金开裂敏感性高以及缺乏相应的规范和标准等问题，将来需要在热处理、专用合

金的定制与开发、探索工艺-结构-功能关系以及计算建模等方面深入探索。

关键词：增材制造；镍基高温合金；微观组织；力学性能

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000676
中图分类号： TG146. 1  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0001-15

Abstract：Nickel-based superalloys have attracted significant attention due to their outstanding high-
temperature strength， corrosion resistance， and oxidation resistance， and are widely used in aerospace and 
other fields.  This article provides a comprehensive review of the preparation methods， common grades， 
and microstructure and properties of additive manufactured nickel-based superalloys， summarizes the 
current issues， and proposes future areas for exploration.  Nickel-based superalloys prepared by metal 
additive manufacturing technology have excellent performance， can achieve precise forming of complex 
components， and have minimal material waste during the manufacturing process.  They are expected to 
become an important production process for nickel-based superalloys components in fields such as 

引用格式：祝国梁，罗桦，贺戬，等 . 镍基高温合金增材制造研究进展［J］. 材料工程，2024，52（2）：1-15.
ZHU Guoliang，LUO Hua，HE Jian，et al. Advances in additive manufacturing of nickel-based high-temperature alloys［J］.
Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：1-15.
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aerospace.  Common methods for additive manufacturing of nickel-based superalloys include laser powder 
bed melting， directed energy deposition， and arc additive manufacturing.  Powder bed melting is widely 
used for manufacturing high-precision and complex parts， but it has a relatively slow manufacturing speed 
and higher equipment and material costs.  Directed energy deposition has higher degrees of freedom and 
flexibility and can be used to prepare functional gradient materials， but it has lower accuracy.  Arc additive 
manufacturing has lower equipment and material costs and is suitable for rapid manufacturing of large parts， 
but the surface roughness of the alloy produced by this method is poor and requires additional processing or 
post-treatment.  Nickel-based superalloys widely studied in the additive manufacturing process include 
IN625， Hastelloy X， and other solid solution strengthened alloys， as well as IN718， CM247LC， 
IN738LC， and other precipitation strengthened superalloys.  Compared with traditional casting and forging 
methods， the unique layer-by-layer forming and rapid cooling and heating process of additive 
manufacturing result in a coarse columnar grain structure and a unique microstructure with a large number 
of fine grains.  It also forms unique melt pool structures and dislocation cell structures.  However， the alloys 
obtained by additive manufacturing generally require heat treatment to control grain structure and 
precipitated phases， which affects the mechanical properties of the alloy.  In addition， the mechanical 
properties of additive manufactured nickel-based superalloys are also related to specific preparation methods 
and alloy types.  Although additive manufacturing has been widely used in the preparation of nickel-based 
superalloys， there are still issues such as anisotropy in microstructure and properties， high sensitivity to 
alloy cracking， and a lack of corresponding specifications and standards.  In the future， further exploration is 
needed in areas such as heat treatment， customization and development of specialized alloys， investigation 
of the process-structure-function relationship， and computational modeling.
Key words：additive manufacturing；nickel-based superalloy；microstructure；mechanical property

高温合金具有良好的高温性能和抗氧化性能，其

中，镍基高温合金是使用最为广泛的一类高温合金，

常用于制造航空发动机和工业燃气轮机中在高温工

作环境中服役的零件［1］。然而，制备结构极为复杂的

高温合金构件时，传统的制备方式如熔模精密铸造等

存在制造难度大、构件质量不高和产品合格率低等

问题［2］。

增材制造（additive manufacturing， AM）是一种快

速制造技术，其主要特点是通过材料逐层堆积构建出

所需的三维结构。其优点在于可以制造出复杂结构

件、节省材料、制造小批量或个性化产品，以及多材料

组合件。增材制造独特的微观组织可以提高产品性

能等，因此，增材制造逐渐成为制备高温合金复杂零

件的主要方法之一。近年来，随着增材制造技术的不

断发展，粉末床熔化技术（powder bed fusion，PBF）、定

向能量沉积（direct energy deposition，DED）、电弧增材

制造（wire arc additive manufacturing，WAAM）等增材

制造技术已成为制备高温合金复杂零部件的重要手

段［3-4］。通过增材制造技术，可快速、精确地制造出具

有复杂结构的高温合金零件，为高端制造业的发展带

来新的机遇。

因此，本文旨在探讨增材制造镍基高温合金的研

究进展。首先，介绍了不同增材制造方法的基本过程

及优缺点，并分析了增材制造技术形成独特的微观组

织，包含熔池、各向异性组织和亚结构等。然后详细

介绍了被广泛研究的几种镍基高温合金材料，介绍了

其在增材制造过程中的相组成及其力学性能，讨论了

热处理对微观组织和力学性能的影响。最后，对未来

镍基高温合金增材制造的发展趋势进行了展望。

1　增材制造方法

增材制造，又称 3D 打印，是一种使用激光束、电

子束、电弧等作为能源将原材料整合成致密部件的制

造技术。其中，金属增材制造技术发展迅速，被广泛

应用于航空航天、汽车、生物医学和国防装备等领域。

金属增材制造技术依据送料系统可分为粉床、送粉和

送丝系统。每种系统都有其优势，粉床系统适合高精

度和复杂零部件制造，送粉系统受构件尺寸约束小，

送丝系统可用于高效生产零件［5-8］。本章介绍了不同

增材制造方法的基本过程及优缺点，并分析了增材制

造技术形成的独特微观组织，包含熔池、各向异性组

织和亚结构等。图 1 为几种增材制造工艺图解，并给

出其制备的样品实例［9-14］。表 1 总结了这几种增材制

造工艺的特点和局限性［11，15-29］。
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1. 1　粉末床熔化

粉末床熔化技术利用激光束或电子束对预先铺

设在构建平台上的一层均匀金属粉末进行熔化，使其

与前一层粉末连接，然后逐层堆积，制备出致密的三

维打印零件［15］。在 PBF 技术中，激光粉末床熔化（la⁃
ser powder bed fusion，LPBF）和电子束粉末床熔化

（electron beam powder bed fusion，EBPBF）是两种主

要形式。激光粉末床熔化是最常用的一种形式，它使

用激光束对金属粉末进行熔化，然后逐层叠加，形成

三维打印零件，其过程如图 1（a）所示。电子束粉末床

熔化与激光粉末床熔化的原理类似，但使用的是电子

束而非激光束。

PBF 是一种广泛用于制造高精度和复杂零件的

方法，具有制造高分辨率特征、内部通道和保持尺寸

控制的能力，适用于多种金属材料，并可用于制造原

型和终端零件。PBF 技术广泛应用于铝、钛、镍、铁等

多种金属及其合金材料的制备［16-19］。利用 PBF 技术，

可以制备出复杂形状的精密镍基高温合金零件，如

图 1　3 种增材制造工艺制备样品实例［9-14］

（a）PBF；（b）DED；（c）WAAM；（d）~（f）3 种工艺制备的 IN718 打印态样品［9-14］

Fig. 1　Schematic diagrams of three kinds of AM processes
（a）PBF；（b）DED；（c）WAAM；（d）-（f）IN718 prepared by the three processes respectively

表 1　不同增材制造方法对比［11，15-29］

Table 1　Comparison of different additive manufacturing methods［11，15-29］

Additive manufacturing method
Preparation 
process

Product

Advantage

Limitation

Raw material form
Work environment
Heat source
Construction space
Layer thickness
Construction speed
Surface roughness
Component dimensions
Complexity level
Molding precision
Postprocessing

PBF
Metal powder
Inert gas，vacuum
Laser or electron beam
Limited
Thin
Low
Good
Small
Very complicated
High
No need
High precision，suitable 
for multiple materials

Limited construction 
volume，requires a supply 
of inert gas

DED
Metal powder
Inert gas，vacuum
Laser or electron beam
Large，flexible
Moderate
Moderate
Normal
Medium
Complicated
Moderate
Simple
Versatile application for multiple 
materials，manufacturing large 
components with high raw material
The surface quality and manufacturing 
precision are relatively low

WAAM
Metal wire
Atmospheric environment
Electric arc
Unlimited
Thick
High
Bad
Large
Complicated
Low
Complex
Low cost，fast preparation speed， 
manufacturing of very large components， 
applicable in repair processes
The surface quality and manufacturing 
precision are low
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图 1（d）所示，这为镍基高温合金的发展提供了更广阔

的可能性［20］。然而，PBF 的制造速度相对较慢，适用

于制备较小体积的零件，且设备和材料成本较高。

1. 2　定向能量沉积

定向能量沉积（DED）技术使用激光束或电子束逐

层在基板上产生熔池，然后将金属粉末从同轴喷嘴/同
轴环形喷嘴/横向喷嘴同时输送到熔池中，通过熔化沉

积层与层之间的金属粉末，最终完成零件的制造［21-24］，

该过程如图 1（b）所示。此外，DED 还可以使用金属丝

和金属粉末组合形式作为原料，以满足更多的加工

需求［3］。

DED 具有高的自由度和灵活性，适用多种金属材

料，还可以制备功能性梯度材料（functionally graded 
materials，FGMs），可以提供多种不同材料的优良特

性，从而满足各种不同工程需求，在工程应用中有广

泛应用前景［25-26］。除用于制备零部件外，此方法还可

以用于修复零件和添加材料。然而，相对于 PBF，

DED 的成形精度较低，不适用于尺寸精度要求高的零

件，但在制备过程中不需预先铺设粉末，其速度与

PBF 相比较快。

1. 3　电弧增材制造

电弧增材制造（WAAM）是一种基于电弧的金属

增材制造技术，通过熔化金属丝材料来逐层构建三维

结构［27］。WAAM 技术的工作原理是通过引入电弧将

金属丝熔化，然后将其沉积在基板上，不断叠加来构

建所需的三维结构，如图 1（c） 所示。

WAAM 具有高规模生产、价格低廉、易于配置、

效率高等优势，适用于大型零件的快速制造，具有较

低的设备成本和材料成本，且能处理多种合金［11，27］。

由于金属丝的成本比金属粉末更低，相较于其他 AM
技术，如 PBF 和 DED，WAAM 更加经济和高效，且

WAAM 可以在更高的沉积速率下进行，从而实现更

快速的成型。并且可以根据需要制备包括钛、铝、不

锈钢等多种金属材料［27-29］。然而，其相对精度较低，不

适用于高精度零件，通常需要后处理来改善表面质量。

如图 1（f） 所示，WAAM 制备的镍基高温合金相比于

PBF表面粗糙度较差，需要进行额外的加工或后处理。

2　增材制造镍基合金

2. 1　常用增材制造镍基高温合金

镍基高温合金以 Ni-Cr 二元系作为其基体，并加

入固溶强化、沉淀强化和晶界强化元素以进行强化。

强化机理可分为固溶强化和沉淀强化两类，两者最明

显的差别体现在成分上为 Al，Ti总含量的差别。在增

材 制 造 过 程 中 被 广 泛 研 究 的 镍 基 高 温 合 金 包 含

IN625，IN718，Hastelloy X，CM247LC 和 IN738LC 等，

这些高温合金的化学成分如表 2［30-34］所示。

其中 Hastelloy X 和 IN625 为固溶强化镍基高温

合金。Hastelloy X 仅含有少量的 Al元素，不会形成 γ′

或 γ″相。该合金主要依靠添加固溶元素和形成碳化

物来增强其强度，其中含有相对较多的 Mo 和 Cr元素，

表 2　常见增材制造用镍基高温合金的成分（质量分数/%）

Table 2　Composition of common nickel-based high-temperature alloys for additive manufacturing（mass fraction/%）

Composition
Co
Cr
Fe
Nb
W
Mo
Ta
Al
Ti
Hf
C
B
Zr
Si
Mn
Ni

IN718［30］

18. 35
18. 59
5. 13

3. 08

0. 51
1. 09

0. 08

0. 22

Bal

IN625［31］

<1. 0
20. 0-23. 0
<5. 0
3. 15-4. 15

8. 0-10. 0

<0. 4
<0. 4

<0. 1

<0. 5
<0. 5
Bal

Hastelloy X［32］

1. 72
21. 11
18. 88

0. 4
8. 46

0. 06
≤0. 05

0. 069
0. 004

0. 48
0. 58
Bal

CM247LC［33］

9. 2
8. 3

9. 4
0. 58
3. 2
5. 5
0. 8
1. 5
0. 08

Bal

IN738LC［34］

8. 3
15. 88

0. 9
2. 6
1. 8
1. 9
3. 51
3. 31

0. 1
0. 01
0. 03

Bal
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因 此 ，常 形 成 富 含 Mo 和 Cr 的 M6C 和 M23C6 碳 化

物［32，35］。 IN625 合金具有良好的耐腐蚀性、拉伸性能

和高温下的疲劳强度等，被广泛应用于航空航天、压

力容器、化工和核应用中［31，36］。此外，它还可作为热交

换器的涂层材料。该合金中含有少量 Nb，该元素为

γ″相和 Laves 相形成元素，合金中常见相包含初级碳

化物（MC）、次级碳化物（M6C 和 M23C6）、γ″、δ 和金属

间相。在热处理过程中，也会析出少量沉淀物，如

Laves相、富 Si颗粒、α-Cr颗粒、TCP 相等［37-38］。

IN718 是使用最为广泛的一种沉淀强化镍基高温

合金，占所有高温合金产量的 35% 以上，被广泛用于

制造燃气轮机、涡轮叶片、航空发动机燃烧室等。作

为一种沉淀强化高温合金，IN718 合金中 Al，Ti 总含

量仍较低，表现出良好的可焊性和可打印性，含有少

量的 γ″相和 Laves 相形成元素 Nb，常见的析出相包括

γ′和 γ″、δ相、MX 碳化物相和 Laves相［30，39］。

CM247LC 和 IN738LC 合金中铝钛含量超过了

5%（质量分数），通常被称为难焊镍基高温合金，较高

的铝钛含量使合金中容易形成高体积分数的 γ′强化

相，可以在更高的温度下工作，适合用作航空航天装

备的高性能构件。 IN738LC 是最常用的叶片材料之

一，已广泛用于航空燃气涡轮发动机［34］。CM247LC
是一种专为定向凝固涡轮叶片设计的高铝钛难焊镍

基高温合金，其高温力学性能、抗氧化和耐腐蚀性能

是传统铸造合金所能达到的最佳性能，广泛应用于航

空和能源工业［33］。这些高铝钛的难焊高温合金增材

制造时工艺窗口较小，容易出现裂纹等缺陷。且

CM247LC 合金中 Hf，Zr 等元素的存在增大了合金的

凝固温度区间，促进了共晶相的形成，增多了增材制

造过程中的低熔点相，导致在增材制造过程中容易出

现裂纹。

2. 2　增材制造镍基高温合金的微观组织

与传统的铸造和锻造方法相比，增材制造镍基高

温合金具有独特的微观组织，图 2（a）~（d）显示了不同

制备方法的晶粒组织。在增材制造中，粗大的柱状晶

粒组织和大量细小晶粒与增材制造独特的逐层成型、

快冷快热的制备过程有关［14，40-41］。相较之下，在铸造

中，较大的柱状或等轴晶粒组织则是由于冷却速度相

对较慢，晶粒有更多的时间进行生长，这种晶粒组织

通常较为均匀，但可能存在一些缺陷，如气孔或夹杂

等［42-45］。另一方面，在锻造中，均匀的晶粒组织则是由

于金属在较高温度下进行塑性变形，晶粒通常得以重

图 2　通过不同的方法制备的镍基高温合金显微组织形貌［42-46］

（a）与构建方向平行的  SLMed IN718 样品；IN718 铸件样品（b）和未经热处理的轧制 IN718 合金（c）的 EBSD 图；（d）SLM、铸造、锻造 IN718 的晶粒

尺寸分布；（e）SLMed IN718 合金显微组织特征的 OM 图像；（f）SLMed IN718 的传统 BF 显微照片显示柱状位错单元的形成

Fig. 2　Microstructure morphology of nickel-based superalloys prepared by different methods［42-46］

（a）SLMed IN718 samples parallel to the building direction；EBSD diagrams of IN718 casting sample（b） and rolled IN718 alloy without heat treatment；
（d）grain size distributions of SLM，cast and forged IN718；（e）OM image of microstructure characteristics of SLMed IN718 alloy；

（f）traditional BF micrograph of SLMed IN718 shows the formation of columnar dislocation cells
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新排列，从而提高合金的韧性和强度［46-47］。增材制造、

铸造和锻造对于镍基高温合金的晶粒组织产生了不

同的效果，这些差异直接影响着材料的性能和行为，

应基于所需零件性能和应用要求、晶粒组织的特征来

选择适当的制造方法。

除晶粒组织外，增材制造的镍基高温合金还形成

了独特的熔池组织及位错胞结构，如图 2（e），（f）所示。

熔池的尺寸与增材制造过程中所采用的能源，如激

光、电子束和电弧的参数有关。熔池的形态与凝固方

式会直接影响到最终零部件的性能和质量，因此需要

进行精细的熔池形态和凝固过程的控制［46-47］。PBF 与

DED 镍基高温合金中往往会出现亚结构，由大量缠结

位错构成，在其内部也能观察到少量位错线［48］。其形

成原因可能与增材制造过程中的大温度梯度的热错

配相关［49-52］。亚结构在材料力学性能方面起到了非常

重要的作用，可以阻碍位错的运动，从而提高材料的

力学性能［41］。同时，由于增材制造过程中冷却速度非

常快，虽不存在大尺度的宏观偏析现象，但可以观察

到亚结构尺度的微偏析现象。具体而言，Al，Ti，Hf等
元素通常富集于亚结构边界，而 W，Co，Ni等元素则富

集于亚结构中心［53-55］。

在增材制造中，不同的方法制备的镍基高温合金

呈现出微观组织上的差异，如图 3 所示［56-58］。PBF 和

DED 两种方法制备的合金晶粒组织形貌存在差异。

在 PBF 中，柱状晶的晶粒取向与构建方向一致，形成

了〈100〉方向的织构，相比之下，DED 制备的镍基高温

合金中的晶粒取向与 PBF 有所不同［56-61］。这是由于扫

描速率导致的熔池形状差异；PBF 中扫描速率较快，熔

池相对较长而浅，导致柱状晶沿垂直于熔池凝固表面

的方向生长；而在 DED 中，熔池相对较短和较深，导致

晶粒通过改变生长方向与温度梯度保持一致，呈现出

不如 PBF 明显的织构［61-63］。WAAM 中由于冷却速率

较慢，其晶粒尺寸更大。晶粒组织的控制对于材料性

能至关重要，可以通过调整扫描参数和材料组成等因

素实现不同晶粒组织的形成，改善材料的各向异性，

提高强度。不同的扫描方式和材料特性会影响晶粒

的形状，例如简单扫描方式可以产生更规则的、沿构

建方向的细长柱状晶，而添加高耐热高温颗粒有助于

抑制柱状晶的形成，减少缺陷的发生［64-66］。通过对增

材制造方法的选择和参数的调整，可以实现对镍基高

温合金微观组织的精确控制，以满足特定应用的性能

需求。

通过增材制造得到的微观组织并不理想，存在各

种问题，需要进行热处理。热处理对增材制造镍基高

温合金的晶粒组织、析出相等均造成了影响。

通过不同的热处理可以调整晶粒形态，如图 4（a）~
（d）所示。增材制造热处理涉及去应力退火、固溶热

处理、时效热处理和热等静压等步骤。研究表明高温

固溶热处理和热等静压可改变晶粒结构，形成退火孪

晶组织，引起晶粒粗化，促进低角度晶界向高角度晶

界和低能量的特殊晶界转变，影响晶粒组织和各向异

性［33，67-71］。退火过程中显微组织的变化与内部残余

应力的缓解有关。因此，热处理为增材制造提供晶粒

和织构的控制手段，为优化材料性能提供基础。

热处理是调控镍基合金中析出相的关键步骤之

一。在增材制造的某些镍基合金中，如 IN625，IN718
等合金，打印态可能存在 Laves 有害相。研究表明，通

过热处理可以缓解这些有害相的形成，如图 4（e）~（h）
所示。文献［68，72-79］等均报道了通过热处理缓解有

害相的形成，热处理能够减少 Laves 相的数量；此外，

热处理过程中还可能引发其他相的析出，如 δ，MC，

M6C 和 M23C6 碳化物。在 Hastelloy X 中，增材制造后

形成了独特的碳化物，主要是球形的富含 Mo 的 M6C，

M12C 和 MnCm
［80-82］。在高铝钛镍基高温合金中，增材

图 3　不同增材制造方法制备镍基高温合金的微观组织［56-58］

（a）LPBF-CM247LC；（b）DED-IN625；（c）WAAM-IN718 
Fig. 3　Microstructures of nickel-based high temperature alloys prepared by different additive manufacturing methods［56-58］

（a）SLM-CM247LC；（b）DED-IN625；（c）WAAM-IN718
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制造快速冷却的过程会抑制 γ′相的析出，只能观察到

纳米级别的 γ′相，热处理过程中，规则排列的 γ′相会

大量析出［69，83-86］，如图 4（e）~（h）所示。这些研究表

明，通过热处理可以有效地调控合金的微观结构和相

组成，从而优化其力学性能。

2. 3　增材制造镍基高温合金的力学性能

高温合金的力学性能包含硬度、拉伸、疲劳、蠕变

等，其中，拉伸性能是研究最为广泛的性能，表 3~
表 6［40，81，87-109］显示了不同镍基高温合金的室温拉伸性

能。高温合金的拉伸性能受到多种因素的影响。

首先，增材制造镍基高温合金的拉伸性能与镍基

高温合金种类密切相关。表 3~表 6 的室温拉伸性能

结果表明，固溶强化的 Hastelloy X 合金的室温拉伸性

能整体较低，塑性处于中等水平；同为固溶强化合金

的 IN625 合金的强度相对 Hastelloy X 合金较高，但整

体强度仍处于较低水平，而合金的塑性较好；IN718 合

金的塑性不如 IN625 合金，但其强度经过适合的增材

制造和后处理可以达到一些高铝钛镍基高温合金的

水平；难焊高温合金 CM247LC 和 IN738LC 由于含有

大量的 γ′强化相，其强度普遍较高，但在打印过程中

容易出现裂纹问题，塑性较差。

其次，高温合金的室温拉伸性能受到加工方法的

影响。一般来说，增材制造合金的室温拉伸性能高于

传统铸造制备的零件。这可能是由于增材制造导致

的细小晶粒和高密度位错引起的。然而，由于增材制

造的成型特点，零件内部存在较大的残余应力。未经

任何后续处理的增材制造零件的塑性指数通常难以

达到常用的铸造和锻造标准。不同的增材制造方法

图 4　通过热处理调整后增材制造镍基高温合金显微组织的变化［67-69］

合金状态（a）、应力释放后（b）、固溶热处理（c）和热等静压后（d）的 EBSD 图像；未经热处理（e）、1000 ℃（f）、1100 ℃（g）、1200 ℃（h）的

有害相和碳化物相析出情况；（i），（j）打印态下被抑制的析出相；（k），（l）SLM+HT 样品的 BSE SEM 图显示 γ′的双峰分布

Fig. 4　Changes of microstructure of additive nickel-based superalloy adjusted by heat treatment
Image of EBSD grain structure after alloy state（a），stress release（b），solution treatment（c） and hot isostatic pressing（d）；harmful phase

 and carbide phase precipitation without heat treatment（e） at 1000 ℃（f），1100 ℃（g） and 1200 ℃（h）；BSE SEM images of γ′ 
precipitates in printed inhibited precipitates（i），（j）；（k），（l）SLM + HT sample shows bipeak distribution of γ′

7
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对合金的室温拉伸性能也有一定影响。例如，对比表

3 中不同方法制备的 IN625 合金，增材制造得到的

IN625 合金室温拉伸性能普遍较好，其强度一般高于

通过铸造制备的 IN625 合金，在某些适当的增材制造

参数和热处理后，IN625 合金的强度甚至高于锻造的

性能，这是由于增材制造制备合金时合金的晶粒尺寸

较为细小以及合金中较高的位错密度导致的。在不

同增材制造方法中，WAAM 制备得到的合金强度较

低，有时甚至低于铸造的水平，这是由于 WAAM 过程

冷却速率较慢，制备的合金晶粒尺寸较大；PBF 方法

制备的 IN625 合金的室温拉伸性能的分散性较大，其

性能极不稳定，这与制备过程的参数有关，不同的

PBF 工艺参数会产生不同的晶粒组织、亚结构、碳化

物及缺陷，从而影响合金的室温拉伸性能。而 DED 制

备的合金的室温拉伸性能高于 WAAM，相比 PBF，其

室温拉伸性能的分散性较低。

再者，增材制造高温合金的拉伸性能会受到热处

理的影响，不同类型的高温合金在热处理后其拉伸性

能变化略有不同。对于固溶强化型镍基高温合金，如

IN625，Hastelly X，在热处理后，合金的强度下降，而

塑性提高，这可能是由于热处理过程中一些有害相被

溶解、晶粒尺寸增大及密度位错减少共同导致的。

Wong 等［88］研究了通过 LPBF 制备的 IN625 合金，结果

表明，热处理后，IN625 合金的强度下降而塑性提高。

对于沉淀强化型高温合金，在热处理后，强化相析出，

尽管晶粒粗化和位错密度降低，但大量 γ′强化相的析

出抵消了这部分强度损失，整体强度上升。 Wang
等［108］研究了激光粉末床熔化制备的 IN738LC 高温合

金的性能，结果表明，在 HIP 处理后，IN738LC 合金在

室温拉伸强度和伸长率方面都有所提高，其原因在于

消除了孔隙和微裂纹等内部缺陷。Atabay 等［110］研究

了激光粉末床熔化制备 Rene 41 合金的组织和拉伸

性能，结果表明，热处理后的硬度值显著高于打印态。

但 也 存 在 例 外 ，热处理后的屈服强度变化可能不

大，由 γ ′强化相析出导致的强度提高与热处理后晶

粒粗化、位错密度降低导致强度的下降相差不大。

Wang 等［111］研究了 LPBF 制造的 CM247LC 镍高温合

金的组织和屈服强度，结果表明打印态的  CM247LC 
在标准热处理后具有与打印态 CM247LC 的屈服强

度相差不大，经过 HIP 处理后，强度变化不大，但延展

性有所提高。整体而言，通过合适的热处理，增材制

造的高温合金可以获得优越的力学性能。

3　存在的问题

尽管增材制造已被广泛应用于镍基高温合金的

表 3　不同制备方式下 IN625合金的室温拉伸性能

Table 3　Room temperature tensile properties of IN625 alloy under different preparation methods

State
LPBF
LPBF+annealing
LPBF
LPBF+HT
LPBF
LPBF
LPBF+HT
LPBF
LPBF+HT1
LPBF+HT2
LMD
LMD+HT1
LMD+HT2
WAAM
WAAM
WAAM
Cast
Wrought

Yield strength/MPa
743
386
585
507
641. 5
788
585
652±10
567±15
409±14
723±23
654±15
532±22
376. 9
391. 4
400. 8
350
517

Tensile strength/MPa
1043

910
864
827
878. 5
998

1000
  925±13
  869±7
  886±11
1073±5
1084±2
  991±13

647. 9
675. 6
687. 7
710
930

Elongation/%
31. 4
54. 4
58. 6
69. 3
30
19. 1
31. 5
32±3
38±1
56±5
26±2
27±2
43±1
46. 5
44. 45
43
40
40

Reference
［87］

［88］

［89］

［90］

［91］

［92］

Note：HT-heat treatment;LMD-laser melting deposition
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制备中，但仍存在大量待解决的问题。

首先，增材制造合金的微观组织和力学性能存在

明显的各向异性。在增材制造这一独特的成型过程

中，试样内部形成了沿构建方向的柱状晶组织，具有

沿〈001〉方向的明显织构。然而，这种独特的微观组

织导致了在力学性能上的各向异性。为了解决这一

问题，需要进一步研究和优化增材制造过程并对增材

制造零件进行后处理，以调控晶粒的排列方式，减轻

各向异性的影响。这可能涉及工艺参数的调整、优化

材料选择，以及采用先进的制造技术，以改善零件的

整体性能表现。

其次，高性能镍基高温合金打印性能差，开裂敏

感性高。在不断追求更高功率和效率的航空发动机

的背景下，对具备更高温度和更恶劣使用条件的增材

制造镍基合金的需求也日益迫切。随着镍基高温合

金在增材制造领域的广泛应用，合金体系从固溶强化

合金转变成沉淀强化合金，推动了航空航天增材制造

领域的快速发展。然而，高铝钛的镍基高温合金焊接

性能差，裂纹敏感性问题依然是当前增材制造中面临

的一项重要技术挑战。因此，在高性能镍基高温合金

成功应用于增材制造工艺领域之前，裂纹敏感性问题

必须得到解决。这涉及对制备过程中各种因素的深

入理解，以采取有效的措施减缓或避免裂纹的产生，

从而制备出高质量、高性能的镍基高温合金。

最后，缺乏镍基高温合金增材制造的规范和标

准。行业标准对于制造商和最终产品的质量至关重

要，但在增材制造领域，缺乏全面的、统一的标准仍是

一个突出的问题。一些组织如 ASTM 和 ISO 已发布

了一些特定于增材制造工艺和热处理的标准，以确保

高温合金的可靠性、稳定性和质量。然而，由于增材

制造技术的迅猛发展，目前涵盖整个增材制造过程的

表 5　不同制备方式下 Hastelloy X合金的室温拉伸性能

Table 5　Room temperature tensile properties of Hastelloy X 
alloys under different preparation methods 

State

LDED
LDED
Wrought
LPBF
LPBF
LPBF
LPBF
LPBF
HIP
HIP+HT

Yield 
strength/
MPa
464
467
340
≈600
690±4
730±2
590±5
565
292
294

Tensile 
strength/
MPa
765
778
760
≈800
920±2
850±5
670±3
770
710
715

Elongation/%

13±2

34
46
51

Reference

［98］

［99］
［81］

［100］

表 4　不同制备方式下 IN718合金的室温拉伸性能

Table 4　Room temperature tensile properties of IN718 alloy under different preparation methods

State
LNSM
LNSM+HT
Cast
Wrought
LPBF
LPBF+HT
LPBF+HIP
LPBF+HIP+HT
LRF+HT
LRF+HT
LPBF
LDED
LDED+HT
LDED+HT
LPBF
LPBF
LPBF
LPBF
LPBF

Yield strength/MPa
  552
  949
  758
1034
  668±16
  875±11
  645±6
1145±16
  590
1133
1185
  650
1204
1257
  711±14
  858±12
  580
  737±4
  800

Tensile strength/MPa
904

1194
862

1276
1011±27
1153±4
1025±14
1376±14

845
1240
1430
1000
1393
1436
1110±11
1167±10

845
1010±10

997. 8

Elongation/%
16. 2
19. 9

5
12
22±2
17±2
38±1
19±1
11

9
18. 6
38
13
13
24. 5±1. 1
21. 5±1. 3
20
20. 6±2. 1
28

Reference
［93］

［94］

［95］

［40］
［96］

［97］

Note：LNSM-laser net shape manufactured;LRF-laser rapid forming;HIP-hot isostatic pressing
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系统标准相对庞大且复杂。为了引导增材制造镍基

高温合金的一致发展，建立一套完善的技术标准和规

范变得至关重要。ASTM F42 委员会等团体在标准

化描述符和分类学方面做出了显著贡献，但要实现机

器技术和最终产品之间的直接比较，仍需进一步努

力。总体而言，标准化对于推动增材制造的大规模生

产和工业应用是至关重要的，同时，这些标准和规范

需要不断更新和完善，以适应增材制造技术的快速演

变，并为下一代镍基高温合金的发展奠定基础。

4　结束语

本文对增材制造技术在镍基高温合金零部件制

备中的应用和增材制造用镍基高温合金材料研究进

展进行介绍，表明增材制造技术在制备高温合金零部

件方面具有巨大的潜力和优势。这些优势包括可实

现复杂构件成形、高效率和高精度等。此外，采用不同

制造技术制备的镍基高温合金的微观组织和力学性能

也得到了深入研究。随着增材制造技术的发展和完

善，镍基高温合金增材制造技术的应用将更加广泛。

增材制造镍基高温合金领域充满大量机遇，基于

本综述，作者提出了一些值得探索的领域。增材制造

镍基高温合金未来的研究领域包含以下 4 方面。

（1）增材制造镍基高温合金热处理

在增材制造中，热处理是优化镍基合金性能的关

键步骤之一，热处理能够提升材料的完整性和微观结

构，实现性能的优化。通过对增材制造的镍基合金进

行热处理，可促进从打印态的柱状晶组织向再结晶组

表 6　不同制备方式下 CM247LC和 IN738LC合金的室温拉伸性能

Table 6　Room temperature tensile properties of CM247LC and IN738LC alloys under different preparation methods

Material
CM247LC
M-M247

CM 247LC

CM247LC

IN738LC

IN738LC

IN738LC

IN738LC

IN738LC-0. 024%Zr
IN738LC-0. 12%Zr

State
HIP
BJ+HT
BJ+HIP+HT
MIM+HIP+HT
VIC+HIP+HT
LPBF+HIP
LPBF
Cast
HIP1
HIP2
Cast
LPBF+HT
LPBF+HIP+HT
Cast
LPBF-XY

LPBF-Z
PPAAM
PPAAM+HT
LMD
LMD+HT
LPBF
LMD
LSF
Cast
CAST
LPBF
LPBF-XY

LPBF-XY

Yield strength/MPa
815

≈900
≈1000
≈800
≈1000
≈800
≈800

799. 79
738. 95
738. 55
896
981
932
765
933
786
902

1081
1350
1038
786-933
1058-1073

871
765
765
895
930
764

Tensile strength/MPa
1350
≈1000
≈1100
≈1300
≈1100
≈1250
≈1000

920. 3
771. 93
973. 87

1034
1450
1350

945
1184
1162
1084
1272
1392
1117
1162-1184
1093-1116
1074

945
945

1010
1113

947

Elongation/%
12. 7
≈2
≈3
≈11
≈5
≈10
≈5
10. 39

1. 28
15. 98

7
14
14

7. 5
8. 4

11. 2
6
3. 5
1. 13
2. 76
8. 4-11. 2
1. 2-1. 4

10. 8
7. 5
7. 5
1. 6

Reference
［101］
［102］

［103］

［104］

［105］

［106］

［107］

［108］

［109］

Note：BJ-binder jetting; MIM-metal injection molding; VIC-vacuum investment casting; PPAAM-pulsed plasma arc additive manufacturing; SLF-
laser solid forming
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织的转变，减弱晶粒组织上的各向异性，从而降低力

学性能的各向异性。适当的热处理不仅可以实现更

均匀的微观结构，改善各向异性性能，还能提高增材

制造镍基高温合金的性能。因此，热处理设计对于增

材制造镍基高温合金至关重要，需要为这些合金定制

合适热处理制度，以获得理想的微观组织和力学性

能。然而，目前的大多数热处理方法是基于传统经

验，而这些经验并不完全适用于增材制造过程中的零

件。因此，亟需寻找适用于增材制造的镍基高温合金

的热处理方法。尽管铸造、锻造合金的热处理可以提

供一些指导，但仍需要对增材制造镍基高温合金热处

理进行精心设计，以适应其独特的微观结构和工艺引

起的缺陷。在此背景下，研究人员应致力于开发定制

的、适用于增材制造的热处理策略，以进一步推动该

领域的发展。

（2）增材制造新型无裂纹镍基高温合金的定制和

开发

增材制造领域面临的机遇之一是新合金的开发。

目前应用于增材制造的镍基高温合金主要是为传统

制造方法设计和优化的，导致一些高性能高温合金无

法适用于增材制造。现有商业化镍基高温合金因裂

纹敏感性而限制了在增材制造工艺中的应用。因此，

专门用于增材制造的新型抗缺陷高温合金的设计和

开发是一项重要任务。由于高温合金中多种元素之

间存在强相互作用，传统试错方法需要长周期的开发

和检验大量样品，不适合开发新的高温合金。机器学

习、计算材料科学、材料设计软件和高通量方法的综

合应用可以加速对候选高温合金的验证，为合金设计

和优化提供快速、廉价和可靠的途径。通过建立高温

合金成分、工艺、微观组织和性能之间的关系，可以实

现对高温合金设计和优化的加速。尽管增材制造镍

基高温合金的合金设计研究有限，但通过现代研究工

具的综合应用，可以开发出适用于增材制造并具有优

异机械和环境性能的合金成分。

（3）探索具有不同复杂结构的镍基组分的工艺-结

构-性能关系

在关于镍基高温合金增材制造的研究中，目前主

要集中于形成尺寸较小的简单形状，如 5~10 mm 的立

方体。尽管我们已经理解了增材制造工艺、材料开裂

行为和力学性能之间的关系，但直接将这些关系应用

于更大或更小、具有复杂结构的实际工程部件仍然面

临挑战。因此，深入了解增材制造镍基高温合金部件

中样品尺寸与各种结构复杂性之间的关系至关重要。

这对于具有精细特征和大尺寸晶格结构，或几何复杂

的航空部件等工程部件的残余应力、开裂行为和性能

具有重大影响。当前关于无裂纹镍基高温合金性能

的研究主要集中在不同温度下的硬度和拉伸行为上，

而其他关键性能类型，如抗蠕变性、疲劳行为和耐腐

蚀性，还没有得到充分研究。这些方面的深入研究对

于指导增材制造镍基高温合金在工业中更广泛的应

用至关重要。因此，全面了解这些关键性能将为增材

制造技术在不同领域的实际应用提供基础和指导。

（4）计算和建模用于解决增材制造过程中的各种

问题

通过整合计算与建模、人工智能技术至增材制造

的各个阶段，可实现更高效、精确和可持续的生产过

程，同时推动了镍基合金性能和应用领域的进步。基

于人工智能的在线监测系统和反馈系统在实现工艺

的实时控制和优化方面起到关键作用。在线监测系

统为工艺优化提供记录过程和辅助手段，同时为裂纹

等缺陷的在线诊断和实时修复奠定基础。人工智能

在增材制造的材料和工艺设计中扮演关键角色。通

过从次优数据集中做出复杂决策，人工智能能够迅速

推进工艺和材料开发。随着实验空间的扩大，人工智

能在增材制造中的应用将更加普遍，尤其是在自动化

和实验与建模相结合的情况下。模拟的结果有助于

加深对增材制造过程的理解、工艺优化、减少缺陷，并

弥合产品设计和认证之间的差距。这些模拟结果对

于阐明对流程的理解和优化、减少缺陷以及预测微观

结构和残余应力具有重要意义。因此，增材制造的计

算与建模领域将依赖于人工智能、在线监测系统、高

温预热技术以及模拟与建模的融合，为推动该领域的

发展和应用提供了坚实的基础。
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摘要：电弧增材制造由于其高沉积速率、高材料利用率、低成本以及具有制造大尺寸构件的能力而得到研究人员的广泛

关注，有望广泛应用于镁合金的快速成形。本文概述了电弧增材制造用镁合金丝材的种类及其对丝材的要求，总结了现

今适合于镁合金电弧增材制造用丝材的制备方法，重点论述了镁合金电弧增材制造工艺的制备技术、基本原理、微观组织

及力学性能，讨论了不同电弧增材制造工艺制备不同镁合金的影响因素，分析了镁合金电弧增材制造目前可用丝材种类少

以及增材制造构件形性尚不可控等问题，并且在优化电弧增材制造镁合金构件性能和推进应用方面进行了展望。

关键词：镁合金；丝材制备；电弧增材制造；力学性能
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Abstract：Wire arc additive manufacturing （WAAM） has received extensive attention from researchers due 
to its high deposition rate， high material utilization， low cost， and ability to manufacture large-scale 
components.  It is expected to be widely used in rapid forming of magnesium alloys.  The current types and 
requirements of wires used in WAAM of magnesium alloy were summarized.  Then， the current 
preparation methods suitable for WAAM of magnesium alloy were introduced.  The manufacturing 
technology， deposition mechanism， microstructure and mechanical property of various WAAM-processed 
magnesium alloys were discussed.  Finally， the problems such as the few types of available wires and the 
uncontrollable shape and property of components for wire arc additive manufacturing of magnesium alloys 
were analyzed.  The optimization of properties and application of components for wire arc additive 
manufacturing of magnesium alloys were forecasted.
Key words：magnesium alloy；wire preparation；wire arc additive manufacturing；mechanical property

镁合金具有高的比强度和比刚度，良好的尺寸稳

定性、导热导电性，以及优异的铸造、切削加工性能，

并具有高阻尼、电磁屏蔽、资源丰富、易回收利用等优

点［1-2］，高性能镁合金材料是支撑航空、航天、新一代武

器装备、高速列车以及新能源汽车等高端装备不断升

级发展的先进基础材料［3-4］。而限制高性能镁合金的

发展主要因素之一就是相关的材料制造工艺［5］，可以

发现，实现高塑强积镁合金的途径之一是实现镁合金

的细晶结构，增材制造作为一种新工艺新方法，有望

实现铸造和变形难以实现的性能［6-7］。另外，临界空间

引用格式：刘宏杰，刘文才，孙家伟，等 . 镁合金电弧增材制造研究现状及展望［J］. 材料工程，2024，52（2）：16-30.
LIU Hongjie，LIU Wencai，SUN Jiawei，et al. Research progress and prospect in wire arc additive manufacturing magnesium 
alloy［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：16-30.
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环境探测火箭舱体、防空导弹舱体、卫星平台、速率陀

螺支架、微小卫星整体结构等复杂结构镁合金类航天

轻量化构件，一般采用铸造和锻造等方法制作镁合金

坯料，然后进行后续机械加工等诸多工序，预留加工

余量较大，原材料利用率很低，备货周期长，严重制约

型号的研制进度。增材制造技术因无需模具、制造周

期短、成本低等优点，可为复杂航天构件制造提供更

多的设计思路，有利于实现“设计-工艺-制造”的快速

有效协同。

近年来，镁合金的增材制造越来越受到研究人员

的关注，并正在开发相关的 3D 增材技术，镁由于高活

性，很容易发生氧化，必须处于惰性的气氛中才能进

行 制 造 。 镁 合 金 电 弧 增 材 制 造（wire arc additive 
manufacturing，WAAM）技术是一种基于丝材的定向

能量沉积（direct energy deposition，DED）方法，该方法

使用电弧作为热源，通过添加丝材，在程序的控制下，

逐层成形出金属零件［8-11］。与其他镁合金增材制造技

术（如激光选区熔化镁合金粉末）相比，镁合金丝材降

低了氧化的风险，制造成本比较低，镁合金 WAAM 受

到了极大的关注。本文首先简要概述了当前主流镁

合金 WAAM 所用丝材的种类及其对丝材的要求，然

后列举出现今适合于 WAAM 镁合金丝材的制备方

法，并对镁合金 WAAM 的各种工艺原理和研究进展

进行全面概述，最后对镁合金 WAAM 目前存在的问

题以及未来发展前景进行展望。

1　镁合金电弧增材制造的丝材种类及要求

WAAM 工艺利用电在基板或者工件与电极之

间产生电弧，丝材在电弧的热量下熔化进入熔池形

成强黏结的填充金属，丝材不限于一种填充金属，理

论上凡能在工艺条件下熔化的金属都可以作为增材

制造（AM）的材料。目前主流的 AM 的金属材料可

以分为铁基合金（工具钢、316L 不锈钢、M2 高速钢、

H13 模具钢和 15-5PH 马氏体时效钢等）、钛及钛合

金（纯 Ti、Ti6A14V（TC4）和 Ti6A17Nb）、镍基合金

（Inconel 625，Inconel 718 和 Inconel 939 等）、钴铬合

金（Co212，Co452，Co502 和 CoCr28Mo6 等）、铝合金

（AlSi10Mg，AlSi7Mg，AlSi9Cu3 等）及贵金属等［12］。

镁合金是以镁为基础加入其他元素组成的合金，主

要合金元素有铝、锌、锰、铈、钍以及少量锆或镉等，

镁合金是目前实际应用中最轻的金属，且具有良好

的生物相容性和可降解性，其杨氏模量与人体骨骼

也最为接近，可作为轻量化材料或植入物材料，具有

良好的应用前景。目前镁合金填充丝材牌号有限，

常 见 牌 号 有 AZ31，AZ31B，AZ61A，AZ91，AZ91D，

AZ80M， EZ33A， AZ101A， QE22A， AM50A 和

AZ92A［13］，在 WAAM 镁合金中，常用镁合金丝材主

要 为 AZ 系 列 ，即 AZ31，AZ31B，AZ61A，AZ91，
AZ91D，AZ80M，AZ 系列镁合金由于具有较好的耐

蚀性能、铸造性能和力学性能，以及较高的屈服强度

从而研究最成熟、应用最广泛，在 AZ 系镁合金中，

Al 是主要元素，Al 平均含量为 2%~9%（质量分数，

下同），Al 元素的加入有利于提高硬度、强度和力学

性能等。

金属丝是 WAAM 工艺的主要输入材料，高性能

的 WAAM 镁合金工件对于丝材有一定的要求，如表 1
所示。

2　镁合金丝材的制备

镁合金 WAAM 以电弧作为热源，并按规划的路

径熔化镁合金丝材，逐层成形所需样品。WAAM 通

常使用盘装丝材，为了减少更换丝材的频率，丝材要

保证一定的长度，增材制造过程中丝材要平滑送出，

不能产生抖动，否则会导致电弧不稳，影响成形质

量 。 镁 合 金 具 有 密 排 六 方 晶 格 ， 室 温 下 只 有

表 1　WAAM 镁合金所用丝材要求

Table 1　Wire requirements for WAAM magnesium alloys

Performance

Chemical composition

Surface quality

Mechanical property

Packaging requirements 
for wire

Feedability of the wire

Requirement

The wire shall have a specified chemical composition

The wire should have a smooth surface without cracks， pits， scratches， oxide skin， folding and other defects

The wire should be continuously fed into the equipment

Additive manufacturing wire is generally packaged in a disk， the winding of the wire should be free of kinks， twists， 
sharp bending， overlapping and embedding， so that the wire can be freely unwound in an unconstrained state

In the additive manufacturing process， the wire does not affect the uniform and uninterrupted feed of the wire on the 
equipment
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{0001}〈11-2 0〉滑移系，伸长率小，不易产生塑性变

形，目前可用于 AM 的镁合金丝材主要通过挤压、拉

拔和挤压-拉拔的方式获得。

2. 1　镁合金丝材挤压成形工艺

挤压工艺是所有塑性成形工艺中能够最大程

度上发挥材料塑性的工艺，镁合金挤压成形工艺是

在镁合金处在三向压应力的状态下，这种状态与静

水的压力十分接近，这样对镁合金的加工成形非常

有利。镁合金挤压过程中通常采用热挤压工艺，镁

合金热挤压生产最大的特点是高温和高挤压比。

镁合金热挤压成形时，在有专门的保温装置保证坯

料温度和模具温度始终保持在恒定的温度范围内、

采用合理的润滑剂等条件下，可以挤出各种高质量

的镁合金丝材。镁合金的挤压工艺原理如图 1［14］

所示。

制备镁合金丝材的过程中，可能产生的缺陷主要

有表面粗糙甚至产生表面裂纹，表面粗糙度主要是由

于挤压温度过低或者润滑剂加入量较少等原因造成

的，可通过提高挤压温度及加入适量的润滑剂来改善

丝材的表面粗糙度；表面裂纹来源于在高温挤压条件

下丝材挤出速度过快，使丝材表面出现了大量热裂

纹，应当采取合理的挤压温度-速度进程，使金属在变

形区具有较高的塑性。镁基合金的丝材挤压成形性

和表面粗糙度可通过两种方法得到改善。首先，优化

不同的挤压工艺对镁基合金的挤压成形的影响至关

重要。这些挤压方法包括热挤压、往复挤压及正挤

压、快速凝固+往复挤压+正挤压方法等。这些方法

会影响合金微观组织和塑性，不同的镁基合金所适用

的挤压方法不同。

热挤压是制备丝材最常用的工艺方法，热挤压工

艺比较简单。热挤压时，要将坯料加热到再结晶温度

以上，然后才能进行热挤压。热挤压工艺制备镁基合

金丝材时，对镁基合金的塑性有一定的要求。镁合金

常温下容易脆裂，难以进行塑性成形加工；200 ℃以上

时塑性明显提高；225 ℃以上时塑性提高更大，因此镁

合金宜在 200 ℃以上成形［15］。塑性越差，热挤压温度

越高。然而镁合金易氧化燃烧，温度越高，镁合金氧

化越严重，因此，在镁合金挤压过程中，应尽量降低镁

合金的温度，因为氧化物最终会随着镁合金挤压成为

丝材，从而恶化丝材质量。

往复挤压（RE）是一种大塑性变形技术，晶粒经

过破碎、动态再结晶和动态回复后明显细化，可以有

效地细化金属材料的晶粒并提高材料的塑性［16］。郭

学锋等开发了多种制丝方法，如往复挤压+正挤压、

快速凝固+往复挤压+正挤压方法［17-19］。通过往复

挤压+正挤压工艺方法，将 ϕ34. 8 mm 的 Mg-6%Zn-
1%Y-0. 6%Ce-0. 6%Zr 镁合金铸锭放入 ϕ35 mm 的

往复挤压筒内（挤压颈直径为 ϕ10 mm），在 330 ℃经

过 4 次往复挤压后，在 330 ℃正挤压成 ϕ1. 5~2. 08 mm
不同直径的丝材；快速凝固+往复挤压+正挤压方

法区别之处在于采用单辊快速凝固（RS）装置将熔

炼合金制成宽度约 2~20 mm，厚度 20~80 μm 的薄

带，随后将薄带粉碎成长度和宽度都小于 2 mm 的粉

体并装入直径 ϕ50 mm 的往复挤压筒中（挤压颈直径

ϕ12 mm），其他丝材参数与往复挤压+正挤压方法

相同。晶粒细化是一种可以改善强度和塑性的策

略，镁基合金在挤压前通过往复挤压、快速凝固等工

艺使得晶粒得到细化，因此可以在挤压变形过程中

适当降低挤压变形温度，从而减少镁基合金丝材内

部氧化物夹杂及表面氧化物，有利于提高丝材的制

备质量。

第二种方法是优化挤压工艺的工艺参数，以减少

缺陷并提高丝材质量。丝材的质量可以通过合理地

改变工艺参数得到改善，如改变合金成分、调整挤压

模具、设定合理的挤压力等。

合金成分组成的不同会导致合金及丝材的综合

性能有很大的差异，通过对成分进行控制可以改善挤

压成形性。Mg-Al 系合金是牌号最多、应用最广的系

列，Mg-Al 系合金中往往还含有一些其他的合金元

素，不同元素在 Mg-Al合金中的作用不同。Ca 元素添

加到 Mg-Al 合金中可细化晶粒，主要是因为 Ca 元素

一部分可作为 α-Mg 相的非均匀形核的核心，另外一

部分偏聚在晶界处，因此可有效细化晶粒［20-22］。稀土

元素 Y 在镁合金中能够显著细化合金组织，稀土元素

Y 会与合金中的 Al 元素形成稀土相，消耗 β 相中的 Al
元素，从而改善镁合金中粗大、连续分布的网状 β

图 1　镁合金丝材挤压成形工艺［14］

Fig. 1　Magnesium alloy wire extrusion forming process［14］
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相［23］。Frank 等［14］通过直接挤压成形工艺完成 ϕ1. 2 
mm 镁铝系（MgAl6，MgAl6CaY，AZ61CaY，MgAl9，
MgAl9CaY，AZ91CaY）镁合金丝材的制备。在挤出

速度为 2 m/min、挤出温度为 390 ℃、挤出比为 70 的条

件下，每次将坯料挤压成 ϕ1. 2 mm 的 4 根丝材（直径可

调节为 ϕ0. 8~3 mm），每根金属丝长 4 m，由于其一

模四件，挤压后通过单根丝材的连接，每个坯料可生

产总长度为 16 m 的丝材。一般来说，金属丝的总长

度取决于所需的直径，可生产丝材总长度范围为

7~30 m。可以发现，Ca 和稀土元素的加入可以细

化晶粒尺寸。镁基合金在加入 Ca 和稀土元素后可

以获得高质量的丝材以及丝材的长度也可以满足

需求。

模具设计主要影响挤压丝材的表面质量。通过

优化模具设计，尽可能减少丝材的表面粗糙度，提高

丝材的表面质量。Nienaber等［24］通过调整模具直接挤

压制备的大变形镁合金丝材可用于增材制造。长度

为 150 mm、直径为 ϕ49 mm 的坯料在 400 ℃ 下均化

16 h 后，在加工温度为 325 ℃、挤压比为 625、挤压速度

设定值（冲头速度）为 0. 1 mm/s 的条件下挤出丝材，

获得不同直径丝材的表面形貌如图 2 所示［24］，丝材的

表面粗糙度通过平均标准偏差（Ra）参数表征，对于纯

镁和三种 AZ 系镁合金（AZ31，AZ80，AZ91），丝材的

表面粗糙度小于 0. 46 μm。

挤压力是镁合金丝材制备工艺过程的关键，若

挤压力过大，不仅挤压轴有被镦粗的危险，而且镁丝

也极易断裂；若挤压力过小，则挤压困难，难以挤出

丝材，合理的挤压力对于挤出质量优良的丝材非常

重要［25］。挤压过程中，挤压力随着挤压的推进存在

两个阶段：阶段Ⅰ，挤压力急剧增大，并达到峰值，凸

模挤压坯料，使其镦粗并充满凹模直至金属开始流

出凹模；阶段Ⅱ，凸模继续移动，坯料被挤压成所需

的形状流出凹模，此时，变形区稳定，挤压力有所下

降（图 3）［26-27］。可以看出，在挤压过程中，挤压力不

是一个常数，而是随着压下量而变化。影响挤压力

的因素主要有：材料的性质、挤压比、挤压速度、铸锭

与模具之间的摩擦力、挤压模角等工艺参数。董长

富等［27］以挤压 ϕ1. 2 mm AZ31 镁合金丝材为例。通

过合理假设及取定挤压过程中的各工艺参数， 采用

主应力法计算了挤压力，图中 A 为 ϕ3. 0 mm 丝材，B
为 ϕ1. 6 mm 丝材，C 为 ϕ1. 2 mm 丝材，发现计算值与

实测值基本接近，通过取定补偿系数的方法修正计

算模型，分别计算出 ϕ1. 6，2. 0，2. 4，3. 0 mm 镁合金

丝材所需的单位挤压力，并在实验中成功制备出

丝材。

AZ 系镁合金是目前应用最广泛的变形镁合金，

它具有较好的室温强度，良好的延展性以及优良的抗

大气腐蚀性能力［28］。因此，对于 AZ 系镁合金的丝材

制备工艺及工艺参数研究较多。王冰［29］采用热挤压

法制备 AZ31，AZ91 镁合金丝材，研究坯料温度、模具

图 2　镁及镁合金丝材表面形貌［24］

Fig. 2　Surface morphologies of magnesium and alloy wire［24］
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温度、挤压力以及挤压筒内壁的光滑程度对镁合金丝

材质量的影响。在合理的挤压工艺（挤压温度 420 ℃、

挤压力 9×105 N 和出丝速度 0. 8~1 m/min）条件下，成

功制备了表面光洁、性能良好的 ϕ3 mm 和 ϕ4 mm 的镁

合金丝材。

2. 2　镁合金丝材拉拔成形工艺

拉拔成形的产品尺寸精度和表面粗糙度高，但拉

拔时材料在变形区的受力状态是两向压应力一向拉

应力，变形过程中的拉应力很容易导致裂纹的产生，

因此拉拔变形对于塑性较差的镁合金的确是一个

挑战。

镁合金的拉拔工艺原理如图 4 所示，与挤压制

备的镁合金丝材相比，拉拔的镁合金丝材具有出色

的表面质量、极低的直径变化以及显著的微观结构

均匀性。另外，挤压丝材的直径标准偏差比拉拔丝

材的直径标准偏差高 40 倍。

小直径丝材成形较为理想的工艺方法是拉拔工

艺，AZ31 镁合金拉拔成形丝材研究较为广泛，研究

者在不同工艺下（热拉拔、冷拉拔、电热法拉拔）进行

了 AZ31 镁合金丝材的成形工艺研究。另外，在丝材

拉拔过程中，在经过一定的累积变形量后，需要通过

退火工艺来消除变形应力。拉拔工艺的特点是产品

尺寸精确、表面光洁；镁合金的层错能较低（60~78 
mJ/m2），在退火过程中主要发生再结晶，因此可通过

适当的退火工艺使 AZ31 镁合金发生再结晶，实现晶

粒的细化，改善丝材的力学性能。晁红颍［33］将拉拔

变形和退火工艺相结合，研究了 AZ31 镁合金丝材的

冷变形，通过六个道次的拉拔和六次中间退火，将直

径 为 ϕ2 mm 的 丝 材 拉 至 ϕ0. 12 mm，晶 粒 尺 寸 由

20 μm 细化至 0. 9 μm，最终实现 99. 6% 的累积冷变

形。结果表明，当晶粒尺寸达到 2 μm 时，退火态丝材

的 显 微 硬 度 高 达 73. 3HV，抗 拉 强 度 也 达 到 467. 4 
MPa，屈服强度达到  430. 5 MPa。在镁合金丝材拉拔

的同时引入高能脉冲电流，使脉冲电流作用于镁合金

变形区域，在电流的作用下，材料的变形能力会提

高［34］。唐衡郴［35］利用电热法对 AZ31 镁合金丝材进

行拉拔实验，实验采用在 420 ℃挤压制备的 ϕ1. 6 mm
的镁合金丝材作为初始材料，在拉拔过程中，镁合金

丝材中一段流过电流，由于电阻热丝材温度升高，塑

性变形能力提高，镁合金丝材的变形温度控制在

300 ℃ 左右时候，成功地制备出 ϕ1. 5，1. 4，1. 3，1. 2 
mm 系列镁合金丝材。

目前有关镁合金丝材热拉拔工艺的研究主要集

中在塑性较好的 AZ31 镁合金，AZ61 镁合金由于其塑

性相对较差，所以 AZ61 镁合金的拉拔工艺研究较少。

在丝材拉拔过程中，当变形量过大或拉拔温度过高

时，丝材会发生断裂，图 5 为 AZ61 镁合金丝材稳定热

拉拔的工艺参数范围图［36］。可以看出，当拉拔温度为

150 ℃时，丝材可承受的最大道次变形量为 30%，即

ϕ6 mm 的 AZ61 镁合金丝材可单道次拉拔成直径为

图 3　AZ61 镁合金挤压力实验曲线［26-27］

Fig. 3　Experimental curves of extrusion force of AZ61 
magnesium alloy［26-27］

图 4　镁合金丝材拉拔成形工艺［30-32］

Fig. 4　Magnesium alloy wire drawing forming process［30-32］
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ϕ4. 2 mm 的丝材而不发生断裂。

2. 3　镁合金丝材挤压-拉拔成形工艺

对镁合金而言，在拉拔成形过程中的应力状态对

其塑性的发挥不利，因此镁合金难以进行大塑性拉拔

变形制备丝材；在挤压成形过程中，当挤压镁合金丝

材的直径小于 ϕ2 mm 时，所需挤压力大、磨具损耗大，

容易出现断丝现象。通过挤压-拉拔成形工艺可以实

现制备直径小于 ϕ2 mm 且保证一定长度的镁合金丝

材，即通过挤压工艺生产制备直径大于 ϕ2 mm 的镁合

金丝材，再通过拉拔工艺制备满足 AM 所需直径的镁

合金丝材。

当镁合金丝材直径小于 ϕ2 mm 时，挤压难度增加

并且挤压生产的镁合金丝材太软，无法确保送丝过程

的连续性，采用热拉拔工艺生产 ϕ1. 2~2 mm 直径的

镁合金丝材，可以提高镁合金丝材的成形质量，提高

生产效率。

金文中等［29，37］通过采用热挤压-拉拔工艺成功制

备了圆整度、粗糙度和挺直度优于热挤压法生产的

ϕ1. 2 mm 的镁合金丝材。首先在挤压温度 440 ℃、挤

压速度 1. 5~3. 0 m/min，挤压比 400 的挤压条件下，将

ϕ44 mm×（60~80） mm 的 AZ61 镁合金挤出为 ϕ2. 1 
mm 的丝材，然后在 250~340 ℃的拉拔温度下，经过

五道次拉拔（每道次变形程度为 20% 左右），将 ϕ2. 1 
mm 丝材拉至 ϕ1. 2 mm。在直径小于 ϕ2 mm 采用拉

拔工艺有利于降低 ϕ2 mm 以下镁合金丝材的生产难

度、提高生产效率以及保证丝材的均匀性和送丝的连

续性。

3　镁合金的电弧增材制造工艺

根据热源的性质，通常有三种类型的 WAAM 工

艺 ：熔 化 极 电 弧 增 材 制 造（gas metal arc welding， 
GMAW）、钨极惰性气体保护电弧增材制造（gas tung⁃
sten arc welding，GTAW）以及等离子体电弧增材制造

（plasma arc welding，PAW），如图 6（a）所示［38］。目前，

WAAM 镁合金工艺主要集中在 GTAW、GMAW、冷

金属过渡（GMAW-CMT）及 PAW 这几种工艺方面。

3. 1　钨极惰性气体保护电弧增材制造

GTAW 由于它的高精度几乎没有缺陷，从而是最

早被广泛采用的电弧焊工艺之一［11］。通过在钨极与

工件之间建立起电弧，电极在焊接过程中不会消耗，

但是填充金属必须从外部添加，用惰性气体对电弧和

熔池进行保护［39］，如图 6（b）所示［38］。

将 WAAM 工艺用于镁合金的制造具有独特的优

势。AZ31 合金具有良好的强度、塑性和耐腐蚀综合

性能，是镁合金中最具代表性的合金之一［40］。Fang
等［41］采用 GTAW 技术制备 AZ31 合金，在 AZ31 镁合

金基板（L400 mm×W200 mm×H10 mm）上逐层沉

积了 105 层（前二十层的电弧电流从 120 A 逐渐减小

到 75 A）WAAM-GTAW 薄壁组件，在弧长 3 mm，电

流 75 A，沉积速度 0. 25 m/min，送丝速度 2. 5 m/min
工艺参数下薄壁组件的强度优于铸造合金，接近锻造

AZ31，而伸长率显著高于锻造试样。GTAW AZ31 镁

合金微观结构主要包括 α-Mg 相，并且仅存在可忽略

的析出 Al-Mn 相（图 7）。此外，GTAW AZ31 镁合金

比热轧 AZ31 板具有优异的腐蚀性能，热轧 AZ31 板的

腐蚀速率为 13. 62 mm/a，是 GTAW AZ31 镁合金腐

蚀速率（3. 43 mm/a）的 4 倍。GTAW 工艺的快速冷却

能够使晶粒细化，晶粒细化有利于提高合金的强度、

塑性、腐蚀性能等。

优化 GTAW 工艺参数是提高 AZ31 镁合金成形

质量的最重要方法。影响合金试样成形效果、组织和

力学性能的工艺参数主要为交流电频率、脉冲频率、

交流电大小、送丝速度和沉积速度等。电弧增材制造

合金的性能的不同主要是由于 GTAW 工艺不同工艺

参数下热输入的不同造成的，在相同的热输入条件下，

存在不同的工艺参数组合。因此，调整工艺参数主要

是为了改变 GTAW 工艺的热输入。郭靖等［42-43］采用

GTAW 工艺进行直径为 ϕ1. 2 mm 和 ϕ1. 6 mm 的 AZ31
镁合金的电弧增材制造，在最优参数下，成功制备出抗

拉强度 261 MPa、屈服强度 102 MPa、伸长率大于 23%
且完全致密的 AZ31 镁合金试样，WAAM 成型试样的

组织为均匀细小的等轴晶，晶粒尺寸为 21 μm。与传统

的铸造制造工艺相比，由于 WAAM 过程中的冷却速度

快，WAAM 合金的晶粒尺寸一般小于 100 μm，如表 2
中 所 示［13，41-54］，而 不 是 传 统 的 铸 造 工 艺 的 100 μm
以上［44］。

另外，材料的微观结构与其经历的热过程密切相

关。采用 WAAM 技术制造的材料经历多次复杂热循

图 5　AZ61 镁合金拉拔工艺窗口［36］

Fig. 5　Drawing process window of AZ61 magnesium alloy［36］
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环，与铸造或锻造材料的热历史相差甚大，这导致材

料的微观结构与铸造或锻造材料的相差较大［55］。单

道多层镁合金直壁的微观结构一般分为四个区域：顶

层区域、层间过渡区、中间层区域、底层区域，不同区

域 的 微 观 结 构 非 常 不 同 。 对 GTAW 工 艺 制 备 的

AZ80M 镁合金在成形性、热循环、组织演变和力学性

能方面的研究表明，在顶层区域，大部分 β 相为粗条

状，分布在晶界，少量为粒状，分布在 α-Mg 相中；而在

中间区域，β 相为短棒状或粒状，在晶界不连续分布。

硬度沿纵向分布不均匀，中间层区域硬度平均为

图 6　WAAM 工艺种类及原理图［38］ （a）WAAM；（b）GTAW；（c）GMAW；（d）PAW；（e）CMT
Fig. 6　Process type and schematic diagram of WAAM［38］ （a）WAAM；（b）GTAW；（c）GMAW；（d）PAW；（e）CMT

图 7　GTAW AZ31 的 EDS 结果［41］

（a）AZ31 SEM 图；（b）Al，Zn，Mn，Mg 元素分布

Fig. 7　EDS results of GTAW AZ31［41］

（a）SEM image of AZ31；（b）distribution of Al，Zn，Mn，Mg elements
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74HV，GTAW AZ80M 镁合金的最大抗拉强度为 308 
MPa，接 近 挤 压 态 AZ80M，远 高 于 铸 造 态 AZ
80M［44-46］。

3. 2　熔化极电弧增材制造

熔化极电弧增材制造（GMAW），也称为熔化极惰

性气体保护（MIG）/熔化极活性气体保护（MAG），是

WAAM 中使用最多的工艺。通过在丝材和熔池之间

建立电弧，利用外加气体（可以是惰性气体，活性气体

或混合物）对电弧和熔池进行保护，电弧所产生的热

量熔化工件和丝材，熔化的丝材通过电弧沉积到工件

上，如图 6（c）所示。使用 GMAW 在增材制造中的沉

积速度范围为 3~4 kg/h（取决于沉积的材料和工艺参

数）（表 3［56］），使其非常适合在短时间内生产大型

零件［11，56-57］。

缺陷会对材料的各种性能产生重大影响，使用

WAAM 技术制造的部件中应尽可能地减少内部缺

陷。Takagi 等［47］通过研究不同工艺参数对沉积镁合

金 单 道 形 貌 的 综 合 影 响 ，得 到 AZ31B 镁 合 金 在

GMAW 工艺下进行增材制造的工艺窗口（图 8），在最

优参数下（电流 100 A，电压 10 V，沉积速度 800 mm/
min），GMAW AZ31B 孔隙率为 0. 00025%，远低于铸

造或激光增材制造 AZ31B 合金构件的孔隙率（0. 5%

左右），GMAW 工艺沉积的制造物体的抗拉强度为

239 MPa，与对应轧板的抗拉强度（221~275 MPa）相

当，伸长率为 21%，要高于轧板的伸长率（12%）。每

单位长度的热输入量减少，微观结构晶粒越细小，有

利于降低制造物体的孔隙率、提高拉伸性能和改善微

观结构等材料性能。

3. 3　冷金属过渡

GMAW 技术通常因为其较高的热输入导致制件

表 2　WAAM 镁合金组织结构

Table 2　Microstructure of WAAM magnesium alloy

Magnesium alloy

AZ61A
AEX11
AZ31

AZ31

AZ31

AZ80M
AZ31B
AZ31B
AZ31
AZ31

AZ61A
AZ91

AZ91D

Process type

CMT
CMT
GTAW

GTAW

GTAW

GTAW
GMAW
CMT
CMT
CMT

CMT
CMT

PAW

Microstructure

Mg17Al12，Al8Mn5，Al-rich aeras
Mg17Al12，Al11RE3，Al2Ca
α-Mg，Al-Mn

—

—

α-Mg，β-Mg17Al12，Al2Y
—

α-Mg，β-Mg17Al12

—

α-Mg，α-Mg+β-Mg17Al12，η-Al8Mn5

α-Mg，β-Mg17Al12，Al8Mn5

α-Mg，β-Mg17Al12，Al8Mn5

Al5Mg11Zn4，α-Mg

Size of formed parts

135 mm×30 mm×80 mm
140 mm×120 mm×5 mm
105 layers
300 mm×65 mm×8. 5 mm
8 layers
100 mm×（10-20） mm
8 layers
100 mm×（10-20） mm
50 layers
40 mm×60 mm×35 mm
—

50 layers
30 layers
190 mm×70 mm
40 layers
12 layers
H=19 mm
—

Wire 
diameter/mm
1. 6
1. 2
1. 2

1. 6

1. 2

1. 6
1. 2
1. 2
1. 2
1. 2

1. 6

1. 2

1. 5

Grain size/
μm
31±12 
55±19
24. 7

28-32

21

—

10-90
—

—

17-39

≈27
13. 9
33. 2

3. 35

Ref

［13］
［13］
［41］

［42］

［43］

［44-46］
［47］
［48］
［49］
［50］

［51］
［52］

［53-54］

表 3　WAAM 工艺对比［56］

Table 3　Comparison of various WAAM techniques［56］

WAAM
GTAW
GMAW

PAW

Energy source
GTAW
GMAW
CMT

PAW

Characteristic
Non-consumable electrode.  Additional wire feed required.  Typical deposition rate： 1-2 kg/h
Consumable electrode.  Typical deposition rate：3-4 kg/h.  The arc stability is poor.  There is splashing phenomenon
Reciprocating consumable electrode.  Typical deposition rate：2-3 kg/h.  Low heat input process. No splash. High 
process tolerances
Non-consumable electrode.  Additional wire feed required.  Typical deposition rate： 2-4 kg/h
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表面出现波纹，增加了增材之后减材的加工余量，降

低了材料利用率［58］。因此在短路过渡的基础上开发

出冷金属过渡工艺（CMT），CMT 技术具有热输入量

小，增材过程稳定、无飞溅等优点［59］，其工艺过程为：

电弧引燃，丝材向熔池中运动，当熔滴进入熔池时，通

过伺服电动机控制丝材回抽而使熔滴脱落，金属转移

完成后，丝材回到原始位置，电弧重新点燃，丝材在设

定的电流下再次向前给进。在金属转移过程中，电流

下降到接近零，从而避免了任何飞溅的产生［60］，液滴

转移过程如图 6（e）所示。由于热输入低，因此在镁合

金增材制造方面具有巨大潜力。

近年来，众多研究者对 CMT AZ31 镁合金的成形

工艺进行广泛研究。优化电弧增材制造镁合金的工

艺对于明晰工艺与微观组织、工艺与力学性能之间的

关系具有重要意义。研究发现在 CMT 过程中加入强

脉冲，沉积的镁合金单道宽而浅，润湿性好，等效热输

入低，但是 CMT AZ31 镁合金直壁部件力学性能存在

各向异性。微观组织中存在熔合区和热影响区，热影

响区形成于每两个相邻沉积层之间，热影响区厚度

（约 700 μm）约为沉积层厚度的一半，由于 CMT AZ31
镁合金试样中热影响区的局部熔化，导致在热影响区

共晶 α-Mg 较初生 α-Mg 含有更多的 Mg 和更少的 Al；
而在熔合区，共晶 α-Mg 较初生 α-Mg 含有更少的 Mg
和更多的 Al，另外，熔合区的 β-Mg17Al12相数量大于热

影响区中 β-Mg17Al12相数量（图 9）［48］，表明热影响区域

存在软化效应，从而导致直壁表现出各向异性的拉伸

性能，横向的抗拉强度 225. 7 MPa、伸长率 28. 3% 高

于纵向抗拉强度 210. 5 MPa、伸长率 17. 2%［48，61］。而

对 AZ31 镁合金的 CMT 成形工艺进行研究表明，镁合

金增材试样横向及纵向的力学性能无明显各向异性，

抗拉强度为 243 MPa，屈服强度为 109 MPa，伸长率在

23% 左右，显微硬度平均值为 57HV［49］。CMT 过程中

加入强脉冲不仅导致了 AZ31 合金的各向异性，而且

其力学性能也低于不加脉冲工艺样件的力学性能。

可 见 ，强 脉 冲 反 而 恶 化 了 CMT 沉 积 AZ31 的 力 学

性能。

组织与性能之间的关系可以直观地反映各组织

参数对性能的影响机理，可以更好地指导工艺参数的

设定，达到优化组织、提高性能的目的［62］。针对 CMT 
镁合金组织对其力学性能的影响，已有学者对不同镁

合金做过研究。Yang 等［50］以揭示 WAAM AZ31 材料

的微观结构与力学性能之间的关系为目的开展了

CMT AZ31 工艺的研究，AZ31 直壁顶层为等轴枝晶，

其余各层的微观结构依次由垂直柱状枝晶和变向柱

状枝晶组成（图 10），包括枝晶状 α-Mg 相，枝晶间共晶

（α-Mg 相和 β-Mg17Al12相）和一些分散的 η-Al8Mn5相，

发现力学性能呈现明显的各向异性（表 4［13，41，44-52，61］）。

Klein 等［51］使用 AZ61A Mg 合金可以成功制造没有大

裂纹和很少孔隙的沉积物，显微组织均匀，以等轴晶

粒为主；CMT AZ61A 合金试样中同时存在 α-Mg 相、

共晶（α-Mg 相和 β-Mg12Al17 相）、Al8Mn5 相及富锌相。

合金的力学性能基本各向异性（见表 4），其力学性能

要优于铸造试样，但低于锻造试样的力学性能。Bi
等［52］对通过 CMT 工艺制备的 AZ91 镁合金直壁的组

织和力学性能进行研究，通过规划 CMT 工艺扫描路

线，样品层间连接良好，未发现明显缺陷，具有多层结

构的试样由不同尺寸的等轴晶粒组成。基于 CMT 工

艺制备的试样比传统的铸造合金具有更好的性能，可

以使熔池中的温度分布更加均匀，显著细化镁合金沉

积层的晶粒。

另外，镁合金 WAAM 过程中由于镁合金熔沸点

区间较小，若热输入过高，会导致镁的蒸发，因此要合

理地控制热输入，Graf 等［63］对 CMT 工艺制备 AZ31 镁

合金过程中丝材进给速度（2. 5~5. 0 m/min）和焊接

路径方向（单向或连续）对直壁温度演变的影响进行

数值模拟分析，研究发现，模拟与实验的所有温度曲

图 8　AZ31B 镁合金 GMAW 工艺窗口［47］

Fig. 8　GMAW process window of AZ31B magnesium alloy［47］

24



第  52 卷  第  2 期 镁合金电弧增材制造研究现状及展望

线之间保持一致性，从而可以很好地预测增材制造过

程中的温度演变，这对 WAAM 镁合金很重要，有利

于指导设定合理的工艺参数以减少镁元素的蒸发及

氧化。

从表 3 可以看出，对于镁合金 WAAM 的研究主要

集中在 AZ 系的镁合金，这主要是由于镁合金的丝材

难以制备，目前镁合金的丝材通常用作镁合金的焊

接，由于这些丝材不是专门为增材制造目的而设计

的，它们的性能是有限的。姚巨坤等［52］在电弧增材再

制造工艺与组织性能研究中，采用 CMT 工艺在送丝

速度 13 m/min、沉积速度 1. 4 m/min 制备出耐磨性与

母材相当、晶粒明显细化的 WE-33M（主要元素成分

为：Mg-3. 99Al-0. 81Zn-0. 39Mn）镁合金沉积层，Al，
Mn 等合金元素的添加可以有效提高沉积层合金化，

促进了沉积层晶粒细化，加上电弧压力的搅拌，合金

元素更均匀地分布在沉积层中。相比之下，通过开发

特定成分的 WAAM 镁合金对于增材制造来说具有更

为广阔的应用前景。

3. 4　等离子体电弧增材制造

等离子体电弧增材制造（PAW）与 GTAW 具有相

似之处，它们都使用非消耗性的钨电极在惰性保护气

体下与工件形成电弧，但钨电极从 GTAW 的保护气

体喷嘴中伸出（图 6（b）），而凹进 PAW 的孔气体喷嘴

中（图 6（d））。PAW 是一种高能量密度的工艺，通过

在钨电极和金属之间建立的狭窄等离子弧加热金属，

从而熔化并连接金属［64-65］。

PAW 中气体分为两部分，其一是钨电极与内部

喷嘴之间的气体，气体被电离为等离子气体，在电极

和工件之间引发等离子弧，另一部分是内部喷嘴与

外 部 喷 嘴 之 间 的 惰 性 保 护 气 体 ，以 保 护 沉 积

金属［64］。

镁的弹性模量比其他金属更接近天然骨的弹性

模量，可以减少应力屏蔽现象；此外，镁的分解对人

体无害，因为它是人体必需的元素，其分解产物很容

易通过尿液排出体外。AZ91D 可以通过 PAW 工艺

制备样品，图 11 为 PAW 工艺制备 AZ91D 镁合金的

工艺窗口，在中等电弧电流（30~40 A）和相对较低

的送丝速度（<160 mm/min）工艺参数下制备的样

品 效 果 最 好 。 与 挤 压 丝 材 微 观 组 织 相 比 ，PAW 
AZ91D 镁 合 金 构 件 中 高 密 度 的 第 二 相 粒 子

Al5Mg11Zn4 分散均匀，第二相粒子具有腐蚀屏障作

用，因此，PAW AZ91D 镁合金构件具有良好的耐蚀

图 9　CMT AZ31 镁合金微观结构［48］

（a）熔合线周围的微观结构形态；（b）析出物的 EDS 分析结果；（c）熔合区的微观结构形态；（d）线扫描分析结果

Fig. 9　Microstructures of CMT AZ31 magnesium alloy［48］

（a）microstructure morphology around fusion line；（b）EDS analysis results of precipitates；
（c）microstructure morphology of fusion zone；（d）line scanning analysis results
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性，EIS 结果也显示，PAW 工艺生产的 AZ91D 镁合金

比铸造的 AZ91D 镁合金具有更高的耐蚀性。PAW
工艺制造 AZ91D 镁合金在生物医学方面具有巨大的

应用潜力［53-54］。

图 10　CMT AZ31 薄壁纵向界面的光学显微照片［50］

（a）顶层；（b）~（c）顶层高倍；（d）中间层；（e）底层

Fig. 10　Optical micrographs of thin-walled longitudinal interfaces of CMT AZ31［50］

（a）top layer ；（b）-（c）top layer high-magnification；（d）middle layer；（e）bottom layer

表 4　WAAM 镁合金的力学性能

Table 4　Mechanical properties of WAAM magnesium alloys

Magnesium 
alloy

AEX11
AZ31
AZ80M
AZ31B
AZ31
AZ31
AZ61A
AZ91
AZ31

Process 
type

CMT
GTAW
GTAW
GMAW
CMT
CMT
CMT
CMT
CMT

Mechanical property
Horizontal direction
YS/MPa
—

109. 1±17. 9
146±46. 7
95
109
71. 2±4. 5
104. 4±1. 6
—

85. 4±3. 0

UTS/MPa
233
222. 9±5. 4
308±6. 5
239
243
151. 9±12. 9
264. 1±1. 8
245. 2±1. 0
225. 7±12. 1

EL/%
5. 2
20. 26±3. 79
15 ±0. 5
21
23
7. 54±1. 32
15. 4±0. 7
16. 3±1. 0
28. 3±2. 0

Longitudinal direction
YS/MPa
—

94. 7±2. 0
119±13. 4
—

104
131. 6±4. 2
99. 2±1. 7
—

125. 9±5. 0

UTS/MPa
243
190. 7±23. 3
237±6. 3
—

242
210. 5±3. 5
256. 4±10. 1
250. 3±2. 6
210. 5±18. 2

EL/%
4. 5
13. 82±3. 98
12±0. 7
—

21
10. 55±1. 61
15. 3±3. 5
17. 5±1. 6
17. 2±4. 2

Hardness（HV）

Z-axis
—

—

74
—

57
64. 6
58±1
77. 2±2. 5
—

X-axis
—

—

—

—

—

64. 1
58±1
75. 1±2. 5
—

Ref

［13］
［41］
［44-47］
［48］
［49］
［50］
［51］
［52］
［61］
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综上所述，WAAM 成形件的力学性能在很大程

度上取决于其微观组织。在 WAAM 镁合金过程中，

可以通过控制电弧电流、送丝速度、沉积速度等参数

来改变构件内部显微组织的取向、大小和形态等。如

表 2 所示，各种 WAAM 工艺成形镁合金的相组织种

类与铸态合金中的第二相几乎变化不大，只是相的分

布、大小发生了变化，相的分布更均匀，尺寸更细小，

从而成形件的力学性能要优于铸态合金的力学性能。

另外，增材制造镁合金的微观组织与各种工艺的特性

也有很大关系，CMT 模式下较低功率输入对于成形

过程中熔滴过渡具有更精确的控制，这为高效率地制

造组织性能优异的镁合金提供了解决方法，降低了镁

合金组织中引入氧化夹杂的风险。但是，由于 CMT
工艺特性，丝材充当电极，对丝材的质量具有很高的

要求，丝材容易造成电弧的不稳定性，容易导致成形

过程中断。而 GTAW 和 PAW 工艺采用非熔化极，

成形过程中电弧稳定，但是这两种方法的丝材送进方

向对沉积层的微观组织有显著影响，这就使得成形过

程的合理规划变得更加复杂。

4　结束语

随着增材制造技术在航空航天、武器装备等领域

不断取得重要进展，镁合金 WAAM 技术也得到了广

泛的关注，但相对于其他钛合金、铝合金、镍基合金

等，镁及镁合金 WAAM 技术在基础理论和应用技术

方面至今还处于起步阶段，还有众多的科学问题需要

深入研究，实现增材制造镁合金产品的产业化还有很

长的路要走。目前存在的问题以及今后主要的研究

方向如下。

（1）镁合金丝材种类偏少，主要为 AZ 系合金类丝

材。这归因于镁合金密排六方结构，室温下滑移系较

少，其丝材难以制备，但随着 WAAM 镁合金技术的发

展，对高性能镁合金 WAAM 的需求定会越来越大，特

别是对于高性能镁稀土合金 WAAM 的需求，高性能

镁稀土合金相较于普通镁合金材料，其在添加稀土

后，具有强度高、韧性好、耐热耐蚀等显著优势，解决

了制约镁合金材料广泛应用的关键问题。基于此，对

丝材的制备工艺问题应得到足够的重视，开发适合于

高性能 WAAM 镁合金的丝材有着重要意义。

（2）解决镁合金 WAAM 过程中的形性可控。在

WAAM 过程中，控形与控性是 WAAM 中的关键指

标，即宏观控形和微观控性，宏观控形主要指控制

WAAM 过程中镁合金部件的翘曲变形、开裂、飞溅

等；微观控性主要指控制部件的孔隙率、相变、晶粒尺

寸等。对镁合金 WAAM 的研究可以发现，最佳的热

输入条件有利于改善镁合金 WAAM 构件的宏观结

构、微观组织和力学性能。通过控制送丝速度、沉积

速度、电流大小等工艺参数从而改善热输入条件，以

获得良好的宏观结构，这有利于整体构件的成型。热

输入对微观结构的晶粒大小有很大的影响，不同层结

构的晶粒大小存在差异，而微观组织决定着整体构件

的力学性能。在镁合金 WAAM 过程中，其熔池较小，

理论上，小的熔池冷却速度快，镁合金在强非平衡态

下凝固，这将影响晶粒的大小，影响了力学性能。解

决镁合金 WAAM 过程中的控形与控性，需要实现材

料性能-增材设备-结构设计-增材工艺的一体化调控

与优化。

（3）通过辅助工艺来优化电弧增材制造镁合金构

件的性能。辅助工艺部分方法可以从根本上改变当

前电弧增材制造技术中存在的一些问题，这对于电弧

增材制造的发展十分必要。如后处理是保证电弧增

材制造构件性能的一种重要辅助工艺，通常用于减低

残余应力及变形、细化晶粒、增强机械强度与硬度，常

见的后处理有热处理、喷丸和超声冲击强化等。今

后，需研究通过辅助工艺优化电弧增材制造镁合金构

件，以减少缺陷和提高性能。

（4）推进镁合金 WAAM 的开发应用。镁合金是

目前世界上最轻的结构材料，采用镁合金生产零部

件，可减轻结构质量，降低能源消耗，减少污染物排放

等，WAAM 作为最前沿、最有潜力的 3D 打印技术，研

究人员正在将 WAAM 应用于镁合金，以克服传统制

造难以实现的需求。目前，镁合金 WAAM 的研究主

要是针对 AZ 系镁合金，镁合金（如 AZ31）绝对强度低

（低于 250 MPa），难以满足如航天类构件的力学性能

指标要求，而对于其他镁合金的研究尚处空白，对于

高性能镁合金 WAAM 的开发具有重要甚至颠覆的意

义，需要科研人员的共同努力。

图 11　AZ91D 镁合金 PAW 工艺窗口［53］

Fig. 11　PAW process window of AZ91D magnesium alloy［53］
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增材制造 TiB/Ti复合材料网状
组织形成与力学性能
Network formation and mechanical property 
of additive manufactured TiB/Ti composites
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摘要：采用快速凝固技术将 TiB 直接植入基体钛合金，形成一种新型超细网状结构钛基复合材料（titanium matrix 
composites，TMCs）粉体，并采用激光增材制造技术，制备出一种等轴网状和柱状网状组织交替分布的新型钛基复合材

料，系统分析和讨论增材制造 TMCs 超常凝固网状组织形成机制与力学特性。研究发现：增材制造 TiB/Ti 复合材料网

状组织（约 9 μm）主要由原位自生纳米 TiB 晶须组成，呈现 B27和 Bf两种晶体结构；B 元素的直接引入，易于在凝固界面形

成成分过冷，不仅促使交替形成等轴网状组织和柱状网状结构，也同步细化基体晶粒尺寸，实现基体合金片层 α 相的等轴

化。经原位力学观察分析发现，增材制造形成的原位自生纳米 TiB 网状组织结构，不仅能够抑制裂纹偏转并钝化裂纹，

还将大量滑移迹线聚集于网络结构内部，并在晶界诱发高密度位错，限制材料的塑性变形，大幅度提高了复合材料的强

度，增材制造 TiB/Ti复合材料抗拉强度提高 42%，伸长率保持在约 10%。

关键词：增材制造；钛基复合材料；网状结构；力学性能
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Abstract：TiB was planted into the matrix titanium alloy through the rapid solidification process， and the 
new ultrafine network reinforced titanium matrix composites （TMCs） powder was formed.  Based on the 
laser additive manufacturing technology， a new titanium matrix composite with alternate distribution of 
equiaxed network and columnar network structure were creatively fabricated， the formation mechanism of 
the network structure was systematically discussed， and the mechanical properties of the super-solidified 
TMCs by additive manufacturing were tested.  The results indicate that the network structure （about 9 μm） 
of the additively manufactured TiB/Ti composites is mainly composed of in-situ nano-TiB whiskers， 
presenting two crystal structures of B27 and Bf.  The direct introduction of B element is easy to form 
constitutional supercooling at the solidification interface.  The equiaxed α phases are obtained by promoting 

引用格式：韩远飞，方旻翰，张亮，等 . 增材制造 TiB/Ti复合材料网状组织形成与力学性能［J］. 材料工程，2024，52（2）：31-39.
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TiB/Ti composites［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：31-39.
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the alternating formation of equiaxed/columnar network structure and refining the grain size.  In addition， 
the formed nano-TiB network structure， not only inhibits the crack deflection and passivate cracks， but 
also confines the large number of slip lines inside the TiB network structure via in-situ observation， 
inducing high-density dislocations at the grain boundaries， which limites its plastic deformation， and greatly 
improves the strength of the composites.  The additively manufactured TiB/Ti composites increases the 
tensile strength by 42%， and maintains the elongation of about 10%.
Key words：additive manufacturing；titanium matrix composites；network structure；mechanical property

难变形颗粒增强钛基复合材料（titanium matrix 
composites， TMCs）具有低密度、高模量和高强度以

及优异的高温性能，在航空航天、武器装备、能源动力

等领域具有广泛应用价值［1-2］。然而，受铸造、锻造和

焊接等传统制造技术的原理性制约，TMCs 材料及其

构件的研发与制造难以实现复杂结构一体化近净成

形，且材料利用率低［3］。近年来，激光增材制造技术具

有独特的超高温、小熔池等超常冶金条件，形成快速

冷却的非平衡凝固条件，有助于突破传统 TMCs 制备

中增强体多元化、结构尺寸和复杂程度等方面的制

约，为难变形材料和构件研制提供一种新的变革性技

术途径［4-5］，已成为研制高性能 TMCs 的有效方法

之一。

增材制造 TMCs 的研究多集中于机械混粉式的

激光增材制造，且主要围绕选择性激光熔化（selective 
laser melting，SLM）技 术［6］，研 究 发 现 ，SLM 成 形

TMCs 的 β 晶粒和 α′马氏体集束尺寸比基体合金（如

TC4）更细小，大角度晶界占比更高，其显微硬度和室

温/高温抗压强度均得到大幅度提高；也有研究人

员［7-9］采 用 激 光 熔 化 沉 积（laser melting deposition，
LMD）技术，实现了 B4C/TC4 混合粉体的增材制造，

发现添加 B4C 有助于促进 β 晶粒由树枝晶转变为等轴

晶，且当 B4C 含量为 3%（质量分数，下同）时，获得了

优异抗拉强度（1310 MPa）。然而，以上 TMC 机械混

粉法的增材制造存在两个问题：一方面，该过程极易

在基体中引入杂质元素（Fe 等），增加氧含量，且高能

球磨混合方法也降低了粉体的流动性；另一方面，混

粉后的 TiB/TiC 等增强相熔点较高，难以完全被熔化

分解，会直接改变 TMCs 熔池的热力学行为。因此，

亟需开发一种新的复合材料粉体制备方法，解决机械

混合带来的不均匀性、杂质等问题。

本研究启迪于原位增强 TMCs 制备方法，旨在

实现内嵌 TiB 增强 TMCs 粉体制备，并经激光增材

制造的一体化成形，详细研究激光增材制造 TMCs
的微观组织与力学特性，揭示网状组织形成机理与

晶粒等轴化机制，分析网状组织与拉伸性能的关联

关系，阐明增材制造 TMCs 材料在受载过程中的失

效机制。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

以 98. 52% 海 绵 钛（纯 度 >99. 9%）和 1. 48% 
TiB2粉末（纯度>99. 9%，粒度<5 µm，北京兴荣源科

技有限公司）为原料，机械压制为自耗电极，经真空自

耗熔炼、锻造、气雾化（EIGA 50，ALD）、粒度筛分等工

艺处理后，获得粒度介于 53~150 μm，体积分数为

2. 5% 的  TiB/Ti 复合材料粉体，粉体球形度较好，如

图 1（a）所示。图 1（b），（c）为粉体截面组织形貌，发现

粉体内部呈现出特殊的网状结构，单个网格直径为

2~10 μm，主要由细针状组织构成，能谱结果表明，该

细针状组织中 B 元素的原子分数为 40%~60%，与基

体 Ti 原子分数比接近 1∶1，初步断定该细针状组织为

TiB，如图 1（d）所示。

1. 2　实验方法

采用 RC-LMD8060 增材制造平台制备 TiB/Ti复
合材料块体，尺寸为 70 mm×30 mm×40 mm。激光

功率 1500 W，扫描速度 600 mm/min，送粉转速 1. 0 r/
min，扫描策略采用“S”形循环往复扫描。采用 D8 
ADVANCE Da Vinci 型 X 射线衍射仪（XRD）表征复

合材料物相，扫描速度 3 （°）/min，角度（2θ）20°~80°，工
作电压 40 kV，工作电流 15 mA，采用铜靶 Kα 射线。

借助 FEI Nova NanoSEM230 场发射扫描电子显微镜

（SEM-EDS）以 及 JEM-2100 型 透 射 电 子 显 微 镜

（TEM）对试样的显微组织进行观察。样品形貌腐蚀

剂 配 比 HF∶HNO3∶H2O=1∶3∶10。 采 用 FEI Nova 
NanoSEM 230 场发射扫描电子显微镜配备的电子背

散射衍射（EBSD）分析其晶粒形貌。EBSD 样 品 经

电解抛光处理，电解液混合液体积配比为乙酸：高

氯酸 =96∶4。利用 HKL Channnel 5 软件包和 Matlab 
MTEX toolbox 程序包处理 EBSD 数据，初生 β 晶粒

重构采用 MTEX 软件包进行。在 Instron 5966 万能

拉伸试验机测试试样的室温拉伸性能，应变速率为

1×10-3 s-1。采 用 配有 Gatan Mtest5000S 原位拉伸

台 的 Zeiss Supra 55 型 扫 描 电 子 显 微 镜（in-situ 
SEM），原位观察拉伸过程中的组织演变，原位拉伸

速率为 0. 1 mm/min。
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2　结果与分析

2. 1　组织结构

图 2 为 制 备 的 TiB/Ti 复 合 材 料 粉 体 与 LMD 
TMCs 的 XRD 图谱。可以发现 ，粉体与增材制造

TMCs 均含有 α-Ti，TiB，未观察到 TiB2 的衍射峰，表

明 Ti 基体与 TiB2 经完全的热力学反应形成了 TiB 增

强体。将其与 XRD 数据库文件［α-Ti # 44-1294］和相

关报道［10-11］比照，α -Ti 的晶面（10 -1 0）α-Ti，（0002）α-Ti，

（20 -2 0）α-Ti分别与 TiB的晶面（201）TiB，（112）TiB，（201）TiB

具有相等的晶面间距，导致 TiB 和 α-Ti 的多个衍射峰

重叠。而粉体材料与增材制造后的复合材料衍射角

2θ 介于 41. 5°~43°时，均可观察到 TiB 的弱峰，并且制

备的复合材料的衍射峰强度略高于粉体材料，表明增

材制造钛基复合材料中增强体更加稳定。

图 3 为 TiB/Ti 复合材料不同方向的组织结构。

从图 3（a）可知，XOY 面（上表面）形成尺寸约 9 μm 的

准连续等轴网状结构，其由大量团簇状分布的亚微米

和纳米 TiB 晶须排列而成，形成针状和盘片状两种形

貌（图 3（b））。图 3（c）的 YOZ 面（纵截面）与 XOY 面

的网状结构形貌不同。YOZ 面形成等轴网状与柱状

树枝网状结构两种形态，且在成形方向（BD）上交

替出现。柱状树枝网状分布在距离熔池轮廓线两

侧约 150 μm 范围内，仅位于熔池底部或顶部区域（单

层层厚为 0. 7 mm），而等轴网状结构则形成于熔池大

部分区域。同时发现，在 BD 上交替出现的网状结构，

也存在于 XOZ 面（横截面，图 3（d）），柱状树枝网状结

构的初生柱状 β晶为一次枝晶臂，垂直于此柱状晶的为

二 次 枝 晶 臂 ，纳 米 TiB 晶 须 则 分 布 在 枝 晶 间 区 域

（图 3（e））。

进一步地分析 TiB 形态以及与 Ti 基体的界面状

态（图 4），观察到多个宽度约 100 nm、长度数微米的

TiB 晶须（图 4（a））。一般而言，颗粒增强 TMCs 中

TiB 晶须的典型结构为 B27 结构，且沿［010］方向择优

生长，形成针状特征［12-13］，TiB 界面平整光滑，界面结

合状态良好（图 4（b），（c）），良好的界面结合主要归因

图 1　TiB/Ti复合材料粉体

（a）粉体形貌；（b），（c）粉体横截面形貌；（d）网状结构的 EDS 能谱

Fig. 1　TiB/Ti composite powders
（a）powder morphology；（b），（c）cross-section morphologies of the powder；（d）EDS line profile of the network structure

图 2　TiB/Ti粉体与 LMD 制备的复合材料 XRD 分析

Fig. 2　XRD spectra of the TiB/Ti powder and the LMDed 
TiB/Ti composites

33



材料工程 2024 年  2 月

于 TiB 的原位自生方式生长，以及差异较小的 TiB 和

Ti基体热膨胀系数。TiB 不仅在基体中表现为针状的

晶须状，同时发现有其他盘状的形态（图 4（d）），盘状

TiB 的边缘不平滑，呈现阶梯状。经高分辨图片进行

傅里叶变换并进行衍射斑点标定，发现该盘片状 TiB
内同时存在 B27 和亚稳态 Bf 两种晶格结构，两者具有

［010］B27∥［001］Bf 和（200）B27∥（110）Bf 的位向关系（图 4
（e））。此外，两种晶格结构具有平直的界面，且内部都

含有大量的层错。正因为盘状 TiB 具有两种晶体结

构，即晶体结构发生改变，使得择优生长取向产生变

化，导致盘片状 TiB 的边缘并不平直。图 4（f）为 TiB
晶须的横截面，横截面近似六边形，与 B27 结构的特点

吻合，内部同样含有大量层错。

由图 3 可知，熔池内存在等轴网状和柱状树枝网

状区域。为深入研究两个区域的晶粒特点，选取典型

的 YOZ 纵截面，分析等轴网状区域（熔池中部）以及

图 3　增材制造 TiB/Ti复合材料的组织结构

（a），（b）XOY 平面；（c）YOZ 平面；（d），（e）XOZ 平面

Fig. 3　Microstructures of additive manufactured TiB/Ti composites
（a），（b）XOY section；（c）YOZ section；（d），（e）XOZ section

图 4　增材制造 TiB/Ti复合材料微观组织 TEM 分析

（a），（b）TiB 晶须的明场相；（c）界面高分辨图；（d）盘片状 TiB；（e）盘片状 TiB 的高分辨图和傅里叶

变换图谱所示的［010］B27
∥［001］Bf

和（200）B27
∥（110）Bf 取向关系；（f）TiB 的横截面

Fig. 4　TEM analysis of additive manufactured TiB/Ti composites
（a），（b）bright-field images of the nano-sized TiB whisker；（c）high-resolution image of the TiB-Ti interface；（d）plate-like TiB；

（e）HRTEM image of the plate-like TiB and the corresponding fast Fourier transform （FFT） pattern indicating 
［010］B27

∥［001］Bf
 and （200）B27

∥（110）Bf
；（f）cross-section view of TiB
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柱状树枝网状区域（熔池底部）的晶粒尺寸和取向，结

果如图 5 所示。等轴网状区域 α 晶粒取向呈均匀分

布，无明显的择优取向特征，｛0001｝极图显示的织构

强度为 2. 35（图 5（a）），柱状树枝网状区域存在柱状

初生 β 晶结构（图 5（c）），织构强度为 4. 07，高于等轴

网状区域。这是由于柱状晶内 α 变体选择具有规律

性，导致局部的择优取向，使得织构强度数值提高。

对等轴网状区域和树枝网状区域 α 相的 IPF 图应用

重构算法，获得初生 β 相的 IPF 图（图 5（b），（d））。可

以发现，等轴网状区域的初生 β 晶整体为等轴状，而

柱状树枝网状区域的初生 β 晶为柱状。需要指出的

是，初生 β 相的 IPF 图存在空白区域，这是由于重构

算法无法得到符合相邻三个晶粒变体选择关系的共

同解，即 α 晶粒的取向多样，无法从一个共同的初生 β
相冷却得到。因而可以判断，空白区域越多，初生 β
晶粒尺寸越小。这与硼元素可细化初生 β 晶粒的研

究结果相符［14］。同时，还可以发现，从熔池底部到熔

池中部，初生 β 晶粒的形貌由粗大的柱状晶转变为细

小的等轴形貌（（图 5（b），（d））。上述结果表明，B 元

素可抑制初生 β 晶粒生长，促进更多初生 β 晶粒形核，

细化初生 β 晶粒尺寸，最终使得初生柱状自重发生等

轴 β 晶转变。

2. 2　初生 β晶等轴化与 TiB网状形成机理

图 6 为初生 β 晶等轴化演变过程以及 TiB 晶须网

状形成过程示意图。可以发现，TiB/Ti粉体经激光辐

照熔化后形成由液相 Ti与溶解的 TiB 组成的熔池（图

6（a）），高能量激光使得熔池出现剧烈的马兰戈尼对

流［15］，导致 TiB 重新均匀分布［16］，在随后的冷却过程

中，熔池底部的冷却速度高于熔池中部，熔池底部的

温度率先达到液相线温度，初生 β 相开始形核生长。

而在初生 β 相形核凝固时，B 元素的分布并未因 β 相的

长大而发生改变，仍然呈现出均匀分布。根据平衡凝

固理论，此时平衡凝固温度曲线 Ts与温度梯度线 G 没

有交点。在温度梯度的驱动下，初生 β 相以柱状晶形

态生长。而由于 B 元素在 Ti 基体中的溶解度极低，B
元素便聚集于液-固界面前沿，产生 B 元素的富集。此

时 Ts 与 G 相交，形成成分过冷区［17］。然而，此刻仍然

处于液相凝固的初始阶段，G 较大，而且存在的对流效

应又会降低 B 元素在液-固界面前沿的聚集程度。因

此，G 与 Ts形成的面积减小，即成分过冷区提供的形核

驱动力较小，从而无法进一步促进初生 β 相的形核，柱

状 β 晶则继续生长，并逐渐成为柱状枝晶。当熔池底

图 5　增材制造 TiB/Ti复合材料 EBSD 分析

（a）等轴网状区域的 IPF 图、｛0001｝PF 图；（b）等轴网状区域重构的初生 β 晶粒 IPF 图；（c）柱状树枝网状区域的 IPF 图；

（d）柱状树技网状区域重构的初生 β 晶粒 IPF 图

Fig. 5　EBSD images of additive manufactured TiB/Ti composite
（a）IPF maps，｛0001｝PFs of equiaxed network structure；（b）reconstructed β phase maps of the equiaxed network structure；
（c）IPF maps，｛0001｝PFs of columnar dendritic structure；（d）reconstructed β phase maps of the columnar dendritic structure
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部进一步冷却后，凝固温度达到共晶点温度后便形成

共晶的 TiB+β 相，而 TiB 主要分布于 β 柱状枝晶的晶

界处，最终形成柱状树枝网状结构。

如图 6（b）所示，凝固结束后，G 与熔体对流程度

显著降低［18-19］，使 B 元素在柱状树枝形貌的 β 晶粒边

缘重新富集，大幅提高了成分过冷度，同步为初生 β 晶

粒的形核提供了额外的驱动力。因此，等轴 β 晶粒形

核于柱状树枝 β 晶的尖端上部形核，随后生长成等轴

初生 β 晶，实现由柱状树枝 β 晶向等轴 β 晶的转变。而

当等轴晶区域（熔池中部）的剩余液相温度降至共晶

点温度后，便会发生共晶转变，TiB 主要分布在 β 等轴

晶的晶界处，最终形成等轴网状结构。

2. 3　力学性能与原位拉伸表征

2. 3. 1　拉伸性能

图 7 为增材制造 TiB/Ti 复合材料的拉伸应力-应

变曲线以及断口形貌，图 1 中 a，b 代表同状态下两个试

样。 TiB/Ti 复合材料的屈服强度（YS）、抗拉强度

（UTS）以 及 伸 长 率（EL）分 别 为 465，627 MPa 和

9. 0%，其中，YS，UTS 较纯钛基体分别提高 24% 和

42%，伸长率有所下降。从拉伸断口特征（图 7（b））可

以发现，TiB/Ti复合材料断口形貌呈现韧窝和团簇状

的撕裂脊（虚线）两种形貌，韧窝是由基体的断裂形

成，撕裂脊由网状结构处团簇状分布的 TiB 晶须拔出

或断裂产生，韧窝具有大且深的特征，表明材料仍具

有较好的塑性。进一步地分析增材制造网状 TiB/Ti
复合材料强化机理，可以发现，原位自生纳米 TiB 晶须

界面易于诱发位错缠结，形成高密度位错（图 8（b）），

表明复合材料在承受载荷过程中，原位自生的纳米

TiB 晶须能够有效地阻碍位错的运动，主要表现为

Orowan 强化机制。另外，团簇状 TiB 晶须与拉伸方向

平行（图 8（c）），而 TiB 承载能力远高于基体，在受载

过程中起着载荷传递的强化效果，最终因阻碍位错运

动，诱发界面应力集中而发生断裂失效［20-21］，因此，

TiB 载荷传递强化是强度提高的又一重要因素。值得

注意的是，即使在团簇状 TiB 晶须与拉伸方向垂直的

条件下，大量 TiB 晶须并未断裂，但基体萌生部分微孔

（8（d）），微孔均分布于网状结构处，在随后的受载过

程中会成为裂纹萌生与扩展的源头。此外，从晶粒尺

寸的定量化分析可以发现，B 元素易于诱发柱状晶粒

向等轴晶粒转变，同步细化晶粒尺寸（图 5），发挥细晶

强化效果，这也是增材制造 TiB/Ti复合材料抗拉强度

提高的主要原因之一。

2. 3. 2　原位拉伸分析 TiB 网状结构对拉伸性能的

影响

图 9 为增材制造 TiB/Ti 复合材料原位拉伸曲线，

分析 TiB 网状分布结构对拉伸性能的影响规律。选取

两个试样（试样 1 和试样 2）进行原位拉伸实验，试样 1
的拉伸停驻位置标记为 a 和 b，断裂后标记为 c 段；试

样 2 的拉伸停驻位置为 d，e，f 和 g，图 10 为相应原位拉

伸微观组织演化分析。由图 10（a）可知，在变形初期

阶段，拉伸试样的平行端变形较为均匀，率先观察到

滑移迹线，该滑移迹线被限制在网状结构内部，随后，

试样边缘位置出现局部颈缩（图 10（b））；高倍组织可

观察到剧烈的塑性变形现象，样品出现表面褶皱和贯

图 6　β 析出相等轴化以及 TiB 晶须网状结构形成过程

（a）柱状树枝网状结构；（b）等轴网状结构

Fig. 6　Equiaxial process of primary β grain and the formation process of the network distribution of TiBw

（a）columnar dendritic network structure；（b）equiaxed network structure
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穿网状结构的微裂纹，最终该试样在颈缩处断裂（图

10（c）），断口附近出现大量微裂纹。试样 2 在拉伸的

中间阶段出现微裂纹，裂纹初始萌生于试样边缘，扩展

方向与拉伸方向垂直，裂纹扩展路径与拉伸方向约呈

45°，并贯穿试样的下端。裂纹贯穿的区域无剧烈的塑

性变形与明显的裂纹宽化，其扩展路径的角度与最大

剪应力方向一致，其破坏形式为剪切破坏。随后，裂纹

向试样中间位置扩展的路径发生偏转，而且与拉伸方

向的夹角大致为 60°（图 10（d），绿色直线表示裂纹继续

扩展的路径，虚线为裂纹扩展路径的延长线，黄色实线

图 7　TiB/Ti复合材料的工程应力-应变曲线（a）与断口形貌（b）
Fig. 7　Engineering stress-strain curves（a） and fracture morphologies（b） of the composites

图 8　TiB/Ti复合材料拉伸断口侧面（ZOY 面）组织结构

（a）断口观察位置；（b）TiB 晶须附近高密度位错；（c）平行于拉伸方向的 TiB 晶须；（d）垂直于拉伸方向的 TiB 晶须

Fig. 8　Microstructure nearby the tensile fracture surface （ZOY section） of the TiB/Ti composites
（a）observation point of the fracture；（b）high density dislocation around the TiB whiskers；

（c）TiB whiskers parallel to the tensile direction；（d）TiB whiskers perpendicular to the tensile direction
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为网状结构）。当裂纹第一次发生偏转时，可以发现裂

纹尖端存在与扩展路径重合的网状结构（红色实线），

网状结构实现了裂纹的偏转；当裂纹尖端的网状结构

与扩展路径存在夹角时，裂纹穿过网状结构继续扩

展，但其尖端的网状结构也促使裂纹发生二次偏转，

伴随着裂纹的宽化和裂尖的钝化（图 10（e）~（g））。

3　结论

（1）采用快速凝固技术将 TiB 直接植入基体钛合

金，形成一种新型超细网状增强钛基复合材料粉体，

并采用激光增材制造技术，制备出一种等轴网状和柱

状网状组织交替分布的新型钛基复合材料，主要由大

量原位自生纳米 TiB 晶须构成网状结构，TiB 晶须呈

现 B27和 Bf两种结构。

（2）液固界面富集的 B 元素能够引起成分过冷，导

致等轴网状结构和树枝网状结构在熔池中交替分布，

B 元素不仅促进初生树枝 β 晶向等轴 β 晶转变，而且可

实现片状 α 相的等轴化。

（3）激光增材制造形成的原位自生纳米 TiB 网状

组织结构，不仅能够抑制裂纹偏转并钝化裂纹，还将

图 9　TiB/Ti复合材料原位拉伸曲线  （a）试样 1；（b）试样 2
Fig. 9　In-situ tensile curves of TiB/Ti composites （a）sample 1；（b）sample 2

图 10　增材制造 TiB/Ti复合材料原位拉伸微观组织演化分析

（a）~（c）图 9（a）停驻位置 a，b 和 c微观组织；（d）~（g）图 9（b）停驻位置 d~g 微观组织

Fig. 10　Microstructural evolution of the in-situ tensile process of LMPed TiB/Ti composites
（a）-（c）microstructural features at the test position of a-c in fig. 9（a）；（d）-（g）microstructural features at the test position of d-g in fig. 9（b）
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大量滑移迹线聚集于网络结构内部，并在晶界诱发高

密度位错，限制材料的塑性变形，大幅度提高了复合

材料的强度，增材制造 TiB/Ti复合材料抗拉强度提高

42%，伸长率保持在约 10%。
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激光定向能量沉积 Al-Mg-Sc-Zr
修复 5083-H112铝合金的
组织和性能
Microstructure and properties of repaired 5083-
H112 aluminum alloy by laser direct energy 
deposited Al-Mg-Sc-Zr

徐 荣 1，王文军 1，2，祝弘滨 3，李瑞迪 1*，折 洁 3，袁铁锤 1

（1 中南大学  粉末冶金国家重点实验室，长沙  410083；
2 浙江力博实业股份有限公司，浙江  绍兴  312000；

3 中车工业研究院有限公司，北京 100070）
XU　Rong1，WANG　Wenjun1，2，ZHU　Hongbin3，

LI　Ruidi1*，SHE　Jie3，YUAN　Tiechui1

（1 State Key Laboratory of Powder Metallurgy，Central South University， 
Changsha 410083，China；2 Zhejiang Libo Industrial Co.，Ltd.，

Shaoxing 312000，Zhejiang，China；3 CRRC Industrial 
Academy Co.，Ltd.，Beijing 100070，China）

摘要：激光定向能量沉积增材修复技术具有时间短、效率高、成本低、力学性能好等优点，具有很大的发展潜力。采用 Al-
7. 5Mg-0. 3Sc-0. 28Zr 作为修复材料对轨道交通用 5083-H112 铝合金进行激光修复实验，得到了致密、无缺陷的修复试

样，并对其组织和性能进行研究，探讨了激光修复铝合金的可行性。结果表明，熔合线附近过渡区可划分为修复区、部分

熔化区、热影响区和母材。修复区为完全等轴晶，由平均晶粒尺寸为 4. 95 μm 的细晶带和 18. 34 μm 的粗晶区组成。从修

复区到部分熔化区再到热影响区的过渡区域，Al元素含量逐渐升高，Mg 元素含量逐渐下降，硬度逐渐下降，修复后母材

未被软化。由于激光增材制造技术的快速凝固，在熔合线附近的细晶带有较大的应力集中，由于较小的热输入在部分熔

化区、热影响区的残余应力较小。修复试样的屈服强度为（152±2） MPa，为母材的 89. 4%；抗拉强度为（305±5） MPa，
为母材抗拉强度的 100%；伸长率为（15. 5±0. 5）%，为母材的 85. 2%；断裂发生在强度较弱的母材。高性能的激光修复

铝合金是可实现的，具有广泛的应用前景。

关键词：5083-H112；激光定向能量沉积；激光修复铝合金；过渡区；显微组织；拉伸性能
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Abstract：Laser repair technology has the advantages of short time， high efficiency， low cost and good 
mechanical properties， and has great development potential.  Al-7. 5Mg-0. 3Sc-0. 28Zr was used as the 
repair material to conduct laser repair experiments on 5083-H112 aluminum alloy used in rail transit， and a 
dense and defect-free repair sample was obtained.  The microstructure and properties of the sample were 
studied， and the feasibility of laser repair of aluminum alloy was discussed.  The results show that the 
transition zone near the fusion line can be divided into repair zone， partial melting zone， heat affected zone 
and base metal.  The grains in the repaired area are completely equiaxed， consisting of a fine-grained band 
with an average grain size of 4. 95 μm and a coarse-grained region of 18. 34 μm respectively.  In the 
transition area from the repair zone to the partial melting zone and then to the heat affected zone， the 
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content of Al element gradually increases， the content of Mg element gradually decreases， and the hardness 
decreases gradually.   The heat-affected zone and the base metal are not softened after the repair.  Due to 
the rapid solidification of laser additive manufacturing technology， the fine-grain band near the fusion line 
has larger stress concentration， and the residual stress in the heat affected zone and partial melting zone is 
small due to the small heat input.  The yield strength of the repaired sample of （152±2） MPa is 89. 4% of 
the base metal， the tensile strength of （305±5） MPa is 100% of the base metal， and the elongation rate of 
（15. 5±0. 5）% is 85. 2% of the base metal.  Fracture occurs in the weaker base metal.  Laser repair of 
aluminum alloys is feasible and has broad application prospects.
Key words：5083-H112；laser direct energy deposition；laser repaired aluminum alloy；transition zone；
microstructure；tensile property

5083 铝合金属于 Al-Mg 合金，该合金具有高强

度，良好的塑性、耐腐蚀性和可加工性等优点，广泛应

用于航空航天、国防、轨道交通等领域［1］。随着船舶和

高速铁路运行速度和使用寿命的提高，对铝合金焊接

结构的安全性和可靠性提出了更加严格的要求［2］。然

而，铝合金在制造过程中可能会残留铸造气孔、焊接

裂纹等缺陷，而高速铁路长期运行的恶劣环境使铝合

金不可避免地受到损伤，导致出现冲击坑损伤、疲劳

裂纹、应力腐蚀裂纹等［3］，关键零部件附加值高、采购

难度大，因此，直接丢弃或更换损坏的部件会造成很

大的浪费和成本支出。对受损部件进行修复，不仅提

高了资源利用率，缓解了资源短缺与资源浪费之间

的矛盾，而且减少了对环境的危害，符合我国可持续

发展战略。高效同时保持材料的断裂韧性和机械强

度是修复的关键［4］。目前，传统的合金服役损伤修

复 再 制 造 技 术 主 要 有 电 刷 镀、钎 焊、TIG 焊、MIG
焊、热喷涂等，这些传统的加工制造存在技术复杂、

工艺多、生产周期长、热输入大与基体结合弱、修复

层薄等局限性［5］。改进现有的修复方法，开发新的

解决方案，可以避免直接更换损坏的部件和使用有

毒气体，降低现有技术的高能耗，从而有助于降低成

本和环境污染。

激 光 增 材 制 造（laser additive manufacturing， 
LAM）是一种以快速凝固和逐层制造为特点的近净成

形技术，已广泛用于生产结构复杂、精细的零件。其

中 ，定 向 能 沉 积 技 术（directed energy deposition， 
DED）利用高能激光束照射金属粉末，通过快速熔化

和快速凝固，使熔覆材料与基体形成冶金结合，不仅

具有热集中、热输入小的特点［6-9］，并且可以获得更高

的几何精度和更好的表面质量，从而在不破坏基体材

料性能的前提下，对损坏的零件进行修复。更重要的

是，熔覆粉末材料的成分可控性，可以通过优化粉末

成分以调控显微组织，从而获得满足要求的力学性

能［10］。因此，DED 修复具有时间短、效率高、成本低、

力学性能好等优点，具有很大的发展潜力，近年来已

广泛应用于非晶合金、难熔合金、铁基合金、镍基高温

合金和钛合金的修复［11-13］。然而，铝合金的激光修复

存在挑战，由于激光反射率高，导电导热性强，激光能

量与材料表面耦合困难［14-15］。通过设计送粉方式，调

整激光功率、激光束光斑大小、送粉速率、扫描速率

等工艺参数，可以提高能量耦合。王小艳等［16］用

AlSi12 作为修复材料，郭永利等［17］用 Al-2Cu 作为修

复材料对 7050 铝合金进行激光修复实验，通过对母材

进行表面处理、优化工艺参数等方法都获得了致密、

界面结合良好的修复试样。薛蕾等［18］采用 AlSi12 粉

末修复 ZL104 铝合金，发现气泡容易在熔池底部形核

析出，修复试样抗拉强度为 189~220 MPa，达到母材

的强度。钦兰云等［19］采用 ZL114A（Al-Si-7Mg）粉末

材料激光修复 ZL114A 铝合金，得到的修复件抗拉强

度为 268~295 MPa，伸长率为 3. 3%~9. 9%。

从目前对铝合金激光修复的研究可以看到，气

孔、裂纹等缺陷能够得到有效抑制，但是用于研究的

母材抗拉强度或伸长率较低，对于力学性能需求更

高的母材及熔覆材料的研究还鲜有文献报道。本工

作采用高强 AlMgScZr 粉末对综合力学性能较高的

5083-H112 铝合金进行修复研究，对修复试样的显

微组织和力学性能进行深入分析，为激光修复技术

实 现 铝 合 金 更 高 质 量 的 修 复 以 及 应 用 提 供 数 据

支持。

1　实验材料与方法

实 验 采 用 南 京 中 科 煜 宸 技 术 公 司 生 产 的

LMD8060 型设备，其主要参数如表 1 所示。基于前期

对于 DED 成形铝合金的研究，设置参数为：激光功率

1600 W，扫描速度 600 mm/min，扫描间距 1. 2 mm，层

厚 0. 5 mm，送粉载气量为 4 L/min，保护气流量为 12 ~
16 L/min，送粉器转速为 0. 8~1. 2 r/min，离焦量 0。

修复用的材料为气雾化制备的 AlMgScZr 球形粉

末（名 义 成 分 为 Al-7. 5Mg-0. 3Sc-0. 28Zr，质 量 分
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数/%），粒径分布为 50~125 μm，平均粒径为 65 μm，

流动性为 0´47´´04 s/50 g，空心粉率为 8. 31%。粉末形

貌如图 1（a）所示，粉末球形度高，符合 DED 送粉器对

成形粉末材料的要求，且在打印过程中送粉流畅，没

有堵塞送粉管的情况（图 1（b））。修复的母材为 5083-
H112 铝合金，其化学成分及力学性能分别如表 2 和表

3 所示。在长宽高为 150 mm×100 mm×20 mm 的母

材上用电火花线切割开出通槽，如图 2 所示。在实验

开始之前，用表面活性剂对凹槽表面进行清理并打磨

以去除氧化层，修复用的粉末材料在烘干箱内 150 ℃
干燥 2 h。修复实验在氩气保护气氛中进行，激光扫描

路径采用平行长边的蛇形往复方式。修复实验完成

后，采用电火花线切割得到拉伸试样和显微组织表征

试样（凹槽 XOZ 截面），如图 2 所示。

用于显微组织表征的试样经镶嵌、打磨、抛光后，

用 科 勒 试 剂 腐 蚀 20~30 s，用 于 金 相 显 微 镜（OM，

Leica/MeF3A）和扫描电子显微镜（SEM，Nova Nano 
SEM 230）的观察，并采用 Image-Pro Plus 软件对 OM
图片中修复区的孔隙率进行统计；电解抛光处理后，

用于电子背散射衍射（EBSD）分析。采用 Instron 3369
型万能力学试验机在恒速 2. 1 mm/min 下测试室温拉

伸性能。显微硬度实验采用显微维氏硬度计（ASTM 
E 384-08），载荷 1 N，持续 15 s。

2　结果分析与讨论

2. 1　修复试样的显微组织分析

图 3 为不同送粉器转速下进行修复实验得到的截

面宏观图片，可以看到，当送粉器转速为 1. 0 r/min 和

1. 2 r/min 时，在界面结合处出现未熔合缺陷，而且送

粉量越大，在基体和熔覆层之间越容易形成缺陷。一

般来说，未熔合缺陷是由于未熔化的金属粉末与熔体

相混合，导致金属液体在凝固过程中无法充分填补已

成形固体之间的空隙，于是形成缺陷。当送粉器转速

减小到 0. 8 r/min 时，基体与熔覆层结合良好，无裂纹、

未熔合等缺陷。取转速为 0. 8 r/min 的修复样品进行

组织分析和性能测试。

图 4 为转速 0. 8 r/min 修复样品的截面金相全景

及过渡区局部放大图。修复区与母材形成了良好的

冶金结合，修复区无裂纹。用 Image-Pro Plus 软件对

选中的三角修复区进行孔隙率统计，得到孔隙率为

1. 2%，气孔为 5~25 μm 大小的圆形，并且大部分孔呈

弧线沿着熔池底部分布。

从修复区到基体的过渡区由于受热条件的差异，

呈现不一样的组织特点，依次可分为修复区-部分熔化

表 1　LMD8060型设备主要参数

Table 1　Main parameters of LMD8060 equipment

Type of laser
Fiber laser/semiconductor laser

Laser power/kW
0-2

Spot diameter/mm
2. 5-3

Maximum scanning speed/（mm·min-1）

800
Protective atmosphere
Ar

图 1　粉末 OM 形貌图（a）及送粉器送分过程（b）
Fig. 1　OM image of powder （a） and powder feeding process of powder feeder（b）

表 3　母材的力学性能

Table 3　Mechanical properties of base metal

Alloy

5083-H112

Yield strength/
MPa
170±3

Tensile 
strength/MPa
305±10

Elongation/%

17±0. 2

表 2　母材的化学成分（质量分数/%）

Table 2　Chemical compositions of base material
（mass fraction/%）

Alloy

5083-H112

Mg

4. 41

Mn

0. 60

Fe

0. 20

Cr

0. 13

Si

0. 12

Zn

0. 09

Cu

0. 06

Ti

0. 02

Al

Bal
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区-热影响区-基体。由于增材制造的凝固条件有利于

外延生长，一般情况下，显微组织中会形成大面积的

柱状晶，但由于 Sc 和 Zr 的添加，不仅提高了生长限制

因子，减缓了晶粒生长速率，而且还提供了强大的形

核粒子 Al3（Sc，Zr），有利于柱状晶向等轴晶转变（co⁃
lumnar to equiaxed transition，CET）的实现［20］。因此，

从图 4（b），（c）可以看到修复区为完全等轴晶，熔池边

界晶粒较细。当母材受到激光直接加热后，温度达到

铝合金熔点之上，部分熔化后的母材与熔化的粉末混

合，造成了这部分母材的稀释而形成部分熔化区。在

部分熔化区，晶粒形状极不规则，柱状晶和等轴晶夹

杂生长。在部分熔化区以外的母材受热的温度未达

到铝合金熔点，虽然未熔化，但可能发生晶粒长大，因

此形成热影响区。对于可热处理铝合金来说，热影响

区可能被软化而引起修复的构件性能下降，不同的材

料形成的热影响范围不一样，具体还需要依靠更细致

的显微组织表征和性能测试。

扫描电镜可以将第二相以及各个区域的显微组

织观察得更细致，如图 5 所示。从图 5（c）可以看到，热

影响区的范围在 80 μm 左右。此外，在修复区中有大

量 的 白 色 Al3（Sc，Zr）粒 子 分 布（元 素 组 成 如 图 6
所示）。 SLM 过程的非平衡凝固条件能有效抑制

Al3（Sc，Zr）的析出，而在 DED 过程中，由于冷却速度

相对较低（103~104 K/s），无法有效抑制初生 Al3（Sc，
Zr）相的析出，导致 DED 样品中微尺度初生 Al3（Sc，
Zr）颗粒在整个熔池中析出。在凝固过程中，这些粒

子析出充当形核剂，可细化晶粒。此外，纳米 Al3（Sc，
Zr）颗粒的强化模型包括有序强化、相干强化、模量错

配强化和 Orowan 颗粒强化。纳米 Al3（Sc，Zr）颗粒半

径小时以有序强化机制为主，半径大时以 Orowan 位

错环机制为主。通常情况下，颗粒越小强化效果

越大［20］。

在激光沉积铝合金过程中，有多种机制可能导致

气孔的形成：（1）高蒸气压下元素的选择性蒸发，如镁

和锌；（2）铝合金粉末较差的流动性；（3）初始粉末中

存在的截留/溶解气体，随后在 DED 过程中释放；（4）
粉末原料的气污染；（5）表面湍流产生的气体夹带，以

及颗粒湍流撞击熔池时的气体夹带；（6）原料粉末上

的天然氧化物；（7）熔液在凝固过程中的收缩；（8）不

稳定锁孔的坍塌［21］。从图 4（a）金相截图可以看到，本

图 3　不同送粉转速修复试样的宏观图片

（a）0. 8 r/min；（b）1. 0 r/min；（c）1. 2 r/min
Fig. 3　Macro pictures of repaired samples at different feeding speeds

（a）0. 8 r/min；（b）1. 0 r/min；（c）1. 2 r/min

图 2　开槽及拉伸样取样方法

（a）开槽和取拉伸样示意图；（b）凹槽 XOZ 截面示意图；（c）拉伸试样尺寸

Fig. 2　Slotting and stretching sample sampling method
（a）schematic diagram of slotting and taking tensile sample；（b）schematic diagram of groove section XOZ；（c） dimensions of tensile sample
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试样修复区的孔隙为球形，从形态来看，很有可能是

气体形成的孔，由金属元素蒸发或者氢气析出形成。

如果孔隙来源于 Mg 的选择性蒸发，那么孔隙内壁将

存在残留的 Mg［21］，为了研究孔隙来源于 Mg 选择性

蒸发的可能性，在截面上对随机球形孔隙进行了

EDS 面扫描分析，如图 6 所示，在孔的表面没有明显

的 Mg 元素富集。现有的研究表明，铝合金焊缝形成

的气孔为氢孔［22］，这是由于来自粉末原料、保护气体

或者仪器表面残留的水分被带入熔池而形成的。由

于自发形核在熔池中非常困难，氢孔一般通过非自发

图 4　0. 8 r/min 转速修复样品的截面 OM 全景及局部放大图

（a）全景图；（b）图（a）中 B 区域放大图；（c）图（b）中方框区域放大图；（d）图（a）中 D 区域放大图

Fig. 4　OM panorama of the 0. 8 r/min repaired sample and local enlargement
（a）panorama imag；（b）enlarged view of area B in fig.（a）；（c）enlarged view of area in the red box in fig.（b）；（d）enlarged view of area D in fig.（a）

图 5　修复试样 XOZ 截面相对位置示意图（a）及图（a）中各区域 SEM 显微组织图（b）~（d）
Fig. 5　Schematic diagram of XOZ cross-section of repaired sample（a） and 

SEM images （b）-（d） of the regions  in fig.（a），（b）-（d）
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形核形成［23］，而熔池底部作为形核基底帮助氢孔形核

并长大。由于激光增材制造的快速冷却速率使熔池底

部形成的氢孔来不及逃逸，被困在扫描道附近。因此，

图 4中可以看到大部分孔呈弧线沿着熔池底部分布。

为了研究过渡区域的成分分布，对修复区 -部分

熔化区和部分熔化区 -热影响区进行了 EDS 线扫描

分析，如图 7 所示。图 7（a）显示，在修复区过渡到部

分熔化区时，Al 元素含量突然上升，而 Mg 元素含量

突然下降。图 7（b）显示，从部分熔化区过渡到热影

响区时，Al 元素含量再次突然上升，Mg 元素含量也

再次突然下降。EDS 线扫描的结果证实，将过渡区

划分为修复区 -部分熔化区 -热影响区 -基体是合理

的，部分熔化区是母材和修复材料的混合区域，因此

从修复区到部分熔化区再到热影响区过渡时，主要

元 素 Al 含 量 呈 台 阶 式 上 升 ，Mg 元 素 呈 台 阶 式

下降。

图 8 为修复试样不同位置的 EBSD 扫描图片及晶

粒尺寸分布。可以看到，在熔合线附近的修复区，由

细晶带和粗晶区组成，这和光学显微镜以及扫描电子

显微镜观察到的结果一致。细晶区的平均晶粒尺寸

为 4. 95 μm，粗晶区的平均晶粒尺寸为 18. 34 μm。同

时可以看到，母材的显微组织由粗大的柱状晶构成，

经过修复后热影响区的晶粒有所长大。

平 均 取 向 差 分 布 图（Kernel average misorienta⁃

图 6　修复区截面孔隙的 SEM 图以及 EDS 面扫描

Fig. 6　SEM image and EDS mapping of pore in the cross-section of repaired zone

图 7　过渡区 EDS 线扫描

（a）修复区-部分熔化区；（b）部分熔化区-热影响区

Fig. 7　EDS line scanning of transition zone
（a）repaired zone-partial melting zone；（b）partial melting zone-heat affected zone
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tion，KAM）是由 24 个相邻点组成的一个核心点，它

用来给每一个点分配一个标量值，表示它的局部取

向差。通常可以用 EBSD 得到的 KAM 图用来计算

几何位错密度，颜色从蓝色到红色意味着 KAM 值

由小到大，数值较高的地方表示缺陷密度较高或者

残余应力较大［24-25］。图 9 为过渡区域（与图 8（a），

（c）相对应）的 KAM 图，可以看到，在熔合线附近的

细晶带有较大的应力集中，这是由激光增材制造快

速凝固引起的，在修复区粗晶区、部分熔化区、热

影响区都没有明显的应力集中，说明激光定向能

量沉积热输入量较小，不会引起母材残余应力的

形成。

2. 2　修复试样的力学性能分析

5083-H112 母材和修复试样经过拉伸测试后得到

的曲线如图 10 所示，得到的平均数据如表 4 所示。修

复试样的屈服强度为（152±2） MPa，为母材屈服强度

的 89. 4%；抗拉强度为（305±5） MPa，达到母材抗拉

强度的 100%；伸长率为（15. 5±0. 5）%，为母材伸长

率的 85. 2%。修复试样的拉伸性能均达到中华人民

共和国铁道行业标准（TB/T 3260. 2—2011）。

图 8　修复试样过渡区域组织 EBSD 图像

（a）红色框 A 处 EBSD 扫描的图像质量图；（b）图（a）对应的 IPF 图；（c）红色框 C 处 EBSD 图像质量图；（d）图（c）对应的 IPF 图

Fig. 8　EBSD images of transition region of repaired sample
（a）image quality map of EBSD scan in red box A；（b） IPF map corresponding to fig.（a）；（c）image quality map of 

EBSD scan in red box C；（d）IPF map corresponding to fig.（c）

图 9　过渡区 KAM 图  （a）对应图 8（a）；（b）对应图 8（c）
Fig. 9　KAM diagram of transition zone （a）corresponding to fig. 8（a）；（b）corresponding to fig. 8（c）
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在拉伸测试的过程中，试样断裂都发生在基体

处，如图 11 所示。修复件的拉伸性能与各区域组织密

切相关，是各个区域性能的综合表现。图 12 是过渡区

域（如红色虚线标识处）的硬度演变，将修复区与基体

的分界点作为横坐标原点。可以看出，硬度分布波动

较大，尤其是在修复区，这是由于 DED 的逐层增材制

造所产生的复杂的热历史。Kürnsteiner 指出，DED 的

本征热处理（IHT）不仅可以激发过饱和 Al-Sc 基体的

固态相变，实现每立方米 1023个纳米沉淀的高密度，但

同时会导致已存在的沉淀相变粗，从而降低其强化

效果［6］。

从修复区-部分熔化区-热影响区+母材，硬度逐

渐下降。修复区的硬度≥110HV0. 1，本研究修复所用

材料是针对激光增材制造研发的高强 AlMgScZr 材
料，加上固溶强化、弥散强化、细晶强化的作用，呈现

较高的强度，因此硬度值也较大。部分熔化区是母材

稀释区，硬度在 90~105HV0. 1 之间。热影响区以及热

影响区以外的母材的硬度围绕在 86. 1HV0. 1 上下波

动，与 5083-H112 母材的硬度值相当。可以看出，

5083-H112 母材在经过激光增材制造循环加热之后，

虽然在热影响区晶粒有一定程度的粗化，强度没有明

显地下降，在拉伸测试过程中，断裂发生在强度较弱

的母材上。因此，采用 AlMgScZr 作为修复材料，DED
作为激光修复手段，可实现对 5083-H112 铝合金的高

性能修复。

3　结论

（1）在 适 当 的 工 艺 参 数 下 ，可 得 到 孔 隙 率 为

1. 2%、致密度高、无裂纹、界面结合佳的修复试样。

修复区气孔为 5~25 μm 的圆形，可能为氢气孔，并且

大部分呈弧线沿着熔池底部分布。

（2）熔合线附近的过渡区可划分为修复区-部分熔

化区-热影响区-母材。修复区全为等轴晶粒，由平均

晶粒尺寸为 4. 95 μm 的细晶带和 18. 34 μm 的粗晶区

组成；部分熔化区为母材被修复材料稀释的区域，等

轴晶和柱状晶夹杂生长；热影响区晶粒有一定程度的

粗化；5083-H112 母材组织为粗大的柱状晶。从修复

区到部分熔化区再到热影响区，Al 元素含量逐渐升

高，Mg 元素含量逐渐下降。由于激光增材制造的快

速凝固，在熔合线附近的细晶带有较大的热力集中，

而由于 DED 技术较小的热输入，在部分熔化区、热影

图 12　修复试样过渡区硬度演变

Fig. 12　Hardness evolution in the transition zone of repaired sample

图 10　母材及修复试样的工程应力-应变曲线

Fig. 10　Engineering stress-strain curves of base
metal and repaired sample

表 4　母材、修复试样的拉伸性能以及中华人民共和国

铁道行业标准

Table 4　Tensile properties of repaired samples and base 
metal， and the railway industry standards of the 

People’s Republic of China

Sample

Repaired sample
5083-H112
TB/T 3260. 2—2011

Yield 
strength/MPa
152±2
170±3
≥125

Tensile 
strength/MPa
305±3
305±5
≥275

Elongation/
%
15. 5±0. 5
18. 2±0. 2
≥12

图 11 拉伸试样断裂位置侧面 OM 图

Fig. 11　OM image of side view of fracture position of tensile specimen
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响区和母材都没有明显的残余应力。

（3）修复件的屈服强度为（152±2） MPa，为母材的

89. 4%；抗拉强度为（305±5） MPa，为母材的 100%；

伸长率为（15. 5±0. 5）%，为母材的 85. 2%，断裂发生

在母材。各项性能指标均已达到中华人民共和国铁

道行业标准。从修复区 -部分熔化区 -热影响区+母

材，硬度逐渐下降，且修复件的热影响区和母材未被

软化。

参考文献

［1］ 王洪仁，吴建华，王均涛，等 . 5083 铝合金在海水中的腐蚀电化学

行为及活性氯影响研究［J］. 电化学，2003，9（1）：60-65.
WANG H R，WU J H，WANG J T，et al. Corrosion electrochemi⁃
cal behavior of 5083 aluminum alloy in seawater and influence of ac⁃
tive chlorine ［J］. Journal of Electrochemistry，2003，9（1）：60-65.

［2］ 缪唐军 . 船用 5083 铝合金焊接工艺研究［D］. 大连：大连理工大

学，2019.
MIU T J. Research on welding process of marine 5083 aluminum 
alloy ［D］. Dalian： Dalian University of Technology，2019.

［3］ 王富强，袁士瑞 . 地铁车辆铝合金车体牵枕缓组件裂纹修复及修

后效果评价［J］. 铁道机车车辆，2019，39（增刊 1）：80-85.
WANG F Q，YUAN S R. Crack repair and post-repair effect 
evaluation of aluminum alloy body stretch pillow retarding compo⁃
nent in metro vehicle ［J］. Railway Locomotive & Rolling Stock，
2019，39（Suppl 1）：80-85.

［4］ VILAR R，ALMEIDA A. Repair and manufacturing of single crys⁃
tal Ni-based superalloys components by laser powder deposition-a 
review ［J］. Journal of Laser Applications，2015，27（Suppl 1）：17004.

［5］ 杨义成 . 燃气轮机叶片激光增材修复基础研究［D］. 北京：机械科

学研究总院，2017.
YANG Y C. Basic research on laser additive repair of gas turbine 
blade ［D］. Beijing： General Research Institute of Mechanical Sci⁃
ences，2017.

［6］ KÜRNSTEINER P，BAJAJ P，GUPTA A，et al. Control of ther⁃
mally stable core-shell nano-precipitates in additively manufactured 
Al-Sc-Zr alloys［J］. Additive Manufacturing，2020，32：100910.

［7］ 姚聪，李瑞迪，袁铁锤，等 . 激光送粉增材制造 Fe-Mn-Si 基形状

记忆合金组织与性能［J］. 中南大学学报（自然科学版），2020，51
（11）：3081-3087.
YAO C，LI R D，YUAN T C，et al. Microstructure and properties 
of Fe-Mn-Si based shape memory alloy by powder feeding laser ad⁃
ditive manufacturing［J］. Journal of Central South University （Sci⁃
ence and Technology），2020，51（11）：3081-3087.

［8］ 李瑞迪，林泽桓，祝弘滨，等 . 送粉式激光增材制造 Al-Mg-Sc-Zr
合金的微观组织与力学性能［J］. 中南大学学报（自然科学版），

2020，51（11）：3055-3062.
LI R D，LIN Z H，ZHU H B，et al. Microstructure and mechanical 
properties of Al-Mg-Sc-Zr alloy produced by powder feeding laser 
additive ［J］. Journal of Central South University （Science and 
Technology），2020，51 （11）：3055-3062.

［9］ MOHAMMADREZA L D， AHMAD S， ALI Z， et al.  A review 

on additive/subtractive hybrid manufacturing of directed energy de⁃
position （DED） process［J］.  Advanced Powder Materials， 2022， 
1 （4）：100054. .

［10］ 宫新勇 . 激光熔覆沉积修复 TC11 钛合金叶片的基础问题研究

［D］. 北京：北京有色金属研究总院，2014.
GONG X Y. Research on basic problems of repairing TC11 tita⁃
nium alloy blade by laser cladding deposition ［D］. Beijing： Bei⁃
jing General Institute of Nonferrous Metals，2014.

［11］ OH W J，LEE W J，KIM M S，et al. Repairing additive-
manufactured 316L stainless steel using direct energy deposition
［J］. Optics & Laser Technology，2019，117：6.

［12］ SUI S，CHEN J，ZHANG R，et al. The tensile deformation behavior 
of laser repaired Inconel 718 with a non-uniform microstructure［J］.
Materials Science and Engineering： A，2017，688：480-487.

［13］ SHRESTHA S，PANAKARAJUPALLY R P，KANNAN M，

et al. Analysis of microstructure and mechanical properties of addi⁃
tive repaired Ti-6Al-4V by direct energy deposition［J］. Materials 
Science and Engineering： A，2020，806（6）：140604.

［14］ 陈永城，张述泉，田象军，等 . 激光熔化沉积 4045 铝合金显微组

织及显微硬度［J］. 中国激光，2015，42（3）：100-106.
CHEN Y C，ZHANG S Q，TIAN X J，et al. Microstructure and 
microhardness of 4045 aluminum alloy deposited by laser melting 
［J］. Chinese Journal of Lasers，2015，42（3）：100-106.

［15］ ZHANG J L， YUAN W H， SONG B， et al.  Towards under⁃
standing metallurgical defect formation of selective laser melted 
wrought aluminum alloys［J］.  Advanced Powder Materials， 
2022， 1 （4）：100035.

［16］ 王小艳，陈静，林鑫，等 . AlSi12 粉激光成形修复 7050 铝合金组

织［J］. 中国激光，2009，36（6）：1585-1590.
WANG X Y，CHEN J，LIN X，et al. Repair of 7050 aluminum al⁃
loy structure by laser forming AlSi12 powder ［J］. China Laser，
2009，36（6）：1585-1590.

［17］ 郭永利，梁工英，李路 . 铝合金的激光熔覆修复［J］. 中国激光，

2008，35（2）：303.
GUO Y L，LIANG G Y，LI L.  Laser cladding repair of alumi⁃
num alloy ［J］. Chinese Journal of Lasers，2008，35（2）：303.

［18］ 薛蕾，黄一雄，卢鹏辉，等 . 激光成形修复 ZL104 合金的组织与

性能研究［J］. 中国表面工程，2010，23 （1）： 97-98.
XUE L，HUANG Y X，LU P H，et al. Study on microstructure 
and properties of ZL104 alloy repaired by laser forming ［J］. China 
Surface Engineering，2010，23 （1）： 97-98.

［19］ 钦兰云，庞爽，杨光，等 . 激光沉积修复 ZL114A 铝合金组织和力

学性能分析［J］. 中国激光，2016，43（12）：1202009.
QIN L Y，PANG S，YANG G，et al. Analysis of microstructure 
and mechanical properties of ZL114A aluminum alloy repaired by 
laser deposition ［J］. Chinese Journal of Lasers，2016，43（12）：

1202009.
［20］ LI R D，WANG M B，LI Z M，et al. Developing a high-strength 

Al-Mg-Si-Sc-Zr alloy for selective laser melting：crack-inhibiting 
and multiple strengthening mechanisms［J］. Acta Materialia，
2020，193：83-98.

［21］ SVETLIZKY D，ZHENG B，BUTA T，et al. Directed energy de⁃
position of Al 5××× alloy using laser engineered net shaping 

48



第  52 卷  第  2 期 激光定向能量沉积 Al-Mg-Sc-Zr修复 5083-H112 铝合金的组织和性能

（LENS®）［J］. Materials & Design，2020，192：108763.
［22］ 周万盛，姚君山 . 铝及铝合金的焊接［M］. 北京：机械工业出版

社，2007.
ZHOU W S，YAO J S. Welding of aluminum and aluminum al⁃
loys ［M］. Beijing： China Machine Press，2007.

［23］ 王艳，耿浩然，滕新营 . 铸造铝、镁合金［M］. 北京：化学工业出

版社，2007.
WANG Y，GENG H R，TENG X Y. Casting aluminum and mag⁃
nesium alloys ［M］. Beijing： Chemical Industry Press，2007.

［24］ XU R，LI R D，YUAN T C，et al. Microstructure， metallurgical 
defects and hardness of Al-Cu-Mg-Li-Zr alloy additively manu⁃
factured by selective laser melting［J］. Journal of Alloys and Com ⁃
pounds，2020，835：155372.

［25］ 钟振前，田志凌，杨春 . EBSD 技术在研究高强马氏体不锈钢氢

脆机理中的应用［J］. 材料热处理学报，2015，36（2）：77-83.
ZHONG Z Q，TIAN Z L，YANG C. Application of EBSD tech⁃
nology in the study of hydrogen embrittlement mechanism of high 
strength martensitic stainless steel［J］.  Journal of Materials and 
Heat Treatment，2015，36（2）：77-83.

基金项目：国家自然科学基金（U21B2073）；湖南省重点研发计划

（2020WK2027）；山东省自然科学基金（ZR2020ZD04）
收稿日期：2022-03-14；修订日期：2022-07-19
通讯作者：李瑞迪（1983—），男，教授，博士，研究方向为金属增材制造、

粉末快速烧结，联系地址：湖南省长沙市岳麓区中南大学粉末冶金研究

院（410083），E-mail：liruidi@csu.edu.cn

（本文责编：齐书涵）

49



第  2 期
第  50-59 页

材 料 工 程 Vol. 52
Feb.  2024Journal of Materials Engineering

No. 2
pp. 50-59

第  52 卷
2024 年  2 月

激光粉末床熔融 WC-12Co硬质
合金温度场模拟
Temperature field simulation on WC-12Co 
cemented carbide formed by laser 
powder bed fusion
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摘要：结合有限元软件 ANSYS 建立三维有限元热模型，利用 APDL 命令及生死单元方法实现对高斯热源的施加和 WC-
12Co 硬质合金打印过程的模拟，得到 WC-12Co 硬质合金在激光粉末床熔融（LPBF）成形过程中的温度场分布，研究不

同工艺参数（激光功率、扫描速度）对温度场分布及熔池特征的影响。结果表明：WC-12Co 硬质合金在 LPBF 过程成形

时，利用有限元能够有效模拟其成形过程。位于热源前部的等温线比尾部更为密集，温度梯度更大；而扫描路径终端边

缘处熔池中心的温度最高。随着激光功率的增大和扫描速度的减小，熔池宽度、深度和长度均相应增大。通过相关实验

分析不同工艺参数对晶粒尺寸的影响，发现晶粒尺寸随扫描速度的增加而减小，随激光功率的增加而增大；但过高的激

光功率会引起一定的热裂纹现象发生。

关键词：激光粉末床熔融；WC-12Co；有限元；温度场；熔池尺寸

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000947 
中图分类号： TG135. 5  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0050-10

Abstract：A three-dimensional finite element thermal model was established，combined with the finite 
element software ANSYS， and the simulation of applying a Gaussian heat source and the printing process 
of WC-12Co cemented carbide was achieved with the use of APDL commands and the birth-death unit 
method， and the temperature field distribution of WC-12Co cemented carbide in the laser powder bed 
fusion （LPBF） shaping process was finally obtained， and the effects of different process parameters （laser 
power， scanning speed） on its temperature field distribution and melt pool characteristics were 
investigated.  The results show that the forming process of WC-12Co cemented carbide in LPBF process 
can be effectively simulated by using finite elements.  In addition， the isotherms located at the front of the 
heat source are denser than those at the tail， with a larger temperature gradient； and the temperature in the 
center of the melt pool at the terminal edge of the scanning path is the highest.  As the laser power increases  
and the scanning speed decreases， the width， depth and length of the molten pool increase accordingly.  
Relevant experiments were used to analyze the effect of different process parameters on grain size， and it is 
found that the grain size decreases with the increase of scanning speeds and increaseds with the increase of 
laser power； but too high laser power can cause certain thermal cracking phenomenon.
Key words：laser powder bed fusion；WC-12Co；finite element；temperature field；molten pool size

引用格式：牛玉玲，李晓峰，赵宇霞，等 . 激光粉末床熔融 WC-12Co 硬质合金温度场模拟［J］. 材料工程，2024，52（2）：50-59.
NIU Yuling，LI Xiaofeng，ZHAO Yuxia，et al. Temperature field simulation on WC-12Co cemented carbide formed by laser 
powder bed fusion［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：50-59.
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硬质合金是一种由碳化钨（WC）颗粒和金属黏结

剂（如 Co，Ni，Fe）组成的复合材料［1］，具有极高的硬度

和耐磨性、良好的抗弯强度及断裂韧性等综合性能，成

为多种应用场合的首选材料，并被广泛应用于模具和

刀具中［2］。粉末冶金工艺是硬质合金的传统制备方法，

其中包括混粉、成型、烧结等过程，但是该工艺在成形复

杂零件方面具有一定的局限性。如何制备高精度、高性

能的硬质合金逐渐成为制约其发展与应用的瓶颈［3］。

激光粉末床熔融（laser powder bed fusion，LPBF）技术

是基于离散堆积原理，选用激光作为能量源，按照三维

CAD 切片模型中规划好的路径在金属粉末床层进行逐

层扫描，扫描过的金属粉末经过熔化、凝固，达到冶金

结合的效果，最终获得所设计的金属零件［4］。

LPBF 作为最有潜力的增材制造成形方式，有望

解决复杂形状、高精度硬质合金成型难题。 Kang
等［5］利用激光粉末床熔融技术制备了碳化钨（WC）颗

粒增强钢基复合材料。Liu 等［2］通过控制原料碳化物

的 Co 含量，对 LPBF 加工的 WC-Co 硬质合金的微观

结构进行了全面研究，同时结合有限元来模拟不同

Co 含量的 WC-Co 材料温度场变化。发现随着 Co 含

量的增加，最大冷却速率逐渐降低，促进了液体 Co 相

在 WC 颗粒之间的迁移，进而减少 WC 颗粒的团聚。

倪培燊等［6］采用 LPBF 技术制备了 WC-16Co 硬质合

金，发现在 LPBF 打印过程中 WC 晶粒生长快速且不

均匀，在试样垂直截面呈现出层状结构。杨细莲等［7］

利用 LPBF 制备了 WC/Al 基复合材料，分析了纳米

WC 对其显微结构的组成、演变及其力学性能的影

响。虽然近些年学者们已对激光粉末床熔融成形

WC-Co 硬质合金展开了大量的研究工作，但是制备的

硬质合金还存在翘曲、易开裂等缺陷，整体性能偏低。

不同材料的热物理特性不同，其加工过程中的温

度场分布也大相径庭，而温度场的分布对试样的微观

组织及力学性能起着决定性的作用。有限元分析是

一种模拟分析 LPBF 温度场的有效途径。Foroozmehr
等［8］对 316L 不锈钢进行有限元模拟，分析了不同的扫

描速度对熔池尺寸的影响。陶攀等［9］研究了 LPBF 过

程中不同线能量密度下 Ti-6Al-4V 温度场与熔池形貌

的变化规律，结果表明，熔池温度随能量密度增加而

增加，熔池前温度梯度较后温度梯度大，这为选择合

理的工艺参数提供了参考。Woo 等［10］建立了 WC 增

强 H13 钢复合材料 LPBF 过程的三维有限元模型，研

究了分布因子、填充效率、吸收系数和比热因子等参

数对熔池几何尺寸的影响。Zhang 等［11］建立了包括激

光穿透和马朗戈尼效应在内的三维有限元模型，研究

Inconel 718 合金 LPBF 过程中液相烧结池内的热流体

场及其对液相烧结池形状的影响。Kim［12］利用 WC-
Co 硬质合金应力应变有限元分析，开发了一种用于预

测断裂强度的脆性断裂模型，研究其微观结构特征对

力学性能的影响，揭示了碳化物连续性、取向或错取

向结构可能是提高材料断裂强度的重要参数。De⁃
geneve 等［13］开发了一个新的三维 WC-10Co 有限元模

型，通过进行加载-卸载压缩循环探索其在压缩实验过

程中的应力分布，在加载部分显示了 WC/Co 界面附

近高应力值的集中。

由于粉末在激光作用下存在熔化、对流、辐射等

各种物理现象，成形过程较为复杂，对成形过程中液

相熔池尺寸的变化及温度梯度变化机制的理解有限，

目前总体研究进展较为缓慢；因此需要通过有限元仿

真模拟，研究 WC-Co硬质合金从粉末颗粒转变为实体

过程中的温度变化，探索 LPBF工艺参数对温度场变化

以及熔池尺寸的影响规律，从而得到最优工艺参数。

本工作以 WC-12Co 硬质合金为研究对象，利用

ANSYS 的瞬态热分析模块，在 APDL 命令流模拟外

加热源的基础上，对 WC-12Co 硬质合金在 LPBF 成形

过程中的温度场进行分析，并进一步研究激光功率 P
和扫描速度 v 对熔池形貌特征以及晶粒尺寸的影响，

为后续硬质合金液相凝固行为研究提供基础。

1　LPBF过程中的热传导理论

LPBF 原理图如图 1 所示。激光束扫描粉末床的

上表面，能量通过辐射、对流、熔池内的流体流动、熔

化和蒸发等物理现象进行传递，粉末床中的颗粒吸收

能量，温度迅速达到熔点以上，随即粉末熔化，进而凝

固成形。

LPBF 是一个局部快速熔化以及快速冷却的过

程。随着激光束的移动，零件的温度场急剧变化，材

图 1　LPBF 过程中激光与粉末之间热行为示意图

Fig. 1　Schematic diagram of thermal behavior between laser 
and powder in LPBF process
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料的物理性能等亦随之变化。对 LPBF 过程温度场的

求解实质上是对非线性瞬态热传导问题的求解。

一 般 非 线 性 瞬 态 热 传 导 控 制 方 程 如 式（1）
所示［14］。

ρc
∂T
∂t

= ∂
∂x ( )k

∂T
∂x

+ ∂
∂y ( )k

∂T
∂y

+ ∂
∂z( )k

∂T
∂z

+ Q

（1）
式中：ρ 为材料密度，kg/m3；с 为比热容，J/（kg·K）； T
为粉末体系的温度，K；t 为粉末与热源相互作用的时

间，s；k 为热传导率，W/（m·K）；Q 为单位体积内的发

热量，J。
1. 1　LPBF过程中的三类边界条件

非线性瞬态热传导方程的求解实质上是对三类

边界条件问题的求解［15-16］。

第一类：粉末床内粉末上表面为保护气体，粉末

的初始温度分布为：

T ( x，y，z )t = 0 = T 0 （2）
式中：T0为初始温度，K。本工作中粉末的初始温度与

周围环境相同，为 413 K。

第二类：粉末与其基板之间的热量交换和粉末受

到来自激光束的热量传递，其方程为：

kx

∂T
∂x

nx + ky

∂T
∂y

ny + kz

∂T
∂z

nz = q s ( x，y，z ) （3）

式中：nx，ny，nz为换热边界的外法线方向余弦；qs（x，y，
z）为热流密度的函数。

第三类：LPBF 过程中 WC-12Co 硬质合金粉末以

及基板表面与保护气体之间的对流换热和时刻伴随

的辐射散热，其方程为：

k
∂T
∂n

= q - q c - q r ( x，y，z )∈ S （4）

式中：n 为曲面的法向量；q 为输入热通量；qc 为热对

流；qr为热辐射；S 为模型的外表面。

在 LPBF 过程中，qc和 qr如式（5），（6）所示。

q c = h ( T - T 0 ) （5）
q r = σε ( T 4 - T 4

0 ) （6）
两者结合的经验公式可以表示为［10，17］：

h = 2.4 × 10-3 εT 1.61 （7）
式中：h 为表面对流换热系数，W/（m2·K）；σ 为玻尔兹

曼常数；ε为热辐射系数。

1. 2　高斯热源模型

在 LPBF 过程中，激光束为实现材料诱导熔合的

外热源。本工作利用热流密度呈高斯分布的高斯热

源模型［18-19］来实现对 WC-12Co 硬质合金复合粉末的

加热，其方程为：

q = 2AP
πR2 exp ( )- 2r 2

R2 （8）

式中：A 为激光吸收率；R 为激光束半径，m；r 为点到

热源中心的径向距离，m。

2　实验条件及仿真计算

本工作采用北京易加三维科技有限公司生产的EP-
M150 LPBF实验平台进行加工，在成形过程中激光扫描

方式为单向光栅式扫描，激光直径为 80 µm。成形所使

用的粉末为 WC 和 Co，是经过喷雾造粒、烧结、破碎、

过筛生产的类球形复合粉末，粉末粒径为 15~53 μm。

2. 1　工艺参数设置

材料的物理参数对 SLM 成形过程中温度场计算

结果的准确性有着重要影响。本工作利用 WC-12Co
硬质合金实体材料的物理属性代替其粉末状的性能，

相关的性能参数如表 1 所示，实验相关的 LPBF 工艺

参数如表 2 所示。

2. 2　有限元仿真模型

本工作利用 ANSYS WORKBENCH 软件，在建

立 SUS304 基板和 WC-12Co 粉末床三维瞬态模型的

基础上，利用瞬态热分析模块结合 ANSYS APDL 命

表 1　WC-12Co硬质合金的物理性能参数

Table 1　Physical performance parameters of WC-12Co cemented carbide

Density/（kg∙m-3）

1431

Thermal conductivity/
（W·m-1·K-1）

90

Specific heat capacity/
（J·kg-1·K-1）

230

Coefficient of thermal
expansion/K-1

5. 8×10-6

Liquidus/K

1593

表 2　LPBF工艺参数

Table 2　LPBF process parameters

Laser power/ W

80，90，100

Scan speed/
（mm·s-1）

380，400，420，440，460

Hatch spacing/
μm
80

Layer thickness/
μm
30

Laser spot
size/μm
80

Absorptivity

0. 3

Ambient 
temperature/K
413
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令的方式，实现对 WC-12Co 硬质合金在 LPBF 成形过

程中的单层单道温度场仿真计算。该模型由基板和

WC-12Co 粉 末 床 组 成 ，尺 寸 分 别 为 1. 2 mm×1. 2 
mm×1 mm，0. 84 mm×0. 84 mm×0. 03 mm。模型热

源从粉末床中间开始扫描，具体方向如图 2 所示，激光

移动方向为 X 轴，材料堆积方向为 Z 轴。为了实现外

热源的施加以及增加计算精度，采用表面效应单元

SURF152 和高阶六面体单元 SOLID90，且对模型的

网格尺寸进行处理，粉末床的网格大小为 10 μm，基

板与粉末床接触的网格尺寸为 50 μm。由于基板边缘

和底部远离激光扫描区域，对熔池周围的温度分布影

响较小，故将其网格划分较为稀疏，网格划分结果为：

362495 个节点，195329 个单元。结合 ANSYS APDL
实现外热源的施加和生死单元的控制，通过判断被加热

的 WC-12Co 粉末温度是否到达熔点来控制其是否

生成。

2. 3　边界条件及求解设置

图 3 为表面对流换热系数随温度变化图。该变化

关 系 是 在 高 斯 热 源 的 基 础 上 ，利 用 ANSYS 中 的

APDL 命令流实现激光束对粉末的加热、熔化等过程。

通过对试件及基板表面添加对流的方式来代替在

LPBF 过程中试件和基板表面与环境之间对流损失的热

量，其中对流换热系数由式（7）得到，求解时环境温度

为 413 K。

LPBF 成形方式具有能量高、温度梯度大、瞬时变

化快等特点，是典型的瞬态非线性问题。在有限元软

件对瞬态非线性问题的求解中，其步长和网格的大小

是影响求解是否收敛和求解精度的重要因素。本工

作针对不同工艺参数对步长进行调整，大小设置在

1×10-4 s以下。

3　结果与分析

3. 1　扫描路径温度变化

当激光功率 P=100 W、扫描速度 v=400 mm/s
时，在激光束移动路径上等间距选取 5 个点（A～E），

得到激光单向扫描加工过程中各点的温度随时间的

变化关系，如图 4 所示，图中虚线表示 WC-12Co 硬质

合金的液相线（1593 K）。可知，当热源移动并首先接

近 A 点时，A 点的温度迅速上升直至达到最大值；当

热源离开 A 点后，该点温度迅速下降，在此过程中，

由于存在热传导行为，对未加热区域有一定的预热

作用［20］，使得 B 点的温度也在不断升高，故 B 点最高

温度比 A 点高；C，D 两点的最高温度基本相同，这

是由于，随着激光束的移动导热基本达到稳定。另

外， E 点是路径的最后一个点且位于扫描区域的边

缘，是整个 LPBF 过程中的最高温度。由此得知，边

缘板的散热面积比非边缘处的散热面积少，所以热

源移动到路径边缘时得到的最高温度比在非边缘处

要高［21］。

图 5 为被加热区域中心最高温度 Tmax与工艺参数

变化关系。可以发现，在扫描速度一定的情况下，随

图 2　整体网格分布

Fig. 2　Overall grid distribution

图 3　LPBF 过程中 WC-12Co 复合粉末表面对流

换热系数与温度的关系

Fig. 3　Relationship between surface convective heat transfer coefficient 
and temperature of WC-12Co composite powder during LPBF process

图 4　激光束移动路径上各点温度随时间的变化

Fig. 4　Temperature of each point along the moving path 
of laser beam with time
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着激光功率的增大，其中心最高温度随之升高；相同

功率下，随着扫描速度的增加，中心最高温度随之降

低，且大致呈线性分布。

3. 2　工艺参数对熔池的影响

图 6 为激光功率 100 W、不同扫描速度下激光移

动到扫描轨道中间的瞬态温度云图。在 LPBF 成形过

程中，WC-12Co 硬质合金复合粉末在激光束的作用下

熔化，其熔池的大小及深度影响到冷却速度的快慢，

进而影响其凝固过程及最终成品的力学性能［22］。由

于粉末熔化的速度大于凝固速度，所以熔池形状大致

呈椭圆形；且因粉末颗粒比固体的导热率低，热量传

递较慢，激光束加热区域在极短时间内被加热［23］，使

得位于热源前部的等温线比尾部更为密集，温度梯度

更大。随着扫描速度从 380 mm/s 增加到 460 mm/s，
熔池尺寸逐渐减小，长度由223. 45 μm减小至206. 58 μm，

宽度由 147. 01 μm 减小至 127. 05 μm，深度由 99. 18 μm
减小至 72. 95 μm。

图 5　WC-12Co 硬质合金的扫描轨道中心最高温度

与工艺参数的关系

Fig. 5　Relationship between maximum temperature at the 
center of scanning orbit and process parameters 

for WC-12Co cemented carbide

图 6　不同扫描速度下 WC-12Co 硬质合金熔池分布的上表面（1）和横截面图（2）
(a)v=380 mm/s；(b)v=420 mm/s；(c)v=460 mm/s

Fig. 6　Top surface（1） and cross-sectional images（2） of pool distribution of WC-12Co cemented carbide with different scanning speeds
(a)v=380 mm/s；(b)v=420 mm/s；(c)v=460 mm/s
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图 7为扫描速度 v、激光功率 P与熔池尺寸的关系曲

线。由图 7（a）可以看出，在 P=100 W 时，随着扫描速度

增加，熔池尺寸均有所减小。当扫描速度较小时，激光

与粉末表面接触时间长，使得粉末吸收更多的能量，从

而形成更多的液相并向周围扩散；随着扫描速度增加，

粉末吸收能量减少，且熔化后的液相未扩散就迅速冷却

凝固，所以熔池尺寸较小。从图 7（b）可以看出，熔池的

尺寸随激光功率的增加而增加。这归结于：激光功率

的增加导致单位热源能量增加，熔池单位体积内的温

度梯度加大，温度升高，从而形成的熔池尺寸较大。

3. 3　微观组织

为了更好地了解 LPBF 加工硬质合金的微观组织

特征，通过对微观组织的观察和对比有限元模拟结果

可以帮助理解 LPBF 过程中 WC 晶粒的生长机制以及

熔池大小与晶粒尺寸的关系。图 8 为不同工艺参数下

WC-12Co 硬质合金的纵截面微观组织，小图为由

Image-Pro Plus 软件测量得出的对应 WC 晶粒尺寸分

布图。从图 8（a）~（c）看出，扫描速度一定时，随着激

光功率的增加，晶粒尺寸逐渐增大。在激光能量密度

较小时，冷却速率较大，熔池尺寸较小，进而获得的晶

粒尺寸较小［24］；随着激光功率增大，激光能量密度增

加，熔池的长度、宽度、深度均有一定程度的增加，产

生了更多的液相，WC 晶粒呈现逐渐增大趋势；但过

高的能量密度会导致组织出现显微热裂纹现象。由

图 8（d）~（f）可知，当激光功率一定时，随着扫描速度

的增加，晶粒尺寸逐渐减小。另外，较低的扫描速度会

图 7　扫描速度（a）、激光功率（b）与熔池尺寸的关系

Fig. 7　Relationship between scanning speed（a），laser beam power（b） and molten pool size

图 8　不同工艺参数下 WC-12Co 硬质合金的微观组织和 WC 晶粒度分布图  (a)P=80 W，v=400 mm/s；(b)P=90 W，v=400 mm/s；
(c)P=100 W，v=400 mm/s；(d)P=100 W，v=380 mm/s；(e)P=100 W，v=420 mm/s ；(f)P=100 W，v=460 mm/s

Fig. 8　Microstructures of WC-12Co cemented carbide under different process parameters and WC grain size distribution maps
(a)P=80 W，v=400 mm/s;(b)P=90 W，v=400 mm/s;(c)P=100 W，v=400 mm/s;(d)P=100 W，v=380 mm/s;

(e)P=100 W，v=420 mm/s;(f)P=100 W，v=460 mm/s
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增大熔池与凝固固体之间的温度梯度，从而产生较大的

残余应力，所以组织中出现少量的裂纹，如图 8（d）所示。

3. 4　熔池验证

为了验证模型的正确性，利用 LPBF 对材料进行

单层单道实验，并且对不同激光功率和扫描速度下的

熔池宽度和深度的实验结果进行测量。图 9，10 分别

为不同工艺参数下单层单道轨道横截面熔池形貌的

背散射电子成像（BSE）图和能量色散 X 射线（EDX）
图。可以发现，熔池几何形状随扫描速度增加变得窄

而浅，随激光功率增加变得宽而深。在图 9 中金属基

质中存在少量 WC 粉末，可能是由于 WC 的导热系数

和熔点与 Co 的存在差异，导致 Co 粉末和不锈钢基板

表面最先熔化，熔化的 Co 随后与较大的 WC 颗粒发生

反应，所以能够看到部分未溶解的 WC 粉末［25］；另外，

随着扫描速度的增加，激光能量降低，WC 溶解有所减

少，在图 10 的 BSE 图中也可以看到相应的 WC 粉末。

利用 Image-Pro Plus 软件测量熔池的宽度和深度，并

与模拟结果进行对比，如图 11 所示。可知，熔池宽度

和深度的实验值与模拟值具有相同的趋势变化，即随

着激光功率的增大和扫描速度的减小，熔池尺寸逐步

增大，且两者误差在 10% 以内，很好地验证了模型的

准确性和有效性。

4　结论

（1）WC-12Co 硬质合金 LPBF 成形中，由于边缘

处基板的散热面积比非边缘处的散热面积少，扫描路

径终端边缘处熔池中心的温度比在非边缘处的温度

要高。

（2）熔池形状大致呈椭圆形，是由于粉末熔化的

速度大于凝固速度的原因所致。由于粉末颗粒比固

体的导热率低，位于热源前部的等温线比尾部更为密

集，温度梯度更大，所以随着扫描速度的增加，最高温

图 9　P=100 W 时单条轨道横截面熔池形貌的 BSE（1）和 EDX 图（2）
(a)v=380 mm/s；（b）v=420 mm/s；(c)v=460 mm/s

Fig. 9　BSE images（1） and EDX plots（2） of molten pool topography of a single orbital cross-section under P=100 W
(a)v=380 mm/s；（b）v=420 mm/s；(c)v=460 mm/s
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图 10　v=400 mm/s时单条轨道横截面熔池形貌的 BSE（1）和 EDX 图（2） （a）P=80 W；（b）P=90 W；（c）P=100 W
Fig. 10　BSE images（1） and EDX plots（2） of molten pool topography of a single orbital cross-section under v=400 mm/s

（a）P=80 W；（b）P=90 W；（c）P=100 W

图 11　不同工艺参数下熔池宽度（1）和深度（2）的模拟值与实验值对比  （a）v=400 mm/s，P=80,90,100 W；（b）P=100 W，v=380,420,460 mm/s
Fig. 11　Comparison between simulated value and experimental value of molten pool width（1） and depth（2） under different process 

parameters （a）v=400 mm/s，P=80， 90，100 W；（b）P=100 W，v=380，420，460 mm/s
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度近似呈线性减少。

（3）随着激光功率的增加，熔池的尺寸增大。由

于对流散热一定，导致其冷却速度变小，进而晶粒尺

寸进一步变大。激光功率过高，会出现一定的热裂纹

现象。随着扫描速度的增加，熔池尺寸减小，且冷却

速度增大，从而导致晶粒细化。

（4）在熔池形成的过程中，会存在少量未熔化的

WC 颗粒附着在金属基板中，这可能是 WC 颗粒与 Co
颗粒不同的导热系数及熔点所致；熔池几何形状随扫

描速度增加变得窄而浅，随激光功率增加变得宽而

深，这与模拟的结果趋势一致。
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摘要：NiTi 形状记忆合金（shape memory alloys， SMAs）作为一种智能材料，具有良好的超弹性、形状记忆效应和生物相

容性等功能特性，被广泛应用于航空航天、医疗器械和工程建筑等领域。其中超弹性在宏观上表现为发生较大的变形仍

能恢复原形状，且其远大于常见金属可恢复的弹性应变。形状记忆效应则是温度激励下奥氏体和马氏体两相的相互转

变，根据宏观变形分为单程、双程和全程形状记忆效应。而 NiTi SMAs 的生物相容性体现在低弹性模量和低生物毒性等

方面，可应用于正畸、矫正、心血管支架等医疗器件。为充分发挥 NiTi SMAs 的功能，研究者们不断开发 NiTi SMAs 相
关的智能结构。本文简要综述了近年来研究和发展  NiTi SMAs 的不同功能特性及其对应的智能结构典型应用，详细介

绍和讨论了 NiTi SMAs 的功能特性、关注问题和应用领域。同时，也对  NiTi SMAs 阻尼性能和储氢特性进行了阐述。

最后，展望了 NiTi SMAs 在各领域应用上尚需重点关注的问题：利用增材制造技术调控微观结构实现超弹性的稳定性提

升；通过建立本构模型为形状记忆效应的稳定应用提供理论指导，并进一步优化结构实现形状记忆效应的宏观放大；提

高 NiTi SMAs 在生物环境里的耐腐蚀性和医疗应用推广。因此，推动 NiTi SMAs 在不同应用领域的个性化和功能定制

化，尚需大量的跨学科研究。

关键词：NiTi形状记忆合金；功能特性；智能结构
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Abstract：As a sort of intelligent material， NiTi shape memory alloys （SMAs） are widely used in the fields 
of aerospace， medical devices and construction due to their functional properties such as excellent 
superelasticity， shape memory effect and biocompatibility.  Superelasticity is characterized by a macroscopic 
recovery of the original shape despite large deformations， and is much larger than the recoverable elastic 
strain of common metals.  The shape memory effect is the mutual transformation of austenite and 
martensite phases under temperature excitation， which is categorized into one-way， two-way and all-round 
shape memory effects according to the macroscopic deformation.  The biocompatibility of NiTi SMAs is 
reflected in the low elastic modulus and low biotoxicity， which can be used in medical devices such as 
orthodontics， orthopedics， and cardiovascular stents.  In order to fully exploit the applications of these 
functional properties， researchers are developing intelligent structures based on NiTi SMAs.  This paper 
focuses on the review of the intelligent structures’ applications corresponding to the different functional 
properties of NiTi SMAs， and introduces and discusses functional properties， problems and application 

引用格式：杨超，廖雨欣，卢海洲，等 . NiTi形状记忆合金的功能特性及其应用发展［J］. 材料工程，2024，52（2）：60-77.
YANG Chao，LIAO Yuxin，LU Haizhou，et al. Functional properties of NiTi shape memory alloys and their application devel⁃
opment［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：60-77.
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fields.  Meanwhile， damping and hydrogen storage properties of NiTi SMAs are explained in detail.  
Finally， this paper underlines the problems that need to be focused on and addressed in the applications of 
NiTi SMAs in various engineering fields： using additive manufacturing to tailoring the microstructure to 
achieve the stability improvement of superelasticity； providing theoretical guidance for the stable shape 
memory effect through the establishment of the intrinsic model， and further optimizing the structure to 
achieve the macroscopic amplification of the shape memory effect； as well as improving the corrosion 
resistance of NiTi SMAs in biological environments and the promotion of medical applications.  Therefore， 
a great deal of interdisciplinary research is needed to promote the personalization and functional 
customization of NiTi SMAs in different applications.
Key words：NiTi shape memory alloys；functional property；intelligent structure

智能材料是可对光、热、电等外部刺激做出感应

和自适应的材料，形状记忆合金（shape memory al⁃
loys， SMAs）属于典型的金属智能材料［1］。以 NiTi 为
典型代表的 SMAs 从发现至今已有近百年的历史，早

在 1932 年瑞典科学家 Olande［2］首次在 AuCd 合金中观

察到了马氏体随温度消长的现象。 1962 年，Buehler
等［3］揭示了 NiTi SMAs 中的“记忆”行为，即形状记忆

效应，此后，NiTi SMAs的商业化应用逐步得到重视和

发展。1984 年，Nakano 等［4］开发出以 NiTi SMAs 为人

造肌肉的工业手，实现人造手的轻量化和多关节驱动的

灵活性；1996 年，研究者利用 NiTi SMAs 的超弹性，采

用 NiTi SMAs和钢筋混合的结构，修复了由于地震遭到

破坏的意大利圣乔治教堂［5］。

NiTi SMAs作为迄今商业化最成功的金属智能材

料之一［6］，是领域内的研究热点。与其他 SMAs 相比，

NiTi SMAs 不仅具有形状记忆效应（shape memory ef⁃
fect，SME）、超弹性（superelasticity， SE）和良好的生物

相容性（biocompatibility），还具有高阻尼、耐磨性、抗腐

蚀性和储氢能力等优点，目前在航空航天、生物医疗和

建筑等行业已有广泛应用。结构智能化、轻量化是建

筑、机械设备、医疗、能源等领域亘古不变的追求，NiTi 
SMAs集智能感应与驱动于一体，结构简单、驱动力大，

在上述领域有巨大的发展潜力和多元化的发展方向，

因此，探究 NiTi SMAs 的功能特性及其应用发展具有

重大的现实意义。本文总结了现有 NiTi SMAs的独特

功能特性及其典型应用，旨在为一体化开展 NiTi 
SMAs 功能特性基础研究及其智能功能结构的设计开

发提供参考，打通 NiTi SMAs 功能特性研究-结构设

计-高效制备-应用拓展的全流程工艺路径。最后，展望

了 NiTi SMAs未来的重点研究方向与发展趋势。

1　NiTi SMAs的研究概况

20 世纪 80 年代末，美国和日本科学家首次将智能

概念引入材料和结构领域，并提出了智能材料结构的

新概念。德国航天研究中心也制定了与形状记忆合

金的智能结构发展相关的 ARES 计划。同样，我国也

非常重视智能结构的研究，把智能结构及其应用作为

国家高技术研究发展计划（863 计划）项目课题，1991
年国家自然科学基金委员会将智能结构作为国家高

新技术研究的重点。

NiTi SMAs 作为具有超弹性、形状记忆效应、优

异生物相容性的智能材料，在现代新材料和新结构的

发展中扮演着重要角色。由于 NiTi SMAs 的特殊功

能特性，大量研究者采用不同工艺研发并制备出与

NiTi SMAs 功 能 特 性 相 关 的 智 能 结 构 。 以“NiTi 
SMAs”或“NiTi shape memory alloys”为研究主题，通

过 Web of Science 的数据库进行检索（1992 年 1 月 1 日

至 2022 年 12 月 30 日），获得了 6944 条相关的研究成

果。对比发表综述型论文共 134 篇（占比 1. 93%），研

究型论文 6810 篇（占比 98. 07%）。图 1 给出了检索论

文的发表年度情况，分析可知在 20 世纪 90 年代初逐

步出现 NiTi SMAs 相关的研究论文，之后研究论文数

量逐年递增。2018~2022 五年期间，平均每年发表的

论文高达 384. 8 篇，可见，近年来关于“NiTi SMAs”或
“NiTi shape memory alloys”主题的研究发展迅速，成

图 1　以“NiTi SMAs”或“NiTi shape memory alloys”为主题的论

文发表统计图（插图为综述与研究型论文的数量与占比图）

Fig. 1　Statistical results of articles based on “NiTi SMAs” or “NiTi
 shape memory alloys”（the inset shows the number and proportion 

of review and research articles）
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果涌现速度明显提高，这为 NiTi SMAs 的进一步工业

化和商业化应用提供了理论和数据支撑。

图 2 根据上述 6944 篇论文的主题和内容，对 NiTi 
SMAs 的功能特性及其应用进行了分类。由图可知，

NiTi SMAs 的应用研究重点聚焦于其功能特性（形状

记忆效应、超弹性、生物相容性和阻尼性能）的开发、

使用，研究者和相关企业通过 NiTi SMAs 的功能特点

进行了结构的设计与开发，在航空航天、生物医疗和

建筑工业等领域得到了商业化应用。NiTi SMAs 的

超弹性功能应用最为广泛，已在医疗矫正和康复器

械、建筑减震、先进轴承等场景实现应用［7-9］；形状记忆

效应功能在航空航天发动机换热器、植入支架医疗器

械等领域也被应用［10-11］；良好的生物相容性使其逐步在

心脏瓣膜、骨科植入物等方面表现出应用前景［12-13］。

除上述主要功能特性外，部分工作对 NiTi SMAs
的 阻 尼 性 能 与 储 氢 性 能 进 行 了 探 索 性 研 究 ，NiTi 
SMAs 阻尼能力比传统金属材料高将近一个数量级，

在建筑、桥梁、高速列车等需要减振降噪的领域备受

关注［14-15］；而 NiTi SMAs 储氢性能的研究与发展，逐

步成为清洁能源行业发展的关注热点［16-17］。因此，研

究者在进行 NiTi SMAs 功能特性研究的同时，也关注

着 NiTi SMAs 智能结构的设计与应用开发，实现理论

研究和产业应用的共同发展。

2　NiTi SMAs的功能特性

2. 1　NiTi SMAs的超弹性

超弹性是 NiTi SMAs 中奥氏体相（austenite，A）

和退孪晶马氏体（detwinned martensite，M）在应力作

用下相互转变表现出的独特性能［18-19］。超弹性在宏观

上表现为 NiTi SMAs 发生较大的变形仍能恢复原形

状，应变恢复可高达 8%，远大于常见金属可恢复的弹

性应变（0. 2%）。图 3 为 NiTi SMAs 的超弹性应力-应

变响应图。由图 3 可知，NiTi SMAs 处于超弹性状态

时，加载卸载过程合金的应力-应变曲线存在明显的迟

滞现象［20］，其导致 NiTi SMAs 具有高的能量吸收能力

和较大的变形恢复能力。因此，NiTi SMAs 在建筑与

桥梁的加固、先进轴承和齿轮以及有变形量需求的医

疗器件等领域应用广泛。

稳定的超弹性是实现 NiTi SMAs 相关应用的重

要前提条件，如何提高 NiTi SMAs 的超弹性稳定性

是研究者关注的重点问题之一。图 4 是研究者们对

NiTi SMAs 微观结构及其超弹性的研究结果。2013
年 ，Zhang 等［21］对 比 研 究 了 传 统 铸 造 和 真 空 吸 铸

Ni50. 8Ti49. 2（原子分数，下同）的微观结构、晶粒尺寸和

压缩超弹性（图 4（a）~（c））。结果表明，传统铸造

NiTi SMAs 的 晶 粒 为 带 状 ；对 于 真 空 吸 铸 制 备 的

NiTi SMAs，由于负压作用产生的吸力冲击，在凝固

过程会破坏大的枝晶并限制其生长，可以实现晶粒细

化、沉淀相细化及其均匀分布，表现出更高的抗压强

度和超弹性形变恢复率。Saedi 等［22］通过对富镍的

Ni50. 8Ti49. 2 低温时效（350 ℃/18 h）形 成 稳 定 的 沉 淀

相，析出强化能够增强基体提升塑性变形的临界应

力，抑制塑性变形产生，从而改善 NiTi SMAs 的超

弹性。富镍的 NiTi SMAs 时效处理时 Ni 和 Ti 原子

相互扩散并形成小团簇，促进沉淀相的成核和生长，

同时，沉淀相与基体保持共格关系，因此通过适当的

热处理来控制沉淀相的形成和分布，可实现超弹性

的调控。

微观组织的调控有利于实现合金超弹性的提升。

2022 年，Fang 等［23］采用冷轧和激光表面退火的工艺

（图 4（d））在 Ni50. 8Ti49. 2 中引入梯度结构，实现 NiTi 

图 2　NiTi SMAs的功能特性及应用领域

Fig. 2　Functional properties and application fields of NiTi SMAs

图 3　NiTi SMAs的超弹性应力-应变响应图［18-19］

Fig. 3　Superelastic stress-strain diagram of NiTi SMAs［18-19］
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SMAs 可调控的力学行为和显著增强的超弹性。图 4
（e），（f）是梯度结构 Ni50. 8Ti49. 2在厚度方向上的微观组

织和晶粒尺寸变化及其拉伸超弹性对比图。从图中

可知，由于激光表面退火的再结晶和晶粒生长，表层

与中心的冷轧基体存在明显的微观组织区别，梯度

结构 Ni50. 8Ti49. 2 的晶粒尺寸由外到内逐步减小 ；应

力 -应变曲线从具有大滞后和相变应变的常规平台

型超弹性转变为具有小滞后和相变应变的近线性超

弹性，该结果表明：通过获得具有梯度变化的微观结

构 ，可 以 实 现 NiTi SMAs 的 超 弹 性 性 能 的 高 效 调

控，这为开发高性能超弹性 NiTi SMAs 提供了一个

新的途径。

由于 NiTi合金存在后续加工难度大、成本高等问

题，故其增材制造工艺被逐步关注和发展。增材制造

在成型复杂形状 NiTi SMAs 零件的同时，其非平衡的

快速凝固过程和复杂的热历史为 NiTi SMAs的微观结

构调控和功能特性研究提供了新的可能［24］，对于选区激

光熔化（selective laser melting，SLM）制备 NiTi SMAs
已有了较为系统的研究［25］。2021年，Yang等［26］对 SLM
制备的 Ni50. 4Ti49. 6进行 1000 ℃/1 h 固溶处理和 350 ℃/
1 h 时效处理（如图 4（g）所示），图 4（h），（i）是 SLM 

NiTi SMAs 固溶和时效处理后的微观组织和循环拉

伸超弹性图，可知时效后获得了奥氏体基体共格的

Ni4Ti3 纳米析出相（尺寸≈10 nm），随加载次数增加，

Ni50. 4Ti49. 6形成的位错达到饱和，超弹性可恢复应变稳

定在 2. 31%；这归因于 Ni4Ti3纳米析出相周围的应力场

有效抑制位错和残余马氏体的积累，在一定程度上改善

NiTi合金的功能特性，这为获得高性能的 NiTi SMAs，
进一步促进其应用具有重要意义。Yang等［27］还通过纳

米 Ni颗粒与 Ni49. 4Ti50. 6球磨混合得到改性的 Ni50. 6Ti49. 4

图 4　NiTi SMAs的典型超弹性研究结果

（a）真空吸铸原理图；图（a）对应的光学显微镜的微观结构图像和晶粒尺寸分布（b）以及压缩超弹性［21］（c）；

（d）冷轧和激光表面退火原理图；图（d）对应的 TEM 显微镜下的梯度结构和不同深度的晶粒尺寸分布（e）以及线性超弹性［23］（f）；

（g）选区激光熔化原理图；图（g）对应的 EBSD 分析得到的 IPF 图和纳米析出相结构的 TEM 显微镜图像（h）以及拉伸超弹性［26］（i）
Fig. 4　Typical superelasticity results of NiTi SMAs

（a）schematic diagram of vacuum suction casting；corresponding optical microscope image of microstructure and grain size distribution（b），and 
compression superelasticity［21］（c）；（d）schematic diagram of cold rolling and laser surface annealing；corresponding TEM micrographs of 
gradient-structured and grain size distribution at different depths（e），and linear superelasticity［23］（f）；（g）schematic diagram of selected 

laser melting；corresponding IPF map obtained by EBSD analysis and TEM micrograph of nanoprecipitation phase 
structure（h） and tensile superelasticity ［26］（i）
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粉末，改性的粉末在选区激光熔化过程中，激光反射率

比未改性的粉末低 7. 8%，制备具有有序功能域的

Ni49. 4Ti50. 6合金，其微观组织中有Ni4Ti3纳米析出相和小

尺寸的 Ti2Ni相，能有效抑制位错形成和运动，在循环压

缩过程中表现出更稳定的回复应变，该结果为选区激光

熔化工艺调控 NiTi SMAs 的微观结构提供了新 的

策略。

2. 2　NiTi SMAs的形状记忆效应

NiTi SMAs 的形状记忆效应是温度激励条件下

奥氏体和马氏体之间转变的宏观表现［18，28］。图 5（a）是

NiTi SMAs 随温度变化发生形状记忆效应的原理图。

由图可知，NiTi SMAs 可以实现单向、双向或多种状

态的形状变化，其零件可表现出折叠、弯曲、扭曲、膨

胀、收缩、表面卷曲等形状变化。图 5（b）给出了 NiTi 
SMAs 三类不同的形状记忆效应［29］。（1）单程形状记忆

效 应（one way shape memory effect，OWSME）。 在

T< M f 下为孪晶马氏体相，受力发生变形，马氏体退

孪，再加热至 T>Af，马氏体发生逆相变，低温受力的

变形部分可以完全恢复。但在随后的冷却和加热中，

NiTi SMAs 的形状保持不变。（2）双程形状记忆效应

（two way shape memory effect，TWSME）。在 T<M f

受力发生变形，记为低温形状，继续加热至 Af，马氏体

发生逆相变，低温受力的变形部分可以完全恢复，且

在随后冷却至 M f的过程中，低温相的形状可以再次恢

复，实现加热冷却循环的双程形状记忆。（3）全程形状

记忆效应（all round shape memory effect，ARSME）。

在 M f以下变形，当加热到 Af以上时，可以恢复高温母

相的形状。如果继续冷却，不恢复为低温变形的形

状，而是自发变形成与高温形状相反方向的形状。一

般来说，NiTi SMAs 只能记住高温奥氏体相对应的形

状，冷却时低温相形状的变化需内应力作用，进行一

定的训练（如恒应力热循环、恒温变应力热循环、约束

时效［30-31］），在基体中引入内应力才可实现 TWSME
和 ARSME。

对于富镍的 NiTi SMAs 而言，热处理和冷却速率

都会显著影响其形状记忆特性，经过特殊的热处理可

以 获 得 超 弹 性 稳 定 和 形 状 记 忆 效 应 优 良 的 NiTi 
SMAs。Karaca 等［32］对铸态的 Ni54Ti46进行 1000 ℃/4 h
固溶处理和 550 ℃/3 h 的时效处理，奥氏体基体中析

出了透镜状、纵向长度为 200~600 nm 的 Ni4Ti3 沉淀

相，在不同压缩应力的热循环过程中经时效处理的合

金获得了约 1% 的形状记忆应变。Heller等［33］在不同温

度下对商用级别的 Ni50. 76Ti49. 14进行定应变加载（12%）-

卸载后加热回复的实验，约 100 ℃下 NiTi SMAs 为马

氏体，加载-卸载后加热基本可以实现变形回复（不可

回复应变仅 0. 4%），随着温度升高，不可回复应变升

高，在 170 ℃的测试条件下不可恢复应变高达 7. 1%，

表明测试温度对 NiTi SMAs 形状记忆效应影响显著。

这是因为形状记忆效应是通过奥氏体和马氏体之间

相变实现的，随着温度升高，相变驱动力逐渐减小，导

致形状记忆效应减弱。此外，当温度超过一定范围

时，相变将被完全抑制，无法产生形状记忆效应。因

此，在实际应用中，需要考虑 NiTi SMAs 的使用温度，

以确保其形状记忆效应能够满足特定的应用需求。

NiTi SMAs 相变过程中晶体缺陷的演变及其在

相变过程中的作用是研究者重点关注的问题。残余

应变的积累、相变温度的变化等会影响相变过程的稳

定性。2015 年，Bowers 等［30］对 Ni49. 9Ti50. 1 进行了热循

环和负载热循环条件下的形状记忆应变对比研究分

析（图 6（a）），揭示了其在不同驱动条件下的微观结构

演变规律。图 6（b），（c）表明无负载热循环条件下，经

过 100 次循环后，Ni49. 9Ti50. 1基体中马氏体相仍表现出

随机排布，形状记忆应变小于 0. 1%；在 150 MPa 的负

载热循环中，其形状记忆应变和残余应变显著增大，

马氏体沿着加载方向有明显的取向，且随着循环次数

增多和位错积累，马氏体相变受到限制，奥氏体晶体

图 5　NiTi SMAs形状记忆效应的力-应变-温度响应图（a）及其单程、双程和全程形状记忆效应（b）［18，28-29］

Fig. 5　Schematic diagram of SME of NiTi SMAs （a） and their OWSME， TWSME， and ARSME（b）［18，28-29］

64



第  52 卷  第  2 期 NiTi形状记忆合金的功能特性及其应用发展

取向发生局部转动，在原始奥氏体相中有亚微米晶体

的形成。该研究发现 NiTi SMAs 负载热循环相变过

程奥氏体晶粒能够细化，并提出了一种基于马氏体相

变晶体学理论的晶粒细化机理。

NiTi SMAs 的 TWSME 一般需要通过适当的热

机械训练工艺获得。约束时效作为一种典型的热机

械训练方法，可以通过产生具有优先取向的 Ni4Ti3 析

出相来获得稳定的 TWSME。Zhang 等［31］对真空吸铸

后经过固溶处理的 Ni51Ti49 条带进行约束时效来优化

TWSME，图 6（d）~（f）给出了 Ni51Ti49 约束时效的示

意图、约束时效后的透射电镜图以及不同约束时效条

件下 TWSME 的可回复率。快速凝固的 Ni51Ti49 在经

过 400 ℃/100 h 时效处理后，获得了晶粒细小、基体取

向性弥散分布的 Ni4Ti3 沉淀相（平均尺寸为 131. 4 
nm），展现出最佳的 TWSME，可回复率达到 92. 9%。

为确保 NiTi SMAs 优异的 TWSME 和高驱动温度，单

步约束时效工艺非常耗时。Zeng 等［34］开发了两步约

束 时 效 来 实 现 Ni51Ti49 的 TWSME（500 ℃/1 h+
300 ℃/39 h），第一步高温短时时效促进了纳米级别的

Ni4Ti3 析出相快速生长，第二步的低温长时时效降低

了 Ni 在基体中的固溶度，析出更多的 Ni 原子，从而保

证新的 Ni4Ti3 的形成和已有的 Ni4Ti3 析出相长大，观

察到具有明显取向性且均匀分布的 Ni4Ti3 沉淀相（平

均尺寸为 149. 1 nm），同时还表现出优于单步时效的

TWSME，可恢复率高达 96. 4%。通过两步约束时效

处理，NiTi SMAs 的 TWSME 得到了明显改善，并且

提高了合金对温度的敏感性，为其在执行、感应、能量

收集等领域的应用开辟了新的研究方向。

为调控增材制造 NiTi SMAs 的形状记忆效应，

Yang 等［35］对 SLM Ni49. 4Ti50. 6（制备方式如图 6（g）所

图 6　NiTi SMAs的 SME 典型结果

（a）负载热循环训练示意图；对应的 TEM 显微镜下的马氏体取向分布图（b）和双程记忆效应［30］（c）；（d）约束时效示意图；

对应的 TEM 显微镜下的 Ni4Ti3析出相取向分布图（e）和双程记忆效应［31］（f）；（g）选区激光熔化示意图；对应的 TEM 显微镜下的

Ti2Ni析出相分布图（h）和形状记忆效应［35］（i）
Fig. 6　Typical SME results of NiTi SMAs

（a）schematic diagram of load thermal cycle training；corresponding TEM micrographs of martensite orientation distribution （b） and TWSME［30］（c）；

（d）schematic diagram of constrained aging；corresponding TEM micrographs of Ni4Ti3 precipitation phase orientation distribution （e） 
and TWSME ［31］（f）；（g）schematic diagram of selected laser melting；corresponding 

TEM micrographs of Ti2Ni precipitation phase distribution （h） and SME ［35］（i）
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示）进 行 多 种 热 处 理（分 别 为 500 ℃ 去 应 力 退 火 、

1000 ℃完全固溶退火和 800 ℃中温退火），结果表明热

处理可使打印态 Ni49. 4Ti50. 6 中晶界半连续针状纳米

Ti2Ni 转变为基体中均匀分布的球状沉淀相，如图 6
（h）所示；图 6（i）是完全固溶退火的 Ni49. 4Ti50. 6 的形状

记忆性能（5. 32% 的可回复应变和 98. 2% 的可回复

率），良好的形状记忆性能源于高密度的位错、均匀的

纳米 Ti2Ni 沉淀相和大量的界面有效阻碍了位错的形

成和运动。

NiTi SMAs 的 TWSME 在智能驱动结构和医疗

领域的应用需求非常广泛，因此备受研究者关注。选

择合适的训练方法或约束时效条件，获得足够高的形

状可回复率、稳定的相变循环和合适的相变温度范

围，是实际应用过程中需要关注的重点。因而，在

TWSME 功能特性研究过程中，还需从理论分析出发，

建立起微观结构-训练工艺/约束时效条件-TWSME 功

能特性的映射关系，完善 NiTi SMAs TWSME 的获得

工艺与内在机理，保证 NiTi SMAs的使役可靠性。

2. 3　NiTi SMAs的生物相容性

NiTi SMAs 具有良好的生物相容性、细胞毒性

小，加之独特的热机械性能（超弹性和形状记忆效

应），是一种理想的生物医用材料［36］。但 NiTi SMAs
不具有抗菌能力，在作为植入物临床应用中，会进行

表面改性处理。Li 等［37］采用不同入射剂量的 Ag 离子

（图 7（a））对 Ni50. 9Ti49. 1 进行表面改性。表面粗糙度和

抗菌性能对比研究表明（图 7（b），（c）），Ag 离子注入能

够提高 NiTi SMAs的抗菌性能。

致密 NiTi SMAs 弹性模量为 40~75 GPa，与其他

金属和合金（如纯钛、不锈钢和 Ti6Al4V）相比，NiTi
的弹性模量更接近人体骨骼，因此 NiTi合金是骨科植

入物的合适选择［38］。相比于致密态，多孔结构 NiTi 
SMAs 具有轻量化，更适于生物体的营养物质交换、人

体组织生长等优点，因而在医疗领域具有巨大的发展

潜力。Zhang 等［39］通过放电等离子烧结（图 7（d））制备

了径向梯度的致密 -多孔生物医用 Ni49. 2Ti50. 8（图 7
（e）），该合金由中心致密部分和外部多孔结构组成，孔

隙分布均匀，表现出高强度和良好的超弹性；外部的

多孔结构有利于细胞组织向内生长，在细胞毒性测试

中未观察到不良反应，细胞均匀地集中在合金周围并

实现增殖（图 7（f））。

相比铸造和烧结等传统的制备方式，增材制造的

逐层建造模式可以高效制备定制化的多孔结构。Tan
等［40］通过粉末床熔化工艺参数优化，成功制备了具有

几何完整性和化学稳定性的多孔晶格结构，为增材制

造技术在生物医疗的应用提供了参考。Yang 等［41］采

用选区激光熔化（selective laser melting， SLM）增材制

造技术制备不同孔径的多孔 Ni50. 4Ti49. 6，探究孔径对力

学性能、回复应变以及细胞黏附和生长的影响（图 7
（g），（h），（i））。研究结果表明，SLM 多孔 NiTi SMAs
的抗压强度适合人体骨骼的强度要求，弹性模量低于

大多数报道的其他工艺制备的多孔 NiTi SMAs；SLM
多孔 NiTi SMAs 具有良好的体外生物相容性，其细胞

黏附率和细胞形态与致密 SLM NiTi SMAs 相当，这

为多孔 NiTi SMAs 在骨科植入物领域的应用提供了

一定的指导。

从上述研究可知，NiTi SMAs 生物相容性研究主

要围绕如何使其医疗植入件具有更好的综合性能展

开，研究者通过改进制备工艺、表面改性和结构设计

与优化等方式提升 NiTi SMAs 的生物相容性和生物

功能性。

3　NiTi SMAs的应用及其发展趋势

NiTi SMAs 具有独特的功能特性，以及优异的耐

腐蚀性、耐磨性和高阻尼性能，被广泛应用于航空航

天、生物医疗、土木建筑等领域。NiTi SMAs 的应用

主要围绕的功能特性是超弹性、形状记忆效应和生物

相容性，下面将具体介绍其相关应用及发展。

3. 1　NiTi SMAs的超弹性应用及其发展趋势

NiTi SMAs 超 弹 性 的 应 用 范 围 非 常 广 泛 ，表

1［5，8，10，12-13，42-67］是对 NiTi SMAs 超弹性的应用的总结。

NiTi 迟滞可以吸收大量能量，故其在耗散振动能量方

面远优于传统的线性阻尼材料。将 NiTi SMAs 引入

建筑结构中，可以使该结构承载更大的开裂载荷，减

少残余变形，实现对结构的加固。因此，NiTi SMAs
能够用于建筑、桥梁等的加固、隔振和能量吸收等［68］。

NiTi SMAs 在建筑结构中的应用一般是以金属丝的

形状进行嵌入应用，采用的制备工艺为冷拉伸。Deng
等［42］使用带有嵌入 Ni44. 93Ti55. 07线（500 ℃热处理）的小

尺寸混凝土梁来研究不同数量 NiTi SMAs 线对回复

应力的影响，结果表明，NiTi SMAs 能够显著提高结

构件的形状恢复和自我修复能力（图 8（a））。Saiidi
等［44］采用 NiTi SMAs 杆对钢筋混凝土梁进行外部加

固，循环载荷下结构刚度提高、残余位移减小，梁结构

的残余应变比常规钢筋小约 81%。Kuang 等［45］研究

了 Ni45. 72Ti54. 28 丝（ϕ2 mm×500 mm）对梁性能的影响，

结果表明，增加 NiTi SMAs 丝可以提高梁的刚度和承

载能力。Wang 等［43］研究了不同材料纤维增强混凝土

的力学行为，发现 NiTi纤维（ϕ0. 75 mm×75 mm）可以

提高混凝土的抗压强度、热裂强度、拉伸弹性模量和
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循环抗弯性能。图 8（b）是钢纤维混凝土、NiTi纤维混

凝土（-SMAFRGPC）和 PP 纤维混凝土（PPFRGPC）
在加载循环中的自复位比对比图。由图可知 NiTi 纤
维混凝土在加载循环中具有最大的自复位比。由于

NiTi纤维的高拉伸强度和超弹性，NiTi纤维混凝土具

有较高的裂纹闭合和复位能力。Varela 等［46］通过可持

续使用桥梁基础结构的拆解/解构设计（图 8（c）），将

完 全 退 火 的 超 弹 性 Ni51. 14Ti48. 86 棒（尺 寸 为 ϕ12. 57 
mm× 305 mm，SAES 智能材料公司提供）置于塑料铰

链内，该结构发挥自定心和能量耗散的功能，并提供

图 7　NiTi SMAs的生物相容性典型结果

（a）金属蒸气真空弧示意图；对应表面形貌 AFM 图（b）和抗菌性能对比［37］（c）；（d）放电等离子烧结示意图；对应多孔结构（e）和细胞黏附、

增殖的光学显微镜图像及扫描电子图像  ［39］（f）；（i）选区激光熔化示意图，对应的多孔结构（h）和细胞黏附、增殖的扫描电子图像［41］（i）
Fig. 7　Typical biocompatibility results of NiTi SMAs

（a）schematic diagram of metal vapor vacuum arc；corresponding AFM map of surface morphology（b） and comparison of antimicrobial properties［37］（c）；

（d）schematic diagram of spark plasma sintering；corresponding porous structure（e），and optical microscope image and SEM micrograph of cell adhesion 
and proliferation［39］（f）；（g）schematic diagram of selected laser melting；corresponding porous structure（h），

and SEM micrographs of cell adhesion and proliferation ［41］（i）

表 1　NiTi SMAs关于超弹性的应用

Table 1　Applications of superelasticity about NiTi SMAs

Application
Building

Machine and 
equipment

Biomedical 
application

Process
Cold drawing

Hot isostatic press （HIP）
Winding molding
Wire weaving
Cold drawing，additive manufacturing，twisting，
bending，spark plasma sintering

Product
RC frame，fibre-reinforced geopolymer concrete
SMA re-centering devices，RC column-footing 
connection，DFD，shape memory alloy cables
Self-biasing shape memory alloy actuator
Bearing and gear
Superelasticity shape memory alloy mesh washer
Superelasticity tire
Orthodontic wires，endodontic field， prostheses and 
implants

Reference
［5，42-43］
［44-46］

［47］
［10，48-49］
［50］
［51］
［8，12-13，52-67］
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一定的可弯曲量，可以回收材料和促进元件再利用，

降低维修成本。

智能驱动器是 NiTi SMAs 超弹性的另一应用对

象。目前，大多数 SME 驱动装置需要外部偏置机构

（如弹簧等），在冷却时实现 NiTi SMAs 的马氏体相

变［47］，而超弹性 NiTi SMAs 是外部偏置结构的理想替

代品，可以获得自偏置的驱动器。 Ni 含量对 NiTi 
SMAs 相变温度影响显著，Ni 含量每改变 0. 1%，相变

温度可能改变 10 ℃［69］。基于此，Panton 等［70］采用激光

处理来调控富镍 NiTi SMAs 不同区域的马氏体相和

奥氏体相的含量，激光加工的区域为驱动器部分，室

温下为马氏体，未加工的原始部分作为内部偏置结

构，室温下为奥氏体，在驱动循环完成时实现马氏体

退孪。该研究开发的自偏置 NiTi SMAs 原型在热力

循环中响应行为稳定，积累的塑性应变小，且质量、成

本、结构复杂性都有所降低，适于工业化应用。

轴承和齿轮的失效通常是由腐蚀、凹痕、磨粒磨

损和疲劳等引起的，而 NiTi SMAs 具有高硬度、良好

耐磨性、低热膨胀系数（优于陶瓷轴承、不易热失配）、

高断裂韧性等优点［9］。DellaCorte 等［48-49］采用热等静

压制备的 Ni55. 03Ti44. 97 衬圈和 Si3N4 球替代蒸馏机组件

的钴合金轴承（图 8（d）），提高了轴承的硬度和耐腐蚀

能力；其中 Ni55. 03Ti44. 97 具有的超弹性可以增加深沟球

轴承的静载荷裕度、提高弯曲负载能力和防震能力，

同时，还减小了轴承尺寸，减少了设备质量、功耗和

成本。

另外，NiTi SMAs 也可用于航空航天关键设备。

为了减弱低温冷却器在轨道上运行引起的微振动，提

高传统被动隔离系统在恶劣发射环境中的振动衰减

性能，Kwon 等［50］采用 NiTi SMAs 线压制制备的网状

垫圈作为星载低温冷却器的微振动隔离器，保证了恶

劣发射环境下的隔振性能，同时无需额外的保持-释放

机制即可有效减小发射振动。图 8（e）为星载低温冷

却器微振动隔离器的机械结构和超弹性 NiTi SMAs
网状垫圈。为避免地外星球探测车车轮出现破损漏

气现象，NASA 于 2017 年设计了“超弹性轮胎”［51］，该

轮胎以超弹性 NiTi SMAs 为材料编织而成，可在复杂

地面环境下平稳前进，轮胎受到较大冲击后仍能恢复

原形状，在发生永久塑性变形之前能够承受的变形比

其他非充气轮胎大一个数量级。

图 8　NiTi SMAs的超弹性典型应用

（a）嵌入 NiTi SMAs线的混凝土梁［42］；（b）钢纤维混凝土、NiTi-SMA 纤维混凝土和 PP 纤维混凝土在加载循环中的自复位比对比  ［43］；

（c）含 NiTi SMAs棒的桥梁柱体［46］；（d）Ni55.03Ti44.97 衬圈和 Si3N4轴承球的混合轴承  ［48］；（e）星载低温冷却器微振动隔离器的

机械结构（左）和超弹性 NiTi SMAs网状垫圈（右）［50］

Fig. 8　Typical applications of the superelasticity of NiTi SMAs
（a）concrete beam embedded by SMAs wires［42］；（b）comparison of the re-centering ratio of SFRGPC，NiTi-SMA FRGPC， PPFRG PC in the 

loading cycle ［43］；（c）bridge columns containing NiTi SMAs rods［46］；（d）hybrid bearing made with Ni55.03Ti44.97 SMAs races and 
Si3N4 bearing balls ［48］；（e）mechanical structure of the star-loaded cryocooler micro-vibration isolator （left） and 

superelastic NiTi SMAs mesh washer （right）［50］
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从上述研究和应用可知，NiTi SMAs 的超弹性

应用范围广泛，无论是建筑、桥梁领域，还是机械结

构、航空航天方面，都有着巨大的应用场景。目前，

超弹性 NiTi SMAs 阻尼器在土木建筑的应用有一定

的案例实现，但大多还是处于理论和实验阶段，这主

要是由于 NiTi SMAs 的制造成本较高、功能特性尚

需提升，且在很多应用中还没能实现主动的抗振

控制。

3. 2　NiTi SMAs的形状记忆效应应用及其发展趋势

Song 等［9，71］提出智能钢筋混凝土结构的概念，

将直径约为 0. 38 mm 的 NiTi SMAs 和锆钛酸铅嵌入

钢筋混凝土中，通过电阻加热 NiTi SMAs，实时调整

结构振动频率，用于健康监测和自我修复。基于自动

和半自动控制目标，McGavin 等［72］在五层钢结构中加

入 X 形的直径为 0. 25 mm 的冷拉富钛 Ni49. 93Ti50. 07 丝，

通过电流作用将该结构的固有频率提高了 32%。Li
等［73］用电加热 Ni45. 42Ti54. 58束，使 NiTi SMAs 达到特定

的温度，发生的形状变化与产生的额外载荷匹配，从

而增强混凝土桥梁。

图 9（a）是智能太阳能主动遮阳帘在外界天气变

化 时 帘 子 变 化 的 示 意 图 ，Takeda 等［74］通 过 组 合

Ni49. 82Ti50. 18 条带（制备工艺为轧制，条带尺寸为 0. 25 
mm×5 mm×60 mm），耦合超弹性和形状记忆效应，

在没有足够阳光照射的情况下，NiTi SMAs 未受热刺

激，超弹性条带的扭矩大于形状记忆效应条带，此时

曲柄和杠杆在低位置，百叶窗打开，允许光线穿过；在

阳光照射下，形状记忆的 NiTi SMAs 条带被穿过透

镜的光线加热，恢复至原始形状（扁平状），此时形状

记忆效应的回复扭矩大于超弹性扭矩，导致超弹性元

件扭转并存储能量，曲柄和杠杆向上运动使百叶窗保

持关闭状态，防止阳光穿过。该应用证实了利用 NiTi 
SMAs 的扭转可以开发具有双向旋转驱动功能的执

行器。

航空航天器采用 NiTi SMAs 有利于降低系统的

复杂性，实现轻量化，提高结构紧凑性。飞机变形翼

是 NiTi SMAs 在航空领域的应用之一。Chen 等［10］设

计的飞机变形翼由变形单元和一对 NiTi驱动器组成，

变形单元由柔性的飞机蒙皮和蜂窝状基体组成，驱动

器包括一对受电加热分别会产生压缩和拉伸的 NiTi 
SMA 导丝（冷拉伸），交替加热 NiTi导丝，可以拉伸和

压缩变形单元，从而实现飞机机翼的变形控制，改变

翼展（图 9（b））。以 NiTi SMAs 为原料的集成驱动器

拥有较高的可靠性和紧凑性，同时在刺激中可以实现

稳定循环，确保每次形状变化的精确性。另外，NiTi 
SMAs 弹簧成为具有致动功能的传感器，可在特定温

度下致动阀门。

由于特别的形状记忆效应，NiTi SMAs 在解决复

杂工程问题方面具有显著优势。双程形状记忆效应

正逐步应用于自偏置形状记忆合金驱动器。当前，

NiTi SMAs 驱动器的可回复应变较小（约 2%），且在

热循环中逐渐减小，稳定性较差，尚不能满足多循环

和精确驱动的应用场景。未 来 需 结 合 NiTi SMAs
的 微 观 组 织 和 结 构 设 计 ，进 一 步 提 升 NiTi SMAs
的变形可回复率、循环稳定性、抗疲劳性能等形状

图 9　NiTi SMAs的 SME 应用  （a）智能太阳能主动遮阳帘［74］；（b）可变形机翼［10］

Fig. 9　SME applications of NiTi SMAs （a）smart solar active sun blinds［74］；（b）morphing wings［10］
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记忆性能。

3. 3　NiTi SMAs的生物相容性应用及其发展趋势

目前，NiTi SMAs 已被广泛应用于口腔正畸、矫

正和康复器械、心脑等血管、非血管支架、骨折固定器

和其他微创植入物等。表 2［8，12-13，52-65，74］为 NiTi SMAs
在生物医疗领域的典型应用。

NiTi SMAs 在牙科领域上的应用主要有 NiTi 正
畸丝［12，52］、牙髓锉刀［53］和牙周植入物［54］，相关应用的

制备方法有冷拉拔、扭转缠绕和增材制造。由于具有

较大的超弹性应变恢复能力，Otsuka 等［11］采用  NiTi 
SMAs 作为牙齿正畸丝，其可在牙齿变形过程中持续

提供正畸力，保证牙齿对齐。考虑到美观以及安全

性，目前 NiTi 正畸丝正朝着表面涂层和改性方向发

展［52］。NiTi SMAs 在牙科的另一个应用则是采用扭

转缠绕的工艺制备的牙髓旋转锉（图 10（a））［53］。NiTi 
SMAs 力学性能与人体骨骼相近，可以满足人体骨科

矫形和康复的要求，故在骨科方面的应用主要有假

肢、矫正器和康复训练设备［55］。Andrianesis 等［56］基于

NiTi SMAs 的形状记忆效应，选用 Dynalloy 公司市售

的“Flexinol”NiTi 丝，开发了一种低成本的五指假肢

手，可以使上肢截肢者更舒适地进行基本的日常工作

（图 10（b））。Garlock 等［59］开发了一种由 NiTi SMAs
为连接元件的关节融合固定装置（图 10（c）），能在关

节内产生和施加压力，促使关节连接处的两块骨头相

互靠近，产生支撑和运动的协同作用，同时缓解其他

治疗方式难以解决的关节疼痛感。

NiTi SMAs 的形状记忆效应在医疗输送导管中

得到了很好的应用。NiTi SMAs 导管在低温马氏体

相下折叠成较小形状，当导管暴露于血液温度（>Af）

时，自动展开恢复其原始形状（高温奥氏体相）。同

时，植入后 NiTi SMAs 导管在人体内表现出超弹性，

可以在血管等存在周期性负载的区域内提供大的抗

塑性变形能力。因此，NiTi SMAs 在心脏瓣膜、覆盖

支架、主动脉支架移植物、脑动脉瘤血流分流器和心

血管治疗的扩张支架都有广泛应用［12-13］，图 10（d）是

NiTi超弹性自膨胀扩张支架，通过激光切割 NiTi管材

加 工 而 成 。 Shayan 等［66］通 过 溅 射 沉 积 法 制 备 了

Ni51. 7Ti48. 3薄膜（80~200 μm），薄膜表面生成的氧化钛

层能进一步提高生物相容性，薄膜的超弹性保证植入

装置与血管壁的贴合性，可用于心脏瓣膜、颅内动脉

瘤的血液导流装置（小口径血管）；Ni51. 7Ti48. 3薄膜覆盖

的支架可以减少血管损伤、内膜增生、血管再狭窄现

象，并促进内皮细胞生长。内窥镜导丝是 NiTi SMAs
最复杂的应用之一，NiTi SMAs 的使用可显著提高内

窥镜的灵活性和控制能力［74］。图 10（e）给出了用于胃

内窥镜缝合的预弯曲 NiTi导丝的示意图［75］。

致密 NiTi SMAs 的弹性模量虽然低于传统的生

物医用金属（CP-Ti，Ti6Al4V 等）的弹性模量（80~
120 GPa）［76］），但仍高于人体硬组织/骨骼的弹性模量

（3. 2~20 GPa［77］），故其致密植入物仍会导致“应力屏

蔽”现象。多孔结构的出现为进一步降低植入物的弹

性模量提供了可能，多孔  NiTi SMAs 具有与人体骨骼

相当的弹性模量，生物相容性良好，孔洞有利于体液

营养成分传输，使得植入后愈合效果更好，另外，多孔

NiTi SMAs 具有质量轻、比表面积大等优点，是骨科

植入物的理想原材料，被广泛关注与研究［78-79］。

表 2　NiTi SMAs的生物医疗领域的典型应用

Table 2　Typical biomedical applications of NiTi SMAs

Application
Dentistry

Orthopedic application

Intra-vascular stent
Guided wire

Process
Cold drawing
Twisting
Additive manufacturing
Cold drawing，bending

Laser processing， additive manufacturing
Cold drawing， bending

Product
Archwire，palate expander，dental drill，and fixator
NiTi rotary file
Blade-type implant，periodontal root-type implant
Robotic hand
Humanoid prosthetic hand
Prosthetic hand for children
Five-finger prosthetic hand
Elbow orthosis
Knee，ankle，and toe orthosis
Spinal orthosis
Plates and fixators
Toe-up devices
Self-expandable NiTi stents
Guide wire in endoscopic devices

Reference
［12，52］
［53］
［54］
［8］
［55-56］
［57］
［58］
［59-60］
［61-62］
［63］
［64］
［65］
［12-13］
［74］
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Aihara 等［80］采用燃烧合成法制备出多孔等原子比

NiTi 合金骨架，其孔径约 235 μm、孔隙率 64%，与松

质骨相当（松质骨孔径 200~300 μm，孔隙率 45. 3%~
69. 8%［81］），表现出各向异性的三维互连孔隙网络，超

过 90% 的孔向表面开放，适合骨向内生长。图 10（f）
中多孔 NiTi 骨架表现出 1 GPa 的弹性模量，精准位于

松质骨的刚度范围（约 1. 15 GPa），表明 NiTi合金骨架

适合作为松质骨的替换植入物。图 10（g）是本课题组

采用 SLM 打印的 NiTi SMAs 生物医用多孔结构植入

件，从左至右分别是髋臼杯、新型跗骨窦以及脊椎融

合器，这几个医用零件难以直接采用传统的工艺制

备，利用增材制造的逐层构造模式则可以实现它们的

近净成形。Bormann 等［82］提出利用变化的 SLM 工艺

参数制备出局部具有不同超弹性的 Ni50. 89Ti48. 81，得到

预先设计好的各向异性组织结构，从而为量身定制不

同需求的 NiTi SMAs植入件提供了可能。

总的来说，NiTi SMAs 的超弹性和形状记忆效应

等功能特性使其在生物医疗领域应用广泛，但仍存在

着以下问题：（1）NiTi SMAs 中 Ni 元素扩散到人体引

起 的 Ni 过 敏 反 应［83］；（2）进 一 步 降 低 和 调 控 NiTi 

图 10　NiTi SMAs典型生物医疗应用

（a）NiTi旋转锉［53］；（b）真人手与 NiTi SMAs人造手的姿态比较［56］ ；（c）NiTi关节融合固定装置［59］；（d）NiTi超弹性自膨胀扩张支架［13］；

（e）胃内窥镜缝合的预弯曲 NiTi导丝和触觉位置测量系统的示意图［75］；（f）市售生物材料与松质骨和皮质骨的弹性模量对比［80］；

（g）本课题组采用 SLM 工艺打印的髋臼杯、新型跗骨窦以及脊椎融合器

Fig. 10　Typical biomedical applications of NiTi SMAs
（a）NiTi rotary file［53］；（b）different postures of a real human hand vs the artificial NiTi SMAs hand［56］；（c）NiTi joint fusion fixation device［59］；

（d）superelastic NiTi self-expanding stents［13］；（e）schematic view of the precurved NiTi guidewire for endoscopic suturing of stomach and an 
overview of the haptic position measurement system［75］；（f）comparison of elastic modulus of commercially available biomaterials with 

cancellous and cortical bone［80］；（g）acetabular cup， novel tarsal sinus and spinal fusion device prepared by SLM by our group
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SMAs 的弹性模量，以提高与人体不同器官的适配性；

（3）定制化多种人体医疗器件，设计更合理完善的器

械结构。此外，对于植入人体器官、血管和非血管支

架等医疗器件，进一步提高疲劳强度的同时须保证装

置的小型化。

4　NiTi SMAs 的阻尼性能和储氢性能的研究

探索

4. 1　NiTi SMAs的阻尼性能

阻尼反映了材料耗散机械振动能量的能力。常

用高阻尼合金中，镁合金轻质高强，但耐蚀性差；铁磁

合金价格低廉、强度高，但易受磁场影响，应用场合受

限；灰铸铁和锌铝合金减震性差、强度低，不适合高温

使用。相比较而言，NiTi SMAs 依靠界面运动的黏滞

性吸能，具有高阻尼、高强韧、形变可恢复、循环变形

能力好、减震抗噪、抗冲击等优异性能，应用前景非常

广阔［14-15］。NiTi SMAs 的阻尼性能比传统金属或合金

高近一个数量级，在建筑、桥梁、高速列车领域上备受

关注。与超弹性的大变形滞后实现能量耗散不同，

NiTi SMAs 的高阻尼特性只在低温马氏体状态或马

氏体相变过程中才表现出来（阻尼系数 0. 1 以上），这

是因为马氏体中存在大量的孪晶界面或马氏体相变

过程中存在的大量马氏体-奥氏体相界面，界面的滞弹

性运动可耗散大量的外部机械能。高温奥氏体状态

没有这种孪晶界面或相界面，位错或空位密度也较

低，其阻尼主要来源于晶格缺陷的动态消耗，因而奥

氏体的阻尼系数只有约 0. 005。
Zhang 等［84］采 用 无 压 烧 结 制 备 出 双 峰 孔 隙

Ni50. 5Ti49. 5泡沫，其变形、薄节点/壁中的位错运动和应

力诱导的马氏体形成，在相变过程和奥氏体状态下都

表现出较高的阻尼性能，故该泡沫可作为低成本的高

阻尼工程材料。NiTi SMAs 的阻尼性能与应变幅度、

频率、预应变和温度有关。高阻尼效应依赖于温度，

仅在加热/冷却发生马氏体相变的温度范围内存在。

因此，扩大马氏体相变的温度范围是拓宽阻尼性能工

作温度窗口的有效途径。开发具有功能梯度的 NiTi 
SMAs 是一种扩大合金相变温度区间的有效方法，

Wang 等［85］基于 SLM 增材制造工艺，采用两组交替工

艺参数，制备出结构梯度的 Ni50. 6Ti49. 4，奥氏体在冷却

过程中在较宽的温度范围内逐渐转变为马氏体，可观

察到多个转变峰；室温下获得由 B2/B19ʹ相交替组成

的微观结构，在 70 ° C 的温度范围内表现出高阻尼

性能。

Villa 等［86］开发出不同形状的阻尼器件，包括编织

网状（图 11（a））、波浪弹簧状（图 11（b））和折叠条带形

（图 11（c））。目前，编织网阻尼器由 Nix=50. 8-51. 0Ti100-x

丝和钢丝编织形成，具有轻量化、灵活配置等优点，可

以镶嵌进不同的基体和纺织品中获得所需的复合结

构，在设备中实现有效的集成。波浪弹簧阻尼器是传

统螺旋状压缩弹簧的替代品，具有刚度高、体积小、质

量轻和使用范围大的优势，适用于小型设备；另外，还

可根据所需结构的行程进行多个弹簧堆叠，以确保在

高应变下表现出稳定的阻尼特性。条带形阻尼器的

弯曲结构也体现了良好的阻尼性能，在跌落实验中也

表现出较优的抗冲击能力。

阻尼器和执行器一般应用在建筑、桥梁和机器设

备的减振中，在设计和开发中必须考虑 NiTi SMAs 的
疲劳行为，以确保其长期使用和可靠性。通过调控热

机械加工工艺、喷丸或抛光表面处理工艺，改善 NiTi 
SMAs的微观组织，可提高其疲劳寿命。

4. 2　NiTi SMAs的储氢性能

能源是工业和社会发展的重要支柱，而氢作为一

种新型的清洁能源，还未能广泛商业化应用，主要的

制约因素是氢能源的有效储存和安全使用。目前，氢

可以多种方式进行储存，包括高压气态、液态、金属氢

化物、有机氢化物和物理化学吸附等。传统的高压气

态和液态储氢存在效率低和安全风险高等问题。因

此，安全性高和环保的 NiTi SMAs 储氢材料受到研究

人员的重视并展开了广泛的研究。

Wulz 等［17］采用体积瓦格纳法研究了 FeTi，La⁃
Nis，TiNi，TiPd 和 TiMn 薄膜样品的吸氢动力学，为理

解储氢材料的反应机理提供了有用信息。 Schmidt
等［87］将 Ni50Ti50暴露于 15 MPa 氢气气氛中来制备 NiTi
氢化物，合金中的氢原子属于间隙固溶体，占据八面

体间隙，在奥氏体高温相中放热溶解；当氢压力高于

4 MPa，可生成 TiH 和 TiNi3析出相。另外，Poinsignon
等［88］研究了 NiTi 基吸氢金属电极在固态电池中的氢

化物变化，发现 TiNi 加氢生成 TiNiH 是不可逆过程

（TiNi+H→TiNiH），同时监测到阴极充放电过程的

氢化物可逆过程：TiNiH+0. 2H↔TiNiH1. 2。

电 化 学 充 氢 方 法 对 于 B2 相（奥 氏 体）的 NiTi 
SMAs 的充氢效率影响不显著，因此 Fruchart 等［89］讨

论了不同相结构的充氢/放氢性能，采用中子衍射技

术分析了 Ni51Ti49可逆相变的长程有序行为；在电化学

方法/高压 H2环境，B2 NiTi SMAs 可成功发生氢化反

应。快速淬火的 B2 型 NiTi SMAs 含有 R 相和 Ti2Ni
沉演，在 NaOH 溶液中更容易实现电解充电，正常 H2

气氛下反应的可逆电荷接近总电荷的 60%，这归因于

R 相有足够的间隙固溶 H 原子，为氢化物的成核中心。
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因此，在进一步研究 NiTi SMAs 的储氢性能时，马氏

体相变前的微观结构对氢化反应的影响是关注的

重点。

固态氢储存通过金属氢化物实现，具有更加丰富

的运输方式，如驳船和大型槽车等，因此在实际应用

中有望实现多元化储运体系。对于储氢合金的技术

发展，一方面是需要提高 NiTi SMAs 等储氢材料的技

术成熟度，如提升质量储氢率和可逆性等；另一方面，

尽管 NiTi SMAs 体积储氢密度较高，但储氢系统中的

加热和冷却需通过内部换热管道实现，换热管道中的

介质流经不同位置的热交换将影响储氢合金的反应

速率，因此需要对吸放氢温度、速度和循环等进行控

制。优化储氢材料性能及储氢系统的控制管理是科

研工作者和企业的研发重点。

现有 NiTi SMAs 储氢的机理报告和应用相对较

少，在 NiTi SMAs 储氢的研究上需要实现方法和测试

的系统化。研究人员可以探索不同因素如温度、压力

和合金成分对 NiTi SMAs 吸氢和放氢性能的影响，利

用现有的 X 射线衍射、差示扫描量热法、热解吸光谱、

压力 -成分 -温度测量等各种实验技术来研究 NiTi 
SMAs 的储氢性能；还可以进行计算模拟和建模，以预

测 NiTi SMAs在氢存储应用中的行为。

5　NiTi SMAs应用需重点关注和突破的问题

5. 1　NiTi SMAs的超弹性稳定性有待提升

NiTi SMAs 的超弹性调控与增强是一个重要的

研究方向。在这一研究领域中，已经取得了较为全面

的进展，但在实际应用过程中尚需进一步增强 NiTi 
SMAs 的超弹性稳定性，同时，现有理论还无法充分解

释 NiTi SMAs 在 各 种 负 载 条 件 下 的 超 弹 性 行 为 。

NiTi SMAs 智能结构超弹性的抗疲劳性能较差，导致

超弹性循环过程中衰减较快，稳定性较差，难以满足

NiTi SMAs 智能结构多循环和精确驱动的要求。因

此，后续研究在开发更多 NiTi SMAs 智能结构的同

时，需重点关注 NiTi SMAs 微观结构-性能的损伤机

理研究，充分了解 NiTi SMAs 在各种负载条件下的超

弹性演变行为，实现 NiTi SMAs 超弹性在微观结构与

宏观设计上的有效耦合，提高 NiTi SMAs 的超弹性性

能。具体而言，细化晶粒尺寸、沉淀相析出强化和织

构取向的调控等能够作为增强 NiTi SMAs 超弹性的

有效路径，能否将上述路径耦合起来，获得超弹性稳

图 11　不同形状的 NiTi SMAs阻尼器［86］

（a）编织网状；（a）波浪弹簧形；（c）条带折叠形

Fig. 11　Different types of NiTi SMAs damping parts［86］

（a）woven mesh；（b）wave spring；（c）wave-shaped ribbons
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定性优异的 NiTi SMAs 是研究者们需要重点关注的

问题之一。此外，近年来，增材制造工艺快速发展，其

快速熔化/凝固的非平衡过程以及工艺参数的可控

性，为 NiTi SMAs 的微观结构调控提供了新的可能，

同时，也使得制备复杂和个性化的 NiTi SMAs 构件成

为可能，故增材制造 NiTi SMAs 智能结构的研究和应

用有待全面开展。

5. 2　NiTi SMAs双程形状记忆效应的获得与控制

NiTi SMAs 基体中存在多种马氏体变体，如何获

得特定取向的马氏体变体及其内在机制仍有待澄清。

目前，研究者多通过循环或时效等训练工艺，在基体

中引入位错、调控沉淀相析出行为，实现内应力场匹

配，进而获得或控制 NiTi SMAs 的双程形状记忆性

能。除了微观结构的调控，后续研究应关注通过结构

设计优化，实现相同条件下，形状记忆性能的放大，以

弥补实际应用中变形回复量不足，进而扩大 NiTi 
SMAs 智能结构的应用范围。现有研究中还未完全建

立可靠、准确的本构模型来预测 NiTi SMAs 的双程形

状记忆行为。NiTi SMAs 的非线性力学行为和相变

过程中独特的应变响应，使得建立准确的模型来预测

双程形状记忆效应行为具有很大的挑战性。针对

NiTi SMAs 智能结构的双程形状记忆效应获得与控

制，后续研究要进一步规范工艺流程，获得更加稳定

的双程形状记忆效应，建立更加合理的本构模型，为

双程形状记忆效应的获得提供理论指导。

5. 3　NiTi SMAs生物相容性的进一步改善

NiTi SMAs 在医疗应用中会出现 Ni 离子释放现

象，表现出一定的细胞毒性，使患者产生过敏等不良

反应，为进一步提高 NiTi SMAs 的生物相容性，后续

研究尚需关注 NiTi SMAs 的表面改性，通过电化学干

预方法改变 NiTi SMAs 表面形貌和表层微观结构。

从目前的医疗应用案例中可以发现，NiTi SMAs 医疗

器件的几何结构较为复杂，传统的制备方式工艺较为

复杂，加工成本较高。近年来，增材制造技术正在逐

步实现生物医疗器件的定制化、多孔复杂器件产品化

等。因此，为实现 NiTi SMAs 医疗器件的进一步发

展，推动增材制造 NiTi SMAs 医疗器件的实际应用，

尚需开展大量的材料 -机械 -生物跨学科研究。NiTi 
SMAs 医疗器件在植入人体前，需经过动物实验和临

床实验验证安全性和有效性，该过程需大量的时间和

资金支持。如何开发出先进的体外和体内环境来模

拟 NiTi SMAs 医疗器件与生物环境的复杂交互作用，

节约时间和经济成本，进而快速推广 NiTi SMAs 医疗

器件的生物应用，是研究者需要重点关注的课题。此

外，NiTi SMAs 的耐腐蚀性会影响其生物相容性。腐

蚀过程中，金属离子释放和表层碎片的脱落，导致

NiTi SMAs 医疗植入件周围出现炎症和组织损伤。

因此，如何提高 NiTi SMAs 医疗器件在生物环境中的

耐腐蚀性是后续需要开展的重点研究内容之一。

6　结束语

本文主要介绍了 NiTi SMAs 的功能特性，并总结

了每种功能特性对应的智能应用，涉及航空航天、生

物医疗和土木建筑等各个方面。NiTi SMAs 在温度

和外力作用下会产生马氏体↔奥氏体的相互转变，是

其作为智能结构产生驱动行为的根本原因，其可用来

制备紧凑、无噪声和轻量化的驱动器，替代传统大型

复杂的驱动系统。通过多学科结合优化，实现材料-结

构-功能一体化的设计，达成 NiTi SMAs 和控制系统

的强集成，开发出集成度更高、功能更复杂的智能系

统，扩大 NiTi SMAs 的应用范围，是研究者亟须重点

关注的问题。

智能材料的简单组合并不能构成真正的功能器

件，NiTi SMAs 作为一种商业化应用前景广泛的智能

材料，采用先进的制造技术（如增材制造等）制备结构

功能一体化的智能构件是未来的重点发展趋势。增

材制造技术作为新兴的制备技术，在实现 NiTi SMAs
复杂几何形状近净成形的同时，还能解决 NiTi SMAs
加 工 难 、加 工 成 本 高 的 问 题 。 因 此 ，为 实 现 NiTi 
SMAs 的进一步发展，推动 NiTi 智能器件在航空航

天、生物医疗和土木建筑等工程领域的应用，实现个

性化和功能定制化的智能结构制备，仍需开展大量的

跨学科研究。
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面向汗液的可穿戴柔性电化学传感
器研究进展
Research progress of wearable flexible 
electrochemical sensors for sweat
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摘要：汗液中含有人体诸多生理信息，如电解质、代谢物、激素、温度等。基于汗液的可穿戴式传感器可对多模态生物指

标实现分子层面上的实时、连续、非侵入式监测，在运动感知、疾病预防以及健康管理等领域具有重大发展潜力，而被广

泛研究。本文阐述了可穿戴汗液传感器集成结构中基底、集汗、传感、电源和决策五大模块，着重强调了纳米结构（如金

属基、碳基等材料）在电化学传感敏感材料中表现出的优异性能及应用，最后讨论了可穿戴汗液传感器在微量汗液收集

及多参数传感中物理化学变量的可变性等方面存在的挑战。针对汗液收集和实时校准两个关键问题，提出可穿戴汗液

传感未来发展方向包括仿生微流控技术和多参数反馈调控方法，实现微量汗液高效收集及精确检测，将有效推动汗液传

感在慢性重大疾病实时预警的应用和发展。

关键词：汗液传感器；可穿戴；电化学；纳米结构；柔性；集成结构
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Abstract：Sweat contains many physiological information about the body， such as electrolytes， metabolites， 
hormones， temperature， etc.  Sweat-based wearable sensors enable real-time， continuous， non-invasive 
monitoring of multimodal bio-metrics at the molecular level， and are widely studied for their significant 
potential in areas such as motion sensing， disease prevention， and health management.  This paper 
described the five modules of substrate， sweat collection， sensing， power supply and decision making in 
the integrated structure of wearable sweat sensors， highlighted the excellent performance and applications 
of nanostructures （such as metal-based and carbon-based materials） in electrochemical sensing sensitive 
materials， and finally discussed the challenges of wearable sweat sensors in terms of trace sweat collection 
and variability of physicochemical variables in multi-parameter sensing， meanwhile， future directions of 
wearable sweat sensing are proposed for two key problems of sweat collection and real-time calibration， 
including bionic microfluidics and multi-parameter feedback regulation methods to achieve efficient 
collection and accurate detection of microscopic sweat， promote the application and development of real-
time early warning of sweat sensing for chronic major diseases.
Key words：sweat sensor；wearable；electrochemistry；nanostructure；flexibility；integrated structure

汗液作为实时健康监测的重要生物流体，携带大

量传递人体生理信息的物质，如代谢物（葡萄糖、乳

酸）、电解质（Na+ ，Cl- ，K+）、激素（皮质醇、多巴胺

（DA））等［1］。汗液中各生理指标参数可有效反映个人

的身体健康状况，如葡萄糖传感可监测血糖浓度（空

腹血糖>7 mmol/L 表明可能患糖尿病）［2］；钠离子检

引用格式：陈晨，李嘉夕，聂磊 . 面向汗液的可穿戴柔性电化学传感器研究进展［J］. 材料工程，2024，52（2）：78-91.
CHEN Chen，LI Jiaxi，NIE Lei. Research progress of wearable flexible electrochemical sensors for sweat［J］. Journal of Mate⁃
rials Engineering，2024，52（2）：78-91.
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测可及时预警低钠症（血清钠<135 mmol/L）［1］；皮质

醇可反映压力状况［3］等。相较于人体其他生物液（血

液、组织液、泪液、尿液、唾液等），汗液因易获取且无

创监测，在体温调节、免疫防御、电解质和 pH 平衡等

方面发挥着重要的生理作用，被确认为人体健康检测

的重要指标。汗液分析技术主要有光学［4-5］和电化

学［6］两种常用的检测方法。其中基于光学的汗液检测

方法是通过对比颜色或荧光强度变化来测量被测生

理指标，可有效直观筛选及分析生理指标状态，然而

在记录精确化数值、建立个性化医疗数据库上仍然存

在局限性。基于电化学的检测方法则是通过测量功

能化电极上的电流或电位变化分析各生理指标，其集

成度高，便于实现微型化、轻量化设计，使其在可穿戴

健康监控领域被广泛研究［7-8］。

据普查，我国 60 岁以上的老年人占全国总人口的

18. 7%，人口老龄化日益严重，并且在过去十年我国

糖尿病患者人数增幅高达 56%，慢性病患病率快速增

长［9］，因此医疗保健的需求逐渐加重。传统的血检方

法需要经过培训的专家在复杂的医疗仪器设备中进

行离体检测，而可穿戴式汗液传感器［10-13］无创、非侵入

式的原位测量及长期实时快速地反馈各生理指标，可

实现个性化、柔性化、智能化发展，在预防性护理、慢

性疾病长期监测、及时地诊断和治疗等医疗健康领域

具有潜在的应用价值，在个性化远程医疗平台建立上

展现出巨大应用前景。目前在市面上可穿戴传感器

中，FreeStyle Libre（Abbott）［14］作为新型的微针式可穿

戴葡萄糖传感器，通过检测人体组织液中葡萄糖含量

反映人体血糖浓度变化，其监测准确度较高，然而该

产品未能采用非侵入的方式检测葡萄糖含量的变化。

因此，基于汗液的可穿戴式传感器深受国内外研究者

广泛关注，对汗液中的多生物指标进行实时、连续、非

侵入式监测，对于运动表现、疾病预防以及健康管理

具有广泛应用。

随着汗液电化学传感器微型化、集成化、智能化

的发展，在个人健康实时、无创监测方面具有重大潜

力。目前汗液传感器研究方向主要为敏感材料、柔性

电极、微型化设计、集成结构等方面，其中敏感材料是

传感的关键因素，具有高的比表面积以及多活性位点

的金属基复合材料和碳基复合材料因其可再生性、结

构多样化、高电子迁移率、热稳定性和机械强度等特

性，可有效增加传感器与靶标分子的接触面积，提高

传感器的检测性能，成为了研究热点。

本文阐述了可穿戴汗液传感器的基底、集汗模

块、传感单元、电源模块以及决策单元等集成结构，着

重强调了金属基、碳基纳米结构在电化学传感敏感材

料中的应用，讨论了可穿戴汗液传感器存在的挑战以

及解决思路，为进一步研究提供参考方向。

1　面向汗液的可穿戴柔性电化学传感器集成

结构

近年来，研究者们通过对可穿戴柔性汗液传感器

的基底、集汗、传感、电源和决策五大模块集成设计，

逐步优化了汗液收集机制、多模态传感以及数据分析

与传输等功能，其集成结构如图 1 所示［15-18］。

1. 1　传感基底

目 前 常 用 的 柔 性 传 感 器 材 料 为 纺 织 物［19-20］、

纸［21-23］、纤 维 素［24-27］、弹 性 体（如 聚 二 甲 基 硅 氧 烷

（PDMS）［28-31］、共聚酯（ecoflex）［32］、聚氨酯（PU）［33-34］、

水凝胶［35］）等。纺织基底柔顺透气，且具有一定的弹

性，可适应人体对舒适度的要求，其多样化的纤维和

编织图案、较低的成本、生物相容性为可穿戴式汗液

传感器提供了更广泛的基材选择，如图 2（a）所示［20］。

另外，纸基结构因其液体传输特性且与许多化学和生

化部分兼容，常同其他材料进行结合（如基于微流控

纸基芯片或与棉线和滤纸相结合）以改善纸基器件强

度不足的缺点，如图 2（b）所示［23］。而纳米纤维素具有

优异的机械强度、高比表面积、高透气性、良好的亲水

性、稳定的化学性能、良好的生物相容性，为可穿戴式

汗液传感器提供了更广泛的基材选择，如图 2（c）［27］所

示。此外，弹性体具有薄、低模量、生物相容性好等特

点，通过仿生可控制备使其更符合人体皮肤贴合度，

其良好的透气性、优异的拉伸性能以及易与微流控等

单元进行集成，为可穿戴传感器的发展提供了保障，如

图 2（d）~（g）所示［31-32，34-35］。可穿戴式传感器基底通常

为柔软、可变形且不易从皮肤表面脱落的材料，以应对

图 1　面向汗液的可穿戴柔性电化学传感器集成结构［15-18］

Fig. 1　Wearable flexible electrochemical sensor integration 
structure for sweat［15-18］
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身体活动带来的机械拉伸和变形，提高穿戴者的移动性

和舒适性。为避免基底弯曲或变形而破裂，产生信号的

剧烈变化，往往需对电极油墨成分和电极进行优化和

预处理。

1. 2　集汗模块

人体皮肤表面积约 1. 8 m2，每天损失的不感汗量

为 0. 6~2. 3 L［36］。据报道，单位面积汗液分泌速率不

规则，其中手脚不感汗量最多，约为 0. 075~0. 15 μL·
min-1·cm-2，难 以 满 足 电 化 学 传 感 测 试 需 求（>
1 μL）［37］，因此汗液的采集和收集对于可穿戴汗液传感

设备监测结果的准确与可靠至关重要，微流控技术被

广泛应用于汗液收集。

为实现微量汗液的高效收集，学者们借鉴自然生

物优异的集水结构（如仙人掌的针状叶、蜘蛛丝的特

殊表面结构），开展了仿生微流控技术［38］的研究。

2019 年，Reeder 等［39］引入了可以连续、实时地监测汗

液流失量、汗液流失速率和汗液生物标记物的微流控

系统，如图 3（a）所示。Reeder 利用汗腺本身作为压力

源制备了微流控汗液装置，通过集成可逆流体指示

器、可重复使用的负压泵、化学喷射泵和软夹紧阀，实

现了手动清除旧汗液。2021 年，Son 等［40］受仙人掌启

发提出了一种可以有效收集汗液以进行快速和持续

医疗保健监测的汗液收集贴片，如图 3（b）所示。该贴

片结合分层的微纳米超疏水/超亲水表面材料形成楔

形通道，可实现自发的汗液定向收集（集汗速率为

2 µL·min-1·cm-2），有效提高了集汗能力及集汗效率。

然而，微流控技术在一些方面仍存在挑战，如表面挥

发、浸润性等。

Janus 技术为微流控技术提供了一种新的补充和

解决方案，其双重性质如亲水/疏水、极性/非极性使

其具有独特的定向操控能力。2019 年，Dai 等［41］报告

了一种超疏水/亲水的 Janus聚酯/硝化纤维素纺织品，

嵌入具有亲水内表面的锥形微孔阵列，可实现定向液

体传输（1246%）并保持人体温度，如图 3（c）所示。当

图 2　汗液传感器的传感基底

（a）带有铜电极的织物传感器 [20]；（b）纸基传感贴片 [23]；（c）纳米纤维素基传感器 [27]；（d）PDMS 基可穿戴传感器 [31]；

（e）基于 ecoflex 硅酮/多壁碳纳米管（MWCNT）的可穿戴传感器 [32]；（f）超薄柔性热塑性聚氨酯/炭黑纤维薄膜传感器 [34]；

（g）基于离子水凝胶的超灵敏、可变形、透明摩擦电触觉传感器 [35]

Fig. 2　Sensor base of sweat sensor
（a）fabric sensor with copper electrode[20];（b）paper-based sensor patch[23];（c）nanocellulose-based sensors[27]；

（d）PDMS-based wearable sensor[31];（e）ecoflex silicone/multi-walled carbon nanotube (MWCNT)-based wearable sensors[32];
（f）ultra-thin flexible thermoplastic polyurethane/carbon black fiber film sensor[34];（g）ultra-sensitive,deformable,

transparent triboelectric tactile sensor based on ionic hydrogels[35]

80



第  52 卷  第  2 期 面向汗液的可穿戴柔性电化学传感器研究进展

具有大开口亲水锥形微孔的疏水性聚酯层与液体接

触时，Janus 聚酯/硝化纤维织物可通过毛细力驱动的

亲水性锥形微孔将其泵送至超亲水性硝化纤维层。

2020 年，He 等［42］提出了一种基于智能 Janus 的集成式

微量汗液收集及电化学传感器，通过静电纺丝在超亲

水纱布上制备超疏水 PU 纳米纤维阵列形成 Janus 膜，

实现对葡萄糖、K+和 Na+等多种生物指标的灵敏检

测。目前汗液往往通过体育锻炼、暴露于温暖潮湿环

境（桑拿、沐浴）或电流刺激来进行收集，然而这些方

法不能有效地适用于婴儿或老年患者，也不能更普遍

地用于日常活动中人们健康状态实时监测［43］。因此

仍需进一步探明亲疏水结构的影响机制及 Janus 膜/
微流控机理研究，以解决微量汗液收集难的问题。

1. 3　传感单元

电 化 学 传 感 ，通 过 被 测 物 质 传 递 到 工 作 电 极

（WE）表面发生的电化学反应，产生响应信号实现对

被测物含量的检测，由于其较高的选择性和灵敏度、

微型化、可集成等特性而被广泛应用于可穿戴传感器

件中。电化学传感器通常是由三电极系统（WE、对电

极（CE）、参比电极（RE））、电解液组成，其中 WE 为实

际发生反应的电极，一般使用贵金属、碳、过渡金属氧

化物等纳米结构；CE 为辅助电极，与 WE 形成回路使

WE 上电流畅通，可保证反应在 WE 上发生，通常使用

铂/碳电极；RE 作为基础参照，不受电解液成分变化

的影响，使用饱和甘汞/银 -氯化银电极（Ag/AgCl）。

常见的电化学测试方法可分为电位型、电流型、伏安

型以及电化学阻抗谱（EIS）。电位型传感器通过输出

电位随目标分析物浓度变化的趋势实现对被测物的

检测；电流型传感器则是通过施加电位到 WE，以测量

WE 上发生氧化还原反应而产生的电流；伏安型传感

器通过 WE 与 RE 之间的电压扫描，提取所得峰电流

特征以确定反应物浓度，与电流型相比，可以实现更

高的检测限度；而 EIS 通过测量电化学反应中阻抗的

变化，并对复杂阻抗的奈奎斯特图进行分析来实现被

测物的检测，具有灵敏度高、检测限低的优势，但是通

常需要较长的测量周期以及后期处理。

汗液中包含电解质（Na+，Cl-，Ca2+等）、代谢物

（乳酸、葡萄糖等）、激素（DA、皮质醇等）、pH 等多模态

图 3　汗液传感器的集汗模块

（a）微流体装置 [39]；（b）仙人掌脊椎仿生结构微流控汗液收集装置 [40]；（c）用 Janus PE/NC 纺织品覆盖的人体汗液输出路径示意图 [41]

Fig. 3　Sweat collection module of sweat sensor
（a）microfluidic devices[39];（b）cactus spine bionic structure microfluidic sweat collection device[40];

（c）schematic diagram of human sweat output path covered with Janus PE/NC textiles[41]
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生理指标，可反映个人健康状况，如 Na+可对低钠血症

进行预警；高浓度 Cl-被用作囊性纤维化（CF）诊断指

标［1］；Ca2+含量可用来检测骨髓瘤、肾功能衰竭以及肝

硬化［44］；乳酸可用于监测呼吸衰竭、组织缺氧、败血症

和乳酸性酸中毒［45］；葡萄糖含量是判断糖尿病的关键

指标［46］；DA 在运动控制、药物成瘾等方面发挥着重要

作用［47］；皮质醇水平升高可反映情绪压力指数［48］；pH
可反映个人伤口痊愈情况。因此，可穿戴汗液传感器

可根据汗液成分的不同生物亲和机制，选择合适的测

试方法研究电化学行为以实现对生理状态的无创、持

续、非侵入式监测。

1. 3. 1　电解质传感

Na+，Cl-，Ca2+等电解质因其在汗液中的浓度为

毫摩尔级，通常选择电位法利用离子膜电位测定溶液

中离子活度/浓度。2016 年，Nyein 等［44］研究了一种可

穿戴的电化学装置，分析了生物流体中游离钙的稳态

对人体生物功能和器官系统的影响。结果表明，该传

感器对 Ca2+具有高的重复性和选择性，Ca2+浓度随着

pH 值的降低而增加。2017 年，Emaminejad 等［49］研究

了一种用于检测 Cl-的电位型传感器，集成了在可穿

戴汗液分析平台中的电化学增强离子电渗界面，该界

面可通过各种分泌曲线诱发汗液以进行实时分析，能

够检测到 CF 患者与健康对照受试者相比时汗液电解

质含量的升高。2022 年，Ghoorchian 等［50］提出了一种

可穿戴电位型传感器，该传感器可完全集成到头带织

物中无创分析人体汗液中的 Na+并实现医疗保健和疾

病诊断。以上研究者采用电化学电位型传感，通过电

极电位信号表征分析了汗液中电解质离子含量及多

指标参数间的影响。

1. 3. 2　代谢物传感

为了更好地表征电化学传感特性，一般使用多种

测试方法检测汗液代谢物。2019 年，Amin 等［51］研究

了一种用于定量测试乳酸的循环伏安法（CV）电化学

传感平台，通过氧化镍纳米颗粒（NiONPs）修饰玻碳

电极（GCE）有效提高了对乳酸传感的灵敏度，该传感

器的检测限（LOD）为 5. 7 μmol/L，具有良好的稳定

性。2020 年，Choi 等［52］提出了一种利用 MWCNT-聚
吡咯核壳纳米线对人体汗液中乳酸进行选择性非酶

电流检测方法。研究发现，该材料具有良好的传感性

能，其灵敏度为 2. 9 μA·（mmol/L）-1·cm-2，LOD 为

51 μmol/L。 2020 年，Hovancová 等［53］提出了钛金属

包覆二氧化钛（Ti/TiO2）非酶葡萄糖传感器，并使用

EIS 法进行测试。结果表明该传感器具有较宽的线性

范围、良好的选择性及 LOD。2020 年，Chen 等［54］研究

了一种基于葡萄糖-硼酸双齿络合物形成的夹心型电

化学传感器，用于葡萄糖的选择性测定。利用 EIS、

CV 和差分脉冲伏安法（DPV）研究该传感器的电化学

特性，显示出该传感器在半乳糖、果糖、甘露糖和其他

生理环境中常见干扰（如尿素（UA）、抗坏血酸（AA）

和多巴胺（DA））共存的情况下的良好选择性，且具有

高灵敏度、良好的稳定性和再现性以及良好的生物相

容性。研究者们采用电流型、伏安型以及 EIS 等不同

测试方法，通过优化纳米结构实现对代谢物的快速、

高灵敏实时监测，展现了电化学在汗液传感中的应用

前景。

1. 3. 3　激素传感

激素检测一般使用伏安法和 EIS。例如汗液皮质

醇传感过程中阻抗发生连续变化，通常采用 EIS 测试

方法。2019 年，Nankya 等［55］研究了一种介孔石墨烯

（MG）生物分子的电化学传感，用于 AA 存在的条件下

检测 DA。采用 CV 和微分脉冲伏安法（DPV）研究了

MG 在铂（Pt）电极上的电化学行为，DPV 有助于在高

浓度 AA 存在情况下有选择性和灵敏地检测 DA，该传

感器表现出良好的灵敏度、LOD、选择性和与浓度的

线性关系。2020 年，Mounesh 等［56］开发了乙酰氨基酚

（PA）和 DA 敏 感 检 测 的 电 化 学 传 感 器 ，通 过 CV、

DPV、计时安培法和 EIS 对制备的传感器进行了研

究。研究表明，该传感器在 50~750 nmol/L 的线性范

围内对 PA 和 DA 的检测表现出优异的性能，LOD 分

别为 17 nmol/L 和 19 nmol/L（S/N＝3），重现性的相

对标准偏差为 5. 1%，回收率为 97. 4%~103. 3%。以

上研究表明，利用伏安法和 EIS 等电化学方法，结合特

定的传感器结构设计和材料优化选择，可以实现对激

素的高灵敏监测。

1. 3. 4　pH 传感

目前对汗液 pH 的常用测量方法为基于聚苯胺膜

（PANI）的电位法。2017 年，Rahimi 等［57］分析了用于

可穿戴的高度可拉伸电化学 pH 传感器，使用 PANI 作
为导电填料、结合材料和 pH 敏感膜渗透。结果表明，

该传感器可以承受高达 135% 的拉伸，并且在超过

12000 次拉伸和释放循环测试中电阻没有明显变化，

表现出高灵敏度和优异的稳定性。2019 年，Manjakkal
等［58］提出了一种用于可穿戴纺织基电位 pH 传感器，

通过电位分析所制备的传感器，在 pH 值为 6~9 的范

围内具有 4 mV/pH 的灵敏度，响应时间为 5 s，即使在

自来水中清洗后，所制传感器仍具有（47±2） mV 的长

时间（2000 s）稳定响应。2020 年，Wang 等［59］报道了一

种基于弹性体结合金纳米线涂层技术的可拉伸金纤

维电化学 pH 传感器。通过在金纤维上电沉积 PANI
和 Ag/AgCl，实现在离子选择电极设计中基于开路电
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势选择性地检测 pH，具有高灵敏度（60. 6 mV/pH）、

选择性和拉伸性。pH 的检测可为汗液多参数监测提

供有效解决方案，对于基于 PANI 的汗液 pH 值传感，

需要进一步研究 pH 值与电极之间的潜在响应来校准

检测数据的准确性。

1. 3. 5　温度传感

人体排汗量与温度密切相关，探究汗液成分与体

温之间的关系是实现多参数监测、个性化医疗的有力

途径。2016 年，Gao 等［10］提出了一个完全集成（即不

需要外部分析）用于多路原位汗液分析的传感器阵

列，该传感器可同步并选择性地检测汗液代谢物、电

解质以及长时间室内外体育活动期间的皮肤温度。

采用 Cr/Au 金属微细线基于电阻的温度传感器，以校

准传感器的响应、确保数据的可靠性。2016 年，Bald⁃
win 等［60］设计了一种用于生理液体的新型电化学热流

量传感器。该传感器由 Pt 电阻加热器和 Pt 传感电极

构成，位于聚对二甲苯碳基板上，使其具有柔性和完

全生物相容性。在加热过程中，使用传感电极上的

EIS 变化来检测温度，并且在过热温度仅为 1 ℃的情况

下实现了高度灵敏的流量测量。2021 年，Xuan 等［61］报

道了一种乳酸生物传感器，其中使用 MWCNT 连接两

个碳电极研究了用于体温监测的传感模块。该传感

器表现良好的重复性、再现性和可逆性，适用于在进

行运动时或通过离子导入的出汗刺激后人体汗液乳

酸、pH 和温度监测。仍需要进一步探究温度对监测数

据的影响机制并进一步校准，以提高传感器的准确度。

综上所述，仍需深入分析 pH、温度等生化参数之

间的影响机制，结合汗液传感机制对多模态生化标记

进行实时校准，深入研究血液与汗液分析物含量之间

的相关性，进一步提高汗液传感的准确度。

1. 4　电源模块

对人体健康状态进行长期持续监测的可穿戴式

传感器，能量供应至关重要。目前，可穿戴设备的供

电方式大致可分为可持续供电和非持续供电。传统

供电方式是在可穿戴传感器上安装纽扣电池或小型

锂电池，实现对传感单元的非持续供电。为建立个性

化医疗健康数据库，需满足可穿戴设备长期监测的需

求［62］，然而传统电池供电方式难以提供持续供电，因

此，许多从环境中收集能量实现持续自供电方式如生

物燃料电池［23，63-64］、太阳能电池［65］、压电［66］和摩擦发

电［67-68］等成为学者们的研究热点。其中汗液含有大量

生物电解质，可作为生物燃料电池满足可穿戴传感器

的持续性供电，而被广泛研究。

2017 年，Yu 等［63］引入了一种基于单个光电生物

燃料电池的新型可穿戴传感自供电器件，它不仅可以

从佩戴者的代谢产物中提取电子能，还可以从环境照

明中提取光能，实现对汗液乳酸的准确监测。 2017
年，Cho 等［23］研究了一种纸基自供电传感器贴片，用于

检测汗液中的葡萄糖水平，利用将垂直堆叠的纸基葡

萄糖/氧酶燃料电池集成到标准创可贴贴片中，通过

将汗液中化学能转换为电能，实现对汗液中葡萄糖监

测的自供电，如图 4（a）所示。2019 年，Ortega 等［64］研

图 4　汗液传感器的电源模块

（a）纸基自供电葡萄糖传感系统示意图 [23]；(b)自供电皮肤贴片设计方案与实现装置 [64]

Fig. 4　Power supply module of sweat sensor
（a）schematic diagram of paper-based self-powered glucose sensing system[23];（b）self-powered skin patch design scheme and realization device[64]

83



材料工程 2024 年  2 月

究了一种用于测量汗液电导率的自供电皮肤贴片，将

吸收的汗液作为纸基电池电解质，输出功率和电压可

直接反映汗液中电导率，实现汗液电导率传感的自供

电，如图 4（b）所示。可穿戴设备的供能需求取决于测

量的复杂程度，往往决策单元决定。因此，需根据传

感器件所需能量对生物燃料电池进行设计。

1. 5　决策单元

可穿戴设备通过传感机制获取个人生理状态信

息，创建个性化医疗数据库实现远程医疗。决策单元

可将原始数据转化为易读模式，主要包括数据传输以

及数据分析两个部分。可穿戴汗液传感器通过佩戴

或与皮肤紧密贴合的方式持续监测，由于佩戴位置不

同、导线连接造成的不便等因素，通过无线通信技术

实现数据传输的优势表现得尤为突出。数据传输方

式的选择取决于传感器的预期功耗以及传输距离，常

用的数据传输方式有蓝牙［69］、近场通信［70］、射频识

别［71］以及 LoRa［72］等。蓝牙、近场通讯技术传输速度

较快、安全性较高，射频识别技术因其适用性和简易

性被广泛应用于医疗领域或是提供电力的接近设备，

而 LoRa 可实现低功耗的远距离传输，其传输距离为

射频识别的 3~5 倍。

汗液传感获取的生理数据通过数字信号阵列转

换为数字信号（如电流、电压），随后将其传入数据分

析部分，通过相应的算法转换为预处理信号（如 pH、离

子浓度等），预处理信号通过特征工程进行数据处理

（包括异常值和异常检测、输入数据的聚类、降噪、缺

失特征的处理、数据归一化、降维和基线校正等方

法），决策单元根据二次处理数据对个人生理信息做

出决策。决策单元是可穿戴汗液传感器的重要组成

部分之一，在数据优化、电源管理、信息安全等方面具

有发展潜力。

2　纳米材料在可穿戴柔性电化学传感中的

应用

对于电化学传感而言，敏感材料是传感器电极的

关键组成部分之一。随着纳米技术的发展，特别是功

能化纳米结构的出现，为电化学传感提出了新的测试

原理和检测技术。纳米结构具备优异的物理、化学、

电催化等性能，加之其量子尺寸和表面效应，因此被

广泛应用于航天、医疗、能源、传感等领域。基于纳米

结构的电化学传感器呈现出体积更小、速度更快、检

测灵敏度更高和可靠性更好等优异性能。纳米结构

因其具有极高的比表面积和良好的生物相容性，有利

于提高敏感分子的吸附性能、生化反应的速率，因此，

功能化纳米结构在电化学生物传感器中的应用可以

显著提高传感器的性能。近年来，学者们对不同纳米

结构在电化学传感中的应用展开了大量的研究，将贵

金属、过渡金属氧化物、碳以及复合纳米结构用于电

化学传感研究，显示了不同纳米结构的检测范围、灵

敏度、导电及催化性能的差异性。

2. 1　金属基纳米材料

金属基纳米结构能够将金属的物化性质与纳米

结构的特殊性能结合起来，有其他纳米结构不具备的

独特性质。贵金属（如 Au，Pt 等）及过渡金属氧化物

（如 Ag，Cu，Co 等）纳米结构具有较好生物相容性、电

催化等性能，将其应用于电化学传感可以更好地展示

其电化学特性，如提高电子传输能力、增加电化学传

感的活性位点以及改善电极材料的导电性。

2. 1. 1　贵金属

贵金属纳米结构具有优异的电化学性能，其中

Au，Pt 等贵金属纳米结构因其高催化活性、高耐蚀性

和特殊的电学性质使其在工业催化、燃料电池、电化

学传感器等领域具有重要地位，日益受到科学家们的

关注。 2017 年，Jolly 等［73］通过表面化学法将 AuNPs
附着在金平面上建立了一种无标记双模式阻抗和电

流适体传感器平台，该传感平台通过检测前列腺特异

性抗原（PSA）实现对前列腺癌的及时预警。与标准

的二元自组装单层适体传感器相比，AuNPs 可以显著

提高阻抗检测的极限，在 10 pg/mL~10 ng/mL 的动

态范围内实现了低至 10 pg/mL 的 PSA 检测，符合临

床相关值范围要求的同时保持了高分析特异性。

2020 年，Alafeef 等［74］研究了一种使用 AuNPs 的快速

（<5 min）、低成本、易实现和定量的纸基电化学传感

器芯片，可实现 SARS-CoV-2 遗传物质的数字检测，

如图 5（a）所示。实验表明，该传感器能够成功将

COVID-19 阳性样本与阴性样本区分开来，其 LOD 为

6. 9 copies/μL、灵敏度为 231 （copies/μL）-1 并且特异

性接近 100%，具有良好的准确性与选择性。2021 年，

Mazzotta 等［75］引入了尺寸可调的 PtNPs 用于过氧化氢

（H2O2）的电催化检测。因 PtNPs 的高比表面积表现

出更强的传感能力，所制备的系统表现出优异的性

能，如 LOD 为 10 μmol/L、灵敏度、选择性、重现性、

重复性和时间稳定性。贵金属纳米结构在电化学传

感领域的应用，对提高电化学传感性能的具有重要

意义。

2. 1. 2　过渡金属氧化物

过渡金属氧化物作为金属纳米材料研究的一个

重要分支种类繁多（如 Cu，Co，Ni，Fe 等氧化物），相较

于贵金属材料，过渡金属氧化物性质更加稳定，具有
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更好的催化性能，在电化学传感、储能、化学催化等方

面都有着非常广阔的应用前景。由于过渡金属氧化

物纳米结构对生物小分子等具有优良的电催化活性，

因此常被用于制备非酶传感器，常用于电化学传感器

的过渡金属氧化物主要分为单金属、双金属以及多金

属。 2018 年，Tian 等［76］使用三种不同的金属氧化物

（氧化铜（CuO）、四氧化三钴（Co3O4）、NiO）探究其对

葡萄糖的传感能力。结果表明，由于 CuO，Co3O4，NiO
对葡萄糖的电子电导率、电化学活性和催化行为不

同，所以对葡萄糖的性能有所不同，其中 CuO 对葡萄

糖表现出最高的灵敏度（168. 7 μA·（mmol/L）-1·cm-2）

和选择性。2020 年，Buledi 等［77］基于 CuO 纳米结构修

饰 GCE 研究了一种可同时测定氢醌（HQ）和 AA 的电

化学传感器。采用 CV 研究 CuO/GCE 对硼酸盐缓冲

溶液（pH=8. 0）中 HQ 和 AA 的氧化表现出优异的电

催化活性，电化学信号表现为两个分辨良好的氧化峰

并且具有显著峰电位差。当分析物浓度发生改变时，

测定的 HQ 和 AA 的线性响应范围分别为 0. 0003~
0. 355 mmol/L 和 0. 0001~0. 30 mmol/L。 2021 年 ，

Buledi 等［78］引入了一种有效的传感探针，通过特殊的

CuO 结构检测 UA，如图 5（b）所示。基于 CuO 纳米结

构的电化学传感器实现了在较宽的 UA 范围内表现出

良好的线性响应。测定的线性 UA 的动态范围是

0. 001~351 mmol/L，检测极限低至 0. 6 µmol/L，CuO
结构在检测 UA 时表现出惊人的电催化行为。

相较于单个过渡金属氧化物纳米粒子，双、多过

渡金属由于金属的协同效应，表现出优异的电化学性

能，最大程度发挥材料优势，能够更好地提高电化学

传感器的活性位点与灵敏度。2016 年，Guan 等［79］引

入 了 一 种 基 于 CuO/CeO2 纳 米 复 合 改 性 氧 化 铟 锡

（ITO）的非酶葡萄糖生物传感器，如图 5（c）所示。Cu⁃
ONPs 主导葡萄糖的氧化还原反应，而 CeO2NPs 则可

加速电极的电子转移。结果表明，CuO/CeO2 纳米复

合生物传感器具有 2. 77 µA·（mmol/L）-1·cm-2 的极

好灵敏度，估计的检测极限为 10 µmol/L，该传感器对

葡萄糖表现出较好的选择性及稳定性。2018 年，Su
等［80］基于在 GCE 电极表面修饰 Au@Cu2O 纳米复合

材料，开发了一种新型灵敏的非酶葡萄糖传感器

（Au@Cu2O/Nafion/GCE）。结果表明，与 Cu2O/Na⁃
fion/GCE 和 Au/Nafion/GCE 电极相比，Au@Cu2O/
Nafion/GCE 电极在碱性介质（pH=12. 6）中对葡萄糖

氧化的电催化活性增强；在优化条件下，电化学传感

器在 0. 05~2. 0 mmol/L 葡萄糖浓度范围内具有线性

相关性，灵敏度为 715 mA·（mmol/L）-1·cm-2，表现出

良好的稳定性、重现性和选择性。2020 年，Qian 等［81］

提出了一种新型的非酶电化学葡萄糖检测器，由 ZnO 

图 5　金属基传感材料

（a）Au NPs纸基电化学传感器芯片 [74]；（b）基于 CuO 纳米结构的电化学传感器 [78]；（c）基于 CuO/CeO2纳米复合材料非酶葡萄糖生物传感器 [79]

Fig. 5　Metal-based sensing materials
（a）Au NPs paper-based electrochemical sensor chips[74];（b）electrochemical sensor based on CuO nanostructure[78];

（c）non-enzymatic glucose biosensor based on CuO/CeO2 nanocomposites[79]
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NPs 修饰的 CeO2晶须组成。通过 CV 和 DPV 对 ZnO-
CeO2葡萄糖传感器进行了电化学分析，其电位窗口为

0~1 V。结果表明，该纳米复合材料检测葡萄糖线性

范 围 为 0. 5~300 µmol/L，LOD 为 0. 224 µmol/L，

DPV 结果显示电流信号强度和葡萄糖浓度之间的良

好线性关系（R2=0. 99944）。

2019 年，Bhardwaj 等［82］利用（Ni，Co，Fe）-tin 氧化

物纳米复合传感电极制造了一种基于混合电位的传

感器，用于检测 NO2 气体。结果表明，该传感器在

650 ℃的工作温度下对 NO2的检测表现出良好的传感

特性、44 mV/dec 的高灵敏度、21 s 的快速响应、58 s 动
态恢复以及对 NO2 表现出出色的重复性和选择性。

2019 年 ，Annalakshmi 等［83］研究了一种使用三金属

NiFeCo（NFC）纳米球作为优异电催化剂的电化学传

感器，用于检测肼（HY）。研究发现，纳米粒子排列成

均匀的球形且没有任何团聚，由于低阻抗、纳米球状

结构和金属纳米粒子之间的协同效应，NFC 制造的电

极对 HY 表现出极好的电化学传感性能。该电化学传

感器具有低 LOD（6. 4 nmol/L）、宽动态范围（0. 020~
3080 μmol/L）和快速响应时间（2 s）。过渡金属氧化

物纳米结构使电化学传感器得到了更加广泛的应用，

提高了电化学传感速率与灵敏度。与单金属相比，

双、三金属合金由于金属的协同效应具有更高的比表

面积，能够显著改善电催化性能，并且多价金属的存

在可以适度地降低活化能使物质传递更加快速。

2. 2　碳基纳米材料

碳基纳米结构因其具有导电性好、结构稳定、比

表面积大、碳来源丰富的优点，已作为一类修饰电极

材料受到了学者们的广泛关注，并在电化学传感方面

取得了丰硕的成果。常见的碳结构分为碳量子点

（CQDs）、石墨烯（GA）、氧化石墨烯（GO）、还原氧化

石墨烯（rGO）、石墨烯量子点（GQDs）等，因其结构多

样性也常与其他金属基材料进行复合，使其同时具备

多种材料的特殊性能。

2. 2. 1　碳

近年来，碳纳米结构成为了学者们研究电化学传

感的热点。2017 年，Li等［84］使用组氨酸功能化 GQDs-
石墨烯微气凝胶（His-GQD-GMA）伏安传感器测定

DA。研究表明，基于 His-GQD-GMA 的传感器对 DA
的电化学检测具有超高的灵敏度，其 DPV 信号在

1. 0×10-9~8. 0×10-5 mol/L 的范围内随着 DA 的增

加线性增加，检测极限为 2. 9×10-10 mol/L（S/N=3）。

2020 年，Huang 等［85］制备了基于 GQDs-MWCTNS 的

用于检测 DA 的超灵敏电化学传感器，如图 6（a）所示。

结果表明，该传感器在其他干扰生物分析物中具有对

DA 的 出 色 选 择 性 。 在 最 佳 条 件 下 ，该 传 感 器 在

0. 005~100 µmol/L 的宽线性范围表现出良好的线

性 ，LOD 为 0. 87 nmol/L（S/N=3）。 2021 年 ，Zhao
等［86］报道了一种简单高效的埃洛石纳米管（Hal）/
MWCNTs 纳米复合材料（Hal-MWCNTs）的电化学

传感器，用于测定甲基对硫磷（MP）。由于 Hal 和
MWCNTs 的协同作用，制造的具有 Hal 和 MWCNTs
的 GCE 传感器对 MP 测定显示出优异的性能。结果

表明，该传感器在 0. 5~11 µmol/L 的线性范围内显示

出相对较低的 0. 034 µmol/L 的检测极限且具有较好

的 标 准 偏 差（2. 46%~3. 08%）与 回 收 率（98. 8%~
101. 8%）。碳纳米结构因其自身优异的物理化学性

质，提高了电化学传感的灵敏度与 LOD。

2. 2. 2　碳与贵金属

单一的碳纳米结构存在一定的局限性，研究者通

过将碳纳米结构与贵金属材料进行复合，使其具备所

需的特殊性能。2017年，Kangkamano等［87］使用 AuNPs
修饰 MWCNTs 和壳聚糖（CS）冷冻凝胶的组合制备

了具有高灵敏度和稳定性的电化学非酶传感器。结果

显示该传感器的线性范围为 0. 001~1. 0 mmol/L，具有

低 LOD 和高稳定性，并且对血液样本中常见的生理水

平干扰没有影响。 2018 年，Mo 等［88］利用 AuNPs 和

GO 改性的 GCE 制备了一种高灵敏度的亚硝酸盐

（NO-
2）电化学传感器，如图 6（b）所示。结果表明，该

传感器在 0. 1 mol/L 磷酸盐缓冲液（PBS）（pH=5. 0）
中 对 NO-

2 具 有 较 好 的 电 催 化 活 性 。 在 0. 9~18. 9 
µmol/L 范围内，氧化峰电流与 NO-

2 浓度呈正相关，

LOD 为 0. 3 µmol/L。此外，还研究了一些常见离子和

亚硫酸钠、AA 等可氧化化合物对亚硝酸盐检测的干

扰作用。结果表明，该传感器对 NO2
−更为敏感和选择

性。2020 年，Low 等［89］研究了一种基于智能手机的生

物 传 感 系 统 ，用 于 电 化 学 检 测 唾 液 中 循 环 的 mi⁃
croRNA-21（miR-21）生物标志物。该生物传感器由

rGO/Au 复合材料改性而成。miR-21 靶和 ssDNA 探

针在 rGO/Au 修饰电极上的杂交导致峰值电流随

miR-21 靶浓度的增加而降低。结果表明，生物传感系

统在 1. 0×10-4~1. 0×10-12 mol/L 的浓度范围内检测

miR-21 表现出与商用电化学工作站相当的性能（R2=
0. 99）。碳与贵金属纳米复合材料因其之间的相互作

用、物理化学性质等，在电化学传感中展现出优异的

传感性能，具有良好的发展前景。

2. 2. 3　碳与过渡金属

2019 年，Chen 等［90］报道了一种 CuO NPs 修饰的

功能化多壁碳纳米管（f-MWCNTs）组成的超活性电

催化剂，如图 6（c）所示。高活性 CuONPs 和高导电性
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f-MWCNTs 薄膜的快速检测结合，使该纳米杂化物对

麻醉药物表现出优异的电化学性能。 CuONPs@f-
MWCNTs 薄膜修饰的 SPCE 表现出优异的电化学活

性、良好的重现性、0. 05~346. 6 µmol/L 宽线性范围

和纳摩尔级的 FTM 检测极限。2021 年，Zhong 等［91］

使用 MXene@Ag 纳米簇（NC）和氨基官能化多壁碳纳

米管（MXene@AgNCs/NH2-MWCNTs）研究了一种

用于多菌灵（CBZ）检测的新型比率电化学传感器。研

究发现，NH2-MWCNTs 的引入可以进一步改善 CBZ
和 Ag 的电化学信号，从而增强信号放大和更高的灵

敏度，该传感器在 0. 3 nmol/L~10 μmol/L 范围内表

现出良好的线性关系，检测限为 0. 1 nmol/L。 2023
年，Muqaddas 等［92］通过无黏合剂的电沉积法在碳纳米

管（CNT）纤维表面沉积 CuONPs，由于 CuONPs 的电

催化活性以及 CNT 纤维优异导电性的协同作用，该电

极对葡萄糖表现出 3000 μA·（mmol/L）-1·cm-2 的优

异灵敏度、1. 4 μmol/L的低检测限以及高达 13 mmol/L
的宽线性范围。将碳材料与过渡金属进行复合，能够

提高所修饰电极的灵敏度以及生物活性。

2. 2. 4　碳与贵金属、过渡金属

近年来，将碳材料与金属过渡金属复合是学者们

研究电化学传感的热门方向。2019 年，Ayranci 等［93］

报道了一种用于检测葡萄糖的电化学非酶传感器，该

传感器基于超声氢氧化物辅助还原方法合成的 rGO
上修饰的单分散 Pt/Ni 纳米复合材料修饰的电极（Pt/
Ni@rGO）。这种基于 Pt/Ni@rGO 纳米复合材料的单

分散电极在碱性溶液中对葡萄糖的电催化氧化表现

出高电化学活性。安培分析显示葡萄糖灵敏度为

171. 92 μA·（mmol/L）-1·cm-2、LOD 为 6. 3 μmol/L、

线性范围为 0. 02~5. 0 mmol/L，具有高选择性、长期

稳定性和良好的重现性。2020 年，Anuar 等［94］制备了

一种 Pt-Ag/Gr 纳米复合改性电极，用于 DA 的电化学

检测，如图 6（d）所示。由于 Pt-Ag NPs 与 GA 之间的

协同作用，Pt-Ag/Gr/GCE 增强了对 DA 氧化的电催

化活性。结果表明，改进后的传感器检测范围在

0. 10~60 mmol/L 之间，LOD 为 0. 012 mmol/L。Pt-
Ag/Gr/GCE 在重现性、稳定性和选择性方面均有令

人满意的效果。 2020 年，Karimi-Maleh 等［95］报道了

Pd-Ni@f-MWCNT 的合成并将其用作非酶电化学葡

萄糖传感器。结果表明，制备的电极对葡萄糖氧化成

葡萄糖酸内酯表现出高的电催化活性，显示了 0. 01~
1. 4 mmol/L 的 宽 线 性 范 围 、0. 026 μmol/L 的 极 低

LOD、71 μA·（mmol/L）-1·cm-2 的极高灵敏度以及对

样品分析的良好再现性、高稳定性和适用性。

综上所述，金属基和碳基纳米结构由于其高比表

面积、多活性位点等自身优异特性在电化学汗液传感

中展现出巨大潜力，将其进行复合不仅能表现出单一

纳米结构的特点，更展现了复合材料的特有性能。功

能化纳米结构提高了电化学传感器灵敏度、稳定性、

选择性等问题，但可能会对纳米结构与电极之间粘

连的牢固性产生影响。因此，对于纳米结构的合成

和功能化及其在汗液传感中的应用机理还需要更多

研究。

图 6　碳基传感材料

（a）基于 GQDs-MWCTNS 的用于检测 DA 的超灵敏电化学传感器 [85]；（b）基于 MWCNTs和 GO 的 Pt CNC 纳米复合材料修饰

电化学传感器电极 [88]；（c）CuO NPs修饰的 CNT 纤维柔性电极 [92]；（d）Pt-Ag/Gr纳米复合改性电极 [94]

Fig. 6　Carbon-based sensing materials
（a）ultrasensitive electrochemical sensor based on GQDs-MWCTNS for detecting DA[85];（b）Pt CNC nanocomposites based on MWCNTs 

and GO modified electrochemical sensor electrodes[88];（c）CuO NPs modified carbon nanotube fiber flexible electrode[92];
（d）Pt-Ag/GA nanocomposite modified electrode[94]
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3　结束语

汗液传感器作为新一代可穿戴传感器，可实现物

理参数和生化标记的多模态实时、无创、非侵入式检

测，有望成为一种革命性的诊断技术。尽管用于实时

健康监测的可穿戴柔性电化学汗液传感器取得了重

大进展，但在其实际使用之前，必须解决由于人体日

常状态下的汗液微量，收集能力弱，难以满足检测需

求等问题；同时多参数间校准及与血液间缺乏进一步

相关性研究，是限制可穿戴汗液传感进一步发展的关

键。探明微量汗液收集机制，引入仿生微流控技术、

优化亲疏水结构，将有效提高传感器的汗液采集与收

集能力、降低新旧汗液堆积以及汗液蒸发引起的不准

确性。此外，深入分析 pH 和温度对其他模态生化参

数的影响机制，结合汗液中多模态生化标记进行实时

校准，深入研究汗液与血液中各生理指标之间的相关

性，提高监测准确度，将推动汗液传感器分子水平上

对人体各生理特征参数有效、实时电化学监测。近年

来，非侵入式汗液传感器逐步向着便携式、无创化、微

型化、集成化、智能化的趋势发展，在慢性疾病监测、

重大疾病预警、远程化医疗等方面具有重大发展

前景。
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摘要：金属有机框架（metal-organic frameworks，MOFs）材料作为第三代多孔材料，因其高比表面积、高稳定性、化学可调

性等功能特性而备受关注，尤其在各种轻质和柔性基材上负载应用成为该领域的热点研究方向。本文综述了纺织基材

作为载体，负载 MOFs 的进展，对以溶剂热法、逐层生长法、喷涂打印法等构建织物基 MOFs 复合材料的方式进行阐述，

且根据制备方式的差异性指出不同制备方式的应用场景；归纳了该类材料的复合机理；针对复合材料的使用耐久性总结

了现有增强 MOFs 与基底材料结合牢固性的方法，并介绍了该类复合材料在超疏水自清洁、自消毒纺织品等领域应用的

最新研究成果。最后指出织物基 MOFs 复合材料的大规模生产方式以及在现实环境条件下的耐久性是迈向广泛应用的

关键步骤，其更多的一体化功能是未来研究的重点方向。

关键词：金属有机框架材料；纺织材料；制备方法；应用性能
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Abstract：Metal-organic frameworks（MOFs） materials，as third generation porous materials，have attracted 
much attention due to their functional properties such as high specific surface area，high stability and chemical 
modifiability，especially，the application of loading on various lightweight and flexible substrates is a rapidly 
growing field.  The progress of loading MOFs on textile materials as substrate carriers was reviewed，and 
an introduction to the construction of fabric-based MOFs composites by solvothermal method，layer by 
layer method and spray printing method was given，and the application scenarios of different preparation 
methods were pointed out according to the differences of preparation methods.  The composite mechanism 
of this type of material was summarized.  The methods for enhancing the bonding and firmness of MOFs 
with substrate materials for the durability of composite materials were described.  The latest research results 
on the application of such composites in the fields of superhydrophobic self-cleaning and self-sterilizing 
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textiles were presented.  Finally，it was pointed out that the mass production methods of fabric-based 
MOFs composites and their durability under real environmental conditions are the key step towards a wide 
range of applications，and their more integrated functions are the key direction for future research.
Key words：metal-organic frameworks material；textile material；preparation method；application property

金属有机框架（metal-organic frameworks，MOFs）
材料是一种多孔晶体化合物，由金属离子及有机连接

物以有规律的方式连接成簇［1］，具有优异的化学可调

性及孔隙率［2］，已应用于催化和气体吸附［3］、生物制药

的递送［4］、传感［5］、生物库［6］以及细胞和病毒的检测［7］

等领域。但 MOFs 一般呈粉末或晶体状，直接使用过

程中存在不易回收和利用效率低的问题［8］，还易产生

粉尘污染，且由于目前缺乏将 MOFs 开发成可用产品

的转化技术，导致 MOFs 商业化仍处于起步阶段［9］，采

用合适的基底材料进行负载是解决上述问题的一种

有效方法。

纺织品在实际应用过程中因良好的吸湿性、柔软

性和易洗涤护理性而备受人们喜爱，但其固有的亲水

性、易受细菌和微生物侵害的劣势阻碍了其在更先进

领域的应用［10］。同时大量废旧纺织品的丢弃造成严

重的环境污染［11］。但纺织品作为一种低成本、广泛

使用的纤维材料，因其柔韧性强、来源广泛、生物相容

性良好等优异特点引起了人们的研究兴趣，且纺织纤

维分子结构上潜在的结合位点（羟基、氨基等）使它们

有望成为与 MOFs 结合的基底材料。 2017 年，Chen
等［12］指出，MOFs 晶体易破碎成粉末，不利于实际应

用，可通过热压的方式将不同的 MOFs 负载到各种纺

织基材上。2019 年，Zhang 等［13］同样引入热压方法直

接将 MOFs 合成到织物表面。同年，Farha 课题组［14］

通过浸渍涂层的方法将锆基金属有机框架 MOF-
808 引入纤维中。这些研究为生产织物基 MOFs 复

合材料提供了良好的基础，证明织物与 MOFs 结合不

仅有效克服 MOFs 实际应用的难题，也为功能性纺织

品的开发提供参考，并减少废旧纺织品对环境的

污染。

大部分已报道的以织物为基底负载 MOFs 的复

合材料在检测［15］、染料废水处理［16］、自清洁织物表

面［17］、柔性电极［18］等方面显示出无可比拟的优势。然

而，如何降低成本、高效且大量地合成 MOFs 复合材

料仍具有较大挑战与创新。随着金属有机框架材料

与织物结合的复合材料不断被开发及应用，促进了

MOFs 的商业化以及纺织品在众多领域的迅速发展。

本文综述了金属有机框架材料与织物结合的制备方

法，着重介绍了溶剂热法（solvothermal method）［12，19］、

逐 层 生 长 法（layer by layer，LBL）［20］及 喷 涂 打 印 法

（spray printing method）［21］，分析了目前可以将 MOFs
与织物结合更牢固的方法，并总结了织物基 MOFs 复
合材料在不同领域的应用性能，进一步对该复合材料

的研究方向予以展望。

1　织物基 MOFs复合材料的制备方式

目前 MOF 复合系统主要归纳为四种类型［22］：

MOFs 在 纤 维 基 体 表 面 呈 块 状 或 层 状 结 合 状 态 ；

MOFs 以颗粒或分层状态加入聚合基质表面；MOFs
与凝胶基质复合；MOFs 与纳米材料复合。在前三种

类型中，MOFs 作为基体表面的涂层、薄膜或作为小物

质成块状基质存在。为了获得这种表面附着 MOFs
的复合材料（也称 SURMOFs［23］），溶剂热法、逐层生

长法、热压法已被研究应用。另外，具有精确定位功

能集成器件的出现，促进了如喷墨打印［24］、离子束［25］

等喷涂方法的发展。目前以上述方法获得复合材料

的机理主要归结于利用 MOFs 纳米晶体前驱体溶液

与织物表面之间的配位作用和范德华力相互作用实

现 MOFs的附着［26］。

1. 1　溶剂热法

标准 MOFs 材料的合成是在溶剂热条件下进行

的，MOFs 在溶液中的结晶过程是自发的，即金属离子

与有机连接剂结合［27］，该条件下合成的 MOFs 被称为

是次级建筑单元（secondary building units，SBUs）的纳

米实体［28］。

以溶剂热法合成织物基 MOFs 复合材料，首先织

物本身的官能团，如羟基、氨基或羧基，与金属前驱体

溶液发生配位作用，随后金属离子与有机连接剂发生

配位作用，以金属离子为节点，将 MOFs 原位生长于

织物上。Yang 等［29］采用 3-氨基丙基三甲氧基硅烷（3-
aminopropyltrimethoxysilane，APTMS）对棉织物进行

氨基改性，然后在水溶液中以溶剂热法原位生长锌基

MOFs，即 ZIF-L 晶体，得到尺寸均匀的二维叶状晶

体，以该方式合成的 MOFs 晶体密度较大，形貌明显，

之后在室温水相条件下将改性棉织物与沸石咪唑酯

骨架材料（zeolitic imidazolate framework，ZIF）ZIF-8
前驱体溶液混合反应 4 h 得到了 ZIF-8 改性氨基化棉

织物（CF-NH2@ZIF-L），且棉织物的氨基化改善了咪

唑用量过多的问题［30］，但由于常温合成条件下其稳定
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性面临待提高的问题。为了进一步提高以溶剂热法

合成 MOFs 材料的稳定性，Kirandeep 等［31］采用溶剂热

法，利用聚四氟乙烯高温反应釜合成了两种稳定的金

属有机框架结构锌基 MOF（Zn-MOF）和钴基 MOF
（Co-MOF）。利用聚四氟乙烯反应釜所得到的 MOF
材料稳定性较好。同样 Dalapati 等［32］将锆基 MOF，即

Zr-MOF 的反应母液与棉织物一起放在聚四氟乙烯高

温反应釜中于 100 ℃下加热 24 h，最终得到具有纳米

尺度粗糙度的超疏水材料。

利用聚四氟乙烯反应釜合成 MOFs 材料，织物完

全浸渍于反应液中，使织物表面负载的 MOFs 均匀性

更好，且高温条件下 MOFs 的结构性能更佳，但高温

下反应能源损耗严重，不利于绿色环保，且存在一定

的危险性，实验要求较高，同时大多数溶剂热法耗时

较长，成本较高，不能有效地用于复合材料的大规模

生产［33］。

MOFs 具有优异的显色性能，如类沸石咪唑骨架

ZIF-67 为紫色［34］、ZIF-8 为白色［35］、二聚铜-苯-1，3，5-
三羧酸酯（CuBTC，又名 HKUST-1）为蓝绿色［36］，高

温长时间反应会促进自带颜色的 MOFs 晶体显现出

更加优异的颜色，从而提高纺织品多样性。如 Emam
等［37］以聚酯和尼龙为基底，采用一锅法原位生长了

CuBTC 金属有机框架，面料与 CuBTC 相结合后，其

颜色变成蓝绿色。该研究主要是将母液与织物在反

应容器中混合，搅拌 30 min 后冷却至室温直至 N，N-
二甲基甲酰胺完全蒸发。该方法以溶剂蒸发为动

力［38］促进 MOFs 形成，赋予织物蓝绿色，通过搅拌改

善 MOFs 负载的不均匀性，且可以在合成织物（聚酯

和尼龙织物）内部连续生长 MOFs。
溶剂热合成织物基 MOFs 复合材料受温度、pH 等

条件的影响。Schelling 等［39］通过溶剂热法，在不需要

预先对棉花进行功能化的情况下，将网状的 Zr-MOF
系列成功负载于棉纤维，并探讨了配体尺寸、生长时

间和反应温度对 Zr-MOF 包覆棉纤维的影响。归根结

底，MOF 结构越大，MOF 在织物上的负载量越低，这

符合在较高温度下反应动力学［40］加速从而延长生长

时间的需要。该方法为功能纤维在不同 pH 值和相对

较高温度环境中的广泛应用增加了可能性。

采用溶剂热法在织物基底上原位生长的 MOFs
晶型较完善，稳定性更好，工艺更简单，但无法保证均

匀性，且由于使用有机溶剂热法合成织物基 MOFs 材
料，所需反应时间长，洗涤耐久性差，高温条件下不适

合纺织纤维，限制其升级应用。

1. 2　逐层生长法

与溶剂热法合成 MOFs 所需的高反应温度和压

力不同，逐层生长法的操作相对安全，是将 MOFs 负

载于纤维或织物的最佳方法［41-42］，通过采用逐层生长

技 术 将 MOFs 在 织 物 上 沉 积 ，可 以 得 到 高 质 量 的

MOFs 薄膜［43］，使织物表面尽可能负载更大密度的

MOFs 材料［44］。但采用逐层生长法往往也会导致基底

表面上的 MOFs 涂层覆盖不均匀、牢固性差，又会因

多余的反应液而形成异质晶体，这种多晶性和不均匀

性的现象会干扰材料的最终性能，导致不同批次之间

的不一致性［43］。

为了增强 MOFs 与织物基底的结合，可以选择使

用黏合剂、织物改性或者涂层整理。Zhao 课题组［45］以

聚丙烯酸（polyacrylic acid，PAA）为黏合剂将 MOFs 涂
覆在织物材料上，这种方法不仅可以控制负载在织物

上 MOFs 的数量，还可以应用在不同织物基材上涂覆

各种各样的 MOFs。该方法合成的复合材料不仅保留

了织物的柔韧性，同时由于引入 MOFs 而具有独特的

性能，其制备可以在短时间内完成，实现快速生产，具

有较好的工业化生产实用价值。Rubin 等［46］对棉织物

进 行 羧 甲 基 化（carboxymethyl cotton fabric，CM-

Cotton），以增加 MOFs 生长的成核位点数量，随后通

过逐层浸渍工艺在织物表面合成均匀的 CuBTC 膜，

合成的材料含有均匀分布在每个羧甲基化纤维周围

的八面体 MOFs 晶体，材料坚固而柔性，经过 15 个循

环后，织物材料表面呈现出均匀的绿色，具有 CuBTC
的特性，但经洗涤摩擦之后织物的显色性能有所降

低，归因于水溶液中某些松散的 MOFs 晶体会从织物

上脱离。为了进一步增强 MOFs 在织物表面的负载

牢度，对制备的复合材料进行表面涂层处理不失为一

种良好的选择。Yang 等［47］取块状棉织物浸渍于含钛

异丙醇盐的甲醇溶液中制备钛基 MOF（Ti-MOF）复

合材料，简称  （Ti-MOFs）n@cotton 织物，n 为沉积次

数，Ti-MOF 在棉织物表面的层层沉积使得棉织物呈

现黄色，最后采用聚二甲基硅氧烷（polydimethylsilox⁃
ane，PDMS）进行涂层处理，由于 PDMS 的完全透光性

不仅使整理后的织物呈现出明亮的黄色，更是在磨损

300 次后仍呈现黄色且赋予织物超疏水性能。此外，

杨莹莹［48］还通过原位沉积法将沸石咪唑酯骨架材料  
ZIF-67 沉积于棉织物后经 PDMS 涂层处理，无论摩擦

还是水洗后棉织物表面仍然呈现出明亮的紫色，进一

步证实了 PDMS 涂层处理在 MOFs 织物复合材料方

面的实用性。

为了提高利用逐层生长法将 MOFs 均匀沉积于

纺织基材表面，可借助轧辊的压力进行改善，热压逐

层法对 LBL 合成织物基 MOFs 复合材料具有良好的

辅助作用。Chen 等［12］利用卷对卷热压方法，配合逐层
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生长，在无纺布表面经 7 个循环后制备了 ZIF-8 涂层

以更高效率去除空气污染物-颗粒物（particulate mat⁃
ter，PM）。同样 Jhinjer 等［49］利用轧辊间的相互挤压去

除织物表面多余的前驱体溶液，将羧甲基棉织物交替

在两种母液中填充、烘干、固化，值得一提的是工艺采

用的有机前驱体溶液的摩尔浓度比金属前驱体高 4
倍，有利于 MOFs 晶体小而快速地生长。采用以上制

备方式利用轧车浸轧的目的在于去除多余的前驱体

溶液，有利于织物上前驱体溶液的均匀分布；固化过

程有利于 MOFs 晶体在织物表面生长，而不是在溶液

中生长。该构建方式促进 MOFs 大面积覆盖在棉织

物的表面，且均匀性较好。

为了进一步探讨逐层生长法对 MOFs 负载于织

物表面的影响，Abbasi 等［42］在超声辐照条件下，将蚕

丝纤维在二水合醋酸铜（Cu（OAc）2·2H2O）和均苯三

甲酸（H3BTC）水溶液中交替浸渍，采用分子前驱体逐

层生长的方法，在蚕丝纤维上生长了 HKUST-1 纳米

结构的致密涂层，并研究了 pH、反应时间、超声辐照和

浸渍顺序对 MOFs 纳米结构生长的影响。研究表明

这些纳米结构的尺寸随着连续浸渍步骤的减少而减

小。为了进一步研究逐层生长法的影响因素，Zhang
等［50］使用一个粗粒度模型作为温度和反应物浓度的

函数来模拟 HKUST-1 的逐层生长，进一步说明了织

物与 MOFs 配体中成核位点的构效关系［43］。研究发

现，反应物浓度会影响质量沉积速率，但对生成的

HKUST-1 薄膜结晶度的影响不太明显。此外，在

10~129 ℃的温度范围内对薄膜表面粗糙度有影响，

可以更好地控制表面粗糙度和薄膜厚度；而在 129~
182 ℃范围内，薄膜生长的特点是周期内的质量沉积

速率更低，表面更粗糙；最后，当 T>182 ℃时，薄膜生

长速度较慢，但很平滑。最终得出为了获得高结晶

度，操作温度在 28 ℃左右比较合适。该模型有助于了

解在不同条件下生长的 MOFs 晶体的形态特征，并可

用于预测和优化温度，以控制晶体质量和产量，为今

后以 LBL 构建复合材料的工艺优化提供了思路。

1. 3　喷涂打印法

目前在制备织物基 MOFs 复合材料方面，喷墨打

印、聚焦离子束（focused ion beam，FIB）等是一种可以

在毫米至微米尺寸内对 MOFs 几何形状进行精确图

案化的普遍适用方法。

1. 3. 1　喷墨打印法

喷墨打印是一种非接触式、添加式图案化方法，

它能够高效地将纳米材料直接打印到所需的基材

上［51］。与许多复杂的处理方法相比，喷墨打印是一种

简单且低成本的处理方法，同时也提高了设备的成本

效益。

以喷墨打印法制备织物基 MOFs 复合材料，将前

驱体溶液作为油墨，利用喷嘴将 MOFs 沉积在纺织品

表 面 ，其 最 主 要 的 优 势 在 于 灵 活 可 控 。 2013 年 ，

Zhuang 等［23］以二甲基亚砜为前驱体溶液，以乙醇和乙

二醇为溶剂组合成新型油墨体系，通过对设计的花型

进行多次循环印刷、干燥来简单控制 SURMOF 的密

度和厚度，成功将 HKUST-1 绘制成所需的图案，如图

1 所示，可以发现喷墨过程不仅能够获得大量而复杂

的 SURMOF，也可以得到具有颜色梯度的 SURMOF
（例如，从黑色到灰色，见图 1（b））。金属有机框架材

料的喷墨印刷使得该类材料有机会呈现各种大面积

的 图 案 ，具 有 高 分 辨 率 ，可 以 做 到 渐 变 或 阴 影 的

形式。

此外，喷涂机在制备织物基 MOFs 复合材料方面

也具有重要的应用。Zhao 等［52］提出了一种简单的喷

雾沉积和后稳定技术以精确地在多孔衬底上制备不

同 MOFs 致密薄膜，即采用 UC330 超声精密喷涂机将

氨化锆基 MOF（UiO-66-NH2）分散溶液与稀释后的

ZIF-L 溶液分别喷涂在纳米纤维基板膜上制备了

UiO-66-NH2 膜和 ZIF-L 膜，操作过程中选择合适的

扫描次数，获得薄且保持高通量的功能表面层，最后

用静电纺丝机喷涂三甲基化壳聚糖溶液，有助于将基

材表面的 MOFs 颗粒覆盖并紧紧固定在基板上。无

论是喷墨打印还是喷涂机都可将 MOFs 应用于织物

表面设计特定的图案，且在基底表面覆盖均匀性

较好。

1. 3. 2　聚焦离子束法

聚焦离子束（FIB）是目前用于书写纳米级 MOFs
的一种方法。Bo 等［53］利用聚焦离子束实现了 ZIF-8
复杂图案的书写，研究表明：可用前驱体溶液处理织

物，利用设备将另一种前驱体溶剂书写在其表面，从

而获得 MOF 图案。这种简便的 MOF 前驱体写入方

法为设计基于 MOF 书写的设备提供了新的机会，其

应用范围可从微流体扩大到可再生能源系统［54］。

聚焦离子束使用过程中，不均匀的离子束轮廓和

材料的重新沉积往往会破坏铣削区域附近的表面形

态并降低纳米级图案转移的保真度，从而限制了该技

术的普适性。Kannegulla 等［55］提出了一种金属辅助聚

焦离子束（metal assisted focused ion beam，MAFIB）工

艺，即牺牲铝层来保护工作材料。MAFIB 被成功证

明可以在不同类型的基板上直接创建具有高保真度

和重现性的纳米图案。

借助以上方法，选择功能油墨材料，如镧系 MOFs
（Ln-MOFs）［15］，可以很容易地获得发光图案，且具有
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可调性和功能性，已被研究人员成功地与现代喷墨打印

技术集成，解锁其在安全油墨制备和信息加密解密领域

的前景适用性，有望在未来推出可商业化的产品。

随着织物基 MOFs 复合材料的深入研究，发现不

同制备方式各有优势，如表 1 所示。因此，不同的应用

场合选择不同的制备方式至关重要。如若选择逐层

生长法就要忽略 MOFs 晶体的小尺寸，想要得到形貌

优异的单晶体则可选择溶剂热法。总之，提高 MOFs
复合材料在不同环境下的普适性仍是制备过程中需

要解决的问题［56］。

2　织物基 MOFs复合材料的应用性能

2. 1　超疏水自清洁材料

目前关于 MOFs 疏水主要报道了两种方法：（1）
在有机配体中使用含烷基或氟官能团的疏水物质来

创 建 多 孔 疏 水 MOFs；（2）MOFs 与 其 他 疏 水 材 料

复合。

图 1　以喷墨打印法用 HKUST-1 绘制的图案［23］ 

（a）HKUST-1 油墨溶液；（b）聚酯箔上绘制各种梯度楔形图案；（c）大面积图案的适用性，

以“维纳斯”图案为例（插图显示了原始图像）；（d）成品分辨率表征（印刷两次）

Fig. 1　HKUST-1 pattern drawn by inkjet printing method［23］

（a）HKUST-1 ink solution；（b）various patterns，letters，and a gradient wedge printed onto PET foil；
（c）to demonstrate the applicability for large area patterning，Botticelli’s “Venus” 

was printed in HKUST-1 （the inset shows the original image）；

（d）to demonstrate the resolution of the method，a line array （printed by 2 cycles） was printed
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MOFs 与织物结合可以增加织物的干燥度、清洁

度，减少细菌生长。在各种水稳定好的 MOFs 材料

中， Zr-MOF 材料由于具有较高的物理化学稳定性而

得到了广泛的研究。其中，Dalapati 等［32］将超疏水性

的 SH-UiO-66 MOF 在棉纤维上原位涂层，制备出超

疏水性 MOF@cotton 复合材料。MOF 包覆的棉纤维

复合材料（SH-UiO-66@CFs）具有良好的疏水性能，

其水接触角（water contact angle，WCA）达到 163°，滞
后接触角（contact angle hysteresis，CAH）为 4°，柔性超

疏水 SH-UiO-66@CFs 在室温下对重油和轻油均有超

过 2500%（质量分数）的吸油性能，证实该材料在油水

分离中具有良好的应用前景。

为了进一步增加织物的超疏水性能，Yang 等［29］在

室温下利用溶剂热法将 ZIF-8 原位生长在棉纤维上，

然后用  PDMS 处理，制备出超疏水棉织物，并对其润

湿性及自洁性能进行表征。为了考察其自洁能力，选

择酸性红色粉末作为污染物，分散在棉/ZIF-8@PDMS
织物表面，水滴在其表面落下后，很容易从超疏水表

面滚落，带走酸性红色粉末。经 5 次洗涤循环后，织物

仍保持其疏水能力，WCA 在 140°以上。同时，在 300
次摩擦循环后，棉织物仍然保持超疏水性，且红色水

滴在严重磨损区域依然保持球形，具有良好的力学稳

定性，这一结果证实棉/ZIF-8@PDMS 织物具有良好

的自洁性能，对各种油和有机溶剂具有高效油水分离

能力。因此，MOFs 材料的粗糙度与 PDMS 涂层的联

合使用增加了织物表面粗糙度，为构建多功能纺织品

提供思路。

利用 MOF 的多功能，织物基 MOFs 复合材料在

生物医用绷带或防护服方面具有较大潜力，尤其是在

潮湿的工作环境中，即超疏水 MOF/织物是制备自清

洁表面的理想候选材料，若想进一步实际应用，在舒

适性方面需要多加考虑，例如透气透湿性、弯曲性等，

但并不掩盖材料本身的优点。

2. 2　抗菌与防紫外性能

随着金属纳米材料的出现，具有抗菌性能的小分

子或金属离子的释放为开发抗菌材料提供了前景。

与其他纳米材料相比，MOFs 所具有的孔隙率使其复

合系统具有独特的性能，有效地增加了生物介质与

细 胞 的 相 互 作 用 ，破 坏 细 菌 细 胞 膜 。 Lis 等［57］将

HKUST-1 原位生长于羊毛织物制备抗菌复合材料

（HKUST-1@wool），对未经处理和处理的羊毛织物在

洗涤前后进行了抗菌活性测试，结果显示，HKUST-
1@wool 材料完全抑制了微生物，尽管洗涤后对微生

物生长的抑制程度略有下降，但抑制作用很明显，24 h
后抑制率为 99. 97%，处理 48 h 后达到 99. 99%。证实

HKUST-1@wool 在合成 48 h 后对大肠杆菌仍具有较

好的抗菌性能。此外，Yang 等［29］制备的棉织物/ZIF-
8@PDMS 复合材料对金黄色葡萄球菌的抑菌活性为

100%，经过 5 次洗涤循环后，该织物对大肠杆菌和金

黄色葡萄球菌的去除率保持在 99% 和 95%，且经 300
次摩擦循环后，去除率仍保持在 99% 和 98%。这表明

ZIF-8@cotton 织物具有持久的抗菌活性。MOF 抗菌

性能优异离不开 MOF 中金属离子与细胞膜蛋白的相

互作用［22］，即金属离子破坏了细菌结构，导致细胞内

化，与细胞内微生物相互作用而扼制细菌。

对户外工作人员来说，具有防紫外辐射（UVR）性

能的防护纺织品是保护皮肤免受多种疾病侵害的重

要材料。金属有机框架材料中的金属离子对紫外光

具有较强的阻隔能力。Emam 等［58］制备拉瓦希尔骨架

系列材料（materials of institute Lavoisier frameworks，
MIL-MOFs）与棉织物、蚕丝复合材料，MIL-MOFs 直
接改性后，天然纺织品表现出良好的 UVR 防护性能，

完全阻断了 UVR，紫外线防护因子（UPF）与 MIL-
MOFs 和金属含量成线性关系，5 次洗涤后，MIL-
MOFs 释放率为 38. 5%~41. 0%，UPF 范围在 26. 7~
36. 2，紫外线阻挡性能良好。为进一步探索复合材料

的抗紫外性能，Yang 等［29］发现 ZIF-8 和 ZIF-L 涂层棉

织物的 UPF 值均在 50 以上，具有良好的防紫外线性

能。相关研究也为采用不同 MOFs 材料对天然/合成

纺织品进行改性以获得保护性纺织品开辟了新的研

究途径，促进织物基 MOFs复合材料的多栖发展。

MOFs 复合系统的合成会因操作条件的微调而获

表 1　制备方式对比

Table 1　Comparison of preparation methods

Preparation method

Solvothermal method

Layer by layer method

Spray printing method

Process analysis

Simple operation，high performance MOF single crystals can be obtained；however，it takes a long time and requires high 
temperature，high cost and poor bonding uniformity with textile substrates

Low synthesis temperature，fast crystallisation，small size of the resulting MOF crystals，washing resistance，uniform coverage 
on textile substrates

Low synthesis temperature，operation with spraying equipment，freely adjustable shape of the MOF load on the fabric surface
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得不同大小和形状的晶体，可以控制实验条件以实现

材料物理化学性质的可控性，且更大的比表面积更有

利于提升复合材料的抗菌效果，因此，织物负载 MOFs
是获得抗菌活性及防紫外性能的优秀候选材料。

2. 3　环境净化材料

2. 3. 1　水处理

随着农业的发展，有机磷农药（organophosphorus 
pesticide，OP）通过抑制害虫体内乙酰胆碱酯酶的活性

来防治多种农作物害虫，用量较大。当 OP 喷洒在农

作物或土壤上时，它会残留在水果和蔬菜中，然后释

放到水中威胁人类健康。Abdelhameed 等［59］采用溶剂

热一锅法制备了 CuBTC@Cotton 复合材料，系统研究

了 CuBTC@Cotton 复合材料对有机磷杀虫剂乙硫磷

的吸附，其最大吸附量达到 182 mg/g，对硫的去除率

超过 97%，且 CuBTC@Cotton 复合材料非常稳定，使

用简单的有机溶剂即可容易再次回收利用。经过 5 次

循环，CuBTC@Cotton 复合材料仍然保持较高的吸附

效率（超过 85%）。研究证实了 CuBTC@Cotton 复合

材料是一种可以有效去除水中硫代杀虫剂的材料，也

表现出织物基 MOFs 复合材料的循环可利用性。此

外，织物基 MOFs 复合材料在吸附染料废水方面也具

有较大突破，Liu 等［60］设计的阳离子型镉基 MOF（Cd-
MOF）对染料分子具有明显的选择吸附效果，吸附染

液后的  Cd-MOF 由淡黄色变为粉红色、黄色和紫色，

说明染料分子被包裹在 Cd-MOF 的通道中进行吸附。

阴离子型染料被有效吸附，与 Cd-MOF 结合形成彩色

的淡黄色晶体，而阳离子型染料和中性染料没有吸

附，表明 MOFs 复合材料的可设计调节性在不同领域

得到应用。

此外，萘酚作为一种离子化的芳香族化合物，比

苯酚具有更强的反应性，对水生生物和人体具有极强

的毒性［61］。为了有效地去除废水中的 2-萘酚，Abdel⁃
hameed 等［62］制备了一种易于应用的咪唑沸石骨架

ZIFs 与羊毛织物的复合材料。由于 ZIFs 在羊毛织物

中的掺入，使吸附反应提高了 2 倍。在 48 h 的接触时

间内，复合材料对 2-萘酚的吸附量从 172. 0 mg/g 增加

到 338. 3~356. 0 mg/g。另外，循环 4 次后，复合材料

的吸附量仅降低了 8%~9%，具有良好的稳定性，表

明 MOFs 的吸附性极好，与织物结合后提高了吸附性

能，且有利于提高 MOFs的可回收性。

2. 3. 2　有害气体处理

颗粒物、氮氧化物、硫氧化物、碳氧化物和其他有

毒挥发性有机化合物是空气污染的主要物质［63］。为

了减少污染物对人体的侵害，研究者尝试利用 MOFs
的吸附特性对污染物进行吸附去除。Jhinjer等［49］在羧

甲基化棉上原位生长 ZIF-8 和 ZIF-67 对棉织物进行

功能化改性，ZIF 功能化后织物具有较高的比表面积，

并被明显观察到其可以吸附高浓度的有机污染物，如

空气中的苯胺、苯和苯乙烯，最大吸附量分别达到

19. 89，24. 88 mg/g 和 11. 16 mg/g，可重复使用而不降

低其吸附能力。

此外，MOFs 功能化织物也可用作窗帘、室内装饰

等纺织品重复使用来吸附装修房内甲醛，替代传统吸

附剂的使用。例如 Yang 等［29］对棉织物进行了氨基改

性以引入更多的结合位点来改善 ZIF-L 晶体的成核，

随后通过简单的原位生长方法在棉织物表面覆盖

ZIF-L 涂层，测试了其对室内甲醛的吸附能力，ZIF-L
涂层的平衡吸附量比 CF@ZIF-8 提高了 20. 01%，且

1 m3 的 CF-NH2@ZIF-L 布料符合净化 1 m3 空间甲醛

的标准。

MOFs 功能化织物在本质上具有较高的耐用性［64］

和可重复使用性，其出色的吸附能力不仅可以从水环

境中吸附有害物质，还可以在空气中快速高效吸附有

害芳香毒素等。这类方法简便、快速、环保和可持续

发展，但不可避免地是要解决大规模生产的问题，实

现纺织品大面积有效负载 MOF。

2. 4　自消毒纺织品

自消毒纺织品在医疗保健领域发挥着举足轻重

的作用。特别是在病原体集中的医院、医疗机构，必

备的自消毒纺织品可以有效阻断病原体的传播，甚至

可以瞬间杀死病原体。对患者来说，使用自消毒的纺

织品可以防止伤口成为继发感染的部位，而且还可以

减少因免疫系统较弱而被病原体感染的风险。

在众多的自消毒纺织品中，光动力灭活技术的引

入带来希望［65］。Nie 等［66］基于复合光动力/光热效应，

将颜色变化作为温度指标，通过在棉织物上原位生长

孔-通道式骨架系列材料（pocket-channel frameworks，
PCNs）PCN-224 并电喷涂 Ti3C2 MXene（一种新型二

维层状过渡金属碳化物）纳米材料和丝印热变色染

料，制备了一种智能光热变色自消毒纺织品。其抗菌

灭活结果显示 30 min 内革兰氏阴性（大肠杆菌）和革

兰 氏 阳 性（金 黄 色 葡 萄 球 菌）细 菌 的 灭 活 率 高 达

99. 9999%。光驱动的单线态氧和热量是细菌灭活的

主要原因。织物不仅在手持近红外激光（λ=780 nm）

下表现出光热效应，而且在可见 Xe 灯（λ=420 nm）照

明下也表现出光热效应。在 Xe 灯照射下，当温度超过

45 ℃时，面料（S-CF@PCN0. 08）的颜色完全由深绿色

变成深红色。此外，在 780 nm 激光下，光热变色效应

仅需要 1 s 即可完成。该智能光热变色自消毒纺织品

为通过颜色变化及时反馈温度信号提供了新的思路，
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同时也为自消毒纺织品的开发奠定了基础。

目前纳米材料功能化棉织物已在智能纺织品、病

毒检测等领域崭露头角，尽管在催化解毒领域的应用

还没有得到广泛的研究，但未来随着研究人员的不懈

努力将会获得更大的收获。

3　结束语

本文对织物基金属有机框架复合材料（MOFs@Tex⁃
tile）的制备及应用性能作了详尽介绍，织物基 MOFs
复合材料结合二者优势，相辅相成，既可以发挥 MOFs
的功能特性，又可以保证织物的柔性，赋予织物多功

能。此外，织物基 MOFs 复合材料解决了 MOFs 粉末

不利于实际应用的难题，减少了 MOFs 的浪费，提高

了 MOFs的商用价值。

基于织物基 MOFs 复合材料丰富的活性功能、灵

活可控的纳米结构以及超强的力学稳定性，研究者们

不断探究该 MOFs@Textile 复合材料的多种应用，包

括环境净化、超疏水自清洁表面、智能纺织品、抗菌、

防紫外等。但该类材料的探索目前也是停留在现阶

段，并未做到系统的开发研究，其更多的一体化功能

有待开发，它应该像石墨烯等材料拥有更广的应用范

围，并陆续做到工业化生产，推动科技进步。

织物基 MOFs 复合材料的未来发展可从以下方

面进行深入研究：（1）目前织物基 MOFs 复合材料的

合成参数，如温度、pH 值、金属配体比例、浓度和溶剂

等优化操作条件仍然是 MOFs 可控生长的关键因素，

面临着挑战；尤其目前 MOFs 的负载量普遍通过热重

分析与恒重称量进行定量，定量方面的问题需要进一

步优化；在提高牢固性方面，黏合剂的使用为二者的

结合提供了契机，其中黏合剂、MOFs 与织物之间的关

联，即复合机理尚需深入研究；探讨黏合剂是否有使

用价值，系统研究归纳关于增强织物与 MOFs 结合的

最佳方式；（2）织物基 MOFs 复合材料在抗菌分解病

毒领域的研究大幅增加，新冠病毒的流行，无疑使人

们注意到来自微生物世界的潜在危险，抗菌药物甚至

抗病毒制剂受到越来越多的关注，可进一步探索该领

域，以期在紫外线以及可见辐射的作用下也能发挥抗

菌作用，对微生物产生氧化应激，提高材料的稳定性

和生物相容性；（3）开发新的合成路线，如纳米 MOFs
或 MOFs 纳米复合材料，以扩大可能的应用领域，此

外，如逐层沉积法，在不久的将来可能更适用于开发

在不同技术领域中应用的多功能复合材料，但其结合

力以及均匀性需要进一步提高；另外，不断完善现有

技术，在现实情况下努力实现商品化、产业化。希望

越来越多的研究人员致力于更加优异纺织品的开发，

促进 MOFs的商业化，带动纺织行业的新兴发展。
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Research progress in composite graphite 
bipolar plate materials and properties
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摘要：质子交换膜燃料电池（PEMFC）中的双极板起到传递电子、分配气体、电池内水管理、支撑膜电极组件等作用，也是

保证燃料电池堆低成本的关键部件。本文对双极板材料（金属、石墨和复合材料）、作用、优势及挑战进行了分析，其中复

合石墨双极板以其长寿命和耐腐蚀的特质，具备与其他双极板竞争的优势，近年来受到高度关注；对石墨形成导电网络

的相关因素（涉及填料尺寸、形态，辅助填料桥接石墨颗粒）、聚合物的成分与固化条件以及成型工艺条件对性能的影响

规律进行了讨论。未来，开发具有优异综合性能的复合石墨双极板，掌握并优化聚合物结构及反应路径对其性能的平衡

作用，使现有配方及成型方法适应大规模生产，将大大增强质子交换膜燃料电池在更多领域的大规模应用。

关键词：双极板；石墨；树脂；复合材料；质子交换膜燃料电池
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Abstract：Bipolar plates play a role in electron transfer， gas distribution， water management， supporting 
membrane electrode assembly in the proton exchange membrane fuel cell （PEMFC） and is also a key 
component to ensure low cost of fuel cell stack.  In this paper， bipolar plate materials （metal， graphite and 
composite materials）， functions， advantages and challenges are reviewed.  Among them， the composite 
graphite bipolar plate stands out with its long cycle life and high corrosion resistance， and has received high 
attention in recent years.  The factors related to the conductive network formed by graphite （including the size 
and shape of filler and the auxiliary filler bridging graphite particles）， the composition and curing conditions of 
polymer， and the influence of the molding process conditions on the properties were discussed in this paper.  In 
the future， the development of composite graphite bipolar plates with excellent comprehensive 
performance，making existing formulas and forming methods suitable for large-scale production by 
mastering and optimizing the balance between polymer structure and reaction path on their performance， 

引用格式：李团锋，张璐瑶，樊润林，等 . 复合石墨双极板材料及性能的研究进展［J］. 材料工程，2024，52（2）：102-111.
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will greatly enhance the large-scale application of proton exchange membrane fuel cells in more fields.
Key words：bipolar plate；graphite；resin；composite material；PEMFC

质子交换膜燃料电池（proton exchange membrane 
fuel cell， PEMFC）是一种将燃料和氧化剂的化学能

直接转换成电能的连续发电装置，具有能量转换效率

高、发电效率受负载变化影响小、有害物和碳排放少

等优点，被认为是 21 世纪最有发展前景的发电技术之

一［1-3］。单体燃料电池是质子交换膜燃料电池的基本

单元，但实用化的电池必须由多个单体电池以串联方

式层叠组合构成电堆，以满足实际应用的电压。

电堆是燃料电池系统的核心，也是发生电化学反

应的场所，主要由双极板、膜电极组成。如图 1［4］所示，

氢气和氧气分别通过双极板通入到膜电极的阳极和阴

极，在催化剂的作用下发生氧化反应和还原反应，释放

的能量以电能的形式输出。作为电堆中的“骨架”，双极

板约占电堆成本的 30%，质量约占 60%~80%。此外，

双极板不仅要具备“骨架”支撑作用，也要起到收集电

流、分配气体、为冷却液提供通道等作用。由于双极板

在电堆中的重要性，优化燃料电池双极板结构和性能

对提升燃料电池电堆耐久性、降低燃料电池成本、提高

燃料电池比功率和比能量具有重要意义［5-6］。

鉴于此，美国能源部（United States of Department 
of Energy，DOE）对其性能指标提出了发展目标，见表

1［7-9］。可以看到，随着未来可以预见的氢燃料电池产

业体系逐渐完善和市场份额逐渐扩大的趋势下，对于

质子交换膜燃料电池关键部件之一的双极板性能要

求在不断提升，涵盖的性能衡量指标也在不断变多。

此外，不同的应用场景也对双极板的结构、性能等有

不同的要求。比如，运输载具需要电堆的高功率密

度，并能够承受恶劣的工作环境，其中的温度、湿度和

负载变化快，对极板的厚度、稳定性要求高；而在固定

式发电站中，双极板的尺寸和体积不是主要的限制因

素，而更为关注双极板的寿命和可靠性。根据应用场

景需求而有的放矢地进行选择，是双极板设计的一个

基础。

1　PEMFC双极板材料

电堆对双极板的要求极为苛刻。从功能方面，要

求双极板材料是电与热的良导体、具有一定的强度以

及较高的气体致密性等；从稳定性方面，要求双极板

在燃料电池酸性和湿热环境下具有耐腐蚀性、各项性

能稳定和无污染；从产品化方面，要求双极板材料在

减薄的同时，易加工成型、成本低。

目前，双极板可以分为石墨双极板、金属双极板、

复合双极板三类，如表 2［10-12］所示。

1. 1　金属双极板

金属具备突出的导电、导热性能和力学性能，满

足双极板在燃料电池运行的高导电、高抗弯强度需

求，且金属材料的高韧性在交通运输等应用场景下更

能满足燃料电池的抗震性能。在满足气密性和强度

条件下成型的双极板厚度能达到 0. 1 mm 以内，可显

著降低燃料电池电堆的体积。常用的金属极板材料

主要包括贵金属、不锈钢和钛合金等。其中不锈钢具

图 1　质子交换膜燃料电池示意图［4］

Fig. 1　Schematic diagram of PEMFC［4］

表 1　质子交换膜燃料电池双极板性能 DOE指标［7-9］

Table 1　DOE technical targets for composite bipolar plates for PEMFC［7-9］

Property
Electrical conductivity
Area specific resistance
Flexural strength
Thermal conductivity
Gas permeability （@80 ℃，300 kPa，100%RH）

Water absorption （at 24 h）
Corrosion resistance
Cost

DOE targets in 2020 year
100 S/cm
0. 01 Ω·cm2

25 MPa
10 W·m-1·K-1

1. 3×10-14 cm3/（s·cm2·Pa）
—

1 μA/cm2

3＄/kW

DOE targets in 2025 year
>100 S/cm
<0. 01 Ω·cm2

40 MPa
20 W·m-1·K-1

2×10-6 cm3/（s·cm2·Pa）
< 0. 3%
<1 μA/cm2

2＄/kW
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有良好的成型性能和经济性能，是研究最为广泛的金

属双极板材料。但不锈钢在燃料电池的酸性工况下

易发生腐蚀，而溶解的金属离子会导致催化剂中毒，

降低燃料电池寿命。同时，腐蚀产生的钝化膜会增加

双极板与气体扩散层间的接触电阻，降低燃料电池电

堆的输出功率。为了提高金属极板的耐腐蚀性能，表

面改性是性能提升的一个主要策略［13-15］，但这会降低

极板的电导率，增加极板成本，同时，表面涂层与金属

双极板的稳定结合也是需要进一步研究的课题。

1. 2　石墨双极板

石墨具备高电导率和耐腐蚀的本征特性，是最早

用作双极板的材料。石墨双极板由石墨和可石墨化

聚合物均匀混合后，经过等静压定型以及烧结使聚合

物石墨化制成无流场光板，后续经过机加工雕刻流道

制备而成。为保证良好的气密性以及在装配过程中

的结构稳定，石墨双极板需要具备较大的厚度。其

次，石墨板流道的机加工过程成品率和生产效率较

低，以及需要长时间的加热过程以实现高温石墨化。

这些不利因素使得石墨双极板的生产成本昂贵；同

时，石墨板的高温烧结工艺造成了石墨极板脆性较高

且透气性较差。这些天然的不足阻碍了石墨板在燃

料电池中的大规模应用［14，16］。

1. 3　复合石墨双极板

复合石墨极板的出现是为了解决石墨极板存在

的厚度高、易脆、透气性差和不容易加工的问题。复

合石墨极板是应用聚合物树脂作黏结剂，以石墨等碳

基材料作导电填料制备的新型燃料电池双极板，具有

成本低、质量轻、寿命长等优点。复合石墨双极板中，

树脂基体可以增强力学性能并黏结导电填料，是提升

气密性、抗弯强度等性能的主要研究对象；以石墨为

代表的导电填料在复合材料中相互连接，形成传导网

络，是复合石墨板的导电导热的结构基础。

2　复合石墨双极板的主要材料

2. 1　石墨

石墨性质，包括电导率、结构特性（尺寸、形状、比

表面积等）以及在复合材料中填料的体积分数、分布

和取向以及石墨颗粒间填料间距等特性会直接影响

复合双极板的性能。目前，复合石墨双极板使用的石

墨主要分为两大类：鳞片石墨和膨胀石墨。鳞片石墨

天然形成，具有良好的导电、导热性能；膨胀石墨是鳞

片石墨经过插层处理后经过高温膨胀而成，呈疏松、

多孔的蠕虫状结构。图 2［11］对制成的复合石墨双极板

的截面进行比较，可以发现，鳞片石墨更多地呈现一

种紧密和撕裂的形状，而膨胀石墨更多呈现一种蓬

松、多层的结构。

导电填料的粒径对复合石墨板性能有较大影响。

导电填料粒径大小为 325~500 目时，复合石墨双极板

的导电性和抗弯强度会随着粒径的减小产生较大线

性变化，而当粒径大小减至 500 目以上时，抗弯强度受

粒径的影响较小，而电导率仍保持下降趋势［11］。此

外，在一定范围内石墨粒径越小，树脂对石墨颗粒的

浸润越充分，未润湿的石墨颗粒蒸发及未充分混合而

形成的孔隙越少，因孔隙产生的应力集中减少，导致

石墨颗粒与树脂间的界面结合力减小。而树脂含量

较高时，界面结合力与界面面积成正比，因此石墨粒

径越小，树脂分布越均匀，石墨与树脂接触面积越大。

故在二者共同作用下使得小粒径石墨制成的复合材

料的抗弯强度更高［17-19］。粒径继续减小后，复合材料

的强度在树脂自身的结合强度作用下而保持稳定［11］。

但是，随着石墨粒径的减小，石墨颗粒间被不导

表 2　不同类型双极板性能对比［10-12］

Table 2　Comparison of different types of bipolar plates［10-12］

Type
Graphite bipolar 
plate

Metal bipolar 
plate

Composite 
bipolar plate

Manufacturing method
Artificial graphite impregnated resin

Stainless steel titanium covered with 
surface coating

Composition of graphite and thermoset/
thermoplastic resin

Advantage
High corrosion resistance；
high thermal and electric conductivity；
light weight
High thermal and electric conductivity；
good mechanical property；
non-porous， high gas barrier property

Light mass；
high corrosion resistance；
short formation time， suitable for batch
 production；
good mechanical property

Disadvantage
Brittle， poor mechanical property；
poor machinability and high cost；
poor gas tightness with large thickness
High density；
low corrosion resistance；
membrane and catalyst poisoning， surface 
modification required
Promotion of domestic technology level 
required；
relatively low electric conductivity 
compared to graphite plates
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电的聚合物隔离，导电填料间的接触电阻增大，导致

复合石墨双极板的导电性降低［20］。为了进一步提升

导电率，通过不同粒径的石墨颗粒匹配以增加石墨颗

粒间接触成为了一种可能的方案。Dhakate 等［21］发

现，当大小粒径的填料比例为 9∶1 时，复合极板在抗弯

强度没有损失的同时，导电率提升接近 100%。Shen
等［22］通过几何最密堆积计算出粒径匹配的最佳比例，

减少大粒径石墨颗粒间的堆积间隙，增加了石墨间的

接触面积，从而提升了复合极板导电性。

2. 2　树脂

树脂，也称为高分子聚合物，在复合双极板中作

为黏结剂，是保证复合双极板的气密性和抗弯强度的

基础［16，23］。目前复合石墨板中使用的树脂主要包括热

固性树脂和热塑性树脂。选用热塑性树脂为黏结剂

时，碳基填料通过熔融混合的方式与树脂混合均匀，

经挤出成型在模具中一次成型复合双极板，具有生产

周期短、制备效率高的优点。但是热塑性树脂通常黏

度较大，导致导电填料的容许浓度上限较小且与填料

间的界面结合较差，影响复合双极板的导电性和抗弯

强度。热固性树脂作为黏结剂可以与导电填料经过

干法或者湿法的方式均匀离散，再通过热模压工艺一

次成型。热固性树脂黏度较低，可以在高填料浓度下

与碳基填料形成较好的界面结合，与填料形成均匀的

分布相，达到理想的导电性和抗弯强度［16，24-27］。

目前使用较多的热固性树脂有环氧树脂、酚醛树

脂等。这些热固性树脂分子链中通常具有较多的活

性基团，在成型过程中相互交联，形成稳定的分子结

构 ，且 易 于 形 成 网 状 结 构 ，使 得 极 板 尺 寸 稳 定 性

较好［28-29］。

2. 3　碳基辅助导电填料

复合石墨双极板的碳基辅助导电填料主要包括

炭黑（carbon black）、石墨烯（graphene）、碳纳米管（car⁃
bon nanotube）和碳纤维（carbon fiber）等。辅助导电填

料在复合石墨双极板中的含量相对较少，一般不超过

5%（质量分数，下同）。少量添加炭黑、碳纤维、碳纳

米管等辅助导电材料，可在有效填充双极板空隙，增

加导电通路的同时，通过与树脂官能团形成共价键或

直接改善双极板的韧性，增强双极板的抗弯强度，使

复合材料双极板的导电性与力学性能均获得提升。

前期关于辅助导电填料的研究主要为通过梯度实验

验证其种类和比例对性能的影响［6，16，30］，随着研究的深

入，辅助导电填料的表面改性也逐渐得到了关注，如

利用硝酸、过氧化氢等对其进行表面官能团化，羧基、

羟基等官能团可以与树脂发生聚合反应，从而起到增

强基材间的连接力进而改善复合石墨双极板性能的

作用［31-34］。

炭黑是最常用的导电添加剂，将炭黑作为辅助填

料用于制备复合材料，可以在石墨颗粒间形成额外的

导电路径，和膨胀石墨达到导电协同效果，进而实现

电导率的提升［35-36］。然而，炭黑因高比表面积的特点，

相比于石墨更难被树脂润湿，易于在复合材料内部发

生团聚，当浓度超过一定界限，炭黑的团聚体难以有

效填充在石墨颗粒间的缝隙间，导致复合石墨板的导

电性和抗弯强度大幅减小［37-38］。

石墨烯也是一种常用的导电添加剂，它是一种只

有一个碳原子厚度的二维材料，具有 5000 W/（mK）的

高热导率和 6000 S/cm 的高电导率，以及优异的力学

性能。Phuangngamphan 等［39］开发了以石墨和石墨烯

填充聚苯并噁嗪的高导电复合双极板，用适宜浓度的

石墨烯取代石墨能明显提升复合极板的导电导热性

和弯曲模量［40］。但当石墨烯超过一定浓度时易发生

团聚，树脂和石墨烯之间无法有效地结合，导致气孔

形成，使得导电性和抗弯强度都降低［41］。

碳纤维是一种含碳量高于 90% 的高强度高模量

纤维，其具有密度小、导电性、力学性能、化学稳定性

好的特点，被广泛用作导电添加剂。碳纤维的高拉伸

强度在复合双极板中可以提高双极板的机械强度。

Ghosh 等［42］将不同长度的碳纤维作为辅助填料加入石

图 2　石墨 SEM 图［11］ （a）鳞片石墨；（b）膨胀石墨

Fig. 2　SEM images of graphite［11］ （a）flake graphite；（b）expanded graphite
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墨酚醛复合板中，其中 1 mm 长度的碳纤维对于复合

极板的机械强度增强效果最为明显，并对导电性能也

有一定程度的提升。但是，碳纤维长度过大会趋向于

发生团聚，导致分布不均从而削弱增强效果［43-46］。

碳纳米管是一种由碳原子 sp2 杂化形成的管状碳

纳米材料，也是常用的导电添加剂。它的固有力学性

能好，拉伸强度在 50 GPa 以上，为钢的 100 倍，且具有

长径比高的优点，施加到复合材料上的负载会转移到

碳纳米管上，基体和填料间能更好地结合，使得复合

极板的抗弯强度、模量增加［34］。碳纳米管的 p 电子对

形成了大范围的离域 π 键，具有良好的导电性，以纳米

尺度添加到石墨颗粒间隙之间可以形成高导电相，从

而改善石墨颗粒间的导电导热接触。此外，碳纳米管

在导电聚合物中取向具有随机性，因此对于具有高取

向性的石墨材料，添加碳纳米管增强的不仅有面内电

导率，还有面间电导率。然而，碳纳米管作辅助填料

也有一定程度的缺陷，其主要问题在于长径比高，易

发生团聚，使得提升导电导热性和抗弯强度效果

降低［47-49］。

本课题组在研究石墨粒径对导电性影响的基础

上，进一步探究了不同石墨粒径条件下辅助填料对于

复合双极板导电性和弯曲强度的影响［11］。实验数据

表明，相比于其他粒径尺寸的鳞片石墨作导电基材，

在 1000 目的鳞片石墨中添加辅助填料，其性能强化作

用达到最佳。

3　制备工艺过程对复合石墨板性能的影响

复合石墨板通常是由石墨与树脂经过充分混合

后，形成母料，然后填入模具中经过热压定型制成。

制备工艺及后处理技术的选择会直接影响复合石墨

板的宏观及微观结构，进而直接影响复合石墨极板的

性能［50］。

对于制备工况而言，需要控制反应过程使固化过

程和加压过程相匹配，避免加压过快导致树脂溢出，

又避免加压过慢导致内部孔隙率过大。为达到缩短

生产周期的目的，还需要在保证生产质量的前提下尽

可能加快固化反应速度，比如控制添加促进剂的含

量、控制反应温度可以加剧分子间的作用速度而增强

树脂的反应速度。Simaafrookhteh 等［27］研究了成型条

件对热固性酚醛树脂制备复合双极板成型缺陷的影

响，酚醛树脂在固化过程中会产生水蒸气和氨气等小

分子化合物，树脂固化过程中开模并以慢速合模能达

到理想的排气效果。Kim 等［51］开发了一种介电测量法

用来监测连续热轧过程中复合极板树脂固化的状态。

在酚醛树脂的固化过程中以能量损耗因数来衡量树

脂中偶极子和离子的迁移率，从而确定热轧过程中树

脂固化的最适温度。

对母料采取不同加工工序会使其最终呈现不同

的微观结构，进而表现出各向同性和各向异性的差

异［52］。压缩处理石墨的平面取向随着石墨含量增加

而不断增加，因为压缩过程中的压力会更有效地转移

到石墨片上，而挤压-压缩处理得到的石墨在压缩形成

样品之前已经通过挤压在树脂基质中随机取向，各向

同性更突出，在结构上引入的薄弱点更少，弯曲强度

增强，但挤压过程中高剪切力形成缺陷，使挤压-压缩

复合材料的面内电导率更低。

本课题组对复合双极板制备开发了一种预成型

石墨板及树脂渗透方法［53-54］，即采用预成型的石墨板

建立连续导电网络，以消除树脂对导电材料间连接的

不利影响，并减少结构缺陷。在树脂含量为 25% 时，

该方式所制双极板的电导率及抗弯性能均高于未采

用预成型的双极板，可有效均衡并优化复合双极板

性能。

采用表面处理和吸附模压过程中溢出的过多树

脂是解决复合极板表面树脂富集、减小燃料电池欧姆

损耗的主要方法。Kim 等［30］使用火焰处理复合双极板

表面的方法使表面树脂富集层炭化以优化接触电阻，

适用于批量化处理。固化后的酚醛树脂经过火焰处

理后通过聚合、缩合、脱氢、氢转移的方式炭化，可以

降低双极板和气体扩散层之间的接触电阻。Antunes
等［16］使用电磁场和炭黑开发了一种选择性加热表面

技术以去除碳纤维增强复合板表面富集树脂层，使用

微波设备产生的电磁场加热高比表面积的炭黑，表面

富集的树脂层在高温下被炭化去除，能够达到增强导

电性的目的，且内部的碳纤维不会受到破坏，极板的

抗弯强度不会受到影响。

4　复合石墨双极板的性能优化

复合石墨双极板由聚合物作黏结剂和碳材料作

导电填料充分混合后制成，其中聚合物形成三维网状

结构，使得双极板具有一定的抗弯强度，碳材料形成

导电通路，使得双极板具备传输电子的功能。受限于

双极板实际应用中的体积及质量要求，聚合物和碳材

料其中一方的过量添加势必导致另一方添加量的减

少，即仅通过调整混合比例对力学性能和导电性能其

中一方的提升，必会在一定程度上对另一性能造成损

耗。因此，在不改变最优基本配比的基础上，为进一

步实现复合石墨双极板的性能优化，便需要有针对性
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地从其他方面进行操作。如对于力学性能而言，采用

官能团化处理碳材料以提升其与聚合物的相容关系，

减少团聚［33，55-58］；对于导电性能，石墨进行插层处理或

者掺杂改性能够提升石墨的本征电导率，进行表面官

能团化增强离散能够优化导电网络，均有利于复合极

板的导电性增强［59-61］。现阶段的性能优化更多地从导

电材料为切入点，扬长避短使其兼顾导电和力学性

能，通过调整和比较微观结构可提高优化过程的针对

性及效率［9］，二者以外其他性能的研究也在同步进

行中。

4. 1　力学性能优化

许多因素决定了复合石墨双极板的力学性能，比

如石墨的粒径、石墨在树脂基体中的分散状态。石墨

的表面特性使得树脂与石墨之间通常不能紧密地黏

合，且小粒径颗粒更易发生团聚，均匀离散难度较高。

通过对石墨表面改性引入新的官能团，能有效提升石

墨与树脂的界面性能，进而实现复合石墨双极板力学

性能的提升。此外，通过对树脂进行改性优化，具有

较多极性基团的相容剂对树脂枝接，促进石墨与树脂

的相容性，进而也对复合双极板机械强度的提升起到

了重要作用。

Lee 等［58］将石墨进行氧氟化处理作为填料，氟化

乙烯丙烯作为黏结剂制备复合板，与未经处理的石墨

作为填料相比，氧氟化石墨复合板的弯曲强度显著提

高，表明氧氟化石墨表面的官能团提升了石墨与氟化

乙烯丙烯之间的物理相互作用。 Lv 等［62］利用 3% 
H2O2 和 1. 6×10-6 FeSO4 制成芬顿试剂改性碳纤维制

备复合极板，经芬顿试剂处理后，SEM 断面中碳纤维被

拉断而不是被拉出，可以提高复合双极板抗弯强度。

Athmouni 等［63］使用硝酸对多壁碳纳米管进行官

能团化，可使界面作用更强，增强抗冲击能力；界面黏

附性、负载转移更好，提升弯曲性能；黏度低有利于模

腔填充，尤其是流动通道的薄壁处，并在官能团化后

与基体间形成更好的相互作用，表面更光滑，没有任

何裂缝。Bühler等［64］提出碳纤维的施胶剂多为环氧树

脂基，与非极性聚丙烯基体之间的相容性差，导致性

能改善不明显，使用分子上有短有机链的钛酸酯作偶

联剂，一端有机官能团与聚丙烯相容，一端无机官能

团与填料相容，使填料和基体间附着力增强，进而增

加机械强度。

4. 2　导电性能优化

对于双极板导电性能的测量通常分为面间电导

率和面内电导率，受压过程中，石墨颗粒趋向于沿平

面方向平行分布，使得面间电导率会低于面内电导

率，所以调节导电性能的一个重要方面就是对石墨颗

粒的取向控制。极板总电阻由接触电阻和体电阻组

成，其中接触电阻占主导地位。接触电阻的影响因素

包括由于凹凸不平的局部接触产生的集中电阻和表

面覆盖不同性质的薄膜产生的膜电阻。在测量过程

中使用更高压力或对样品进行表面处理，可最大限度

地减少接触电阻的影响［65］。

Kim 等［33］在不同的氧化条件下将多壁碳纳米管羧

基化处理，将羧基化的多壁碳纳米管作为填料制备导

电复合材料，得到了更低的渗流阈值，说明羧基增强

了多壁碳纳米管在树脂溶液中的润湿性，使其在树脂

溶液中更易被分散均匀。石墨通过氧化处理引出含

氧基团，在官能团处石墨六元环晶格产生缺陷，在高

温下用氨气尿素等作氮源对含氧官能团石墨进行还

原，氮原子能取代缺陷处的碳原子，掺杂的氮原子根

据在石墨晶格中的不同位置形成吡啶氮、吡咯氮和石

墨氮，其中吡咯氮有两对 p 电子对形成共轭 π 键，增大

石墨的载流子浓度，提升石墨的导电性［60-61，66-68］。

Alavijeh 等［69］利用纳米铜提高导电性，纳米级铜

可以很好地分散在聚合物和石墨基体中，填充孔隙释

放导电性能，抗弯强度和密度也有所提升，但若在复

合块体中添加超过 5% 的纳米铜，电导率和抗弯强度

反而会降低。Naji 等［66］提出，虽然电导率和热导率会

随着碳纳米管含量的增加而增加，但填料含量高的复

合材料熔体黏度高，加大挤压工艺难度。引入增塑剂

能够缓解填料含量高达 53% 时的加工难度，可有效实

现双极板的高电导率。

在双极板表面覆上一层柔软的导电材料比其他

表面处理方法能更有效地降低界面接触电阻，且脱模

后不需要表面处理，酸性环境中不易腐蚀。Yu 等［6］通

过覆盖石墨涂层降低与气体扩散层（GDL）的接触电

阻，当石墨涂层厚度为 50 μm 时，有石墨涂层的总电阻

和界面接触电阻是传统复合双极板的 10% 和 4%。

4. 3　其他性能的优化

除了导电性能和力学性能，双极板的其他性能对

于推广 PEMFC 的应用同样至关重要［70］。为了提高复

合石墨板的热导率，需要高含量的导电填料产生连续

的传导网络，并最大限度地减少由声子散射、边界散

射和缺陷散射这三种现象引起的热阻。面间热导率

是将热量传输出电池的关键特性［71-72］。高纵横比的碳

纳米管随机取向提高了三个方向的热导率，并桥接相

邻的石墨烯和石墨，形成传导网络。Witpathomwong
等［34］论证了石墨烯/碳纳米管二元导电填料制成的双

极板中热性能的影响因素，复合材料的耐热性会随着

温度的升高而增强，且碳纳米管含量越高，温度变化

对复合材料的热阻率影响程度越大［73-74］。
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对于燃料电池而言，有效进行水管理方可保证各

部件的正常运行，电池内水管理是双极板承担的作用

之一。研究发现碳纳米管表面存在羧基等亲水性官

能团，随着碳纳米管含量的增加，吸水性能有所提

升［34］，然而碳纳米管含量继续增高后会形成聚集，水

反而更容易渗透，只有含少量碳纳米管时，树脂才可

润湿所有颗粒，有效隔水［75］。

5　结束语

本文对质子交换膜燃料电池不同类型双极板的

优缺点、复合石墨双极板的主要材料、成型方法以及

性能优化进行了系统性的综述。石墨和金属双极板

虽各有优势，但由于材料本征特性所造成的问题或难

以解决，或生产成本过高，因此规避了两种双极板严

重缺陷的复合石墨双极板被广泛研究。复合石墨双

极板主要由导电填料和树脂组成，常通过高温模压成

型，具有长寿命、耐腐蚀的优点，有望进一步提升双极

板的综合性能，为未来质子交换膜燃料电池的大规模

应用助力。

不过，复合石墨板的导电和力学性能难以同时兼

顾，现已通过选择不同种类的材料、优化成分配比以

及表面改性等途径，为复合石墨双极板性能的平衡带

来进步；与此同时，参与水管理能力的优劣、加工的难

易等也是选取双极板材料时无法忽略的方面，针对不

同性能的要求有目的性地调整材料，优化成型加工步

骤，可定向地完成有特殊要求的高性能双极板的

研发。

复合石墨双极板未来的工作重点可总结为以下 3
点：（1）进一步开发优异的复合石墨树脂材料，探究聚

合物结构对极板性能的影响；（2）优化聚合物反应路

径以构建新型聚合网络，在双极板的导电性能和力学

性能间达到平衡与提升；（3）使现有配方及成型方法

适应大规模生产，增进质子交换膜燃料电池在交通运

输、储能等领域的应用。
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超材料在军用隐身中的应用研究
Application research in metamaterials 
for military stealth
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摘要：随着探测手段的发展，智能化与高精化的军用隐身探测技术对隐身材料的性能提出了更高的要求，传统材料受限

于本身的性能很难实现轻量、宽频、强吸收等隐身要求，而超材料由于其可以按人的意志设计、调整结构并获得相关性

能，在隐身领域具有极强的发展潜力，因此超材料在军用隐身领域中的相关研究受到了极大关注。本文综述了超材料的

发展、特殊性能及应用，着重讨论了雷达隐身超材料、红外隐身超材料、雷达/红外兼容隐身超材料以及激光/红外兼容隐

身超材料的研究与发展，指出目前超材料在军用隐身方面的研究多数停留在实验阶段，难以适应复杂多变的实际环境，

今后应将研究集中在低成本制备与应用、宽频多波段兼容以及高耐温、高耐蚀性与高户外稳定性等方面。

关键词：超材料；雷达隐身；红外隐身；兼容隐身；激光隐身
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中图分类号： TB34  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0112-10

Abstract：With the development of detection methods， the intelligent and high-precision military stealth 
detection technology has put forward higher requirements for the performance of stealth materials， the 
traditional materials are limited by their own performance， and it is difficult to achieve stealth requirements 
such as lightweight， broadband， and strong absorption.  However， the metamaterials have great potential 
for development in the field of stealth due to their ability to design， adjust structures， and achieve related 
performance according to human will.  Therefore， the research on metamaterials in the field of military 
stealth has received great attention. The development， special properties and applications of metamaterials 
were reviewed in this paper， focusing on the research and development of radar stealth metamaterials， 
infrared stealth metamaterials， radar/infrared compatible stealth metamaterials， and laser/infrared compatible 
stealth metamaterials.  Finally， it was pointed out that the research of metamaterials in the field of military 
stealth mostly stays in the experimental stage， and it is difficult to adapt to the complex and changeable 
practical environment for practical application， the research of metamaterials should be focused on low-cost 
preparation and application， broadband multi-band compatibility， as well as high temperature resistance， 
high corrosion resistance and high outdoor stability.
Key words：metamaterial；radar stealth；infrared stealth；compatible stealth；laser stealth

随着电子信息技术的发展，军事力量与军用技术

也得到了极大的发展，各种探测与制导手段不断更新

换代，对飞机、坦克等军事目标的生存能力带来极大

的挑战。为了提高军用目标的生存能力，研究性能更

好的隐身材料，发展更简单、高效的隐身技术迫在眉

睫。而超材料作为 21 世纪逐渐发展起来的新型材料，

由于其特殊的性能及优异的可调节性，在隐身材料领

域得到了广泛的研究与关注，已成为隐身研究的一个

重点方向。“超材料”一词是由 Walser教授提出的［1］，它

是一种自然界不存在、人工设计、具有周期性结构的

新型材料。超材料具备天然材料所不具备的特殊性

质，比如负的磁导率与介电常数、反常的多普勒效应

引用格式：周鹏飞，朱洪立，李明俊，等 . 超材料在军用隐身中的应用研究［J］. 材料工程，2024，52（2）：112-121.
ZHOU Pengfei，ZHU Hongli，LI Mingjun，et al. Application research in metamaterials for military stealth［J］. Journal of 
Materials Engineering，2024，52（2）：112-121.
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等，而这些性质主要来自于人工设计制造的特殊结

构。超材料“metamaterial”一词始于左手材料，1968 年

Veselago［2］大胆推测，如果一种材料同时具有负的介

电参数与磁导率，那么电磁波在这种材料中传播时的

电矢量、波矢量与磁矢量满足“左手关系”，与普通材

料所满足的“右手定则”相反。30 年后，Pendry 等［3］推

论出在三维细线网络结构中存在负的介电常数，为超

材料的发展开辟了新的可能性。之后 Smith 等［4］设计

制造出一种复合介质，它在微波区域的有效磁导率和

介电常数同时为负值，此后超材料作为一种可以进行

人工设计生产的新型材料得到了各国学者的广泛关

注与研究。超材料作为一种人工设计、具有特定微结

构的新型复合材料，有着不受自然规律限制的特殊性

能，如零折射率［5］、负折射率［6］等性能，在隐身斗篷［7］、

超材料透镜［8］、微波天线［9］、电磁防护［10］、吸声材料［11］

等领域得到了广泛研究与应用。典型的超材料有手

性材料［12］、光子晶体［13］、超表面［14］、电磁超材料［15］与常

规材料复合的超材料［16］等。

在现代军事战争中，雷达探测与红外探测技术应

用已经十分成熟，多频谱探测技术在战场上的应用已

经十分广泛，因此寻找更加“薄、轻、宽、强”的材料是

隐身领域需要研究的一个关键问题。“薄、轻、宽、强”

即“厚度薄、质量轻、吸收频带宽、吸波性能强”，受限

于自然界中材料的性能限制，传统材料很难实现“薄、

轻、宽、强”兼容的隐身材料，而可人工调控的超材料

可以达到不同要求的兼容。通过对超材料进行人工

设计得到不同的材料结构，脱出自然界中材料的性能

限制，从而获得许多自然界不存在的超常性能，可以

拓宽隐身材料的吸收频带、增强材料的吸波性能、实现

雷达/红外与红外/激光等的多频谱兼容隐身。本文主

要对雷达隐身超材料、红外隐身超材料以及多波段兼

容隐身超材料进行了综述，对不同的隐身机制进行了

分类汇总，总结了超材料在军用隐身领域的发展方向。

1　雷达隐身超材料

雷达探测是通过发射机与天线向目标发射电磁

波并接收其回波，采用对回波信号的分析获得所需目

标的距离、速度、方位以及表面形状等信息的探测技

术，因此雷达隐身技术要求尽可能地降低雷达波的反

射，缩减雷达散射截面积（radar cross section，RCS），

减少雷达回波能量，从而实现目标隐身。

雷达吸波材料实现隐身目的需要解决两个问题：

（1）要使入射的电磁波进入吸波材料内部时不被表面

反射；（2）入射电磁波能够迅速被吸波材料内的电损

耗或磁损耗等损耗机制完全损耗掉。要实现入射波

能够无反射地进入吸波材料的内部，需要采用特殊的

条件达到与空气的阻抗相匹配，然而目前自然界中还

未找到阻抗完全匹配的相关材料。超材料的优势是

可以人工调控材料的介电常数和磁导率，使空气与材

料满足阻抗匹配条件，电磁波才会无反射地进入超材

料内部并损耗掉，得到将近 100% 吸收率的完美吸波

超材料［17］。2008 年，Landy 等［18］制备了一种在 11. 65 
GHz 处吸收率近 100% 的超材料吸收体，为后来超材

料吸波体的发展拓宽了方向。雷达隐身超材料主要

有多谐振叠加、漫反射以及介质损耗三种机制的宽带

吸波超材料。图 1 为周期性对称结构超材料示意图与

吸收谱图［19］，复合超表面示意图与 RCS 谱图［20］以及夹

层超材料的吸收谱图［21］。

1. 1　多谐振叠加型超材料

现有研究已经设计出单频［18］、双频［22］甚至多频［23］

的高吸收率超材料吸波器，但其带宽较窄，很难满足

宽带雷达吸波要求，因此研究人员对超材料进行调

控，通过改变超材料介质尺寸［22］、采用周期性对称结

构［19］和多层金属片塔形结构［24］、改变金属斑块的数

量［25］等方法，使不同的谐振吸收峰相互重合叠加从而

形成宽频吸波超材料。

刘晓明［22］将掺杂氧化镁的钛酸锶钡陶瓷立方体

周期性排列，嵌入到丙烯腈丁二烯苯乙烯塑料（ABS）
骨架中，背面附上铜膜，制备了一种在 8. 45 GHz 与

11. 97 GHz 处吸收率分别达到 99% 和 96% 的双频吸

波超材料，同时通过改变超材料介质的尺寸及介电常

数，将这两个高阶 Mie 谐振峰耦合在一起，使其吸收峰

宽化，得到了宽频吸波超材料，其吸波率大于 95%（反

射系数为－13 dB）的吸收频带宽约 1 GHz。Jang 等［19］

设计了一种两个频谱重叠共振的宽带微波吸收器，用

铝线束构造了周期性对称的蝴蝶结阵列，用以产生高

欧姆损耗，拓宽吸收带宽。所设计的超材料吸收器在

5. 8~12. 2 GHz 的宽频率范围内，可达到超过 90% 的

总吸收，同时吸收器对入射波的偏振不敏感，见图 1
（a）。Ding 等［24］制作了一种由周期性的金属介质多层

四角形金字塔结构组成的超材料，通过金字塔结构多

频共振吸收的重叠，该超材料在 7. 8~14. 7 GHz 的频

率范围内对正常入射波的吸收率在 90% 以上。Liu
等［25］所制备的超材料吸收器由圆形金属斑块和介电

层分隔的金属地平面组成，增加金属斑块的数量可以

产生宽带共振，扩大频率范围。测试表明，该吸收体

具有较高的吸收率，其半峰全宽可达 2. 8 GHz（9. 65~
12. 45 GHz），但是多谐振叠加型超材料在吸收带宽扩

大的同时，其本身的吸收峰强度也会有所下降。
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1. 2　漫反射超表面型超材料

当入射波照射到粗糙表面上时，反射波会向四面

八方散射，发生漫反射现象，因此研究人员将漫反射

原理应用到超表面设计中，使电磁波向各个方向进行

无规则反射，实现物体的背向散射缩减，从而使目标

达到隐身目的。

研究人员通过将超表面与磁性吸波材料进行复

合［20］、对不同空间单元进行排列形成多重共振［26-27］、设

计数字编码型超表面［28］等方法使超表面实现漫反射，

从而获得漫反射型超材料。张亚中［20］将超材料与传

统吸波材料进行复合，以磁性吸波材料与横竖短切线

超材料为基本单元构成了棋盘形状的复合超表面，结

果显示，当复合超表面厚度为 2 mm 时，在 5~34 GHz
频段范围内实现了－6~－15 dB 的 RCS 缩减，见图 1
（b）。而在垂直角度入射下，实测的 RCS 缩减在 4~34 
GHz 频段内达到－6 dB 以下，接近模拟计算值。Song
等［26］提出了由精心排列的空间尺寸变化的单元组成

的超表面，该超表面可以均匀漫反射，避免镜面方向

的反射，其在 7~12 GHz 波段内达到超过 10 dB 的

RCS 减少。Chen 等［28］用柔性氧化铟锡（ITO）设计了

一种超薄编码超表面，其在 7. 8~15 GHz 内实现低的

后向散射，达到 10 dB 以上的减少，且对入射偏振不敏

感。与相同尺寸的金属平板相比，漫反射超表面能有

效地降低材料的后向散射，在隐形技术中具有潜在的

图 1　周期性对称结构超材料示意图与吸收谱图（a）［19］，复合超表面的示意图与 RCS 谱图（b）［20］以及

夹层超材料的吸收谱图（插图为夹层超材料示意图）（c）［21］

Fig. 1　Schematic diagram and absorption spectra of periodic symmetric structure metamaterials（a）［19］，schematic diagram and RCS spectra of composite
supersurface（b）［20］ and absorption spectra of interlayer metamaterial（inset is interlayer metamaterial schematic diagram）（c）［21］
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应用。与普通的粗糙表面相比，漫反射超表面不仅能

达到有效的 RCS 缩减，还可以通过人为设计使超表面

具有不同的吸收波段与吸波带宽。

1. 3　介质吸波超材料

随着科技的发展，超材料早已突破单一结构单元

组成的限制，研究者将传统吸波材料引入超材料中，

与超材料相结合从而制备出介质吸波超材料，其具有

相对较宽的吸收频段，得到了广泛的研究与关注。

Zhou 等［21］将周期性排列的 ITO 薄膜夹在两个透

明柔性聚氯乙烯（PVC）层中，设计了具有夹层结构的

宽带超材料吸波器，该吸收器的宽频吸收范围覆盖了

雷 达 波 的 X 波 段（8~12 GHz）与 Ku 波 段（12~18 
GHz）。当电磁波的入射角小于 30°时，所设计的吸收

器在 8~18 GHz 实现 90% 以上的吸收率，吸波性能较

好，见图 1（c）。Chen 等［29］设计了一种由打印细丝、

碳负载丙烯腈丁二烯苯乙烯（ABS）组成的 3D 打印

锥体吸收器，实验验证该锥体吸收器在 5. 3~18 GHz
的频率范围内吸收率超过 90%，在雷达散射截面的

缩减上具有很大的应用潜力。郭飞等［30］设计了一种

基于磁/电介质混合型基体的宽带超材料吸波体，其

能量损耗只集中在磁性材料和电阻膜上。该超材料

吸波体的测试结果表明，当厚度为 2. 5 mm 时，吸波

体反射率在− 10 dB 以下的带宽达到 7. 6~18 GHz。
同时该吸波体具有吸波频带宽、厚度薄、极化不敏感

等优点，在军事上具有潜在的应用价值。Chen 等［31］

通过加载集总电阻成功设计了一种微波超材料吸波

器，其吸收带宽覆盖了 8~18 GHz 频段，在入射角高

达 约 60° 时 ，达 到 90% 以 上 吸 收 率 的 吸 收 带 宽 为

9. 3~17 GHz。

2　红外隐身超材料

温度在绝对零度（－273 ℃）以上的物体都会辐射

能量，这些能量以红外线的形式传播出去，其波长在

0. 76~1000 μm 之间。红外线在大气传播过程中，受

到大气中的 H2O 和 CO2等分子的影响，不同波长的红

外线会有不同程度的衰减，其中衰减程度较轻的波段

区域被称为大气窗口。大气窗口有 1~2. 5，3~5，8~
14 μm 波段，见图 2［32］。目前使用的红外探测器的工作

波段都在这些波段内，因此如何降低军用目标的红外

辐射至关重要。

根据斯特潘-玻尔兹曼定律，实际物体在全波长范

围内的辐射度与实际物体的发射率以及物体的热力

学温度呈正相关关系。实际物体表面发射率越大，温

度越高，则物体的红外辐射越强烈，而温度的变化会

使物体的红外辐射变化更加剧烈，因此，降低军事目

标表面发射率及自身温度是使其隐身、提高生存能力

的常用方法。

2. 1　光子晶体

光子晶体由于光子禁带的存在，已成为红外隐身

领域研究的一个热点。 1987 年，John［33］和 Yablono⁃
vitch［34］分别提出光子晶体（photonic crystal）的相关报

道与假设，为日后的理论研究奠定了基础。光子晶体

是由不同折射率的介质周期性排列而形成的空间结

构，其具有光子带隙（photonic band gap，PBG），当波的

频率位于带隙范围内时，波不能在光子晶体内传播，

这部分特定频率的波不能通过的区域被称为光子禁

带。由于光子晶体在光子禁带内对入射的电磁波具

有高反射性，因此光子晶体可以抑制某波段的红外辐

射，降低被红外探测装置探测到的概率，同时可以通

过对光子晶体的人为设计使目标的红外辐射特性与

背景相匹配，从而实现红外隐身［35］。要使光子晶体对

某一频率的光存在禁带效应，必须满足 3 个条件［36］：

（1）光子晶体具有周期性结构，其介电常数能发生周

期性变化；（2）不同材料的介电常数差别要大，一般认

为两种不同材料的介电常数比值需要大于 2；（3）介电

常数的变化周期和禁带对应的光波长位于同一个数

量级。

张瑞蓉等［37］以 3. 87 μm 的聚苯乙烯微球（polysty⁃
rene，PS）为原料，用垂直基片自组装法制备出蛋白石

结构的三维有序光子晶体，其光子禁带在 8~9 μm 的红

外波段，红外高反射、低发射性能良好，对红外辐射具

有很好的抑制作用。Li 等［38］将 1. 86 µm 的二氧化硅

微球通过自组装法组装成长程排列的胶体晶体模板，

再把硅填充到模板空隙中，制成一个三维硅反蛋白石

结构光子晶体，其在 3. 3 µm 处的光子带隙红外反射

率超过 81%。但是这两个课题组所制备的光子晶体

的高反射率带宽较窄，不能与宽波段的红外探测相

匹配。

Deng 等［39］提出一种基于 Ge/ZnS 一维光子晶体

图 2　大气红外波段透射谱线［32］

Fig. 2　Atmospheric infrared transmission spectral line［32］
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的高温双带伪装结构，实验验证发现，制备的薄膜在

400 ℃ 时，在 3~5 μm 波段的红外发射率平均值为

0. 091，在 8~14 μm 波 段 的 红 外 发 射 率 平 均 值 为

0. 128，在 3~5 μm 和 8~14 μm 波段均表现出较低的红

外发射率，见图 3。Tong 等［40］设计构造了一种 N 个周

期的多层膜结构光子晶体［CdSe/SiO2］N，研究发现，

光子带隙随薄膜厚度成比例变化，且叠加多层结构在

3~5 μm 和 8~14 μm 波段实现 95% 以上的反射率。

2. 2　光谱选择性超材料

军事目标能够实现红外隐身所使用的方法主要

是在表面涂敷低发射率涂层材料，但是涂层在降低目

标红外发射率的同时，会极大地阻碍目标的辐射散

热，使目标的温度上升，反而不利于目标的红外隐身。

光谱选择性红外隐身材料是通过调控材料自身的光

谱特性，满足材料在大气窗口低红外发射率的同时，

利用非红外探测波段（例如 5~8 μm）进行辐射散热，

解决红外涂层材料在低发射率与散热两者之间的冲

突，红外隐身性能优异［41］。

Zhao 等［42］设计了一种由周期性的狭缝盒腔和银

纳米盘团簇组成的全金属纳米结构，其在 3~5 μm 和

8~14 μm 具有低的发射率，在 2~3 μm 与 5~8 μm 波

段具有高发射率，其中在 2. 709 μm 和 6. 107 μm 处的

发射率峰值为 94. 8% 和 99. 5%，弥补了辐射散热的不

足，与大气光谱吸收率相匹配。Xu 等［43］提出了一种基

于超材料吸收器的中红外波段范围内与偏振无关的

频率选择性热发射器。该发射器在两个大气窗口 3~
5 μm 和 8~14 μm 中具有较高的反射率，且发射率保持

在 0. 06 以下，而在 5. 5~7. 6 μm 的大气吸收波段内具

有较高的热辐射效率，可以通过向外层空间辐射热量

来冷却自己。Zhang 等［44］利用光学涂层技术，在石英

衬底上交替制备 Ge 和硫化锌薄膜，成功制备 Ge/ZnS
一维异质结构光子晶体，光谱发射率测试结果表明，

所制备的 Ge/ZnS 一维异质结构光子晶体在 3~5 μm
和 8~14 μm 大气窗口的平均发射率可分别低至 0. 046
和 0. 190，但在 5~8 μm 非大气窗口的平均发射率高达

0. 579，具有明显的红外光谱选择性、低发射率特性，

基本满足设计要求。Lee 等［45］利用介电材料的电磁特

性设计了一种多共振超材料发射器，其结构为金属-介

电材料-金属。通过对非探测波段能力耗散的评估发

现，该超材料发射器在未检测波段的能量耗散比金属

高 16 倍，比传统的选择性发射器高 26%。现有的大部

分光谱选择性超材料结构复杂，加工工艺困难，难以

得到广泛的实际应用。

3　多波段兼容隐身超材料

随着雷达、红外等各种探测技术向着多元化、智

能化、高精化发展，军事目标面临着激光、雷达、红外

以及可见光等探测技术的联合探测，单一的雷达或红

外隐身技术已不足以保障军用目标的隐身及战场存

活能力，因此开发研究红外与激光、雷达等兼容的隐

身材料与技术迫在眉睫。超材料作为一种可以人工

设计并进行调控的新型材料，在兼容隐身领域受到极

大的关注，其中雷达与红外兼容、红外与激光兼容的

研究较为普遍。

3. 1　雷达/红外兼容隐身超材料

与红外光相比，雷达波是长波，故观测目标一般

不受气候（雾、雨、雪）、黑夜、烟尘等干扰条件的影响，

且雷达波探测距离较大，因此雷达探测应用十分广

泛。雷达隐身技术要求尽可能地吸收雷达波，减少雷

达回波能量，而红外隐身要求抑制材料的红外辐射，

这就要求雷达隐身材料具有低反射率与高吸收率，而

图 3　不同温度下 Ge/ZnS 一维光子晶体红外发射率谱图［39］

（a）3~5 μm；（b）8~14 μm
Fig. 3　Infrared emissivity spectra of Ge/ZnS one-dimensional photonic crystals at different temperatures［39］

（a）3-5 μm；（b）8-14 μm
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红外隐身材料具有低的发射率和高的反射率，二者是

相互矛盾的，因此雷达与红外兼容的隐身材料一直是

国内外学者的一个研究重点。现有研究中主要有两

个方法可实现雷达/红外隐身的兼容，即设计金属表

面覆盖率高的多层结构［46］以及特定的频率选择表面

与雷达吸波材料的双层复合结构［47-48］，此外在雷达隐

身材料表面涂敷特定的低发射率涂层［49-50］也能实现雷

达与红外的兼容隐身。

张峥［46］设计了一种多层结构的隐身超材料，底层

为金属层，中间为环状 ITO 电阻层，最上层是高覆盖

率的金属铜（copper）片层，通过调节雷达波段的阻抗

匹配，实现了 8~14 μm 波段红外发射率为 0. 2，同时在

8. 2~16. 2 GHz范围内雷达波吸收率大于 90%，见图 4
（a）。所设计的超材料具有质量轻、厚度薄、成本低廉、

更加易于加工的优点。李君哲等［47］设计了一种双层

结构形式的红外与雷达兼容隐身超材料，其结构从上

到下包括：频率选择表面层、隔离层、电阻型周期表面

层、介质基底。实验结果表明，制备的雷达与红外兼

容隐身超材料厚度小于 3 mm，在 4~8 GHz 波段范围

内的反射率小于－6 dB，见图 4（b），红外发射率仅为

0. 298。徐翠莲等［48］用氧化铟锡（ITO）、聚对苯二甲酸

乙二醇酯（PET）两种材料，设计了一种光学透明的复

合超表面，该结构是在雷达隐身材料上覆盖一层低

红外发射率的微波高透频率选择表面，其主要由雷

达吸波层和红外低发射层组成。通过对 ITO 的占比

与方阻的调控，实现在 3. 0~14. 0 μm 波段的低发射

率 与 8. 0~32. 0 GHz 频 带 内 高 达 90% 的 宽 带 吸 波

率，具有良好的低红外发射性能与宽频雷达波吸收

性能。梁娟等［49］发现，降低涂层中 Al 粉含量可以显

著提高 8~14 μm 波段红外低发射率涂层与超材料吸

波体之间的兼容性。基于此，梁娟［50］在超材料表面

设计了表层为低发射率涂层、中间层为阻抗匹配层

的双层复合涂层，测试发现，复合涂层的红外发射率

为 0. 198，2~18 GHz 的平均反射损耗为－10. 59 dB， 
－10 dB 吸收带宽为 7. 32 GHz，且超材料与该复合涂层

具有良好的兼容性，达到红外与雷达的兼容隐身要求。

3. 2　激光/红外兼容隐身超材料

近年来，军用激光器件得到了迅猛发展。由激光

制导的导弹，其投掷精度与作战能力达到了惊人的进

步，很容易发现、击中并摧毁目标。激光具有高的方

向性、单色性、相干性，与雷达探测相似，激光探测器

也是通过接收目标的反射波来分析探测，而且激光的

分辨力更高、抗干扰能力更强、体积更小，因此激光隐

身技术的主要方法是降低目标的反射率，减少目标的

激光回波［51］。

目前，军事上常用的激光器主要波长有 1. 06，
1. 54 μm 和 10. 6 μm，都位于红外波段，因此红外与激光

兼容隐身材料要保证在红外波段具有低发射率，同时在

上述 3个激光波长上具有较窄波段的低反射率或高透过

率。目前的激光探测系统基本都是较窄线宽且单一的

工作波长，因此可以采用“光谱挖孔”的方法实现激光

与红外两者的兼容隐身［52］。高永芳等［53］对光子带隙处

在远红外波段的光子晶体薄膜进行了掺杂，使其在

10. 6 μm 处有很强的“光谱挖孔”效果，反射率几乎为 0，
同时此薄膜在远红外波段也能保持较高的反射率。

Kim 等［54］提出了一种用于红外技术的具有金属-

绝缘体 -金属结构（metal-insulator-metal，MIM）的双

波段超材料完美吸收体，其 3 层 MIM 结构分别为 Ag、
聚酰亚胺（PI）和 Ag，单元阵列为水平圆片结构，成周

期性分布排列。模拟计算得出吸收体能够将 1. 54 μm
红外激光的散射减少 90% 以上，并将长波红外和中波

红外特征抑制 92% 以上，见图 5（a）。Chen 等［55］设计

图 4　雷达/红外兼容隐身超材料

（a）超材料结构示意图［46］；（b）超材料反射率谱图［47］

Fig. 4　Radar/infrared compatible stealth metamaterials
（a）schematic diagram of metamaterial structure[46];（b）reflectance spectra of metamaterials[47]
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了一种用于激光与红外兼容的选择性超材料吸收器，

其单元结构为水平方片结构，见图 5（b），仿真结果表

明，在 1. 54 μm 处的吸收率达到 99%，可以有效地抑制

散射或反射 1. 54 μm 的激光信号，其在 3~5 μm 和 8~
14 μm 波段的发射率分别低于 10% 和 6%。与使用表

面发射率为 0. 06 的低发射率涂层相比，该吸收体可以

在非检测波段通过热发射被动冷却。Zhang 等［56］提出

了一种利用亥姆霍兹共振腔的双频带超材料吸收器，

它由顶部的金属图案层和硅介电层间隔的谐振腔组

成，顶部的金属图案层是由周期性的方形密封环阵列

组成，见图 5（c）。数值模拟计算得出，所设计的吸收

器在目标波长为 10. 6 μm 和 1. 064 μm 处的吸收率都

达到 99% 以上，即使在 60°的大入射角下其吸收率也

高达 90%，且在红外工作波段的吸收率也很低，可以

实现红外隐身与 1. 06 μm 和 10. 6 μm 两个波段的激光

隐身的完美兼容，设计的吸收器在红外隐形领域具有

潜在的应用前景。Zhao 等［57］选择中远红外透明材料

PbTe 和 Na3AlF6，构建出一种多周期双异质结光子晶

体，并基于薄膜光学理论计算出所设计的光子晶体在

近、中、远红外波段的光谱反射率，其中 1~5 µm 和 8~
14 µm 红外波段的光谱反射率大于 99%，1. 06 μm 和

10. 6 μm 波段的光谱透光率大于 96%，满足激光和红

外在近、中、远红外波段的兼容隐身。但是，这些研究

大多是理论上的，且不具备实际生产应用中高产率、

低成本、方便快捷的要求，尚不能进行大规模推广与

应用。

图 5　激光/红外兼容隐身超材料

（a）水平圆片结构［54］；（b）水平方片结构［55］；（c）水平方形密封环结构［56］

Fig. 5　Laser/infrared compatible stealth metamaterials
（a）horizontal wafer structure[54]；（b）horizontal square structure[55]；（c）horizontal square ring structure[56]
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4　结束语

超材料作为可以人工设计并调控来获得性能迥

异的“新物质”的一种新材料，提供了一种针对不同需

求来逆向设计并构建所需材料性能的方法。与传统

材料相比，人工设计的超材料吸波强度更高、吸收频

带更宽、性能更加优异，符合军用隐身领域的“薄、轻、

宽、强”的要求。然而超材料在隐身领域也有一定的

不足，其在隐身方面的研究与应用主要受到以下 3 个

方面的限制：（1）相关研究大多集中在原理性的探索

上，并基于相关算法模拟相关波段的隐身特性及兼容

问题，尚不能做到低成本、大规模生产及应用；（2）研

究大多是基于平面设计，且材料的耐腐蚀性能差、力

学性能不佳，尚且不能与坦克、飞机、导弹等军事目标

的弯曲表面及工作环境相匹配；（3）目前研究的隐身

超材料结构特性大多是研究人员针对某一特定波段

而进行的设计调控，只对特定波段背景里的目标起到

隐身作用，当外界波段改变时目标则不能实现隐身，

因此大多数隐身超材料对背景波段要求严苛，不能适

应外界多变的背景环境。

在今后对隐身超材料的研究中，要更加重视对低

成本、易制备的隐身超材料的应用研究，争取实现超

材料在军用装备上的低成本生产以及大规模应用，同

时研究人员要开发更多红外与雷达兼容、红外与激光

兼容等多波段兼容的隐身超材料，实现军用目标的多

波段兼容隐身，提高其隐身性能与生存概率。此外，

研究人员要着眼于隐身超材料综合性能的研究，进一

步提高超材料的耐温性能、耐蚀性能以及户外稳定性

等性能，从而克服复杂多变的外界工作环境，扩大隐

身超材料的应用领域。超材料作为一种新兴的材料

必定会成为隐身材料领域的重要研究与发展方向。
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木质素分离及主要物理和
力学性能的研究进展
Research progress in isolation，main 
physical and mechanical properties 
of wood lignin
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摘要：木质素是木材细胞壁的重要组成成分，其吸湿特性、热特性、力学特性等在木材的微宏观尺度相互影响，并对其高

值化应用起决定性作用。本文从分子结构、分离方法、吸湿特性、热特性、力学特性五个方面综述了木材木质素的研究进

展。木材木质素是高异质、不规则的三维网状高分子结构，相比原位木质素，不同分离方法的分离木质素有不同程度的

解聚缩合，导致分离木质素分子结构、吸湿性、热特性、力学特性存在差异性。木材木质素具有近似  S 型等温吸附曲线且

存在吸湿滞后现象，平衡含水率在 20%（质量分数）以下，可用  BET，GAB 理论定性描述和定量分析单层水分子吸附量。

木材木质素在低温时具有高分子塑性特征，玻璃化转变温度为 90~160 ℃，高温度时具有热固性特性并发生热分解，先后

发生 α-O-4、β-O-4、脂肪烃碳碳键、5-5、4-O-5 键断裂，类原位木质素活化能为 82~150 kJ/mol。木质素在力学特性上各

向同性，弹性模量总体随含水率的增大而减小，弹性模量为 2. 8~9. 0 GPa，剪切模量为 1. 1~2. 3 GPa，但研究范围局限在

弹性阶段。在原位木质素绿色高效分离方法、木质素分子结构序列和木质素弹塑性力学性能等方面有待进一步深入

研究。

关键词：木材木质素；分子结构；热特性；吸湿特性；力学特性
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中图分类号： O636. 2  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0122-13

Abstract：Lignin is an important component of wood cell wall， and its moisture absorption characteristics， 
thermal characteristics， and mechanical characteristics influence each other at the micro-macro scale of 
wood， and play a decisive role in its high-value application.  In this paper， the research progress of wood 
lignin was reviewed from five aspects： molecular structure， separation methods， moisture absorption 
characteristics， thermal characteristics and mechanical characteristics.  Wood lignin is a highly 
heterogeneous and irregular three-dimensional network polymer structure.  Compared with in-situ lignin， 
the lignin separated by different separation methods has different degrees of depolymerization condensation， 
which leads to differences in molecular structure， hygroscopicity， thermal properties and mechanical 
properties.  Wood lignin has an approximate S-shaped isothermal adsorption curve and there is a hysteresis 
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phenomenon of moisture absorption.  The equilibrium moisture content is below 20%（mass fraction）， and 
the BET and GAB theories can be used to qualitatively describe and quantitatively analyze the adsorption 
capacity of monolayer water molecules.  Wood lignin has high polymer plasticity at low temperatures with a 
glass transition temperature of 90-160 ℃， and has a thermosetting property and thermal decomposition at 
high temperature， with α-O-4， β-O-4， carbon-carbon linkages of aliphatic hydrocarbons， 5-5 and 4-O-5 
linkages breaking successively， and the activation energy of pseudo in-situ lignin is 82-150 kJ/mol.  The 
mechanical properties of lignin are isotropic， and the elastic modulus is decreased with the increase of 
moisture content， with the elastic modulus of 2. 8-9. 0 GPa and the shear modulus of 1. 1-2. 3 GPa， but 
the research scope is limited to the elastic stage.  The green and efficient separation method of in-situ 
lignin， the molecular structure sequence of lignin and the elastic-plastic mechanical properties of lignin need 
to be further studied.
Key words：wood lignin；molecular structure；thermal characteristic；hygroscopic property；mechanical 
property

木质素是自然界中含量仅次于纤维素的第二大

天然三维网状高分子聚合物，在自然界中含量非常丰

富，所有的维管植物（裸子植物、被子植物、蕨类植物）

中都含有大量木质素［1］，其中木质素含量占针叶材干

重的 24%~35%（质量分数，下同）、阔叶材干重的

17%~25%。在植物体内，木质素作为植物三大基体

物质之一，具有黏结、增强纤维素、传递应力、疏导水

分、抵抗外界不良环境、保护植物免受病原体危害等

作用［2-4］。作为单独的物质，木质素作为唯一一种可再

生的天然芳香族化合物，在生物质能源方面具有开发

潜力。此外，木质素具有天然的抗菌、抗紫外线、抗氧

化性能、生物相容性、可降解性、高碳含量等优点，在

天然防晒剂、医药载体、功能辅助剂、碳基材料等方面

有较高研究潜力［5-7］。随着全球社会经济与科技高速

发展，超额碳排放导致全球气候变暖加剧，生物多样

性降低，极端天气频发，木质素作为一种绿色、低碳材

料，具有较大应用潜力［8］。此外，木质素是木材中三大

成分之一，其物理和力学性能不仅对其高值化研究和

利用有重要意义，而且对木材微宏观尺度的物理和力

学性能具有重要的影响，有助于进一步研究木材多尺

度微宏观物理和力学性能模型，解译木材的热力学和

湿力学等方面的机理。

1　木材木质素分子结构

木材木质素虽然受到基因调控作用形成，却不同

于其他的有规则结构的生物大分子（蛋白质、多糖、核

酸等），其分子构成不规则、无定形且分布不均匀，可

从结构单元、连接键、官能团这三个方面描述木质素

分子结构。

1. 1　结构单元

C，H，O 三种元素是构成木质素的三大主要元素，

质量分数分别约占 60%，6% 和 30%［1］，H 含量相对较

少，也含有微量  N 元素［9］。木质素的分子结构和其形

成 过 程 密 不 可 分 ，三 种 前 驱 物 单 元 对 -香 豆 醇（p-
coumaryl alcohol）、松柏醇（coniferyl alcohol）和芥子醇

（sinapyl alcohol）在酶促下产生三个基本结构单元对

羟基苯基丙烷（H）、愈创木基丙烷（G）和紫丁香基丙

烷（S）。H，S，G 在漆酶和氧化物酶作用下形成自由

基，自由基偶合形成碳-碳键和醚键，形成以苯丙烷单

体为结构单元的天然酚型高分子木质素［10-11］。H，S，G
三大基本结构单元如图 1 所示［12］，主要区别在于甲氧

基位置和数量上的不同，这也造成形成的键有些许不

同，S 型单元的 C3，C5不易形成 5-5，β-5 键。此外，三种

结构单元在针叶材和阔叶材中的含量不同，针叶材木

质素主要以 G 单元为主和极少量的 H 型单元组成，阔

图 1　木质素基本结构单元［12］ （a）对羟基苯基丙烷；（b）愈创木基丙烷；（c）紫丁香基丙烷

Fig. 1　Basic structural units of lignin［12］ （a）p-hydroxyphenyl propane；（b）guaiacyl propane；（c）syringyl propane
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叶材木质素主要是 S 单元和 G 型单元以及少量的  H
型单元组成［13］。随着对木质素模型研究的不断突破，

研究人员还发现了对羟基苯甲酸酯（pBA）、对香豆酸

酯（pCA）、阿魏酸、肉桂醇、麦黄酮等非典型性的前驱

体结构［14-15］。上述非典型结构含量较少，并且有的目

前只在特定植物中发现，如麦黄酮、pCA 通常在禾本

植物木质素中被发现，pBA 可以在杨木、柳木、棕榈木

等特定的木材中含有［16］。

1. 2　连接键

苯基丙烷三种单体单元间通过醚键和碳碳键连

接，根据氧原子和碳原子位置的不同可以进一步细

分，见表 1［17-23］。木质素中的醚键含量居多，占总连接

键的 60%~70%［17］，但是醚键比碳碳键更容易断裂。

醚键的连接主要有三种形式：烷基-芳基醚键（β-O-4，
α-O-4，γ-O-4）［17］、二芳基醚键（4-O-5）、二烷基醚键

（α-O-γ）［18］。β-O-4 约占总连接键的 50%~60%，是木

质素大分子中重要键型，针叶材木质素中大约有

45%~50% 的结构单元间是以 β-O-4 键连接的，阔叶

材种约有 60%~62%［19-21］。β-O-4 可进一步分为赤式

和苏式两种构型，G 单元和  S 单元形成的 β-O-4 键赤

式/苏式比例分别为 1∶1和 3∶1［22］，异构体的比例和 S/G
的比例相关。此外， β-O-4 连接键含量较高的木质

素，木质素呈现较为线性的分子。4-O-5 连接键约占

总连接键的 5%［23］，低聚物之间发生偶联反应形成

4-O-5 醚键，这也是木质素大分子产生分枝结构的原

因，常见于碱木质素［18］。

碳碳键主要有 β-5，β-β，β-1，5-5 型以及 β-6，β-2，
α-β 型等，β-5，5-5，β-β 连接键约占总连接键的 15%~
25%［23］。β-5，5-5型属于缩合型结构，β-5由两个苯环结

构单元通过 β位和另一苯环５位连接到一起，同时存在

C—C 和 C—O 键，这种连接方式很稳定，在发生降解时

也能够保留，常见于  G型结构单元中。5-5型是苯环上 5
号位碳原子之间连接，也称联二苯结构，在生物质木质

素中的含量很少，但是容易生成木质素支链结构［1］。

1. 3　官能团

木质素存在多种官能团，主要有甲氧基（—OCH3）、

羟基（—OH）、羰基等［24］，木质素来源和分离提取方法

都会影响分离木质素官能团的分布和数量。如表 2［21，25］

所示，根据官能团所处的不同位置，主要可以分为两

部分：一类是位于结构单元苯环上，例如甲氧基、酚羟

基；另一类是在苯环侧链上（脂肪烃），包括醇羟基、碳

碳双键、羰基、羧基等［21］。甲氧基主要位于苯环上，是

木质素结构中的特征官能团，根据甲氧基所处位置区

别愈创木基丙烷和紫丁香基丙烷结构，其化学性质稳

定，只有较强的氧化剂才能裂解下来。阔叶材含有大

量愈创木基和紫丁香基，所以阔叶材甲氧基含量较

多。羟基赋予木质素分子很强的氢键［25］，这影响木质

素的物理和化学性质，如酚羟基会直接影响木质素分

离过程中醚化和缩合程度。侧链碳碳双键不稳定，易

发生氧化显色反应。一般认定羧基在原位木质素中不

存在，是在分离木质素的过程中产生的［1］。

1. 4　木质素分布

木质素的数量和组成在植物种类、组织、细胞类

型和细胞壁层之间和内部有很大差异［12］，成熟细胞壁

一般是由胞间层（M）、初生壁（P）和次生壁（外层  S1、
中层  S2、内层  S3）组成，细胞壁形成的每个阶段都会

发生木质素的沉积，在细胞壁不同层的沉积单元和浓

度有差别，次生壁  S 层主要是  S 型木质素单元，在复合

胞间层主要是  G 型和  H 型木质素单元［21］，也说明复合

包间层含有较多的缩合型结构木质素。如图 2 所示，

表 1　木材木质素连接键［17-23］

Table 1　Wood lignin bonding bonds［17-23］

Species
Ether linkage

Carbon-carbon linkage
（15%-25%）

Linkage
Alkyl-aryl ether linkages

Diaryl ether linkage
Dialkyl ether linkage

β-O-4（50%-60%）

α-O-4
γ-O-4
4-O-5（5%）

α-O-γ
β-5

β-β
β-1 dienone spiral
5-5

Characteristic
Linkage is divided into erythro and soviet configurations， and is 
unstable and easy to fracture

Linkages are unstable and easy to break

Linkages are relatively stable

Linkage generally exits in G-type wood units with stable chemical 
linkage and condensation structure
Linkage is stable and generally exits in S-shaped units
Linkage is stable，rare and complex
Linkage is stable and less abundant and is easy to form a branched 
chain structure
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细 胞 角 隅 木 质 素 浓 度 可 以 达 到 70%，复 合 中 间 层

（M+P）木 质 素 浓 度 约 50%，S2 层 木 质 素 浓 度 约

20%，但是由于  S2 层占有大量体积，约四分之三的木

质素位于  S2 区，四分之一的木质素位于复合中间层

和细胞角隅区［1，26］。木质素在针叶材和阔叶材中的含

量占比也有差别，阔叶材中木质素约占 24%~35%，

针叶材中木质素约占 17%~25%［26］。

木质素由  H，G，S 三大基本苯丙烷结构单元通过

不同种类的碳碳键和醚键连接，排列组合形成三维网

状高分子聚合物，此外，木质素还有少量的乙酰化结

构以及与碳水化合物的交联结构［27-28］，这都导致木质

素具有高度异质性和复杂性的结构以及高效分离的困

难性。目前，木质素结构模型所描述的只是按测定结果

平均得出的一种假定结构，进一步研究特定木质素分离

方法和分析手段对木质素结构有重要意义。

2　木质素分离方法

木质素大分子具有高异质性和不规则性，木质素

分离过程中发生解聚转化，可获得不同相对分子质

量、分子结构和物理化学性能的木质素，此外，木质素

部分结构单元和纤维素、半纤维素某些糖基形成木质

素 -碳水化合物复合体（LCC）连接［29］，这都增加了高

效分离高纯度木质素的困难。木质素的分离方法按

照木质素对溶剂的可溶性角度可以分为两类：一类是

将木质素作为不溶性成分被过滤分离；另一种是将木

质素作为可溶性成分分离（见表 3［30-45］）。

2. 1　不溶性木质素

酸木质素主要包含了硫酸木质素、盐酸木质素，

酸将纤维素和半纤维素转变为葡萄糖、木糖等单糖溶

解在水中，木质素以沉淀的方式析出，进一步纯化去

除灰分、糖类等杂质。参阅美国  NREL 实验室  Klason
木质素方法，分离杉木、枫木木质素，得率分别为

30. 56%，24. 56%，与木质素含量 15%~40% 相比，

Klason 木质素分离效率较高［30］，常用于植物木质素含

量的测定，被认为是能最大限度地将生物质中的木质

素提取出来的标准方法［31］。酸木质素发生高度缩合反

应，但盐酸木质素相比硫酸木质素变化要小一些。高

碘酸木质素有 20% 木质素被氧化，且含有大量羧基。

2. 2　可溶性木质素

可溶性木质素包含离子液体分离木质素（ILT 木

质素）、低共熔溶剂分离木质素（DES 木质素）、无机试

剂分离木质素、有机试剂分离木质素和中性溶剂分离

木质素。其中无机试剂分离木质素主要是指制浆造

纸副产物工业木质素，中性有机试剂分离的木质素结

构发生变化相对较少，类似原位木质素。

2. 2. 1　ILT 和  DES 木质素

离子液体具有熔点低、稳定性好、可设计、不挥发

的优势，是一种绿色溶剂，离子液体分离木质素（ILT）

与磨木木质素（MWL 木质素）结构相似，但是相对分

子量较低，热稳定性能较差，此外，离子存在提纯困

难、成本高、有一定毒性、生物降解性差缺点，在工业

上广泛应用还有一定距离。低共熔溶剂（DES）是一

种新型的类离子液体溶剂，是  ILT 液体较好的替代

品，DES 液体可设计、沸点高、熔点低、易回收、制备简

单、价格低廉、可生物降解。通过设计氢键受体、供体

图 2　针叶木材木质素在细胞壁中的分布示意图［26］

Fig. 2　Schematic diagram of wood lignin distribution in 
wood cell wall［26］

表 2　木质素官能团特征［21，25］

Table 2　Characteristics of functional groups of lignin［21，25］

Location
Benzene ring

Aliphatic 
hydrocarbon

Functional group
Methoxy group

Phenolic hydroxyl group
Methoxy group
Alcoholic hydroxyl group
Carbon-carbon double bond
Carbanyl group
Carboxyl

Characteristic
This group is stable but can be oxidized by strong oxidant，and its number and location have a 
significant influence on its characteristics
This group affects the degree of lignin etherification and condensation
This group is easy to split and connect with other alkyl and aryl groups to form ether
This group is hydrophilic and is easy to oxidize
It is easy to occur oxidation color reaction
Conjugated carbonyl can stabilize lignin
This group often exists in oxidized lignin
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种类和配比，并结合酶解方法、球磨、微波等辅助方

法，实现对木质素选择性溶解和提取［32-34］，进一步设计

抗解聚转化和缩合、高效选择降解  LCC 键的  DES 溶

液种类和配比十分重要。

2. 2. 2　无机试剂分离木质素

制浆造纸工业每年分离约 1. 4 亿吨纤维素，同时

有 5000 万吨木质素副产物产生［35］，从造纸黑液中提取

木质素成本低，但杂质多，为提取高纯度木质素增加

了难度。目前根据制浆造纸方法可将木质素分为碱

木质素、木质素硫酸盐、木质素磺酸盐，市售商品木质

素还包括碱性木质素和脱碱木质素。

碱木质素一般是对  NaOH 制浆造纸的黑液进行

酸沉淀得到的木质素，可进一步用有机溶剂（石油醚、

乙醚等）提纯。碱木质素的醚键等连接键发生水解，

分子量相比原位木质素要低，并且伴随氧化反应导致

酚羟基和羧基含量更高，苯环上具有更多的共轭和非

共轭  C=O 基团，导致碱木质素表面活性小，不溶于

水。木质素硫酸盐是对  NaOH 和  Na2S 制浆造纸的黑

液酸沉淀得到的木质素，性质类似碱木质素［36］。木质

素磺酸盐主要来自亚硫酸盐制浆生产过程中，或者其

他木质素经过磺化或磺甲基化改性后的产物，是一种

线性高分子结构。含有磺酸基的木质素可溶于酸性

溶液中，可以将木质素从纤维素和半纤维素中分离。

木质素磺酸盐具有亲水基团，可以溶于水，表面活性

较大，具有较广的用途［37］。此外，商品木质素中的碱

性木质素、脱碱木质素是碱木质素的衍生产品，碱性

木质素主要是指酸碱度呈现碱性的木质素，脱碱木质

素是对碱木质素经过脱硫、氧化、水解、去甲基化等化

学修饰制得。

2. 2. 3　有机试剂分离木质素

有机溶剂木质素通常是采用有机酸和醇类（如甲

醇、乙醇、丁醇等）或者其他水溶液在添加和不添加催

化剂的条件下分离的产物［38］。这是一种无硫的工业

木质素，纯度高、分子量均一、活性官能团丰富［16］，但

是废液有机溶剂的回收率不高，有机溶剂成本高昂。

甲酸木质素是一种新型制浆方法得到的木质素，具有

更高纯度、更好的木质素改性潜力。二氧六环木质素

是采用二氧六环 -水 -盐酸水解分离木质素的方法制

得［39］，该方法可得到高纯度木质素，但是盐酸水解造

成木质素中 α-芳基醚键，α-烷基醚键以及苯甲基结构

表 3　木材木质素分类［30-45］

Table 3　Wood lignin classification［30-45］

Separation method
Insoluble lignin

Soluble lignin

Category
Acid lignin

Periodate lignin

Ionic liquids lignin

Deep eutectic solvents 
lignin
Inorganic reagent lignin

Organic solvent lignin

Neutral solvent lignin

Name
Klason lignin

Hydrochloric acid lignin
Purves lignin

ILL lignin

DES lignin

Lignosulfonate

Alkali lignin and
lignin sulfonate

Formic acid lignin

Ethanol lignin
Dioxane lignin
Brauns lignin

Milled wood lignin
Cellulolytic enzyme lignin

Molecular characteristic
Chemical properties of lignin changed greatly and the lignin was highly 
condensed during separation.  This method is generally used for the 
determination of lignin content in plants
Large condensation occurs and the relative molecular mass is large
It has abundant linkage types，and hydroxyl and methoxyl groups are 
oxidized to form carboxyl group
β-O-4 linkage is partially broken with abundant phenolic hydroxyl groups.  
The relative molecular weight is lower than that of DES lignin
It includes abundant linkage types with β-O-4  and C—C linkages partially 
broken and condensation reaction
α，β ether linkages are partially broken with sulfonate ions and a small 
amount of catechol retain and a relative molecular weight of 20000-50000
α，β -alkyl ether linkages and α-aryl ether linkages break with a relative 
molecular weight of 3000-5000.  Condensation reaction occurs during 
isolation and the catechol structure is generated
β -O-4 linkage partially breaks，and the ether linkage is  decomposed by 
oxidation with a molecular weight of 832-5879
α，β-aryl ether linkages are broken
α，β-aryl ether linkages and α-alkyl ether linkages are broken
Abundant linkages are retained，but lignin only represents low molecular 
weight in-situ lignin
Linkages are completed and abundant with β-O-4 linkage partially broken
Linkage types are completed and abundant with β-O-4 linkage partially 
broken

126



第  52 卷  第  2 期 木质素分离及主要物理和力学性能的研究进展

中的 β-芳基醚键发生断裂［40］。二氧六环木质素相对

其他分离方式，木质素发生较少的化学变化，一般用

作木质素结构的实验研究［41］。

2. 2. 4　中性溶剂分离木质素

天然木质素也叫  Brauns 木质素，这种方法是 1939
年由  Brauns 等［31］提出，采用中性二氧六环溶剂提取。

Brauns 天 然 木 质 素 得 率 非 常 低 ，只 有 全 木 质 素 的

8%~10%，且含有 2%~3% 多糖聚砜等糖杂质。这

种提取方法木质素基本不发生反应，但只提取了原本

木质素低分子部分，一般认为不能作为整体原位木质

素研究的试样。磨木木质素（MWL）对研磨后样品用

中性二氧六环溶液抽提纯化，糖杂质可低到 0. 05%。

这种分离方式得到黄褐色非晶体粉末，木质素 β-O-4
结构发生一定程度的降解，侧链氧化得到 α 酮羰基，得

率小于 50%［9，36，42］，也有研究发现  MWL 在二维核磁谱

图中显示有较多的缩合结构，表明  MWL 更多地来源

于细胞胞间层［43-44］。提取木质素和原位木质素的分子

结构存在差异性，在物理、化学以及结构方面的分析

研究结果可以体现木质素部分的性能。酶解木质素

（CEL）分离条件温和，利用生物酶选择性降解木质素

和碳水化合物间的化学键，得到纯度极高、产率较高

木质素，常用做原位木质素结构和性质研究样品。

CEL 与  MWL 结构相似，但  CEL 的得率要高，降解程

度较少，但得到的粗木质素残糖含量较高，且部分酶

蛋白与木质素结合，难以完全除去［40］。多种方法结合

和优化可以相互弥补单一方法的不足，酶解磨木木质

素（DEL）是结合酶解和球磨两种方法，得到纯度高、

结构完整、得率高的木质素［45］，可用于其代表原位木

质素进行结构和性能的研究，但同时也增加了  DEL 分

离程序的复杂性。

木材木质素在不同的分离条件下，木质素会发生

不同程度的解聚、氧化、缩聚等反应，各种分离方法有

各自优缺点（见表 4）。每种方法的作用机制及特点不

同，适用原料不同，分离木质素得率和成本差异性较

大，针对不同原料设计特定的分离方法以达到高效、

绿色分离木质纤维生物质中的木质素是必要的。

3　木材木质素物理特性

木质素没有明确的一级结构，对木质素的分子结

构实验探索停留在各种组成平均值的描述，对木质素

性能的研究有一定的局限性［46］。结构决定性能，性能

决定用途，研究者已经对木质素的吸湿特性、热特性、

力学性能方面有相关研究，并且取得了一定成果。

3. 1　木质素吸湿特性

木质素赋予木材一定的耐水性能和机械强度，其

也具有一定程度的吸湿性，因为木质素分子中存在酚

羟基、醇羟基、甲氧基等亲水基团，为水分子提供结合

位点，在结合位点上形成初级吸着水，位点饱和后，形

表 4　木材木质素分离方法的优缺点

Table 4　Advantages and disadvantages of wood lignin separation methods

Category
Industrial lignin

Pseudo in-situ 
lignin

Name
ILL lignin

DES lignin

Alkali lignin and
Lignin sulfate

Lignosulfonate

Formic acid lignin

Brauns lignin
Milled wood lignin

Cellulolytic enzyme
 lignin

Advantage
Similar to MWL，ILL lignin has better thermal 
stability than alkali lignin with short production period 
and industrial production potential
Solvent is cheap，non-toxic and biodegradable，and 
DES lignin has high yield，short production period，and 
industrial production potential
Lignin is pulp and paper industry byproduct with 
mature technology and large yield

Lignin is large yield，high molecular weight，and  
soluble in water  but insoluble in organic solvents
Purity is higher than that of lignin，which is a by-
product of papermaking，and formic acid solution can 
be recycled
Molecular structure is similar to that of in-situ lignin
With high purity of > 90%，the lignin has small 
molecular structure change
Lignin has high yield of about 100%，high purity of > 
90%， and abundant and complete linkage type

Disadvantage
Solvent is toxic and expensive，ILL lignin has lower 
molecular weight and more phenolic hydroxyl groups

Molecular weight distribution is wide with low 
molecular weight

With a purity of 40%-45%，selement，lignin isn’t 
conducive to later chemical modification for low 
chemical activity
Lignin has purity of 50% to 55% with  sulfonic acid 
group
Structure has undergone a great change

Low molecular weight and low yield
Yield is low， and the separation process was 
complicated and the reaction conditions are harsh
With long reaction cycle，the lignin is not suitable for 
mass production
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成次级吸着水［47］。木质素的吸湿性显著低于半纤维

素［48］，微低于纤维素［49］，主要是由于纤维素水分子可

及区（无定形区）较少。木质素吸湿性对木材吸湿性

具有重要影响，也是木质素在不断变化环境中应用的

关键性能。

图 3 比较了不同来源木质素的吸附和解吸特性，

木质素的吸湿-解吸曲线近似  S 型，符合Ⅱ型等温吸附

曲线，并且出现了明显的吸湿滞后现象，与木材的吸

湿-解吸曲线趋势基本一致，但是吸湿率低于木材、纤

维素和半纤维素［50-51］。在高湿环境下，木质素最高平

衡含水率可达到约 20%［47，52-53］。Hess 等［52］的研究表

明，在相对湿度为 95% 时，杉木酶解磨木木质素的平

衡含水率为 18. 99%，桦木酶解磨木木质素为 18. 40%。

在 79% 的相对湿度下，纳米尺度下的碱木质素颗粒可

以达到 17% 的含水率。由于各种木质素的分子结构

不同，导致木质素的吸湿能力有略微差别，但是吸湿

趋势基本一致。

在木质素吸湿特性定量预测方面，理论模型如  
Brunauer-Emmett-Teller （BET）理论和  Guggenheim-
Anderson-de Boer（GAB）理论可用来定量表达木质素

单层水分容量和表面积，且与动态水分吸附（DVS）的

数据有良好的一致性。Rawat 等［54］使用  BET 理论估

算杏仁桉  Klason 木质素单层吸着水极限含水量为

5. 3%，但适用于相对湿度在 5%~40% 环境下的木质

素。Timmermann 等［55］在  BET 两个参数（单分子层容

量和能量常数）基础上，引入了附加参数山梨醇分子

的自由焓差测量值（k），提高了  GAB 模型适用的相对

湿度范围（5%~90%）。Volkova 等［47］利用  BET 模型

确定了硫酸木质素样品的单层容量和表面积，并运用

了  GAB 模型，在 0%~95% 湿度范围内采用非线性最

小二乘拟合，结果表明动态蒸汽吸附实验数据和计算

的吸附等温线之间有较高的相关性。此外，Wang
等［56］用可接近吸附位点占有率模型（SSO）量化木质

素吸湿能力，基于实验数据计算得到 5%~50% 相对

湿度下杉木和桦木酶解磨木木质素的吸附位点平均

密度分别为 4. 31 mmol/g 和 3. 79 mmol/g。
木质素吸附过程的仪器测量对吸附过程的描述

非常重要，DVS 测量可提供木质素的等温吸附曲线，

但可及羟基和水分子的数量不存在一一对应关系，需

要理论进一步对可及羟基浓度估算。傅里叶变换红

外光谱（FTIR）可以通过光谱变化确定水分有效吸附

位点和相关波谱范围。Xiao 等［57］使用傅里叶变换红

外光谱采集 0%~92% 相对湿度下商品纳米木质素的

光谱，定性分析得出木质素水分有效吸附位点是羟基

和羰基，并且确定了与水分吸附相关的波普范围为

3700~2880 cm-1，1740~1488 cm-1 和 1247~1175 
cm-1，利用吸湿的  FTIR 光谱范围，根据偏最小二乘回

归方程建立并开发了纳米木质素水分含量的定量预

测模型。虽然木质素的吸湿规律已经可以定性和定

量描述，但定量表示木质素吸湿特性还有待对不同树

种木质素进行验证。

3. 2　木质素玻璃化转变温度

木质素的热特性不仅有利于研究木材多尺度热

力学性能，而且对木质素高值化应用研究与开发（高

温处理制造碳基材料、木质素热解产物高值化研究

等）也有非常重要作用。木质素的热性能源于其固有

的结构特性，由于木质素来源、分离方式的不同，分子

结构、分子量不同，造成热性能存在差别。由于无定

形化学结构和分子间、分子内的相互作用，木质素在

低温下具有热塑性，但在较高温度下官能团之间发生

缩合，木质素具有热固性。但是木质素很难运用到热

塑性和热固性材料方面，因为木质素在较高温度下发

生热分解，其次由于芳香结构，木质素通常表现出

脆性［58］。

除了酸木质素和铜氨木质素，木质素没有固定熔

点，但具有玻璃化转变温度（Tg）［1］。表 5［1，56，59-63］比较

了不同木材木质素的玻璃化转变温度，在 92~79 ℃范

围内，不同木质素分子结构各异，其玻璃化转变温度

不能用特定的值表示。Hatakeyama［64］的研究表明，木

质素中甲氧基越多，玻璃化转变温度越低。Sen［65］的

研 究 表 明 ，针 叶 材 木 质 素 玻 璃 化 转 变 温 度（138~
160 ℃）要高于阔叶材木质素玻璃化转变温度（110~
130 ℃）。木质素的相对分子质量越大，玻璃化转变温

度越高，水分对木质素有增塑剂作用，可以降低木质

素玻璃化转变温度。目前还缺少含水率对木质素玻

璃化转变温度的作用机制研究。

3. 3　木质素比热容和导热系数

导热系数和比热容是模拟和计算木质素加工过

图 3　木质素吸附解吸比较［47，52-53］

Fig. 3　Comparison of lignin adsorption and desorption［47，52-53］
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程中传热传质关键热力学参数。Wang 等［56］研究了  
DEL 的比热容，结果表明，在玻璃化转变温度以下，

DEL 比热容随温度的升高呈现线性增长，并且杉木  
DEL 比热容（1301 J/（kg·K），室温 25 ℃）小于桦木  
DEL 比热容（1468 J/（kg·K），室温 25 ℃）。Voitkevich
等［63］测试了硫酸木质素的比热容在 25 ℃时为 1542 J/
（kg·K），Qi 等［66］研究发现在室温下，桦木纤维素比热

容（1209 J/（kg·K））要小于桦木半纤维素的比热容

（1305 J/（kg·K）），推测出桦木木质素比热容大于桦木

纤维素和半纤维素比热容。木质素的导热系数测量

研究较少，Wang 等［56］测试杉木和桦木 DEL 在 20 ℃时

的导热系数分别为 0. 29 W/（m·K）和 0. 30 W/（m·
K），发现导热系数和温度有线性正相关关系，但是导

热系数随温度的变化不大，杉木和桦木 DEL 在 20~
120 ℃范围内的平均导热系数分别为 0. 30 W/（m·K）

和 0. 32 W/（m·K）。Qi 等［66］报道了桦木纤维素和半

纤维素在 20 ℃下的导热系数分别为 0. 24 W/（m·K）

和 0. 38 W/（m·K），推测出桦木木质素导热系数位于

半纤维素和纤维素导热系数之间，但这种现象是否符

合其他树种，有待进一步研究。

3. 4　木质素热稳定性

木质素热解特性的研究有助于木质素在碳纤维

和生物质燃料方面的应用。木质素热解产物包含气

相产物（CO，CO2，CH4 等）、液相焦油（苯酚、酸、酮类

化合物组成）和固相焦炭，各相产物的分布情况取决

于木质素原料、分离方法、热解温度和加热速率等，也

有采用材料预处理、催化热分解可以调控木质素热解

产物，增加生物油中高附加化合物（芳香烃、酚类）的

含量［67］。

木质素的热解过程复杂，首先是各种连接键和官

能团的反应温度各异，其次是木质素元素组成上缺少  
H 原子，导致中间产物聚合、重排生成焦炭产物。木质

素在 200~300 ℃范围内热解，较弱 β-O-4 醚键、α-O-4
醚键断裂，苯基丙烷侧链中的羧基、羰基、酯基发生裂

解和转化反应，热解形成甲基、乙基和乙烯基愈创木

酚和香草醛［68］。在 300~400 ℃区间内，脂肪烃链内和

链间 C—C 键开始断裂［69］。大于 400 ℃时，其甲氧基键

均裂、分子内重排、发生烷基化反应，温度超过 450 ℃，

比较稳定的 5-5 型连接、4-O-5 型连接断裂［70］，温度升

高至 550 ℃，苯环也可被分解转化为不可冷凝气体［71］。

针叶材木质素是  G 型木质素，氧含量较少，β-O-4 型连

接较少，5-5型连接较多，所以针叶材热稳定性更强［21］。

热分解动力学模型可以模拟木质素温度和转化

率之间的关系，建立质量损失模型，实现对特定木质

素的热分解特性进行预测。热分解动力学参数活化

能（Ea）和指前因子（A）是模拟木材化学成分热分解的

关键因子，可通过常用的  Friedman 法、Flynn-Wall-
Ozawa 法和  Kissinger 方法计算得到［56，72］。木质素热

解过程一般分为两个阶段，大致 150~300 ℃为第一阶

段，300~500 ℃为第二阶段［30］。表 6［30，56，72-75］总结了不

同木质素的热分解动力学参数，Klason 木质素  Ea值显

著低于其他类型木质素。受木质素来源、分离方法、

热解阶段的影响，Ea和  A 数值不具有普遍性。

4　木质素力学性能

木质素作为木材细胞壁三大组成成分之一，对其

力学行为的充分研究可以完善木材多尺度力学模型

理论，进一步推动木材弹塑性力学行为的研究，且能

对其高值化利用提供性能参数。木材横纹方向有微

宏观孔隙，没有类似纤维素纵向连接，压制成型的木

质素力学试件含有孔隙结构，无纤维丝连接，两者在

结构上有较高的一致性，推测木材横纹方向上的应力-

应变关系与木质素的应力 -应变关系具有相似性。

图 4 表示了木质素试件在拉压作用下应力-应变关系，

木质素在拉力作用下发生弹性和塑性变形，没有屈

服，发生脆性断裂；在压力作用下，先后发生应变硬

化、塑性流动和二次应变硬化［76］。

木材木质素弹性力学性能测定方法主要包括细

胞壁原位测试、分离木质素测试、预测模型推测三种

方法，弹性力学性能数据见表 7［52，77-85］，弹性模量为

2. 3~9. 0 GPa，剪切模量为 1. 1~2. 3 GPa。原位测量

表 5　木材木质素玻璃化转变温度

Table 5　Glass transition temperature of wood lignin

Species

Periodate lignin（birch）

dioxane lignin（Chinese fir）

Double enzymatic lignin 
（brich）
Double enzymatic lignin 
（Chinese fir）
Milled wood lignin
Klason lignin
Kraft lignin
Alkali lignin
Organic solvent lignin
lignin sulfonate

Moisture 
content/%
12. 2

0
7. 2
0
0

0

Glass transition 
temperature/℃
128
179

92
146
132. 5

137. 2

141-159
100-130
114-124
158
144
135

Reference

［1］

［56］

［59］
［60］
［60］
［61］
［62］
［63］
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是对经过脱纤维素、半纤维素处理后，保留木材蜂窝

状结构、层状结构和木质素成分的木材超薄切片进行

拉伸测量。Takeichi 等［77］采用原位测量方法，木材切

片经过高碘酸氧化处理去除多糖成分，在 10% 含水率

下，原位木质素在拉力作用下的弹性模量测量值为

2. 8 GPa，但处理后木质素切片可能含有部分纤维素

和半纤维素杂质，测试数据不能完全反映原位木质素

的力学性能。分离木质素力学测量可以分为拉伸测

量、连续球压痕法测量、原子力显微镜法测量，拉伸法

和连续球压痕法需对粉末状分离木质素模压成型制

成试件测量，原子力显微镜直接可以对粉末状木质素

进行力学性能测试。表 7 中拉伸法和连续球压痕法测

量的高碘酸木质素、二氧六环木质素、Klason 木质素试

件弹性模量的范围在 2. 3~6. 7 GPa 范围内，在 3. 6%
含水率下的高碘酸木质素弹性模量最大，为 6. 7 GPa，
三种分离方法中高碘酸木质素最接近原位木质素，可

为木材多尺度力学性能模型提供数据参考［78-80］。连续

球压痕法适合木质素试件弹性阶段的测量，拉伸法测

量结果受制样热压条件影响，原子力显微镜测量方法

克服了这一缺点，直接可以对粉末状木质素测试弹性

模量。Hess 等［52］对碱木质素采用原子力显微镜，采用

接触共振力显微镜获得三维纳米力学对比图像，利用

力体积映射和赫兹模型计算木质素弹性模量，结果表

明平均弹性模量范围在 2. 4~9. 0 GPa。通过多尺度

木材弹性力学模型和实验测试验证，反推预测模型中

木质素弹性模量，可获得木质素弹性模量为 4. 18~
5. 9 GPa，如表 7 所示，预测模型推测木质素弹性力学

性能避免了原位测试和分离测试的缺点，但对木材多

尺度理论模型的构建精度要求较高，目前均基于简化

的分析模型，还缺少考虑全要素的木材力学性能理论

分析模型。

木质素含水率对木质素力学性能有显著影响，

图 5［86］表示了高碘酸木质素弹性模量和含水率关系，

图 4　木材木质素拉和压力作用下的应力-应变示意图［76］

Fig. 4　Schematic diagram of stress-strain of wood lignin 
under tension and pressure［76］

表 6　木材木质素热分解动力学参数

Table 6　Pyrolysis kinetic parameters of wood lignin

Species

Klason lignin （maple）

Klason lignin （Chinese fir）

Double enzymatic lignin （brich）

Double enzymatic lignin （Chinese fir）
Klason lignin （beech）
Klason lignin （willow）

Organic solvent lignin （hard wood）
Alkali lignin

Milled wood lignin （maple）
Milled wood lignin

Percent conversion

0. 02-0. 60

0. 02-0. 60

0. 1-0. 5

Temperature/℃

148-268
295-494
150-308
312-518

300-350

500-1000

Active energy，
Ea/（kJ·mol）

20. 61
38. 92
19. 95
47. 00

90-148
112. 7
134-150
151. 1
156. 5
144. 2
120-143
128

82
148. 7

Pre-exponential 
factor，ln（A/min-1）

7. 58
10. 90

6. 90
11. 88
17-33
22. 9
26-34
26. 80
27. 82
25. 68

20. 91
28. 5

Reference

［30］

［56］

［72］

［73］

［74］
［75］

图 5　不同含水率下木质素弹性模量［86］

Fig. 5　Elastic modulus of lignin under different moisture contents［86］

130



第  52 卷  第  2 期 木质素分离及主要物理和力学性能的研究进展

在木质素含水率达到约 3%，弹性模量达到最大，大于

3% 时，随着含水率的增加弹性模量降低［80，86］。表 7 中

的高碘酸木质素、Klason 木质素含水率增加，弹性模量

都出现线性减少的的现象，剪切模量也发生相似的变

化［79-80］。Hess 等［52］对碱木质素采用三种原子力显微

镜测量的数据也证明了这种趋势，并通过循环测量证

实，水分解吸后的木质素弹性模量可反弹。由于测试

方法的局限性，目前对弹性阶段的木质素力学性能进

行了研究，不利于研究包含木质素成分的木材弹塑性

力学性能生成机制，有必要进一步探索不同含水率和

温度条件下，木质素在拉、压受力状态下的弹塑性力

学特性。

5　结束语

综上所述，木质素的  G，H，S 三种苯基丙烷单元

富含甲氧基、羟基、羧基等官能团，并通过醚键和碳碳

键偶联形成复杂的、非结晶的三维网状高分子化合

物。正是由于木质素三大基本单元比例和三维分子

结构的不确定性，难以对特定木质素的种类有准确的

分子模型。相比原位木质素，分离木质素在一定程度

上发生了改变，目前酶解磨木木质素是得率较高的类

原位木质素。木质素具有类似木材的吸湿特性  ，具有

吸湿滞后现象和  S 型吸湿-解吸曲线，但吸湿性不高，

在相对湿度 100% 的情况下，木质素最高的平衡含水

率可以达到约 20%，低于纤维素和半纤维素。大部分

木质素具有玻璃化转变温度，大致范围在 90~160 ℃
范围内，且随着含水率增大玻璃化转变温度降低。木

质素升温至约 200 ℃，α-O-4、β-O-4，脂肪烃碳碳键、5-
5、4-O-5 键先后断裂，形成气相、固相、液相产物，热分

解动力学模型可以预测特定热分解过程，但不具有普

适性。木质素在力学方面具有各向同性，目前不同来

源和类型木质素弹性模量为 2. 3~9 GPa，剪切模量为

1. 1~2. 3 GPa，随含水率增大而减少。

对于木质素分离、物理和力学性能方面今后可开

展以下深入研究：（1）探索工业木质素和原位木质素

高效、绿色、低成本分离方法，满足木质素高值化应用

研究、原位木质素结构、物理和化学性能研究的需求；

（2）进一步研究原位木质素分子结构序列，从分子角度

加深对木质素性能理解；（3）研究温度和含水率耦合作

用下，木质素在拉、压受力状态下的弹塑性力学性能，

为解译木材弹塑性力学性能生成机制提供重要支撑。
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典型特殊制备技术对无取向电工
钢织构的影响规律
Impact law of typical special preparation techniques 
on texture of non-oriented electrical steel

金宇晨，李志超*

（北京科技大学  钢铁共性技术协同创新中心，北京 100083）
JIN　Yuchen，LI　Zhichao*

（Collaborative Innovation Center of Steel Technology，
University of Science and Technology Beijing，

Beijing 100083，China）

摘要：电工钢又称硅钢，是一种重要的特殊钢，常被称作特殊钢中的“艺术品”，这主要是因为其加工制备流程复杂、性能

影响因素繁多。其中无取向硅钢主要应用于旋转电磁场环境，为了获得优良的软磁性能，需要形成较多的｛100｝等有利

织构，为此研究人员进行了大量探索，近年来发现一些特殊制备技术在形成大量｛100｝等有利织构方面有显著效果。本

文综述二次轧制、斜轧、异步轧制及双辊薄带连铸四种典型特殊制备技术对无取向硅钢再结晶织构的影响规律，发现二

次轧制与双辊薄带连铸均能增强 λ 与高斯织构，并削弱 γ 织构，斜轧也会增强 λ 织构，但对 γ 织构影响不大，异速异步轧制

能增强 η 织构，而异径异步轧制对再结晶织构却基本没有影响。最后，总结目前各项特殊制备技术存在的缺陷，并提出一

些发展方向，如借助斜轧原理在常规冷轧中产生更多剪切带、利用异步轧制进行二次加工以均匀化磁感等，为后续无取

向硅钢的工业生产提供更多参考。
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asymmetric rolling has no effect on the recrystallization texture.  The shortcomings of the current special 
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rolling to carry out secondary processing in order to homogenize the magnetic susceptibiltty，which provide 
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more references for the subsequent industrial production of non-oriented silicon steel are put forward.
Key words：non-oriented electrical steel；two-stage rolling；skew rolling；asymmetric rolling；twin-roll strip 
cast

无取向硅钢作为一种软磁材料，其铁损和磁感分

别受到晶粒尺寸与织构的主要影响［1-2］。在电工钢中

〈001〉方向是易磁化方向，〈111〉方向是难磁化方向，

〈110〉方向则介于两者之间［3-5］，如图 1［6］所示，在诸多

典型织构中，〈001〉∥ND（λ 线织构）和〈001〉∥RD（η 线

织构）对磁性能有利，〈111〉∥ND（γ 线织构）不利于磁

性能［7］，〈110〉∥RD（α 线织构）则处于中间，是一种很

普遍的织构，一般的无取向硅钢制备技术无论如何变

化加工参数，最终都会生成较强的 α 线织构，这是因为

在加工流程中，不同工艺的热轧板织构均存在较大的

相似性，且轧制变形会使织构趋向于 α 线织构［8］，此外

〈110〉∥ND（ζ 线织构）包括高斯织构在内一般是有利

于磁性能的，｛h，1，1｝〈1/h，1，2〉（α*线织构）的形成则

与 α 线织构的再结晶过程有关，一般在低碳钢中该织

构的存在会削弱钢材的深冲性能［9］，但在硅钢中，该织

构却能够诱导立方晶粒的形核［10］，是一种有利织构。

针对无取向硅钢的织构优化措施包括加强有益的

｛100｝〈0vw〉和｛hk0｝〈001〉织 构 以 及 削 弱 有 害 的

｛111｝〈uvw〉织构［11-12］，针对取向硅钢的织构优化则

是要形成锋锐的高斯织构｛110｝〈001〉［13-14］。在无取

向硅钢的制造流程中，大部分研究者从材料或冶金的

角度出发，通过不断调整热轧、常化、冷轧及退火期间

的加工参数去尝试改善无取向硅钢最终成品板织

构［15］，只有少部分研究者针对一些硅钢特殊制备技

术进行研究，试图优化出更有利的成品板织构。本文

主要综述了几种典型特殊制备技术如二次轧制、斜

轧、异步轧制、双辊薄带连铸对无取向硅钢织构的影

响规律。

1　二次轧制工艺

无取向硅钢的传统轧制工艺是一次轧制法，冷轧

后主要以 α，γ 线织构为主，λ 线织构较弱［16］，而在｛100｝
〈110〉，｛112｝〈110〉等 α 取向形变晶粒中，晶界附近与

晶粒内部都是 α*再结晶晶粒的重要形核点，同时

｛111｝〈110〉冷轧织构为｛111｝〈112〉再结晶晶粒提供

了有利的形核位置，因此，最终退火后的成品板以 α*
和 γ 线织构为主［17-18］。随着无取向硅钢薄规格化的发

展，一次冷轧法的轧制压下率越来越大，导致退火后

的有利再结晶织构越来越难以形成［19］，磁感受到了严

重损害，如 Saha 等［20］发现采用 70% 冷轧压下率时的

主要织构包括｛112｝〈110〉，｛001｝〈110〉，｛111｝〈112〉
和｛111｝〈110〉，再 结 晶 退 火 后 主 要 织 构 向｛111｝
〈112〉，｛111｝〈110〉转变。为了化解这种矛盾，二次轧

制法开始被采用，即在材料的多道次压下之间加入一

次中间退火，使第二阶段轧制前晶粒发生粗化，促进

了后续轧制中剪切带的形成，因此 λ 和高斯取向晶粒

优先形核位置增多［21］，再结晶织构更易形成，从而提

高了磁感应强度，如 Takashima 等［22］对质量分数为

0. 13%Si 的硅钢采用二次轧制法制造，最终产生较强

的｛001｝〈210〉织构，磁感 B50 相比一次轧制法提高了

0. 02 T。

由于二次轧制涉及两段冷轧过程，在总压下率不

图 1　无取向硅钢中的主要织构组分［6］

（a）φ2=0°标准 ODF 图；（b）φ2=45°标准 ODF 图

Fig. 1　Major texture components of non-oriented electrical steel［6］

（a）φ2=0° standard ODF sections；（b）φ2=45° standard ODF sections

136



第  52 卷  第  2 期 典型特殊制备技术对无取向电工钢织构的影响规律

变的情况下，每段轧制的压下率大小均可能对最终再

结晶织构产生影响，因此研究两段轧制过程的压下率

分配很有必要。Li 等［23］针对二次轧制的压下率分配

进行了研究，发现随着第二阶段压下率降低，成品板

中的 γ 线织构逐渐减弱，λ 线织构先增大后减小。实验

中 第 一 阶 段 冷 轧 压 下 率 分 别 为 29%，46%，64%，

78%，之后 950 ℃氩气中间退火 5 min，第二阶段冷轧

压下率分别为 88%，83%，75%，60%，最后在 950 ℃下

氩气退火 6 min。具体织构变化如表 1［23］所示，第一阶

段冷轧后，样品以峰值为｛223｝〈110〉的 α 线织构和较

弱的 γ 线织构为主，随着压下率增大，α 线织构增强，γ
线织构其他组分逐渐消失，只保留了小幅度增强的

｛111｝〈110〉织构；第二阶段冷轧后，样品以 α 与 γ 线织

构为主，其中 88% 压下率样品的 α 线织构较强，峰值在

｛223｝〈110〉，γ 线织构相对较弱，主要为｛111｝〈110〉，

且强度要显著弱于一次轧制，随着第二阶段压下率减

小，γ 线织构进一步减弱，峰值逐渐由｛111｝〈110〉向

｛111｝〈112〉转移；最终退火后，γ 线织构相比一次冷轧

得到了显著降低，λ 线织构与高斯、近黄铜织构被增

强，随着第二阶段压下率的减小，γ 与 α*再结晶织构也

逐渐减弱，λ 再结晶织构则是先增强后减弱，压下率为

75% 的样品磁性能最佳，相较一次轧制 B50 提高了

0. 09 T，P1. 5/50 降 低 了 0. 35 W/kg，P1. 0/400 降 低 了 1. 7 
W/kg，且此时两阶段压下率大小最为接近，当第二阶

段压下率继续减小后，λ再结晶织构减弱，磁性能发生降

低，由此可推测，当两阶段压下率相近时磁性能最佳。

由于二次轧制工艺在两次轧制间加入了中间退

火，这使得第二阶段冷轧前晶粒尺寸得到增大，γ 形变

织构和晶界密度都降低，削弱了 γ 再结晶织构［24-25］，粗

化的晶粒也对后续冷轧时晶内剪切带的形成起到了

促进作用，有利于 λ 与高斯晶粒的形核［26］；同时，在冷

轧形变的｛114｝〈481〉与 α 取向晶粒中残存有 λ 取向碎

片，也有助于 λ 再结晶晶粒的形核，以上两种因素叠加

使得成品板中形成了较强的 λ 线织构。对于近黄铜与

高斯晶粒来说，其优先形核点是｛111｝〈110〉，｛111｝
〈112〉形变晶粒的剪切带［27］，并且由于近黄铜晶粒被

高迁移率的晶界包围，导致新形成的近黄铜晶粒晶界

迁移率更高［28-29］，退火后近黄铜织构明显增强。因此

二次轧制工艺的成品板织构特征为强的 λ 线织构、弱

的 γ 线织构以及中等强度的高斯、近黄铜织构。

鉴于中间退火工艺的重要作用，Xu 等［7］研究了中

间退火温度对无取向硅钢再结晶织构的影响，发现随

着温度升高，η 线织构增强，晶粒粗化，磁感显著提高。

实验中第一阶段冷轧将热轧板从 2. 4 mm 轧至 0. 9 
mm，之后分别进行 900，1000，1100 ℃中间退火 6 min，

第二阶段冷轧至 0. 35 mm，最终退火 1000 ℃×6 min，
退火气氛均为纯氮气。第一阶段冷轧后的织构主要

是 α 与 γ 线织构，由于压下率较小，相比一次轧制法 γ
线织构较弱，λ 线织构得到更大保留；中间退火后出现

了 η 线织构，峰值在高斯与立方取向，随着退火温度升

高，高斯织构逐渐减弱；第二阶段冷轧后，900 ℃中间

退火板主要包含 α 线织构与峰值在｛111｝〈112〉的 γ 线

织构，与之相比，1000 ℃和 1100 ℃中间退火板中的 α
线织构增强而 γ 线织构减弱，且 γ 线织构峰值从｛111｝
〈112〉分别转至｛114｝〈110〉和｛118｝〈110〉；最终退火

后，所有样品均含有较弱的 γ 线织构及较强的 η 线织

构，峰值依旧是高斯与立方取向，随着中间退火温度

升高，η 线织构不断增强，如图 2［7］所示，在 1100 ℃时，

相 较 一 次 轧 制 法 B50 提 高 了 0. 037 T，P1. 5/50 降 低 了

0. 42 W/kg。由于中间退火温度的升高增大了第二阶

段轧制前的晶粒尺寸，导致最终冷轧板晶粒中产生更

多的剪切带，从而使高斯和立方取向晶粒形核增加，

最终在成品板中形成较强的 η 线织构，有效提高了磁

感应强度。

表 1　二次轧制过程中的主要织构变化［23］

Table 1　Main texture change during two-stage cold rolling［23］

Cold rolling
 reduction

29%-88%

46%-83%

64%-75%

78%-60%

Microstructure of firstly 
cold-rolled sheet
α
｛223｝〈110〉21. 49

｛223｝〈110〉29. 06

｛223｝〈110〉34. 27

｛223｝〈110〉40. 39

γ
6. 37

5. 87

｛111｝〈110〉11. 89

｛111｝〈110〉12. 40

λ

Microstructure of secondly 
cold-rolled sheet
α
｛223｝〈110〉15. 30

｛223｝〈110〉11. 31

｛223｝〈110〉8. 25

｛223｝〈110〉11. 59

γ
｛111｝〈110〉9. 64

｛111｝〈110〉7. 40
｛111｝〈112〉7. 53
｛111｝〈110〉6. 76
｛111｝〈112〉7. 05
｛111｝〈112〉weak

λ
Weak

Weak

Weak

Weak

Microstructure of finally annealed sheet

α*
｛114｝〈481〉4. 10

｛114｝〈481〉4. 34

｛001｝〈120〉6. 65

γ
｛111｝〈112〉5. 30

｛111｝〈112〉7. 29

｛111｝〈112〉5. 07

｛111｝〈112〉weak

λ
｛001｝〈100〉3. 33

｛001｝〈100〉3. 52

｛001｝〈100〉5. 22

｛001｝〈100〉4. 33
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二次轧制工艺的优点在于其能削弱 γ 再结晶织

构，同时增强 λ、高斯再结晶织构，从而使成品板磁性

能得到提高，但改善效果受到第二阶段冷轧压下率大

小及中间退火温度的影响；从推广应用来看，二次轧

制工艺所需设备较为简单，原板材不用进行单独处

理，也不需要特别的退火气氛；但与一次冷轧工艺相

比，二次轧制工艺的缺点在于工艺流程更长，既增大

了制造成本又延长了工艺周期，且制备出的硅钢组

织均匀性也相对较差［6］，对磁性能有一定影响。未

来如何增强无取向硅钢二次轧制后的组织均匀性，

进一步提高有利织构的百分含量，将成为亟须解决

的问题。

2　斜轧工艺

基于常规轧制工艺流程，无取向硅钢较难形成强

λ 线织构，这是因为在生产流程中控制织构形成的冶

金机制往往有利于 γ 与 α 线织构的形成［30］，即使对常

规工艺参数进行较大的改变，对磁性能的改善也较为

有限［31］。为了将较强的 λ 线织构保留至成品板阶段，

人们尝试了斜轧工艺，区别于常规轧制的冷轧方向

（cold rolling direction，CRD）与 热 轧 方 向（hot rolling 
direction，HRD）相同，斜轧工艺却是将热轧板或常化

板偏离 HRD 一定的角度送入冷轧辊中［32］，使 CRD 处

于热轧横向方向（hotr olling transverse direction，HTD）

与 HRD 之间。

斜轧工艺可能会对无取向硅钢织构产生较大影

响，但具体影响规律尚不清楚。He 等［31］对不同角度斜

轧后形变织构的变化开展了研究，将质量分数为

0. 9%，1. 8%，2. 8% 三种硅含量的热轧板分别以 0°，
15°，22. 5°，30°，45°送入冷轧辊中轧制，发现倾角小于

30°时，中低硅钢主要织构为｛223｝〈110〉，会削弱旋转

立方取向，倾角达到 30°后，中低硅钢都会形成强烈的

｛001｝〈140〉织构，但高硅钢的最强织构几乎一直是

｛223｝〈110〉。为了进行对比分析，Sanjari 等［33］对比了

常规轧制、交叉轧制和斜轧对再结晶织构的影响，他

们从 0. 87%（质量分数）Si 无取向硅钢热轧板上切下

样品，常规轧制与交叉轧制样品均以纵向送入冷轧

辊，斜轧样品则切下 45°角后倾斜送入冷轧辊，三者均

冷轧至 0. 5 mm，最终在氩气中 650 ℃退火 30 min，最
终发现三种工艺再结晶织构相似，但斜轧的 γ 再结晶

织构占比最低。具体织构变化如表 2 所示［33］，冷轧后，

常规轧制以 α 与 γ 线织构为主，旋转立方织构最强，交

叉 轧 制 的 α 与 γ 线 织 构 仅 存 在｛223｝〈110〉，｛001｝
〈110〉和｛111｝〈110〉三个组分，｛223｝〈110〉最强，斜轧

则产生了极强的｛001｝〈140〉，α 与 γ 线织构均很弱；常

规轧制与交叉轧制的 γ 线织构体积分数分别为 40%
和 32%，斜轧仅有 15%，斜轧还促进了 λ 线织构形成，

体积分数达到 38%，其余两种仅为 25%。退火后，三

种轧制均产生了 λ 线织构，常规轧制的旋转立方织构

最强，交叉轧制最强织构转变为｛112｝〈110〉，斜轧最

强织构依然是｛001｝〈140〉，没有 α 线织构，且 γ 线织构

体积分数最小。结果表明，斜轧的特点是能大幅削弱

γ 再结晶织构，而这正是目前比较好的优化无取向硅

图 2　二次轧制工艺的最终退火织构［7］

（a）中间退火温度 900 ℃；（b）中间退火温度 1000 ℃；（c）中间退火温度 1100 ℃；（1）φ2=0°；（2）φ2=45°
Fig. 2　Final annealed texture components of two-stage cold rolling［7］

（a）intermediate annealing at 900 ℃；（b）intermediate annealing at 1000 ℃；（c）intermediate annealing at 1100 ℃；（1）φ2=0°；（2）φ2=45°
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钢织构的技术方法［34］，造成这种影响的主要原因是斜

轧的 CRD 与 HRD 不一致导致板材初始取向与转动路

径发生改变，变形方式从平面应变转变为三维应变，

获得了与众不同的冷轧织构，最终导致不同的退火织

构，但现有对斜轧织构的研究并未涉及形核层面，对

斜轧减弱 γ 再结晶织构的解释缺乏理论依据。

最初的斜轧工艺要将板材直接倾斜送入冷轧辊

中，这对设备与场地的要求较高，难以加工太长的板

材，且将板材送入冷轧辊时也无法保证倾斜角度正

确，因此出现了第二种斜轧工艺，该工艺仅对热轧板

进行倾斜切割，实际的冷轧过程不是倾斜轧制，如

图 3［35］所示。Mehdi 等［35］研究了第二种斜轧对无取向

硅钢最终织构的影响，先在质量分数为 2. 8%Si 的常

化板上沿与 HRD 成 60°的方向切割，随后对样品进行

正常冷轧，轧至 0. 5 mm，最终在 750 ℃下进行 60 min
退火，最终发现初始织构中出现了反高斯织构，最终

成品板中则出现了较强的立方织构。对常化板进行倾

斜切割后，表层和中心层的黄铜织构转变为反高斯织

构，中心层的｛001｝〈110〉，｛001｝〈160〉转变为｛001｝
〈130〉织构。冷轧后在形变反高斯晶粒剪切带内形成

了立方晶核，最终退火后在整个厚度上都形成了强烈

的立方织构，γ线织构基本消失。这是因为黄铜织构绕

ND 旋转 60°左右就能转变为反高斯织构，随后在冷轧

过程中，反高斯晶粒剪切带内会形成较稳定的立方取

向晶核［36］，由于立方晶粒较低的储能，生长时会优先消

耗较高能量的区域，因此，立方晶粒也能在晶粒长大过

程中得到较大保留，进而在最终成品板中生成较强的

立方织构。

除此之外，还存在一种特殊的斜轧工艺，即交叉

轧制，其 HRD 与 CRD 相互垂直，即角度为 90°的斜轧。

Silva 等［37］对质量分数为 3. 25%Si 的热轧板分别进行

常规轧制、交叉轧制与异步轧制，再冷轧至 0. 7 mm，最

后在真空 1000 ℃下退火 120 s，最终发现交叉轧制生

产的无取向硅钢具有更高的磁感，较常规轧制 B50提高

了 0. 004 T，较异步轧制 B50 提高了 0. 003 T。交叉轧

制后样品中出现较强旋转立方织构，退火后 γ 线织构

成为主要织构，高斯织构次之，ζ 线织构较弱；另外两

种轧制与交叉轧制相似，只是织构强度更弱，因此相

对来说交叉轧制增强了高斯再结晶织构。这主要是

因为交叉轧制的 CRD 与 HRD 互相垂直，导致冷轧后

的旋转立方织构比常规冷轧更强，促进了高斯晶粒形

核，退火后产生了更强的高斯织构。

综上所述，与常规轧制相比，斜轧通常会增强退火

后的 λ 再结晶织构，特别是对低硅钢影响更大，但斜轧

对 α 和 γ 再结晶织构影响不大［38］，因此，斜轧最大的优

点就是能够产生强 λ再结晶织构，根本原因则是该工艺

对晶粒初始取向及变形方式的改变，但其缺点也很明

显，首先就是由于特殊的冷轧方式，斜轧难以应用于目

前的工业化大生产，其次就是斜轧过程中的三维变形

影响冷轧织构的原理还是未知的。作为一种特殊的斜

轧工艺，交叉轧制可以增强退火后的高斯织构，但缺点

也与斜轧类似，同样较难应用于工业化大生产，轧制过

程中导致高斯再结晶织构增强的具体机制也尚不清

楚，难以进行深入的应用。未来可以着重探索斜轧与交

叉轧制的织构优化机制，通过借鉴这两种工艺优化织构

的原理对常规工艺进行改进，如怎样在冷轧过程中产生

更多晶内剪切带等，将成为后续研发的重点方向。

3　异步轧制工艺

在冷轧前增大初始晶粒尺寸是改善硅钢磁性能

表 2　三种轧制工艺在不同阶段的织构［33］

Table 2　Texture components of three rolling processes at different stages［33］

Rolling method
Conventional 
rolling
Cross-rolling

Skew rolling

Cold-rolled sheet
α-fiber，γ-fiber are dominant， rotated cube component is the 
strongest
｛223｝〈110〉，｛001｝〈110〉，｛111｝〈110〉 are dominant，｛223｝〈110〉 
is the strongest
｛001｝〈140〉 is the strongest， α-fiber and γ-fiber are weak

Finally annealed sheet
Rotated cube component is the strongest

｛112｝〈110〉 is the strongest

｛001｝〈140〉 is the strongest， no α-fiber， γ-fiber is the weakest

图 3　斜轧示意图［35］

Fig. 3　Illustration of skew rolling［35］
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的有效途径［39-42］，主要原因是粗大晶粒在冷轧时更易

产生剪切带，而在退火过程中剪切带对立方与高斯晶

粒的形成有重要意义［43-45］。在硅钢生产流程中，再结

晶织构受到冷轧时剪切应变分布的影响，因此可以通

过调整轧制参数来影响剪切带的形成，最终改善硅钢

磁性能。异步轧制工艺（asymmetric rolling，ASR）一

般分为异速异步与异径异步两种［4］，其上、下两辊的表

面线速度存在差异，这个速度差造成轧制变形区内的

金属流动与常规轧制不同，因此，其具有轧制压力小、

轧薄能力强、轧制精度高等优点，能达到更大压下率，

产生更多剪切带［46］，有助于有利织构的形成，能使硅

钢获得更好的磁性能［47］。

剪切带是高斯织构的主要形核位置［48-49］，相比常

规轧制工艺（symmetric rolling，SR），异步轧制能产生

更多剪切带，促进高斯晶粒的形成，为了探究异步轧

制对再结晶织构的具体影响规律，Fang 等［50］研究了异

速异步轧制对无取向硅钢织构演化的影响，结果发

现，异步轧制对 η 再结晶织构的形成有重要促进作用。

将质量分数为 3. 3% 硅的热轧板冷轧至 0. 5 mm，冷轧

辊径为 180 mm，常规冷轧辊速均为 10 r/min，异步轧

制时上下辊速分别为 13 r/min 与 10 r/min，最后在多

个温度下分别退火 5 min。冷轧后，常规轧制的织构为

γ、弱 λ 以及强 α 线织构，峰值在｛112｝〈110〉；异步轧制

后 λ 和 γ 线织构明显增强，其中 γ 线织构主要是｛111｝
〈110〉和｛111｝〈112〉取向，峰值仍在｛112｝〈110〉，但弱

于常规轧制。在 650 ℃退火后，异步轧制样品发生部

分再结晶，γ 线织构减弱，高斯织构增强，｛001｝〈110〉
的强度未变。在 750 ℃ 退火后，异步轧制中｛001｝
〈110〉晶粒消耗殆尽，出现立方织构，高斯织构强度无

明显变化，γ 线织构继续减弱。在 850 ℃退火后，如图 4
所示［50］，常规轧制中 η 线织构占比为 24. 5%，异步轧制

为 33. 4%，且 γ线织构占比较常规轧制低 6. 2%，η线织

构占据主要地位，说明异步轧制可以增强 η 线织构，这

有利于提高无取向硅钢的磁性能。

异步轧制上下两辊速度之比称为速比，正是速比

的存在让异步轧制能产生更多剪切带，因此速比大小

可能也会对织构产生影响。裴伟等［51］研究了不同速

比的异速异步轧制对织构的影响，最终发现随着速比

增大，异步轧制增强 η 线织构的效果越明显，如图 5 所

示。对 2. 1%（质量分数，下同）硅含量的热轧板进行

1000 ℃×5 min 常化后，分别采用常规轧制和速比为

1. 06，1. 125，1. 19 的异步轧制冷轧至 0. 5 mm，最后分

别进行 1000 ℃ ×1 min 和 600 ℃ ×5 min 的再结晶退

火。冷轧后，两种轧制的冷轧织构均由 α 与 γ 线织构组

成，常规轧制下从表层到中间剪切带逐渐减少，异步

轧制下剪切带数量随速比的变化而不同，但相比常规

轧制还是有较大增多［52］，且剪切带沿板厚方向分布更

均匀，同时还减弱了｛111｝〈110〉与 α 织构，增强了

｛111｝〈112〉，该现象随速比增大越发显著。在 1000 ℃
退火后，各工艺再结晶织构主要由 η 织构和较弱的

｛111｝〈112〉组成。

图 4　850 ℃退火后常规轧制（SR）与异步轧制（ASR）
典型织构含量对比［50］

Fig. 4　Comparison of the typical texture components after 
annealing at 850 ℃ for SR and ASR samples［50］

图 5　经 1000 ℃退火后不同速比情况下 η 取向线平均密度（a）和磁性能（b）［51］

Fig. 5　Average orientation density of η-fibers（a） and magnetic property（b） with different speed ratios after annealing at 1000 ℃［51］ 
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形 变 织 构 的 储 存 能 通 常 是 按 照｛100｝〈110〉，

｛112｝〈110〉，｛111｝〈110〉和｛111｝〈112〉依次递增［43］，

这意味着形变｛111｝〈110〉和｛111｝〈112〉晶粒应首先

被消耗，因此，在异步轧制退火后｛111｝〈110〉和｛111｝
〈112〉晶粒显著减少，即 γ 线织构被削弱。退火后高斯

与立方织构得到强化来源于两方面作用的结果，其一

是｛111｝〈110〉和｛111｝〈112〉形变晶粒的剪切带是高

斯晶粒的优先形核点［43，53］，｛112｝〈110〉形变晶粒的剪

切带是立方与高斯晶粒共同的形核点［54-56］，因此，在再

结晶退火时会有较多的高斯与立方晶核生成；其二是

在较低的退火温度下，高斯和立方晶粒的生长会受到

一定程度的抑制，随着温度升高，受抑制的高斯和立

方晶粒有足够的能量生长，出现了强 η 再结晶织构［57］。

从剪切带产生的难易程度来说，｛111｝〈112〉晶粒比

｛111｝〈110〉，｛112｝〈110〉晶粒更易产生剪切带［43］，常

规轧制下｛111｝〈112〉要弱于｛111｝〈110〉，但异步轧制

后两者强度接近甚至比｛111｝〈112〉更强，而且由于

｛111｝〈112〉晶粒是高斯晶粒的优先形核位置，因此异

步轧制退火后会形成强 η 再结晶织构。

鉴于异速异步轧制存在的一些不足，如降低 λ 再

结晶织构含量，为了探究如何在增强 η 线织构削弱 γ
线织构的基础上保持 λ 线织构强度不变甚至增强，

Chen 等［58］对异径异步轧制工艺进行了研究，通过改变

上下两辊的直径，间接使两辊表面线速度不同，对比

了异步热轧与常规热轧工艺后，结果发现异步热轧使

热轧板中产生更强的 λ 线织构和更弱的 γ 线织构，但再

结晶织构却与常规热轧无明显区别，磁性能甚至变弱

了，仅仅使最终织构均匀性更强，磁各向异性更低。

与异径异步热轧工艺类似，Silva 等［37］对常规轧制、交

叉轧制及异步轧制等冷轧工艺的研究表明，三种冷轧

工艺最终产生的再结晶织构均比较相似，异径异步轧

制对有利织构的增强并不明显，其工作辊直径比也不

会引起再结晶织构太大的变化，唯一的优势同样是使

织构分布更均匀。

综 上 所 述 ，异 速 异 步 轧 制 工 艺 的 优 点 为 能 在

｛111｝〈112〉和｛112｝〈110〉晶粒中产生更多剪切带，高

斯晶粒形核位置增多，最终 η 再结晶织构得到增强，同

时削弱了 γ 再结晶织构的强度，增强了无取向硅钢磁

性能；但异速异步轧制也有不足之处，首先就是其上

下辊速不一致的特性导致需要以不同的电机来驱动，

其次是异速异步轧制会降低 λ 再结晶织构含量，对磁

性能的提升有一定的影响，后续可以针对 λ 再结晶织

构占比的问题进行深入研究。异径异步轧制对无取

向硅钢再结晶织构基本没有影响，最终生成的织构与

常规轧制没有区别，唯一的影响是使再结晶织构分布

更均匀，但可以利用这一优点，对其他工艺加工后的

板材进行二次加工，以达到磁感均匀的目的。

4　双辊薄带连铸工艺

双辊薄带连铸工艺的原理是在两个相对旋转的

冷却辊中间浇铸钢液，借助冷却辊实现快速凝固，同

时对钢液施加一定塑性变形，进而制备出几毫米厚的

钢带［59］。该工艺在硅钢生产方面很有优势［60］，尤其是

高硅钢中包含大量的脆性有序相，难以通过传统工艺

制备［61］，而双辊薄带连铸工艺的实际压下率远小于常

规热轧，产生的有序相少得多，并结合快速凝固的特

点有助于产生有利组织［62］。鉴于双辊薄带工艺存在

的诸多优点，许多研究者开始投入研究，如日本早稻

田大学与川崎制铁利用双辊薄带连铸技术成功制备

出高性能高硅钢［63］。为了探究双辊薄带连铸全流程

的织构演变，Sha 等［34］采用双辊薄带连铸工艺制备了

2. 8%Si 无取向硅钢，发现初始铸板有较强的 λ 线织

构，最终退火后形成了强立方织构。同时为了进行对

比分析，Zu 等［64］对 4. 5%（质量分数）Si 无取向硅钢采

用双辊连铸工艺制造，结果发现与常规工艺相比，该

工艺会产生异常锋锐的｛114｝〈481〉再结晶织构，高

斯、立方再结晶织构更强。

由于高硅钢冷加工困难，过高的硅含量还降低了

饱和磁感应强度，因此，Li等［65］与 Liu 等［66］都对其展开

了研究。Li 等［65］研究了 6. 5%Si 无取向硅钢的双辊薄

带连铸，在实验室先连铸出 2. 5 mm 带钢，之后 1050 ℃
热轧至 1. 5 mm，然后在 250 ℃进一步温轧至 0. 5 mm，

最后在氮氢气氛中 980 ℃退火 10 min，发现对比常规

轧制，薄带连铸产生的 γ 再结晶织构大幅减弱，磁感得

到了提高。在初始铸带中有着强烈的柱状晶粒以及

较强的 λ 线织构；经过热轧与温轧后，板材在厚度方向

分布有大量剪切带，α 线织构强，γ 线织构较弱；退火

后，有害的 γ 线织构几乎消失，形成了有利的｛001｝
〈210〉，｛001｝〈010〉，｛115｝〈5 10 1〉和｛410｝〈001〉再结

晶织构，对比相同硅含量的常规工艺板材，有利织构

占比大大提升，磁感 B8提高了 0. 12 T。

Liu 等［66］则 探 讨 了 薄 带 连 铸 时 热 轧 与 否 对

6. 2%Si 高硅钢织构的影响，双辊连铸出 2. 5 mm 带材

后，一部分直接 400 ℃温轧至 0. 5 mm，另一部分先在

1200 ℃下热轧至 1. 55 mm，再 400 ℃温轧至 0. 5 mm，

最后统一 1000 ℃退火 5 min，结果发现未加热轧工艺

得到的｛001｝〈0vw〉再结晶织构要弱于加入热轧工艺

的，磁感也相应更弱，但铁损却更低，未加热轧工艺的

B50与 P1. 0/400分别为 1. 62 T 和 21. 6 W/kg，加入热轧工
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艺的 B50 与 P1. 0/400 分别为 1. 64 T 和 24. 2 W/kg。这可

能是因为加入热轧工艺使得｛001｝〈0vw〉取向晶粒增

大，再结晶时难以被 γ 晶粒消耗，在｛001｝〈0vw〉晶粒

中还会发生回复，最终形成了较强的｛001｝〈0vw〉再结

晶织构，因此，磁感得到了略微提高，同时加入热轧后

晶粒尺寸的增大导致铁损值出现上升。

由于双辊薄带连铸工艺在高硅钢上展现了较好

的织构优化能力，研究者开始将其应用在中低硅钢

上。Jiao 等［6］借助双辊薄带连铸技术成功制备出具有

强立方和高斯织构的 1. 3%Si 无取向硅钢，平均磁感

B50在 1. 75~1. 78 T 范围内，较常规工艺生产的产品更

高，平均铁损 P1. 5/50 在 4. 03~4. 53 W/kg 范围内。Xu
等［67］研究了通过双辊连铸技术制备出的 1. 3%Si 无取

向硅钢的织构演变，先连铸出 1. 6 mm 带材，再冷轧至

0. 35 mm，最后在氮气气氛中分别进行 650 ℃与 900 ℃
退火 5 min，最终发现相比常规工艺，双辊连铸得到的

立方与高斯再结晶织构更强，γ 再结晶织构更弱。连

铸出的带材中存在明显的 ζ 线织构；经过冷轧后，α 线

织构成为主要特征，所有 ζ 线织构中仅反高斯组分得

到较大保留；退火板材中立方织构最强，高斯织构次

之，γ 线织构较弱，最终磁性能与 W470 牌号无取向硅

钢相比，平均铁损 P1. 5/50 相差不大，在 4. 2 W/kg 左右，

平均磁感 B50提高了 0. 12 T，达到 1. 81 T 左右。这主要

是因为保留下来的反高斯组分主要是立方晶粒的形核

区域，高斯晶粒不在其中形核，因此最终导致立方再结

晶织构强于高斯再结晶织构。

综上而言，无论硅含量高低与否，通过双辊薄带

连铸生产出的成品板含有较强的如 λ、高斯再结晶织

构等有利织构，不利的 γ 再结晶织构得到了大幅降低，

退火板磁性能得到提高，这便是该工艺最大的优点。

造成这种现象的主要原因在于双辊薄带连铸工艺快

速冷却产生的大温度梯度与高温形变容易在铸态带

钢中形成大量｛100｝与｛110｝取向的粗大组织。一方

面，大量初始立方晶粒的存在能使立方再结晶晶粒直

接从形变立方晶粒中形核长大［6］；另一方面，在冷轧变

形过程中，立方织构容易转变为 α*线织构，同时｛110｝
取向中的反高斯组分容易保留下来，加上粗大晶粒在

冷轧过程中极易产生剪切带，因此在形核过程中 α*与
反高斯晶粒中能形成大量立方取向晶核，最终退火后

就形成了很强的立方再结晶织构。此外，由于强 λ 及 ζ
形变织构的形成导致 γ 形变织构本身偏弱，新 γ 晶粒

倾向于在形变 γ 晶粒内与晶界处形核［43，68-69］，但同时新

λ 和 α*晶粒也会在这些区域形核，这就导致 γ 再结晶晶

粒形核变少，最终形成的 γ 再结晶织构较弱。目前该

工艺依然有以下不足之处，首先是由于凝固速度较

快，浇铸出的铸带会出现厚度不均、表面质量较差的

问题，不利于后续轧制；其次是浇铸时钢液易发生氧

化，会产生较多夹杂物。未来可以着力于提高双辊薄

带连铸工艺可控性，使工业化生产更为可靠，还能利

用该技术的优势开发特殊用途硅钢，如强｛100｝织构

无取向硅钢等，最后还可以在织构演变、元素偏析等

基础问题上进行深入研究，进一步发掘出双辊薄带连

铸工艺的优势。

5　结束语

经过多年发展，电工钢的大部分特殊制备技术依

旧处于实验室研究探索阶段，除了二次轧制工艺外，

其他特殊制备技术并没有在工业上得到广泛应用，其

原因不仅与制备技术的不成熟相关，而且也跟现有装

备条件的不足相关，但是作为机理性的研究和技术储

备，对相关的特殊制备技术的探索是很有必要的，对

这些工艺的研究，也能为无取向硅钢的织构演变机制

研究提供更多参考。伴随着电子器件小型化、多样化

及薄规格化的发展，这些电工钢特殊制备技术将逐步

向中试及工业化大生产过渡，从而带动制造装备的发

展，助力我国工业 4. 0 及智能制造 2025，同时与特殊制

备技术存在较大关联的电工钢织构分析及控制技术，

也必将取得快速进步。电工钢的典型特殊制备技术

在未来的发展方向主要有以下四方面：

（1）如何在保持总压下量的前提下，合理分配两

次轧制压下率，增强无取向电工钢二次轧制后的组织

均匀性。合理选择中间退火工艺参数，如退火温度、

退火气氛等，进一步提高有利织构的含量，将成为亟

须解决的问题。

（2）探索适用于工业化大生产的斜轧制备技术，

研究斜轧过程中的三维变形影响冷轧织构的原理，以

及探索斜轧与交叉轧制的织构优化机制，借鉴这两种

工艺优化织构的原理对常规工艺进行改进，如怎样在

冷轧过程中产生更多晶内剪切带等。同时，相关斜轧工

艺装备的研发和改进等，也是未来斜轧技术的发展

方向。

（3）探索异径异步轧制下优化有利织构含量的方

法，以及如何利用异步轧制对常规加工后的板材进行

二次加工以均匀化磁感是后续异步轧制电工钢的研

究重点。

（4）解决薄带连铸电工钢表面质量较差及厚度不

均等铸带质量问题，探索不同硅含量铸带的织构优化

及元素偏析等材料学基础问题，研究如何降低钢液中

夹杂物含量、进行适用于薄带连铸的高牌号电工钢工

142



第  52 卷  第  2 期 典型特殊制备技术对无取向电工钢织构的影响规律

艺路线探索及提高薄带连铸电工钢工艺装备水平等

都是未来研发的重点方向。
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铌微合金化和淬火速率对热成形钢
组织与力学性能的影响
Effects of Nb microalloying and quenching rate 
on microstructure and mechanical properties 
of hot formed steels

陈 华，丁灿灿，胡 斌，罗海文*

（北京科技大学  冶金与生态工程学院，北京  100083）
CHEN　Hua，DING　Cancan，HU　Bin，LUO　Haiwen*

（School of Metallurgical and Ecological Engineering，University 
of Science and Technology Beijing，Beijing 100083，China）

摘要：基于传统 22MnB5钢设计了一种新型含 Nb热成形钢，研究在不同淬火速率下 Nb对热成形钢显微组织与力学性能的影

响。新型 Nb微合金化热成形钢与广泛应用的 22MnB5商业钢种均经 900 ℃保温 3 min的固溶处理后分别水淬和油淬至室温，

检测两种钢在两个淬火条件下的力学性能，并通过扫描电镜、背散射电子衍射仪、X射线衍射仪和透射电镜等分析合金组织。

结果表明：油淬时 Nb微合金化热成形钢与 22MnB5钢能发生较明显的自回火，但前者的屈服强度高于后者约 130 MPa，且伸

长率也略有改善，对强化机制的定量计算表明这是由于含 Nb钢晶粒细化形成的细晶强化以及位错强化和沉淀强化的共同作

用；而在水淬条件下，两种钢的屈服强度与伸长率均相似，推测是由于冷却速率高抑制了自回火，使得马氏体相变产生的残余

应力成为影响屈服强度的主导因素，而当水淬样品在 170 ℃回火减轻内应力后，此时含Nb钢屈服强度再次高于 22MnB5钢。

关键词：Nb 微合金化；热成形钢；力学性能；残余应力

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000179
中图分类号： TG142. 1  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0146-09

Abstract：A new type of Nb containing hot formed steel was designed based on traditional 22MnB5 steel，
and the effect of Nb on the microstructure and mechanical properties of the hot formed steel at different 
quenching rates was studied.  The new Nb microalloyed hot formed steel and the widely used 22MnB5 
commercial steel were both subjected to solution treatment at 900 ℃ for 3 min，followed by water quenching 
and oil quenching to room temperature，respectively.  The mechanical properties of the two steels were 
tested under two quenching conditions.  And the alloy microstructure was analyzed by scanning electron 
microscope （SEM），backscattered electron diffraction （EBSD），X-ray diffraction （XRD） and transmission 
electron microscope （TEM）.  The results show that Nb microalloyed hot formed steel and 22MnB5 steel 
can undergo significant self tempering during oil quenching， but the yield strength of the former is about 
130 MPa higher than that of the latter，and the elongation is also slightly improved.  The quantitative 
calculations of the strengthening mechanism indicate that this is due to the fine grain strengthening formed 
by grain refinement of Nb containing steel，as well as the combined effect of dislocation strengthening and 
precipitation strengthening.  Under water quenching conditions，the yield strength and elongation of both 
steels are similar， suggesting that the high cooling rate inhibits self tempering，making the residual stress 
generated by martensitic transformation the dominant factor affecting yield strength.  When the water 
quenched sample is tempered at 170 ℃ to reduce internal stress，the yield strength of Nb containing steel is 
once again higher than that of 22MnB5 steel.
Key words：Nb microalloying；hot formed steel；mechanical property；residual stress
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目前汽车行业面临的主要挑战包括提高燃油效

率，减少温室气体排放和增强汽车碰撞安全性［1-3］。汽

车制造过程中大量使用高强度钢，实现汽车的轻量化

是同时解决以上问题的有效途径。如钢板厚度每减

少 0. 5 mm，车身减重 6%［4］。热成形钢因高强度和易

成形的优点在汽车上广泛应用，其中 22MnB5 钢是应

用最广泛的热成形钢钢种之一［5］。随着汽车行业对安

全性和轻量化要求的进一步提高，迫切需要开发出强

度和塑性更高的热成形钢进行升级换代。近年来，通

过添加微合金化元素改善热成形钢力学性能的技术

日趋受到关注［6-9］。但目前的研究大多关注在同一淬

火工艺下微合金化元素对热成形钢显微组织、强度和

氢脆的影响［8-11］，鲜有关于不同淬火工艺下微合金化

元素对热成形钢力学性能和显微组织影响的研究报

道。然而现有研究表明，淬火速率会显著影响马氏体

钢中第二相的析出和力学性能［12-14］。基于此，淬火速

率对微合金化热成形钢的影响机制还需要进一步的

探究。

本工作将传统 22MnB5 热成形钢成分优化后进行

Nb 微合金化，研究水淬和油淬两种淬火工艺下 Nb 微

合金化热成形钢的组织与力学性能，并与 22MnB5 钢

进行对比，进一步探讨 Nb 微合金化对热成形钢力学

性能的影响机制。

1　实验材料与方法

本实验设计的 Nb 微合金化热成形钢（记为 HNb）
与 22MnB5 钢的成分如表 1 所示，实验钢在 22MnB5 钢

的基础上进行 Nb 微合金化细化热成形钢的组织进而

改善热成形钢的力学性能，同时考虑 Nb 可与碳结合

形成碳化物降低淬透性，因此增加了 Cr 和 Ni 含量以

增强淬透性、改善强度和塑性。实验钢采用真空冶炼

并浇铸成铸坯，铸坯在 1200 ℃均匀化退火 1 h 后，热锻

成截面积为 60 mm×100 mm 的锻坯 ，终锻温度为

900 ℃，然后空冷至室温。锻坯加热至 1200 ℃均匀化

退火 1 h，经 8 道次热轧至 3 mm 厚度，终轧温度为

850 ℃，热轧后空冷至室温。热轧板经酸洗去除氧化

铁皮后，冷轧至 1. 6 mm 厚度。冷轧板在马弗炉中加

热至 900 ℃，保温 3 min，然后分别在水与淬火油中淬

火模拟热成形工艺冷却过程，此外，部分水淬样品在

170 ℃保温 20 min（水淬+回火），模拟烘烤硬化过程。

冷轧板经过热处理后被制成 25 mm 标距的标准拉伸

试样，在 WDW-200C 型拉伸机上进行拉伸测试，拉伸

速率为 1 mm/min，每种工艺下的力学性能测试 3 次，

实验结果取平均值。

样品经过标准磨抛后在体积分数为 4% 的硝酸酒

精溶液中浸泡 12~14 s，采用 JSM-6701F 型冷场发射

扫描电子显微镜（SEM）观察样品的显微组织。样品

在体积分数为 15% 的高氯酸酒精溶液中电解抛光，电

压为 20 V，抛光时间为 15 s，采用背散射电子衍射

（EBSD）表征大角度晶界和相分布，使用配套的 OIM
软件进行数据分析。采用 X 射线衍射仪（XRD）对制

备好的样品进行分析，计算样品的位错密度、半高宽

和 晶 格 间 距 ，根 据（200）γ，（220）γ，（311）γ，（200）α 和

（211）α衍射峰的积分强度计算了残余奥氏体的体积分

数。使用线切割机在淬火后的样品上切出 0. 3 mm 的

薄片，减薄至 40 μm 以下，然后冲出直径为 3 mm 的小

圆片，利用电解双喷制取透射样品，在 JEM-2200FS 型

场发射透射电子显微镜（TEM）上观察析出相。通过

DIL805A/D 热膨胀仪测量两种钢的相变温度，样品尺

寸为 10 mm×4 mm×1. 6 mm，样品以 5 ℃/s 加热速率

加热至 900 ℃，然后保温 3 min 后立即以 40 ℃/s 冷却

速率冷却至室温，加热和冷却过程如图 1 所示，测得

22MnB5 钢和 HNb 钢的 Ac3 点温度分别为 840 ℃ 与

824 ℃，Ms点温度分别为 386 ℃与 375 ℃。

2　结果与分析

2. 1　实验结果

图 2（a）和表 2 分别为水淬（W）、油淬（O）与水

淬+回火（WT）三种热处理工艺下 HNb 钢和 22MnB5

表 1　HNb钢与 22MnB5钢的实验成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of the HNb and 22MnB5 
steels （mass fraction/%）

Steel
HNb
22MnB5

C
0. 24
0. 24

Si
0. 26
0. 25

Mn
1. 31
1. 29

Cr
0. 46
0. 23

Nb
0. 036
—

Ni
0. 28
0. 014

B
0. 0039
0. 0037

Ti
0. 05
0. 04

Fe
Bal
Bal

图 1　HNb 钢和 22MnB5 钢加热与冷却时的膨胀曲线

Fig. 1　Dilatation curves of HNb and 22MnB5 steels 
during heating and cooling
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钢的工程应力-应变曲线与力学性能数据。可以看出，

在相同的淬火方式下，HNb 钢的抗拉强度（ultimate 
tensile strength，UTS）和 总 伸 长 率（total elongation，
TE）都高于 22MnB5 钢。在油淬方式下，HNb 钢的屈

服强度（yield strength，YS）比 22MnB5 钢高 133 MPa，
而在水淬方式下，两种钢屈服强度相当，在水淬+回

火处理后，HNb 钢的屈服强度又高于 22MnB5 钢。同

一种钢的水淬样品屈服强度和抗拉强度都大于油淬

样品。总体比较，HNb 钢在油淬条件下的屈服强度为

1200 MPa，抗拉强度为 1680 MPa，总伸长率为 9. 6%，

均优于传统 22MnB5 热成形钢。图 2（b）为 HNb 钢水

淬和水淬+回火工艺下的真应力-应变拉伸曲线。对

比可知，HNb 钢淬火态拉伸曲线表现出逐渐屈服过程

和更早偏离弹性阶段的现象，而淬火+回火态拉伸曲

线 则 表 现 出“ 整 体 屈 服 ”和 较 迟 偏 离 弹 性 阶 段 的

现象。

图 3 给出了 HNb 钢和 22MnB5 钢水淬与油淬样品

的微观组织 SEM 图，由图 3 可知，所有样品的组织为

全马氏体组织。在水淬条件下，HNb 钢的马氏体组织

光滑平整，且板条形貌不明显，如图 3（a）所示。而在

油淬条件下，HNb 钢的马氏体组织变得粗糙不平，而

且板条形貌变得更加明显，如图 3（b）所示。这可能是

因为油淬冷却速率比水淬低，马氏体自回火程度增加

的缘故［14-16］。图 3（c），（d）分别为 22MnB5 钢的水淬和

油淬样品，其组织形貌变化与 HNb 钢基本一致。图 4
（a），（b）分别为 HNb 钢水淬和油淬样品的 TEM 图片，

对比可知，两种淬火方式下钢中都有过渡性碳化物的

析出，这一结果已经得到证实［14］。不同的是，HNb 钢

油淬样品组织中析出的过渡性碳化物的数量更多且

尺寸更为粗大，图中箭头代表自回火过程中析出的过

渡性碳化物，这说明相比于水淬样品，油淬下的马氏

体自回火程度更高。

图 5（a-1），（b-1）分别为采用 EBSD 技术得到的

22MnB5 钢 和 HNb 钢 油 淬 样 品 大 角 度 晶 界（high-
angle grain boundaries，HAGBs）分 布 图 ，对 比 可 知 ，

HNb 钢的大角度晶界密度更高。图中定义取向差

>15°的晶界为大角度晶界（黑线），所谓大角度晶界

（包括原奥氏体晶界、马氏体束界和马氏体块界）是指

对位错滑移运动起阻碍作用并能造成位错塞积的晶

界，因此大角度晶界通常被作为有效晶粒尺寸［17-18］。

图 5（a-2），（b-2）为采用线性截距法测得有效晶粒尺寸

统计分布图，测量获得 22MnB5钢和HNb钢的有效晶粒

尺寸平均值分别为（1. 4±0. 6） μm和（1. 1±0. 5） μm，显

然，HNb 钢的有效晶粒尺寸显著小于 22MnB5 钢。

图 6（a）为 HNb 钢和 22MnB5 钢水淬与油淬样品

的 X 射线衍射谱图，可以看出，所有试样都表现出明显

马氏体衍射峰。此外，HNb 钢油淬样品除了出现马氏

体衍射峰外，还出现了微弱奥氏体衍射峰，经计算残

余奥氏体体积分数为 1. 6%。同时通过 EBSD 技术检

测 HNb 钢油淬样品组织中还含有体积分数为 1. 8%
的残余奥氏体，如图 6（b）所示，这与 XRD 检测结果几

乎一致，进一步证实了残余奥氏体的存在。图 7（a）为

HNb 钢和 22MnB5 钢水淬与油淬样品（211）α晶面的衍

射峰，由图可知，同一种钢水淬样品的衍射峰半高宽

图 2　HNb 钢与 22MnB5 钢在不同工艺下的工程应力-应变曲线（a）以及 HNb 钢淬火和回火态应力-应变曲线流动行为对比（b）
Fig. 2　Engineering stress-strain curves of the HNb and 22MnB5 steels with different processes（a） and comparison of true 

stress-strain curve flow behavior between quenched and tempered HNb steel（b）

表 2　HNb钢和 22MnB5钢在不同工艺下的力学性能

Table 2　Mechanical properties of HNb and 22MnB5 
steels with different processes

Sample

HNb-W
HNb-O
HNb-WT
22MnB5-W
22MnB5-O
22MnB5-WT

UTS/MPa

1815±25
1680±15
1750±20
1705±22
1610±25
1665±22

YS/MPa

1373±12
1200±13
1480±15
1375±21
1067±6
1420±13

TE/%

6. 9±0. 4
9. 6±0. 3
7. 6±0. 4
6. 5±0. 7
8. 5±0. 5
7. 2±0. 2

Uniform 
elongation/%
3. 2±0. 2
5. 1±0. 4
3. 4±0. 3
3. 1±0. 4
4. 3±0. 2
3. 3±0. 4
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（full width at half maximum，FWHM）大于油淬。图 7
（b）为 HNb 钢和 22MnB5 钢在两种淬火方式下不同晶

面的衍射峰半高宽大小，由图可知，对于同一种钢，随

着淬火速率的提高半高宽增加，根据文献报道［19-20］，位

错密度和残余应力的增加都会使半高宽增大。但可

以确定的是水淬样品的残余应力大于油淬样品，这是

因为水淬样品的自回火程度低［19］，导致淬火应力增加

进而使半高宽增大。在同一种淬火方式下，HNb 钢的

半高宽大于 22MnB5 钢，这可能是因为 HNb 钢具有更

高的位错密度，Kennett等［21］研究表明淬火态马氏体钢

的位错密度随晶粒尺寸减小而增加（成分与实验钢相

近），而 HNb 钢具有更小的晶粒尺寸。图 8（a）为 HNb
钢和 22MnB5 钢水淬与油淬样品不同晶面的晶格间

距，可以看出，同一种钢水淬样品的晶格间距大于油

淬样品，则水淬样品的晶格应变（（dhkl-d0）/d0，其中

dhkl 是钢的（hkl）晶面的晶格间距，d0 是无应力状态的

晶格间距）大于油淬样品。根据胡克定律可知，两种

钢水淬样品残余应力大于相应油淬样品［22］。采用

Williamson-Hall 模型［23］计算两种钢水淬和油淬样品

的位错密度，结果如图 8（b）所示，可知在同种淬火方

式下，HNb 钢的位错密度高于 22MnB5 钢，而且两种

钢水淬样品的位错密度略高于相对应的油淬样品。

图 3　不同淬火工艺下的 HNb 钢和 22MnB5 钢微观组织 SEM 图

（a）HNb-W；（b）HNb-O；（c）22MnB5-W；（d）22MnB5-O
Fig. 3　SEM images of microstructure in HNb and 22MnB5 steels with different quenching processes

（a）HNb-W；（b）HNb-O；（c）22MnB5-W；（d）22MnB5-O

图 4　不同淬火工艺下的 HNb 钢微观组织 TEM 图

（a）HNb-W；（b）HNb-O
Fig. 4　TEM images of microstructure in HNb steel with different quenching processes

（a）HNb-W；（b）HNb-O
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图 5　22MnB5 钢与 HNb 钢油淬条件下大角度晶界图（1）及其尺寸统计分布图（2）
（a）22MnB5 钢；（b）HNb 钢

Fig. 5　HAGBs images（1） and HAGBs size statistical distribution images（2） of 22MnB5 and HNb steels under oil quenching condition
（a）22MnB5 steel；（b）HNb steel

图 6　HNb 钢和 22MnB5 钢的 XRD 谱图（a）以及采用 EBSD 技术获得油淬下 HNb 钢的相分布图（b）
Fig. 6　XRD patterns of HNb and 22MnB5 steels（a） and the phase distribution image of HNb steel after oil quenching（b）

图 7　不同淬火条件下 HNb 钢与 22MnB5 钢（211）α晶面衍射峰（a）以及

不同晶面衍射峰的半高宽大小（b）
Fig. 7　（211）α diffraction peak（a） and FWHM of diffraction peaks on different crystal planes（b） of HNb and 

22MnB5 steels under different quenching conditions
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图 9（a）为 HNb 钢析出相的 TEM 图及能谱图。

从 TEM 图中可观察到平均尺寸约为 20 nm 的球形析

出相，黑色箭头表示析出物相，通过能谱分析可知析

出相应是（Nb，Ti）C，这与含 Nb 热成形钢析出相的形

貌及尺寸很相似［8，10，24］。利用 Thermo-Calc 9. 0 热力

学平衡软件分别计算了不同温度下 22MnB5 钢中

TiC 和 HNb 钢中（Nb，Ti）C 析出体积分数，如图 9（b）

所示。由于水淬和油淬冷却速率高，在淬火过程中

TiC 和（Nb，Ti）C 来不及析出，因此 900 ℃未溶解的

（Nb，Ti）C 体积分数代表淬火后的析出量。计算得

出 900 ℃时 HNb 钢和 22MnB5 钢中分别析出体积分

数为 0. 156% 的（Nb，Ti）C 与 0. 112% 的 TiC，HNb 钢

中的（Nb，Ti）C 体积分数比 22MnB5 钢中的 TiC 高出

0. 044%。

2. 2　分析讨论

不同淬火方式下，两种钢的屈服强度差发生了变

化，在油淬方式下，HNb 钢与 22MnB5 钢的屈服强度

相差 133 MPa，而在水淬方式下，这两种钢的屈服强度

相当，导致这一现象的原因可能是影响屈服强度的主

要因素发生了变化。以下分别对油淬和水淬方式下

屈服强度差变化的原因进行讨论。

一般来说，钢的屈服强度主要由固溶强化、细晶

强 化 、析 出 强 化 、位 错 强 化 决 定［10，25］。 HNb 钢 与

22MnB5 钢的成分基本一致，在同种淬火方式下，固溶

强化不会是导致屈服强度差异的因素。因此这里只

计算细晶强化、析出强化和位错强化。

细 晶 强 化 增 量 σg 可 以 用 Hall-Patch 公 式 来

计算［10］：

σg = ky d-1/2 （1）
式中：ky 为 Hall-Patch 系数；d 为实验钢的有效晶粒尺

寸（图 5）。根据文献报道［18］可知，采用大角度晶界作

为有效晶粒尺寸时，ky 值为 210 MPa·μm1/2，HNb 钢和

22MnB5钢细晶强化增量分别为 200 MPa和 177 MPa，
前者比后者高 23 MPa。

钢中的析出强化增量 σp一般认为由位错绕过第二

相颗粒而继续滑移所需额外应力，也就是 Ashby-

图 8　不同淬火条件下 HNb 钢与 22MnB5 钢不同晶面的晶格间距（a）与位错密度（b）
Fig. 8　Lattice spacing of different crystal planes（a） and dislocation density（b） of HNb and 

22MnB5 steels under different quenching conditions

图 9　HNb 钢析出相的 TEM 图与能谱图（a）以及通过 Thermo-Calc计算的 HNb 钢和 22MnB5 钢中析出相的体积分数（b）
Fig. 9　TEM image and energy spectrum of precipitation in HNb steel（a） and volume fraction of precipitation in 

HNb and 22MnB5 steels calculated by Thermo-Calc（b）
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Orowan 机制［10，25-26］，其计算公式为：

σp = ( 0.538Gb V f /X ) ln ( X/2b ) （2）
式中：G 为剪切模量，取值为 83 GPa［26］；b为 Burgers 矢
量，取值为 0. 248 nm［10］；Vf为析出相的体积分数；X 为

析出相的尺寸。Nb微合金化使得 HNb钢析出更多的

（Nb，Ti）C析出相，HNb钢析出相的体积分数比 22MnB5
钢高 0. 044%（图 9（b）），由此可得，HNb 钢比 22MnB5
钢产生的析出强化增量高出 43 MPa。

位错强化增量 σd可以用式（3）表示［10，27］：

σd = MαGb ρ （3）
式中：M 为 Taylor 因子，取值为 3；α 为常数，取值为

0. 24［10，28］；ρ 为位错密度（图 8（b））。通过计算得出油

淬下的 HNb 钢和 22MnB5 钢位错强化增量分别为

832 MPa和 752 MPa，前者比后者高 80 MPa。
对 HNb钢与 22MnB5钢这三部分强化增量直接线

性叠加，计算得出油淬后 HNb钢的屈服强度比 22MnB5
钢高 146 MPa，这与两种钢油淬后实验屈服强度的差

距（133 MPa）非常接近。这说明 HNb 钢和 22MnB5 钢

油淬后的屈服强度的区别主要是细晶强化、沉淀强化

和位错强化的共同作用。

而水淬条件下，HNb 钢和 22MnB5 钢的屈服强度

差按照式（1）~（3）计算也应当在 133 MPa 左右，但是

实际两种钢屈服强度相当（表 2）。这表明两种钢水淬

后影响屈服强度的主要因素发生变化。众所周知，马

氏体相变会产生内应力（对于薄板，内应力主要由奥

氏体向马氏体相变过程中产生的，即相变残余应

力［19］）。Hutchinson 等［29］研究表明淬火态马氏体钢中

残余应力分量与外加载荷对齐的区域，在加载时有利

于先屈服，而非对齐区域则后屈服，这解释了淬火态

马氏体钢拉伸曲线逐渐屈服的过程。Hutchinson 等［19］

还研究表明水淬过程中奥氏体转变为马氏体后会产

生相变残余应力，这种残余应力对施加载荷过程中的

马氏体钢的屈服行为起主导作用，其板条大小与碳分

布的影响则很小。由此推测，导致两种钢水淬条件下

屈服强度相当的原因很可能是相变残余应力增加的

缘故。HNb 钢与 22MnB5 钢水淬后的半高宽明显高

于油淬（图 7（b）），这很可能是组织中残余应力增加的

缘故［19-20］，因为水淬冷速大于油淬，自回火程度低，导

致相变残余应力增加，进而使半高宽增大。这可从两

种钢水淬样品的晶格间距大于油淬样品中得到证实  
（图 8（a）），因为晶格间距越大晶格应变就越大进而残

余应力越大［22］。基于此，相比于油淬，水淬样品的残

余应力更高，对屈服行为的影响更加显著。本实验相

变残余应力主要受 Ms 点和冷却速率的影响［30］，HNb

钢与 22MnB5 钢的成分相近，Ms 点仅相差 11 ℃，在冷

速较高的水淬条件下，因 Ms造成自回火程度差别不会

显著，即水淬条件下两种钢的残余应力相差不大。因

此，水淬后两种钢屈服强度相当的原因更多的是相变

残余应力影响，而非细晶、沉淀和位错的共同作用。

为了进一步证实水淬条件下相变残余应力对屈服强

度 的 影 响 ，对 HNb 钢 和 22MnB5 钢 水 淬 试 样 进 行

170 ℃回火去残余应力，然后进行拉伸实验，结果表

明，去应力回火后 HNb 钢的屈服强度比 22MnB5 钢高

出 60 MPa，与油淬方式下出现相同的现象，而且拉伸

曲线由逐渐屈服过程转变成“整体屈服”（图 2（b）），这

些现象进一步证实了实验钢中存在相变残余应力并

显著影响钢的屈服行为［19，30］。

两 种 淬 火 方 式 下 ，HNb 钢 的 总 伸 长 率 都 优 于

22MnB5 钢（图 2（a）和表 2）。对于水淬下，主要是因为

HNb 钢晶粒细化改善了塑性［31-32］。而对于油淬下，

HNb 钢塑性改善主要有以下两方面原因：（1）晶粒细

化；（2）HNb 钢油淬后产生较多残余奥氏体（图 6）。这

是因为 HNb 钢中更多的 Ni 和 Cr 元素，有利于残余奥

氏体的形成，同时 Vercruysse 等［33］的研究结果表明，

Nb 的加入细化了晶粒，提高了奥氏体的稳定性，增加

了残余奥氏体体积分数。

3　结论

（1）Nb 微合金化热成形钢（HNb 钢）在油淬条件

下具有良好的力学性能，屈服强度为 1200 MPa，抗拉

强 度 为 1680 MPa，总 伸 长 率 为 9. 6%，均 优 于 传 统

22MnB5 热成形钢。

（2）淬火速率高产生的相变残余应力影响 Nb 微

合金化热成形钢的屈服强度。在油淬方式下，相比于

22MnB5 钢， HNb 钢的屈服强度增加了 133 MPa，这
是细晶、位错和析出强化共同作用的结果。而在水淬

方式下，冷却速率高造成自回火程度低，马氏体相变

残余应力增大，成为影响屈服强度的主导因素，导致

水淬后 HNb 钢的屈服强度与 22MnB5 钢相当。去应

力回火后由于残余应力释放，HNb 钢的屈服强度比

22MnB5 钢高出 60 MPa。
（3）与 22MnB5 钢相比，HNb 钢油淬样品马氏体

组织的亚结构更细小，且组织中存在少量的残余奥氏

体，两者使得 HNb 钢塑性略有改善。
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固溶处理对激光选区熔化 AlSi10Mg
合金显微组织、拉伸性能和残余
应力的影响
Effect of solid solution treatment on microstructure，
tensile properties and residual stress of selective 
laser melted AlSi10Mg alloy

唐鹏钧 1，2，闫泰起 1，陈冰清 1*，郭绍庆 1，李沛勇 1，2

（1 中国航发北京航空材料研究院，北京  100095；2 北京市先进

铝合金材料及应用工程技术研究中心，北京  100095）
TANG　Pengjun1，2，YAN　Taiqi1，CHEN　Bingqing1*，

GUO　Shaoqing1，LI　Peiyong1，2

（1 AECC Beijing Institute of Aeronautical Materials，Beijing 100095，
China；2 Beijing Engineering Research Center of Advanced Aluminum 
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摘要：利用光学显微镜、场发射扫描电子显微镜、透射电子显微镜、拉伸实验和拉曼光谱仪研究固溶处理对激光选区熔化

AlSi10Mg 合金的显微组织、拉伸性能和残余应力的影响规律。结果表明：沉积态合金组织细小，强度较高，但存在明显

的各向异性和较大的残余拉应力。直接人工时效后，抗拉强度和屈服强度均明显提升，但熔池和共晶硅的形貌与沉积态

合金基本相同。固溶处理可以显著改善组织和拉伸性能的各向异性，彻底消除残余拉应力，但导致组织粗化，合金的抗

拉强度和屈服强度仅为沉积态的 50% 左右。在固溶处理的基础上进行人工时效，合金的组织特征、各向异性和残余应力

情况无明显变化，抗拉强度和屈服强度分别达到 330 MPa 和 270 MPa，断后伸长率约为 10%~11%。人工时效后强度的

提升主要得益于 GP 区的析出。

关键词：激光选区熔化；AlSi10Mg 合金；固溶处理；显微组织；拉伸性能；残余应力
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Abstract：The influence of solid solution treatment on microstructure，tensile properties and residual stress 
of AlSi10Mg alloy prepared by selective laser melting was investigated by optical microscope，field 
emission scanning electron microscope，transmission electron microscope，tensile tests and Raman 
spectrometer.  The results indicate that the as-built alloy has a fine microstructure and high strength，but 
there is obvious anisotropy and significant residual tensile stress.  Both the ultimate tensile strength and  the 
yield strength can be improved significantly by direct artificial aging treatment for as-built alloy.  However，
the morphologies of molten pools and eutectic silicon of aged alloy are as basically same as that of as-built 
alloy.  The solid solution treatment can remarkably improve the anisotropy of microstructure and tensile 
property，and completely eliminate the residual tensile stress.  Meanwhile，it also leads to structural 
coarsening，resulting in the ultimate tensile strength and yield strength are only about 50% of as-built alloy.  
For the solid solution treated alloy，there is no obvious change of microstructure， anisotropy and residual 
stress after artificial aging treatment.  The ultimate tensile strength and yield strength reach 330 MPa and 
270 MPa respectively，with the elongation after fracture about 10%-11%.  The improvement of strength 
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after artificial aging treatment is attributed to the precipitation of GP zone.
Key words：selective laser melting；AlSi10Mg alloy；solid solution treatment；microstructure；tensile 
property；residual stress

近年来，以激光选区熔化（selective laser melting，
SLM）为代表的激光增材制造技术在航空装备的研发

与制造中得到广泛应用，实现了航空钛合金、高温合

金、铝合金等金属构件的成形［1］。目前，激光选区熔化

铝 合 金 的 应 用 以 Al-Si 系 合 金 为 主 ，如 AlSi10Mg，
AlSi7Mg，AlSi12 等。这类合金的成分接近共晶点，

固-液温度范围较窄，具有良好的液态流动性，不存在

热裂倾向，能够满足激光选区熔化工艺的需要，可以

实现薄壁、多孔、中空等复杂结构的成形。由于激光

选区熔化过程的冷却速率高，沉积态合金的晶粒细

小，且大多合金元素固溶于铝基体中，形成了过饱和

铝固溶体［2］。故在细晶强化和固溶强化的作用下，沉

积态 Al-Si 系合金的室温抗拉强度可接近甚至超过

500 MPa［3-5］。然而，在高冷却速率、高温度梯度和循

环热传导等因素的作用下，沉积态合金通常存在较高

的残余应力，对材料的疲劳性能或抗应力腐蚀性能

产生不利影响［6］。因此，现阶段激光选区熔化铝合

金需要在 250~300 ℃范围内进行去应力退火处理。

Rosenthal 等［7］研究了不同退火温度对激光选区熔化

AlSi10Mg 合金组织性能和残余应力的影响，结果显

示，300 ℃退火后合金的残余应力下降幅度约 50%。

Wang 等［8］在 300 ℃对激光选区熔化 AlSi7Mg 合金进

行 3 h 的去应力退火，并研究了退火前后的残余应力。

结果显示，退火后的残余应力下降了约 88%。可以看

出，采用去应力退火处理可以一定程度地降低激光选

区熔化铝合金沉积态的残余应力，但无法达到消除残

余应力的目的。与此同时，在退火过程中激光选区熔

化 Al-Si 系合金通常会发生 Si 相的粗化长大，从而导

致强度下降［9］。因此，针对激光选区熔化 Al-Si系合金

探索一种新的热处理制度以达到有效消除残余应力

的同时获得较高的强度成为国内外研究的趋势之一。

本 课 题 组［10］对 固 溶 -时 效 处 理 后 激 光 选 区 熔 化

AlSi7MgTi 合金的组织性能及残余应力进行研究，结

果发现，固溶-时效处理可以有效消除沉积态合金的残

余应力，同时屈服强度可以保持与沉积态合金相当的

水平。

现 阶 段 ，国 内 外 也 已 开 展 了 激 光 选 区 熔 化

AlSi10Mg 合金的固溶处理和固溶-时效处理研究，着

重对热处理前后组织性能演变进行了报道。Takata
等［11］研究了 AlSi10Mg 合金沉积态和固溶态（530 ℃/
6 h+水冷）的组织与性能。结果显示，沉积态合金的

抗拉强度最高，达到了 475 MPa 左右；固溶处理后抗

拉强度明显下降，仅有 269 MPa。Girelli 等［12］研究了

AlSi10Mg 合金沉积态与固溶-时效处理态的显微组织

及室温拉伸性能。结果发现，采用 540 ℃/1 h-180 ℃/
2 h 的固溶-时效处理制度后，合金水平方向和竖直方

向的抗拉强度分别由沉积态的 450 MPa 和 482 MPa
降至 332 MPa 和 299 MPa。说明对沉积态合金进行固

溶处理或固溶-时效处理均会导致强度显著降低。在

国内，余开斌等［13］研究了固溶处理和固溶 -时效处理

后激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的室温拉伸性能。结

果显示，沉积态合金的强度最高，超过 500 MPa，不同

热处理后合金的抗拉强度出现不同程度的下降。其

中，固溶态（540 ℃/4 h+ 水冷）的抗拉强度最低（约

380 MPa），固溶-时效态（540 ℃/4 h-180 ℃/12 h）的抗

拉强度相比固溶态略有提高（约 420 MPa）。王悦等［14］

也研究发现固溶处理（540 ℃/1 h）后激光选区熔化

AlSi10Mg 合金的强度明显下降，仅为 246 MPa；结合

人工时效处理（130 ℃/4 h），抗拉强度略有提升，但仍

低于 300 MPa。由此可见，目前国内外开展了固溶处

理和固溶 -时效处理后激光选区熔化 AlSi10Mg 合金

的组织与性能研究，但大多数的固溶处理或固溶-时效

处 理 均 沿 用 传 统 铸 造 Al-Si-Mg 合 金 的 固 溶 温 度

（530~540 ℃）或固溶处理时间（4~6 h）。由于激光选

区熔化 AlSi10Mg 合金沉积态的组织细小，且已属于

过饱和固溶体［2］，与传统铸造 Al-Si-Mg 合金的组织状

态存在显著差异。故对激光选区熔化 AlSi10Mg 合金

而言，固溶处理发挥的作用应有所不同，直接沿用传

统铸造铝合金的固溶处理或固溶-时效处理参数是不

合理的。另外，固溶处理或固溶-时效处理对激光选区

熔化 AlSi10Mg 合金残余应力影响的研究鲜见报道。

因此有必要对激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的固溶处

理开展研究，掌握固溶处理对合金组织、性能和残余

应力的影响规律，为丰富激光选区熔化 AlSi10Mg 合

金热处理体系提供支持。

1　实验材料与方法

1. 1　材料制备

激光选区熔化所用 AlSi10Mg 合金粉末的名义成

分为 Al-10Si-0. 35Mg，采用气雾化工艺制备而成。利

用电感耦合等离子体原子发射光谱法测试粉末各主
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元素和杂质元素的含量，利用氧氮分析仪测试氧含

量，如表 1 所示。可以看出，粉末中 Si 和 Mg 元素均在

名义成分附近；杂质元素中，除含有 0. 034%（质量分

数，下同）的 Fe 和 0. 07% 的 O 外，其他杂质元素的含

量均低于 0. 01%。

利用上述粉末，在 BLT-310 型激光选区熔化设备

上采用棋盘扫描策略进行成形，激光束逐层旋转 67°。
激光选区熔化过程中，设定激光器的功率为 350 W，扫

描速率为 1100 mm/s，搭接间距为 0. 14 mm，铺粉层厚

为 30 μm。成形后选取部分试棒按表 2 进行热处理。

1. 2　显微组织观察和性能测试

从沉积态和热处理态合金试棒上切取厚度约

5 mm 的试块，先后利用砂纸和金刚石抛光剂进行研磨

与抛光，再用 Keller 试剂（HNO3∶HCl∶HF∶H2O=5∶3∶
2∶190，体积比）对抛光后的金相试样进行腐蚀，持续

10~15 s。利用 Leica DM 4000 型光学显微镜观察各

状态合金的金相组织；采用 FEI Nano 450 型场发射扫

描电子显微镜观察显微组织和拉伸断口形貌，结合

EDX 光谱仪（energy-dispersive X-ray spectroscopy）对

显微组织中元素的分布进行分析。利用电火花加工

切取时效态和 T6 态合金透射电镜观察用的试片，厚

度约 0. 5 mm。试样的制备过程如下：依次采用 400#，

800#，1200# 砂纸磨至厚度 30~50 μm；再利用 Gatan 
Model 695 PIPS Ⅱ型离子减薄仪进行减薄，参数为：

离子束能量 5 keV，角度±8°，形成初始孔洞后调整离

子束能量至 4 keV，角度±6°，继续减薄并扩大孔洞；减

薄过程采用液氮冷却。在 FEI Tecnai G2 F20 型透射

电子显微镜上观察合金晶粒内部的显微组织及析出

相形貌，实验电压为 200 kV，利用 Gatan DigitalMicro⁃

graph 软件对透射电镜形貌照片进行处理和分析。不

同状态的合金分别取 XY 方向和 Z 方向（图 1）的室温

拉伸试棒，数量各 2 件；加工成直径 5 mm 的标准圆形

拉伸试样，按照 GB/T 228. 1—2010 在 AG-IS250kN
型万能材料试验机上进行室温拉伸性能测试。采用

Jobin Yvon HR800 型拉曼光谱仪测试各状态合金 Si
相的拉曼光谱，测试所用的激光波长为 532 nm。最后

利用 Origin 2018 软件对拉曼光谱曲线进行基线校正

和拟合，拟合曲线类型为 Lorentz；通过对比不同状态

合金中 Si相的拉曼光谱曲线分析残余应力情况。

2　结果与分析

2. 1　显微组织

图 2 为不同状态激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的

金相组织形貌。观察发现，沉积态合金平行于成形方

向的组织呈现出“鱼鳞状”熔池逐层堆叠的形貌，垂直

于成形方向的组织中熔池相互交织，表现出明显的组

织各向异性，如图 2（a-1），（a-2）所示。其中，熔池内部

组织均匀、细小，熔池边界附近的组织则相对粗大。

分析认为，激光选区熔化成形铝合金的这种典型组织

及各向异性特征与激光选区熔化成形特点有关［15］。

由于在激光选区熔化成形过程中冷却速率高达 106~
108 K/s［16］，故有利于形成均匀、细小的组织。时效处

理后，合金中的熔池形貌及各向异性特征与沉积态合

金类似，未见显著变化，如图 2（b-1），（b-2）所示。这

说明时效处理的温度较低、时间较短，难以对熔池形

貌产生显著的影响。经固溶处理后，合金的金相组织

中只观察到均匀分布于铝基体中的黑色颗粒，未见到

沉积态合金中的熔池形貌特征；且平行于成形方向与

垂直于成形方向的组织形貌相同，如图 2（c-1），（c-2）
所示。表明固溶处理可消除沉积态合金中的熔池形

貌及组织的各向异性。研究结果显示［17-18］，固溶处理

表 1　AlSi10Mg合金粉末的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of AlSi10Mg alloy powders 
（mass fraction/%）

Si
10

Mg
0. 34

Fe
0. 034

Cu
<0. 01

Ti
<0. 01

Mn
<0. 01

Zn
<0. 01

O
0. 07

Al
Bal

表 2　试样状态及对应的热处理过程

Table 2　Status of samples and corresponding heat 
treatment process

Status
As-built
Aging
Solid solution
T6

Heat treatment process

160 ℃/6 h，air cooling
515 ℃/1 h，water quenching
515 ℃/1 h，water quenching+170 ℃/6 h，air cooling

图 1　拉伸试样示意图

Fig. 1　Sketch map of tensile specimens
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会促使沉积态合金中的网状共晶硅粗化长大为 Si 颗
粒，故这些黑色颗粒可能为 Si 颗粒，可结合能谱进行

分析确认。在此基础上继续进行时效处理，可以看出

T6 态合金的金相组织形貌与固溶态的基本相同，也是

由均匀分布于基体中的黑色颗粒组成，如图 2（d-1），

（d-2）所示。

图 3 为不同状态激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的

扫描电镜照片。可以看出，沉积态合金主要由铝基体

和网状共晶硅组成。通过对比不同区域组织中共晶

硅的网格尺寸大小，可以将该组织大致分为三部分：

熔池内部、熔池边界和热影响区，如图 3（a）所示。其

中，熔池边界区域的共晶硅网格和网格节点处的共晶

硅尺寸较大；熔池内部区域的共晶硅网格和网格节点

处的共晶硅尺寸较小；热影响区内的共晶硅呈断续分

图 2　激光选区熔化 AlSi10Mg 合金平行于成形方向（1）与垂直于成形方向（2）的金相组织形貌

（a）沉积态；（b）时效态；（c）固溶态；（d）T6 态

Fig. 2　OM morphologies parallel to the building direction（1） and perpendicular to the building direction（2） of AlSi10Mg alloys prepared by SLM
（a）as-built；（b）aging；（c）solid solution；（d）T6
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布，共晶硅的尺寸与熔池内部基本相同。研究表

明［2，19］，由于激光选区熔化过程中熔池内部与熔池边

界附近组织的凝固条件差异，导致熔池内部组织更为

细小，熔池边界组织则相对粗大；热影响区的共晶硅

组织则是受到热传导的影响而演变成为断续分布的

共晶硅颗粒。人工时效处理后，合金中网状共晶硅形

貌依然存在；根据网状共晶硅的网格尺寸仍可识别出

熔池边界、熔池内部和热影响区，如图 3（b）所示。对

比观察图 3（a），（b）可以看到，在沉积态与时效态合金

中仍然存在完整的网状共晶硅组织，熔池边界、熔池

内部和热影响区也容易通过共晶硅的形貌进行识别，

表明人工时效处理对沉积态合金的熔池及网状共晶

硅没有显著影响。固溶处理后，网状共晶硅的形貌完

全消失，合金中发现了块状颗粒相和针状相，见图 3
（c）。T6 处理后，合金中也存在块状颗粒相和针状相

（图 3（d）），其形貌、尺寸与固溶态的基本相同。采用

EDX 对  T6 态合金显微组织的元素面分布进行分析，

结果如图 4 所示。可以看出，块状颗粒相处 Si 元素偏

聚、Al 元素贫乏，表明该颗粒为 Si 相；针状相处富含

Fe 元素，说明其为含 Fe 的杂质相。研究表明，固溶

处理后形成的这种针状相通常为具有单斜结构的

β-Al5FeSi相［18］。

通过对比不同状态合金的显微组织形貌可以发

现，时效处理温度较低（160~170 ℃），难以对沉积态合

金中的熔池形貌和网状共晶硅产生明显影响，也不会

导致固溶态合金中块状 Si 颗粒及针状富 Fe 相的尺寸

和形貌产生显著变化。相比之下，固溶处理的温度高

（515 ℃），不仅会破坏沉积态合金中网状共晶硅组织

的完整性，促使其粗化长大成 Si 颗粒；同时还会彻底

消除该状态合金中“鱼鳞状”熔池的叠层组织形貌及

组织各向异性。此外，由于合金中不可避免地存在少

量 Fe 元素，在固溶处理过程中还会导致针状富 Fe 相

的生成。因此，固溶处理过程中显微组织的变化将会

对合金的力学性能及其各向异性与残余应力产生显

著影响。

2. 2　室温拉伸性能

图 5 为不同状态激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的

室温拉伸性能。结果显示，沉积态合金 XY 方向与 Z
方向的抗拉强度（Rm）相差不大，分别约为 480 MPa 和

470 MPa；但两个方向的屈服强度（Rp0. 2）和断后伸长

率（A）却存在明显的各向异性，其中 XY 方向的屈服

强度接近 300 MPa，断后伸长率超过 8%；而 Z 方向的

屈服强度和断后伸长率明显较低，分别约为 250 MPa
和 5%。直接人工时效处理后，合金的抗拉强度和屈

服强度明显提升，断后伸长率随之略微下降。其中，

XY 方向与 Z 方向的抗拉强度均达到了 500 MPa 左右；

图 3　激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的扫描电镜照片

（a）沉积态；（b）时效态；（c）固溶态；（d）T6 态

Fig. 3　SEM photographs of AlSi10Mg alloys prepared by SLM
（a）as-built；（b）aging；（c）solid solution；（d）T6
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而屈服强度和断后伸长率的各向异性依然存在，XY
方向的屈服强度和断后伸长率较高，分别为 340 MPa
和 7% 左右；Z 方向的屈服强度和断后伸长率较低，约

为 300 MPa 和 4%。可以看出，对沉积态合金直接进

行人工时效，可以显著提升其抗拉强度和屈服强度，

断后伸长率仅略微下降。

对沉积态合金进行固溶处理后，抗拉强度和屈服

强度均显著下降，不存在明显的各向异性。此时，抗

拉强度和屈服强度分别约为 260 MPa 和 150 MPa，仅
为沉积态合金的 50% 左右；断后伸长率则显著提升，

达到了 17%~20%。在此基础上进行人工时效，T6 态

合金的抗拉强度和屈服强度均得到提升，分别约为

330 MPa 和 270 MPa，断后伸长率调整至 10%~11%，

基本消除了室温拉伸性能的各向异性。与沉积态合

金相比，T6 态合金的抗拉强度约为前者的 70%，XY

方向的屈服强度降低了约 20 MPa，但 Z 方向的屈服强

度却提高了 20 MPa，断后伸长率提升了 25%~50%，

各项性能均表现出较好的各向同性。结合显微组织结

果分析认为，固溶态和 T6 态合金拉伸性能的各向同性

得益于固溶处理消除了沉积态合金组织的各向异性。

2. 3　断口形貌

图 6 为不同状态激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的

拉伸断口形貌。结果显示，沉积态和时效态合金的拉

伸断口均存在细小撕裂棱，撕裂棱的宽度仅为 0. 4 μm
左右。撕裂棱反映了拉伸载荷作用下裂纹的扩展路

径，可以看出，两种状态下合金均未呈现明显的韧窝

或解理断裂特征。固溶处理和 T6 处理后合金的拉伸

断口中均发现非常发达的韧窝，表现出明显的韧性断

裂特征。两种状态断口中韧窝的尺寸和形态基本相

同，韧窝的尺寸约为 3~10 μm。在韧窝底部都可发现

尺寸约 1~3 μm 的 Si 颗粒，部分尺寸较大的 Si 颗粒在

外加载荷的作用下发生了破裂现象，表明 Si 颗粒也分

担了部分拉伸载荷。由此可见，沉积态合金抗拉强度

相对较高的原因主要得益于极其细小的组织产生的

强化效果；固溶处理后，组织明显粗化，细小的网状共

晶硅消失，取而代之的是尺寸较大的 Si 颗粒，故抗拉

强度和屈服强度明显下降；而人工时效处理并没有明

图 4　T6 态激光选区熔化 AlSi10Mg 合金 EDX 元素分布图

Fig. 4　EDX elemental mapping of T6-treated AlSi10Mg alloy prepared by SLM

图 5　激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的室温拉伸性能

Fig. 5　Room temperature tensile properties of AlSi10Mg alloys 
prepared by SLM
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显改变沉积态或固溶态合金的断口形貌与断裂特征，

却导致直接时效态和 T6 态合金的强度分别比沉积态

和固溶态明显提升，说明人工时效处理可能促使沉积

态和固溶态合金析出了弥散分布的纳米强化相，如

GP 区或 β″（Mg2Si）。

2. 4　析出相分析

图 7 为时效态和 T6 态激光选区熔化 AlSi10Mg 合

金晶粒内部的 TEM 照片及分析结果。观察发现，在

图 6　激光选区熔化 AlSi10Mg 合金拉伸断口形貌

（a）沉积态；（b）时效态；（c）固溶态；（d）T6 态

Fig. 6　Tensile fracture morphologies of AlSi10Mg alloys prepared by SLM
（a）as-built；（b）aging；（c）solid solution；（d）T6

图 7　时效态和 T6 态激光选区熔化 AlSi10Mg 合金的 TEM 照片

（a）时效态；（b）T6 态；（c）FFT 图；（d）GP 区

Fig. 7　TEM photographs of aged and T6 treated AlSi10Mg alloys prepared by SLM
（a）aging；（b）T6；（c）FFT pattern；（d）GP zone
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这两种状态合金的铝基体中，均存在极其细小的纳米

颗粒状析出相，如图 7（a），（b）中红色箭头所示。该析

出相尺寸细小，表现为原子团簇的形态，无法清晰地

观察到该相与铝基体的界面轮廓。对析出相所在区

域（图 7（b）中红色虚线方框）进行傅里叶变换（fast 
Fourier transform，FFT），得到 FFT 谱图，如图 7（c）所

示。可以看出，该谱图中存在明显的铝基体的衍射

斑，晶带轴方向平行于［100］。在铝基体的衍射斑之

间还发现极微弱的条纹，表明组织中的析出相为 GP
区［19］。通过逆傅里叶变换，得到 GP 区的晶格条纹像，

如图 7（d）所示。观察发现，GP 区的尺寸约为 2 nm，与

铝基体为共格关系。由此说明，沉积态和固溶态合金

在人工时效处理的过程中均弥散析出了 GP 区，从而

促 进 时 效 态 和 T6 态 合 金 抗 拉 强 度 与 屈 服 强 度 的

提升。

2. 5　残余应力

图 8 显示了激光选区熔化 AlSi10Mg 合金拟合后

的 Si 相拉曼光谱曲线。观察发现，沉积态和时效态合

金中 Si 相的拉曼峰均处于无应变时 Si 相的拉曼特征

峰位（520. 7 cm-1，如图 8 中虚线所示）左侧，发生蓝移

现象，表明沉积态和时效态合金中的 Si 相均存在残余

拉应力。对比结果显示，人工时效处理后合金的 Si 相
拉曼峰位相对于沉积态合金向右偏移，说明时效态合

金中 Si 相的相对拉曼频移小于沉积态合金。根据 Si
相的相对拉曼频移（Δω）与残余应力（σ）之间的关

系［8，15］：σ=－425Δω，可知时效态合金中 Si 相的残余

拉应力相对于沉积态要低。而固溶态和 T6 态合金中

Si 相的拉曼峰与无应变时 Si 的拉曼特征峰位几乎重

合，表明这两种状态下合金中 Si 相的相对拉曼频移接

近于零，即组织中几乎不存在残余应力。由此可知，

固溶处理基本消除了激光选区熔化成形过程中所产

生的残余拉应力。由于人工时效处理过程温度较低，

时效态合金的显微组织与沉积态几乎无明显差异，残

余拉应力依然存在，但部分残余拉应力得到释放，故

时效态合金的残余拉应力相对于沉积态合金有所降低。

而固溶处理过程温度高，对沉积态合金的组织，包括熔

池形态、网状共晶硅形态，均产生了显著的影响，从而

使沉积态合金组织中存在的残余拉应力基本消除。

3　结论

（1）激光选区熔化 AlSi10Mg 合金沉积态表现出

“鱼鳞状”熔池特征，组织存在各向异性和较大的残余

拉应力，力学性能也表现出明显的各向异性。

（2）人工时效对沉积态合金的网状共晶硅和熔池

形貌以及固溶态合金的 Si 颗粒形貌和尺寸均无显著

影响，但由于促进了 GP 区的析出，使得合金抗拉强度

和屈服强度显著提升。

（3）固溶处理导致沉积态合金中“鱼鳞状”熔池特

征及组织各向异性彻底消失，网状共晶硅粗化长大成

为 Si 颗粒，合金抗拉强度和屈服强度显著降低，残余

应力基本得到消除；与人工时效处理相结合可以获得

较好的综合性能和良好的各向同性，合金抗拉强度和

屈服强度分别为 330 MPa 和 270 MPa，断后伸长率为

10%~11%。

参考文献

［1］ 王天元，黄帅，周标，等．航空装备激光增材制造技术发展及路线

图［J］．航空材料学报，2023，43（1）：1-17．
WANG T Y，HUANG S，ZHOU B，et al．Development and road⁃
map of laser additive manufacturing technology for aviation equip⁃
ment［J］．Journal of Aeronautical Materials，2023，43（1）：1-17．

［2］ FIOCCHI J，TUISSI A，BIFFI C A． Heat treatment of alu⁃
minium alloys produced by laser powder bed fusion：a review［J］．

Materials & Design，2021，204：109651．
［3］ 马如龙，彭超群，王日初，等．选区激光熔化铝合金的研究进展

［J］．中国有色金属学报，2020，30（12）：2773-2788．
MA R L，PENG C Q，WANG R C，et al．Progress in selective la⁃
ser melted aluminum alloy［J］．The Chinese Journal of Nonferrous 
Metals，2020，30（12）：2773-2788．

［4］ 顾冬冬，张红梅，陈洪宇，等．航空航天高性能金属材料构件激光

增材制造［J］．中国激光，2020，47（5）：24-47．
GU D D，ZHANG H M，CHEN H Y，et al．Laser additive manu⁃
facturing of high performance metallic aerospace components［J］．

Chinese Journal of Lasers，2020，47（5）：24-47．
［5］ 闫 泰 起 ，唐 鹏 钧 ，陈 冰 清 ，等 ． 退 火 温 度 对 激 光 选 区 熔 化

AlSi10Mg 合金微观组织及拉伸性能的影响［J］. 机械工程学报，

2020，56（8）：37-45．
YAN T Q，TANG P J，CHEN B Q，et al． Effect of annealing 
temperature on microstructure and tensile properties of AlSi10Mg 
alloy fabricated by selective laser melting［J］． Journal of Mechani⁃
cal Engineering，2020，56（8）：37-45．

图 8　激光选区熔化 AlSi10Mg 合金中 Si相的拉曼光谱拟合曲线

Fig. 8　Raman fitting spectra of Si phase in AlSi10Mg 
alloys prepared by SLM

162



第  52 卷  第  2 期 固溶处理对激光选区熔化 AlSi10Mg 合金显微组织、拉伸性能和残余应力的影响

［6］ CHEN H，ZHANG C，JIA D，et al．Corrosion behaviors of selec⁃
tive laser melted aluminum alloys：a review［J］．Metals，2020，10
（1）：102．

［7］ ROSENTHAL I，SHNECK R，STERN A．Heat treatment effect 
on the mechanical properties and fracture mechanism in AlSi10Mg 
fabricated by additive manufacturing selective laser melting process
［J］．Materials Science and Engineering： A，2018，729：310-322．

［8］ WANG M，SONG B，WEI Q S，et al．Effects of annealing on the 
microstructure and mechanical properties of selective laser melted 
AlSi7Mg alloy［J］． Materials Science and Engineering：A，2019，
739：463-472．

［9］ PONNUSAMY P，RASHID R，MASOOD S H，et al．Mechani⁃
cal properties of SLM-printed aluminium alloys：a review［J］．Ma⁃
terials，2020，13（19）：4301．

［10］ 唐鹏钧，房立家，杨斌，等．激光选区熔化 AlSi7MgTi 合金显微

组织与性能［J］．材料工程，2020，48（11）：116-123．
TANG P J，FANG L J，YANG B，et al． Microstructure and 
properties of selective laser melting AlSi7MgTi alloy［J］． Jour⁃
nal of Materials Engineering，2020，48（11）：116-123．

［11］ TAKATA N，KODAIRAL H，SEKIZAWA K，et al．Change in 
microstructure of selectively laser melted AlSi10Mg alloy with 
heat treatments［J］．Materials Science and Engineering：A，2017，
704：218-228．

［12］ GIRELLI L，TOCCI M，GELFI M，et al． Study of heat treat⁃
ment parameters for additively manufactured AlSi10Mg in com⁃
parison with corresponding cast alloy［J］． Materials Science and 
Engineering：A，2019，739：317-328．

［13］ 余 开 斌 ，刘 允 中 ，杨 长 毅 ． 热 处 理 对 选 区 激 光 熔 化 成 形

AlSi10Mg 合金显微组织及力学性能的影响［J］．粉末冶金材料

科学与工程，2018，23（3）：298-305．
YU K B，LIU Y Z，YANG C Y．Effects of heat treatment on mi⁃
crostructures and mechanical properties of AlSi10Mg alloy pro⁃
duced by selective laser melting［J］．Materials Science and Engi⁃
neering of Powder Metallurgy，2018，23（3）：298-305．

［14］ 王悦，王继杰，张昊，等．热处理对激光选区熔化 AlSi10Mg 合金

显微组织及力学性能的影响［J］．金属学报，2021，57（5）：

613-622．
WANG Y，WANG J J，ZHANG H，et al． Effects of heat treat⁃
ments on microstructure and mechanical properties of AlSi10Mg 
alloy produced by selective laser melting［J］． Acta Metallurgica 
Sinica，2021，57（5）：613-622．

［15］ 唐鹏钧，陈冰清，闫泰起，等．热处理对增材制造 AlSi10Mg 合金

组织性能及残余应力的影响［J］．科技导报，2021，39（9）：36-47．
TANG P J，CHEN B Q，YAN T Q，et al．Effects of heat treat⁃
ment on microstructure，properties，and residual stress of additive 
manufactured AlSi10Mg alloy［J］. Science & Technology Re⁃
view，2021，39（9）：36-47．

［16］ MAAMOUN A H，ELBESTAWI M，DOSBAEVA G K，et al．
Thermal post-processing of AlSi10Mg parts produced by selec⁃
tive laser melting using recycle powder［J］．Additive Manufactur⁃
ing，2018，21：234-247．

［17］ WANG Z，UMMETHALA R，SINGH N，et al．Selective laser 
melting of aluminum and its alloys［J］．Materials，2020，13（20）：

4564．
［18］ ZHOU L，MEHTA A，SCHULZ E，et al． Microstructure，pre⁃

cipitates and hardness of selectively laser melted AlSi10Mg alloy 
before and after heat treatment［J］.  Materials Characterization，
2018，143：5-17．

［19］ ZHANG C，ZHU H，LIAO H，et al．Effect of heat treatments on 
fatigue property of selective laser melting AlSi10Mg［J］.  Interna⁃
tional Journal of Fatigue，2018，116：513-522．

收稿日期：2022-05-10；修订日期：2023-11-11
通讯作者：陈冰清（1984—），女，研究员，博士，研究方向为增材制造， 
联系地址：北京市 81 信箱 23 分箱（100095），E-mail：hwtkjcbq1984@
163. com

（本文责编：寇凤梅）

163



第  2 期
第  164-171 页

材 料 工 程 Vol. 52
Feb.  2024Journal of Materials Engineering

No. 2
pp. 164-171

第  52 卷
2024 年  2 月

Ti预处理的 SiCf/SiC与镍基高温合金
复合铸件的界面组织与强度
Microstructure and strength of composite casting 
interface between Ti pretreated SiCf/SiC 
and Ni-based superalloy

林国标*，朱付虎，赵斯文

（北京科技大学  材料科学与工程学院，北京 100083）
LIN　Guobiao*，ZHU　Fuhu，ZHAO　Siwen

（School of Materials Science and Engineering，University of 
Science and Technology Beijing，Beijing 100083，China）

摘要：由 SiCf/SiC 复合材料与 K403 镍基高温合金熔体制备的一体化铸件，冷却到室温时会出现自行断裂。通过采用 Ti
粉埋覆包渗工艺在 1100 ℃下对 SiCf/SiC 表面进行预处理，并在适当工艺下与 K403 镍基高温合金熔体进行陶瓷型精密铸

造，成功实现 SiCf/SiC 与 K403 镍基高温合金的一体化成形和界面的牢固结合。结果表明：Ti预处理层平均厚度为 17 μm
左右，Ti 向 SiCf/SiC 渗透、扩散和反应，形成含 TiC，Ti3SiC2，Ti5Si3Cx，SiC 相的显微组织；经过与高温镍基金属液复合铸

造后，预处理层演变成厚约 120 μm 的界面反应层，其典型界面组织为 Ni2Si+C+Al4C3+ MC（M 主要含 Ti及少量的 Cr，
Mo，W）。预处理层的存在减轻 Ni 与 SiC 的有害石墨化反应，缓解高温金属液对 SiCf/SiC 的热冲击，形成的界面反应层

降低热膨胀系数失配造成的热应力，使得 SiCf/SiC 与 K403 一体化铸件结合界面的室温剪切强度达到 63. 5 MPa。
关键词：SiCf/SiC；K403；镍基高温合金；一体化铸造；复合铸造；Ti预处理层
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Abstract：The integrated castings fabricated by SiCf/SiC composite and K403 Ni-based superalloy melt 
exhibited spontaneous fracture when cooled to room temperature.  The integrated forming of SiCf/SiC and 
K403 Ni-based superalloy and their firmly bonded interface were successfully realized by pretreatment of 
SiCf/SiC surface using Ti powder embedded coating infiltration process at 1100 ℃ and ceramic mold 
precision casting with K403 superalloy melt under appropriate process.  The results show that the Ti 
pretreatment layer has an average thickness of about 17 μm and microscopic structure including TiC， 
Ti3SiC2， Ti5Si3Cx and SiC phases owing to Ti permeation， diffusion and reaction to SiCf/SiC.  After 
composite casting of the pretreated SiCf/SiC and high temperature nickel base metallic liquid， the 
pretreatment layer is evolved into the interface reaction layer with a thickness of about 120 μm and the 
typical microstructure composed of Ni2Si， C， Al4C3 and MC （M containing mainly Ti and a small amount 
of Cr，Mo，W）. The existence of pretreatment layer alleviates the harmful graphitization reaction between 
Ni and SiC， and the thermal shock of the high temperature melt on SiCf/SiC during casting； the formed 
interface reaction layer reduces the interface thermal stress caused by the mismatch of thermal expansion 
coefficients.  Consequently， the room temperature shear strength of the interface in the integrated casting of 
SiCf/SiC and K403 reaches 63. 5 MPa.
Key words：SiCf/SiC；K403；Ni-based superalloy；integrated casting；composite casting；Ti pretreatment layer

连续碳化硅纤维增强碳化硅陶瓷基复合材料

（SiCf/SiC）具有质量轻、比强度高、熔点高、导热性能

高、耐高温氧化、耐热震等一系列优良性能，被誉为下

一代航空发动机耐高温结构材料。目前在国外航空

引用格式：林国标，朱付虎，赵斯文 . Ti预处理的 SiCf/SiC 与镍基高温合金复合铸件的界面组织与强度［J］. 材料工程，2024，52（2）：

164-171.
LIN Guobiao，ZHU Fuhu，ZHAO Siwen. Microstructure and strength of composite casting interface between Ti pre⁃
treated SiCf/SiC and Ni-based superalloy［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：164-171.
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发动机制造商的多种型号航空发动机热端部件上已

实现装机应用或考核验证，如用作尾喷调节片、涡轮

护罩/涡轮外环、燃烧室内衬、定子/导向叶片、涡轮转

子叶片等［1-6］，我国也在开展相关的应用模拟研究［6-7］。

SiCf/SiC 还具有优良的耐辐射性能，在未来核反应堆

上具有巨大的应用前景，如用作堆芯包壳、核燃料包

壳、核燃料通道盒、偏滤器和堆芯结构件［2，8-9］。SiCf/
SiC 加工困难，也容易造成 SiC 纤维的损坏，降低制件

的力学性能。对于 SiCf/SiC 的应用，常常需要与耐高

温合金件装配使用，如精确制备的航空发动机用 SiCf/
SiC 导向叶片或转子叶片与现有的镍基高温合金的组

合件［8-9］。相较传统的机械连接或焊接，复合铸造制备

SiCf/SiC 与镍基高温合金一体化组合构件拥有以下特

点：可实现短流程制备，在高温合金件液态成型的同时

实现两者的结合；通过结合界面结构和形状的设计，可

在结合强度的基础上进一步提高界面强度和气密性；由

于不需要低熔点钎料，结合界面耐高温性能更好。

目前，关于 SiCf/SiC 与金属的一体化铸造或复合

铸造鲜有报道。对钎焊连接的研究表明［10-22］，陶瓷与

金属的结合，除了需要解决金属液对陶瓷的润湿性和

连接性问题，还需要解决两者热膨胀系数差造成的巨

大热应力。另外，镍基高温合金与 SiCf/SiC 还存在石

墨化反应问题［11-12，14，21-22］。用含 Ti 的活性钎料如 Ag-
Cu-Ti 等连接 SiC 陶瓷与金属，表现出很好的连接性

能，原因是 Ti 与 SiC 陶瓷反应形成很薄的陶瓷表面反

应层，增加润湿性和黏结性，反应层为 TiCx（x≤1）或

Si-Ti-C 类化合物（如 Ti3SiC2，Ti5Si3Cx）［15-20］。为了降

低界面热应力，在钎焊连接层中引入低膨胀系数的陶

瓷相［15，18］、金属［15，19］或柔性金属［13，15-16］；针对石墨化反

应，常在钎缝中加入隔离层，如 Ag 层［11］及石墨颗

粒［22］。相较于焊接，一体化铸造过程中，SiCf/SiC 陶瓷

与高温合金液接触，结合界面的温度变化造成金属液

的冲击、流动和填充，另外，还存在金属液与 SiCf/SiC
的温度差产生的热应力。本工作对 SiCf/SiC 待结合

表面应用 Ti 粉进行预处理，以期形成 TiC 或 Ti-Si-C
反应层，希望在铸造过程中的高温合金液作用下保持

稳定存在，以增加高温合金液对 SiCf/SiC 的润湿性和

黏结性，缓解石墨化反应和热应力。通过多次实验，

在优化的复合铸造工艺条件下，实现了由未预处理的

不能结合到 Ti 预处理的高界面结合强度。通过对获

得的 Ti 预处理层组织结构、一体化铸件界面组织结

构、剪切强度和断口形貌进行分析，阐明探索 Ti 预处

理层组织结构在一体化铸造过程中的演变及其对复

合铸件界面结合强度的作用机理，为 SiCf/SiC 应用与

组装提供理论基础和实验参考依据。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

实验所用 SiCf/SiC 复合材料采用前驱体浸渍裂

解（polymer infiltration pyrolysis，PIP）工艺制得，由中

国航发沈阳黎明航空发动机有限责任公司提供。

SiCf/SiC 的热膨胀系数约为 4×10-6 ℃-1，密度为 2. 4 
g·cm-3，微观组织如图 1 所示。镍基铸造高温合金为

K403，由中国航发北京航空材料研究院提供，其化学

成分如表 1 所示，密度为 8. 10 g·cm-3，熔化温度为

1260~1338 ℃，热膨胀系数约为 13. 8×10-6 ℃-1。

1. 2　制备工艺

将 SiCf/SiC 复 合 材 料 切 割 成 8 mm×7 mm×
4 mm 的块状，采用 Ti 粉埋覆包渗工艺制备 SiCf/SiC
表面预处理涂层，Ti 粉规格为粒度 -300 目，纯度

99. 9%，依次用 120 目~2000 目金刚石磨具研磨平整

SiCf/SiC 表面，将清洗干燥后的 SiCf/SiC 和 Ti 粉置于

圆柱形带盖刚玉容器（ϕ10 mm×20 mm）中。采用真空热

处理，真空度达到 1. 0×10-3 Pa 后，以 15 ℃·min-1的速

度从室温升到 1100 ℃，保温 20 min后随炉冷却。

将多个表面 Ti 粉预处理的 SiCf/SiC 试样装配在

特制的 Al2O3陶瓷铸型中，其示意图如图 2 所示。与复

合材料相连的部分为直径约 ϕ15 mm 的金属圆柱，

SiCf/SiC 的 4 mm×7 mm 面作为金属液接触面，在真

空感应电炉中熔炼铸造 K403 高温合金，炉内真空度

不低于 0. 65 Pa，采用重力浇注的方式，在浇注温度

1350 ℃ 、Al2O3 陶 瓷 铸 型 预 热 温 度 达 850 ℃ 下 制 备

SiCf/SiC 与 K403 高温合金一体化铸件。

图 1　SiCf/SiC 复合材料的微观组织

Fig. 1　Microstructure of SiCf/SiC composite

表 1　K403高温合金的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of K403 superalloy
（mass fraction/%）

C
0. 16

Cr
11. 05

Co
5. 26

W
5. 16

Mo
4. 20

Al
5. 60

Ti
2. 69

Fe
0. 09

B
0. 017

Zr
0. 050

Ni
Balance
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1. 3　显微组织分析及性能测试

将制备的一体化铸件沿轴线截面切开后，镶嵌制

备金相试样。利用 LEO-1450 型扫描电镜对试样截面

显微组织进行背散射电子像（BSE）观察，利用装备的

能谱仪（Noran System 7）进行成分分析，利用 X 射线

衍射仪（Smartlab）对结合界面进行物相检测。对浇注

后的与 SiCf/SiC 相连的 ϕ15 mm 高温合金圆柱进行切

割，加工成如图 3 所示试样的截面形状，除掉多余的部

分，高温合金保持厚度约 5 mm，在电子万能试验机

（Instron5569）上对其进行室温剪切实验，加载速率为

0. 5 mm·min-1，将获得的剪切力除以结合面积得到剪

切强度，每个实验数据点测 3 个样品，取其平均值。对

剪 切 后 的 断 口 形 貌 进 行 扫 描 电 镜 二 次 电 子 成 像

分析。

2　结果与分析

2. 1　SiCf/SiC表面 Ti粉预处理层组织结构

对预处理后的 SiCf/SiC 表面进行研磨，将多余的

Ti 粉除去，进行 X 射线衍射分析和显微组织分析。图

4 为 SiCf/SiC 表面 Ti粉预处理层的 X 射线衍射分析。

经标定含有 TiC（ID73-0472），Ti3SiC2（ID74-0310），

Ti5Si3（ID78-1429），SiC（ID75-1541）相，括号中为对

应的物质标准卡片号。由 1100 ℃的 C-Si-Ti三元相图

等温截面可知［23］，TiC，Ti3SiC2，Ti5Si3Cx 可以形成共

存，Ti5Si3Cx与 Ti5Si3结构一样，溶有少量的 C。图 5 为

SiCf/SiC 表面 Ti 粉预处理层的截面显微组织。本工

作中 SiCf/SiC 复合材料含有一定孔隙度（约 10%），由

图 5 可见，Ti 粉向 SiCf/SiC 中填充、渗透和扩散，形成

一定厚度的预处理层（约 10~25 μm），平均厚度为

17 μm 左右，预处理层中含有未完全反应的 SiC 纤维

图 5　SiCf/SiC 表面 Ti粉预处理层的截面显微组织

Fig. 5　Cross-sectional micrographs of Ti powder pretreatment layer of SiCf/SiC surface

图 2　SiCf/SiC 复合材料在 Al2O3陶瓷铸型中的装配示意图

Fig. 2　Assembly diagram of SiCf/SiC composite 
in Al2O3 ceramic mold

图 3　一体化铸造试样的剪切实验示意图

Fig. 3　Schematic diagram of shear test of 
integrally cast samples

图 4　SiCf/SiC 表面 Ti粉预处理层的 XRD 谱图

Fig. 4　XRD pattern of Ti powder pretreatment 
layer of SiCf/SiC surface
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或 SiC。将预处理层与 SiCf/SiC 的界面进行局部放

大，对其中代表性的物相进行能谱分析，数据见表 2。
结合图 4 的 XRD 结果与 C-Si-Ti 三元相图［23］，可以确

定图 5 放大图中的亮色相为 Ti5Si3Cx，灰色相为 TiC 和

Ti3SiC2，Ti3SiC2 紧邻 SiCf/SiC，说明预处理层中 Ti 与
SiCf/SiC 发生反应。张建军等［20］以 Ti，Ag 金属粉末压

坯作为焊料，采用热压反应烧结连接工艺连接再结晶

SiC 陶瓷，焊接温度为 1030 ℃，形成含有 TiC，Ti5Si3和

Ti3SiC2的反应层，Ti3SiC2紧邻母材 SiC，而 TiC 则靠近

焊料产物层一侧；在 Ti-SiC 扩散偶中［14］，可形成 β-Ti/
Ti+TiC/TiC+Ti5Si3Cx/Ti5Si3Cx/Ti3SiC2/SiC 梯度反

应层。本工作研究结果基本与此相一致。

2. 2　一体化铸件结合界面组织结构

对经预处理的 SiCf/SiC 与 K403 镍基高温合金液

进行一体化铸造，获得完整的铸造试样，对其截面进

行元素分布分析，结果如图 6 所示。由 BSE 图可知界

面结合良好。对比 C，Si 元素分布与 BSE 图，可以确

定界面反应层的位置，且发现反应层深入到复合材料

一侧，厚度 120 μm 左右，说明金属液发生渗透。C 在

反应层中相对浓度下降，Si 主要分布在反应层及复合

材料一侧，Ni 主要集中在高温合金中，Ti 在反应层及

高温合金中均有分布（高温合金中本身也含有 Ti）。

Ti在反应层与 SiCf/SiC 的界面没有聚集，Al在反应层

中出现聚集，说明有 Al的化合物形成。

表 2　图 5中 SiCf/SiC表面Ti粉预处理层

不同点的EDS分析结果

Table 2　EDS analysis results at different points of Ti 
powder pretreatment layer of SiCf/SiC surface in fig. 5

Point

1

2

3

Atom fraction/%

C

20. 80

26. 29

18. 32

Si

17. 66

4. 23

27. 79

Ti

61. 54

69. 48

53. 89

Phase

Ti3SiC2

TiC

Ti5Si3Cx

图 6　Ti粉预处理的 SiCf/SiC 与 K403 一体化铸件界面的截面元素面分布

Fig. 6　Section elements distributions of integrated casting interface of Ti powder pretreated SiCf/SiC and K403
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图 7 为从近反应层的 SiCf/SiC 至反应层/K403 的

界面显微组织，对其中不同位置点的物相进行能谱分

析和标定，结果见表 3。可见反应形成了灰色衬度的

Ni2Si相，黑色颗粒状的 Al4C3相，白色碳化物 MC 相（M
主要含 Ti及来源于高温合金的 Mo，W，Cr），还有黑色

的 C 相。根据 Al-C 相图［24］，Al 碳化物只有 Al4C3 相，

该相颗粒尺寸比较小，在某些位置点其能谱信息包含

有基体，因而可能由两相组成。少量的 Si，C，Ti 可能

进入 Ni 基高温合金液中，但没有改变其结构，其铸态

组织与相关文献报道一致［25-26］。由图 7（a）可见，K403
合金相主要由 γ/γ′相和少量 MC 相（白色）组成。能谱

分析表明，合金中靠近反应层的 MC 相除了含有较高

的 Mo 含量（原子分数为 21. 82%），还含有 Cr，W，Ti，
Si，Ni 和 C，其中 Ti 的原子分数为 6. 73%，比合金基体

略高，Si 应来源于复合材料侧的扩散。结合界面的组

织为：复合材料侧（SiCf/SiC，Ni2Si，C）/反应层（Ni2Si，
C，MC，Al4C3）/K403，Ti 主要以 TiC 的形式存在于

MC 相中，分布于整个界面反应层。

可见，一体化铸件结合界面处的 SiCf/SiC 表面并

没有形成 Ti的反应层，一体化铸造过程中预处理层不

能完全阻止 Ni向 SiCf/SiC 中的扩散，并发生了石墨化

反应：SiC+Ni→Ni2Si+C，导致复合材料侧 Ni2Si 和 C
的形成。镍基高温合金液（成分见表 1，含有 Al等其他

金属元素）对预处理层发生渗透和反应，由图 5 可见，

预处理层中除了含有 TiCx，Ti3SiC2，Ti5Si3Cx 外，还含

有未完全反应的 SiC 或 SiC 纤维。在铸造过程中 Ni将
与之反应形成 Ni2Si 和 C，金属液中 Al 活性较高，优先

与 C 反应形成 Al4C3 和 Ti3SiC2，Ti5Si3Cx 与合金液中的

Ni 及 生 成 物 C 发 生 反 应 ：Ti3SiC2+Ni+C→Ni2Si+
TiC，Ti5Si3Cx+Ni+C→Ni2Si+TiC，转 变 成 Ni2Si，
TiC；据文献报道，Ti3SiC2→TiC+Ti5Si3

［19］及 Ti5Si3+
SiC+［Ni］→TiC+Ni2Si ［14］，说明这一反应推论应是

合理的；TiC 与其他金属元素（Mo，W，Cr）及 C 进一步

结合形成 MC。由于反应层中形成的 C 浓度较高，除

了与合金液中渗透过来的金属元素形成碳化物 MC
外，还有 C 的剩余，形成了上述反应层组织；而 Ni不与

C 反应，其继续扩散进入复合材料中。

2. 3　一体化铸件结合界面剪切强度

没有进行预处理的一体化铸件试样，浇注冷却完

成后冷却到室温，从 Al2O3陶瓷铸型中取出铸件时，发

现从近界面反应层的 SiCf/SiC 中自行断裂，无法实现

有效结合。究其原因，一是复合界面的热应力大，合

金液中 Ni 与 SiCf/SiC 的石墨化反应。而 Ti 预处理

后，则获得了完整的 SiCf/SiC 一体化铸件试样，其平

均剪切强度达 63. 5 MPa（3 个样品分别为 60. 4，68. 0，
62. 1 MPa，方差 10. 6，标准差 3. 26 MPa）。有限元软

图 7　Ti粉预处理的 SiCf/SiC 与 K403 一体化铸件界面显微组织

（a）近反应层的 SiCf/SiC 区域；（b）近 SiCf/SiC 的反应层区域；（c）反应层；（d）反应层/K403 界面区域

Fig. 7　Microstructures of integrated casting interface of Ti powder pretreated SiCf/SiC and K403
（a）SiCf/SiC area adjacent to reaction layer；（b）reaction layer area near SiCf/SiC；（c）reaction layer；（d）area between reaction layer and K403

168



第  52 卷  第  2 期 Ti预处理的 SiCf/SiC 与镍基高温合金复合铸件的界面组织与强度

件模拟分析表明，一体化铸件试样最大热应力产生在

靠近结合界面的 SiCf/SiC 中，这与通常报道的陶瓷与

金属相连接的热应力模拟结果一致［27］，剪切实验的断

裂位置也是在该处。

根据弹性力学理论，两结合材料间热膨胀系数差

即可产生热应力，结合界面两侧材料中的热应力 σ1，σ2

如式（1）所示。

σ1 = -σ2 = E 1 E 2

E 1 + E 2
( α1 - α2 ) ( TB - T 0 ) （1）

式中：E1，E2分别为两结合材料的杨氏模量；α1，α2为两

结合材料的热膨胀系数；TB为结合温度；T0为室温。

由此可见，热应力大小与两结合材料的热膨胀系

数差密切相关。SiCf/SiC 复合材料和 K403 的热膨胀

系 数 分 别 为 4×10-6，13. 8×10-6 ℃-1，而 TiC［14］为

7. 7×10-6 ℃-1，介于两者之间，导致含 TiC 界面反应

层的热膨胀系数也介于两者之间，因此 SiCf/SiC 与界

面反应层的热膨胀系数差小于 SiCf/SiC 与 K403 热膨

胀系数差，根据式（1）可知，与未进行 SiCf/SiC 表面预

处 理 的 一 体 化 铸 件 试 样 相 比 ，SiCf/SiC 中 热 应 力

降低。

另外，一体化铸造过程中金属液与 SiCf/SiC 之间

存在温度差，预处理层的存在避免了金属液与 SiCf/
SiC 直接接触，金属液将热量传递给预处理层，导致预

处理层温度升高，然后热量再进一步传递到 SiCf/SiC。

相比 SiCf/SiC 与金属液的温度差，SiCf/SiC 与预处理

层的温度差明显要低，因此，预处理层的存在降低了

由于温度差导致的 SiCf/SiC 中热应力，缓解了高温金

属液对 SiCf/SiC 的热冲击。

图 8 为表面 Ti 粉预处理的 SiCf/SiC 与 K403 一体

化铸件剪切断口形貌。由图 8（a）可观察到 SiC 纤维束

的解理断裂，也有 SiC 纤维束的折断，SiC 纤维束为复

合材料的强韧性提供了主要支撑。由图 8（b）可见，断

图 8　Ti粉预处理的 SiCf/SiC 与 K403 一体化铸件的断口形貌

（a）低倍；（b）高倍

Fig. 8　Fracture morphologies of integrated casting of Ti powder pretreated SiCf/SiC and K403
（a）low magnification；（b）high magnification

表 3　图 7中不同位置点 EDS分析结果

Table 3　EDS analysis results at different points in fig. 7

Point

4
5
6
7
8
9

10
11
12
13
14
15

Atom fraction/%
C

5. 6
98. 4
23. 7
20. 7
20. 0
22. 7
31. 0
36. 2
62. 3
22. 4
26. 6
45. 3

Si
31. 4

0. 3
—

—

7. 3
—

—

6. 7
7. 0
—

—

2. 1

Al
—

—

—

—

52. 6
—

—

9. 6
8. 7

—

—

32. 3

Ti
—

—

40. 6
45. 1

2. 0
27. 5
31. 0
19. 4
—

49. 8
45. 4

0. 6

Cr
2. 1
—

5. 8
3. 2
2. 6

24. 0
11. 9
12. 8

2. 0
3. 3
1. 8
2. 6

Co
3. 9
—

—

—

—

—

—

—

1. 0
—

—

2. 4

Ni
57. 1

1. 3
3. 6
5. 7

15. 4
3. 7
3. 1
8. 0

18. 9
3. 9
4. 0

14. 7

Mo
—

—

13. 1
12. 2
—

14. 4
15. 3

7. 3
—

6. 8
10. 0
—

W
—

—

13. 2
13. 0
—

7. 7
7. 7
—

—

13. 8
12. 2
—

Phase

Ni2Si
C
MC
MC
Al4C3+Ni2Si
MC
MC
MC+Al4C3

C+Al4C3

MC
MC
Al4C3+C
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口上有 Ni2Si（白点）和 C，说明扩散过来的 Ni 与 SiCf/
SiC 复合材料在断裂位置发生了石墨化反应，这种石

墨化反应降低复合材料的强韧性，导致在较低的应力

即断裂。根据组织结构分析，预处理层的存在对金属

液向复合材料中渗透和扩散形成了物理阻碍和化学

反应，因而减少扩散到复合材料中的 Ni 浓度，有助于

降低石墨化反应程度和断裂处复合材料强韧性的

损害。

基于预处理层及其演化后含 TiC 反应层的上述三

个方面作用机理，与未预处理的一体化铸件试样相

比，经 Ti预处理的一体化铸件试样界面结合强度显著

增加，达到了核工业应用的 60 MPa 设计要求［2］。但对

于航空发动机上热端中等载荷静止件如导向叶片上

的应用［6］，尚需进一步优化工艺如预处理层厚度等。

3　结论

（1）在 1100 ℃、保温 20 min 工艺下，采用 Ti 粉对

SiCf/SiC 复合材料进行预处理，形成 TiC，Ti3SiC2，

Ti5Si3Cx反应相。

（2）将经预处理的 SiCf/SiC 与 K403 镍基高温合金

液一体化进行铸造，形成含 Ni2Si，C，MC（主要含 Ti及
Cr，Mo，W），Al4C3 的结合界面反应层，原预处理层

Ti3SiC2，Ti5Si3Cx 在高温合金液中的 Ni 及生成物 C 的

作用下，转变成 TiC 和 Ni2Si，预处理 Ti 最终以 TiC 的

形式分布于界面反应层中。制得的一体化铸件试样

结合界面剪切强度可达 63. 5 MPa。
（3）Ti 预处理层及复合铸造过程中形成的界面反

应层对一体化铸件界面结合强度的作用机理：预处理

层的存在延缓金属液对 SiCf/SiC 的渗透和扩散，减轻

Ni与 SiC 的有害石墨化反应；另外，预处理层缓解高温

合金液对 SiCf/SiC 的热冲击，预处理层中 Ti元素转化

成界面反应层的 TiC 减少结合界面的热膨胀系数失

配 ，两 者 的 共 同 作 用 降 低 结 合 界 面 SiCf/SiC 中 热

应力。
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NiCoCrFeAlTiMoW 合金长期时效
过程中 γ′相粗化对拉伸性能的影响
Effect of γ′ phase coarsening on tensile 
properties during long-term aging of 
NiCoCrFeAlTiMoW alloy
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摘要：采用真空电弧熔炼炉制备一种 γ′相强化型 NiCoCrFeAlTiMoW 合金，利用 X 射线衍射仪（XRD）、扫描电镜（SEM）、

能谱仪（EDS）及拉伸试验机研究合金在 750，850，950 ℃下，经 200 h 长期时效后 γ′相的粗化行为与力学性能的演变规律

及机制。结果表明：随时效时间的延长，γ′相在时效过程中始终为球形，γ′相尺寸逐渐增大，且在 750，850，950 ℃均发生

凝并现象。合金具有较高的扩散激活能，其值为 357 kJ/mol，这主要是由于基体为成分复杂的高熵固溶体，受迟滞扩散效

应影响，Al，Ti原子在基体中的扩散变得困难。合金经 750 ℃时效后屈服强度逐渐提高，经 850 ℃时效后的屈服强度先升

高后降低，经 950 ℃时效后的屈服强度逐渐降低，合金屈服强度的改变是由 γ′相尺寸增加导致合金的沉淀强化机制发生

转变所引起的。

关键词：γ´相粗化；高熵合金；力学性能；强化机制

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000292 
中图分类号： TG113  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0172-08

Abstract：A γ′ phase strengthened NiCoCrFeAlTiMoW alloy was prepared in a vacuum arc melting 
furnace，and X-ray diffractometer （XRD），scanning electron microscope （SEM），energy dispersive 
spectrometer （EDS） and tensile testing machine were used to investigate the coarsening behavior and the 
evolution law and mechanism of mechanical properties of the γ′ phase after 200 h long-term aging at 750，
850 ℃ and 950 ℃ . The results show that γ′ phase remains spherical during the aging process when the 
aging time is extended，γ′ phase size gradually increases and the solidification phenomenon occurs at 750，
850 ℃ and 950 ℃ .  The alloy has a high diffusion activation energy with a value of 357 kJ/mol. This is 
mainly due to the fact that the matrix is a high entropy solid solution with complex composition，and the 
diffusion of Al and Ti atoms in the matrix becomes difficult due to the hysteresis diffusion effect.  The yield 
strength of the alloy gradually increases after aging at 750 ℃，the yield strength after aging at 850 ℃ first 
increases and then decreases，and gradually decreases after aging at 950 ℃.  The change in the yield strength 
of the alloy is caused by the increase in the size of the γ′ phase，which leads to a shift in the precipitation 

引用格式：刘继文，胡朝辉，王君阳，等 . NiCoCrFeAlTiMoW 合金长期时效过程中 γ′相粗化对拉伸性能的影响［J］. 材料工程，2024，
52（2）：172-179.
LIU　Jiwen，HU　Zhaohui，WANG　Junyang，et al. Effect of γ′ phase coarsening on tensile properties during long-
term aging of NiCoCrFeAlTiM oW  alloy［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：172-179.
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strengthening mechanism of the alloy.
Key words：γ′ phase coarsening；high-entropy alloy；mechanical property；strengthening mechanism

镍基高温合金主要应用在航空发动机、燃气轮机

中的涡轮叶片等高温部件，在高温下仍能保持高强

度、抗热腐蚀等优异性能，镍基高温合金的强度与 γ′

相密切相关。但在高温服役过程中，γ′相易粗化，其

尺寸增加会显著降低合金的高温强度进而减少其使

用寿命。例如，候介山等［1］对 K44 镍基高温合金在

800，850 ℃ 和 900 ℃下进行长期时效处理，合金的强

度随着 γ′相平均尺寸的增大而降低。合金强化机制

主要以沉淀强化中的强位错对切过机制为主，其强度

贡献随着 γ′相平均尺寸的增大而降低。因此对于抑

制 γ′相粗化、延长合金寿命具有重要意义。有研究表

明：难熔元素的添加会显著降低 γ′相的粗化速率［2-3］。

马书伟等［2］通过研究三种不同 Re 含量的单晶高温合

金发现，在时效温度相同时，随着 Re 含量的增多，γ′相

粒子平均尺寸减小，粗化速率显著降低。这是由于 Re
可以降低 γ′/γ 的错配度与界面能，从而使 γ′相的粗化

激活能提高，进而抑制 γ′相粗化。师春伟等［3］通过改

变 DZ411 铸造高温合金中的 Ta 含量发现，随着 Ta 含

量的增加，γ′相的粗化速率逐渐下降，Ta 是 γ′相的形

成元素，Ta 含量越高，γ′相的形成数量越多，但是由于

Ta 元素的半径大，数量较多，将对基体中其他元素的

扩散起到阻碍作用，从而使 γ′相的尺寸减小，降低了

γ′相的粗化速率。

综上可知，添加难熔元素可有效抑制 γ′相粗化，

但难熔元素会降低合金高温组织稳定性，长期服役过

程中可能析出有害相（σ 相、μ 相和 Laves相），使合金力

学性能恶化［4-7］。王博等［4］研究了 W 含量对合金组织

稳定性的影响，结果发现，W 的加入可显著抑制 γ′相

粗化，并且随着 W 含量的增加，对 γ′相的抑制效果更

加显著，但在长期时效过程中均析出了 σ 相和 μ 相，且

随着 W 含量的增加，σ 相和 μ 相的含量也相应增加。

因此开发另一种有效抑制 γ′相粗化的途径对于镍基

高温合金极为关键。根据 Ostwald 熟化机制，γ′相的

长大主要是由 Al，Ti 元素在基体中的扩散控制，因此

通过降低 Al，Ti 元素的扩散速率可以抑制 γ′相的粗

化［8］。高熵合金固溶体相具有典型的迟滞扩散效应，

即原子在高熵合金中的扩散速率较低，从而降低 γ′相

的粗化速率。Tsai 等［9］探究了 Co，Cr，Fe，Mn，Ni 在
CoCrFeMnNi 高熵合金中的扩散过程，发现高熵合金

中各元素的扩散激活能要显著大于其在传统 Fe-Cr-
Ni 三元合金中的扩散激活能。值得注意的是，Chen
等［10］发现 Al，Ti 元素在 Al-Co-Cr-Fe-Ni-Ti 高熵合金

中的扩散速率较低，且显著低于在 Ni-Al-Cr，Ni-Al 和
Ni-Al-Ti等面心立方合金中的扩散速率。

基于以上分析，本工作设计了一种具有高熵固溶

体基体的 γ′相强化型 NiCoCrFeAlTiMoW 合金，探究

其 γ′相高温粗化行为与力学性能的演变规律及机制，

以期为新型 Ni基高温合金的研发提供一定的参考。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

实验选用高纯度（≥99. 9%）Ni，Co，Cr，Al，Ti，
Fe，Mo 和 W 金属为原材料，合金的化学成分（原子分

数/%）为 Co 18. 0，Cr 10. 5，Fe 9. 3，Al 9. 7，Ti 4. 5，
Mo 1. 0，W 0. 5，余量为 Ni，如表 1 所示。利用电子分

析天平进行称量，精确到 0. 01 g。采用真空电弧熔炼

炉，在高纯度氩气条件下（纯度大于 99. 997%），制备

了 3 组合金铸锭，为确保成分均匀，反复熔炼 4 次。随

后在 750，850，950 ℃下对合金进行 200 h 长时间时效

处理，热处理使用 OTF-1500X 型管式炉，选取 5，10，
50，100，200 h 5个时间节点对合金组织形貌进行观察，

并测试其室温拉伸性能，所有试样取出后进行淬火。

1. 2　实验方法

采用 D-max-rB 型 X 射线衍射仪（XRD）对试样的

晶体结构进行表征，扫描角度为 20°~100°，扫描速率

为 10 （°）/min。 使 用 Quanta 200FEG 型 扫 描 电 镜

（SEM）和能谱仪（EDS）分析试样的微观结构与化学

成分。SEM 试样尺寸为 4 mm×4 mm×8 mm，将试样

依次用 400#~2000#砂纸进行打磨后，进行电解抛光，

电解液成分为 170 mL H3PO4+10 mL H2SO4+16 g 
CrO3，电压为 3~4 V，电解时间为 8~20 s。利用扫描

电子显微镜进行显微组织观察以及成分分析，选取 5
个扫描电镜视场，利用 Image-Pro 软件分析统计 γ′相
的平均尺寸与体积分数。室温拉伸实验在 Instron5569
万能材料试验机上进行，拉伸试样总长度 26 mm，标距

14 mm，标距处宽度 2 mm，厚度 1. 2 mm。

表 1　NiCoCrFeAlTiMoW 合金名义成分（原子分数/%）

Table 1　Nominal compositions of the NiCoCrFeAlTiMoW 
alloy （atom fraction/%）

Ni
46. 5

Co
18. 0

Cr
10. 5

Fe
9. 3

Al
9. 7

Ti
4. 5

Mo
1. 0

W
0. 5
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2　实验结果与分析

2. 1　铸态合金显微组织

图 1 为 NiCoCrFeAlTiMoW 合金的 XRD 谱图以

及 γ′相的扫描电镜组织。从图 1（a）中可以看出，合金

铸态下相组成主要为面心立方（face-centered cubic，
FCC）和 γ′相双相结构。从图 1（b）中可以发现，铸态下

球形 γ′相均匀分布在 FCC 基体中，且含量较高，经测

量，γ′相平 均 直 径 为 36. 5 nm，γ ′相 体 积 分 数 约 为

55%。

2. 2　γ′相粗化规律研究

图 2 为合金在 750 ℃不同时效时间下的 γ′相形

貌。可以看出，在较低的时效温度下，γ′相尺寸并没

有快速增长。当时效时间为 5 h 时，γ′相尺寸几乎与

铸态合金的 γ′相尺寸相同；当时效时间为 10 h 时，γ′

相尺寸明显增大，所有的 γ′相形状仍为球形，在基体

上分布较为均匀，且 γ′相之间尺寸差异较小。随着时

效时间的延长，从 50 h 开始，合金中的大部分 γ′相仍

然可以维持球形或类球形，此时可以发现，γ′相的尺

寸出现了明显差异，尺寸较大的 γ′相体积分数较高，

有些 γ′相已经开始逐渐变小，这表明大颗粒吞并小颗

粒的 Ostwald 熟化已经开始发生，主要是因为小颗粒

曲率半径较大，化学势较高，导致其表面原子逐渐向

基体中扩散，而大颗粒化学势较低，这些原子又重新

沉积在大颗粒表面，使得大颗粒越来越大，小颗粒逐

渐消失。与此同时，除了球形的 γ′相外，还可以观察

到一些不规则的条形 γ′相，这些条状 γ′相的形成主要

是由于相邻的两个或几个 γ′相在长大过程中相互连

接而成，这可能是由于合金中 γ′相含量较多，彼此距

离较近，从而发生 γ′相的凝并。图 3 为合金在 850 ℃
下时效不同时间的 γ′相形貌。当时效时间达到 5 h
后，γ′相尺寸已明显增大。时效 200 h 后，γ′相的直径

由最初的 36.  5 nm 增大至 160. 6 nm。同时，从图 3（a）
中可以看到，当时效温度提升至 850 ℃时，保温 5 h 后

就发生了 γ′相凝并现象。图 4 为合金在 950 ℃下时效

不同时间的 γ′相形貌。可见，在整个过程中 γ′相始终

为球形，其尺寸和形状分布仍然比较均匀，并且 γ′相

尺寸增长较快。当时效时间为 200 h 时，γ′相的平均

直径达到了 422. 9 nm。表 2 为不同温度时效过程中

合金 γ′相平均直径的变化规律。综上所述，随着时效

温度的升高，γ′相粗化速率增大，且 γ′相凝并时间

缩短。

表 3 为合金在不同温度以及不同时效时间 γ′相体

积分数的变化情况。可以看出，当时效温度为 750 ℃
和 850 ℃时，γ′相体积分数的数值上下浮动较大。而

在 950 ℃时效过程中，γ′相体积分数并没有出现非常

明显的变化。结合表 2 与表 3 可知，γ′相已经在合金

中达到了最大析出量，并已越过形核阶段，进入稳定

的熟化阶段，且当时效温度较低时，γ′相体积分数的

稳定度最低，随着时效温度的升高，γ′相体积分数的

稳定度逐渐提升。

2. 3　γ′相粗化动力学

图 5 为不同时效温度下的 d3（t）-t 关系。在 3 个温

度下，d3（t）与 t 均具有较好的线性关系，通过对散点进

行拟合，并求出相应的直线斜率，可求得 750 ℃下的粗

化速率常数 K750=1. 33×10−28 m3/s，850 ℃下粗化速

率常数 K850=6. 09×10−27 m3/s，950 ℃下粗化速率常

数 K950=1. 08×10−25 m3/s。
根据 MLSW 理论，γ′相粗化过程中粗化速率 K 可

以表示为［11］：

K = 6γDC e Ω 2 ρ3
m

vRT
（1）

式中：γ 为基体与 γ′相界面处的比界面能；D 为扩散系

数；Ce为基体中溶质原子的浓度；Ω 为 γ′相的平均摩尔

体积；ρm为约化半径的最大值；v 为 γ′相的粗化速率；R
为气体常数；T 为绝对温度。根据 Arrhenius 方程，扩

图 1　合金的 XRD 谱图（a）以及 γ′相的形貌（b）
Fig. 1　XRD pattern of the alloy（a） and morphology of γ′ phase（b）
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散系数 D 可以表示为：

D = D 0 exp ( )-Q
RT

（2）

式中：D0为扩散常数；Q 为扩散激活能。将式（2）代入

式（1）可得：

K = 6γC e Ω 2 ρ3
m D 0

vRT
exp ( )-Q

RT
（3）

将两边同时取对数运算可得：

ln KT = C - Q
RT

（4）

根据式（4），激活能 Q 可以从 lnKT 与 1/T 直线的

斜率中求得，图 6 为合金的 lnKT 与 1/T 直线关系图。

通过计算图 6 中的直线斜率，可知合金的扩散激活能

Q=357 kJ/mol。相对而言，Ni 基高温合金的扩散激

活能一般约为 Al，Ti 原子在 Ni 基固溶体中的扩散激

活能，通常在 257~290 kJ/mol 之间［11］。由此可见，

Ni46. 5Co18Cr10. 5Fe9. 3Al9. 7Ti4. 5Mo1W0. 5合金具有较高的扩

散激活能。γ′相粗化过程主要由 Al，Ti原子在基体中

扩散控制［8］，因此借助 TEM-EDS 分析基体与 γ′相的

图 2　合金在 750 ℃下时效不同时间的 γ′相形貌

（a）0 h；（b）5 h；（c）10 h；（d）50 h；（e）100 h；（f）200 h
Fig. 2　γ′ phase morphologies of the alloy aged at 750 ℃ for different time

（a）0 h；（b）5 h；（c）10 h；（d）50 h；（e）100 h；（f）200 h

图 3　合金在 850 ℃下时效不同时间的 γ′相形貌

（a）5 h；（b）10 h；（c）50 h；（d）100 h；（e）200 h
Fig. 3　γ′ phase morphologies of the alloy aged at 850 ℃ for different time

（a）5 h；（b）10 h；（c）50 h；（d）100 h；（e）200 h
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化学成分，如表 4 所示。合金的熵值计算公式［12］为：

ΔSmix = -R ∑
i = 1

n

( )ci ln ci （5）

式中 ci为第 i种元素在高熵合金中的原子分数。

根据式（5）计算出了合金名义成分的熵值和合金

基体成分的熵值，分别为 1. 56R 和 1. 60R。由此可知，

合金基体并非为 Ni 基固溶体相，而是以 NiCoCrFe 为

基的高熵固溶体相，高熵相内部原子排列混乱，具有

典型的迟滞扩散效应［13］，使 Al，Ti 原子在基体中的扩

表 2　时效过程中 γ′′相的平均直径变化

Table 2　Average diameter change of γ´ phase during aging

Temperature/℃

750
850
950

d/nm
0 h
36. 5
36. 5
36. 5

5 h
43. 7
59. 4

136. 5

10 h
45. 8
70. 5

195. 5

50 h
49. 6
86. 1

300. 8

100 h
53. 2

155. 4
403. 1

200 h
56. 9

160. 6
422. 9

图 6　合金的 lnKT 与 1/T 函数关系

Fig. 6　 lnKT of alloy as a function of 1/T

表 3　时效过程中 γ′相体积分数随温度变化情况

Table 3　Variation of γ´ phase volume fraction with 
temperature during aging

Temperature/℃

750
850
950

Volume fraction/%
5 h
55
56
54

10 h
53
60
59

50 h
48
50
55

100 h
49
52
53

200 h
50
56
56

表 4　合金中基体以及 γ′相的成分（原子分数/%）

Table 4　Compositions of the matrix and γ´ phase 
in the alloy （atom fraction/%）

Phase
Matrix
γ′

Ni
33. 82
56. 18

Co
23. 28
12. 22

Cr
18. 28

3. 26

Fe
16. 67

3. 82

Al
4. 80

14. 14

Ti
1. 15
9. 29

Mo
1. 10
0. 79

W
0. 90
0. 30

图 4　合金在 950 ℃下时效不同时间的 γ′相形貌

（a）5 h；（b）10 h；（c）50 h；（d）100 h；（e）200 h
Fig. 4　γ′ phase morphologies of the alloy aged at 950 ℃ for different time

（a）5 h；（b）10 h；（c）50 h；（d）100 h；（e）200 h

图 5　不同时效温度下 γ′相平均直径与时效时间的关系

Fig. 5　Average diameter of γ′ phase at different aging 
temperatures versus aging time
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散变得更加困难，导致 Ni46. 5Co18Cr10. 5Fe9. 3Al9. 7Ti4. 5Mo1

W0. 5合金具有较高的扩散激活能。

2. 4　合金的室温屈服强度随 γ′相粗化的演变

随 γ′相尺寸的增大，合金的力学性能也将发生改

变，对 750，850，950 ℃时效不同时间后的合金进行室

温拉伸性能测试，结果如图 7 所示。可以看出，在

750 ℃时效时，合金的屈服强度随时效时间的延长逐

渐增大，当时效时间为 200 h 时屈服强度达到最大值，

此时屈服强度为 888 MPa。在 850 ℃时效时，合金的

屈服强度随时效时间的延长先升高后降低。在 950 ℃
时效时，合金的屈服强度随时效时间的延长而逐渐降

低，但在时效时间为 5 h 时，屈服强度降低不明显，当

时效时间延长至 10 h 后，屈服强度急剧下降，随后下

降变得缓慢，850 ℃时效后的强度始终高于 950 ℃时效

后的强度。

对于铸态沉淀强化型合金而言，其屈服强度主要

来源于固溶强化与沉淀强化，因此，合金屈服强度可

粗估为二者之和。从固溶强化的角度分析，由于 Ni，
Co，Cr，Fe 四种元素的原子半径接近，均在 0. 124~
0. 127 nm 范围内，引起的晶格畸变非常小。而 Al，Ti，
Mo，W 四种元素的原子半径分别为 0. 143，0. 146，
0. 139，0. 137 nm，因此，基体中的固溶强化主要源于

Al，Ti，Mo，W。依据上述分析，可将基体近似看作

Ni-Al-Ti-Mo-W 固溶体，来估算固溶强化对屈服强度

的贡献。根据 Feltham［14］提出的 Ni基高温合金固溶强

化模型，各元素固溶强化值可以表示为：

σy，s，i = ki · Ci （6）
式中：ki为第 i 种元素的强化系数；Ci为第 i 种元素在基

体中所占的原子分数。在多元体系中，固溶强化对屈

服强度的贡献表达式如下［15］：

σy，s = (∑i
)(ki · ci

1
p ) p

（7）

本实验中，p 取 1/2［15］，将 Al，Ti，Mo，W 视为溶质

原子，相应的 kAl，kTi，kMo，kW 值［16］分别为 225 MPa/（原

子 分 数/%）1/2，775 MPa/（原 子 分 数/%）1/2，1015 
MPa/（原子分数/%）1/2和 977 MPa/（原子分数/%）1/2，

表 5 为合金基体相与 γ′相的晶格常数以及错配度，Ci

值可从表 5 中获得。经计算，固溶强化对屈服强度的

贡献值为 153 MPa。

从沉淀强化的角度分析，当合金中的 γ′相尺寸较

小时，位错以弱位错对形式切过 γ ′相，但当 γ ′相尺

寸增大至一定值后，强位错对切割 γ ′相将成为主要

机 制 。 强 弱 位 错 对 切 割 模 型 的 屈 服 强 度 表 达 式

如下［17］：

σAPB，w = M ( )γAPB

2b
é

ë

ê
êê
ê
ê
ê ù

û

ú
úú
ú( )4γAPB df

πGb2

1/2

- f （8）

σAPB，s = M
1
2 ( )Gb

d
f

1
2 0.72w ( )πdγAPB

wGb2 - 1
1
2

（9）

式中：G 为合金的剪切模量；f 为 γ´相的体积分数；b为

柏氏矢量；d 为 γ´相的平均直径；γAPB为反相畴界能；w
和 M 为常数。

上 述 参 数 中 ，w 与 位 错 之 间 的 弹 性 张 力 有

关 ，本实验取 2. 8［17］。 G，γ APB 可以通过 JMatPro 软

件获得，其中 G=81. 9 GPa，γAPB=0. 173 J/m2（Ni65. 87

（Al15. 54Ti18. 59））［18］，M 为常数，对于 FCC 合金，通常取为

3. 06［19］。当合金在 850 ℃以及 950 ℃时效时，熟化已

经进入稳定阶段，γ′相只发生尺寸上的变化而其体积

分数保持基本不变，所以本实验将铸态 γ′相体积分数

f 取为 55%。柏氏矢量 b在 FCC 合金中与基体晶格常

数 aγ的关系如式（10）所示［20］：

b= 2
2 aγ （10）

图 8为合金（311）衍射峰的分峰结果。经计算，基体

的 晶 格 常 数 aγ =0. 3592 nm，γ′相 的 晶 格 常 数 aγ′=
0. 3586 nm，根 据 式（10）可 得 该 合 金 的 柏 氏 矢 量 为

0. 2540 nm。

在 850 ℃以及 950 ℃下时效时，熟化已经进入稳定

阶段，基体中溶质原子分数已经达到动态平衡，所以

表 5　合金中晶格常数以及错配度变化

Table 5　Changes in lattice constants and mismatch in alloys

aγ/nm
0. 3592

aγ′/nm
0. 3586

ε/%
－0. 1670

图 7　不同温度时效不同时间后合金的室温拉伸性能

Fig. 7　Room temperature tensile properties of the alloy after 
aging at different temperatures for different time
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时效过程中产生的固溶强化数值可认为不变。因此，

在切过机制的基础上，本实验将固溶强化对合金屈服

强度的贡献设定为一定值，取为 153 MPa。所以，不同

切过机制主导的合金屈服强度的表达式如下：

σy = σAPB，w + 153 （11）
σy = σAPB，s + 153 （12）

根据以上参数计算了不同机制下的屈服强度随

γ′相直径 d 的变化情况，如图 9 所示。可以看出，弱位

错对切过机制的屈服强度随着 d 的增大而增大，而强

位错对切过机制的屈服强度随着 d 的增大而降低，并

且二者发生转变的临界直径 dc 约为 90 nm，此时的屈

服强度具有最大值。在 750 ℃时效处理时，γ′相最大

尺寸为 56. 9 nm，未超过临界直径 dc，其屈服强度随着

γ′相尺寸增加而增大。在 850 ℃时效处理时，屈服强

度随着 γ′相尺寸增加先增大后减小，在 50 h 时效后屈

服强度达到最大值，此时 γ′相直径约为 86 nm，而时效

时间为 100 h 时，γ′相直径为 155. 4 nm，超过临界直径

dc，屈服强度随着 γ′相尺寸增大逐渐降低。在 950 ℃
时效 5 h 后，γ′相直径已经达到 136 nm，超过临界直径

dc，屈服强度随着 γ′相尺寸增大逐渐减小。值得注意

的是，图 7 中实际屈服强度与模型中预测的屈服强度

存在差异，这是由于模型相关参数，例如剪切模量 G，

反向畴界能 γAPB 是通过调研相似成分合金的估算值，

与本实验合金的实际数值存在差异。但是合金室温

屈服强度随 γ′相尺寸的变化规律符合强弱位错对转

变机制模型的预测结果。因此可以确定合金的主要

强化机制为沉淀强化与固溶强化，且切过机制为合金

的主要强化机制。

3　结论

（1）在不同温度时效 200 h 过程中，γ′相始终为球

形，γ′相平均尺寸逐渐增加，在粗化的同时发生相邻 γ′
相凝并的现象，且时效温度越高凝并发生的时间越早。

（2）γ′相在 750，850，950 ℃下的粗化速率分别为

1. 33×10-28，6. 09×10-27，1. 08×10-25  m3/s，扩 散 激

活能 Q=357 kJ/mol。合金具有较高扩散激活能的原

因主要是基体为成分复杂的高熵固溶体，使 Al，Ti 原
子在基体中的扩散变得更加困难。

（3）经 750 ℃时效后的合金屈服强度逐渐升高，这

主要是由于 γ′相直径的最大值未超过临界转变直径，

其沉淀强化机制为弱位错对切过机制，屈服强度随 γ′

相平均直径增大而增大。经 850 ℃时效后的合金屈服

强度先升高后降低，这主要与 γ′相尺寸的增加有关，

随着 γ′相平均直径的增加，位错切过机制由弱位错对

切过机制转变为强位错对切过机制，其临界转变直径

约为 90 nm。950 ℃时效后的合金屈服强度逐渐降低，

这是由于合金中的 γ′相尺寸在时效初期就已经超过

临界直径，其沉淀强化机制为强位错对切过机制，强

度随 γ′相尺寸增大而降低。
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光响应纤维素基印迹吸附材料的
制备及光再生性能
Preparation and photo-regeneration properties of 
photo-responsive cellulose based imprinted 
adsorption materials
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摘要：光响应性吸附材料对污染物的光控释放性能，对发展吸附材料的绿色再生具有重要的意义。以纤维素为原料，偶

氮苯衍生物为功能单体，以典型农药残留 2，4-D 为模板，采用表面引发原子转移自由基聚合（SI-ATRP）制备光响应纤维

素印迹吸附剂（Cell-AB-MIP）。通过单因素实验对材料的制备条件进行优选，采用多种表征手段对材料结构和性能进行

分析。结果表明：Cell-AB-MIP 表面含有丰富的官能团（—COOH，N=N 等），对 2，4-D 具有较高的特异性识别作用；偶

氮苯基团的引入使得 Cell-AB-MIP 具备优异的光再生性能。经过紫外光照射后，Cell-AB-MIP 上的偶氮苯基团将从反

式构型转变为顺式构型，从而改变吸附剂对污染物的吸附亲和力，实现光控条件下的清洁脱附。在甲醇介质中光照解吸

效率可达 72. 22%，经过 5 次光循环后对 2，4-D 的吸附百分比仍可达到 83. 47%；SEM 及 EA 分析结果证实了吸附剂经紫

外光照射后污染物可从吸附剂表面脱离，完成吸附剂的再生过程。

关键词：纤维素；分子印迹；光响应；2，4-D；绿色再生

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000541
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Abstract：The photoresponsive adsorption materials are of great significance to the light controlled release 
performance of pollutants and the development of green regeneration of adsorption materials.  A photo-
responsive cellulose based imprinted adsorbent （Cell-AB-MIP） was synthesized by surface-initiates atom 
transfer radical polymerization （SI-ATRP） using cellulose as raw material， azobenzene derivatives as 
functional monomers， and the typical pesticide residues 2，4-D as template.  The synthetic conditions were 
optimized by single factor experiment ， and the structure and performance of the material was analyzed by 
some characterization methods.  The results show that the surface of Cell-AB-MIP contains abundant 
functional groups （—COOH， N=N，etc.）， which have a high specific recognition effect for 2，4-D.  The 
introduction of azobenzene group makes Cell-AB-MIP have excellent photo-induced regeneration 
performance.  The azobenzene group on Cell-AB-MIP surface changes from trans-configuration to cis-
configuration under UV irradiation， then changing the binding affinity of adsorbent for pollutants， thus 

引用格式：王璐颖，邱越洺，张睿，等 . 光响应纤维素基印迹吸附材料的制备及光再生性能［J］. 材料工程，2024，52（2）：180-189.
WANG Luying，QIU Yueming，ZHANG Rui，et al. Preparation and photo-regeneration properties of photo-responsive cellu⁃
lose based imprinted adsorption materials［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：180-189.
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realizing green regeneration via UV-light.  The desorption efficiency can reach 72. 22% in methanol 
medium under UV light irradiation.  After 5 times of cycle， the adsorption percentage to 2，4-D still 
remains 83. 47%.  The analysis results of SEM and EA confirm that the adsorbed pollutants can be 
separated from the surface of the adsorbent after UV irradiation， completing the regeneration process.
Key words：cellulose；molecular imprinting；photo-responsive；2， 4-D；green regeneration

全球经济的快速发展在推动社会进步的同时也

带来了环境污染、资源枯竭等一系列问题，实现生物

质等可再生资源的高值化利用是解决这些问题最有

效的方法之一［1-2］。纤维素是自然界中广泛存在的生

物质材料，因其低成本、生物可降解、比表面积大等优

点而越来越受到人们的青睐［3-5］。纤维素表面存在大

量羟基，容易改性制得各种吸附材料用于环境各领

域［6-7］。为了提高纤维素吸附材料的吸附选择性，研究

者们通常采用印迹技术对其进行改性，用于识别特定

的目标分子，以实现吸附材料对目标物选择性识别和

分离，其优异的特异识别性使得该技术广泛地应用于

痕量污染物去除、分离检测、化学传感器、药物传输等

领域［8-11］。然而传统印迹技术存在模板分子洗脱不完

全，往往难以同时满足高效的吸附性能和再生性能。

理想的印迹吸附材料既要求在吸附过程中易于与吸

附质结合实现高效吸附，又希望能在脱附过程中容易

与吸附质分离实现高效再生。为此，有不少研究人员

报道了新型的吸附材料脱附方法，如氧化法［12-13］、微波

法［14-15］、生物法［16］等，这些脱附方法在很大程度上都能

避免吸附材料再生过程中洗脱液的使用，但却存在耗

能高、吸附材料损耗大、成本高或周期长、微生物污染

等问题，且相关的研发尚处在瓶颈阶段。

刺激响应材料则为解决该问题提供了新思路，其

是一类在外部刺激（如 pH 值、光照、温度、电场或磁场

等）作用下，材料的某些物理或化学性质发生变化的

新型材料［17］。其中，光响应性聚合物是一种能够迅速

响应外部光信号而发生结构改变的智能响应聚合物。

作为一种“清洁”刺激，光具有环境友好、易控制、操作

简单等优点，与其他外界刺激相比，有着无可比拟的

优越性［18-19］。此类材料主要依赖光响应性基团（如螺

吡喃、偶氮苯、俘精酸酐等）来实现光致取向的可逆变

化，已逐渐被应用于药物释放［20］、液晶材料［21］、生物传

感［22］等领域。偶氮苯及其衍生物是目前应用最为广

泛的光响应性基团，在合适波长的光照射下，偶氮苯

及其衍生物会经历一个光致异构化过程。在紫外光

下会发生反式（Trans）-顺式（Cis）异构化反应［23］；当再

次经过可见光照射时，不稳定的顺式构象会重新转变

为反式构象，该特性为吸附材料的光控智能吸附和脱

附提供了可能，也为印迹吸附材料的绿色、高效再生

提供新的途径。

基于此，本工作以纤维素为原料，偶氮苯衍生物

为功能单体，典型农药残留 2，4-D 为模板，采用表面引

发原子转移自由基聚合法（SI-ATRP）将功能单体接

枝在纤维素骨架上制备光响应纤维素印迹吸附剂。

通过单因素实验探讨材料制备过程中各因素的影响，

采 用 傅 里 叶 变 换 红 外 光 谱（FT-IR）、X 射 线 衍 射

（XRD）等手段对吸附剂进行表征，并探讨纤维素印迹

吸附剂的光照再生性能，为印迹吸附材料的绿色再生

途径提供理论支撑。

1　实验材料与方法

1. 1　主要原料

脱脂棉纤维（含水率 8%）；离子液体 1-丁基-3-甲
基咪唑氯盐（BMIMCl）由河南利华制药有限公司提

供；氯乙酰氯（分析纯）；2，2-联吡啶（bpy）（分析纯）；三

乙胺（分析纯）；五甲基二乙烯三胺（PMDETA）（分析

纯）；2，4-二氯苯氧乙酸（2，4-D）（分析纯）；乙腈、四氢

呋喃（分析纯），使用前用活化的 4A 分子筛干燥保存；

溴化亚铜（分析纯），使用前进行纯化处理；二甲基丙

烯酸乙二醇酯（EGDMA）（分析纯），使用前进行纯化

处理以去除阻聚剂。

1. 2　光响应性纤维素印迹吸附剂（Cell-AB-MIP）的
制备

1. 2. 1　偶氮苯单体（AB-CB）的制备

通过优化Ma等［24］的方法，采用两步法合成AB-CB。

首先通过重氮化-偶合法合成偶氮分子（PHABA），将

13. 72 g 对氨基苯甲酸（PABA）溶于盐酸得到酸性氨

基溶液，水浴条件下将亚硝酸钠溶液加入其中并搅拌

30 min 得到重氮盐溶液。将 9. 41 g 苯酚溶于 NaOH 溶

液中，并将重氮盐溶液滴加至其中，匀速搅拌反应 2 h
得到亮橙色溶液，调至中性后离心处理获得粗产物，

再用 NaHCO3 溶液重结晶，过滤并洗涤后真空干燥得

到 橙 黄 色 的 针 状 PHABA 晶 体 。 然 后 将 6. 311 g 
PHABA 与 0. 38 g 4-二甲氨基吡啶（DMAP）溶于 300 
mL 四氢呋喃（THF）中，0 ℃冰水浴下加入 4 mL 三乙胺

（TEA）与 8 mL 甲基丙烯酸酐，在 40 ℃，600 r/min 的

条件下反应 24 h 后用三氯甲烷萃取，重复 3 次后使用
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无水硫酸镁脱水，过滤并旋转蒸发后得到橙色的

AB-CB。

1. 2. 2　 光 响 应 性 纤 维 素 基 印 迹 吸 附 剂（Cell-AB-
MIP）的制备

根据 Lin 等［25］的方法，通过酰化反应合成大分子

引发剂（Cell-Cl），同时按一定比例将 AB-CB 和模板

分子 2，4-D 溶于溶剂中，在 N2 氛围下避光自组装 5 h
得 到 预 聚 物 。 将 0. 078 g 2，2-联 吡 啶 ，0. 104 mL 
PMDETA，0. 143 g CuBr 和一定量的 Cell-Cl 加入 5 
mL 乙腈中，再加入 4. 5 mL 交联剂 EGDMA 和预聚

物，经过三次冷冻抽排和通氮气后将混合物置于 85 ℃
的油浴中，在黑暗中磁力搅拌 22 h（600 r/min），倒入

过量的去离子水中沉淀出固体产物，超速离心后分

别用水和无水乙醇洗涤 3 次，最后，用甲醇/乙酸（体

积比 9∶1）和甲醇分别索氏提取 48 h 和 24 h，获得橙色

产物 Cell-AB-MIP。同时，用相同方法（不添加 2，4-
D）制备非印迹吸附剂 Cell-AB-NIP。

1. 3　产物的表征

采用 Nicolet AVATAR 360 型傅里叶变换红外光

谱仪对产物进行表征，扫描波长范围为 600~4000 
cm-1；使用 X 射线粉末光衍射仪（X´Pert Pro MPD）对

样品的晶型进行分析（测试条件：铜靶；扫描范围 5°<
2θ<80°；发射狭缝为 0. 1 nm、接收狭缝为 0. 1 nm、限

制狭缝为 0. 1 nm；步长为 0. 02°，扫描速率为 1 （°）/
min；工作电压为 40 kV、工作电流为 40 mA）；使用

Vario EL Cube 元素分析仪（EA）定量分析材料中 C，

H，N 等元素的质量分数；使用全数字化核磁共振波谱

仪（Bruker AVANCE Ⅲ 500）以氘代二甲基亚砜试剂

（DMSO-d6）为溶剂和四甲基硅烷（TMS）为内标，对

产物结构上不同位置和基团的氢原子进行表征；使用

扫描电子显微镜（Nova NanoSEM 230）对材料进行微

观形貌表征；使用高效液相色谱仪（Agilent 1260 Infin⁃
ity）测定溶液中 2，4-D 的含量（测定条件：流动相为甲

醇∶水∶乙酸=80∶19. 5∶0. 5（体积比），检测波长 284 
nm，流速 1. 0 mL/min，进样量 10 μm，C18 分析柱）。

1. 4　吸附性能测试

量取 50 mL 10 mg/L 的 2，4-D 水溶液于锥形瓶

中，加入一定量的 Cell-AB-MIP 于完全避光的恒温振

荡箱中在设定温度下均速振荡一段时间，用一次性针

管快速取样，通过 0. 22 μm 微孔膜过滤后上清液用高

效液相色谱仪检测溶液中 2，4-D 的浓度，再根据式

（1），（2）计算出吸附剂对 2，4-D 的吸附百分比 A 与印

迹因子（IPB）［26］。

A = ( C 0 - C e )
C 0

× 100% （1）

IPB = A Cell⁃AB⁃MIP - A Cell⁃AB⁃NIP

A Cell⁃AB⁃NIP
× 100% （2）

式中：C0为吸附前溶液中 2，4-D 的质量浓度，mg/L；Ce

为吸附后溶液中 2，4-D 的质量浓度，mg/L；ACell-AB-MIP

为印迹吸附剂对 2，4-D 的吸附百分比，%；ACell-AB-NIP为

非印迹吸附剂对 2，4-D 的吸附百分比，%。

1. 5　光致异构化性能测试

将材料溶于乙酸乙酯或甲醇，配制浓度为 0. 01 
g/L，以溶剂为参比，使用紫外可见分光光度计（UV-
1780）测试单体的 UV-Vis 光谱，测试范围为 200~600 
nm；使用 Agilent Cary Eclipse 荧光分光光度计测定

329~600 nm 范围内材料的荧光发射光谱，设置激发

波长为 329 nm，研究在紫外光和可见光照射下材料的

光致异构化性能。

1. 6　吸附剂的光再生性能测试

在 100 mL 锥形瓶中加入 50. 0 mL 2，4-D 水溶液

（0. 045 mmol/L），并加入 20 mg 的 Cell-AB-MIP，置

于完全避光的恒温振荡箱中，常温振荡 24 h 使其吸附

饱和，然后在不同条件下对饱和吸附剂进行解吸实

验，由式（3）计算出解吸率（Release rate），以探讨最佳

再生条件；进行多次吸附-解吸循环，考察吸附剂光再

生的重复性。

Release rate（%）=A0-Ae （3）
式中：A0为达到吸附平衡后的吸附百分比，%；Ae为光

控释放后的吸附百分比，%。

2　结果与分析

2. 1　光响应性纤维素印迹吸附剂（Cell-AB-MIP）的
制备及优化

2. 1. 1　偶氮苯光响应单体的设计及表征

偶氮苯基团独特的可逆光致异构化性能和优越

的光诱导取向能力赋予其众多新颖的性能，是使用最

为广泛的光响应性基团［27-29］。通过设计使该功能单体

中一端含有可聚合的双键（可通过聚合作用接枝到纤

维素上），一端含有可以和模板分子相互作用的羧基

基团（图 1（a））。偶氮苯基团跟印迹位点是相连的，通

过偶氮苯的顺反异构可以控制模板分子的吸附和释

放（图 1（b））。

采用傅里叶红外光谱仪与核磁共振对偶氮苯功

能单体的结构进行表征。图 2（a）为偶氮苯单体的红

外谱图，由图可知，在 1500，1588 cm-1 和 1534 cm-1 处

分别出现了 N=N，C=O 与 C=C 的特征峰。图 2（b）
为偶氮苯单体的核磁氢谱谱图，可以看出，AB-CB 的

苯环分子结构中存在四种不同类型的氢，分别在化学
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位移 δ 为 8. 16，8. 03，7. 99 与 7. 47 处出现了羧基与羰

基邻间位信号峰，说明成功合成了含有羧基与可聚合

双键的光响应性功能单体。

为了验证单体的光响应性，使用紫外可见分光

光度计与荧光分光光度计对产物的光致异构化性能

进行测试。图 3 为 AB-CB 的紫外可见光光谱图，图

中显示在 329 nm 和 439 nm 处有两个一强一弱的峰，

分别为 AB-CB 反式（Trans）和顺式（Cis）异构体的

吸收峰［30］。由图 3（a）可知，在 365 nm 紫外光的照射

下，反式异构体的吸收峰强度不断减弱，顺式异构体

的吸收峰强度不断增强；经过 440 nm 可见光照射

后，AB-CB 的顺式与反式异构体的吸收峰又恢复到

原始状态（图 3（b））。图 4 为 AB-CB 的荧光发射光

谱图，可以看出，AB-CB 在 408 nm 与 434 nm 处存在

两个荧光吸收峰，分别为 AB-CB 的顺反式构型的

π-π*和 n-π*电子跃迁。由图可知，随着紫外光照射

时间的延长，π-π*跃迁强度的急剧增加使得 AB-CB
的荧光吸收峰的强度整体上升，而经过可见光照射，

荧光吸收峰的强度发生相反变化［28］。以上结果表

明，经过紫外光与可见光的交替照射，AB-CB 可以

实现顺 -反式构型的可逆变化；同时，AB-CB 的紫外

可见光光谱在光照过程中没有新增或消失的吸收

峰 ，且 在 286，386 nm 处 存 在 两 个 等 消 光 点 ，表 明

AB-CB 的光致异构化过程中不存在光交联、光降解

等副反应。

2. 1. 2　光响应纤维素印迹吸附剂的构建及优化

对纤维素进行改性制备纤维素大分子引发剂，随

后以此引发偶氮苯功能单体（2，4-D 为模板分子）在纤

维素表面的可控活性自由基聚合，制备光响应纤维素

印迹吸附剂，合成路线如图 5 所示。

图 1　材料的光响应示意图及合成路线图

（a）AB-CB 结构设计图；（b）Cell-AB-MIP 光响应性能示意图；（c）AB-CB 合成路线图

Fig. 1　Schematic diagrams for photo-responsive and synthesis route of material
（a）structural design of AB-CB；（b）schematic diagram for photo-responsive of Cell-AB-MIP；（c）synthesis route of AB-CB

图 2　偶氮苯单体的表征  （a）FT-IR；（b）1H-NMR
Fig. 2　Characterization of azobenzene monomer （a）FT-IR；（b）1H-NMR
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在印迹吸附剂的制备过程中，反应物用量及反应

溶剂对吸附剂的性能具有重要影响。通过单因素实

验，以吸附剂的吸附性能和选择性为指标，对制备条

件（反应物用量以及反应溶剂）进行优化，实验结果如

图 6 所示。

从图 6（a），（b）可以看出，当单体投加比（摩尔比）

较小时，印迹吸附剂的吸附性能较差，这主要是因为单

体投加量的不足，导致单体与模板分子间的自组装静电

作用力弱，单体在纤维素上的接枝率低，导致吸附性能

较低。随着单体投加比例的增加，材料的吸附性能与印

迹因子得到提高，但当单体用量过大时，印迹吸附剂的

非特异性吸附量增加，导致材料的印迹因子减小［31］。

除此之外，使用合适的反应溶剂不仅能有效调节

反应体系的极性，增强模板分子与功能单体以非共价

键的结合［32］，在印迹过程中还能起到制孔剂的作用。

实验选择氯仿（CF）、甲醇（MeOH）、乙腈（ACN）及其

混合溶液作为反应溶剂，研究其对吸附剂性能的影

响，结果由图 6（c）所示，使用乙腈或者氯仿、乙腈的混

合溶液时 Cell-AB-MIP 的吸附量和印迹因子均较低，

以甲醇和乙腈混合溶液为反应溶剂时，Cell-AB-MIP
的吸附百分比与印迹因子达到最高，分别为 76. 71%
与 87. 43%。

2. 2　光响应性纤维素印迹吸附剂的形貌和组成

采用 FT-IR 与 XRD 对所制备光响应纤维素印迹

吸附剂的结构和组分进行表征，结果如图 7 所示。从

图 7（a）中看出，纤维素经酯化及接枝共聚后，在 1750  
cm-1 出现了 C=O 特征峰，以及在 1428 cm-1 和 1500 
cm-1处出现 N=N 的特征峰，而在 3335 cm-1处的羟基

峰明显减弱，表明纤维素上的羟基已被酯基取代，在

Cell-AB-MIP 中偶氮苯功能单体已成功被接枝到纤

维素骨架上。XRD 谱图（图 7（b））显示，未改性的纤维

素在 2θ=15. 1°与 22. 3°处存在纤维素Ⅰ型的（101）与

图 3　不同光照下 AB-CB 的紫外可见光光谱图  （a）紫外光；（b）可见光

Fig. 3　UV-vis spectra of AB-CB under different irradiation （a）ultraviolet light；（b）visible light

图 4　不同光照下 AB-CB 的荧光发射谱图  （a）紫外光；（b）可见光

Fig. 4　Fluorescence spectra of AB-CB under different irradiation （a）ultraviolet light；（b）visible light

图 5　Cell-AB-MIP 的合成路线图

Fig. 5　Synthesis route diagram of Cell-AB-MIP
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（002）晶面衍射峰，但在 Cell-AB-MIP 的图谱上该处

的衍射峰完全消失，同时在 2θ=21. 48°处新增一处衍

射峰，峰形较宽、强度稍弱，符合纤维素Ⅱ型的特征。

由此可知，改性过程破坏了原纤维素的结晶区，其中

（101）晶面破坏程度较大，这可能是因为纤维素（101）
晶面的反应活性较高［33］。

为了考察吸附剂光再生的可行性，使用荧光分光

光度计对其光响应性能进行测试。图 8 为 Cell-AB-
MIP 的荧光发射光谱图，658 nm 附近的荧光吸收峰对

应于顺式构型偶氮苯的吸收峰。由图 8（a）可知，随

着 365 nm 紫外光照射时间的延长，荧光吸收峰的强

度逐渐增强，说明 Cell-AB-MIP 上的偶氮苯基团在紫

外光照射下分子结构发生反式到顺式的转变，此时材

料上的光响应性单元顺式构型稳定性较好，这主要是

因为转变为顺式构型后，偶氮苯骨架两端的功能基团

距离减小，容易形成分子内氢键，使得顺式基团的刚

性和稳定性大于反式构型［33］；当采用 440 nm 可见光

对吸附剂进行照射，可观察到其荧光吸收峰的强度逐

渐减弱，表明 Cell-AB-MIP 上的偶氮苯基团又从顺式

恢复到反式。同时，Cell-AB-MIP 的荧光光谱图在光

照前后只出现峰强的改变，说明 Cell-AB-MIP 将吸收

的荧光能量主要用于自身光响应性单元构型的转变，

图 6　制备条件对吸附剂性能的影响

（a）单体与模板分子投加比；（b）单体与大分子引发剂投加比；（c）反应溶剂

Fig. 6　Effects of synthetic conditions on performance of adsorbent
（a）dosage ratio of monomer and template molecular；（b）dosage ratio of monomer and macromolecular initiator；（c）reactive solvents

图 7　材料的表征  （a）FT-IR；（b）XRD
Fig. 7　Characterization of samples （a）FT-IR；（b）XRD
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不存在其他副反应，是一种光学性质优异的高分子

材料。

2. 3　光响应性纤维素印迹吸附剂的光再生性能

2. 3. 1　光照再生动力学

对吸附饱和后的 Cell-AB-MIP 进行光控释放脱

附研究，考察其光再生性能。图 9 为紫外光和自然光

下 Cell-AB-MIP 在甲醇和水中的解吸动力学曲线。

由图可知，在自然光照射下，Cell-AB-MIP 在水中基

本 没 有 发 生 脱 附 ，在 甲 醇 中 解 吸 率 在 6 h 后 达 到

57. 36%；在紫外光照射下，Cell-AB-MIP 在水溶液中

的解吸率可达 45. 62%，在甲醇中解吸 2 h 后解吸率可

达 72. 22%，表明 Cell-AB-MIP 具有良好的紫外光诱

导释放性能。若联合光照-溶剂解吸则能快速去除通

过非特异性吸附残留在吸附剂空洞中的 2，4-D，不仅

能提高解吸效率，还能在很大程度上节约再生时间。

2. 3. 2　光照条件对 Cell-AB-MIP 再生性能的影响

为研究光照条件对 Cell-AB-MIP 再生性能的影

响，分别探索了水溶液中光照距离、光照强度对光再

生性能的影响。由图 10（a）可知，当光源与水面距离

较小时（≤10 cm），吸附饱和后 Cell-AB-MIP 的解吸

率随光照距离的增大而增大，最终在 10 cm 时达到效

果最佳，但是当光照距离继续增大，Cell-AB-MIP 的

解吸率显著下降。这主要是因为当光源离溶液太近

时产生的热量会导致部分偶氮苯结构向反式构型转

变 ，阻 碍 Cell-AB-MIP 的 解 吸 ；而 当 光 源 太 远 时 ，

Cell-AB-MIP 上的光响应性单元接收到的光子较少，

异构化转变速度慢、转化率低，导致解吸率下降。由

图 10（b）可知，光照强度的增大能够提供更多光子供

光响应性单元完成异构化，使得更多的单体从反式向

顺式构型转变，导致 Cell-AB-MIP 的解吸率明显提

高。因此，当光照距离为 10 cm，光照强度为 16 W
时，吸附剂的光再生效果最佳。

图 9　不同条件下的 Cell-AB-MIP 再生动力学曲线

Fig. 9　Regeneration kinetics curves of Cell-AB-MIP 
under different conditions

图 10　光照条件对 Cell-AB-MIP 再生性能的影响  （a）光照距离；（b）光照强度

Fig. 10　Effect of UV-irradiation on the regeneration performance of Cell-AB-MIP （a）distance of UV-irradiation；（b）intensity of UV-irradiation

图 8　不同光照下 Cell-AB-MIP 的荧光发射谱图  （a）紫外光；（b）可见光

Fig. 8　Fluorescence spectra of Cell-AB-MIP under different irradiation （a）ultraviolet light；（b）visible light
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2. 3. 3　光再生前后 Cell-AB-MIP 的表征

图 11 为光照前后 Cell-AB-MIP 的 SEM 图，从图

中能明显地看到，经过吸附，Cell-AB-MIP 表面变得

粗糙，而经紫外光再生后基本恢复到初始状态。光再

生前后 Cell-AB-MIP 的元素含量如表 1 所示，从表中

可以看出吸附后 Cell-AB-MIP 的含 C 量从 46. 15%

（质量分数，下同）增加至 52. 54%，含 N 量从 2. 10% 降

低至 1. 51%，说明吸附后材料表面被 2，4-D 附着，使

得 C，N 元素含量增加；而经过紫外光照射后，各元素

含量又回复到初始水平左右，说明紫外光的照射可使

附着于吸附剂表面的 2，4-D 释放出来，进一步证明了

Cell-AB-MIP 光再生的可行性。

2. 3. 4　光响应性纤维素印迹吸附剂的重复利用性

为考察 Cell-AB-MIP 重复利用性，采用紫外光和

可见光对饱和吸附剂在甲醇中进行光诱导吸附-解吸

实验，结果如图 12 所示。从图中可以看出，在黑暗中

吸附 24 h 后，Cell-AB-MIP 对 2，4-D 的吸附百分比可

达 95. 56%，随着循环次数的增加，Cell-AB-MIP 对 2，
4-D 的结合能力有轻微的下降，经过 5 次紫外光-可见

光循环照射，Cell-AB-MIP 对 2，4-D 的吸附百分比下

降到 83. 47%，这可能是因为光照再生循环过程中主

客体之间相互作用发生了变化，使吸附剂中特异性识

别位点出现坍塌与变形［34］。

3　结论

（1）当单体与模板分子的投加比为 1∶4（摩尔比），

单体与大分子引发剂的投加比为 1∶4（摩尔比），反应

溶剂为甲醇-乙腈混合溶液时，Cell-AB-MIP 的吸附百

分 比 与 印 迹 因 子 均 达 到 最 高 ，分 别 为 76. 71% 和

87. 43%；FTIR 与 XRD 结果显示，接枝后吸附剂上存

在偶氮苯骨架与羧基特征峰，晶型发生明显变化，表

明偶氮苯单体已成功接枝在纤维素骨架上。

（2）光源的切换能使吸附剂上光响应基团构型发

生可逆转变，从而改变吸附剂对污染物的吸附亲和

力，从而实现光控条件下的清洁脱附。

（3）当光源距离水面 10 cm，光照强度为 16 W 时，

吸附剂的光再生效果最佳；光再生前后 Cell-AB-MIP
的 SEM 和 EA 表征表明，Cell-AB-MIP 在光再生后可

基本恢复到吸附前状态，具有优越的紫外光再生性能；

经过五次光循环后 Cell-AB-MIP 对 2，4-D 的吸附百分

比为 83. 47%（初始为 95. 56%），性能损失较小，表现出

较稳定的重复利用性。
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Ti3AlN/ZrYN纳米多层膜力学
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Mechanical properties，oxidation resistance 
and hydrophobicity of Ti3AlN/ZrYN 
nanomultilayers
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摘要：利用物理气相沉积（PVD）技术交替沉积 Ti3AlN 和 ZrYN 纳米层，制备一系列具有不同 ZrYN 纳米层厚度（l）的

Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜，并通过 XRD，SEM，纳米压痕仪，显微硬度计及接触角测量仪等研究不同 l对 Ti3AlN/ZrYN 纳

米多层膜力学、抗氧化以及疏水性能的影响。结果表明：当 Ti3AlN 和 ZrYN 纳米层厚度分别为 10 nm 和 1 nm 时，纳米多层

膜具有高硬度（H=26. 8 GPa） 和优异的断裂韧度（Kf= 4. 21 MPa∙m1/2）。硬度和断裂韧度的提高可能是因为，当 l较小时，纳

米层间形成良好的 c-Ti3AlN/c-ZrYN共格外延结构，可以有效阻碍位错的产生和滑移。高密度的异质界面可使微裂纹发生连

续偏转，有效延长裂纹扩散路径的同时消耗裂纹传播能量，从而提高断裂韧度。同时，较小的 l也易于获得优异的抗氧化性

能，l较小时Ti3AlN纳米层占主导地位，Al倾向于在表面形成致密的 Al2O3层，阻碍氧气向薄膜内部扩散。此外，Ti3AlN/ZrYN
纳米多层膜表面形成的结瘤缺陷增加表面粗糙度，使得薄膜的疏水性能得到提高，从而使其在潮湿环境中不易快速发生腐蚀。

关键词：Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜；力学性能；抗氧化性；疏水性
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Abstract：A series of Ti3AlN/ZrYN nanomultilayer films of different ZrYN nanolayer thickness were 
fabricated using the physical vapor deposition （PVD） technique by alternately depositing Ti3AlN and ZrYN 
nanolayers.  The influence of different ZrYN nanolayers thickness on the mechanical properties， oxidation 
resistance and hydrophobicity of Ti3AlN/ZrYN nanomultilayer films was investigated by XRD， SEM， 
nanoindentation tester and contact angle measuring instrument.  The results show that the highest hardness 
（H=26. 8 GPa） and the excellent fracture toughness （Kf=4. 21 MPa∙m1/2） are achieved at the thickness of 
Ti3AlN and ZrYN nanolayers are 10 nm and 1 nm respectively.  The excellent mechanical properties maybe 
induced by the formation of c-Ti3AlN/c-ZrYN coherent epitaxial structure， which can enhance hardness by 
preventing dislocation generation and slip.  The high density heterogeneous interface can continuously 
consume crack propagation energy by deflecting the microcracks and extending the crack propagation path 
to enhance the fracture toughness.  Simultaneously，the oxidation resistance test found that the Ti3AlN/ZrYN 
nanomultilayers with thinner l also prefer to obtain excellent oxidation resistance， in which the Al tended to 
form a dense Al2O3 protective layer on the surface， preventing oxygen diffusing into the internal.  
Moreover， the nodular defects formed on the surface of Ti3AlN/ZrYN nanomultilayer increase the surface 
roughness， enhancing the hydrophobic properties of the films and thereby reducing their susceptibility to 
rapid corrosion in humid environments.
Key words：Ti3AlN/ZrYN nanomultilayer；mechanical property；oxidation resistance；hydrophobicity

引用格式：李仲博 . Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜力学性能、抗氧化及疏水性能［J］. 材料工程，2024，52（2）：190-197.
LI Zhongbo. Mechanical properties，oxidation resistance and hydrophobicity of Ti3AlN/ZrYN nanomultilayers［J］. Journal of 
Materials Engineering，2024，52（2）：190-197.



第  52 卷  第  2 期 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜力学性能、抗氧化及疏水性能

过渡金属氮化物  （transition metal nitride，TMNs） 
具有高硬度、高熔点、高热稳定性以及优良的耐磨损

特性等，被广泛用作刀具、机械零部件的防护涂层［1］。

一般来说，除了保证具有高硬度使其免受划伤和磨

损，还要求防护涂层具有高的断裂韧度，以防止其在

冲击载荷作用下发生脆性断裂，从而使机械零部件具

有较长的服役寿命。除硬度和断裂韧度，抗氧化性能

对于提高防护涂层的耐久性和应用场景也至关重要。

此外，机械零部件在潮湿环境中运行时，湿润的表面

易于氧气的附着造成严重的腐蚀。研究表明，构建疏

水表面可以有效提高防护涂层耐腐蚀性能［2］。因此，

为适应日益苛刻的服役环境，对防护涂层的强韧化、

抗氧化性以及疏水特性等提出了更为苛刻的要求，亟

待寻求综合性能优异的新型防护涂层。TiN 作为防

护涂层具有高硬度、耐磨、耐腐蚀等优点，被广泛应用

于切削加工领域［3］。然而，刀具在切削过程中会产生

高温，超过 500 ℃后，TiN 涂层容易被氧化生成疏松、

易剥落的 TiO2 产物，从而使刀具表面的防护涂层失

去保护作用［4］。类似地，ZrN 具有良好的热稳定性和

耐腐蚀性能［5］，硬度与 TiN 相当，被大量应用于机械

零部件的防护涂层［6-8］，然而服役温度的极限也只能

维持在 550 ℃左右。由此可见，常规二元金属氮化物

的性能比较单一，不能完全满足现代制造业对于防护

涂层的性能要求［9］。为进一步提高防护薄膜的性能，

在常规二元过渡金属氮化物中加入合金元素，构建多

元化合物薄膜，能够提高薄膜的硬度、抗高温氧化性

能和化学惰性，极大拓宽防护薄膜的工业化应用市

场［10］。如加入 Al，Cr，Y 等可提高薄膜的抗氧化性

能，加入 V，Mo 等可改善薄膜的抗磨损性能［11］。Ti-
Al-N 系薄膜是在 TiN 薄膜基础上发展起来的一种综

合性能更为优良的超硬膜［5］。Ti-Al-N 是典型的多元

薄膜，与传统的 TiN 薄膜相比，Ti-Al-N 薄膜具有更

高的硬度和更好的抗氧化性能。这主要是因为，Al
原子置换了 TiN 中部分 Ti 原子，使得晶格产生畸变，

内部位错较多且不易滑移，因此比 TiN 具有更高的硬

度；由于 Al 元素的存在，在高温下 Ti-Al-N 薄膜的表

面会形成一层致密的 Al2O3 钝化层，阻止氧原子对薄

膜的进一步氧化，使得 Ti-Al-N 薄膜比 TiN 具有更高

的抗氧化温度。Ti-Al-N 作为防护涂层可有效改善

刀具的切削性能，因此被认为是比 TiN 更具有应用前

景的新型防护涂层材料［9，12］。然而，目前对于 Ti-Al-
N 系三元化合物的报道多集中于 TiAlN 和 Ti2AlN，

而关于 Ti3AlN 的相关报道较少。此外，研究表明，构

筑纳米多层膜  （或连续梯度膜） 能够通过引入大量层

间界面提高材料的硬度和断裂韧度［11］，而且，纳米多

层膜能够将不同子层材料的优异性能结合于一体，实

现性能的集成和优化。因此，选择高硬、高韧与兼具

抗氧化性能的材料构筑纳米多层膜作为防护涂层，来

改善工装部件的耐久性和环境适应性或许是一种提

高材料服役寿命的有效策略。基于此，本工作制备

一 系 列 具 有 不 同 ZrYN 纳 米 层 厚 度（l）的 Ti3AlN/
ZrYN 纳米多层膜，详细研究不同 l 对 Ti3AlN/ZrYN
纳米多层膜力学性能、抗氧化性能以及疏水性能的

影响。

1　样品制备及表征方法

1. 1　样品沉积

采 用 多 靶 位 磁 控 溅 射 系 统  （JPD450A） 获 得

Ti3AlN，ZrYN 单层膜以及具有不同 l 的 Ti3AlN/ZrYN
纳米多层膜。靶材采用 Ti3Al靶和 ZrY 靶（直径 60 mm，

厚度 3 mm，纯度 99. 95%）。选用单晶 Si（100）片作为

衬底（25 mm×25 mm×0. 7 mm）。将 Si片安装到衬底

架上之前，将其分别放置在丙酮、酒精、去离子水中超

声清洗 20 min 以除去表面杂质。溅射系统的真空度

小于 4×10-4 Pa。溅射气体采用 Ar（99. 999%），反应

气体采用 N2（99. 999%），流量分别为 60 mL/min 和 40 
mL/min。沉积过程中溅射气压控制在 0. 8 Pa，偏压控

制在-200 V，常温溅射。Ti3Al和 ZrY 靶采用直流，电

流为 0. 4 A；为精准控制 Ti3AlN 和 ZrYN 纳米层厚度，

通过计算机程序控制衬底支架的旋转，使其交替停留

在 Ti3Al 靶和 ZrY 靶的正上方一定时间。多层膜样品

中模板层 Ti3AlN 的厚度均为 10 nm，调制层 ZrYN 的厚

度分别为 1，2，4，10 nm。样品的最终厚度控制在 1 μm
左右。

1. 2　测试方法

Ti3AlN，ZrYN 单层膜以及不同 l 的 Ti3AlN/ZrYN
纳米多层膜的晶体结构通过 X 射线衍射仪（XRD）在

θ~2θ 模式下进行表征，射线源采用 CuKα 射线（λ=
0. 15418 nm，增量 0. 02°，扫描速度 v=0. 2 s/step）。样

品的硬度和弹性模量采用纳米压痕仪（MTS nanoin⁃
denter XP）在 连 续 刚 度 模 式 下（continuous stiffness 
measurements，CSM）进行测量，为消除误差在样品表

面随机选取 9 个位置进行测试，取平均值。薄膜的断

裂韧度通过数显显微硬度计（HVS-1000）进行测试，

以径向裂纹的扩展长度作为断裂韧度差异的判定标

准。压痕、表面以及横截面形貌通过扫描电子显微

镜（SEM，JEOL JSM 6700 F）获取。为研究样品的

氧化行为，采用马弗炉首先将样品加热到 200 ℃并

保持 30 min，然后以 5 ℃/min 的加热速率加热到目
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标温度 650 ℃ ，然后再保持 30 min，最后冷却到室

温 。 样 品 的 疏 水 性 通 过 接 触 角 测 量 仪（Krus-
DSA30）进行测量。

2　实验结果与分析

2. 1　ZrYN纳米层厚度对微观结构的影响

图 1 为 Ti3AlN 和 ZrYN 单 层 膜 以 及 不 同 l 的

Ti3AlN/ZrYN 纳 米 多 层 膜 的 XRD 谱 图 。 很 明 显 ，

Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜的图谱中都有不止一个衍射

峰。ZrYN 单层膜以典型的面心立方结构结晶（ICDD 
PDF#02-0956），并呈现出强（111）c-ZrN 择优取向，同时

可观察到微弱的（200）c-ZrN 衍射峰；相较于 ZrYN 单层

膜，Ti3AlN 单层膜同样以面心立方结构结晶（ICDD 
PDF#38-1420），然而其衍射峰主要为强（111）c-TiN 取

向，并伴有微弱的（200）c-TiN 衍射峰。当将不同 l 交替

插入 Ti3AlN 纳米层时，获得的 Ti3AlN/ZrYN 纳米多

层膜呈现出和 Ti3AlN 单层膜一样的（200）c-TiN 择优取

向，且在（200）主峰左侧伴随着一个微弱的（111）c-TiN肩

膀峰。此外，Ti3AlN/ZrYN 多层膜（200）主峰强度强

烈依赖于 l 变化。随着 l 逐渐增大，多层膜主峰  （200） 
逐渐变弱；而肩膀峰（111）c-ZrN 则逐渐变强。这可能是

因 为 ，ZrYN 纳 米 层 的 引 入 阻断原来的共格外延，

Ti3AlN 纳米晶只能被迫反复形核、长大，在此过程中削

弱薄膜的结晶性。随着 l增大，共格外延消失，ZrYN 开

始出现本征的 c-ZrN 结构，从而表现出（111）c-ZrN峰逐渐

变强。

图 2 为沉积态下 Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜以及不同

l 的 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜的截面形貌。可知，

Ti3AlN 薄膜呈现典型的柱状生长方式，伴随着较大的

晶柱直径，并且晶柱几乎贯穿整个薄膜样品。相较于

Ti3AlN 单层膜，ZrYN 单层膜柱状结构不明显，但整体

仍呈现致密状态。构筑 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜后

发现，当 l=1，2 nm 时，贯穿型柱状晶完全消失，晶柱

尺寸急剧减小，这可能是因为，插入 ZrYN 纳米层后，

较薄的 ZrYN 纳米层来不及完全结晶，Ti3AlN 纳米晶

在 ZrYN 纳米层表面反复形核打断了晶粒生长的连续

图 1　Ti3AlN，ZrYN 单层膜以及不同 l的 Ti3AlN/ZrYN
纳米多层膜的 XRD 谱图

Fig. 1　XRD patterns of Ti3AlN，ZrYN monolayers and 
Ti3AlN/ZrYN nanomultilayers with different l

图 2 Ti3AlN 单层膜（a），Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜（b）~（e）和 ZrYN 单层膜（f）的截面形貌

Fig. 2　Cross-section SEM micrographs of Ti3AlN monolayer（a），Ti3AlN/ZrYN nanomultilayers（b）-（e） and ZrYN monolayer（f）
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性，晶粒尺寸减小，薄膜的结晶性降低，此和 XRD 结果

保持一致。当 l 增大到 4 nm 或 10 nm，ZrYN 纳米层逐

渐恢复本征的结晶状态，Ti3AlN 纳米层晶粒反复形核

效应减弱，薄膜的结晶性得到提升，表现为截面开始

恢复柱状生长方式，晶柱尺寸逐渐变大。并且由于

ZrYN 纳米层厚度的提高，调制周期逐渐变大，从截面

的局部放大图可以明显看出层结构。

图 3 为沉积态下 Ti3AlN，ZrYN 单层膜以及不同 l
的 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜的表面形貌。从图 3（a），

（f）可以看出，Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜的表面相对光

滑，几乎没有颗粒物的存在；当在 Ti3AlN 纳米层插入

1 nm 的 ZrYN 纳米层后，发现 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层

膜表面出现大量颗粒物。随着 l 增大，可明显看到表

面颗粒物的数量变少。薄膜表面颗粒物为结瘤缺陷，

这是薄膜涂层中一种比较常见的缺陷，其基本特征是

在结瘤的底部有一个所谓的种子核，后续沉积的膜层

逐渐堆积在种子核上，由于种子核的自阴影效应，形

成一个与膜层间有明显边界的倒圆锥结构体，且在膜

表面形成一个球冠状结构［13］。不同材料表面结瘤缺

陷产生的原因说法不一。真空室内的转动系统由于

摩擦产生的微粒、真空系统的逆向污染和真空室内壁

的膜层碎片剥落等都可能是结瘤缺陷种子的来源。

另外，沉积在基底上的种子也有可能是来自镀膜前的

准备工作，如在基底的切割、抛光和研磨过程中留下

的残余抛光粉等微小颗粒，在清洗过程中没有清洗干

净；清洗后的基底在装入镀膜室的过程中和抽真空时

产生的湍流有可能吸附空气中的灰尘颗粒；在薄膜沉

积过程中结瘤种子可能来源于溅射靶源的喷溅。结

瘤缺陷主要出现于 l=1 nm 的 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层

膜，而具有较大 l 的多层膜以及两个单层膜表面的结

瘤缺陷很少或是没有。显然，结瘤缺陷的出现和 l 有
很大关系，较大的 l 更易于抑制结瘤缺陷的产生，原因

可能是，较厚的纳米层易于抑制结瘤种子核在后续薄

膜沉积过程中的自阴影效应，使得沉积原子在薄膜表

面趋向于横向流动，从而表现为随着 l 变大结瘤缺陷

在数量上的减少。

2. 2　ZrYN纳米层厚度对硬度的影响

图 4 为薄膜的硬度（H）、弹性模量（E）以及反映弹

性应变和抵御塑性变形能力的参数 H/E，H3/E2随 l 变
化的关系曲线。从图 4（a）可以看出，硬度和模量呈现

出相同的变化规律，都是随着 l 的增加先升高后降低。

Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜的硬度分别为 24. 7 GPa 和

18. 6 GPa。 当 仅 引 入 1 nm 的 ZrYN 纳 米 层 时 ，

Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜的硬度显著提高，最大值为

26. 8 GPa。进一步提高 l，多层膜硬度出现下降并逐

渐接近混合法则计算的硬度（mixed rule hardness）。

纳米多层膜硬度出现先增加后下降的原因，可能是因

为 ZrYN 厚度较小时，Ti3AlN 和 ZrYN 纳米层间形成

c-Ti3AlN/c-ZrYN 共格界面，从而有效阻碍了位错的

产生和移动。然而，当 ZrYN 的厚度超过 4 nm 时，较

图 3 Ti3AlN 单层膜（a），Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜（b）~（e）和 ZrYN 单层膜（f）的表面形貌

Fig. 3　Surface SEM micrographs of Ti3AlN monolayer（a），Ti3AlN/ZrYN nanomultilayers（b）-（e） and ZrYN monolayer（f）
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厚的 ZrYN 纳米层弱化了 Ti3AlN 层的模板效应，使

c-Ti3AlN/c-ZrYN 共格外延生长消失，最终导致多层

膜硬度下降。在 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜中，ZrYN
纳米层的生长在一定程度上受到 l 的限制，其生长机

制可用热力学模型解释［14］。

Etotal=（EB+ES）l+Ei （1）
式中：Etotal，EB，ES，Ei分别为薄膜总能量、体能量、应变

能和界面能。当 l 较小时，系统的 Etotal主要由 Ei组成，

由于共格界面比非共格界面能量低，为了降低体系的

总能量，ZrYN 纳米层在 Ti3AlN 模板层的作用下与之

形成共格外延结构，良好的共格外延有效阻碍位错的

产生和移动，从而实现硬度的提升。随着 ZrYN 纳米

层厚度增加，当超过临界厚度时，EB 和 ES 逐渐主导系

统的总能量，由于赝晶态 ZrYN 的 EB 和 ES 大于稳态

ZrYN，为降低体系的总能量，ZrYN 纳米层开始转变

为稳态 ZrYN 生长，从而阻碍了 Ti3AlN 和 ZrYN 纳米

层之间的共格外延生长，即硬度开始下降［1］。

此外，图 4（b）列出 H/E 和 H3/E2 随 l 变化的关系

曲线，通常，H/E 和 H3/E2可作为薄膜断裂韧度的判断

依据［15-16］。可知，H/E，H3/E2呈现和硬度、模量相同的

演变规律，都是在 l 较小时获得最大值，因此可推断

Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜在 l 较小时会获得优异的断

裂韧度。

2. 3　ZrYN纳米层厚度对断裂韧度的影响

一般采用薄膜抵御裂纹扩散的能力来评价其断

裂韧度，本工作采用压痕法表征薄膜的断裂韧度。当

尖锐的压头压入薄膜样品时，其表面在压头的作用下

产生应力，且应力随载荷的增加而增大。当达到临界

应力时，薄膜表面会沿压痕方向形成裂纹。薄膜的断

裂韧度越好其抵御裂纹在内部扩散的能力越强，反之

薄膜断裂韧度越差，裂纹越易在其内部传播，表现为

裂纹扩散能大。图 5 为载荷为 1 N 时 Ti3AlN，ZrYN 单

层膜以及 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜的压痕形貌。可

知，在 Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜的压痕周围出现严重的

径向裂纹，压痕长度分别为 9. 0 μm 和 11. 5 μm，表明

在单一组分下 Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜断裂韧度很差。

构建纳米多层膜后发现，随着 l 的增加，试样压痕周围

的裂纹经历了从无到有的演变。当 l=1 nm 时，薄膜

压痕周围几乎观察不到径向裂纹的存在，说明此时薄

膜具有最佳的断裂韧度。当进一步提高 l，薄膜周围又

开始出现裂纹，长度维持在 8. 0 μm 左右，表明在高 l
下，Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜的断裂韧度较差。整体

从裂纹的数量以及裂纹长度来看，尽管 Ti3AlN/ZrYN
纳米多层膜的断裂韧度随着 l 增大出现下降，但是其

断裂韧度仍然优于 Ti3AlN 和 ZrYN 单层膜。薄膜的

断裂韧度如式（2）所示［11］：

K f = α ( )E
H

1/2
P

t 3/2 （2）

式中：α是依赖于压头几何形状的经验常数，对于 Vick⁃
ers 压头 α 取 0. 016；P 为测试压痕的载荷；t为压痕中心

到裂纹末端的长度，裂纹长度标准取 t≥2a，其中 2a为压

痕对角线长度。Kf的计算结果列于图 5中。正如期待的，

当 l=1 nm时，Kf具有最大值（4. 21 MPa·m1/2），表明其具

有优异的断裂韧度，这与压痕扫描的实验结果相吻

合。多层膜断裂韧度的提高通常归因于大量层间界

面的存在［16］。相较于其他几个多层膜，l=1 nm 的

Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜内部异质界面密度更高，薄

膜内部产生微裂纹后，其扩展过程中往往会穿过一子

层而终止于界面处，在准备越过界面另一子层扩展

时，会沿着两子层的层间界面横向扩展一定距离，导

致裂纹的延伸方向发生偏转，延长裂纹扩展的路径，

消耗裂纹的扩散能［11］，从而提高薄膜的断裂韧度。

2. 4　ZrYN纳米层厚度对抗氧化性的影响

在防护涂层的实际应用中，除了高硬度以及优异

的断裂韧度外，苛刻的服役温度对于防护薄膜的应用

提出严峻挑战。图 6 为 Ti3AlN，ZrYN 单层膜以及不

图 4　Ti3AlN，ZrYN 单层膜以及 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜的硬度和模量（a），H/E 和 H3/E2（b）随 l的变化

Fig. 4　Variation of hardness，modulus（a）， H/E and H3/E2（b） of Ti3AlN， ZrYN monolayers and Ti3AlN/ZrYN nanomultilayers with different l
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同 l 的 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜在 650 ℃空气环境中

退火 30 min 的表面形貌。可以看出，Ti3AlN 单层膜在

650 ℃高温退火后表面几乎观察不到任何氧化气孔或

裂纹的存在，表现出优异的抗氧化性能。相比之下，

ZrYN 单层膜则出现严重的氧化行为，表面产生“火山

口”型氧化气孔。构筑 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜后发

现，l较小时，多层膜表现出较优异的抗氧化性能，表面

没有大量气孔及裂纹产生。但随 l 增大薄膜表面开始

出现氧化斑点，这些斑点逐渐演变为“火山口”型氧化

气孔。实验表明［11］，Ti3AlN 单层膜具有优异的抗氧化

性能是因为，在高温下 Al 与空气中的氧气反应，在薄

膜表面生成致密的氧化层 Al2O3，从而阻挡空气中的氧

气继续向薄膜内部扩散。理论上，ZrYN 薄膜也应表

现出高抗氧化性能，据报道 Zr原子也能同 Al原子一样

在薄膜表面形成致密的氧化层 ZrO2，然而实际上引入

ZrYN 纳米层后，Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜随着 l 增大

抗氧化性能降低，原因可能是过量 Y 元素的引入。相

较于 ZrO2的吉布斯自由能（ΔG=－1042. 80 kJ/mol），

Y2O3 的吉布斯自由能（ΔG=－1816. 65 kJ/mol）更稳

定，所以高温下薄膜表面更容易产生 Y2O3。而 Y2O3氧

化层相较于 ZrO2致密性差，内部疏松多孔结构为氧气

的进一步扩散提供了通道，较大 l 的样品表面 Y2O3 氧

化层相对更厚，整体呈现出 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜

随着 l增大抗氧化性能下降。

2. 5　ZrYN纳米层厚度对疏水性的影响

防护薄膜的疏水性能对于材料耐腐蚀性能有显著

影响。将制备态的薄膜进行疏水测试，结果如图 7 所

示。单层膜和多层膜表现出明显的亲疏水差别。单一

组分的 Ti3AlN，ZrYN 表现出亲水特性，水接触角分别

为 71. 6°和 75. 6°。当构筑纳米多层膜后，薄膜的疏水性

能得到显著提高，水接触角均在 105°以上，即构筑纳米

多层膜实现了由亲水到疏水的转变。通常，薄膜表面

的成分对薄膜的亲疏水性能有显著影响，然而 Ti3AlN/
ZrYN 同样含有两单一组分，但却表现出和两单层膜不

一样的疏水特性，可见多层膜的疏水性能不是由表面成

分决定的。除表面成分外，薄膜的疏水性能还可能与薄

膜表面的微观结构有关。根据报道［16］，当水接触角大于

90°时，薄膜表面越粗糙水接触角越大；当水接触角小于

90°时，薄膜表面越粗糙水接触角越小。当构筑 Ti3AlN/
ZrYN 纳米多层膜后，发现在薄膜表面有大量拱型结瘤

缺陷，并且结瘤数量越多薄膜的疏水性能越强。因此，

Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜疏水性能的提高可能来自于

表面形成的结瘤缺陷，使得水分子不易在薄膜表面附

着，从而在一定程度上提高 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜

的耐腐蚀性能，拓宽其作为防护薄膜的应用范围。

3　结论

（1）构筑 Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜可以获得良好

图 5　载荷为 1 N 时 Ti3AlN 单层膜（a），Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜（b）~（e）和 ZrYN 单层膜（f）的压痕形貌

Fig. 5　Indentation SEM micrographs of Ti3AlN monolayer（a），Ti3AlN/ZrYN nanomultilayers（b）-（e） and ZrYN monolayer（f） at load of 1 N
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的力学性能。当 l=1 nm 时，薄膜内部形成 c-Ti3AlN/
c-ZrYN 共格外延结构，阻碍位错的产生和滑移，从而

获得高硬度（H=26. 8 GPa）；高密度的异质界面使得

裂纹在穿过层间界面时发生横向偏转，延长裂纹的扩

散路径，消耗裂纹的传播能量，从而表现出优异的断

裂韧度（Kf=4. 21 MPa·m1/2）。

（2）l 较小时，Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜可以获得

良好的抗氧化性能。Ti3AlN 占主体，Al原子倾向于与

空气中的氧气反应，在薄膜表面生成致密的 Al2O3 氧

化层，从而阻挡空气中的氧气继续向薄膜内部扩散。

（3）Ti3AlN/ZrYN 纳米多层膜表面形成的结瘤缺

陷增加表面粗糙度，使得多层膜的疏水性能得到提

高，从而可在一定程度上增强薄膜的耐腐蚀性能。
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碳化硅陶瓷基复合材料表面环境障
涂层结合强度
Bonding strength of environmental barrier 
coatings on surface of SiC-based ceramic 
matrix composites
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摘要：SiC 陶瓷基复合材料（SiC-based ceramic matrix composites，SiC-CMC）是发展高推重比航空发动机理想的高温结构

材料。为了防止发动机服役环境下燃气（富含 H2O 和 O2）对 SiC-CMC 的腐蚀，需要在其表面制备抗水氧腐蚀、抗燃气冲

刷和抗热冲击性能优异的环境障涂层（environmental barrier coatings，EBCs）。在评价 EBCs 性能的诸多因素中，其与

SiC-CMC 基体之间的结合强度是一个重要技术指标，但结合强度的极限值一直未被探究清楚。本工作研究影响结合强

度的主要因素，包含 SiC-CMC 基体状态、单晶 Si的拉伸强度极限，以及 Si黏结层的制备工艺等，获得了制备最高结合强

度的有效途径。在 EBCs 与 SiC-CMC 组成的体系中，基体内部 SiC 纤维布之间的界面是结合强度最薄弱的部位，其次是

EBCs 的 Si层。整个体系的结合强度极限值是 15 MPa，它是单晶 Si在[400]晶向的拉伸强度极限。采用大气等离子喷涂

或者超音速火焰喷涂的 Si黏结层结合强度相似，均低于同样工艺制备的莫来石或 Yb2Si2O7涂层。
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Abstract：SiC-based ceramic matrix composites (SiC-CMC) are an ideal material for aeroengines with high 
thrust/mass ratio.In order to prevent the corrosion of SiC-CMC by gas (rich in H2O and O2) in the engine, 
it is necessary to prepare environmental barrier coatings (EBCs) with excellent water and oxygen corrosion 
resistance, gas erosion resistance and thermal shock resistance. Among many factors that evaluate the 
performance of EBCs, the bonding strength between EBCs and SiC-CMC matrix is an important 
indicator, but the limit value of the bonding strength has not been clearly explored. In this paper, main 
factors to control the bonding strength were studied in order to reach the highest value, including the SiC-
CMC matrix state, the tensile strength limit of single crystal Si, and the preparation process of the Si 
bonding layer, etc. In the SiC-CMC/EBCs system, the interface between the SiC fiber cloth is the weakest 
part of the bonding strength, followed by the Si bonding layer. The bonding strength limit is 15 MPa, 
which is the tensile strength limit of single crystal Si in the [400] crystal direction. The bonding strength of 
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the Si layer using atmospheric plasma spraying (APS) or high velocity oxygen-fuel(HVOF) is similar, 
which is lower than that of mullite or Yb2Si2O7 layer sprayed by the same process.
Key words：SiC；composite；environmental barrier coatings；bonding strength

SiC 陶瓷基复合材料（SiC-based ceramic matrix 
composites，SiC-CMC）在航空发动机高温结构材料领

域有重大应用前景。航空发动机的推重比与涡轮前

燃气温度有直接关系。美国 F119 发动机推重比为

10，燃气温度为 1700 ℃，叶片为单晶镍基高温合金且

需热障涂层保护，装备于 F-22 和 F-35 战机。对于推

重比 12~15 的发动机，采用层板冷却技术，可获得

500~600 ℃的温降效果，但还有 100~200 ℃温度缺

口，可采用 SiC-CMC 来解决［1-5］。SiC-CMC 密度小、

耐高温，如果热端部件采用 SiC-CMC，发动机整体质

量可降低 30% 以上，燃气温度提升到 1800 ℃，同时大

幅降低冷却气用量，是替代高温合金的理想材料［6-10］。

SiC-CMC 在高温干燥环境中，具有高强度、良好

稳定性；但在航空发动机服役环境下，稳定性急剧恶

化，导致裸基体无法直接使用。突破这一瓶颈的有效

途径是在 SiC-CMC 表面制备抗水氧腐蚀、抗燃气冲

刷和抗热冲击性能优异的环境障涂层（environmental 
barrier coatings，EBCs），SiC-CMC/EBCs 作为一个整

体才能实现在发动机上的应用［11-16］。

EBCs 与基体之间的结合强度，对于 EBCs 寿命起

关键作用，但相关研究报道较少，数据区别较大。Zhai
等［17］测试了化学气相渗透（chemical vapor infiltration,
CVI）工艺制备的复合材料基体（CVI-CMC）的结合强

度为 5. 8 MPa，基体断裂发生在 SiC 纤维布之间的界

面。采用飞秒激光烧蚀的方法在基体表面加工1. 5 mm×
0. 1 mm×0. 5 mm 的凹槽，结合强度提高 5. 5%、达到

6. 2 MPa，断裂发生在 EBCs/基体界面。Caren 等［18］研

究表明，EBCs 与 Al2O3/Al2O3 复合材料的结合强度仅

2 MPa，断裂发生在 EBCs/基体界面；采用飞秒激光烧

蚀方法在基体表面加工出凹槽，EBCs 结合强度提高

到 12 MPa，断裂发生在基体表层。张乐等［19］报道，采

用真空等离子喷涂技术在 SiC-CMC 基体表面喷涂 Si
层以及 Si/Yb2Si2O7层，Si 层与基体之间的结合强度为

30. 48 MPa，Si/Yb2Si2O7 双层与基体之间的结合强度

为 26. 23 MPa。罗志新等［20］，以 SiC 烧结体为基体，基

体表面粗糙度 Ra≈3 μm，用大气等离子喷涂（atmo⁃
spheric plasma spraying，APS）技术喷涂 Si 层，Si 层与

基体的结合强度为 12. 5~16 MPa，断裂主要发生在

Si/基体界面，Si层部分断裂。

EBCs 与 SiC-CMC 基体的结合强度，不同文献报

道的数据相差很大。为了研究结合强度的极限值，本

工 作 收 集 前 驱 体 浸 渍 裂 解（precursors impregnation 
pyrolysis，PIP）制备的 PIP-CMC［21］，CVI-CMC［22］和

反应熔渗法（melt infiltration，MI）制备的 MI-CMC［23］

基体、SiC 烧结体以及不同生长方向的单晶 Si，在基

体表面采用 APS 技术制备 EBCs，研究结合强度的影

响因素。

1　实验材料与方法

1. 1　原材料

本 工 作 所 用 材 料 包 括 SiC-CMC 基 体（CVI，
PIP，MI 三种工艺制备）、SiC 烧结体（中国科学院上海

硅酸盐研究所）、轴向分别是［400］和［111］晶向的单

晶 Si圆片各 1 件（直径 ϕ200 mm，纯度 99. 9999%（质量

分数，下同），大连理工大学）。EBCs 涂层材料：Si 粉
由 多 晶 硅 破 碎 、筛 分（粒 度 0. 30~0. 85 mm，纯 度

99. 9%）所制得；其他材料如 Yb2Si2O7 和 LaMgAl11O19

（LMA）都是由对应的组成氧化物在 1400 ℃以上高温

固相合成，然后喷雾造粒，粒度 0. 12~0. 85 mm。

1. 2　EBCs制备

为了降低机械加工对基体的损伤，用金刚石线切

割机或金刚石慢速切割机将基体切割成长和宽 10~
15 mm、厚 3~5 mm 的方形试片，这些小试片将用于制

备 EBCs并测试结合强度。

在制备 EBCs 之前，SiC-CMC 基体表面用平面磨

床抛光，上下两面平行度≤20 μm。基体经过喷砂后，

表面粗糙度 Ra 达到 3~5 μm，不能产生肉眼可见的凹

坑。将喷砂后的基体进行超声波清洗、酒精浸泡、

110 ℃烘干。

EBCs 制备采用 APS 方法：自动热喷涂系统，F4
喷枪，氩气流量为 35 L/min，H2气流量为 12 L/min，喷
枪功率为 42 kW（电流 600 A，电压 70 V），喷涂距离为

100 mm，喷枪移动速度为 800 mm/s。
1. 3　测试表征

样品的晶体结构采用 X 射线衍射仪表征（XRD，

CuKα，λ =0. 15405 nm），扫描速度 8 （°）/min。样品

的微观结构采用扫描电镜（SEM，EV010）观察。采

用维氏硬度计（HV1202）测试单晶硅不同晶面的硬

度，载荷 200 g，取最少五次测量结果的平均值作为

最终结果。

EBCs 与 SiC-CMC 基体的结合强度都比较低。
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为了降低结合强度测试过程中对拉棒本身质量对结

合强度的影响，对拉棒材质为高强铝合金（拉伸强度

400 MPa 以上），对拉棒切削成哑铃形，每件对拉棒的

质量≤50 g，测试原理见图 1。测试设备为 CMT5105
型微机控制电子万能试验机。对拉棒与样品之间的

黏结采用 E7 胶。为了降低 E7 胶向多孔材料内部渗

透，在胶的固化过程中，EBCs 面朝下、基体朝上倒立

固定在样品架上。

2　结果与分析

2. 1　涂层结构以及基体对结合强度的影响

目前，国际上研究和使用最多的 EBCs，从 SiC-
CMC 基体表面至涂层表层，大致可以分为如下三种：

（1）SiC-CMC/Si/莫 来 石 ，SiC-CMC/Si/BSAS；（2）
SiC-CMC/Si/莫来石/BSAS；（3）SiC-CMC/Si/Yb2O3∙
nSiO2。这三种结构中，Si 是通用的黏结层，差别是表

层材料不同（即莫来石、BSAS 或 Yb2O3∙nSiO2）。图 2
是 EBCs 的截面结构。在结合强度测试过程中，样品

的断裂发生在强度最薄弱的部位，可能出现的断裂部

位包括：SiC-CMC 内部、Si 层内部、SiC-CMC/Si 层界

面、其他涂层内部或两者之间的界面。研究发现，其

他涂层内部或两者之间界面的结合强度都远超前三

者，在结合强度测试过程中不会发生断裂。因此，本

工作仅讨论前三者。

CMC 的骨架结构是纤维编织体，体积分数为

30%~40%。MI-CMC 的纤维一般不编织而是分散

铺层。图 3 是纤维编织的三种典型模式。航空发动机

热端部件基本都是薄壁件，厚度一般为 2~5 mm。因

此，航空发动机热端部件上最常用编织模式是纤维布

的简单叠层（即 2D+缝合，如图 3（a）所示），在 z 轴方

向用纤维束将纤维布缝合在一起，加强 z 方向的结合

强度。纤维的长度方向即 x 和 y 方向，CMC 的强度都

很高，常温下的拉伸强度达到 200 MPa 以上。CMC 强

度最弱的方向是纤维布叠层方向即图 3（a）中的 z 方

向，也是 CMC 的厚度方向。z 方向的纤维少、强度低。

如果 z 方向的缝合纤维在机械加工过程中被磨断，

CMC 就容易分层。三维四向、三维五向、2. 5D 和 3D
的纤维编织方式，能提高 CMC 在每个方向的拉伸强

度。但是，无论什么编织方式，表面纤维被磨损后都会

导致 CMC 表层结合强度显著下降。本工作收集了

PIP-CMC，CVI-CMC 和 MI-CMC 基体，测试了这三种

基体本身在厚度方向的拉伸强度（或称纤维布层间结合

强度），结果见表 1，基体断裂部位的形貌见图 4。大多数

图 1　SiC-CMC/EBCs结合强度测试原理

Fig. 1　Test principle of bonding strength of SiC-CMC/EBCs

图 2　SiC-CMC 表面 EBCs的截面结构（红色箭头表示

拉伸载荷 F 的方向）

Fig. 2　Section structure of EBCs on SiC-CMC surface 
（red arrow with F showing the load direction）

图 3　SiC-CMC 纤维的编织方式  （a）2D+缝合；（b）2. 5D；（c）3D
Fig. 3　Fiber weaving modes for SiC-CMC （a）2D+suture；（b）2. 5D；（c）3D
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CMC 的层间结合强度在 5~8 MPa 之间，低的只有 2 
MPa，很少超过 8 MPa，与纤维长度方向的强度相差巨大。

图 4 为 SiC-CMC 结合强度测试。如图 4（a）所示，

经过结合强度测试后，PIP-CMC 和 CVI-CMC 基体沿

着纤维布叠层方向断裂，断裂都发生在表层向下约

0. 5 mm 的部位，基体断裂部位可以看到明显的长纤维

拔出现象，断裂层的厚度约 0. 5 mm，而且有许多碎裂

纤维。图 3（a）为 SiC-CMC 纤维的编织方式，每一层

纤维布的厚度约 0. 5 mm。无论什么工艺制备的 SiC-
CMC，表面都很粗糙、凹凸不平，表面需要经过机械磨

削才能满足发动机部件的尺寸和粗糙度需求。表面

经过磨削，必然会损伤纤维，因此结合强度也会下降。

在 PIP-CMC 和 CVI-CMC 基体的断裂层表面，可以看

到许多纤维碎屑，都是磨削造成的。图 4（b）是 CVI-
CMC 样品在结合强度测试过程中的应力-应变曲线，

样品的结合强度达到 6. 8 MPa；当应变达到 0. 23 mm
时，拉伸应力达到层间结合强度的极限值，纤维布之

间开始分离并出现纤维拔出现象，但此时没有完全分

离，残余强度为 3 MPa 左右；当应变达到 0. 30 mm 时，

纤维布之间完全分离。

MI-CMC 工艺制备的基体，没有纤维编织工序，

纤维铺层长度方向是发动机部件的长度方向或者拉

伸强度需求最大的方向。沿着纤维叠层方向拉伸断

裂后，断裂部位大致处于基体的中心，断裂面没有纤维

碎屑。MI-CMC 基体致密度高，纤维的长度方向与表

面平行。因此，在磨抛过程中，表面纤维碎裂少，表面

和内部的强度相差不明显，断裂面没有纤维碎屑现象。

SiC-CMC 纤维布之间的界面是 SiC-CMC/EBCs
体系中结合最薄弱的部位，目前的工艺很难使层间结

合强度超过 8 MPa。为了研究 EBCs 结合强度的极

限，本工作采用 SiC 烧结体代替 SiC-CMC 基体。SiC

基体很致密，表观密度为 3. 13 g/cm3，达到理论密度的

97. 5%。 SiC-CMC 表 面 喷 砂 后 的 粗 糙 度 Ra=3. 0 
μm，APS 制备 EBCs，然后测试结合强度，达到 14. 1 
MPa，基体完好，图 5 是断裂面外观。断裂主要发生在

SiC 基体与 Si层的界面，基体表面还黏附了部分 Si层，

即有部分断裂发生在 Si层内部。从断裂面的形貌可以

得出，Si层的拉伸强度已接近 14. 1 MPa。
2. 2　单晶 Si的拉伸强度

从图 5 的实验结果判断，APS 制备的 Si 层拉伸强

度已接近 14. 1 MPa。为了获得 Si层的拉伸强度极限，

本工作研究了单晶 Si 的拉伸强度。单晶 Si 的纯度达

图 4　SiC-CMC 结合强度测试  （a）断裂面；（b）CVI-CMC 基体的应力-应变曲线

Fig. 4　SiC-CMC bonding strength test （a）fracture surface；（b）stress-strain curve of CVI-CMC substrate

表 1 结合强度测试结果

Table 1　Results of bonding strength tests

Sample
PIP-CMC
CVI-CMC
MI-CMC
Single crystal Si

PIP-CMC/EBCs
CVI-CMC/EBCs
SiC/EBCs

Bonding strength/MPa
6. 2
5. 9
7. 8

［400］：15. 0
［0XY］：9. 3
［111］：4. 1

6. 9
5. 8

14. 1

Location of fracture
Substrate thickness direction， subsurface area ≈0. 5 mm
Substrate thickness direction， subsurface area ≈0. 5 mm
Thickness direction of substrate， middle area
Thickness direction of substrate， middle area

Substrate thickness direction， subsurface area ≈0. 5 mm
Substrate thickness direction， subsurface area ≈0. 5 mm
SiC/EBCs interface， a small amount of Si layer adhered to the substrate
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到 99. 9999% 以上，内部缺陷很少，其拉伸强度是 Si材
料的极限。无论用什么方法制备 Si 层，都会有许多微

孔和微裂纹，其拉伸强度不可能超过单晶 Si。
单晶 Si 的晶体结构与金刚石相同，属于面心立

方，包含四个 Si 正四面体。单晶 Si 是脆性材料，而且

有很强的各向异性，主要是由于单晶 Si 沿不同晶面和

晶向原子的排列密度不同，不同晶面之间的晶面间距

差异也造成了单晶 Si 性能的差异。单晶 Si 除了存在

各向异性以外，还存在对称性。相互平行的晶面，晶

体的排列密度相同，这些晶面是彼此等效的，例如

（100），（010），（001）等六种晶面完全等效，通常把这

些等效的晶面记作｛100｝晶面族。除此之外，最常见

的单晶 Si晶面族还有｛110｝和｛111｝晶面族。图 6 为单

晶 Si的三种主要晶面结构示意图［24］。

单 晶 Si 有 三 个 重 要 的 晶 面 即（100），（110）和

（111）。图 7 为晶面（100），（110）和（111）的原子排

布和晶面间距示意图［24］。单晶 Si 在不同晶向的晶

面间距是：（100）晶面间距 a，（110）晶面间距 2 a，

（111）晶面间距 3 a。（400）与（100）同轴，有相同的

晶面间距。三种晶面各向异性的主要原因是晶面间

距 差 异 。（100）及（110）晶 面 原 子 层 分 布 规 律 为

AAA-AAA 型，（111）晶面为 ABAB-ABAB 型；同时

（111）晶面原子分布最不规律，存在双层排面（111），

且（111）晶面间距最大，晶面间结合最弱，因此单晶

Si 容易沿（111）晶面发生解理。（100）晶面间距最小，

（110）晶面间距居中。因此，在单晶 Si 的三个晶向

中，［100］晶向的拉伸强度最大，［111］最弱，［110］
居中。

图 5　SiC/EBCs结合强度测试后的断裂面

Fig. 5　Fracture surface of SiC/EBCs after 
bonding strength test

图 6　单晶 Si的晶体结构（a 为晶胞尺寸）［24］

Fig. 6　Crystal structure of single crystal Si（a is the cell dimension）［24］

图 7　单晶 Si的键密度和晶面间距［24］

Fig. 7　Bond density and interplanar spacing of Si single crystal［24］
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本工作测试了两个单晶 Si 样品在不同晶向的拉

伸强度，结果见表 1，取样方式见图 8。XRD（图 9）分

析表明，图 8（a）中的 x 晶向是［400］，与［100］平行；图

8（b）中的 x 晶向是［111］。这两个单晶 Si 样品的晶面

非常纯，没有检测到其他衍射峰。将图 8（a）中的单晶

Si 沿三个相互垂直的方向切割出厚度 5 mm、长宽 15 
mm 的方片，两个垂直于［400］晶向的侧面晶向分别命

名为［0YZ］-1 和［0YZ］-2。在 XRD 测试中，（400）和

（111）晶面的衍射峰强度达到 1. 2×106以上，但［0YZ］-1
和［0YZ］-2 两 个 晶 向 的 衍 射 峰 强 度 非 常 弱 ，其 中

［0YZ］-1 在小角度区间出现两个衍射峰、强度仅在

5×102 以下，其强度与（400）和（111）晶面的衍射峰强

度相比可以忽略不计，在单晶 Si 的标准衍射图谱

（PDF No. 27-1402）中没有对应的峰。

单 晶 Si 三 个 晶 向 的 拉 伸 强 度 分 别 是［400］=
15. 0 MPa，［0YZ］=9. 3 MPa，［111］=4. 1 MPa，断裂

都发生在样品厚度方向的中间部位，其中［400］和

［111］断裂面的形貌见图 10。单晶 Si 最重要的三个

晶向中，（100）面间距最小，（110）面间距居中，（111）
面间距最大，因此［100］晶向的拉伸强度最大，［110］
居中，［111］最弱。［400］与［100］是同轴的晶向。测试

（400），（0YZ）和（111）晶面的维氏硬度 HV0. 2 分别为

10. 4，8. 0 GPa 和 10. 1 GPa，（400）晶面的硬度比（111）
高一些，其中（400）和（111）晶面的硬度与文献［24］
相似。

APS 方法制备的 Si 涂层，截面结构见图 11，金相

法测试其孔隙率为 11. 5%。APS-Si 属于多晶态，其

XRD 见图 9。Si 的熔点为 1410 ℃。在 APS 过程中，

等离子火焰的温度高达 8000 ℃，Si 粉进入等离子火

焰后被快速熔化，以 200~300 m/s 的速度撞击到基体

上并被快速冷却生成涂层，冷却速度达到 1×106 K/s
以上。由于 Si 的热导率较高，因此 Si 层的结晶度也

较高。Si 熔滴在冷却过程中，优先生长的方向是生

长速度最快的晶向。在单晶 Si 中，［111］晶向的晶

面间距最大，生长活化能最低，生长最快；［400］晶向

的晶面间距最小，生长活化能最大，生长最慢。所

以，在 APS-Si 涂层的 XRD 衍射峰中，（111）衍射峰

的强度最大，（400）的强度最低，（220）的强度居中，

这 三 个 峰 的 衍 射 强 度 之 比 是 I（400）∶I（220）∶I（111）=1∶
10. 2∶16. 7。

图 8　两个单晶 Si样品的晶向（a）及取样方式（b）
Fig. 8　Growth direction（a） of two Si single crystals and sampling（b）

图 9　单晶 Si（S-Si）和大气等离子喷涂 Si
涂层（APS-Si）的 XRD 图谱

Fig. 9　XRD patterns of Si single crystal （S-Si） and Si coating 
deposited by atmospheric plasma spraying （APS-Si）

图 10　单晶 Si结合强度测试后的断裂面

Fig. 10　Fracture surface of Si single crystals after
bonding strength tests

203



材料工程 2024 年  2 月

采用超音速火焰喷涂（high velocity oxygen-fuel，
HVOF）方法制 备 Si 层 ，其 截 面 结 构 见 图 11，图 像

法 测 试 其 孔 隙 率 为 3. 4%，明 显 比 APS-Si 涂 层 致

密。 HVOF 的火焰温度为 2300 ℃ ，火焰流速高达

6 马赫，Si 颗粒在火焰中停留时间很短，氧化程度

低。采用 HVOF 方法在 PIP-CMC 基体表面制备 Si

层，用 APS 方法制备其他陶瓷层，测试样品的结合

强度为 7. 3 MPa，样品断裂也是发生在 PIP-CMC 基

体 表 面 向 内 约 0. 5 mm 的 部 位 。 尽管结合强度比

APS 方法制备的涂层提高了 1. 4 MPa，但没有本质性

的差别，在结合强度测试误差范围内，因为 CMC 本身

的层间结合强度才是 CMC/EBCs体系的决定因素。

Si粉、APS-Si和 HVOF-Si涂层的 XRD 谱图见图

12。这三个状态 Si 的 XRD 衍射峰强度比例是：（1）Si
粉，I（400）∶I（220）∶I（111）=1∶12. 1∶29. 2；（2）HVOF-Si 层，

I（400）∶I（220）∶I（111）=1∶10. 5∶18. 9；（3）APS-Si 层，I（400）∶

I（220）∶I（111）=1∶10. 2∶16. 7。在 HVOF-Si涂层的制备过

程中，PIP-CMC 基体温度为 200~300 ℃，HVOF 火焰

中 Si 熔滴冷却速度很快，在基体表面凝固形成涂层

时，生长活化能最低的（111）面优先生长。在 APS-Si
涂 层 的 制 备 过 程 中 ，PIP-CMC 基 体 温 度 为 500~
700 ℃，APS 火焰中的 Si熔滴冷却速度慢一些，优先生

长的也是（111）面，但（400）晶面的相对强度高一些。

这一现象说明，在制备 Si 涂层时，基体温度高、熔滴冷

却速度慢有利于高强度晶面（400）的生长，例如低压

等离子喷涂（low pressure plasma spraying，LPPS）和等

离子喷涂-物理气相沉积（plasma spraying-physical va⁃
por deposition，PS-PVD）。但是，无论采用什么方法

制备 Si 层，结合强度最弱的晶面（111）都优先生长，结

合强度最强的晶面（400）都是次要组成。

通过研究单晶 Si 在不同晶向的拉伸强度以及 Si
涂层制备方法对晶向生长的影响可得 Si 涂层的拉伸

强度极限值是 15. 0 MPa，不可能超过单晶 Si 的晶

向［400］。

采用 APS 方法在 SiC 烧结体表面（粗糙度 Ra=8 
μm）制备莫来石或 Yb2Si2O7 涂层，样品的结合强度都

在 20 MPa 以上，涂层脱落发生在基体与涂层之间的

界面，说明莫来石或 Yb2Si2O7 涂层本身的拉伸强度超

过 20 MPa。因此，如图 2 中的 EBCs 所示，其他层是

SiC-CMC/EBCs体系中结合强度最大的部位。

3　结论

（1）CMC 基体 SiC 纤维布叠层之间的层间结合强

度，是影响 SiC-CMC/EBCs体系结合强度测试结果的

一个主要因素。在目前的制备工艺条件下，SiC 纤维

布叠层之间的结合强度在 8 MPa 以内。如果改善制

备工艺，比如纤维的编织方式和 SiC 基质的烧结方式

等，提高基体在 z 轴方向的结合强度，整个体系的结合

强度也能随之提高。

（2）SiC-CMC/EBCs 体系结合强度的另一个决定

性因素是 Si 层的拉伸强度。目前，国际上通用的黏结

层 材 料 都 是 Si，其 熔 点 为 1410 ℃ ，最 高 使 用 温 度

1350 ℃，是目前性能最好的黏结层材料。但是，受晶

体生长选择性的影响，强度最弱的晶面（111）优先生

图 11　APS（APS-Si）（a）和 HVOF（HVOF-Si）（b）方法制备的 Si涂层截面 SEM 图

Fig. 11　Cross-section SEM images of Si coatings made by APS （APS-Si）（a） and HVOF （HVOF-Si） （b）

图 12　Si粉（P-Si），APS-Si和 HVOF-Si涂层的 XRD 图谱

Fig. 12　XRD patterns of Si powder （P-Si）， APS-Si and HVOF-Si
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长、强度最大的晶面（400）生长缓慢，无论采用什么方

法制备涂层，很难获得纯（400）晶面，结合强度难以突

破 15. 0 MPa。
（3）通过 SiC-CMC 基体制备方法改进，层间结合

强度有望大幅提高；或者采用其他氧化物材料作为黏

结层，体系的结合强度也有可能大幅提升。
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起落架用高速火焰喷涂 WC涂层覆盖
高强钢海水环境腐蚀与开裂行为
Corrosion and cracking behavior of high strength 
steel covered with high-velocity oxygen-fuel 
spraying WC coating in marine environment

沈明禄 1，赵连红 2，何卫平 2，崔中雨 1*，崔洪芝 1
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摘要：为探究水陆两栖飞机用起落架材料海洋环境适应性及其失效机制。通过在热轧 300M 高强钢表面制备高速火焰喷

涂 WC 涂层，使用电化学测试、盐雾实验、拉伸实验、疲劳实验，并通过 SEM，EDS，XRD 以及 CLSM 表征，开展其在人工

海水环境中的腐蚀行为研究。研究结果表明，在 pH 值为 8. 2 的人工海水环境中，WC 涂层发生明显的钝化，具有较好的

耐蚀性，这与在碱性环境下涂层中的 Co 发生钝化有关。长周期电化学阻抗结果表明，浸泡 28 天后，涂层耐蚀性上升，这

与表面黏结剂形成的氧化物有关。与 300M 基材相比，喷涂后的材料抗拉强度略微升高，这与涂层内部的残余应力释放

有关，其在人工海水中的开裂主要受阳极溶解过程控制。随着预腐蚀时间的增加，材料的疲劳寿命发生明显降低，在预

腐蚀过程中，环境中的腐蚀性介质进入涂层内部，增加了缺陷的数量，使得涂层提前发生失效，导致材料断裂敏感性增

加。WC 涂层有较好的耐蚀性，拉伸过程中残余应力的释放使材料的抗拉强度略微升高，经过预腐蚀后涂层提前发生失

效，使得材料疲劳寿命降低。

关键词：WC 涂层；海水腐蚀；疲劳寿命；断裂机制；失效；残余应力
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Abstract：In order to explore the adaptability and failure mechanism of landing gear materials for amphibious 
aircraft in the marine environment.  By preparing a high-speed flame sprayed WC coating on the surface of 
hot-rolled 300M high-strength steel， the corrosion behavior of the coating in an artificial seawater 
environment was studied using electrochemical testing， salt spray testing， tensile testing， fatigue testing， 
and characterization by SEM， EDS， XRD， and CLSM.  The research results indicate that the WC coating 
undergoes significant passivation and exhibits good corrosion resistance in an artificial seawater environment 
with pH value 8. 2， which is related to the passivation of Co in the coating under alkaline conditions.  The 
long-term electrochemical impedance results indicate that the corrosion resistance of the coating increases 
after soaking for 28 days， which is related to the oxide formed by the surface binder.  Compared with the 

引用格式：沈明禄，赵连红，何卫平，等 . 起落架用高速火焰喷涂 WC 涂层覆盖高强钢海水环境腐蚀与开裂行为［J］. 材料工程，2024，
52（2）：207-217.
SHEN Minglu，ZHAO Lianhong，HE Weiping，et al. Corrosion and cracking behavior of high strength steel covered with 
high-velocity oxygen-fuel spraying WC coating in marine environment［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：

207-217.
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300 M substrate， the tensile strength of the sprayed material slightly increases， which is related to the 
residual stress releasing inside the coating.  Its cracking in artificial seawater is mainly controlled by the 
anodic dissolution process.  As the pre corrosion time increases， the fatigue life of the material significantly 
decreases.  The corrosive medium from the environment enters the interior of the coating during the pre 
corrosion process， which increases the number of defects， causes premature failure of the coating， and 
leads to an increase in material fracture sensitivity.  WC coatings have good corrosion resistance， and the 
release of residual stress during the tensile process slightly increases the tensile strength of the material.  The 
coating fails prematurely  after pre corrosion， which results in a reduced fatigue life of the material.
Key words：WC coating；marine corrosion；fatigue life；fracture mechanism；failure；residual stress

超高强钢因其具有良好的疲劳性能、耐磨性能以

及较低的裂纹扩展速率和优异的加工性能，常常作为

起落架用材料［1］。300M 钢是强度水平较高且被广泛

应用的一种超高强钢，因起落架在服役过程中经常性

暴露在复杂多变的腐蚀环境下，所以提升 300M 超高

强钢表面的耐蚀性尤为重要。改善超高强钢表面耐

蚀性往往通过在表面制备耐蚀涂层的方式进行，对水

陆两栖飞机而言，涂层的服役环境更为复杂，包括海

水浸泡环境以及海洋大气环境，这时其腐蚀与疲劳行

为也会发生明显改变。

WC 涂层因其具备优异的性能，常常作为起落架

涂层材料的首选。但在应用过程中，WC 涂层的腐蚀

行为与黏结剂的成分和制备工艺有关。WC 涂层可以

采用各种表面处理工艺进行制备，包括激光熔覆［2］、热

喷涂［3］、冷喷涂［4］和超音速火焰喷涂［5］等。Zhang 等［6］

通过激光熔覆技术制备了不同类型的 WC 复合涂层，

证明无论添加何种类型 WC，涂层的硬度、耐磨性、耐

腐蚀性和抗热震性都有显著提高，特别是在熔覆层的

显微硬度方面。 Liu 等［7］通过热喷涂的方式制备了

WC/Ni涂层，大幅度提高了材料在静态海水中的硬度

和耐腐蚀性以及干滑动时的耐磨性。不同的喷涂方

式，会导致涂层脱碳的程度不同，造成涂层的耐蚀性

和耐磨性降低，脱碳程度越低，性能越好。本工作选

用高速火焰喷涂，能够在一定程度上避免材料发生脱

碳，对材料的性能有着很大的提升。WC 作为硬质相

具备较好的热硬性和耐磨性，但因其纯硬质相，无法

制备出致密度较高的涂层。在生产过程中，常加入

CoCr 黏结剂，来提高涂层的强度和韧性。Chivavibul
等［8］证明随着 Co 含量的增加会降低涂层的孔隙率，但

也同时降低涂层的硬度，这主要是因为 WC 和 W2C 相

的减少。Lekatou 等［9］研究了 Co 含量对涂层性能的影

响，证明降低 WC-Co 涂层中的 Co 含量或者增加 W 在

粘结相中的溶解量，都可以提高涂层的耐蚀性。Picas
等［10］研究了 WC 涂层在酸性氯化物中的腐蚀行为，证

明 Co 黏结剂对涂层的耐蚀性有重要的影响。魏修宇

等［11］在 WC-Co 合金中加入了 Co，Ni 成分进一步提升

了在中性溶液中的耐腐蚀性能。王振强等［12］通过长

时间盐雾腐蚀实验证明 WC-10Co4Cr 涂层耐蚀性要

高于 WC-17Co，Cr 的加入有助于涂层表面形成更耐

蚀的氧化膜。Liu 等［13］研究了在 SO 2 -
4 环境中不同黏

结剂成分对耐蚀性的影响，WC-17Co 整体耐蚀性要低

于 WC-CoCr 涂层，主要原因为，前者表面形成 CoO 和

WO3 氧化膜，在腐蚀过程中起到保护涂层的作用，而

WC-CoCr 涂层形成的 Cr2O3 氧化膜对腐蚀有更强的

阻挡作用。

考虑到飞机起落架的实际应用情况，在应用中伴

随着疲劳 -腐蚀的交变行为。 Ibrahim 等［14］研究发现

WC-17Co 涂层的疲劳寿命要高于镀硬铬和基体，这种

较高的疲劳寿命源于 WC 涂层的高弹性模量和涂层在

压缩过程中产生的压缩残余应力。Costa 等［15］研究了

在钛合金基体上热喷涂 WC-CoCr 涂层的疲劳强度，

结果表明，涂层会降低基体材料的疲劳寿命，主要是

因为涂层内部产生了许多微裂纹，这会诱发疲劳裂纹

在穿透基材之前从涂层/基材界面形核和扩展。对于

较厚的脆性涂层，因有较强的界面强度和脆性的基体

会更促进基体的开裂［16］。

上述国内外研究表明 WC 涂层在不同环境中有较

好的耐蚀性，但缺少海水全浸环境下涂层的腐蚀情

况，在工程应用中，缺乏对涂层应力腐蚀和疲劳性能

的探究。本工作通过高速火焰喷涂技术在 300M 表面

制备了 WC-10Co4Cr 涂层，基于极化曲线、长周期阻

抗测试、盐雾实验探究了涂层的耐蚀性，基于慢应变

速率拉伸实验及疲劳实验研究了 WC-10Co4Cr 涂层

环境敏感断裂行为，为其在水陆两栖飞机上的应用奠

定基础。

1　实验材料和方法

1. 1　实验材料

本工作采用 300M 钢作为基材，将基材表面清理

干净后进行喷砂处理，WC-10Co4Cr 粉末化学成分如

表 1 所示，粉为粒径约为 22~44 μm。采用高速火焰喷
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涂技术，使用 JP-5000火焰喷涂系统，氧气流量 52 m3/h，
煤油流量为 22. 5 L/h，喷涂距离为 290 mm，送粉速度

为 70 g/min，在钢表面制备了 100~150 μm 的 WC 涂

层，使用磨抛机将涂层打磨至较为平整，厚度约为

80 μm。电化学测试采用非破坏性装置，使用底部暴

露表面积为 1 cm2的垂直圆柱形容器。样品固定在容

器的底部，用螺栓和垫圈加固。实验溶液为人工海水溶

液（artifical sea water，ASW），化学组成如表 2。基于

ASTM D1141标准，采用氢氧化钠溶液调节人工海水溶

液的 pH值为 8. 2。

1. 2　测试与表征方法

（1）在 Autolab PGSTAT 302N 工作站上，以饱和

甘汞电极为参比电极、铂电极为对电极、涂层材料为

工作电极的三电极体系进行了电化学测试。以 0. 5 
mV/s 的扫描速率，在−1. 0~2 VSCE （当阳极极化电流

密度达到 2 mA/cm2 时停止）范围内进行极化曲线测

试，在 20 mV 扰动电位下，在 105~10-2 Hz 的频率范围

内，在开路电位下稳定 1800 s 后进行电化学阻抗谱测

试（EIS）。在人工海水溶液中连续浸泡 0，0. 25，0. 5，
1，2，4，7，14，28 d，进行长周期 EIS 测试。在 EIS 测试

后，基于等效电路模型，使用 ZSimpWin 软件对采集的

数据进行拟合。所有的电化学测量都在 30 ℃下进行，

并重复至少 3 次以检查重复性。

（2）按照 GB/T 10125—2012 盐雾实验标准进行

实验，材料侧面采用石蜡密封，防止发生缝隙腐蚀。

（3）按照 GJB 1997A—2018 第 7 节实验程序开展

金属材料轴向疲劳实验，在 ASW（pH=8. 2）环境中进

行，对试件进行预腐蚀 3，7，14，28 d，然后进行疲劳实

验。试件加载载荷为 26 kN，应力比为 R=0. 6，加载

频率为 f=10 Hz，载荷波形为正弦波，加载方式为轴向

横幅实验载荷。样品失效后，用除锈液（100 mL HCl，
100 mL 去离子水和 0. 3 g 六亚甲基四胺）对断口进行

除锈处理。用蒸馏水冲洗，然后进行吹干，并用扫描

电子显微镜观察腐蚀形貌。

（4）慢应变速率拉伸（SSRT）实验用拉伸试件尺

寸标准为 GB/T 15970，用砂纸将试件的标距截面沿

拉伸方向打磨，然后用丙酮脱脂，在空气中干燥，通过

WDML-30 kN 材料试验系统以 0. 0018 mm/min 的拉

伸速率进行实验，应变速率为 10-6 s-1，为了研究涂层

和基体的 SCC 敏感性，计算了伸长率损失（Iδ）和面缩

率损失（Iψ）：

Iδ = (1 - δS

δ0 )× 100% （1）

Iψ = (1 - ψS

ψ0 )× 100% （2）

式中：δ0和 δs分别是材料在空气和溶液中的延伸率；ψ0

和 ψs分别是材料在空气和溶液中的面缩率。在上述除

锈溶液中去除腐蚀产物后，将试件的断口切开进行形

貌观察，用扫描电子显微镜观察试件的侧表面和断口

形貌。

（5）为研究涂层的界面形貌和厚度，将样品依次

研磨，然后进行抛光。采用 ZESSI 场扫描电子显微镜

GeminiSEM300 观察了试件的表面形貌。采用激光共

聚焦扫描显微镜（CLSM，KEYENCE VK-X250）观察

表面三维形貌。分别用 X 射线能谱仪（EDS）和 X 射线

衍射仪（XRD，Bruker d8）分析了腐蚀产物的化学成分和

物相组成。采用 MDI Jade 6软件对数据进行统计分析。

2　结果与讨论

2. 1　WC涂层表面形貌

WC 涂层原始表面形貌如图 1 所示，WC 表面相对

较为平整，表面粗糙度约为 Ra=0. 3 μm。从 SEM 图

片中也可以看出涂层经过打磨后在局部有孔洞出现，

这可能与在喷涂过程由于温度较高发生脱碳有关，对

孔洞处进行 EDS 分析，如图 1（d）。可以看到 WC 颗粒

分布在 Co，Cr 黏结剂周围，Co，Cr 能够为涂层提供更

好的附着力。O 元素在分析区域存在，这可能是 Co，
Cr 在空气形成氧化膜所致。同时在表面处观察到有

小的裂纹存在，这可能与喷涂过程中产生的残余应力

有关，这是因为涂层和基材之间的热膨胀系数不同以

及涂层沉积过程中产生的结构不均匀造成的［17］。涂

层中所存在的残余应力，也会使得涂层的脆性大幅度

增加，导致了涂层在加载初期甚至加载前出现分层的

现象［18］。

WC 涂层的截面微观形貌如图 2 所示，涂层厚度

约为 80 μm，在涂层处可以清晰地看出有明暗分布的

两种相，根据 EDS 分析结果，明相为 WC，暗相为 CoCr

表 1　WC-10Co4Cr的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of the WC-10Co4Cr powder 
（mass fraction/%）

Carbon
3. 0-6. 0

Cobalt
8. 2-11. 5

Chromium
3. 0-5. 0

Iron
≤0. 1

Tungsten
Bal

表 2　人工海水溶液的化学成分（g·L-1）

Table 2　Chemical compositions of solution 
used in ASW （g·L-1）

NaCl
24. 53

MgCl2

5. 20
Na2SO4

4. 09
CaCl2

1. 16
KCl
0. 695

NaHCO3

0. 201
KBr
0. 101
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黏结剂，黏结剂在 WC 相周围呈不均匀分布。XRD 图

表明涂层中存在一部分 W2C 相（图 3），该相是由于

WC 在熔融 Co，Cr 黏结剂中的氧化，分布于 WC 与

Co，Cr黏结剂的界面上［19］，涂层与基体结合较为致密，

微裂纹和孔洞较少，这可能与涂层中颗粒的收缩和应

力的释放效应有直接关系［20］。涂层表面有少量 O 元

素的存在，这是由于在空气中 Co，Cr 黏结剂发生轻微

氧化，在涂层表面又形成了一层保护膜（图 2（a））。由

图 2（b）可以观察到，O 与 Cr，Co 元素分布相类似，在

暗相区 W 元素含量较少。WC 颗粒镶嵌在黏结剂周

围，黏结剂的加入使得涂层更为致密，减少了涂层中

微孔隙的产生。对图 2（b）中元素进行分析，元素含量

如表所示，涂层中主要元素为 W，Co，Cr，C，O。

图 3 为原始涂层、经过浸泡后涂层表面的 XRD 图

谱。三种状态下的涂层成分表明，涂层主要由 WC 硬

质相组成，在喷涂过程中发生脱碳生成 W2C，如式

（3）。28 d 浸泡后 XRD 主要峰发生左移，晶格常数变

大，可能是掺入了比主体原子半径大的杂质原子。经

过长周期浸泡阻抗测试，腐蚀反应过程被抑制，这可

能是表面生成其他的氧化物，如 Cr2O3，CoO 等减少了

腐蚀的活性位点，抑制了腐蚀反应的快速进行。XRD
结果证明了表面 Cr2O3的存在，随着腐蚀的不断进行，

CoO 产物的不稳定性导致溶解脱落，其余氧化物由于

低于 XRD 的检测极限，所以在谱图中并未表示。经过

28 d 实验后涂层表面没有红锈产生，这表明 WC-CoCr
涂层在 28 d 浸泡中具有良好的保护作用。

 WC → W 2 C + C （3）
2. 2　WC涂层的电化学行为

WC 涂层在 ASW 中的动电位极化曲线如图 4 所

示。WC 涂层在人工海水中发生钝化，这与涂层中的

Co 有关，Co 在酸性和中性溶液中活性溶解，而在碱性

溶液中表现出钝化行为［21］。在极化过程中，涂层中的

Co 形成了一层钝化膜，在钝化区具有良好的耐蚀性。

随着电流密度的增加，钝化膜发生分解，表现为 W 的

溶解，在电位位于（700~1000 mV）时，随着电位正移，

电流在一个较小的范围发生变化，涂层发生伪钝化行

为。此时可能与表面 W 的氧化有关，W 可以直接氧化

为 WO3
［9］。在电位正于 1000 mV 时，电流密度迅速增

加，如式（4）。此时主要发生的反应为 WC 相的溶解。

WC + 5H 2 O → WO 2 -
3 + CO 2 + 10H+ + 10e-（4）

图 1　WC 涂层的原始表面形貌和能谱

（a）光镜照片;（b）CLSM 照片;（c）SEM 照片；（d）EDS 结果

Fig. 1　Original surface topographies and energy spectrum of WC coating
（a）optical microscope photograph；（b）CLSM photograph；（c）SEM photograph；（d）EDS results
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2. 3　涂层浸泡过程中的长周期阻抗

图 5 为 WC 涂层经过长周期浸泡不同时间后的

Nyquist和 Bode 图，其拟合电路及结果分别如图 6 和表

3 所示，其中 Rs，Rc和 Rct分别代表溶液电阻、涂层电阻

和电荷转移电阻，Q1，Q2代表涂层电容和双电层电容。

随着浸泡时间的延长，容抗弧先减小后增大，其耐蚀

性也随之发生变化，这可能与材料表面状态有关。在

2 d 和 4 d 的浸泡后，出现 Warburg 阻抗特征，这可能归

因于涂层间的微裂纹限制了活化区和腐蚀性溶液之

间的离子传质和腐蚀产物在涂层缺陷中的局部积

累［22］。通常使用 Warburg 来表示体系中的半无限扩散

过程［23-24］，涂层在浸泡 2 d 和 4 d 后存在扩散控制机制。

在 14 d 后的测试中，阻抗弧明显变大，这可能是因为

表面 CoCr 黏结剂被氧化形成 CoO，Cr2O3，W 也有可

能被氧化为 WO3
［25］，在涂层表面形成一层致密的氧化

膜，对涂层和基体起到保护作用，如式（5）~（6）。

Co + 4H 2 O → CoO + 2H 3 O+ + 2H+ （5）
2Cr + 2H 2 O + O 2 → Cr2 O 3 + 2H+ （6）

2. 4　盐雾实验

为了研究 WC 涂层在盐雾环镜中的耐蚀性，涂层

经盐雾实验不同周期后的表面形貌如图 7 所示。经过

盐雾实验后，表面形成大面积的脱落层，脱落部分使

用白虚线框标出，28 d 的盐雾实验实验后，涂层表面出

现裂纹。图 7（a-1），（a-2）的表面均有氧化物颗粒的存

在，这是因为 Co，Cr黏结剂先于 WC 发生腐蚀，生成的

Co，Cr 氧化物，被腐蚀后的黏结剂周围 WC 失去支撑，

发生局部脱落。微裂纹的出现可能在 WC 脱落部分以

图 3　WC 原始涂层及浸泡 14 d 和 28 d 后的 X 射线衍射测试结果

Fig. 3　XRD test results of the bare WC coating and the coatings 
after immersion in ASW for 14 and 28 days

图 2　WC 涂层原始截面形貌及能谱分析  （a）原始截面；（b）局部放大

Fig. 2　Cross-sectional morphologies and EDS analysis of the WC coating (a)original section；(b)local magnification

图 4　WC 涂层在 T=30 ℃，pH=8. 2 的人工海水中的动电位极化曲线

Fig. 4　Potentiodynamic polarization curves of WC coating in 
artificial seawater at T=30 ℃，pH=8. 2
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及孔洞周围，应力较为集中，导致裂纹的产生，裂纹的

扩展可能通过剥落边界和黏结剂和碳化物之间结合

界面处较为薄弱的点进行。在去除腐蚀产物后的形

貌可以更为直观的观察到表面存在的脱落部分、裂

纹、孔洞等腐蚀缺陷，如图 7（b-1），（b-2）。在表面未

发现红锈出现，说明此时 WC 涂层在 28 d 的盐雾试验

后对基体有较好的保护作用。

2. 5　SSRT实验

为了研究 300M 涂层和基体在人工海水中的应力

腐蚀开裂（SCC）行为，进行了 SSRT 实验并计算其

SCC 敏感性指标，其结果如图 8 所示。可以看出，表面

涂层化处理能够在一定程度上提高材料的屈服强度和

抗拉强度，这与在拉伸过程中涂层内部的残余应力释

放有关。300M 基体及覆盖 WC 涂层的材料由其伸长

率损失得到的 SCC 敏感性相对较低，而面缩率损失得

到的 SCC 敏感性相对较高。同时，涂层覆盖后的 300M
钢其应力腐蚀开裂敏感性略高于 300M 基体。WC涂层

在拉伸过程中，涂层保持完整的情况下，对基体起到一

定的保护作用，随着涂层开始发生脱落，腐蚀性介质进

入涂层和基体之间的缝隙中，与基体之间形成微电偶腐

蚀，加速腐蚀。表面涂层处理增加了材料的敏感性，这

与涂层破裂后与基体形成大阴极小阳极的结构有关。

300M 涂层钢在空气和海水中拉伸后断口和侧面

形貌如图 9 所示。断口表面存在长而深的裂纹，并且

在裂纹周边还有短而浅的二次裂纹存在。在人工海

水中出现的二次裂纹要明显多于空气中，并且出现形

状，大小都不相同的韧窝以及准解理平面。图 9（c-2）
形貌表现为撕裂棱和微孔聚合的韧窝。准解离的形

图 5　WC 涂层在 T=30 ℃的人工海水中浸泡不同时间的交流阻抗谱  （a）Nyquist；（b）Bode
Fig. 5　EIS of WC coating during immersion in the artificial seawater at T=30 ℃ for different time （a）Nyquist；（b）Bode

图 6　EIS 数据的等效电路（a）-（b）及不同浸泡

时间 EIS 模型的选择（c）
Fig. 6　Equivalent circuits for EIS data （a）-（b），and selection strategy 

of the models for the EIS spectra at different immersion periods（c）

表 3　300M 涂层在不同浸泡时间下电化学阻抗谱的拟合参数

Table 3　Fitted electrochemical parameters for EIS of 300M coating steel at different immersion times

Material

300M

Time/d

0
0. 25
0. 5
1
2
4
7

14
28

Rs/（Ω·cm2）

11. 21
14. 73
10. 27
12. 06
13. 85
10. 66
12. 57
10. 30
12. 41

Q1/
（Ω-1 ·cm-2·sn）

6. 43×10-5

1. 15×10-4

2. 35×10-4

2. 95×10-4

3. 09×10-4

2. 53×10-4

1. 95×10-4

1. 42×10-4

1. 24×10-4

n1

0. 86
0. 87
0. 81
0. 78
0. 76
0. 79
0. 80
0. 83
0. 84

RC/
（Ω·cm2）

16790
7363
2359
1965
1136
1154
5987

18170
37760

Q2/
（Ω-1·cm-2·sn）

3. 53×10-4

3. 27×10-3

4. 38×10-3

4. 24×10-3

9. 40×10-4

4. 17×10-4

5. 99×10-4

n2

0. 33
0. 81
0. 91
0. 89

0. 72
0. 73
0. 92

Rct/
（Ω·cm2）

26230
11560

8374
6919

11160
25940
19990

W/
（Ω·cm2·s-0. 5）

0. 00149
0. 00118
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成过程是首先在不同部位同时产生许多解离小裂纹，

然后这种解离小裂纹不断长大，最后以塑性变形的方

式撕裂剩余部分。在空气拉伸后的侧面形貌中可以

看出表面 WC 涂层大部分脱落。在涂层存在处，周围

有大量裂纹存在，涂层和基体的结合力减弱，导致涂

层脱落。靠近断口的表面处出现大量二次裂纹和人

字形裂纹。如图 9（d-1），（d-2）在人工海水中产生的

二次裂纹要比空拉中形成的二次裂纹要多。这些裂

纹与载荷方向呈现一定的固定角度，可能是因为在涂

层/基体界面处存在一个膜致拉应力，在应力腐蚀过

程中，涂层与基体界面处存在的膜致应力为最大值，

膜致应力与外加载荷导致应力腐蚀裂纹前端发生位

错，当发射位错达到临界状态时导致应力腐蚀裂纹的

形核与扩展。在拉应力的作用下，应力腐蚀裂纹的扩

展沿着拉应力的方向进行，在扩展过程中，基体中的

缺陷会导致裂纹发生扩展，导致与载荷方向呈现一定

角度裂纹的形成。侧面的涂层大量脱落，比在空气中

脱落的要严重，说明在人工海水环境中影响涂层与基

体的结合。在表面形貌出现腐蚀坑，如图 9（d-2），在

涂层脱落后，丧失了对基体的保护作用。局部出现点

蚀，在拉应力的作用下，使得点蚀坑内应力集中，促进

了裂纹的萌生。

图 7　盐雾环境下实验 14 d 和 28 d 后试样的 SEM 形貌

（a）未除锈；（b）除锈；（1）14 d；（2）28 d
Fig. 7　SEM morphologies after 14 and 28 days of experiments in salt spray environments

（a）unremoved rust；（b）removed rust；（1）14 d；（2）28 d

图 8　涂层和基体在海水和空气中的拉伸曲线和 SCC 敏感性指标

（a）应力-应变曲线；（b）SCC 敏感性

Fig. 8　Stress-strain curves and SCC susceptibilities of coating and substrate in air and ASW
（a）stress-strain curves；（b）SCC susceptibilities
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合金钢在海水环境下的应力腐蚀开裂过程中，其

主要的机制有阳极溶解和氢脆两种机制。在本工作

中，由伸长率损失和面缩率损失得到的 SCC 敏感性可

以判断 SCC 发生的控制过程。伸长率损失指标主要

反映材料的位错与变形行为，其受氢的影响比较明

显［26］。相反，面缩率损失主要反映材料中的缺陷或裂

纹，它主要反映断裂过程的裂纹扩展阶段［27］。本文

中，由伸长率损失得到的 SCC 敏感性较低说明氢的作

用较小，而阳极溶解可以产生表面缺陷，控制着 SCC
劣化过程。

2. 6　疲劳断裂行为

为了研究涂层材料经过预腐蚀后的疲劳性能，对

涂层材料进行了疲劳实验。300M 涂层钢疲劳寿命和

疲劳修正次数与预腐蚀时间的关系如图 10 所示。预

图 9　WC 涂层覆盖 300M 钢在空气中和人工海水中的断口和侧面形貌

（a）空拉断口；（b）空拉侧面；（c）海水断口；（d）海水侧面；（1）低倍；（2）高倍

Fig. 9　Fracture and side morphology of 300M steel covered by WC coating in air and artificial seawater
（a）tensile fracture in air；（b）stretch the side in air；（c）tensile fracture in ASW；（d）stretch the side in ASW；

（1）low magnification；（2）high magnification
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腐蚀 3 d 后，疲劳寿命下降了 20% 左右，预腐蚀 28 d
后，疲劳寿命下降了 60%。在预腐蚀 14 d 后，疲劳寿

命上升，产生该现象的原因可能是由于涂层残余应力

的释放和腐蚀的影响竞争作用的结果。在腐蚀初期，

由于腐蚀过程并未导致涂层发生较大的变化，因此主

要体现为腐蚀的影响，即腐蚀导致疲劳寿命降低。当

腐蚀进行 14 d 后，腐蚀导致涂层残余应力释放较为明

显，疲劳寿命呈现上升趋势。当预腐蚀 28 d 后，由于

腐蚀较为严重，残余应力释放产生的疲劳寿命上升被

预腐蚀产物的缺陷效应所掩盖，疲劳寿命进一步降

低。但此时的结果可以发现，疲劳寿命降低的速度相

较于初期明显变缓，这表明此阶段内涂层残余应力的

释放依然起到作用。在疲劳载荷的作用下，涂层发生

破裂，WC 与基体之间形成微电偶腐蚀，WC 为阴极，

基体作为阳极，加速了基体的腐蚀，导致腐蚀寿命的

大幅度下降。

经过预腐蚀 3 d 和 28 d 后 300M 涂层钢的疲劳

断口和侧面形貌如图 11 所示。在人工海水预腐蚀

3 d 后，可以看到基体与涂层之间发生脱离，产生空

隙。涂层原始表面也因为 WC 的脱碳行为，产生了

孔洞，在对涂层进行磨光处理的时候，引起表面残

余压应力和涂层表面应力集中的降低［28］，使得表面

出现一些微裂纹，涂层的粗糙度和最大外加应力导

致疲劳裂纹先从涂层表面开始形核，然后扩展到基体

中。在图 11（a-2），（a-3）中，可以看到，断口表面，存

在二次裂纹和腐蚀坑，腐蚀坑的出现源于基体发生

阳极溶解，形成微电偶腐蚀。在预腐蚀 28 d 后，涂

层发生脱落，导致涂层、基体界面分离，从而引起疲

劳强度的降低。可以看到长的裂纹总是出现在涂

层和基体发生脱黏处。在断裂区，裂纹尖端是相对

于裂纹壁阳极的位置，因此在裂纹尖端发生了铁溶

解的阳极反应，在裂纹壁发生了氢还原的阴极反

应，阳极溶解的 Fe2+不容易扩散到裂纹外，因此 Cl-

渗透到裂缝中，随着 Cl- 浓度的增加，FeCl2 不断发

生水解，导致了高的 H+ 浓度和较低的 pH 值，加快

了腐蚀的速度。

在侧面形貌中，可以看到，侧面的裂纹主要起源

于试件边缘处，因为试件边缘处为自然应力集中的区

域［29］。在交变应力的作用下，应力集中的区域首先发

生断裂。如图 11（b-4），涂层在表面产生裂纹后，在较

高应力的作用下，发生脱落，导致部分基体暴露在腐

蚀性介质中，从而在基体表面产生更多的腐蚀坑。在

除锈前宏观形貌中，可以观察到表面红锈的产生，说

明在涂层发生脱落后，发生了 Fe 的溶解及其产物的

生成。

3　结论

（1）300M 表面制备高速火焰喷涂 WC 涂层后，在

人工海水中浸泡 28 d 后，涂层依然具有优异的耐蚀

性，这与表面形成的 Cr2O3，CoO 等氧化物有关。28 d
的盐雾实验表明，涂层依然对基体有较好的保护

作用。

（2）拉伸实验后，涂层试样的抗拉强度要稍高于

基体试样，这与涂层内部残余应力的释放有关。涂层

覆盖的 300M 钢 SCC 敏感性要略高于基体材料，且面

缩率得到的 SCC 敏感性高于伸长率得到的 SCC 敏感

性，这表明涂层 SCC 受阳极溶解过程控制。

（3）经过预腐蚀后的疲劳试样，疲劳寿命大幅度

下降，这与预腐蚀过程中，涂层表面受到腐蚀性离子

破坏有关，导致涂层试样在疲劳实验中过早断裂。

图 10　300M 涂层钢疲劳寿命、疲劳修正次数与预腐蚀的时间关系

（a）疲劳寿命；（b）疲劳修正次数

Fig. 10　Relationship between fatigue life，fatigue correction times and pre-corrosion time of 300M coating steel
（a）fatigue life；（b）fatigue correction times
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敏机理的研究
Gas sensing mechanism of ZnO： Na nanocrystals
at room temperature using surface 
photovoltage spectroscopy

隆小芹 1，哈万 •阿仁 1，王 展 1，梁玉卿 1，平特伍沙 1，

王子强 1，孙翼飞 1，余 飞 1*，袁 欢 1，2

（1 西南民族大学  电子信息学院，成都  610041；
2 电子科技大学  光电科学与工程学院，成都  610054）
LONG　Xiaoqin1，HAVAN　Aren1，WANG　Zhan1，

LIANG　Yuqing1，PINGTE　Wusha1，WANG　Ziqiang1，

SUN　Yifei1，YU　Fei1*，YUAN　Huan1，2

（1 School of Electronic Information，Southwest Minzu University， 
Chengdu 610041，China；2 School of Optoelectronic Science and 

Engineering，University of Electronic Science and 
Technology of China，Chengdu 610054， China）

摘要：采用简单溶胶凝胶法在溅射有 Au/Ti 叉指电极的 PET 柔性基底上制备出不同 Na 掺杂浓度的  ZnO 纳米晶。通过

对样品的微结构和光学性质表征，探究光辅助室温 NO2气敏机理与表面光电压之间的联系。X 射线衍射（XRD）结果显

示所有样品均为六方纤锌矿结构，Na 的掺杂并没有出现 Na 及其氧化物的衍射峰。室温气敏测试结果显示 Na 掺杂 ZnO
纳米晶具有优良的室温气敏性能，能够检测到 0. 94 mg/m3浓度的 NO2，相对于纯 ZnO 纳米晶体气敏响应明显提高。表面

光电压谱（SPV）和紫外可见分光光度计（UV-Vis）实验结果表明掺杂 ZnO 样品的室温气敏性可能与其表面缺陷含量和

缺陷能级有关。Na掺杂能够显著增强光生电荷的分离，同时也引入了更多的氧空位（Vo）和活性位点，促进了 NO2气体与

表面吸附电离氧缺陷的反应。另外光学带隙的蓝移和新产生的缺陷能级也进一步提高了对 NO2气体的灵敏度。

关键词：ZnO；掺杂；表面光电压谱；气敏；叉指电极

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000167 
中图分类号： O643. 3；TB34  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0218-09

Abstract：ZnO nanocrystals with different Na doping concentrations were prepared on PET flexible 
substrates sputtered with Au/Ti interdigital electrodes by a simple sol gel method.  The relationship 
between the photoassisted room temperature NO2 gas sensing mechanism and surface photovoltage was 
explored by characterizing the microstructure and optical properties of the sample.  The X-ray diffraction 
（XRD） results show that all samples have the hexagonal wurtzite structure， and Na doping does not exhibit 
diffraction peaks of Na and its oxides.  The room temperature gas sensitivity test results show that Na 
doped ZnO nanocrystals have excellent room temperature gas sensitivity performance， and 0. 94 mg/m3 
NO2 is detected， which significantly improves the gas sensitivity response compared to pure ZnO 
nanocrystals.  The experimental results of surface photovoltage spectroscopy （SPV） and ultraviolet visible 
spectrophotometer （UV-vis） indicate that the room temperature gas sensitivity of doped ZnO samples may 
be related to their surface defect content and defect energy levels.  Na doping can significantly enhance the 
separation of photo generated charges， while also introducing more oxygen defects （Vo） and active sites to 

引用格式：隆小芹，哈万 •阿仁，王展等 .ZnO：Na纳米晶室温表面光电压气敏机理的研究［J］.材料工程，2024，52（02）：218-226.
LONG Xiaoqin，HAVAN Aren，WANG Zhan，et al. Gas sensing mechanism of ZnO： Na nanocrystalsat room temperature 
using surface photovoltage spectroscopy［J］.Journal of Materials Engineering，2024，52（02）：218-226.
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promote the reaction between NO2 gas and surface adsorbed ionized oxygen defects.  In addition， the blue shift 
of the optical bandgap and the newly generated defect energy levels further enhance the sensitivity of NO2 gas.
Key words：ZnO；doping；surface photovoltage spectroscopy；gas sensing；interdigital electrode

ZnO 是一种典型的宽禁带半导体［1-2］，具有制备简

单、易掺杂及复合、稳定的化学性质、经济环保等优

势，使其在光电二极管、红外探测、抗病毒抑菌、数据

存储器件以及光催化剂等领域得到了广泛的应用［3-9］。

近些年随着工业的发展，空气污染已成为亟待解决的

问题。ZnO 基室温气敏传感器的研究也得到越来越

多的关注，其气敏性能与敏感材料表面活性、形貌结

构、比表面积等有重要的关系。为提高 ZnO 敏感材料

在室温条件下的气敏性能，研究人员尝试用掺杂贵金属

元素（Au，Ag，Pt） ［4-5］、普通金属（Al，In，Cu，Fe，Sn）［10-11］，

稀土元素（Tb，La，Er，Ce）［12-13］或者利用与其他半导体

复合［14-15］等方法来降低工作温度、增强传感器的灵敏

度，也尝试使用紫外灯［2，15］照射激发电子等其他方法

来提高其气敏性能。常永勤课题组［16］采用化学气相

沉积方法制备出直径约为 150~400 nm 四足状 ZnO：

Sn 晶须，对 81. 6 mg/m3 乙醇具有良好的室温气敏选

择性。Kaiser 等［17］基于敏感材料为金颗粒复合氧化锌

纳米线的化学场效应晶体管电阻式气体传感器，成功

地检测到 1. 4×10-2 mg/m3的  H2S 气体。Zhang 等［18］利

用水热法制备不同含量的 Ce 掺杂 ZnO 多孔纳米片，

苯胺气敏实验发现 1%（原子分数）Ce 掺杂的 ZnO 传

感器表现出最好的气敏响应，CeO2/ZnO 异质结以及

ZnO 二 维 多 孔 结 构 都 有 助 于 增 强 气 敏 传 感 性 能 。

Brahm 等［19］通过化学气相沉积方法制备了 Cu 掺杂的

ZnO 纳米线，并成功沉积在（100）Si衬底上。实验发现

Cu 掺杂浓度可以导致 n 型 ZnO 结构转变为 p 型，同时

对目标气体丙酮检测过程中可以看到纯 ZnO 和 n 型

ZnO/Cu 纳米线在室温下没有响应。然而 p 型 ZnO/
Cu 传感器表现出对丙酮气体很好的线性响应，特别是

当 Cu 掺杂浓度为 1. 1%（原子分数）时响应达到最大

（2. 4 mg/m3）。

掺杂元素进入 ZnO 晶格后会导致 ZnO 的导带和

价带之间形成浅或深的缺陷能级，该能级充当价带中

的电子跃迁过程中的跳板。从元素周期表来看，Ⅰ族

元素由于其替代 Zn 易形成浅受主能级的明显优势备

受关注。Li 元素掺杂由于其离子半径相对于 Zn 离子

半径小，易形成间隙缺陷，使得掺杂后的 ZnO 呈高阻

态［20］，因此研究人员把目光放在同一主族的 Na 元素。

Na+半径（0. 102 nm）与 Zn2+ 的半径（0. 074 nm）相近，

低浓度掺杂不会导致 ZnO 较大的晶格畸变。Saaedi和
Yousefi［21］ 通过低温溶液法自组装 ZnO：Na 纳米花，敏

感材料拥有超大的比表面积，在紫外光照射下检测到

丙酮气体极限为 0. 47 mg/m3。同时 ZnO：Na 气体传

感器对 236. 7 mg/m3 丙酮气体具有快速响应时间（≈
18 s）和恢复时间（≈63 s）。Saaedi 等［21］制备的 Na 掺

杂 ZnO 纳米棒传感器在 280 ℃条件下对 236. 7 mg/m3

乙醇气体的气敏响应值达到了 37. 8，响应时间和恢复

时间分别是 56 s 和 25 s。Basyooni等［22］ 利用溶胶凝胶

法制备了纯 ZnO 和 Na 掺杂量为 2. 5%（质量分数）的

ZnO：2. 5%Na 样品，实验发现纯 ZnO 传感器检测到的

CO2 最低浓度为 6. 7×10-7 m3/s，而 ZnO：2. 5%Na 传

感器提高了检测极限约为 3. 3×10-7 m3/s。两种传感

器都置于浓度为 8. 3×10-7 m3/s 的 CO2 中，在室温条

件下纯 ZnO 传感器的响应时间和恢复时间分别是 179 
s 和 122 s。ZnO： 2. 5%Na 传感器响应时间和恢复时

间分别是≈283 s和≈472 s，但是目标气体响应却提高

了 82 倍 。 但 是 论 文 中 只 有 两 个 样 品 ，数 量 较 少 ，

2. 5%Na 掺杂量是否为最优的选择并没有深入讨论。

同样是利用溶胶凝胶法合成 Na-ZnO（Na 的质量分数

为 1%）纳米粒子，Chandra等［23］利用滴涂法将敏感材料

涂覆在氧化铝基传感器上，实验测得乙醇气体浓度范

围 1700~6802 mg/m3，传感器灵敏度线性升高。在乙

醇气体 6802 mg/m3浓度下具有快速响应（≈20 s）和恢

复时间（≈50 s）。目前，Na 掺杂 ZnO 室温气敏机理的

分析目前还不是很完善。本工作采用简单的溶胶凝

胶方法制备出 Na 掺杂 ZnO 纳米晶，发现 Na 掺杂在室

温条件下对 NO2 表现出明显的气敏增强特性。同时

对样品微观形貌和晶体缺陷进行了表征，结合表面光

电压特性探讨了室温气敏增强机理。

1　实验材料与方法

1. 1　样品制备及气敏器件制备

试剂包括二水合乙酸锌、二水乙酸钠，乙二醇，无

水乙醇，所有试剂纯度均为分析纯。将称量不同摩尔

比的钠源和锌源溶于无水乙醇中，然后添加稳定剂乙

二醇 2 mL，在 60 ℃水浴搅拌 2 h，直至形成无色透明的

溶胶。搅拌完成后取出转子，在室温下静置 48 h 形成

凝胶。随后凝胶倒入方舟，恒温干燥箱中干燥 24 h 后

研磨至细粉末状。所得的样品放于马弗炉中，时间设

置为 2 h，温度设置为 800 ℃。所制备的样品分别标记

为 ZNA-0，ZNA-1，ZNA-2，ZNA-5，ZNA-8，对 应 于
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Na+和 Zn2+的摩尔比为 0，1∶99，2∶98，5∶95，8∶92。
在 Au/Ti 叉指电极的 PET 柔性衬底（10 mm×

10 mm）表面旋涂 Zn1-xNaxO 纳米晶的乙醇悬浮液以

制备传感器器件（图 1）。由于柔性衬底无法直接旋

涂，因此先把衬底粘贴在玻璃（25 mm×25 mm，帆船

牌）上进行旋涂。具体制备过程如下：已制备成功的

ZnO：Na 纳米晶，分散在无水乙醇中进行超声震荡 1 h
形成 3. 0 mg/mL的悬浮液，利用 KW-4L匀胶机进行旋

涂（低速：500 r/min，6 s；高速：3000 r/min，20 s）。把悬

浮液涂覆在清洗干净后的叉指电极上，涂层厚度可通

过改变旋涂次数来调节。最后，将涂有膜的器件置于

干燥箱 80 ℃ 下干燥 8 h，得到相应的气敏传感器。

1. 2　样品表征

采用 X 射线衍射仪（XRD， DX-2000 40 kV）、扫

描电子显微镜（SEM，JSM-7500F）、透射电子显微镜

（TEM， FEI TALOS F200）。紫外可见光谱仪（UV-
Vis，Perkin Elmer Lambda 750）对制备样品的微观结

构、形貌和吸光特性进行表征。采用荧光光谱仪（PL，

PekinElmer FL-8500）对样品在 325 nm 的激发波长下

的发光光谱进行缺陷分析。由吉林大学帮助搭建和

组装的基于锁相放大器的稳态表面光电压（SPV），针

对样品的光生电荷的分离进行表征。本课题组自行

搭建室温气敏测试系统对样品进行气敏性能测试，已

在之前文献报道［15］。  室温下对比测试了传感器对

0. 94~3. 8 mg/m3 NO2 的响应-恢复特性，载气为干燥

空气，NO2 通入时间为 180 s，干燥空气解吸附时间为

180 s，流量器的总流速控制在 3. 3×10-6  m3/s。目标

气体 NO2的浓度由质量流量控制器单元控制，并且所

有 样 品 气 体 都 是 干 燥 的 。 传 感 器 的 实 时 电 阻 由

Keithley 2700 数据器采集，UV-LED（365 nm，3 W）。

元件的气敏响应度为 S，定义为：

S=［Rg-Ra］/Ra×100% （1）
式中：Ra和 Rg分别为传感器在干燥空气和目标气体中

的电阻。

2　结果与分析

2. 1　样品的微结构分析

ZnO：Na 纳米晶的 X 射线衍射图（图 2）显示了薄

膜的物相性质。图 2（a）为不同 Na 掺杂浓度的 ZnO 样

图 1　PET 柔性衬底传感器件

Fig. 1　PET flexible substrate-based gas sensor

图 2　不同 Na掺杂浓度 ZnO：Na样品的 XRD 和 XPS 图谱

（a）XRD 图谱；（b）XRD 衍射峰小角偏移图谱；（c）Na1s XPS 光谱

Fig. 2　XRD and XPS patterns of ZnO：Na samples with different Na doping concentrations
（a）XRD patterns；（b）small angle offset of XRD patterns；（c）XPS patterns of Na1s
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品的 XRD 图谱。明显观察到六方纤锌矿结构的 ZnO
特征峰（PDF NO. 36-1451），图谱上并没有观察到有

关 Na 及其氧化物的衍射峰。随着掺杂量增大到 5%
（摩尔分数），XRD 的衍射峰强也随之增加，即  Na 的
掺入有利于纳米材料的结晶度提高。但 ZNA-8 样品

的（002）峰强较 ZNA-5 样品有所降低，表明当掺杂量

过高时，纳米晶生长受到抑制且结晶度受到影响。由

图 2（b）可知，Na 掺杂 ZnO 样品的衍射峰相比于纯

ZnO 出现了蓝移，即小角偏移。这可以说明 Na 离子

成功掺杂进入氧化锌晶格中，这与图 2（c）的实验结果

一致。在掺杂浓度较低时，Na 以替位掺杂为主，导致

了晶格膨胀（如表 1 所示），这些晶体缺陷将影响样品

的光学特性和气敏特性。

3. 2　样品的形貌表征

图 3 为不同 Na 掺杂浓度的 ZnO 纳米晶样品的

SEM 形貌及样品 ZNA-5的 TEM 图。图中纳米晶颗粒

呈球状或者棒状，团簇现象明显。随着 Na 掺杂浓度的

提高，颗粒尺寸没有太大的变化趋势，同时颗粒大小分

布更加均匀，团簇现象有所改善。根据 XRD 图谱和

Scherrer 公式，实验制备的 ZnO 纳米晶的尺寸范围为

38~43 nm。但是从 SEM 和 TEM 图像，可以明显看出  
ZnO 纳米晶粒度颗粒尺寸远远大于理论计算值，表明实

验所制备的是多晶ZnO 纳米晶。高分辨率TEM图中可

以观察到清晰的六方纤锌矿结构（101）ZnO 的晶格条纹

（0. 248 nm），表明Zn0. 95Na0. 05O纳米晶具有高结晶质量。

2. 3　样品的室温气敏实验

采用自行搭建的气敏测试系统研究了 Na 掺杂

ZnO 和纯 ZnO 样品在室温条件下对不同浓度的 NO2气

体的气敏响应情况如图 4 所示。图 4 可以很明显看到

制备的气体传感器在室温条件下能够检测出0. 94 mg/m3

的 NO2气体，阻值变化非常明显。与纯 ZnO 传感器相

比，待测气体浓度相同的情况下 Na掺杂 ZnO 传感器电

阻变化明显增大，而且 Na 掺杂浓度越大的气体传感器

电阻变化越明显。同时待测气体 NO2浓度越高，气敏响

应值越大。

表 1　根据 XRD图谱计算得到的样品结构常数

Table 1　Estimate of structure parameters of 
samples from XRD patterns

Sample
ZNA-0
ZNA-1
ZNA-2
ZNA-5
ZNA-8

2θ/（°）
31. 97
31. 95
31. 92
31. 91
31. 96

d/nm
0. 2796
0. 2811
0. 2811
0. 2814
0. 2820

a/nm
0. 3114
0. 3122
0. 3135
0. 3159
0. 3222

c/nm
0. 5116
0. 5129
0. 5136
0. 5155
0. 5155

D/nm
38. 52
39. 77
39. 92
42. 42
42. 32

图 3　制备样品的 SEM 图和 TEM 图

（a）ZNA-0 样品的 SEM 图；（b）ZNA-1 样品的 SEM 图；（c）ZNA-5 样品的 SEM 图；（d）~（f）ZNA-5 样品的 TEM 图

Fig. 3　SEM and TEM images of prepared samples
（a）SEM image of ZNA-0；（b）SEM image of ZNA-1；（c）SEM image of ZNA-5；（d）-（f）TEM images of ZNA-5
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2. 4　样品的光学性能分析

由 XRD 结果可知制备的 ZnO：Na 晶气敏材料中

由于 Na 的掺杂晶格中存在一定的缺陷，这些缺陷会在

ZnO 的禁带内产生施主能级或者受主能级，导致电子

跃迁途径更加多样化，进而影响 ZnO 基气敏材料的导

电特性，弄清楚缺陷信息将有利于理清室温气敏传感

材料电荷转移机理。

为了进一步分析 ZnO：Na 纳米晶室温气敏性能产

生差异的原因， 采用光致发光光谱仪在室温条件下对

3 个样品进行表征分析。如图 5 所示，所有样品都观察

到 390 nm 附 近 的 紫 外 光 发 射 峰 ，420 nm 附 近 和

460 nm 附近的蓝光发射双峰以及较强的 520 nm 附近

的绿光发射峰。另外，强度较弱的 585 nm 左右的黄光

峰和 615 nm 附近橙光峰也被观察到。一般认为 ZnO
的紫外发光峰是自由激子复合导致的［15］，ZNA-5 样品

的紫外发射峰峰强最大，这可能是由于 Na 离子的掺杂

而导致的晶格畸变，这进一步说明大量 Na 离子的掺杂

增大 ZnO 晶格缺陷浓度，与之前的 XRD 结果符合。

Na 掺杂 ZnO 纳米晶中，掺杂元素 Na 作为受主杂质，以

Na+的形式存在于 ZnO 晶格中，会对 ZnO 的本征光学

带隙 Eg 产生影响。掺杂样品随着 Na 掺杂量的增加，

锌填隙（Zni）缺陷浓度增强，蓝光双峰强度特别是 425 
nm 处的蓝光峰也呈增强的趋势，进而推测 425 nm 处

的蓝光峰与 Zni有关。根据全势线性多重轨道方法［24］

计算得到 Zni到价带顶的能级差为 2. 90 eV，这与实验

观察到 425 nm 蓝光发光峰（2. 91 eV）很接近。浙江大

学叶志镇等［25］认为在纳米氧化锌制备过程中，Zn 与 O
的原子个数比小于 1，样品易形成氧空位（Vo）。同时

Fu 等［26］发现 Vo缺陷能级在带隙中可能形成两个施主

能级，一个是位于导带下 0. 3~0. 5 eV 处的浅施主能

级，另一个是导带下 1. 3~1. 6 eV 处的深施主能级。

由此可知，460 nm 蓝光峰可能来自 Vo这个浅施主能级

到氧填隙（Oi）的复合（2. 47~2. 67 eV）。另外绿光峰

的发光机制复杂到目前还没有一致的结论：中科大的

林碧霞等［27］分析认为 PL 中强的绿光发光中心是由于

导带底部电子跃迁到氧反位替代锌形成的缺陷能级，

但是该缺陷的形成能较大。西南交通大学的周祚万

课题组［28］讨论了绿光的发光强度与掺杂浓度的关系，

发光机理是由于电子从 Vo到锌空位（VZn）的跃迁。观

察 PL 光谱可以发现 520 nm 左右的绿光峰的能量为

2. 39 eV。所有样品都在空气环境下退火，随着金属

元素掺杂浓度的增大，金属离子键合能力开始减弱，

图 4　室温条件下不同 Na掺杂浓度 ZnO 气体传感器的 NO2敏感特性

（a）无光照条件下传感器的动态电阻曲线；（b）光照下传感器的动态响应曲线；（c）光照下传感器的响应-浓度关系曲线

Fig. 4　Sensitivity characteristics of ZnO gas sensors with different Na doping concentrations to NO2 at room temperature
（a）dynamic resistance curves of sensors without light irradiation；（b）dynamic response curves of sensors under light illumination；

（c）response-concentration curves of sensors under light illumination
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Kohan 课题组［29］计算表明 VZn缺陷浓度增大，导致了绿

光峰发光强度加强。所以绿光发射也可能与 VZn缺陷

有关，根据全势线性多重轨道方法得到 VZn
［30］，Vo

［31］跃

迁产生绿光的可能性也是存在的。徐彭寿等［32］分析

认为绿发光峰可能和缔合缺陷能级电子跃迁有关，

VZn/Vo缔合缺陷深施主能级和 VZn浅施主能级至 Zni浅

受主能级的电子跃迁都可能产生绿光峰。在气敏实

验中发现 Na 掺杂 ZnO 样品与纯 ZnO 样品相比具有明

显的室温气敏增强性能，这可能与 Na 掺杂 ZnO 纳米

结构中存在高的缺陷含量有关。

图 6 为不同浓度的钠掺杂氧化锌纳米晶的紫外-

可见吸收特性，所有的样品都显示出强的紫外光吸

收，其中 390 nm 处的单吸收边对应 ZnO 纳米晶的带

间跃迁［33］。金属元素的掺杂可能导致 ZnO 功函值降

低，费米能级更靠近导带［34］，发射带边蓝移。相比于

纯氧化锌，Na 掺杂氧化锌纳米晶表现出不同强度的可

见光吸收带，这表明钠掺杂明显增加了氧化锌结构的

缺 陷［35］，这 与 之 前 的 XRD 和 PL 光 谱 得 到 的 结 论

一致。

为了进一步讨论 Na 的掺杂对氧化锌纳米晶的影

响，利用紫外-可见吸收图谱数据和 Tauc 关系式可以

计算 ZnO：Na光学带隙。

( Ahv
K ) τ

= hv - E g （2）

式中：A 是吸光度；h 是普朗克常数；υ 为波长频率；K
为任意正数；Eg为禁带宽度，τ取值为 2。从图 6 插图的

Tauc曲线图可以看出，随着 Na 掺杂浓度的增加，带隙

从 3. 23 eV 略微减小到 3. 16 eV。需要指出的是，相

同 UV-Vis 光照条件下 Na 离子的引入影响了光学带

隙，进而有利于室温气敏响应。然而，尽管可见紫外

吸收光谱在带隙分析中起着重要作用，但仍需要进一

步探讨钠掺杂对 ZnO 光照激发后表面载流子的影

响，特别是近表面空间电荷区光生电荷的传输和分离

特性。因此对 ZnO：Na 纳米晶的 SPV 进行进一步的

测试。

深入探究 ZnO：Na 体系中表面光生电荷的分离和

传输特性，这有利于更深层次地了解紫外波长对 Na 掺

杂 ZnO 纳米晶光气敏性质的影响。SPV 根据光电效

应产生，紫外光照射到样品表面就会产生电子空穴

对，导致表面电荷重新分布并产生自建电场，从而表

面光电压产生［36-37］。图 7 为不同 Na 掺杂浓度 ZnO 样

品的 SPV 图谱。从图中可以看到，所有样品的 SPV
谱在响应范围内均为正响应，也就是说在表面电场作

用下所有样品具有向上的带弯，光生空穴向表面迁

移。钠掺杂后，ZnO：Na 的表面光电压在紫外波段

（300~400 nm）响应大幅度增强，这是由于本征 O2p 到

Zn3d 电子跃迁所致。在大于 400 nm 可见光区域，可

以观察到 Na 掺杂后样品响应范围扩大，同时响应强度

明显增强，其中 ZNA-5 具有最强的表面光电压信号。

这意味着 Na 离子的存在有助于延长光生载流子寿命

和电子-空穴对在空间的分离，光激发下有更多的空穴

迁移至样品表面。另外可以预见的是在 ZnO：Na 纳米

晶内部可能存在一个特殊的光生电荷传输路径，即杂

图 7　不同 Na掺杂浓度的 ZnO 样品的表面光电压图谱

Fig. 7　SPV spectra of ZnO samples with different 
Na doping concentrations

图 5　不同 Na掺杂浓度的 ZnO 样品的光致发光谱

Fig. 5　PL spectra of the prepared ZnO samples with different 
Na doping concentrations

图 6　不同 Na掺杂浓度的 ZnO 样品的 UV-Vis吸收光谱

Fig. 6　UV-Vis absorption spectra of the prepared ZnO samples 
with different Na doping concentrations
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质能级。由于 Na 离子的大量引入导致了更多晶格缺

陷（Vo 和 VZn），载流子浓度增大，表面态能级更加丰

富，这也与光致发光谱的结论相符。在可见光激发

下，光生电荷能够较容易地从 ZnO 价带跃迁至杂质能

级中，从而使得在可见光区出现了强的光电压响应

带。因而，有理由相信高气敏响应的气敏材料伴随着

高的光生电荷效率。

2. 5　表面光伏气敏机理分析

ZnO 基气敏材料利用半导体材料的表面与空气

中的氧接触，O2 可以很容易俘获 ZnO 导带的电子，在

工作条件低于 150 ℃下易形成 O-
2 ，高于 150 ℃状态下

形成 O 2 -
2  或者 O2-。被俘获的电子来源缺陷的施主位

点，电子从导带中被转移出来并被捕获在表面，导致

空间电荷层的形成。负表面电荷的存在导致能带向

上弯曲，其在表面处产生势垒。由于实验中 ZnO 敏感

膜由大量的小晶粒组成，它们之间存在晶界势垒。因

此利用空间电荷层和晶界势垒模型可以很好地解释

气敏响应。ZnO 是 n 型半导体，待测气体为氧化性气

体 NO2，相比于 O2，NO2具有更高的电子亲和力，更容

易俘获导带的电子，大量的氧分子吸附位点被侵占，

势垒高度进一步增大。电子穿过势垒受阻增加了敏

感材料的电阻，进而 ZnO 基气敏元件电阻升高。当通

入干燥空气时，干燥空气的电子亲和力低于 O2 时，光

生空穴与表面吸附的 O-
2 反应并将捕获的电子释放回  

ZnO 纳米晶体中进行复合。同时，势垒高度减小，因

此更多的电子可以穿透晶界，传感器的电阻减小。因

此，ZnO：Na 传感器气敏响应均随着待测气体浓度增

加而增大。

在室温气敏实验中已经观察到 Na 的掺杂将有助

于气敏响应，XRD 结果显示 Na+已经掺杂到 ZnO 六

方纤锌矿晶格中。当 Na+取代 Zn2+位置打破了原有

的缺陷平衡状态，引入了更多晶格缺陷进而增加了表

面活性位点。由于 Na 元素的掺入，氧化锌材料的光

吸收扩展到可见区，SPV 结果表明可见光激发产生

的光生电子会移向颗粒内部，而留下空穴在表面。

Na+的大量掺杂会使更多的氧气捕获氧化锌导带中

的电子。在光辐照条件下，氧负离子的数量会促进光

生电子空穴对的分离，迁移至表面的空穴与氧负离子

结合使其活化，促使 NO2气体分子在 ZnO： Na 纳米晶

表面的吸附脱附过程加快，提高了气敏传感器的气敏

响 应 性 能 。 这 些 过 程 可 用 Kröger-Vink 方 程［22］描

述为：

Na → NaŹn + V *
O （3）

NO 2( abs ) + V *
O ⇔ NO *

2 + V X
O （4）

V *
O ⇔ V **

O + e´ （5）

式中：O 为氧；V 为空位；X 表示电中性空位；*表示正

电荷；e´是指负电荷。Basyooni 等［22］认为 Na 的掺杂引

入了更多晶格缺陷如电子给体缺陷 Vo，电子被亲和力

更强的目标气体 NO2俘获，光照下延长了光生载流子

寿命和电子-空穴对在空间的分离。这和 SPV 观察到

Na+掺杂浓度越高光电压强度越强的结论是一致的。

但是过高的 Na+以间隙方式分散在 ZnO 晶体内部，会

引起严重的晶格畸变，使 ZnO 结构中的应力增加，晶

体生长受到抑制，结晶度下降，同样也会影响目标气

体的气敏响应。另一方面，Na 离子的引入导致 ZnO 的

光学带隙蓝移，在相同强度紫外光的照射下，载流子

的浓度增加。在这个过程中，新产生的杂质能级捕获

电荷增加载流子寿命。随着表面 NO2 气体覆盖率的

增加直接促进了气体与表面吸附氧负离子的反应。

因此，在室温条件下用紫外光照射 Na 掺杂 ZnO 有助

于提高传感器的 NO2气体灵敏度。

3　结论

（1）Na 掺杂 ZnO 样品的 XRD 衍射峰比纯 ZnO 出

现了蓝移，说明 Na 成功掺杂进入氧化锌晶格中，并且

PL 谱的结果表明 Na掺杂使得 ZnO 样品的缺陷浓度明

显增加。

（2）UV-Vis 吸收光谱揭示，随着 Na 掺杂浓度增

加禁带宽度有变窄的趋势，样品 ZNA-5 表现出最强的

光吸收能力。SPV 光谱显示 Na 的掺杂可以有效扩大

光响应范围，同时可见光区域的响应大幅度增强。载

流子浓度增大，表面态能级更加丰富，进而增强了光

气敏活性。

（3）气敏测试结果显示，ZNA-5 纳米晶在室温条

件下对 NO2气体显示出良好的气敏响应，能够检测到

浓度为 0. 94 mg/m3的 NO2气体。
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PVDF基超滤膜的制备及其切削液
废水分离性能
Preparation of PVDF-based ultrafiltration 
membranes and its wastewater separation
properties of cutting fluid

刘耀威，黄 坤，张博君，付维贵*，杜润红，赵义平

（天津工业大学  材料科学与工程学院  省部共建分离膜与

膜过程国家重点实验室，天津  300387）
LIU　Yaowei，HUANG　Kun，ZHANG　Bojun，

FU　Weigui*，DU　Runhong，ZHAO　Yiping
（State Key Laboratory of Separation Membranes and Membrane 

Processes，School of Materials Science and Engineering，
Tiangong University，Tianjin 300387，China）

摘要：切削液废水含有大量乳化油，如未经处理直接排放，会造成环境污染、水生态系统破坏等。为了实现水包油乳化废

水的高效分离、降低膜污染，以成膜性好、力学性能稳定、耐化学性能佳的聚偏氟乙烯（PVDF）中空纤维膜为基膜，将胱胺

的氨基引入到膜表面，再与甲基丙烯酸的羧基发生酰胺化反应，然后通过自由基聚合反应形成环状聚合物功能层，从而

得到亲水性好、通量大且油水分离率高的 PVDF 基复合膜。通过红外光谱（IR）、扫描电镜（SEM）、水接触角等测试对改

性前后的膜样品的物化性能进行表征；采用自制错流过滤装置测试正己烷油水混合乳液、切削液废水的分离效果。研究

结果表明，原膜（M0）的水接触角（WCA）为 91. 95°，改性后的膜 M1，M2 和 M3 的 WCA 分别降低至 65. 78°，51. 08°，
71. 70°，说明改性膜的亲水性提高。M0 与 M1，M2 和 M3 在正己烷油水乳液分离中各自的渗透通量分别为 37. 34，58. 40，
81. 57，44. 55 L·m-2·h-1；对切削液废水分离的渗透通量分别是 7. 41，11. 96，24. 36，10. 80 L·m-2·h-1。原膜和改性膜在

分离高浓度的切削液废水时，渗透通量都有所下降，但改性膜的渗透通量明显高于原膜水渗透通量，其中 M2 改性膜的分

离通量最佳，说明改性膜的亲水性和抗污染性最佳，有望用于工业含油废水处理。

关键词：聚偏氟乙烯；胱胺；甲基丙烯酸；油水分离；切削液废水
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Abstract：Cutting fluid wastewater contains a large amount of emulsified oil.  If it is discharged directly 
without treatment， it will cause environmental pollution and water ecosystem destruction.  In order to 
efficiently separate oil-in-water emulsion wastewater and reduce membrane fouling， polyvinylidene fluoride 
（PVDF） hollow fiber membrane with good membrane-forming property， stable mechanical properties and 
good chemical resistance was used as the support， the amino group of cysteamine was introduced to the 
membrane surface， and then amidated with the carboxyl group of methacrylic acid， and followed by 
forming a cyclic polymer functional layer through a free radical polymerization reaction， thus PVDF-based 
composite membrane with good hydrophilicity， large flux and high oil-water separation rate was obtained.  
The physical and chemical properties of the modified films were characterized by infrared spectroscopy 
（IR）， scanning electron microscopy （SEM） and water contact angle.  The separation effect of n-hexane-in-
water emulsion and cutting fluid wastewater was tested by self-made cross-flow filtration device.  The 
results show that the water contact angle （WCA） of the original membrane （M0） is 91. 95° ， while the 
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WCA of the modified membrane M1， M2 and M3 decrease to 65. 78°， 51. 08° and 71. 70°， respectively， 
indicating that the hydrophilicity of the modified membrane is improved.  The permeation fluxes of M0， 
M1， M2 and M3 for n-hexane-in-water emulsion are 37. 34，58. 40，81. 57，44. 55 L·m-2·h-1， 
respectively.  The water fluxes for cutting fluid and wastewater separation are 7. 41，11. 96，24. 36，10. 80 
L·m-2·h-1， respectively.  The fluxes of the original membrane and the modified membrane in separating 
high concentration cutting fluid wastewater decrease， but the permeation flux of the modified membrane is 
obviously higher than that of the original membrane， and the permeation flux of M2 modified membrane is 
the best， which indicates that the modified membrane has the best hydrophilicity and anti-pollution ability， 
and is expected to be used in the treatment of industrial oily wastewater.
Key words：polyvinylidene fluoride；cystamine；methylacrylic acid；oil-in-water separation；cutting fluid 
wastewater

金属切削、打磨和加工等过程中常使用切削液，

其主要包括油、表面活性剂和各种添加剂，目的是降

低金属加工过程中的温度，防止加工过程中因温度过

高对金属造成损害［1］。除此之外，切削液还可以充当

润滑剂的角色。然而，切削液连续使用会发生变质，

最后变成含有大量乳化油、金属屑、有机物等的切削

液废水，其需氧量（COD）、总有机碳（TOC）和油浓度

都很高，即具有乳化程度高、化学性质稳定、可降解性

差等特点［2-3］。切削液废水若未经处理直接排放至自

然水体，会在水面形成油膜，导致水体缺氧，从而造成

环境污染及水生态系统破坏等［4］。传统的处理含油废

水的方法主要有物理法、化学法和超滤法，其中，混

凝、气浮、重力分离等传统物理处理方法对于浮油和

分散油有一定处理效果，但对表面活性剂稳定的乳化

油体系处理效果较差［5］。膜分离技术的是根据选择透

过性膜两侧的压力不同对两种或多种混合组分的气

体或液体进行分离、分级、富集或提纯的方法［6］。该技

术具有分离效率高、成本低、无二次污染等优点［7-8］。

然而，膜分离系统在运行的过程中往往会受到很多因

素的限制，主要有材料的制备成本、膜的寿命及其更

换成本［9］。聚偏氟乙烯（PVDF）、聚醚砜（PES）等疏水

性有机膜机械强度好，但液相分离过程中膜表面或膜

孔内容易吸附污染物并堵塞膜孔，因而造成膜污染使

得膜的通量下降，寿命降低［10-12］。赵改［12］采用 PES 超

滤膜为基膜，通过溶胶-凝胶法在其表面负载凝胶浓度

为 5%（质量分数，下同）的 TiO2 凝胶（干膜固含量为

1. 6%）时，亲水性最好；操作压力为 0. 4 MPa 时，复合

膜对切削液废水的渗透通量为 68. 8 L/m2·h；连续过

滤 4 h 后，通量下降一半。余芳等［13］研究发现膜表面

的 Bi2O3涂层可以在紫外光照射下，实现由超疏水到超

亲水特性的转变，进而使膜具有油水分离和抗菌性

能。付维贵等［14］将自由基聚合法制备的物理交联凝

胶微球通过真空抽滤法负载到羟基化的 PVDF 膜表

面，显著增加了膜表面的亲水性和比表面积，从而提

高膜的抗油水乳液污染性能。

本工作以成膜性好、力学性能稳定、耐化学性能

佳的 PVDF 膜为基膜，采用表面接枝亲水性胺类乙烯

基单体、与羧基发生酰胺化后再聚合的方法对基膜表

面进行亲水性改性，以期得到亲水性好、通量大且油

水分离率高的 PVDF 基中空纤维复合膜［15］。即在弱

碱性环境下，首先将胱胺一端的氨基基团接入到

PVDF 膜表面；再以 NHS-EDC 为催化剂，胱胺的另一

端氨基进一步与甲基丙烯酸（MAA）的羧基通过酰胺

化反应形成酰胺键；然后在紫外光引发剂 -二苯甲酮

（BP）或者化学引发剂-过硫酸铵（KPA）的作用下，将

接到膜表面的烯烃单体通过自由基聚合在膜表面形

成亲水性环状聚合物活性层，以期提高复合膜的亲水

性和抗污染性。通过扫描电镜（SEM）、红外光谱（IR）
等方法对改性前后的膜样品进行结构表征；采用实验

室自制错流过滤装置测试水包油型正己烷油水乳液、

乳化切削液废水的分离效果。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

聚偏氟乙烯（PVDF）中空纤维膜实验室自制（平

均 孔 径 0. 15 μm）；胱 胺 、N-羟 基 硫 代 琥 珀 酰 亚 胺

（NHS）、1-乙基-（3-二甲基氨基丙基）碳酰二亚胺盐酸

盐（EDC）、二苯甲酮（BP）、过硫酸铵（APS）和十二烷

基硫酸钠（SDS）购自上海麦克林生化科技有限公司；

甲基丙烯酸（MAA）购自天津市光复科技发展有限公

司；硫酸亚铁胺（（NH4）2Fe（SO4）2·6H2O）购自天津市

北方天医化学试剂厂；无水乙醇、甲醇和正己烷购自

天津科风船化学试剂科技有限公司；氢氧化钠购自天

津市科密欧化学试剂有限公司。上述药品和试剂均

为分析纯。切削液废水取自山东某公司。

1. 2　PVDF超滤膜的亲水改性

膜 改 性 原 理 如 图 1 所 示 ，先 用 去 离 子 水 清 洗

228



第  52 卷  第  2 期 PVDF 基超滤膜的制备及其切削液废水分离性能

PVDF 中空纤维膜（直径 2 mm，长度 5 cm），然后用环

氧树脂封端，室温干燥 24 h，命名为 M0。
（1）膜的氨基化改性

将干燥后的膜丝浸泡在 50 mL 浓度为 1. 7 mol/L
的胱胺溶液中（pH=11），在 60 ℃下搅拌 1. 5 h，取出两

组膜丝用去离子水和乙醇洗净，保存于去离子水中待

做酰胺化反应和聚合反应；最后一组继续浸泡于胱胺

溶液中至 48 h，命名为 M3，待作对比分析。

（2）膜表面的酰胺化

将胱胺改性 1. 5 h 后的膜丝放入 90 mL 浓度为

0. 05 mol/L 的 NHS 和 0. 05 mol/L 的 EDC 的混合溶

液中，再加入 10 mL 浓度为 8. 5 mol/L 的甲基丙烯酸

（MAA）溶液，然后放置在摇床中反应 24 h 后取出，用

去离子水冲洗干净待作聚合反应。

（3）紫外光接枝聚合

配置 BP 浓度为 0. 4 mol/L 的甲醇溶液，将步骤

（2）反应后的膜放在 BP 溶液中浸泡 1. 5 h，取出后室温

自然晾干；0. 05 g 硫酸亚铁胺溶于 50 mL 去离子水中，

装入自封袋中，通入氮气除氧 30 min；然后把膜密封于

自封袋，在紫外光下正反两面各照射 20 min 后取出，

用乙醇和去离子水洗净，干燥后保存，命名为 M1。
（4）化学引发聚合

将浓度为 0. 4 mol/L 的过硫酸铵水溶液通氮气

30 min，将步骤（2）反应后的膜浸泡在该溶液中，在

60 ℃水浴锅中搅拌 2 h 后取出，用乙醇与去离子水洗

净，干燥后保存，命名为 M2。
1. 3　材料表征

采用 Nicolet Summit 型傅里叶变换红外光谱仪测

定膜表面的化学组成。采用 S-4800 型扫描电子显微

镜在 10 kV 条件下，观察 PVDF 膜改性前后的表面及

断面形貌。测试前，样品需要用液氮淬断，真空干燥

后用导电胶固定在样品台上，然后对样品进行喷金处

理。采用 DSA1000 型接触角测试仪测定膜表面的水

接触角。将 PVDF 原膜和改性后的膜固定在玻璃板

上并标记好顺序，将 2 μL 的水滴滴在膜的表面，测定

其接触角和水渗透的时间。通过比较原膜和改性膜

的接触角大小，判断改性膜的亲水性强弱。采用 Zeta⁃
sizer nano ZS90 型动态光散射仪测量油水乳液平均粒

径及粒径分布。

1. 4　膜的分离性能测试

采用实验室自制的错流过滤膜分离装置，如图 2
所示，对改性前后的 PVDF 中空纤维膜进行渗透通量

的测试。通过对膜渗透通量的变化，判断改性后的膜

的性能是否达到要求。将 5 cm 长的 PVDF 中空纤维

膜原膜，放置在料液池，对膜进行固定。先通入去离

子水，在 0. 2 MPa的压力下预压 0. 5 h，然后在 0. 1 MPa
的压力下稳压 20 min，每 5 min 测一组数据，最后求取

渗透通量，按照式（1）计算。

图 2　纯水或油水分离错流过滤装置图

Fig. 2　Schematic of cross-flow filtration system for 
pure water or oil-in-water emulsions

图 1　PVDF 表面接枝原理图

Fig. 1　Diagram of grafting principle on PVDF surface
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J = V
A × t

（1）

式中：J 为油水乳液或切削液的渗透通量，L·m-2·h-1；

V 为体积，L；A 为膜的有效面积，m2；t为时间，h。
采用 TOC-L 型总有机碳总氮分析仪测量原料液

和渗透液中的总有机碳浓度，通过式（2）计算膜对油

水乳液的截留率。

R = (1 - C p

C f )× 100% （2） 

式中：R 为油水乳液的截留率，%；Cf和 Cp分别为原料

液和渗透液中的总有机碳浓度，g/L。

2　结果与分析

2. 1　膜表面的化学组成

本次实验中把膜分为四组，分别是 PVDF 原膜

（M0）、接枝胺基并酰胺化后聚合的膜（M1 和 M2）和

仅接枝了胺基的膜（M3）。M1，M2 的不同在于分别采

用 BP（二苯甲酮）紫外光引发剂和 APS（过硫酸铵）化

学引发剂进行聚合。采用 ATR-FTIR 红外仪对原膜

和改性后的膜的表面化学元素组成进行检测，以此来

判断出 PVDF 膜是否改性成功。

膜改性前后的红外谱图如图 3 所示。C—H 键在

1405 cm-1 处的伸缩振动使得原膜 M0 在这个范围内

出现明显的特征峰。红外谱图中的 1650 cm-1 附近出

现的吸收峰是由于 C=O 的伸缩振动引起的。而 M1，
M2 在这附近出现了明显的特征峰，由此可以推断出

膜表面出现了酰胺键，即接枝成功。M3 在 3300 cm-1

附近出现较宽的特征峰，而 3300 cm-1附近出现的吸收

峰主要由于 N—H 引起。这说明 M3 表面胺基相对于

M0 有所增加，从而推断出改性膜制备成功。

2. 2　膜的形貌分析

图 4 是原膜（M0）和改性膜（M1，M2 和 M3）的表

面形貌电镜图。可以看出，M0 表面略有起伏，但总体

较为平坦。紫外光引发聚合得到的 M1 膜的表面粗糙

度明显增加，说明膜表面接枝上了亲水性基团，这也

有利于膜表面亲水性的提高。M3 与 M2 的表面形貌

相似，粗糙度都较 M0 有所增加，但 M3 的表面起伏更

图 3 原膜（M0）和改性膜（M1，M2 和 M3）的红外谱图

Fig. 3 FTIR spectra of original membrane （M0） and 
modified membranes （M1， M2 and M3）

图 4　原膜（a）和改性膜 M1（b），M2（c），M3（d）的表面 SEM 图

Fig. 4　Surface SEM images of original membrane （a） and modified membranes M1（b），M2（c），M3（d）
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为均匀和致密，所以可以推测化学引发聚合得到的

M2 膜的亲水性比 M1 好。氨基改性膜 M3 的表面相比

M0 膜出现了很多的小颗粒，由于 M3 膜只进行了胺基

接枝，并未形成聚合物改性层。上述对电镜图的分

析，表明改性膜均已改性成功。

通过表面形貌可以判断出 M2 膜的改性效果较

好，因此将 M2 膜用液氮淬断，干燥后喷金，在扫描电

镜下观察膜的断面形貌。如图 5 所示，可以看出膜的

中间层较致密，指状孔较短，说明膜孔隙率较低、韧性

较强。此外，能明显看到厚度约为 15 μm 的功能层，

这 有 利 于 降 低 膜 表 面 孔 径 和 提 高 油 水 乳 液 的 截

留率。

2. 3　油水分离效果

首先配置正己烷油水乳液，将 1000 mL 去离子水

和 100 mg SDS 加入到烧杯中，在 25 ℃，1000 r/min 转

速下搅拌至均匀；再加入 1000 mg 正己烷，持续搅拌

10 h。停止搅拌后静置 2 h，观察到油水乳液无明显分

层现象，证明所配乳液较稳定。测量油水乳液粒径分

布，如图 6 所示，静置 2 h 后的油水乳液中油滴的粒径

分布在 100 nm 与 400 nm 之间，平均粒径为 160 nm；

所配油水乳液静置 2 周后，粒径分布无明显变化，平

均粒径增至 218 nm，可能是由少量的小油滴聚集造

成的。

利用实验室自制的错流过滤装置分离油水乳液。

首先，用去离子水清洗管道。随后在 0. 2 MPa 下，用

去离子水预压 30 min；随后在分离过程中，每隔 5 min
进行一次测试，计算相同时间间隔的渗透通量，求得

平均值进行对比。如图 7 所示，M0，M1，M2，M3 的水

接触角分别为 91. 95°，65. 78°，51. 08°，71. 70°。在测试

膜接触角的过程中，原膜 M0 表现出明显的疏水性，将

2 µL 水滴滴在膜表面，水滴几乎不渗入，跟膜的孔隙

率较低有关。而水滴在只接枝了胺基的 M3 膜的表面

则略微渗入，表明膜 M3 亲水性较 M0 略有提高。而接

枝了氨基并与羧基形成酰胺键后再聚合的 M1 和 M2 
的水接触角明显下降，尤其是由过硫酸铵做化学引发

剂的改性膜 M2。改性膜的水接触角比原膜的低，

这也表明改性后的膜的亲水性增加。此外，M0 的汕

水分离渗透通量为 37. 34 L·m-2·h-1，而改性膜 M1，

图 5　原膜（a）和改性膜 M2（b）的断面 SEM 图

Fig. 5　Cross-section SEM images of original membrane（a） and modified membranes M2（b）

图 6　静置 2 h 及静置 2 周后的正己烷油水乳液粒径分布图

Fig. 6　Particle size distribution of prepared n-hexane-in-
water emulsions after 2 h and 2 weeks
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M2 和 M3 的油水分离渗透通量分别为 58. 40，81. 57 
L·m-2·h-1和 44. 55 L·m-2·h-1，均比原膜 M0 的油水分

离渗透通量有明显提升，其中 M2 的渗透通量最大。

综合原膜（M0）和改性膜（M1，M2，M3）的正己烷油水

分离通量和水接触角来看，改性后的膜的水接触角降

低，亲水性提高，从而导致改性膜的正己烷油水分离

渗透通量升高。

膜分离油水乳液的渗透通量、截留率和渗透液的

总有机碳（TOC）浓度如表 1 所示。膜分离领域追求高

通量和高截留率，但这通常很难同时满足。通常膜的

通量高，对污染物的截留率会降低，渗透液中的 TOC
浓度也会增高。表中 M2 的渗透液中 TOC 值仅为

8. 34 mg/L，渗透通量和截留率分别高达 81. 57 L·
m-2·h-1和 99% 以上，表明其分离效果最佳。

2. 4　切削液分离效果

测定企业加工产生的切削液废水为弱碱性。原

膜（M0）和改性膜（M1，M2，M3）分别对切削液废水

进行分离过滤，并计算不同膜的渗透通量以及截留

率。通过对比原膜与 3 个改性膜的分离性能，判断该

膜的改性方法是否有利于工业生产中对切削液废

水的处理。切削液废水分离的装置与前文正己烷油

水乳液的分离装置一致，由于切削液废水成分复杂

并含有乳化剂，且含油量较高，分离测试前需要超声

分散 30 min。
膜改性前后对切削液废水的分离通量如图 8 所

示，M0 的切削液废水的渗透通量仅为 7. 41 L·m-2·

h-1，这是由于一方面原膜的中间层指状孔较少、膜

的密度较大、孔隙率较小；另一方面切削液废水浓度

高达 26000 mg/L，且黏度大造成的。M1，M2，M3 的

水通量为 11. 96，24. 36 ，10. 80 L·m-2·h-1，明显优于

原膜的水通量，其中采用化学引发剂（APS）改性的

膜（M2）的通量最大，约为原膜的 3. 3 倍。可能是由

于 APS 引发效率高，聚合成环的构象多，从而使表

面功能改性层均匀且致密、并使亲水性明显提高导

致的。继续使用切削液废水作为污染模型 ，研究

原 膜（M0）和 改 性 膜（M2）经 2 h 连 续 过 滤 性 能 的

渗透通量。随时间的增加，原膜的渗透通量下降

较快。在持续 2 h 后，M0 的渗透通量从最开始的

16.16 L·m-2·h-1 降低到 2.13  L·m-2·h-1，下降了约

86.82%。而 M2 的渗透通量从 28.85 L·m-2·h-1 降低

到 6.36 L·m-2·h-1，下 降 了 约 77.95%。 除 此 以 外 ，

M2 膜的纯水通量始终高于 M0，表明改性膜 M2 在

长时间过滤过程中相比原膜 M0 具有良好的亲水性

和抗污染性。

图 9 是改性膜 M2 分离切削液废水前后的光学显

微镜图片及相应的实物照片。通过原液和渗透液的

实物图对比，肉眼可见渗透液比原切削液废水清澈透

明，再通过光学显微镜图片对比发现原液中包含很多

平均粒径 5~10 μm 左右的大油滴和少部分纳米级的

油滴，该结果与油滴粒径分布结果一致；而渗透液的

光学显微镜中几乎看不到小油滴，这可能是由于几十

纳米的油滴渗透造成的。

图 7　原膜（M0）和改性膜（M1，M2 和 M3）的正己烷-油水

渗透通量及水接触角

Fig. 7　Permeation flux of n-hexane-in-water emulsion 
for original membrane （M0） and modified 

membranes （M1，M2 and M3）

表 1　膜的正己烷乳液渗透通量与截留率

Table 1　Permeation flux and retention of membranes 
for n-hexane-in-water emulsions

Sample

M0

M1

M2

M3

Flux/（L·
m-2·h-1）

37. 34

58. 40

81. 57

44. 55

Permeate TOC
concentration /
（mg·L-1）

19. 46

13. 99

8. 34

17. 34

Retention/%

97. 81

98. 42

99. 06

98. 04

图 8　原膜（M0）和改性膜（M1， M2 和 M3）的切削液渗透通量

Fig. 8　Permeation flux of cutting-fluid for the original 
membrane （M0） and modified membranes 

（M1，M2 and M3）
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3　结论

（1）原膜（M0）的初始水接触角（WCA）为 91. 95°，
经紫外光引发聚合改性膜（M1）、化学引发聚合改性膜

（M2）和胱胺接枝改性膜（M3）的 WCA 分别降低至

65. 78°，51. 08°，71. 70°，因此亲水改性效果最佳的是接

触角最小的 M2 膜。

（2）M0，M1，M2 和 M3 的正己烷油水乳液渗透通

量分别为 37. 34，58. 40，81. 57，44. 55 L·m-2·h-1，其中

M2 渗透液中 TOC 值仅为 8. 34 mg/L，M0，M1，M2 和

M3 在正己烷油水乳液分离中的截留率分别为 97. 81%，

98. 42%，99. 06%，98. 04%。可见改性膜的油水乳液

渗透通量比原膜的油水乳液渗透通量上升很多，且截

留率也有所提高。这是由于膜的亲水性能显著提高

所致。

（3）在对切削液废水持续 2 h 的过滤测试中，原膜

M0 的 渗 透 通 量 从 最 开 始 的 16. 16 L·m-2·h-1 降 至

2. 13 L·m-2·h-1，下降了约 86. 82%。M2 的渗透通量

从 28. 85 L·m-2·h-1 降至 6. 36 L·m-2·h-1，下降了约

77. 95%。此外，M2 的纯水通量一直高于 M0，表明改

性膜 M2 具有较好的抗污染性能。
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抗芯吸涤纶织物/聚氯乙烯柔性复合
材料的制备及其湿热老化行为
Preparation of anti-wicking polyester fabric/
polyvinyl chloride flexible composites and 
its hygrothermal aging behavior
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摘要：涤纶织物/聚氯乙烯（PET/PVC）柔性复合材料具有质轻、高强及良好的可加工性能，被广泛应用于体育休闲、广告

印刷等户外产品。然而，在高温、高湿等极端环境中，PET/PVC 极易因吸水而造成自身力学性能的下降。采用含氟丙烯

酸酯嵌段共聚物对 PET 织物进行改性，然后通过涂覆法得到抗芯吸 PET 织物增强 PVC 树脂基柔性复合材料（F-PET/
PVC），进而探究其耐湿热老化机理。结果表明：当抗芯吸剂浓度为 20 g/L 时，PET 织物的水接触角从 0°增大至 114. 5°，
F-PET/PVC 的芯吸高度降低了约 94. 29%，且剥离性能降幅较小，约为 15. 87%。此外，湿热老化测试表明 F-PET/
PVC 的耐湿热老化性能优于 PET/PVC，其界面剥离强度和拉伸强度损失率分别由 7. 41% 和 3. 61% 下降为 3. 08% 和

0. 48%，有望为环境用织物增强树脂基复合材料的耐久性设计提供参考。

关键词：抗芯吸；PET/PVC；界面剥离；湿热老化

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000976
中图分类号： TQ342. 2；TQ325. 3  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）02-0235-10

Abstract：Polyester fabric/polyvinyl chloride （PET/PVC） flexible composites were widely used in outdoor 
products such as sports and leisure， advertising and printing due to its light weight， high strength and good 
processability.  However， under extreme weather conditions such as high temperature and high humidity for 
a long time， it was very easy to decrease the mechanical properties due to water absorption.  Therefore， 
PET fabric was modified by fluorine-containing block copolymer， and then the wicking resistant PET 
fabric reinforced PVC resin matrix flexible composites （F-PET/PVC） were obtained by roll coating， 
then， the mechanism of hygrothermal aging was further explored.  The results show that the water contact 
angle of PET fabric increases from 0° to 114. 5°， the wicking height of F-PET/PVC decreases by about 
94. 29%， and the peeling performance decreases by about 15. 87%， when the concentration of anti-
wicking agent reaches 20 g/L.  In addition， the hygrothermal aging test shows that the hygrothermal aging 

引用格式：喻鹏祥，孟扬，史晨，等 . 抗芯吸涤纶织物/聚氯乙烯柔性复合材料的制备及其湿热老化行为［J］. 材料工程，2024，52（2）：

235-244.
YU Pengxiang，MENG Yang，SHI Chen，et al. Preparation of anti-wicking polyester fabric/polyvinyl chloride flexible com ⁃
posites and its hygrothermal aging behavior［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（2）：235-244.
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resistance of F-PET/PVC is better than that of PET/PVC， and the interfacial peeling strength and tensile 
strength loss rate is decreased from 7. 41% and 3. 61% to 3. 08% and 0. 48%， respectively.  It is expected to 
provide a reference for the durability design of environmental fabric-reinforced resin matrix composites.
Key words：anti-wicking；PET/PVC；interface stripping；hygrothermal aging

近年来，纤维增强树脂基复合材料被广泛应用于

建筑、体育休闲、航空航天、汽车等领域［1-3］，由于其优异

的物理性能和力学性能，引起了研究者的普遍关注［4-5］。

其中，涤纶（PET）织物作为一种结构增强体，具有优异

的力学性能和尺寸稳定性，常作为骨架材料与聚氯乙

烯（PVC）复合，进而得到具有“三明治”结构的 PET 织

物增强 PVC 树脂基柔性复合材料（PET/PVC），广泛

应用于篷盖布、泳池布、灯箱广告布等户外产品［6-7］。然

而，在使用过程中，PET织物由于纤维毛细作用，极易吸

水，从而使 PET/PVC不可避免地会受到湿热环境的影

响，导致其力学性能发生变化，这极大地缩短了复合材

料的使用寿命［8］。因此，开发具有良好耐湿热老化性能

的 PET/PVC柔性复合材料，并明确其作用机制是保证

纤维增强树脂基复合材料耐久性设计的前提之一。

通过对纤维织物进行表面改性是提高复合材料

耐湿热老化性能的重要途经之一。常见的表面改性

方法主要有酸碱溶液改性、硅烷偶联剂改性和无机粒

子改性等方法［9-11］。Kushwaha 等［12］使用 NaOH 预浸

渍处理竹纤维，分别制得竹纤维增强环氧复合材料

（BPIE）和竹纤维增强不饱和聚酯（UPE）复合材料

（BPIP），探讨了复合材料的吸水行为，发现经碱预浸

渍处理后，复合材料界面得到改善，饱和吸水率相较

未处理样品显著降低；肖迎红等［13］通过在玻璃纤维表

面涂覆偶联剂，使得纤维-树脂基体间界面黏结性能得

到改善，进一步提高了复合材料在湿热环境中的力学

性能；Yang 等［14］通过纳米 SiO2对玻纤表面进行改性制

得玻纤增强聚合环化对苯二甲酸丁二醇酯复合材料

（GF/pCBT），纤维与基体间的界面结合强度得到显

著提高，纤维表面的纳米填料阻碍了 pCBT 分子链和

水分子在湿热条件下沿界面区域扩散到聚合物中的

热运动，进而提高了复合材料在湿热条件下的抗老化

性能。然而，上述方法虽能够改善复合材料耐湿热老

化性能，但存在方法繁琐、能耗大、效率低等缺点。

目前，表面涂覆法改性织物是一种可以连续化生

产的涂层方法之一，按施加位置分类，主要有两种方

式，一种是在 PET 纤维上油过程，另一种是在织物后

整理的过程［15-16］。相比于前者，后者具有工艺简单、成

本低的优势，能够在 PET 织物表面形成一层致密的薄

膜。因此，为改善 PET/PVC 柔性复合材料的湿热老

化性能，采用一种新型的含氟嵌段共聚物型（C6）整理

剂作为后整理涂层，其主要成分是全氟丙烯酸酯嵌段

共聚物。相比于传统的 C8 含氟整理剂，含氟嵌段共聚

物型（C6）整理剂对人体危害性小，且不含典型的含氟

化 学 物 质 如 全 氟 辛 烷 磺 酸（PFOS）和 全 氟 辛 酸

（PFOA）［17］。此外，C6 整理剂还能通过向织物表面引

入低表面能的 C—F 基团，降低纤维表面张力，使纤维

难以被水分子润湿，进而解决织物的吸水问题，而且

其自身具有较强的可设计性，能够通过活性嵌段基团

优化复合材料界面性能。在理论上，采用含氟丙烯酸

酯嵌段共聚物对 PET 织物进行抗芯吸整理，改善

PET/PVC 柔性复合材料的耐湿热老化性能是可行

的。然而，到目前为止，关于抗芯吸改性 PET/PVC 柔

性复合材料湿热老化性能的研究还鲜有报道。

因此，本工作首先采用 C6 含氟丙烯酸酯嵌段共聚

物对涤纶织物进行浸轧整理，探讨了 C6 含氟丙烯酸酯

嵌段共聚物浓度对 PET 织物表面形貌及抗芯吸性能

的影响，通过辊涂法将 PVC 浆料涂覆到改性 PET 织

物表面，研究了抗芯吸整理对 PET/PVC 力学性能及

湿热老化性能的影响，为环境用织物增强树脂基复合

材料的耐久性设计提供参考。

1　实验材料及方法

1. 1　实验材料

高强涤纶基布，浙江锦达新材料股份有限公司；

具体规格见表 1。

表 1　织物规格参数

Table 1　Fabric specification parameters

Linear density of yarn（D/f）

Warp
2000/384

Weft
2600/384

Fabric weave

Plain weave

Fabric count/
（threads/10 cm）

Warp
80

Weft
65

Areal 
density/
（g·m-2）

366

Thickness/
mm

0. 51

Fiber diameter/μm

Warp
23. 6

Weft
26. 2

Weaving shrinkage/%

Warp
4. 76

Weft
0. 99
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C6 含氟丙烯酸嵌段共聚物，日本大金工业株式

会社；聚氯乙烯糊树脂（CPM-31），中盐吉兰泰高分

子材料有限公司；邻苯二甲酸二异壬酯（DINP），埃克

森美孚公司；钡锌稳定剂，浙江锦达新材料股份有限

公司。

1. 2　实验方法

（1）抗芯吸整理液的制备

分别用去离子水将抗芯吸剂稀释为 5，10，15，20，
25，30 g/L 浓度的整理液，搅拌均匀后备用。

（2）抗芯吸改性 PET（F-PET）织物的制备

将 PET 织物浸渍于上述整理液中，保持 20 s 后，

经过轧车，使整理液完全浸润织物后，将织物依次置

于 80 ℃烘箱中预烘 3 min，170 ℃烘箱中烘焙 2 min，最
终得到抗芯吸剂改性 PET 织物，记为 F-PET-x（x 为

抗芯吸整理液浓度）织物。

（3）F-PET/PVC 的制备

将质量比为 100∶60∶3 的聚氯乙烯糊树脂、邻苯二

甲酸二异壬酯和钡锌稳定剂混合均匀，得到 PVC 浆

料，然后，采用涂覆机将 PVC 浆料辊涂到 F-PET 织物

上，经 140 ℃烘箱预烘 3 min 后，180 ℃塑化成型，最终

得到抗芯吸改性 PET 织物增强 PVC 柔性复合材料，

记为 F-PET/PVC-x，制备流程如图 1 所示。

1. 3　测试及表征

采用 Nicolet is50型傅里叶变换红外光谱仪（FTIR）
分析抗芯吸剂的化学结构；采用 Ultra 55型场发射扫描

电子显微镜（SEM）观察织物表面形貌，并通过 X射线能

谱（EDS）对织物表面元素含量进行测定；采用 JY-PHb
型 接 触 角 测 定 仪 测 量 织 物 水 接 触 角 ；参 考 FZ/T 
60039—2013 和 GB/T 3923. 1—2013 标 准 ，采 用 In⁃
stron 3369型万能试验机对复合材料剥离强度及拉伸强

度进行测试。芯吸测试参照 FZ/T 01071—2008，将 300 
mm×25 mm 的样条一端浸入 10 g/L 亚甲基蓝溶液中，

分别记录 0. 5 h内织物芯吸高度的变化和 2 h后复合材料

的芯吸高度值，芯吸测试装置如图 2所示。复合材料吸水

性能参照标准 ASTM D5229 进行，将尺寸为 40 mm×
40 mm×0. 7 mm的样品干燥至恒重，然后浸入 70 ℃的蒸

馏水中，使用式（1）计算不同时间下样品的吸水率Mt：

M t = W t - W 0

W 0
× 100% （1）

式中：W0为样品初始质量；Wt是经时间 t后样品质量。

2　结果与分析

2. 1　抗芯吸剂红外表征分析

抗芯吸整理液的主要成分是全氟丙烯酸酯嵌段

共聚物，图 3 为其红外光谱图。由图可知：3436 cm-1

附近的吸收宽峰为交联单体中的—OH 伸缩振动峰；

2920 cm-1附近吸收峰为—CH3伸缩振动峰；2855 cm-1

附近为—CH2的伸缩振动峰；1735 cm-1处的峰为 C=O
特征吸收峰；1640 cm-1处的吸收峰为 C=C 伸缩振动

峰［18］；1470 cm-1 处的吸收峰为 C—H 的弯曲振动峰；

1243 cm-1 附近为 C—O 特征吸收峰；此外，全氟丙烯

酸酯嵌段共聚物在 1207 cm-1 附近出现了 C—F 伸缩

振动峰［19］。

2. 2　抗芯吸改性前后织物纤维表面形貌及元素分析

对抗芯吸改性前后的织物纤维表面微观形貌及

图 1　F-PET/PVC 的制备流程图

Fig. 1　Preparation flow chart of F-PET/PVC

图 2　芯吸测试装置示意图

Fig. 2　Device schematic of wicking test
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元素含量进行测试分析，结果如图 4 所示。未改性

PET 织物纤维表面较为光滑；而经抗芯吸改性后的

PET 织物纤维表面出现了一层较为连续的薄膜，说明

含氟丙烯酸酯嵌段共聚物能够均匀地分布纤维表面。

此外，从图 4（h）中的氟元素含量可以明显看出，随着

抗芯吸整理液浓度的增加，织物表面的氟元素占比逐

渐增大，说明含氟丙烯酸酯嵌段共聚物成功黏附在织

物表面，且黏附量呈线性增加。

2. 3　抗芯吸改性前后织物表面润湿性分析

水滴在织物表面的扩散程度是衡量织物润湿性

能的重要依据。因此，为探讨抗芯吸整理液浓度对

PET 织物润湿性能的影响，首先对扩散行为进行了测

试，结果如图 5 所示。从图中可以看出，PET 织物极易

被水分子快速润湿，同时，由于纤维芯吸作用的影响，

最终使水滴呈现出十字形。当整理液浓度增加到 5 g/L
时，水滴的最终扩散形貌仍为十字形，但从图 5（a）~
（g）中可以明显看出，水滴的中心扩散能力减弱，这可

能是因为纤维表面含有少量的氟元素，使得纤维间的

接触面积减少而导致的；随着整理液浓度的进一步增

加，当浓度达到 10 g/L 以上时，水滴在 F-PET 织物表

面保持为稳定的球体，未出现润湿现象，这说明 F-PET
纤维表面已基本覆盖含氟丙烯酸酯嵌段共聚物。

此外，为进一步探讨抗芯吸整理液浓度对织物表

面润湿性能的影响，对 F-PET 织物的静态水接触角进

行了测试，结果如图 6 所示。从图中可以看出，PET 织

物的水接触角为 0°，水滴能够瞬间渗入织物内部；而随

着抗芯吸整理液浓度的增大，F-PET 织物的水接触角

呈现先增加后趋于平缓的趋势。当浓度为 0~10 g/L
时，PET 织物的水接触角快速上升，最高达到 112. 5°，
当浓度为 20 g/L 时，织物表面水接触角达到 114. 5°，
浓度继续增大，水接触角变化较小。这主要是因为经

含氟丙烯酸酯嵌段共聚物整理后，织物表面引入的全

氟烷基赋予了 PET 织物较低的表面张力，其远小于水

的表面张力。

2. 4　抗芯吸改性对织物芯吸性能的影响

织物的芯吸性能是指液态水通过纤维间的毛细

作用，使水分子克服重力作用沿着纱线垂直向上传递

的能力。通过使用不同浓度抗芯吸剂对 PET 织物进

行整理，测试了抗芯吸改性前后 PET 织物的芯吸高度，

结果如图 7（a）所示，从图中可以看出，F-PET 织物由于

氟碳基团的引入，水分子难以浸润纤维，芯吸路径受

阻。图 7（b），（c）分别为经纬向织物芯吸高度随时间变

化的曲线，在抗芯吸剂浓度相同的条件下，经纬向织物

的芯吸高度均表现出先上升后趋于平缓的趋势。此

外，随着浓度的增加，织物的芯吸速率逐渐减缓，当浓

度为 30 g/L 时，织物芯吸作用能够在短时间内达到平

衡。其中，F-PET 织物纬向芯吸高度均高于经向，主要

原因在于一方面织物经纬纱织造缩率的差异，在经纬

密相近的情况下，经向缩率大于纬向缩率，这就导致了

织物中经纱屈曲大于纬纱（图 8（a）），水分沿经纱方向

所走路径增大，芯吸过程较缓；另一方面在于经纬纱中

纤维直径的不同，纬纱单纤直径略大于经纱（图 8（b）），

这使得纤维间形成的毛细管更粗且内径更大［20］，根据

Washburn 方程［21］，水在较粗毛细管的动态垂直芯吸过

程中的传递更为通畅，速度更快，图 8（c）为 PET 织物

经纬纱的芯吸高度，结果表明，纬纱的芯吸高度约为

143 mm，高于经纱的芯吸高度。同时，随着抗芯吸剂

浓度的升高，芯吸高度明显下降，芯吸速率显著降低，

当浓度为 30 g/L 时，织物已基本无芯吸作用。

2. 5　抗芯吸改性对 PET/PVC 柔性复合材料剥离性

能的影响

根据复合材料界面理论，F-PET 织物水接触角的

增大，使得织物表面极性逐渐下降，最终导致其与

PVC 基体的相容性变差，宏观上表现为复合材料剥离

性能的减弱［22］。因此，为了获得耐剥离的抗芯吸

PET/PVC 柔性复合材料，需要进一步探究抗芯吸整

理液对 F-PET/PVC 柔性复合材料剥离性能的影响。

如图 9（a）所示，F-PET/PVC 柔性复合材料的界面黏

结牢度通过剥离强度表征。从图中可以看出，F-
PET/PVC 柔性复合材料的剥离过程较为平缓，这说

明含氟丙烯酸酯嵌段共聚物能够均匀包覆在 PET 纤

维表面，使得 F-PET/PVC 复合材料界面结合点分布

均匀，剥离强度离散性较小。图 9（b）为抗芯吸剂浓度

对 F-PET/PVC 复合材料剥离强度和芯吸高度的影

响。由图可知，随着抗芯吸剂浓度的增加，复合材料

的芯吸高度明显降低，剥离强度也逐渐减小。当抗芯

吸剂浓度为 0 g/L 时，PET 织物芯吸作用较强，PVC
浆料更容易浸润织物，使得 PET 织物与 PVC 树脂间

结合紧密，界面范德华力较大［23］，最终使得剥离强度

图 3　抗芯吸剂红外光谱图

Fig. 3　FTIR of anti-wicking agent
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图 5　抗芯吸改性前后织物水平扩散数码图

（a）PET；（b）F-PET-5；（c）F-PET-10；（d）F-PET-15；（e）F-PET-20；（f）F-PET-25；（g）F-PET-30
Fig. 5　Horizontal diffusion digital map of fabrics before and after modified by anti-wicking agent

（a）PET；（b）F-PET-5；（c）F-PET-10；（d）F-PET-15；（e）F-PET-20；（f）F-PET-25；（g）F-PET-30

图 4　抗芯吸改性前后织物纤维表面形貌及氟元素含量

（a）PET；（b）F-PET-5；（c）F-PET-10；（d）F-PET-15；（e）F-PET-20；（f）F-PET-25；（g）F-PET-30；（h）氟元素含量

Fig. 4　Surface morphology and fluorine content of fabric fibers before and after modified by anti-wicking agent
（a）PET;（b）F-PET-5;（c）F-PET-10;（d）F-PET-15;（e）F-PET-20;（f）F-PET-25;（g）F-PET-30;（h）fluorine content of F-PET
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最高。随着抗芯吸剂浓度的提高，织物表面沉积的含

氟丙烯酸酯嵌段共聚物含量逐渐增加，织物表面张力

逐渐降低，PVC 浆料对织物的浸润性下降，进而导致

复合材料界面剥离强度下降。此外，从图 7（a）和图 9
（b）中对比发现，PET/PVC 柔性复合材料的芯吸高度

明显低于 PET 织物，主要原因是吸水性较低的 PVC
树脂能够在一定程度上阻碍水分子的扩散。当抗芯

吸剂浓度大于 20 g/L 时，复合材料的芯吸高度下降较

缓，均低于 5 mm，而剥离强度出现了快速下降，因此，

本工作优选抗芯吸剂浓度为 20 g/L。相比于 PET/
PVC 柔性复合材料，F-PET/PVC-20 柔性复合材料的

芯吸高度降低了 94. 29%，剥离强度下降约 15. 87%。

图 10（a）和 10（b）分别为 PET/PVC 和 F-PET/
PVC-20 柔性复合材料经剥离破坏后织物表面的微观

形貌。从图中也可以发现，PET 织物内部由于 PVC
浆料的浸润，使得纤维间和表面均出现了 PVC 树

脂，表明纤维与树脂间的结合较好；而经抗芯吸改性

（20 g/L）后，F-PET 织物内部的 PVC 树脂明显减少，

从而使得织物与树脂间的界面结合力减弱，导致剥离

强度下降。

2. 6　抗芯吸改性对 PET/PVC湿热老化性能的影响

在湿热环境下，水分子很容易通过纤维和树脂基

体扩散到复合材料中，扩散示意图如图 11（a）所示，因

此，在得到抗芯吸 F-PET/PVC 柔性复合材料的基础

上，进一步探究湿热老化对其力学性能的影响具有十

分重要的意义。为探究其吸水规律，将样品置于 70 ℃

图 6　抗芯吸改性前后织物接触角

Fig. 6　Contact angle of fabrics before and after modified 
by anti-wicking agent

图 7　PET 织物改性前后芯吸性能

（a）织物芯吸高度；（b）织物经向芯吸高度-时间曲线；（c）织物纬向芯吸高度-时间曲线

Fig. 7　Wicking properties of PET fabric before and after modification
（a）fabric wicking height;（b）warp wicking height-time curves of the fabric;（c）weft wicking height-time curves of the fabric

图 8　织物经纬纱参数

（a）经/纬纱屈曲程度；（b）经/纬纱直径；（c）织物经/纬纱线芯吸高度

Fig. 8　Parameters of fabric warp and weft yarns
（a）warp/weft yarns buckling degree；（b）warp/weft yarns diameter；（c）warp/weft yarns wicking height of the fabric
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去离子水中进行湿热老化加速实验，并实时追踪样品

吸水量随时间的变化。图 11（b）为不同时间下复合材

料的吸水曲线。从图中可以明显看出，PET/PVC柔性

复合材料湿热老化过程主要分为两个阶段，第一阶段是

老化初期水分子迅速沿着复合材料界面进入织物内

部，这一阶段主要发生在 0~12 h。 12 h 吸水率约为

（9. 5±0. 3）%。第二阶段为 12~168 h，复合材料吸水

率随时间的增加逐渐进入平稳阶段，老化时间达到 168 h
时，吸水率基本稳定在（11. 0±0. 3）%左右。其中，F-
PET/PVC-20柔性复合材料在第一阶段的吸水率相比

于 PET/PVC 低了约 0. 7%，这主要是因为含氟丙烯酸

酯嵌段共聚物在一定程度上阻止了部分水分子的进入。

图 11（c）为 湿 热 老 化 168 h 后 PET/PVC 和 F-
PET/PVC-20 的力学性能损失率。从图中可以看出，

图 11　复合材料吸水性能及力学强度损失率

（a）吸水扩散示意图；（b）复合材料吸水曲线；（c）老化后复合材料力学强度损失率

Fig. 11　Water absorption and mechanical strength loss rate of composites
（a）water absorption diffusion diagram of composites；（b）water absorption curve of composites；

（c）mechanical strength loss rate of composites after aging

图 10　复合材料剥离后织物表面形貌  （a）PET/PVC；（b）F-PET/PVC-20
Fig. 10　Fabric surface morphology after composites peeling test （a）PET/PVC；（b）F-PET/PVC-20

图 9　F-PET/PVC 复合材料的剥离及芯吸性能

（a）复合材料剥离曲线；（b）复合材料剥离强度与芯吸高度关系

Fig. 9　Stripping and wicking properties of F-PET/PVC composites
（a）peeling curves of composites；（b）relationship between peeling strength and wicking height of composites
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湿热老化后，PET/PVC 和 F-PET/PVC 的剥离性能

和拉伸性能均出现了不同程度的下降。其中，湿热老

化后，PET/PVC 的剥离强度和拉伸强度损失率分别

为 7. 41% 和 3. 61%，这主要是因为随着水分子向复合

材料内部渗透，产生水增塑现象［24］，使得 PVC 树脂溶

胀，PVC 分子链间的相互作用力减弱，并与 PET 纤维

分离，导致复合材料内聚力和界面黏结性能降低。而

值得注意地是，湿热老化后 F-PET/PVC 的强度损失

率却明显低于 PET/PVC，其剥离强度和拉伸强度损

失率仅为 3. 08% 和 0. 48%，这可能是因为抗芯吸剂的

主要成分是含氟丙烯酸酯类共聚物，其结构式中含有

较多的活性官能团（如 C=C 和—OH 等），在湿热环境

中，PVC 树脂中的 C—Cl 键很容易断裂而形成自由

基，进而与抗芯吸剂中的活性官能团发生交联反应

（图 12），最终导致 F-PET/PVC 的力学强度损失率

减小［25-26］。

为进一步分析 F-PET/PVC 的湿热老化机制，使

用四氢呋喃（THF）将复合材料中未交联的 PVC 树脂

溶解，然后对改性前后 PET 织物表面形貌进行观察

（图 13（a）~（d））。经 THF 溶解后，PET 和 F-PET 表

面较为光滑，表明 PVC 树脂被完全溶解；而经过湿热

老化实验后，F-PET 表面变得较为粗糙，同时，对溶解

后的 PET 织物进行红外测试（图 13（e）），发现位于

1712 cm-1 附近 PVC 增塑剂（C=O）的红外特征峰变

图 12　湿热环境下复合材料界面作用机理图

Fig. 12　Interface mechanism diagram of composites under hygrothermal environment

图 13　复合材料经 THF 处理后的织物表面形貌及红外光谱

（a）PET/PVC 老化前；（b）F-PET/PVC-20 老化前；（c）PET/PVC 老化后；（d）F-PET/PVC-20 老化后；（e）THF 处理后织物红外光谱

Fig. 13　Surface morphology and FTIR of the composite fabric after THF treatment
（a）PET/PVC before aging；（b）F-PET/PVC-20 before aging；（c）PET/PVC after aging；（d）F-PET/PVC-20 after aging；

（e）FTIR of fabrics after THF treatment
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强。综上所述，抗芯吸剂在一定程度上能够提升

PET/PVC 的耐湿热老化性能。

3　结论

（1）PET 织物经抗芯吸改性后，表面水接触角逐

渐增大，疏水性得到明显改善，润湿性能明显降低。

当抗芯吸剂浓度为 20 g/L 时，织物表面水接触角达到

114. 5°，经纬向芯吸高度的差异主要归因于织物经纬

纱线屈曲程度和单纤直径的不同。

（2）随着抗芯吸剂浓度的增加，复合材料剥离强

度逐渐下降，因此，为得到耐剥离性能较好的抗芯吸

PET/PVC，优选抗芯吸剂浓度为 20 g/L。结果表明，

得到的 F-PET/PVC 芯吸高度较 PET/PVC 降低了

94. 29%，剥离强度下降约 15. 87%，降幅较小。

（3）在湿热老化环境中，F-PET/PVC 和 PET/
PVC 均呈现出两段式老化曲线。与 PET/PVC 相比，

F-PET/PVC 在老化过程中的吸水率较低。其中，第

一阶段的吸水率约为 9. 5%，第二阶段的吸水率最终

能达到 11. 0%。此外，湿热老化后，由于 F-PET 与

PVC 间的交联作用，使得 F-PET/PVC 的剥离强度和

拉伸强度损失率明显低于 PET/PVC，分别由 7. 41%
和 3. 61% 下降为 3. 08% 和 0. 48%，在一定程度上改

善了 PET/PVC 的耐湿热老化性能。
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