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先驱体转化法制备含异质元素碳化硅
纤维的研究进展
Research progress in preparation of polymer-
derived SiC fibers containing hetero elements

吴 爽，苟燕子*，王永寿，宋曲之，徐娜娜，韩 成，王应德*

（国防科技大学  空天科学学院  新型陶瓷纤维及其复合

材料重点实验室，长沙  410073）
WU　Shuang，GOU　Yanzi*，WANG　Yongshou，SONG　Quzhi，

XU　Nana，HAN　Cheng，WANG　Yingde*

（Science and Technology on Advanced Ceramic Fibers and Composites 
Laboratory，College of Aerospace Science and Engineering，National 

University of Defense Technology，Changsha 410073，China）

摘要：连续 SiC 纤维及其复合材料以其优异的耐高温、抗氧化以及机械性能在航空航天以及核领域有着广泛的应用前景。

先驱体转化法已成为制备连续 SiC 纤维最重要的方法。特定异质元素的引入可以有效改善 SiC 纤维的性能。本文结合

我们团队近 40 年在先驱体转化法制备高性能 SiC 纤维领域的相关工作，首先综述了异质元素的引入方式，主要包括物理

共混和化学改性；从提高先驱体的陶瓷产率、促进纤维烧结致密化，提高 SiC 纤维的耐高温性能以及拓展 SiC 纤维的功能

化应用等方面阐述了异质元素的作用和机理；然后分别介绍了国内外含 Ti、Al、Zr、Fe、B 以及难熔金属（Hf、Ta、Nb）等含

异质元素 SiC 纤维的组成、结构与性能以及发展现状，最后对陶瓷先驱体体系构建、异质元素种类含量与纤维性能构效关

系研究、以及纤维工程化应用等研究方向进行了展望。

关键词：先驱体转化法；碳化硅纤维；异质元素；作用机理

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000128
中图分类号： TQ343. 6  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0001-11

Abstract：Continuous SiC fibers reinforced SiC ceramic matrix composites have wide applications in the 
aerospace and nuclear fields owing to their excellent high-temperature resistance， good oxidation resistance 
and mechanical properties.  The precursor-derived method has been the most important method for 
preparing continuous SiC fibers.  The introduction of specific hetero elements could effectively improve 
properties of SiC fibers.  Based on the research work on precursor-derived SiC fibers of high performance 
carried out by our group in the past forty years， this review firstly summarizes the addition methods of 
hetero elements， mainly including physical blending or chemical modification methods； The role and 
mechanism of hetero elements have been elucidated from several aspects： increasing the ceramic yield of 
the precursor， facilitating densification during sintering of the precursor-derived SiC fibers， improving high-
temperature resistance of the final SiC fibers， and generating functions of SiC fibers； The composition， 
microstructure， properties， and developmental status of SiC fibers containing hetero elements， such as Ti， 
Al， Zr， Fe， B， as well as refractory metals （Hf， Ta， Nb）， have been introduced.  Furthermore， future 
research in the development of precursor systems， quantitative study of the relationship between the types 
and contents of hetero elements and properties of derived fibers， as well as engineering applications of the 
precursor-derived SiC fibers， has been prospected.
Key words：precursor-derived method；SiC fiber；hetero element；mechanism

引用格式：吴爽，苟燕子，王永寿，等 . 先驱体转化法制备含异质元素碳化硅纤维的研究进展［J］. 材料工程，2024，52（3）：1-11.
WU Shuang，GOU Yanzi，WANG Yongshou，et al. Research progress in preparation of polymer-derived SiC fibers contain‐
ing hetero elements［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：1-11.
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先驱体转化法是以有机聚合物为先驱体，利用其

可溶或可熔等特性成型后，在一定的气氛和压力下热

解无机化处理后获得目标陶瓷产物的方法［1-2］。先驱

体转化法主要优势包括［3-7］：先驱体转化制备陶瓷材料

的温度较低；利用有机物易于纯化的特点可制得纯度

较高的陶瓷材料；通过合成具有不同元素组成的先驱

体可制得多元复相陶瓷；易于制得纤维、薄膜等低维

陶瓷材料。1975 年，Yajima 等［8］以聚碳硅烷（polycar‐
bosilane，PCS）为先驱体成功制备出 SiC 纤维，使得工

业化生产 SiC 纤维成为可能。随后，SiC 纤维及其复合

材料以其耐高温、抗氧化、耐腐蚀和抗辐照等一系列

优 异 的 性 能 成 为 航 空 航 天 以 及 核 领 域 的 关 键 材

料［9-13］。但是随着国防工业的不断发展，对于 SiC 纤维

也提出了更高性能的要求。

虽然 SiC晶体的耐温性能可达 2600 ℃以上，但是以

PCS 为先驱体制备的第一代 SiC 纤维实际使用温度只

有1200 ℃左右，主要原因在于 SiC 纤维不是由纯 β-SiC
相组成，而是具有较高的杂质氧含量（10%（质量分数，

下同）以上）和碳含量（C/Si原子比约为 1. 3）［14-15］。通过

改进工艺，利用电子束辐照交联来降低氧含量以及通过

加氢烧成来除去多余碳，获得以日本 Hi-Nicalon S型号

为代表的近化学计量比的第三代 SiC 纤维，但此种方式

成本较高，而且当热处理温度大于 1500 ℃时，仍然无法

避免高温下纤维中 β-SiC 晶粒长大粗化带来的纤维力

学性能下降，因此无法满足更高温度服役环境的使用

要求［15-17］。40 多年以来，各国研究者在改进 Yajima 法

的基础上，开始以物理或者化学掺杂的方式将异质元

素引入 PCS 先驱体中以获得性能更为优异的 SiC 纤

维。先驱体转化法制备含异质元素的 SiC纤维已然成为

当今高性能 SiC 陶瓷材料研究的主要方向之一，本文对

于异质元素在先驱体转化法制备 SiC纤维过程中的作用

进行了总结，同时介绍了国内外含异质元素 SiC 纤维的

发展现状，并对 SiC纤维未来的发展方向进行了展望。

1　异质元素的引入方式

根据异质元素引入到 SiC 纤维先驱体的方式，可

分为物理共混和化学改性。将含有异质元素的先驱

体进行熔融纺丝、不熔化处理、高温烧成（包括预烧和

终烧）等工艺处理，制备出含异质元素的 SiC 纤维，如

图 1 所示。值得注意的是，也可以通过气固反应将异

质元素引入 SiC 纤维中。

1. 1　物理共混

物理共混一般是通过超声分散的方式将微纳尺

寸的金属单质均匀分散在 PCS 中，再通过一系列热处

理工艺得到掺杂金属元素的 SiC 纤维。该方法操作简

单，成分可调控。王军研究团队［18-22］制备了直接掺杂

Fe，Co，Ni，Ti 等金属纳米颗粒的 SiC 纤维，具有较好

的力学性能，电阻率可调控。但同时，由于纳米金属

活性较高、容易团聚，金属纳米颗粒的体积分数越高

越难分散，且熔融纺丝时容易在原纤维表面和内部造

成损伤和缺陷，从而导致 SiC 纤维强度下降。此外，金

属微粒的引入也会造成纺丝困难，纺出原纤维直径较

粗，进而降低 SiC 纤维强度。目前，该方法多应用于块

体陶瓷先驱体的制备。

1. 2　化学改性

化学改性是指通过含有异质元素的化合物与

PCS 等先驱体之间发生化学反应，通过对 Si-C 聚合物

进行化学修饰引入金属元素，从而获得含有目标异质

元素的陶瓷先驱体，进而制备出含有异质元素的 SiC
纤维。相比于物理共混，化学改性可有效避免物理共

混法中异质元素难分散、易团聚等缺点，使异质元素

在先驱体中实现原子级分散，有利于制备细直径的陶

瓷纤维。化学改性法是制备含异质元素 SiC 先驱体较

图 1　先驱体转化法制备 SiC 纤维的工艺流程

Fig. 1　Process of fabricating precursor-derived SiC fiber
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为成熟的方法，也是目前唯一能实现连续 SiC 基复相

陶瓷纤维制备的方法。但是在化学改性的过程中，可

能存在副反应，同时化学改性改变了先驱体的分子结

构，可能会导致纺丝性能下降。

1. 3　气固反应法

与直接在先驱体中掺杂异质元素的路线不同，气

固反应一般是在纤维不熔化或者烧成阶段，通过气体

的扩散或与纤维直接反应，将异质元素引入到纤维

中。该方法也被应用于 SiC 纤维的制备，例如，利用

活性碳纤维为碳源、SiO 为硅源进行反应就能得到

SiC 纤维，但是制备出的 SiC 纤维质量较差［23-24］。目

前 ，这 种 方 式 较 多 应 用 于 SiCN 等 透 波 纤 维 的 制

备［25-26］。对于 SiC 纤维，通过含 B，N 气体的引入，可

在 纤 维 表 面 形 成 涂 层 达 到 调 控 纤 维 电 阻 率 的

作用［27-29］。

2　异质元素的作用

2. 1　改善先驱体的性能

在 PCS 转化为 SiC 纤维的过程中，会发生一系

列复杂的物理化学变化，包括分子重排、分子间的交

联、C—H 及 C—C 键的断裂等，氢气、甲烷等小分子

气体逸出，最终留下陶瓷产物［30］。减少逸出气体的

质量或提高聚合物先驱体中金属异质元素的含量是

提高陶瓷产率的两种途径。当金属异质元素引入先

驱体后，往往也会增加先驱体分子的交联结构，而且

高温有机 -无机转变过程中会形成金属碳化物存在

于陶瓷产物里，从而有效提高先驱体的陶瓷产率。

利用低软化点聚碳硅烷（low-softening-point polycar‐
bosilane，LPCS）和乙酰丙酮铝（Al（AcAc）3）反应后

得到的含金属铝元素的聚铝碳硅烷（polyaluminocar‐
bosilane， PACS）先 驱 体 ，其 陶 瓷 产 率 相 比 于 原 料

LPCS 有较大提高，且铝元素含量可控可调，有利于

SiC 纤维的制备［31］，不同 Al 含量的 PACS 在 N2 中的

热重曲线如图 2 所示。

2. 2　有助烧结致密化

在无机化过程中，气体的逸出会在纤维中留下孔

洞、裂纹等缺陷，导致纤维力学性能较差。而且，当热

处理温度超过 1400 ℃时，还会使 SiCxOy无定形相发生

分解［15-16，27］：

SiCxOy（s）→SiC（s）+CO（g）+SiO（g） （1）
释放出的 SiO 和 CO 气体同样会使纤维变得疏松

多孔。Ti，Zr，Al，B 等异质元素作为烧结助剂被引入

SiC 纤维中，可有效愈合 SiC 陶瓷纤维在高温下产生的

孔洞等缺陷，从而提高 SiC 纤维的致密化程度。例如，

1700 ℃热处理 SiAlCO 纤维后在其晶界处可以看到明

显 Al 元素的富集［32］。在更高温度下，Al 元素向晶内

扩散，以取代 Si元素的形式固溶于 SiC 晶粒中［33］，从而

达到致密化 SiC 纤维的目的。也有研究发现 B 元素在

晶界处的富集，可以降低晶界能，有效促进纤维的致

密化［28，34］。另外，在纤维中添加均匀分布的 Fe 纳米颗

粒，富铁颗粒在高温下具有高流动性，逐渐移动到 SiC
纤维表面并加速无定形 SiCxOy 相分解，从而促进 SiC
晶粒致密化生长［35］。

2. 3　改善纤维的耐温性

高耐温性是 SiC 纤维的一个重要特性，通过对

SiC 纤维的组成以及高温热处理结构演变的分析，

认为在高温下 SiC 纤维发生强度降低主要有两个原

因［15，36-38］：一是高温下无定形 SiCxOy 相的分解反应，

如式（1），二是 β-SiC 晶粒的长大。这两个现象在高

温处理过程中是同时发生的。因此，提高纤维的耐

温性势必需要除去纤维中的无定形 SiCxOy 相以及抑

制 β -SiC 高温下的析晶长大。对于前者，研究者通

过减少氧的引入以减少 SiCxOy 相，再进一步除去多

余碳，获得近化学计量比的 SiC 纤维，其惰性气氛中

的耐温性可达 1600 ℃［27］。但超过这一温度，热驱动

力仍会使纤维晶粒长大，出现析晶现象，纤维强度降

低。因此，研究者利用无定形相的分解除去多余 C，

O，利用前期引入的 Ti，Zr，Al，B 等异质元素促使

β -SiC 晶 粒 致 密 化 ，SiC 纤 维 的 耐 温 性 能 提 高 到

1800 ℃以上。图 3 为不同 SiC 纤维在氩气气氛中热

处理后的强度变化，可以明显看到 Al 元素的引入有

效提高 SiC 纤维的耐温性［28，37，39-44］。此外，纤维中异

质元素的引入不仅有助烧结致密，还能抑制 SiC 晶

粒在高温下的生长。如 Ti，Zr，B 还可以在晶界处通

过形成 TiB2，ZrB2 等异质相，避免 SiC 晶粒在高温生

长过程中的异常长大，从而提高 SiC 纤维的耐温性，

如图 4 所示［34，45］。

图 2　不同 Al含量 PACS 在 N2中的热重曲线［31］

Fig. 2　Thermogravimetric curves of the PACS precursors 
with different Al content under N2

［31］
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2. 4　拓展纤维的功能性

金属异质元素的引入可以在 SiC 纤维内部形成导

电相，还会与 Si 反应生成金属化合物，使纤维中具有

较多的游离碳，通过调控引入的金属元素含量，使得

纤维的电阻率在 10-1~107 Ω·m 之间，可使 SiC 纤维具

有一定的磁损耗，提高纤维的吸波性能［18］。Gou 等［29］

和 Long 等［46］通过在氨气等不同气氛下制备了不同电

阻率的纤维，通过控制 N 元素的引入量，进而达到调

控纤维电阻率的目的。

3　含异质元素 SiC纤维的研究现状

自 Yajima 教授以 PCS 先驱体制备出 SiC 纤维之

后，日本碳公司（Nippon Carbon）率先获得该技术专利

权，发展了三代连续 SiC 纤维，日本宇部兴产公司

（Ube）在先驱体中引入少量的 Ti，Zr，Al 等异质元素，

制备出含有异质金属元素的 SiC 纤维［15，47-48］。美国道

康宁公司（Dow Corning）也发展出含 Ti 和 B 的高性能

SiC 纤维［28］。在国内国防科技大学从 20 世纪 80 年代

率先开始先驱体转化法制备 SiC 纤维的技术攻关，经

过几十年的努力，建成了从先驱体合成到纤维烧成的

完整实验线，生产的 KD-Ⅱ，KD-S，KD-SA 等纤维达

到国际同类产品水平。此外，厦门大学、苏州赛力菲、

宁波众兴新材、福建立亚新材等科研机构和企业在

SiC 纤维的性能研究和工业化生产等方面亦做出了大

量工作。表 1［15，27-28，41，49］是几种典型的含异质元素的

SiC 纤维的基本组成和性能，部分纤维已经实现商业

化应用。

3. 1　含 Ti纤维

在 SiC 纤维中引入 Ti 元素，既可以抑制 SiC 纤维

在高温下的晶粒长大，也可以改善纤维的吸波性能。

Ube 公司以聚钛碳硅烷（PTCS）为先驱体推出的第一

图 4　SiC-ZrB2纤维［34］（a）和 Sylramic 纤维［45］（b）的结构

Fig. 4　Microstructures of SiC-ZrB2
［34］（a） and Sylramic［45］（b） fibers

图 3　不同 SiC 纤维在氩气气氛中的耐温性能［28，37，39-44］

Fig. 3　Retained tensile strength of different SiC fibers after 
annealing under argon［28，37，39-44］

表 1　几种典型的含异质元素连续 SiC纤维的组成和性能［15，27-28，41，49］

Table 1　Composition and properties of several typical continuous SiC fibers containing hetero-element［15，27-28，41，49］

Fiber

Tyranno LOX-M
Tyranno ZMI
Tyranno SA3
KD-SA
Sylramic
Sylramic-iBN

Mass faction/%

Si
55. 4
56. 6
68
67. 8
67
65. 09

C
32. 4
34. 8
32
30. 5
29
28. 80

O
10. 2

7. 6
—

0. 35
0. 8
0. 41

N
—

—

—

—

0. 4
1. 47

Ti
2
—

—

—

2. 1
2. 14

Zr
—

1
—

—

—

—

Al
—

—

0. 6
<1
—

—

B

—

—

—

2. 3
2. 06

Crystalline
 size/nm

≈1
≈2
≈200
≈200
≈100
≈100

Tensile
strength/
GPa
3. 3
3. 4
2. 9
2. 5
3. 2
3. 5

Young’s
modulus/
GPa

187
200
375

>350
400
400

Diameter
/μm

11
11

7. 5
10
10
10
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代 SiC 纤维——Tyranno Lox-M 纤维。Tyranno Lox-
M 采用空气交联，具有较多的氧含量（12. 4%），纤维

平均晶粒尺寸为 1. 7 nm［50］。Tyranno Lox-E 采用电子

束 辐 照 ，氧 含 量 降 到 5%，晶 粒 尺 寸 约 为 5 nm［51］。

Tyranno Lox-M 和 Tyranno Lox-E 均具有良好的吸波

特性。但 Tyranno Lox-E 纤维由于生产成本较高，并

未实现商业化。宋永才等［52-53］使用二苯基硅二醇

（Ph2Si（OH）2）与钛酸四丁酯（Ti（OBu）4）反应制备了

一种有机硅钛氧烷，然后将其和 PCS 进行反应制备了

具有良好纺丝性与稳定性的 PTCS 先驱体，制备含钛

SiC 纤维，其中烧成温度为 1200 ℃时，含钛 SiC 纤维性

能达到最高值。王亦菲等［54］直接采用 Ti（OBu）4和低

分子量聚硅烷（LPS）制备出不同含钛量的 PTCS，制

备出力学性能较好、电阻率为 10~103 Ω·cm 的 Si-Ti-
C-O 纤维。目前更多集中在先驱体的研究。

3. 2　含 Zr纤维

出于与含 Ti纤维同样的思路，同时考虑到 Zr的配

位数比 Ti更高，Zr—O 键比 Ti—O 键更稳定，Ube 公司

采用 Zr 元素代替  Ti 引入到  PCS 中，合成了先驱体聚

锆碳硅烷（polyzirconocarbosilane，PZCS），制备出含 Zr
的 SiC 纤维［27，55］。由于 Tyranno ZM 和  Tyranno ZE 纤

维是含 Zr 纤维的两种代表型纤维。其中  Tyranno ZM

纤维采用空气不熔化并实现了商业化生产，氧含量约

为 10%，而  Tyranno ZE 纤维则采用电子束辐照不熔

化，氧含量约为 7. 8%，但没有商业化［55-56］。两种纤维

展现出比 Tyranno LoxM 纤维更好的耐温性。

3. 3　含 Al纤维

在 SiC 纤维的发展过程中，近化学计量比的 SiC
纤维表现出更好的耐温性，除了减少氧的引入，另一

个思路是通过无定形相的分解来除去多余的氧和碳，

但是势必也会留下疏松多孔的结构。由于 Al 是 SiC
粉末常见的烧结助剂，因此 Al 元素被引入到 SiC 纤维

中以实现 SiC 纤维的高温烧结致密化。Ube 公司用 Al
（AcAc）3与  PCS 反应得到了聚铝碳硅烷先驱体，在高

温下利用 SiCxOy 相分解和碳热还原反应除去多余的

氧和碳，得到耐温性达到 2000 ℃ 的 Tyranno SA 纤
维［57］，其制备过程中的结构演变如图 5 所示［58］。目前，

Tyranno SA 纤 维 已 发 展 出 Tyranno SA1，Tyranno 
SA3 和 Tyranno SA4 三个牌号［59-60］。Tyranno SA1 纤

维在芯部仍有 14% 的自由碳，Tyranno SA3 在组成上

更接近于近化学计量比［59］。相比于 Tyranno SA3 纤

维，Tyranno SA4 纤维芯部具有更细的晶粒和更少的

碳含量，与更高的强度（3. 08 GPa）和杨氏模量（399 
GPa）以及更好的可编织性［60］。

国内袁钦在余煜玺、郑春满、赵大方等［61-65］团队研究

的基础上，采用三步工艺，制备出晶粒彼此间结合较紧

密的 SiC纤维，晶粒尺寸约 500 nm。但该纤维因不熔化

过程引入的氧未能完全脱除残余碳，纤维 C/Si 比为

1. 28，未实现近化学计量比的组成，高温烧结致密化也

没有实现。Gou等［41］以 PACS为先驱体，严格控制氧的

引入，突破了高温烧结致密化关键技术，实现了高结晶

近化学计量比 SiC 纤维（命名为 KD-SA 纤维）的制备，

图 5　Tyranno SA 纤维的基本制备过程［58］

Fig. 5　Fabrication process of Tyranno SA fiber［58］
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晶粒尺寸在 200 nm 左右，如图 6所示，达到 Tyranno SA
纤维同等水平。苟燕子研究团队等［66-67］在此基础上对于

KD-SA 纤维的烧结过程致密化机理和耐温性进行了

深入研究，为进一步改善 SiC纤维的性能奠定基础。

3. 4　含 Ti/B纤维

基于烧结助剂的引入制备高结晶 SiC 纤维的创新

思维，Dow Corning 公司拓展了 Tyranno Lox-M 的制

备方式，以 PTCS 为先驱体制备得到 C/Si 原子比为

1. 01 的 Sylramic 纤维，纤维表现出优异的耐温性和抗

蠕变性［45，68-69］。目前这种纤维由 COI 陶瓷公司生产。

美国国家航空航天局（NASA）Glenn 研究中心针对

Sylramic 纤维富 B 特性，将其在 N2中高温处理后，在表

面形成一层 BN 涂层，制得 Sylramic-iBN 纤维［70］，该纤

维的高温抗蠕变性能得到了进一步提升。在 Sylramic
纤维表面可见明显的 B4C 和 TiB2 颗粒，Sylramic-iBN 
纤维表面则由更加细小均匀的晶粒组成，如图 7 所

示［71］。NASA 在 2005 年［72］进一步改进 Sylramic-iBN
的处理工艺，成功制备出 Super Sylramic-iBN 纤维，此

纤维比 Sylramic-iBN 具有更高的热稳定性、抗蠕变

性和高热导率。国内苟燕子研究团队［73］采用类似

的工艺初步制备出 Si-C-Ti-B 纤维，强度在 1. 9 GPa
左右。

3. 5　含 Fe纤维

含磁性纳米金属的 SiC 纤维主要应用于结构吸波

材料，王军等［19］采用超声分散法将 Fe 纳米金属颗粒均

匀分散于 PCS 中，所制备的 SiC 纤维电阻率可调控，但

随着纳米金属粉的掺杂，金属纳米颗粒的体积分数越

高，SiC 纤维强度越低。陈志彦等［74］采用聚二甲基硅

烷（polydimethylsilane，PDMS）和二茂铁合成聚铁碳

硅烷（polyferrocarbosilane，PFCS），突破了吸波纤维连

续化生产的瓶颈，制得连续含 Fe 的 SiC 吸波纤维。

Chen等［75］则采用不同的路径，以五羰基铁（Fe（CO）5）为

铁源，克服了将 Fe 纳米颗粒在先驱体中团聚的问题，

有效改善 Fe 在先驱体中的分散性，如图 8 所示，制备

出含纳米 Fe 的细直径 SiC 纤维。Li等［76］对于含铁 SiC
纤维在高温下纤维结构演变规律进行了原位观察，进

一步揭示了纤维中晶粒异常长大的机制。

3. 6　含难熔金属的其他纤维

单相 SiC 陶瓷虽然具备优异的耐高温性能，但是

其使役温度超过 2000 ℃时由于 Si 元素的逸出而导致

纤维性能下降［77］。因难熔金属 M（M=Zr，Hf，Ta，Nb 
等）碳化物、氮化物等具有较高的熔点，故难熔金属掺

图 6　KD-SA 型  SiC 纤维的 TEM （a）和 HRTEM（b）照片［41］

Fig. 6　TEM （a） and HRTEM （b） images of KD-SA fibers［41］

图 7　Sylramic（a）和 Sylramic-iBN（b）纤维表面的 SEM 图［71］

Fig. 7　SEM images of the surface of the Sylramic （a） and Sylramic-iBN （b） fibers［71］
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杂有望进一步提高 SiC 纤维的耐温性［14］。前期，曹淑

伟和牛加新等［78-83］采用常压高温裂解法合成了含异质

元素 M（Zr，Nb，Ta，Nb，Mo，Re）的 PMCS 陶瓷先驱

体，均具有良好的纺丝性能，制备出 Si-M-C-O 非晶纤

维，耐高温抗氧化性能优于 Nicalon 纤维。虽然这些含

难熔金属的碳化硅纤维表现出较为优异的性能，但是

都属于第一代纤维，组成与结构仍需进一步优化，但

后续并未见更多相关报道。近年来，研究人员开始着

重研制含难熔金属的单源先驱体，用以制备含有目标

异质元素的陶瓷先驱体。Tian 等［84-85］以二氯二茂锆

（Cp2ZrCl2）、金属钠（Na）、二氯二甲基硅烷（SiMe2Cl2）

作为原料，在钠的脱氯作用下，通过催化重排聚合反

应一步合成了 PZCS，制备出 ZrC-SiC 复相纤维。在

此基础上，Zhang 等［39］在纤维制备过程中的不熔化处

理阶段采用辐照交联与化学气氛交联相结合的方法，

制备出了 SiC-ZrB2复相纤维，该纤维具有良好的抗蠕

变和抗氧化性能。

3. 7　含异质元素 SiC微纳纤维

通过熔融纺丝制备的连续 SiC 纤维直径仍较粗

（>5 μm），主要应用于结构承载，而 SiC 纳米材料由

于其纳米尺寸以及量子限域效应，在催化、传感、光致

发光、储氢方面有着更为广泛的应用［86-90］。Wang 等［91］

将先驱体转化法与静电纺丝相结合，以 PCS 为先驱体

纺制出 SiC 微纳纤维，作为陶瓷纤维毡可应用于高温

隔热领域。但是，以单一 PCS 先驱体纺制出的 SiC 微

纳膜纤维强度不高，柔性较差，而异质元素的引入使

得制备的 SiC 微纳纤维尺寸和形貌更易调控［92-94］。同

时，贵金属 Pd，Pt等元素可以改变材料表面的费米能，

并可直接和气体反应进行电子交换，将其引入 SiC 微

纳纤维中，可以有效改变 SiC 纤维的电导特性，通过选

择性表面吸附和促进表面化学反应，提高 SiC 微纳纤

维对目标气体的选择性［95-96］。此外，在 SiC 纤维负载

SnO2等［97］其他分级结构，也可以改善纤维的光催化活

性。异质元素的引入极大扩展了先驱体转化法制备

微纳 SiC 纤维在传感、催化等能源方面的应用。

4　结束语

本文针对异质元素的引入方式、作用以及国内外

含异质元素 SiC 纤维的发展现状进行了综述。Ti，Al，
Zr，Fe，B 以及难熔金属 Hf，Ta 等异质元素的引入，在

提高陶瓷产率、促进纤维致密、提高 SiC 纤维耐温性、

改善 SiC 纤维的吸波性能等方面具有重要作用。异质

元素的引入虽然在一定程度上可改善 SiC 纤维的综合

性能。但是在含异质元素 SiC 纤维的研究中，仍存在

以下问题：（1）目前含异质元素 SiC 纤维制备所使用的

先驱体，仍主要局限于异质元素对聚碳硅烷等常规先

驱体的化学改性进行制备，较为单一；（2）对于很多异

质元素在纤维中的作用机理的研究仍不够深入，在异

质元素的选择和先驱体的设计上，仍存在盲目性；（3）
目前很多研究都停留在实验室阶段，未实现生产

应用。

对于含异质元素 SiC 纤维的研究进行展望，可以

主要从以下几个方面展开：（1）从分子设计出发，设计

更多的含异质元素的 SiC 陶瓷先驱体体系，并在此基

础上进行低成本先驱体的开发；（2）随着现代电镜显

微技术、计算机处理技术等技术的发展，应对异质元

素的作用机理和规律进行更加深入的研究，将异质元

素的种类及含量与纤维的性能进行定量化联系，建立

相关数据库，为异质元素的选择以及先驱体设计提供

理论指导，使得含异质元素先驱体的选择与设计更加

简单；（3）研究应考虑到实际应用需求，加强应用基础

研究和工程化技术研究，在此基础上可将先驱体转化

法与其他工艺相结合，制备更多结构功能一体的 SiC
纤维材料。
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摘要：取向硅钢是重要的铁芯材料，而常化是目前生产高磁感取向硅钢不可或缺的工业生产工序，它可以调整热轧板的

组织、织构和抑制剂析出从而改善硅钢磁性能。本文综述了取向硅钢热轧与常化组织的遗传性规律与常化过程中抑制

剂的演变规律，重点讨论了常化对初次再结晶和二次再结晶组织与织构的影响规律，指出常化组织中细小 γ-晶粒群有利

于二次再结晶，而大的变形 α-晶粒与 λ-晶粒不利于二次再结晶。最后针对低温加热渗氮型高磁感取向硅钢推荐了能最

优化磁性能的三段式常化工艺及其参数。而如何在保证获得同等织构组分与抑制剂含量的基础上进一步简化工艺以及

常化工艺在薄板坯连铸连轧和薄带连铸生产取向硅钢中的合理应用将是未来常化发展的重点方向。
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Abstract：The grain-oriented silicon steel is an important iron core material，and normalization is an 
indispensable industrial production process for the production of high magnetic induction grain-oriented 
silicon steel at present.  It can adjust the structure，texture and inhibitor precipitation of hot-rolled band to 
improve the magnetic properties of silicon steel. The inheritance from hot rolled microstructures to 
normalized ones of grain-oriented silicon steel and the evolution law of inhibitor during the process of 
normalizing were summarized，and the influence of normalizing on the microstructure and texture of primary 
recrystallization and secondary recrystallization was mainly discussed.  It is pointed out that the fine 
γ -oriented grain colonies formed during normalizing favour the final secondary recrystallization whilst the 
coarse and deformed α-/λ-oriented grains disfavour it.  Finally，a three-stage normalization process and its 
parameters for optimizing magnetic properties of low-temperature heating nitriding type high magnetic 
induction grain-oriented silicon steel were recommended.  The key research direction of normalizing in the 
future is to further simplify process on the basis of ensuring the same texture and inhibitor content，and 
rational application of normalizing process in the grain-oriented silicon steel produced by thin slab casting 
and rolling and strip casting.
Key words：grain-oriented silicon steel；normalizing；microstructure and texture；inhibitor
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取向硅钢主要用于制造各类变压器的铁芯，是电

子、电力、军事工业中不可或缺的软磁性材料［1-2］。自

1934 年 Goss［3］发明普通取向硅钢（conventional grain-
oriented silicon steel，CGO）以来，其经历了长足的发

展，1968 年新日铁以 AlN+MnS 为抑制剂配合一次大

压下率冷轧法首次生产出高磁感取向硅钢（high mag‐
netic induction grain-oriented silicon steel，HGO），1989
年新日铁又以 AlN 为抑制剂结合后期渗氮开发出低

温 Hi-B 钢［4］，成 功 将 板 坯 加 热 温 度 降 低 至 1150~
1250 ℃，这也是目前生产 Hi-B 钢的主流方法。取向

硅钢优异的磁性能来源于二次再结晶形成锋锐的

Goss（｛011｝〈001〉）织构［5-6］，为了获得完善的二次再结

晶组织和锋锐的 Goss 织构，通常需要满足三个条件：

其一是织构条件，在高温退火前需要具备适量 Goss 晶
粒，并且 Goss 晶粒周围应具有足够多的｛111｝〈112〉晶

粒［7-8］；其二是抑制剂条件，在高温退火初期要具备足

够强的抑制能力，这样才能抑制晶粒的正常长大，而

使得 Goss 晶粒发生异常长大［9-10］；其三是组织条件，尺

寸合适的初次再结晶晶粒才能发生完善的二次再结

晶［11］。高磁感取向硅钢的生产流程为：热轧、常化、冷

轧、脱碳及渗氮、高温退火，其中热轧和冷轧的目的是

减薄厚度、获得必需的组织与织构，并且在热轧板 1/4
层厚处得到后续所必需的 Goss 晶粒核心［12］；脱碳工序

将 C 含量脱至 30×10-6以下使得硅钢在高温退火时为

单相铁素体组织，并在钢板表层得到几个微米的氧化层

以在后续形成硅酸镁底层［13］；渗氮工序将 N 原子渗入钢

带中得到（Al，Si）N 抑制剂以增强抑制能力［9］；高温退

火的目的则是为了发生二次再结晶以获得强 Goss 织
构。常化是 Hi-B 钢生产的重要环节，可以通过常化来

调整热轧板的组织、织构和抑制剂析出分布从而改善

硅钢磁性能［14-17］。工业生产和实验室研究都表明经过

常化处理之后 Goss织构更锋锐，磁性能更优异［15］。

为了进一步发掘常化提高磁性能的潜力、开发出

更高牌号取向硅钢，需要厘清常化对热轧板组织的继

承性及其对后续工序组织演变的影响。本文从对常

化工序作用的传统认知和最新研究结果出发，综述了

常化工序对取向硅钢组织、织构、抑制剂析出以及对

二次再结晶的影响规律。

1　关于常化工序作用的传统认知

通过取向硅钢的研究与生产经验可以总结出常

化工序的重要作用有：（1）常化后晶粒尺寸增大、再结

晶分数增加，软化组织，为冷轧做组织准备［18-19］；（2）常

化前后织构无明显变化，只是织构强度略有变化［20］； 

（3）调整抑制剂尺寸及分布，冷却时通过 γ→α 相变析

出大量 AlN［21-22］；（4）表面发生脱碳，无“碳化物”等轴

晶区扩大［23］；（5）常化后形成硬的马氏体、贝氏体等组

织，冷轧后储存能更高，再结晶时形核位置增多［4，24］。  
以往对于常化的研究主要集中在常化对热轧板组织

及织构的继承性以及常化过程中抑制剂的演变规律

方面，以下简要介绍关于对常化的传统认知。

1. 1　热轧与常化板组织及其继承性

图 1（a）为 0. 05%C-3. 25%Si（质量分数，下同）低

温加热高磁感取向硅钢热轧板金相组织，热轧之后沿

板厚方向存在显著的组织和织构不均匀性：表层为无

“碳化物”的等轴晶层，中心层为变形长条组织，次表

层为表层到中心层的过渡区域，并且次表层到中心层

存在沿轧向线性分布的“碳化物”层，如图 1（a），（b）所

示；此外，热轧板在“碳化物”附近存在细小等轴铁素

体晶粒，如图 1（c）所示，这是由于热轧时铁素体较原

奥氏体相比为软相，受到更多应变配分，在热轧时发

生了动态再结晶［25］。Giri等［26］的研究结果指出热轧板

中 95% 的 Goss 晶粒来源于该细小动态再结晶晶粒，

可见热轧板中细小等轴晶粒至关重要。热轧时表面

所 受 剪 切 力 大 ，表 层 及 次 表 层 主 要 为 Goss、黄 铜

（｛110｝〈112〉）及铜型（｛112｝〈111〉）等剪切织构，中心

层 则 主 要 为｛001｝〈110〉~｛112｝〈110〉的 上 α -线 织

构［19，27］。通常认为热轧板这种厚度方向上的组织与织

构的不均匀性是二次再结晶顺利进行的前提条件［12］。

图 1（d）为图 1（a）中热轧板经两段式常化后水冷所得

常化板金相组织，常化继承了热轧板的组织与织构不

均匀性［28］，常化后表层再结晶区域扩大，次表层到中

心层位置发生了部分再结晶或回复，但组织上整体来

说与热轧板相似。常化后一般不改变织构类型，只是

织构强度稍有变化。对于不同常化冷却速度，常化板

中沿轧向线性分布的“碳化物”层会形成不同的组织。

常化后以高冷速通过相变温度时该层为马氏体或贝

氏体，以低冷速通过相变温度时该层为珠光体、晶界

碳化物［29］，图 1（a）中热轧板经两段式常化空冷所得珠

光体组织如图 1（e）所示，而经同样常化工艺但水冷后

得到马氏体组织，如图 1（f）所示。 Barisoni 等［24］将

0. 045%C-2. 9%Si-0. 025%Al-0. 008%N-0. 1%Mn-
0. 03%S 取向硅钢热轧板在 1150 ℃保温 60 s，然后以

20 ℃/s冷速冷却至 800~850 ℃淬火后也形成约 8% 的

马氏体。马氏体为硬相，冷轧后形变储存能更高，脱

碳退火后｛110｝组分更强。他们指出为了获得合适的

初次再结晶织构，冷轧前获得诸如马氏体这种硬相是

必要的，但马氏体/贝氏体等硬相在其中的作用仍需

进一步研究。

13
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1. 2　常化过程中抑制剂的演变规律

常化的另一个重要作用就是析出更多抑制剂粒

子，这些抑制剂在高温退火初期时抑制晶粒正常长

大，后期逐渐失去抑制能力，促使 Goss 晶粒发生异常

长大。在 Hi-B 钢中多采用以 AlN 为主抑制剂，MnS，

Nb（C，N）以及 Sn，Mo 等晶界偏析元素为辅助抑制

剂。含 3%Si 取向硅钢在常化温度范围内存在 10%~
20% 的奥氏体［30］，而常化能够使得 AlN 大量析出的机

理在于：常化加热及高温保温过程中将抑制剂形成元

素固溶，在常化冷却过程中会发生 γ→α 相变，由于 N

在 γ 相中的溶解度比在 α 相中溶解度高一个数量级，所

以常化冷却时通过 γ→ α 相变可以析出大量 AlN［22］。

Sakai 等［31］研究了 AlN 在 Hi-B 钢中的析出行为，可将

Hi-B 钢中 AlN 分为三类：10~20 nm 的 A 类针状 AlN、

20~50 nm 的 B 类不规则块状 AlN 和 100~300 nm 的

C 类聚集状 AlN，其中 B 类 AlN 被认为是能够有效抑

制初次晶粒长大的抑制剂。表 1［31-32］列出了三类 AlN
的尺寸及形态、析出温度和析出时间。热轧板中主要

为 A 类和 C 类 AlN，在常化升温和保温过程中，A 类和

B类 AlN 能够固溶，并在冷却阶段析出大量 B类 AlN。

蒙 肇 斌 等［33］在 0. 076C% -3. 18%Si-0. 026%Al-
0. 0065%N-0. 085%Mn-0. 028%S 高磁感取向硅钢常

化过程中不同时期取样淬入冰盐水中，采用 TEM 详

细观察研究了不同常化时期氮化物的存在状态。热

轧板中氮化物存在形式为细小的 AlN，Si3N4及少量细

小氮化铁，常化升温至 950~1000 ℃时细小氮化物有

聚集长大趋势，继续升温至 1120 ℃时各种氮化物开始

溶解，经第一段常化保温后上述氮化物已完全溶解。

冷却至第二段保温温度（920~960 ℃）时 AlN 伴随着

γ →α 相变析出，但这个过程中并不能析出所有 AlN，

随后的冷却过程也是至关重要的。常化沸水淬火后

析出了细小弥散的 AlN，形状多为长方形和三角形，尺

寸为 20~50 nm，但同时也有少量 Si3N4与 AlN 析出，尺

寸在 10 nm 左右。Si3N4在高温下不稳定，高温退火初

图 1　高磁感取向硅钢热轧板（a）~（c）和常化板（d）~（f）组织

（a）热轧板金相组织；（b）“碳化物”层 SEM 图；（c）动态再结晶铁素体；（d）常化板金相组织；（e）珠光体；（f）马氏体

Fig. 1　Microstructures of hot-rolled band （a）-（c） and normalized band （d）-（f） in high magnetic induction grain-oriented silicon steel
（a）optical microstructures of hot-rolled band；（b）SEM images on layer of carbide；（c）fine dynamically recrystallized ferrite；

（d）optical microstructures of normalized band；（e）pearlite；（f）martensite

表 1　高磁感取向硅钢中三类 AlN的析出行为［31-32］

Table 1　Precipitation behavior of three types AlN in high magnetic induction grain-oriented silicon steel［31-32］

Type of precipitation
A type

B type

C type

Size and shape
10-20 nm，needle-like

20-50 nm，plate-like

100-300 nm，larger agglomerate 
plate-like

Precipitation temperature
500-700 ℃

Above 690 ℃

Above 690 ℃

Precipitation time
During hot rolling and
 decarbonization annealing
During the γ → α phase transformation which occurs 
continuously on cooling after normalizing
During normalizing and 
decarbonization annealing
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期就会分解从而失去抑制能力［34］。如果常化冷速过

快，如淬入冷水中，AlN 可能来不及析出或析出不完全。

但是这些传统的认知仅停留在常化过程中组织、

织构及抑制剂析出情况等如何变化，关于常化是如何

影响后续初次再结晶和二次再结晶的机制还尚未明

确。随着近期研究的深入，对常化后组织与织构的演

变过程也愈发清晰，尤其是常化是如何影响初次再结

晶和二次再结晶的机制更为深入。

2　常化工序作用的近期研究结果

2. 1　常化对组织的影响

如前文所述，常化后沿板厚方向仍存在显著的组

织不均匀性，Li 等［21］指出位于表层的常化组织越均

匀、而沿板厚方向的组织越不均匀将会对后续形成位

向准确的 Goss 晶粒越有利。其中采用 1120 ℃保温 3 
min 后炉冷至 920~960 ℃保温 3 min 且最后在沸水中

淬火的二段式常化工艺最优，二次再结晶后磁性能最

佳。常化温度不同会显著影响常化板厚度方向的

组织分布。如 Fukagawa等［35］将 0. 0023%C-2. 35%Si-
0. 0124%Al-0. 0042%N-1. 68%Mn-0. 05%S 超 低 碳

取向硅钢分别加热至 600~700 ℃保温 1 h 进行一段式

常化，在不同常化温度下沿板厚方向形成了不同的组

织结构：600 ℃和 625 ℃常化后表层与中心都为变形组

织；650 ℃和 675 ℃常化后表层为再结晶组织，而中心

层为变形晶粒；700 ℃常化后表层和中心层都为再结

晶组织且中心晶粒尺寸粗大。他们指出常化后这种

组织不均匀性对初次和二次再结晶织构有决定性作

用，原因如下：（1）不同温度常化后常化板表层及中心

层织构含量相当；（2）细小变形晶粒经冷轧退火后更

易形成 γ-晶粒，粗大晶粒经冷轧退火后更易形成 Goss
晶粒。600 ℃和 625 ℃常化后初次退火板中表面 Goss
取向强度低且包含较多｛112｝〈110〉晶粒，该取向与

｛111｝〈112〉具有绕〈110〉轴转动 35°的特殊位向关系，

｛112｝〈110〉与 Goss 晶粒形成竞争关系，二次再结晶后

形成 Goss 织构和｛112｝〈110〉织构。700 ℃常化后初次

退火板中心｛111｝〈112〉织构强度低且继承了常化板

的粗晶粒组织，表面的 Goss 晶粒难以往里生长，因此

未能发生二次再结晶。650 ℃和 675 ℃常化后初次退

火板中织构含量和晶粒大小合适，Goss 晶粒能够往里

生长从而发生异常长大。可见能够发生良好二次再

结晶的常化板应具备的组织条件为：表层为再结晶晶

粒，中心为变形晶粒，但不可过于粗大。Xu 等［16］将

3. 25%Si 高磁感取向硅钢采用高温段 1100 ℃ 保温

90 s 后冷却至 900 ℃保温 180 s 的两段式常化策略，常

化后常化板表层为粗大再结晶晶粒，而中心层则为细

小的变形晶粒，这种常化板组织将有利于增强 Goss 二
次再结晶织构。

常化后在次表层至中心层之间存在着大量细小

且平行于轧向的等轴晶粒群，见图 1（d）。Wang 等［14］

对常化板中细小等轴晶粒的起源进行了研究，所用常

化工艺为升温至 1090~1110 ℃ 保温 40 s 后冷却至

900 ℃保温 120 s 的二段式常化工艺，发现常化后细小

等轴晶粒群具有相似的取向，并且常化第一段温度对

细小晶粒群取向有影响。1090 ℃与 1100 ℃常化后主

要形成了 γ-晶粒群，而 1110 ℃常化后主要形成了 λ-晶
粒群。此外，随着常化第一段温度提高，细小晶粒群

的面积分数降低，但其平均尺寸增加。对于这种细小

晶粒群的来源，通常都认为是由于 γ→α 相变产生的，

但他们通过 Thermo-Calc 计算及热膨胀仪分析认为大

量细小晶粒不是由于 γ→α 相变产生，并通过高温共聚

焦显微镜和 TEM 观察，得出常化板中细小晶粒来源

于变形晶粒的亚晶粗化。但这一解释显然存在诸多

可疑之处，有待商榷：（1）热轧板中沿轧向线性分布的

大量富碳区域在加热过程中必然会发生奥氏体相变；

（2）大量研究都表明常化冷却时通过 γ→α 相变析出了

大量 AlN［21-22］，而 Wang 等［14］却否定了这一观点，这与

常理相悖。

经常化处理后晶粒尺寸增加，冷轧板中剪切带增

多，未常化样品脱碳退火时易在晶界处形核，而常化

样品脱碳退火时易在剪切带和晶界处形核。剪切带

的增多一方面使得形核位点增加，另一方面再结晶晶

粒生长速度快，使得脱碳退火时再结晶速率明显提高。

此外，Goss晶粒易在剪切带处形核［36-37］，所以常化板经

冷轧退火后 Goss强度要高于热轧板经冷轧退火［15］。

综上可知：常化板沿厚度方向存在组织不均匀性

对二次再结晶是有利的，常化后对组织进行调整，不

同厚度层形成的组织与织构不同，经冷轧与初次再结

晶退火后仍然形成不同的组织与织构。尤其是常化

后形成了细小 γ-晶粒群将有利于二次再结晶形成位

向准确的 Goss晶粒。

2. 2　常化对织构的影响

常化后不改变织构类型，只会改变织构强度，但

常化对后续工序织构的影响是显著的。Shin 等［38］将

0. 031%C-3. 09%Si-0. 03%Al-0. 007%N-0. 1%Mn-
0. 007%S 取向硅钢进行加热至 1000 ℃保温 5 min 和

100 min 的一段式常化，结果指出冷轧后经 100 min 常

化处理的样品较 5 min 常化处理样品的｛112｝〈110〉织

构强度更高，沿板厚方向分布更为均匀。事实上，冷

轧板中存在｛112｝〈110〉和｛111｝〈112〉晶粒是十分重

15
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要的，一方面 Goss 晶粒易在变形｛112｝〈110〉及｛111｝
〈112〉晶粒剪切带处形核［36-37］，这使得二次再结晶时具

备更多的 Goss 核心。另一方面，｛111｝〈112〉和｛112｝
〈110〉具备绕〈110〉TD 旋转 35°的关系［35］，初次再结晶

时部分｛112｝〈110〉变形晶粒会转变为｛111｝〈112〉再结

晶晶粒，在二次再结晶时促使 Goss 晶粒异常长大。何

承绪等［39］采用 0. 055%~0. 060%C-3. 15%~3. 20%Si
取向硅钢探究了有无常化处理对薄取向硅钢织构的

影响，常化工艺为 1100 ℃保温 120~180 s 后冷却至

900 ℃保温 80~120 s 的两段式常化工艺。热轧及常化

板均以 α-线织构为主且常化板较热轧板而言织构更

为散漫。脱碳退火后未经常化处理样品｛111｝〈112〉，

｛411｝〈148〉强度要高于常化样品，但经常化处理后脱

碳板中 Goss 强度增加。α-线织构上取向多为冷轧亚

稳定/稳定取向，热轧板中 α-线织构强度高，冷轧后 α-
线织构强度也高。而｛411｝〈148〉晶粒易在变形 α-晶
粒晶界处形核［40-41］，所以冷轧退火后未经常化处理较

常化处理得到更强的｛411｝〈148〉织构。常化板较热

轧板晶粒尺寸增加了 1 倍，小晶粒经冷轧退火后易形

成 γ-线织构，而不利于剪切带的形成。所以冷轧退火

后常化样品较未经常化处理 Goss 强度有所增加，而

｛111｝〈112〉强度降低。

Nakashima 等［42］采用含 Sn 和不含 Sn 两种钢研究

了常化冷速对初次再结晶以及二次再结晶织构的影

响。在无 Sn 钢中，常化后空冷以及沸水淬火样品最终

都能得到完善的二次再结晶组织，而常化后冷水淬火

样品最终未发生二次再结晶。究其原因在于初次再

结晶后｛110｝与｛111｝极密度乘积小，Goss 晶核与易被

其吞噬晶粒接触概率低。而在含 Sn 钢中，常化后以上

述三种冷却方式冷却最终均能发生完善的二次再结

晶 ，原 因 在 于 初 次 晶 粒 尺 寸 小 ，脱 碳 板 中｛110｝与

｛111｝极密度乘积大。Sn 为界面活性元素，易在界面

处偏析，增强抑制能力，减小初次再结晶晶粒尺寸［43］。

可以认为含 Sn 钢脱碳板中｛110｝与｛111｝极密度乘积

大的原因可能在于：Sn 在晶界处偏聚使得晶界能降

低，变形晶粒的晶界是 γ-线织构的形核位点，Sn 的偏

聚将会导致 γ-线织构核心减少，从而造成再结晶后 γ-
线织构减弱。而 Goss晶粒常在剪切带处形核，其核心

数量不会因 Sn的加入而受到影响，最终导致 Goss组分

含量增加［44］。在二者的综合作用下，脱碳板中｛110｝
与｛111｝极密度乘积增大。

总的来说，常化可以对热轧织构组分进行微调，

通常情况下经常化处理后织构会变得更为散漫。在

冷轧时织构存在一定的遗传性［45］，初次再结晶时不同

取向的晶粒有对应的易形核位点（即取向形核），因此

常化后即使细微的织构变化也可能在冷轧、初次再结

晶后被放大，即常化工序影响了后续工序的织构演变

直至 Goss二次晶粒的形成。

2. 3　常化对抑制剂析出的影响

常化后冷却方式对抑制剂尺寸及数量密度至关

重 要 ，如 Li 等［21］将 0. 036%C-3. 15%Si-0. 022%Al-
0. 0087%N-0. 21%Mn-0. 007%S 取向硅钢在 1120 ℃
保温 3 min 的一段式常化后进行空冷、沸水淬火、冷水

淬火等不同的方式冷却，以及冷却至 920~960 ℃保温

3 min 再沸水淬火的二段式常化，对抑制剂析出情况进

行了分析。一段式常化后沸水淬火较空冷抑制剂数

量有所减少，但尺寸有所增加，抑制剂类型主要为

AlN。常化后淬入冷水中由于冷速过快，许多抑制剂

来不及析出，导致抑制剂数量显著减少。二段式常化

沸水冷却后析出的 AlN 细小弥散，大部分尺寸为 10~
20 nm。Ling 等［22］采用二段式常化，常化后采用冷水

淬火、沸水淬火和空冷至相变温度下再沸水淬火的常

化工艺，结果表明常化后空冷至相变温度下，然后沸

水淬火获得了更多纳米级 AlN。

第一段和第二段保温温度对于抑制剂析出也会

产生重要影响。如 Ko 等［46］对 3%Si 取向硅钢采用三

段式常化，其中第一段常化保温温度为 1000 ℃ 和

1100 ℃，脱碳退火时 1000 ℃常化样品初次再结晶晶粒

尺寸明显高于 1100 ℃常化样品。可见在 1100 ℃常化

条件下析出了更多抑制剂，抑制能力更强。Liu等［17］采用

0. 049%C-3. 104%Si-0. 027Al-0. 007N-0. 08%Mn-
0. 006%S 取向硅钢研究了二段式常化中第二段常化

温度对抑制剂析出的影响，所用常化工艺为 1120 ℃保

温 4 min，空冷至 920，950，980 ℃保温 3 min 然后空冷。

结果指出随着第二段常化温度增加，常化板中抑制剂

数量密度降低，平均尺寸增大。第二段常化温度不

同，抑制剂形成元素的扩散速度不同，高温下抑制剂

形成元素扩散快、抑制剂易粗化，所以平均尺寸增大。

并且第二段常化温度越低，第一段常化和第二段常化

的温度梯度越大，抑制剂的形核位置增加，所以抑制

剂的数量密度增加。

取向硅钢中抑制剂形核与长大的热动力学计算

对设计合理的常化工艺具有一定的指导意义。孟利

等［47］采 用 热 力 学 和 动 力 学 理 论 计 算 了 0. 059%C-
0. 1%Mn-0. 024%Al-0. 0076%N 取向硅钢中 MnS 沉

淀析出的动力学行为， 计算结果表明在该合金成分下

MnS 的析出以位错形核为主，主要在铁素体中析出，

并且 MnS 的有效析出温度为 850~1100 ℃ ，常化时

间 控 制 在 5min 较 为 合 适 。 王 海 军 等［48］计 算 了

0. 031%Al-0. 011%N 高磁感取向硅钢 AlN 在铁素体
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中的析出动力学，AlN 以位错形核、均匀形核和晶界形

核三种形核方式下最快析出温度分别为 1000，920 ℃
和 1020 ℃，当温度低于 1020 ℃时 AlN 在铁素体中以

位错形核为主。刘磊等［49］计算了 0. 072%C-3%Si-
0. 026%Al-0. 072%N-0. 079%Mn-0. 0065%S 取向硅

钢中 AlN 在奥氏体中的析出动力学，结果表明 AlN 在

奥氏体中不同形核机制下临界形核尺寸相同且随温

度增加而增大，AlN 在奥氏体中的形核机制主要为晶

界形核。

为了最大程度地通过常化过程发生的相变以产

生更多细小的抑制剂粒子，取向硅钢常化工艺有从

一 段 式 常 化 转 变 为 三 段 式 的 趋 势 。 如 鞍 钢 专 利

CN111440931A［50］所采用的三段式常化，在传统二段

式常化快冷过程中增加缓冷平台，使得在 720~780 ℃
停留时间长，B 类 AlN 析出时间延长、析出数量增加，

进而能够提高产品最终磁性能。传统二段式常化后

快冷所得 B 类 AlN 数量密度为 31. 65×105 mm-2，增

加缓冷段后 B 类 AlN 数量密度为 48. 87×105 mm-2，

较 传 统 二 段 式 常 化 提 高 了 35%。 又 如 中 国 专 利

CN110551885A［51］，第二段常化后以 10~15 ℃/s 冷速

冷却至 700~800 ℃，在常化炉内完成 γ→α 相变，防止

快冷中造成的 20 nm 以下无效 AlN 析出。同时出炉温

度低，可以改善常化后的脆性和板形。

因此，从抑制剂的角度来看，应根据钢的成分和

形成最大奥氏体体积分数的温度来制定常化的固溶

温度［52］，以保证抑制剂的有效固溶并可在冷却时通过

相变析出细小、均匀的抑制剂，因此常化在固溶后须冷

却至 900~950 ℃区间发生相变。另外，常化后的冷却

方式对抑制剂析出也至关重要，沸水淬火是获得细小弥

散抑制剂的有效手段。如在上述第二段保温后，再进一

步缓冷至 750~800 ℃后沸水水淬，效果最好。

在传统取向硅钢生产路线中，MnS 主要在热轧时

析出，而 AlN 主要在常化时通过相变析出。双辊薄带

连铸是一项极具潜力的短流程生产工艺，薄带连铸取

向硅钢具有快速凝固和热轧压下率小的特点，其抑制

剂析出规律与传统取向硅钢截然不同。薄带连铸取

向硅钢由于快速凝固，大量抑制剂形成元素来不及析

出，铸坯中只有少量 MnS 和 AlN 复合析出相。热轧时

析出大量 10~30 nm 的细小 AlN，在常化时 AlN 长大

至 20~50 nm，形成弥散的有效抑制剂［53］。

3　常化组织对二次再结晶的影响及理想的常

化工艺

根据常化研究的最新研究结果，总结了常化对后

续组织演变直至二次再结晶的影响，并推荐了理想的

常化工艺。常化组织对二次再结晶的有利影响包括：

（1）常化后晶粒尺寸的增加使得冷轧后剪切带数量增

加，一方面剪切带数目的增多使得脱碳退火时形核位

点增加、初次再结晶动力学加快。另一方面 Goss 晶粒

易在｛111｝〈112〉，｛111｝〈110〉以及｛112｝〈110〉剪切带

处形核［36-37］，脱碳退火后 Goss 组分强度增加。对于一

次大压下率冷轧法生产 Hi-B 钢来说，脱碳板中 Goss
组分的增加有利于二次再结晶的发生；（2）常化后形

成不同取向的细小晶粒群，若常化后细小晶粒群为

γ-晶粒群（图 2（a-1）），γ-线织构为冷轧稳定织构，在

冷轧之后能尽可能保留下来，形成变形 γ-晶粒（图 2
（a-2））。γ -晶粒易在变形 γ -晶粒晶界处形核（图 2
（a-3）），并且变形 γ-晶粒形变储存能高［37］，γ-晶粒形核

数量多（图 2（a-4）），脱碳退火后初次再结晶组织中形

成 γ-再结晶晶粒群（图 2（a-5））。二次再结晶初期 γ-
晶粒群相较于散漫的 γ-晶粒不易被其他取向晶粒吞

噬而得以保留下来，二次再结晶后期被 Goss 晶粒吞噬

（图 2（a-6），（a-7）），促进 Goss晶粒异常长大［14，54］。

但同时，常化也可能对二次再结晶造成如下不利

影响：（1）常化后若形成粗大的 λ-晶粒（图 2（b-1）），经

一次大压下率冷轧后，会形成粗大的带有微量变形亚

结构的 λ-晶粒（图 2（b-2））。λ-晶粒变形储存能低，在

脱碳退火初期难以发生再结晶（图 2（b-3）），在后期通

过发生“连续再结晶”形成大量 λ-晶粒（图 2（b-4））［55］， 
脱碳退火后会形成 λ-晶粒群（图 2（b-5））。在高温退

火时，Goss 晶粒难以吞噬 λ-晶粒，阻碍二次再结晶的

发生，晶粒发生正常长大（图 2（b-6），（b-7））。对此，

采用二次中等压下率＋中间退火的方法可能会消除

常化板中粗大 λ-晶粒的不利影响［54］。（2）常化板中心

处上 α-线织构相较于热轧板来说更散漫，上 α-线织构

为冷轧稳定/亚稳定取向，在冷轧后能够保留下来。

若常化板中 α-晶粒过于粗大（图 2（c-1）），冷轧后将形

成粗大的 α -变形晶粒（图 2（c-2））。初次再结晶时

｛411｝〈148〉晶粒易在 α -变形晶粒晶界处形核（图 2
（c-3））［40-41］，｛411｝〈148〉能快速吞噬 α-变形晶粒（图 2
（c-4）），而在脱碳板中形成过于粗大｛411｝〈148〉的晶

粒（图 2（c-5））。二次再结晶时 Goss 晶粒难以将其吞

噬，形成“岛状晶”（图 2（c-6），（c-7））［16，56］，“岛状晶”的

残留会导致磁性下降。为了消除上述这些可能的不

利影响，应在常化高温段短时保温，而低温段长时间

保温，以能够得到中心层细小的变形晶粒。这种常化

策略使得中心变形 α-晶粒细小，而晶界比例高，从而

能够提高脱碳板中 γ-晶粒比例，限制｛411｝〈148〉晶粒

过分长大。同时使得初次再结晶后板厚方向晶粒尺
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图 2　常化后组织演变示意图

（a）细小 γ-晶粒群的演变过程；（b）粗大 λ-晶粒的演变过程；（c）粗大 α-晶粒的演变过程；

（1）常化板；（2）冷轧板；（3）~（5）初次再结晶过程；（6），（7）二次再结晶过程

Fig. 2　Schematic diagram of microstructure evolution after normalizing
（a）evolution of fine γ-grain colony；（b）evolution of large λ-grain；（c）evolution of large α-grain；

（1）normalized band；（2）cold-rolled band；（3）-（5）during primary recrystallization；（6），（7）during secondary recrystallization
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寸和不同织构成分的晶粒尺寸更为均匀，在二次再结

晶时可以抑制“岛状晶”的产生，提高 Goss 晶粒异常长

大速率［16］。

综上所述，针对成分范围为0. 04%~0. 08%C-2. 8%~
3. 3%Si-0. 020%~0. 030%Al-0. 007%~0. 010%N-
0. 05%~0. 15%Mn-0. 005%~0. 020%S 并 以 AlN 为

主抑制剂的低温加热渗氮型高磁感取向硅钢，可以认

为理想的常化工艺应为：以快速加热升温至 1120 ℃短

时保温 40~60 s，后以 30 ℃/s 左右冷速冷却至 920~
950 ℃ 保 温 120~180 s，然 后 以 10~30 ℃/s 冷 却 至

750~800 ℃，最后采用喷水冷却方式冷却（相当于淬在

100 ℃水中）。此工艺快速加热升温可避免抑制剂在

加热过程中的粗化，而使其在高温段短时保温时能够

充分固溶。高温段短时保温使得表层和次表层高储

存能区域发生再结晶，此时中心层只发生回复或部分

再结晶，低温段长时间保温使得表面再结晶晶粒充分

生长、中心晶粒储存能充分释放，由此可以获得表面

粗晶粒和中心不会过于粗大的变形晶粒，所以可以改

善常化板沿板厚方向的组织不均匀性。并且低温段

保温温度选择 920~950 ℃有利于 AlN 的析出。此外，

增加的缓冷段和沸水淬火冷却均能促进 AlN 进一步

弥散析出。该常化工艺适用于低温加热渗氮型高磁

感取向硅钢，在高硅钢和薄带连铸取向硅钢中是否可

行需进一步验证。

4　结束语

常化是高磁感取向硅钢（Hi-B 钢）生产的重要环

节，本文既简要介绍了关于常化工序作用的传统认

知，也着重介绍了近期常化是如何影响初次再结晶和

二次再结晶组织与织构的研究结果。理想的常化组

织应是表面粗晶和中心层为细小变形晶粒，这有利于

发生完善的 Goss 二次再结晶织构。尤其是常化板中

细小 γ-晶粒群有利于二次再结晶，而大的变形 α-晶粒

与 λ-晶粒不利于二次再结晶。为避免形成不利的常

化组织提出了相应的工艺改进措施，并推荐了能优化

低温加热渗氮型 Hi-B 钢磁性能的三段式常化工艺：快

速加热升温至 1120 ℃高温段短时保温 40~60 s，低温

段（920~950 ℃）长时间保温 120~180 s，之后进行缓

冷至 750~800 ℃后沸水淬火。该常化工艺不仅能显

著提升常化板抑制剂的抑制能力，还能在厚度方向获

得不均匀组织，有利于发生完善的二次再结晶。

目前对常化工艺系统的研究还较少，各工艺参数

对组织、织构及抑制剂析出的影响积累还不够，掌握

各工艺参数对组织的影响对于常化工艺的优化将起

到指导作用。另外，常化工艺中仍有许多细节还有

待研究，如常化板中细小晶粒群的来源以及细小晶

粒群对后续组织的影响；常化板中诸如马氏体、贝氏

体中硬相对冷轧后组织与织构的影响规律；常化板

表面无“碳化物”等轴晶粒对冷轧组织与织构的影响

规律等。常化工艺的未来发展方向有以下方面：（1）
在保证获得同等织构组分与抑制剂含量的基础上进

一步简化工艺，以起到提高生产效率和节能减排的

作用；（2）薄板坯连铸连轧和薄带连铸生产取向硅钢

是未来取向硅钢发展的重要方向，需要明确常化工

艺在上述两种生产流程中的作用并制定出合理的常

化工艺。
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Research progress in high-temperature failure 
behavior of MCrAlY metal bond-coat
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摘要：随着航空发动机与燃气轮机涡轮进口温度的不断提高，MCrAlY（M=Ni，Co 或 NiCo）包覆型涂层因具有抗高温氧

化以及高的热膨胀系数等优点，成为广泛应用的热障涂层金属黏结层材料。然而，高温服役环境下热障涂层中金属黏结

层与陶瓷面层界面应力分布状态愈加复杂，黏结层界面失效导致陶瓷面层的剥落，限制了其在热防护涂层领域的发展。

本文简述了黏结层的发展进程，重点阐述高温相转变、热应力和生长应力增加以及 S 元素扩散等因素导致的黏结层界面

的失效行为，分析黏结层界面失效机理，归纳总结了国内外针对金属黏结层界面失效的改进研究工作，并在此基础上提

出采用稀土及纳米颗粒协同强化 MCrAlY 材料，为未来热障涂层体系的优化设计提供了研究方向。

关键词：金属黏结层；MCrAlY；失效机理；改性研究
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Abstract：The MCrAlY（M=Ni，Co or NiCo）has become a widely used bond-coat material of thermal 
barrier coatings （TBCs） due to its advantages of high-temperature oxidation resistance and high thermal 
expansion coefficient， with the continuous increase in turbine inlet temperature of aero engines and gas 
turbines.  However， the stress distribution at the interface between the bond and top coating in thermal 
barrier coatings becomes more complicated under a high-temperature service environment.  The failure of 
the bond-coat leads to the spalling of the top coating， which limits the development of the thermal 
protection coating field.  The development process of the bond-coat was briefly described. The failure 
behavior of the bond-coat interface due to high-temperature phase transition， increased thermal and growth 
stresses， and S-element diffusion was focused on， and the failure mechanism of the bond-coat interface 
was analyzed.  The research on improving the bond-coat interface failure at home and abroad was 
summarized.  The synergistic strengthening of MCrAlY by rare earth and nanoparticles is proposed， which 
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provides a research direction for the future optimization design of thermal bond-coat systems.
Key words：metal bond-coat；MCrAlY；failure mechanism；modified research

国家经济与军事水平的发展势必需要众多产业

的进步来支撑，航空发动机与燃气轮机（简称“两

机”）的设计与制造是衡量一个国家发展水平的标志，

被列为我国“十三五规划纲要”100 个重大工程项目

之首。涡轮叶片作为两机的核心部件，服役时需要承

受转子叶片自身的离心力、振动载荷，同时还要承受

高推力下温度急剧升高产生的极端热应力、高温氧化

失效以及熔盐腐蚀［1］。在叶片表面涂覆热障涂层

（thermal barrier coatings， TBCs）可提升涡轮叶片的

性能，使两机能够在高于高温合金熔点（1300 ℃）的

温度下运行［2］，从而应对恶劣服役环境［3-7］。TBCs 体
系 由 陶 瓷 面 层（top-coat，TC）、金 属 黏 结 层（bond-
coat，BC）以及高温合金基体（superalloy）组成。陶瓷

层具有低热导率、高热稳定性、高应变容限等优点，是

热障涂层面层的理想材料，目前广泛使用的陶瓷层有

6%~8%（质量分数，下同）Y2O3 稳定 ZrO2，La2Zr2O7

等［8-10］。处于高温环境下的动力系统，通常会根据需

求使用不同性质的材料组合［11］。MCrAlY（M=Ni，
Co 或 NiCo）涂层具有优异的抗高温氧化、抗热腐蚀、

抗热疲劳性能、优良韧性且成分可随使用环境和不同

基体材料进行调整等优点，为金属黏结层的首选材

料［3］，也被广泛应用于发动机、涡轮机叶片等热端部

件的高温防护领域［12］。高温服役环境下陶瓷面层与

黏结层或氧化层的界面裂纹形核与扩展是热障涂层

最常见的失效模式。因此，系统地归纳总结黏结层

高温氧化与元素偏析等因素造成的热障涂层界面失

效因素，对金属黏结层的成分改性具有重要意义。

本文重点阐述金属黏结层界面的失效行为，系统分

析黏结层界面失效机理，归纳总结国内外对金属黏

结层界面失效的改进研究，讨论各种改性手段的内

在机理，并在此基础上对金属黏结层的发展做出

展望。

1　黏结层的发展进程

铂改性铝化物（Pt-Al）涂层为代表的扩散型涂层

和 MCrAlY 合金为代表的包覆型涂层为典型的金属

黏结层材料［13-14］。热障涂层系统中，金属黏结层主要

起到防止基体金属高温氧化，改善陶瓷层与基体间热

膨胀系数不匹配造成的应力集中等问题。经典的热

障涂层双层结构如图 1 所示，图中标出了各组分的部

分功能性质。黏结层成分对于热生长氧化物（ther‐
mally grown oxide，TGO）的生长速率、完整度、成分组

成及失效剥落行为等至关重要。

1. 1　改性铝化物扩散型涂层

20 世纪初期，制备铝化物涂层的常见方法包括热

浸镀铝、料浆、包埋、气相以及化学气相沉积法渗铝

等［14-15］。各种方法制备的简单铝化物显示出优良的抗

氧化性能，但由于其力学性能较差，涂层容易发生脆

性开裂，元素互扩散导致涂层退化速率加快，因此限

制了其在更高领域的应用。20 世纪 70 年代出现了改

性铝化物涂层，在 C，Si，Co，Ti，Pd，Dy 和 Pt 等众多元

素改性的铝化物涂层中［16］，Pt 改性 β-NiAl 涂层和 Pt
改性 γ-Ni/γ΄-Ni3Al 涂层因优异的抗高温氧化与耐热

腐蚀性能而备受关注［17］。Pt 的加入可以促进 Al2O3的

选择性氧化，形成更加致密的 TGO 层，并且可以抑制

有害元素 S 在界面处偏析，从而提高氧化膜的结合强

度。另外，Pt 与 Al 的亲和力较强，使 Al 浓度保持在高

水平状态，提升了涂层的抗高温氧化性能。Yang 等［18］

分别制备了双相 PtAl2-分散（Ni，Pt）Al涂层（DP 涂层）

图 1　TBCs经典双层结构

Fig. 1　Classic double-coating structures of TBCs
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和单相（Ni，Pt）Al 涂层（SP 涂层），并与未改性的 NiAl
涂层（UM 涂层）进行了比较，结果表明，DP 涂层比 SP
和 UM 涂层具有更好的耐热腐蚀性能，抗循环氧化性

与 SP 涂层相当。

基于上述性能，Pt 改性 β -NiAl 涂层和 Pt 改性

γ-Ni/γ΄-Ni3Al 涂层被应用于金属黏结层，但在服役过

程中涂层内过高的 Al 含量会使内部产生严重的元素

互 扩 散 现 象 ，导 致 二 次 反 应 区（secondary reaction 
zone，SRZ）与拓扑密堆相（topologically close-packed 
phase，TCP）的生成，破坏黏结层中相结构，造成基体

高温力学性能退化。Yin 等［19］研究了 PtAl涂层与第三

代单晶高温合金在 1000 ℃和 1100 ℃下的微观组织演

变和元素互扩散行为，结果发现，Al 和 Ni 的 相 互 扩

散进一步促进二次反应区的生长以及从 β -NiAl 向
γ′-Ni3Al的相转变。另外，Pt 改性 Al化物黏结层制备

方法较为复杂，制备机器和贵金属原料成本较高，服

役温度不能超过 1100 ℃，限制了其在热防护涂层领域

的广泛应用。

1. 2　MCrAlY包覆型涂层

20 世纪 80 年代，MCrAlY 包覆型涂层应运而生。

MCrAlY 涂层具有优异的抗高温氧化性能，从而被应

用于高温防护涂层领域。与铝化物扩散型涂层依靠

与基体合金扩散形成涂层的方式不同，MCrAlY 包覆

型涂层可独立沉积到各类基体合金上，并且可以根据

不同类型的基体合金调整涂层成分与厚度。MCrAlY
涂层可以通过多种涂层技术制备，例如等离子喷涂

（plasma spraying，PS）、超音速火焰喷涂（high velocity 
oxy-fuel，HVOF）［20］、物理气相沉积（physical vapor de‐
position，PVD）以及电弧离子镀工艺等［21］。

在 MCrAlY 合金涂层中，M 代表的不同质量分数

的 Ni，Co，Fe 和 NiCo 作为合金的主体，但研究发现，

高温下陶瓷层中的 ZrO2 单斜晶或立方晶会与 CoO 或

Fe2O3 等氧化物反应，降低热障涂层整体性能，因此

CoCrAlY 和 FeCrAlY 可以考虑单独作为高温防护涂

层，而不适合应用在热障涂层的黏结层中，所以研究

重心逐渐转移至 NiCrAlY，NiCoCrAlY 和 CoNiCrAlY
涂层。Ni，Co 作为涂层的主体元素，Ni 的抗氧化性能

优于 Co，而 Co 的抗热腐蚀性能更佳，将二者结合更有

利于涂层的综合性能。当 Co 的含量在 20%~26%
时，涂层韧性最佳。图 2 清晰地展示了 MCrAlY 黏结

层体系与抗氧化、抗热腐蚀性能的关系。Al作为生成

TGO 层的供给元素必不可少，Al2O3 能有效阻止氧气

向内扩散，是涂层抗氧化性的基础，但 Al 含量通常在

8%~12%，高 Al 虽然有助于高温下氧化膜的生成，但

会降低涂层的韧性，因此综合考虑涂层的性能，需要

在保证涂层抗氧化性能的前提下尽可能地降低 Al 含
量。TGO 层的形成速率与 Al的活性以及在合金中的

扩散性有关，Cr能够显著增加 Al的活性并且提高扩散

速率。Cr 会在局部 Al 氧化消耗完毕后在黏结层上方

生成 Cr2O3，从而增加涂层的抗氧化性能与抗热腐蚀性

能，并促进 Al2O3的生成［22］。但 Al 和 Cr 同为固溶强化

元素，会降低涂层韧性，因此 Cr 含量也不可过高。微

量 元 素 Y 的 添 加 含 量 很 低 ，通 常 低 于 1%，Y 在

MCrAlY 中的溶解度有限，因此过量的 Y 将在晶界内

转化为 Y2O3。研究表明［23-24］，Y 可以有效阻止 S 元素

向界面处偏析，并且提高 TGO 与基体间的结合力，

即“钉扎作用”。目前针对黏结层的改性主要是替换

不同的活性元素和氧化物，如 Ta，Si，Hf，Zr，Re 及

CeO2 等。Naumenko 等［25］提出“活性元素”（active ele‐
ment， RE）效应以代替“稀土元素”效应，不同元素和

氧化物对黏结层的强化效果不同，对黏结层的改性还

在进一步的探索与研究中。

2　黏结层失效导致的涂层失效

两机长期工作在高温与常温交替的环境中，温差

过大导致整个 TBCs 体系内部的应力组成极为复杂。

由于陶瓷层氧气透过率极高，在高温环境下氧气与黏

结层的金属会发生选择性氧化，形成 TGO。随着服役

时间的增长，TGO 会发生成分的转变及厚度的增加，

相变应力、生长应力以及与两相界面热膨胀系数失配

所产生的热应力会导致整个 TBCs 系统发生不可预测

的疲劳失效破坏现象。基体中存在的 S 元素也会向黏

结层表面偏析，破坏涂层结构。因此，研究热障涂层

系统中 TGO 应力产生机理以及应力水平、TGO 相转

变、有害元素的偏析对于揭示涂层系统失效破坏行为

具有重要意义。

图 2　MCrAlY 黏结层体系与抗氧化、抗热腐蚀性能的关系

Fig. 2　Relationship between MCrAlY bond-coat system and 
antioxidation and hot corrosion resistance performance
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2. 1　TGO内部应力

由于高温环境导致氧气透过陶瓷层与金属黏结

层反应生成 TGO 层是不可避免的，因此研究 TGO 层

的内部应力对于揭示热障涂层失效形式尤为重要。

TGO 的内部应力可划分为两大类：（1）由陶瓷层与金

属黏结层自身的热物理性能决定的热膨胀系数相差

过大，而 TGO 层的热膨胀系数比两者小，导致在热载

荷作用下产生极大的热应力，易在界面与层中缺陷处

形成应力集中，促进微裂纹的产生；（2）氧化膜恒温生

长产生的应力与氧化膜的表面形貌、成分结构和生长

速率相关。两类 TGO 内部应力相互影响、共同作用，

当应变能积累到极限值时，导致热障涂层整体剥落

失效。

2. 1. 1　热应力失配

在 TBCs 服役过程中，外界的氧离子会透过多孔

结构的陶瓷层与金属黏结层发生选择性氧化形成一

层 TGO 层。TGO 的厚度通常为 1~10 μm，在常用的

黏结层体系中都含有 Al，这是因为，在 氧 化 初 期 阶

段 Al 可 以 与 氧 离 子 发 生 选 择 性 氧 化 ，生 成 致 密

的 α-Al2O3 层，α-Al2O3 与陶瓷层间有很好的物理相容

性，可以使氧化层和陶瓷层在长时间高温服役的环境

下保持热稳定，并且由于 α-Al2O3致密的结构以及较低

的氧透过率，可以有效地降低氧气向黏结层以及金属

基体的扩散速率，从而增加黏结层的抗氧化性能。

TGO 层的成分主要是金属氧化物，而金属氧化物

的热膨胀系数通常小于相应金属的热膨胀系数，这导

致在热循环载荷的过程中，由于各层间热膨胀系数的

不匹配造成的 TGO 内部产生较大的热应力。 TC
（8YSZ）由于自身热物理性能参数与金属的差异，热膨

胀系数约为 11×10-6 m/K，而 BC 的热膨胀系数约为

16×10-6~18×10-6 m/K，即 TC 的热膨胀系数要小于

BC 的热膨胀系数，在热循环过程中 TC/BC 界面处会

产生热失配应力。当系统进入高温环境生成 TGO
时，TGO 的热膨胀系数约为 9. 8×10-6 m/K，小于 TC
层和 BC 层的热膨胀系数，较大的热膨胀系数差异会

使 TGO 与黏结层间产生 1000 MPa 数量级的热应力，

而 TGO 内部晶粒的取向差异导致热膨胀过程中不同

晶粒的各向异性产生的热应力仅达到 100 MPa 数量

级，相比之下，界面间热失配引起的应变能是热障涂

层失效的主要驱动力，因此热膨胀系数失配产生的热

应力应被作为一个研究重点。在高温与室温的循环

过程中，α-Al2O3 主要承受压应力。因 α-Al2O3 塑性较

好，高温环境下所受的压应力可以通过弹塑性变形和

蠕变释放，而在室温下承受的压应力约为 1~6 MPa，
如果在热循环过程中 TGO 内部积累的热应力不能得

到释放或超过临界断裂韧度，就会发生氧化膜的开裂

或剥落［26］。假设涂层近似处于平衡双轴应力状态，则

热失配应力 σ∆T 为：

σΔT = ΔT∙Δα∙ E ( )1 - μ （1）

式中：ΔT 为冷却后温度与无应力参考温度之间的温

差；Δα 为金属和陶瓷之间的热膨胀系数差；E 为陶瓷

层的杨氏模量；μ 为泊松比［27］。通过式（1）可以计算出

特定温度下涂层失效的应力值 σΔT。Tomimatsu 等［28］

使用 CoNiCrAlY 黏结层制备 TBCs，对其进行热暴露

实验，并使用光激发荧光光谱测量 1100 ℃下热暴露

100 h 后 TGO 与黏结层和陶瓷顶层界面处的应力。

TGO 层中应力分布不均匀，靠近顶层的应力小于靠近

黏结层的应力，证明 TGO 与黏结层之间的热失配更

大 。 Traeger 等［26］通 过 热 力 耦 合 冲 击 实 验 总 结 出

TBCs 服役寿命与金属黏结层表面温度的关系，如式

（2）所示，进一步表达热应力对热障涂层系统失效的

影响。

lgN ∝ 1/T bond （2）
式中：N 为热力耦合冲击次数；Tbond为黏结层温度。

除了热膨胀系数不匹配导致 TGO 层与 YSZ 陶瓷

层界面产生热应力外，还会因陶瓷顶层的隔热性能产

生温度梯度热应力。杨晓军等［29］通过有限元模拟对

不同温度梯度下的热障涂层进行了研究，结果表明，

热应力大小与温度梯度呈负相关，界面最大位移与温

度梯度呈正相关。

2. 1. 2　TGO 生长应力

热障涂层系统的抗氧化性能是由黏结层成分以

及热生长氧化层质量决定的，氧化层的厚度、微观形

貌、物理性能是影响热障涂层服役寿命的关键因素。

研究表明，涂层的失效剥落受 TGO 在热力耦合过程

中生长的影响［30］。TGO 层的生长规律遵循 Wagner的
金属高温氧化理论［31-32］，可表示为：

h = kp × t 1/2 （3）
式中：h 为氧化膜厚度；kp为氧化速率常数；t 为氧化时

间。氧化动力学呈现抛物线规律，式（3）虽不复杂，但

kp 参数的影响因素较多，所以通常会采用高温氧化实

验的方式确定。如 Caliez 等［33］在 1100 ℃下进行了多

次高温氧化实验，测定的黏结层 kp为 2. 0×10-13 cm2/s。
TGO 生长规律呈现抛物线规律是由金属元素的外扩

散与氧元素的内扩散决定的。

在 TGO 生长过程中产生的应力值实际上比热应

力小很多（<1 GPa），但由于该层很薄，导致能量密度

高，激发了失效机制。TGO 的生长厚度存在一定的阈

值，在经典双层热障涂层体系中，TGO 的临界厚度约
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为 6~7 μm［30，34］，如果继续生长，会使涂层极易脱落进

而导致 TBCs 失效。在冷热循环初期，冷却过程会导

致应力在界面凸起部位集中，产生径向拉应力，而在

凹陷部位产生压应力。随着 TGO 层的产生以及不断

生长，表面变得粗糙不平，导致 TGO 与黏结层界面处

产生更多的沟壑、尖角等不平整的形貌，使界面处受

力不均。应力分布也会发生转变，凸起部位受到压应

力，凹陷部位受到拉应力，原本处于 TGO 顶部的微裂

纹会扩散至 TGO 内部靠近黏结层一侧的位置，裂纹

不断扩展、相互连接，形成网状裂纹，导致界面分层。

Nusier等［35］进行了多次热力耦合冲击实验，结果表明，

随着实验次数的增加涂层厚度也在不断增大。当实

验进行到 75 周次时，TGO 厚度已经达到 10 μm，能够

明显观察到陶瓷层裂纹增多，并且有扩展的趋势。

2. 2　Al2O3相转变失效分析

Al2O3 在自然界中存在四种物相，只有 α-Al2O3 相

为稳定态，γ -Al2O3，δ -Al2O3，θ -Al2O3 相都为非稳定

态［36］。图 3 为从 θ-Al2O3相到 α-Al2O3相成核和生长过

程示意图。可以看出，在高温氧化初期，金属黏结层

与氧元素反应形成的 TGO 层的主要成分是 θ-Al2O3

相，非稳定态的 θ-Al2O3会随着氧化时间的增加向稳态

的 α-Al2O3转变，α-Al2O3相的密度为 3. 97 g/cm3，明显

大于 θ-Al2O3相密度，所以这个过程会带来一定的体积

收缩并产生拉应力［37-38］。刘社宁［39］通过实验发现，氧

化初期 TGO 层主要成分为非稳定态 Al2O3，实验进行

3 h 后 形 成 部 分 α -Al2O3 ，72 h 后 成 分 完 全 转 化 为

α-Al2O3，证明 Al2O3 在氧化过程中的相转变。Rosler
等［40］研究表明，材料蠕变使 TGO 层承受压应力进而

平衡相变产生的拉应力，使应力相互补偿而保持低

水平状态，缓解涂层的应力集中。但这种压应力通

常较小，θ-Al2O3 至 α-Al2O3 的相转变导致的体积收缩

会在 TGO 层形成不均匀孔隙，在拉应力作用下孔隙

周边开裂形成裂纹，裂纹长大相互连通易使涂层

失效。

2. 3　脆性相生成导致失效分析

TGO 层 最 理 想 的 状 态 是 生 成 连 续 且 均 匀 的

α-Al2O3 氧化膜，氧分压与涂层中 Al 的浓度是影响氧

化膜生长的关键。在高温氧化的过程中 Al2O3持续生

长，涂层中 Al元素被大量消耗，有害相 γ-Ni3Al会在基

体与黏结层发生互扩散的过程中在界面析出。这种

有害相属于脆性的金属间化合物，会削弱基体与黏结

层之间的结合强度，进一步消耗 Al 元素［41］，导致靠近

TGO 层附近的界面开始出现贫 Al 区，迫使 Ni，Co 和

Cr 等元素发生选择性氧化。这些元素会消耗 Al2O3再

次 氧 化 生 成 尖 晶 石 类 氧 化 物（spinel oxides），如

Ni2Al2O4，Ni2Co2O4 等。此类氧化物脆性大、抗氧化性

差且结构疏松多孔，在界面处大量析出将降低陶瓷层

与黏结层之间的韧性，其较快的生长速率造成 TGO
层体积增大，引起界面处应力集中，导致更多裂纹萌

生［42-43］。Zou 等［41］采用大气等离子喷涂（atmospheric 
plasma spraying，APS）制备黏结层，该方法制备金属

黏结层不可避免会与氧气反应，导致黏结层出现裂

纹、孔洞等缺陷，使得氧气可以进入涂层内部与涂层

发生反应形成内氧化，不但消耗更多的 Al 元素，还形

成了尖晶石相破坏界面结构。Sohn 等［44］在实验中发

现，热循环次数逐渐增加时，在 TGO/MCrAlY 界面处

会形成孔洞等缺陷，在 TGO 层生成尖晶石类氧化物，

两者共同作用使涂层剥落失效。优化涂层制备工艺，

减少因脆性相析出造成界面失效仍然是热防护涂层

领域的一个研究热点。

2. 4　S元素扩散导致失效分析

基体中通常含有一定量的 S，在高温环境下 S 会

以过饱和蒸气压作为驱动力向黏结层表面扩散［45］，在

真空条件下这种驱动力将进一步加快 S 的扩散［46］。此

外，YSZ陶瓷面层可以使 S2-在 YSZ固溶体中形成稳定

硫化物，而 S2-的持续消耗会影响 S 通过 TGO 层中晶

界迁移的热力学驱动力，促进 S 在 TBCs中更多向外扩

散。S 在 Ni基高温合金表面与 TGO/黏结层界面发生

图 3　从 θ-Al2O3相到 α-Al2O3相成核和生长过程示意图

Fig. 3　Schematic diagram of nucleation and growth process from θ-Al2O3 phase to α-Al2O3 phase
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成分偏析，是自由键饱和导致表面能或界面能降低以

及溶解原子引起的晶格应力释放导致弹性能降低的结

果［47］。TGO/黏结层界面金属阳离子与氧化物阴离子

结合形成离子键，且 TGO 与黏结层结合紧密，导致 S原

子难以在 TGO/黏结层界面发生偏析。因此，S 在均匀

完整的 TGO/黏结层界面处偏析形成的可能是硫化

物。在TGO/黏结层界面处的孔洞或突起等缺陷部位可

能有 S 原子析出，这会减弱金属黏结层与 TGO 键的结

合，导致界面结合强度下降［48］，有助于孔洞的形核和长

大［49］。图 4为S在TBCs氧化过程中迁移机制示意图。

考虑到 Al2O3具有致密的微观结构，猜测 S 不太可

能以原子形式向外扩散，而是形成了 S2-。S2-可以像

O2-和 Al3+一样在高温氧化的过程中通过 Al2O3晶界，

因此必须在通过 Al2O3前形成 S2-。关于 S2-的电离过

程有两种机制猜测［46］：（1）根据式（4），与 O2-交换电子

实现，这与电渣重熔（electroslag remelting，ESR）工艺

过程机制非常相似［50］；（2）根据式（5），与 Al 原子交换

电子实现。这两种机制发生的反应从热力学角度分

析都是可行的，并会生成 Al2S3，这是一种具有弱离子

共价 S—Al 键（0. 36 J/m2）的硫化物［51］，其中 ΔG 是反

应的吉布斯自由能。

2O2 - + 2S → 2S2 - + O 2，

 ΔG = -9. 09 × 104 J/mol，1150 ℃ ( )CaO （4）
2Al + 3S → 3S2 - + 2Al3 +，

 ΔG = -8. 45 × 105 J/mol，1150 ℃ （5）
当 S 完成电离过程后，向外扩散的 S2-和向内扩散

的 O2-都将通过 Al2O3晶界，但方向相反。氧化过程在

晶界扩散中主要以 O2-向内扩散为主，而这将会阻塞

扩散路径，从而抑制 S2-向外扩散。此外，随着氧化时

间的增加，Al2O3晶粒生长并产生更多氧化物，进一步

阻止 S2-穿过 Al2O3层向外扩散，大量 S2-留在 Al2O3层

下方，并在 TGO/黏结层界面处偏析。采用真空处理，

可明显降低氧分压（2. 1×10-5~2. 1×10-4 Pa），抑制

O2-向内扩散的速率，使更多的 S2-向外扩散至 YSZ 陶

瓷面层，减少 S 对 TGO/黏结层界面的破坏。

Funkenbusch 等［52］证明，在高温氧化实验中基体

内的 S 杂质会偏析至 TGO/黏结层界面处，两相逐渐

从界面处分离，最后导致涂层失效。Grabke 等［53］发

现，S 元素在界面缺陷处浓度较高。进一步研究后提

出缺陷处的表面能会由于 S 元素的偏析而降低，使得

缺陷不断长大，从而导致界面结合被弱化。目前降低

S 对界面韧性破坏的方式主要有两种：（1）降低基体内

S 的浓度，这种方法可以从根源上解决问题，但目前基

体合金已经研究得十分充分，很难再实现科研突破；

（2）通过添加 Y，Zr，Hf，Ti 等活性元素抑制 S 元素偏

析，研究表明，活性元素可以与 S 更快结合反应生成硫

化物，阻止 S 向界面扩散［54-55］。

3　MCrAlY涂层的改性研究

为提高黏结层的抗氧化和抗热腐蚀性能，延长热

障涂层整体寿命，科研人员开展了对涂层的改性研究

图 4　氧化过程 S 在 TBCs中的迁移示意图

Fig. 4　Schematic illustrations of migration of sulphur in TBCs during oxidation

27



材料工程 2024 年  3 月

工作。针对黏结层的失效机制，提出多种改性方案。

目前行之有效的金属黏结层改性方法包括真空热处

理、预氧化处理、表面处理以及涂层成分改性等。

3. 1　真空热处理

真空热处理（vacuum heat treatment，VHT）是近

年来兴起的一种新型热处理技术。其结合了真空与

热处理技术的优点，在优化工件内部组织结构与缺陷

的同时避免工件氧化、脱碳、渗碳。VHT 可以增加涂

层间结合力，细化界面并使组分均匀分布，从而得到

组织结构稳定的涂层。

温度与时间是决定真空热处理结果的重要因素。

张啸等［56］采用 PS-PVD 技术制备了金属黏结层，探究

VHT 温度和时间对黏结层与基体元素扩散行为的影

响。发现基体一侧的富 Al 相会随着时间的延长逐渐

增多，热处理 8 h 后产生的扩散区宽度超过 20 μm；同

样，温度的提高也使扩散区增厚。结果表明，长时间、

高温度的 VHT 会加剧黏结层与基体间元素的扩散

行为。

金属黏结层与基体界面处的结合方式会影响涂

层服役寿命，VHT 可以在阻止涂层氧化的前提下使

APS 制备的涂层与基体间发生元素互扩散，结合方式

从机械结合转变为冶金结合，提高界面结合强度，防

止涂层提前剥落。Meng 等［57］研究并讨论了 VHT 增

强 APS 制备的 CoNiCrAlY 黏结层与基体间结合强度

的机理，通过分析不同处理时间涂层中氧化膜的形态

变化，证明涂层与基材间冶金结合的形成是提高涂层

结合强度的关键。如图 5 所示，涂层制备过程中形成

的氧化膜会在真空热处理时逐渐破裂，随后收缩成球

状夹杂氧化物，经过 VHT 后涂层与基材形成冶金结

合，结合强度明显提高。王博等［58］采用 HVOF 与 APS
技术制备双层结构 CoNiCrAlY 黏结层，并对试样进行

了 VHT。结果表明，经过 1050 ℃真空热处理 3 h 后双

层金属黏结层表面粗糙度明显降低，并且 VHT 会促

进两黏结层之间的扩散，提高界面结合，界面结合强

度达 39. 42 MPa。Shen 等［59］采用电弧离子镀和电子

束物理气相沉积（EB-PVD）技术分别制备 NiCrAlYSi
黏 结 层 和 YSZ 陶 瓷 涂 层 ，研 究 不 同 VHT 工 艺 对

NiCrAlYSi黏结层的影响，结果表明，经过 870 ℃，10 h
的 VHT 后，TBC 表现出高的热循环寿命（平均约 1134
周次循环）。

综上，真空热处理改变了传统喷涂涂层间的结合

方式，由结合力较差的机械结合转变为更坚固的冶金

结合，增强黏结层与基体结合力，减少界面以及涂层

内部裂纹的产生，延长涂层服役寿命。经过处理后的

涂层内部产生更多氧化物，涂层热膨胀系数降低，缓

解了热膨胀系数不匹配导致的应力集中，进而阻止裂

纹扩展，增强涂层综合性能。

3. 2　预氧化处理

MCrAlY 涂层经过预氧化处理后，表面生成一层

氧化物膜，该氧化膜将涂层与气氛环境隔离开来，降

低氧化速率，改善涂层抗高温氧化性能。Han 等［60］采

用不同工艺对 HVOF 方法制备的 CoCrAlY 涂层进行

表面预氧化处理，并对不同预氧化涂层在 1050 ℃下进

行 100 h 等温氧化实验。结果表明，预氧化处理后

TGO 生长明显受到抑制，且等温氧化后尖晶石相明显

减少。李亚娟等［61］采用 APS 在镍基高温合金基体上

制备了 MCrAlY/8YSZ 热障涂层，在 1050 ℃，10-2 Pa
下对其进行预氧化，分析预氧化处理对热障涂层热冲

击性能和涂层应力状态的影响。结果发现，预氧化处

理提高了黏接层的致密度，涂层组织变得均质化，降低

了黏结层由于凸起尖角产生复杂应力的概率，有效干

预 TGO 的生长过程，降低 TGO 的生长速率。采用预

图 5　热处理后 CoNiCrAlY 涂层的截面微观结构［57］

（a）处理 4 h；（b）处理 10 h
Fig. 5　Cross-sectional microstructures of heat-treated CoNiCrAlY coatings［57］

（a）4 h treatment；（b）10 h treatment
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氧化处理在黏结层表面形成一层具有一定厚度、均匀、

连续且致密的 α-Al2O3膜，可以有效阻止氧气向黏结层

内的扩散，防止复合氧化物生成，抑制 TGO 生长速率。

3. 3　表面处理

3. 3. 1　表面晶粒细化处理

表面晶粒细化处理是通过激光束或者电子束等

高能粒子束辐照涂层表面，从而达到细化涂层表面晶

粒的目的。晶粒细化能够降低涂层表面缺陷数量，促

进涂层表面的选择性氧化，进而改善涂层的抗高温氧

化性能。Cai 等［62］利用强脉冲电子束对 MCrAlY 进行

表面晶粒细化处理。结果表明，细化后的涂层表面孔

洞、缝隙等缺陷基本消失，产生位错、孪晶等，导致晶

界体积分数增大，为金属元素提供短路通道，在氧化

初期涂层表面快速形成单一致密的 Al2O3 层，提高了

黏结层的抗氧化性能，如图 6 所示。

3. 3. 2　表面喷丸处理

孔隙率、粗糙度、致密性是影响涂层性能的重要

因素。喷丸处理是一种金属表面强化技术，具有成本

低、效率高等优点［63］。喷丸处理使用的球体颗粒不会

嵌入金属表面，可以防止对涂层表面产生污染，并且

球体与涂层的碰撞使表面引入高强度压应力，有效平

滑粗糙表面［64］。Liu 等［9］采用喷丸技术对 NiCrAlYSi
黏结层进行表面处理，研究喷丸强化前后热障涂层的

组织变化，并对两种热障涂层分别进行等温氧化和热

冲击实验。结果表明，喷丸处理可以有效地减少黏结

层表面凸起区域，使热障涂层形成致密有序的柱状结

构。且经处理后的涂层抗氧化性能与热循环寿命均

优于未处理涂层，证明喷丸处理是一种使热障涂层性

能提升的有效手段。

3. 4　MCrAlY涂层成分改性

MCrAlY 包覆型涂层的优势不仅在于可独立沉积

到合金上，成分可调以及与各类合金灵活组合可以进

一步扩大其应用范围。研究表明，将少量活性元素以

及其氧化物掺杂于涂层中可有效提升涂层抗氧化或

抗高温腐蚀性能［65］。金属黏结层中添加 Hf，Ta 等活

性元素，可以使热扩散过程中大半径离子扩散至黏结

层表面，并且与结构不致密的 θ-Al2O3形成固溶体，从

而抑制或减缓 θ-Al2O3的形成，小半径离子 Cr3+等则更

倾向固溶于 α-Al2O3，从而加速相转变。Burtin 等［66］研

究发现，热生长过程中其他粒子的物理扩散特性可以

影响 γ-Al2O3→θ-Al2O3→α-Al2O3的相转变。相变过程

可以通过添加大半径金属离子 Zr4+和 Ca4+来减缓或

抑制，相反，添加小半径 Al3+和 Mg2+阳离子可以加速

α-Al2O3相转变［38，67-68］。

稀土元素由于具有特殊的电子结构、氧亲和力、

较高的化学稳定性和较大原子半径，具有改善合金微

观结构和提升抗氧化性能的巨大潜力［69］，被广泛应用

于 MCrAlY 金属黏结层的成分改性研究中。反应性

元素（如 Ce，Y）对热喷涂工艺制备 MCrAlY 涂层的层

状结构晶粒具有细化效果。反应性元素主要是表面

活性元素，因此在使用热喷涂沉积 MCrAlY 涂层的过

程中，可以降低固体颗粒与熔化或部分熔化颗粒之间

的界面能量和表面张力，从而达到表面晶粒细化的效

果［70］。研究表明，纳米颗粒可增强 MCrAlY 涂层的强

度、韧性、抗热性等性能［71］。CeO2，Al2O3 等纳米氧化

物可在合金基体和 MCrAlY 涂层之间的界面附近形

成一条扩散阻碍区，抑制涂层中的 Al，Cr 等合金元素

向内扩散，提高涂层的抗氧化性能；抑制合金基体中

的难熔元素向外扩散，提高合金基体/涂层界面的结

合性，防止涂层出现过早脱落［72］。Mahesh 等［73］采用

HVOF 制备 NiCrAlY-CeO2涂层，研究了 900 ℃下有无

涂层沉积的高温合金的循环氧化动力学，结果表明，

CeO2 掺入 NiCrAlY 粉末有助于涂层在高温下形成黏

附性氧化层。

4　结束语

自 20 世纪 80 年代以来，MCrAlY 包覆型热防护涂

层的研究不断完善，本文通过对由于黏结层失效导致

的陶瓷层剥落失效原因进行归纳总结，并基于黏结层

失效机理对 MCrAlY 黏结层改性研究成果进行梳理，

得出如下结论：（1）通过探讨 S 元素在 TBCs 中的扩散

机制，整理归纳了 S 元素导致的涂层失效机理，添加

Y，Zr，Hf，Ti 等活性元素可以与 S 更快结合反应生成

硫化物，阻止 S 向界面扩散，从而抑制 S 元素偏析。

（2）通过真空热处理，使涂层与基体间发生元素互扩

图 6　1050 ℃下不同强脉冲电子束处理的 APS-CoCrAlY
涂层的静态氧化动力学曲线［62］

Fig. 6　Static oxidation kinetic curves of as-sprayed and HCPEB-treated 
APS-CoCrAlY coatings with different pulses at 1050 ℃［62］
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散，改变黏结层与陶瓷面层的界面结合方式，提高界

面结合强度。采用预氧化以及表面晶粒细化等处

理，可在涂层表面生成一层氧化物膜或降低涂层表

面缺陷数量，促进涂层表面的选择性氧化，进而改善

涂层的抗高温氧化性能。（3）金属黏结层中添加 Hf，
Ta 等活性元素，可以使热扩散过程中大半径离子扩

散至黏结层表面，并且与结构不致密的 θ-Al2O3 形成

固溶体，从而抑制或减缓 θ-Al2O3 的形成。稀土元素

与纳米氧化物可通过细化涂层晶粒或抑制涂层中的

Al，Cr 等合金元素向内扩散，提高涂层的抗高温氧

化性能。

未来，面对更加苛刻的服役环境，对热防护涂层

的使用温度会提出更高的要求，金属黏结层的抗氧

化、耐腐蚀等性能有待提高。一方面，应通过优化涂

层制备工艺和真空热处理、表面处理等手段实现对涂

层晶粒尺寸与孔隙率的调控，揭示涂层微观结构对性

能的影响机制。另一方面，基于黏结层各项失效机理

对涂层成分进行调控，设计不同含量稀土及纳米颗粒

协同强化 MCrAlY 材料，综合考虑各元素的相互作

用，从而提高涂层的综合性能。
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激光增材制造高温合金原位增强钛合金
复合材料的组织与力学性能
Microstructure and mechanical properties of 
superalloy in-situ  reinforced titanium alloy 
composites by laser additive manufacturing
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摘要：采用激光选区熔化成形（selective laser melting，SLM）技术制备 TCGH（TC4+GH4169）复合材料，探究 TCGH 钛

合金复合材料的最佳成形工艺参数，并研究沉积态试样和热处理试样的显微组织与力学性能。结果表明：TCGH 钛合金

复合材料的最佳工艺参数为扫描速率 900 mm/s、激光功率 150 W，致密度达到 99. 5% 以上。GH4169 粉末的添加改变了

TC4 钛合金材料的固态相变行为，沉积态组织呈现明显高温凝固特征，使得逐行扫描搭接和逐层扫描堆积成形特征变得

明显，沿打印方向原始粗大柱状 β 晶粒尺寸明显减小，复合材料抗拉强度提升。与沉积态试样相比，950 ℃热处理后，试样

显微组织转变为近等轴组织，同时随着热处理温度上升，第二相的回溶导致复合材料的固溶强化作用占主导地位，使得

复合材料抗拉强度和塑性均得到提升。

关键词：激光选区熔化；TC4 复合材料；GH4169；热处理
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Abstract：TCGH（TC4+GH4169 ）composite material was prepared by selective laser melting（SLM）.  
The optimum forming process parameters of TCGH composite material were investigated，and the 
microstructure and mechanical properties of as-deposited samples and heat-treated samples were studied.  
The results show that the optimum process parameters for fabrication of TCGH composite material are 
scanning speed of 900 mm/s with laser power of 150 W， and density higher than 99. 5%.  The addition of 
GH4169 powder changes the solid phase transformation behavior of TC4 titanium alloy material，and the 
as-deposited structure shows obvious high temperature solidification characteristics，which makes the 
forming characteristics of progressive scanning overlap and layer-by-layer scanning accumulation obvious.  
The original coarse columnar β grain size along the printing direction is significantly reduced， and the tensile 
strength of the composite is improved.  Compared with the as-deposited sample，the microstructure of the 
heat-treated sample is transformed into a near-equiaxed structure.  At the same time，with the increase of 
heat treatment temperature，the dissolution of the second phase leads to the dominant solid solution 

引用格式：朱幼宇，任德春，雷波，等 . 激光增材制造高温合金原位增强钛合金复合材料的组织与力学性能［J］. 材料工程，2024，52
（3）：33-43.
ZHU Youyu，REN Dechun，LEI Bo，et al. Microstructure and mechanical properties of superalloy in-situ reinforced titanium 
alloy composites by laser additive manufacturing［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：33-43.



材料工程 2024 年  3 月

strengthening effect of the composite material，which improves the tensile strength and plasticity of the 
composite material.
Key words：selective laser melting；TC4 composite material；GH4169；heat treatment

TC4 钛合金由于具有优异的力学性能、耐腐蚀性

和生物相容性等优点，在航空航天、机械和医疗等领

域得到了较为广泛的应用。但随着该合金应用范围

的拓展，尤其是高性能装备领域对其强度和耐温性等

提出了更高的需求［1-3］。为此，部分研究学者提出通过

制备复合材料来提升合金性能的研究思路［4-6］。

通常采用增加强化相可以获得高强度的钛合金

复合材料，然而较低的塑性会导致材料在机械加工中

容易出现开裂、黏结磨损［7-8］等问题，导致工业中难以

加工制造复杂形状和结构的复合材料零部件，这无疑

限制了该类复合材料的应用范围。激光选区熔化成

形（selective laser melting，SLM）技术是一种以激光为

能量源，选择性熔化金属粉末，可以实现复杂结构和

形状零部件的一体化近净成型的增材制造工艺［9-12］。

该技术超快速熔化和凝固的成形特点为调控粉末成

分实现钛合金复合材料成形及微观组织调控提供了

新的技术途径［13］。Sui等［14］研究了 Ni元素添加对增材

制造钛合金性能的影响，发现 Ni 元素能细化晶粒、诱

导形成球状 α 相和扩大 β 相区。Zhang 等［15］通过增材

制造实现了 TC4+316L 合金微米区域的相浓度调制，

形成了 β+α′双相结构，实现了变形诱导塑性形变效

应，获得了新的合金设计思路。Xiong 等［16］通过增材

制造技术制备了 Ni 元素含量为 0. 4%（质量分数，下

同）的钛合金，避免了 Ti2Ni 相的生成，实现了钛合金

的晶粒细化和元素的微合金化作用。目前的相关研

究主要集中在探究部分元素或增强相添加对增材制

造钛合金复合材料组织与性能的影响，但是关于合金

添加对打印过程、显微组织、热处理和力学性能等方

面缺乏全面的研究。

GH4169 高温合金和 TC4 钛合金是 SLM 技术中

两种最常见的合金，已成熟应用于商业化生产中。

TC4 成形态组织中存在较大的柱状晶粒，而 GH4169
粉末中含有较多钛合金 β 稳定元素如  Ni，Cr，Fe 等，这

些元素是钛合金中的晶粒细化剂。本工作通过 SLM
成功制备了添加一定含量 GH4169 合金的 TC4 钛合

金复合材料，系统探究了复合材料的最佳成形工艺参

数，研究了沉积态试样和热处理试样的显微组织与力

学性能，揭示了整体添加合金后对 TC4 钛合金组织与

性能的影响，为新型钛合金复合材料的设计提供了新

的思路。

1　实验材料与方法

实验采用体积比 95∶5 的 TC4 钛合金和 GH4169
合金混合粉末，通过 SLM 制备得到 TCGH（TC4+
GH4169）复合材料试样。两种粉末及 TCGH 粉末的

化学成分如表 1 所示。

TCGH 粉末微观形貌如图 1（a）所示，采用粒度粒

形分析仪检测 TCGH 粉末粒度，结果如图 1（b）所示，

其 D10，D50和 D90分别为 24. 94，41. 64 µm 和 59. 30 µm。

采用 S210 型 SLM 成形设备制备 TCGH 复合材料试

样，优化成形参数如表 2 所示，成形策略为每层旋转

图 1　TCGH 粉末微观形貌（a）及粒径分布（b）
Fig. 1　Microscopic appearance（a） and particle size distribution（b） of TCGH powder

表 1　实验用粉末化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of experimental powder
（mass fraction/%）

Powder
TC4
GH4169
TCGH

Ti
Bal
0. 97
Bal

Al
6

5. 44

V
4

3. 70

Ni
0. 3

51. 8
6. 96

Fe
0. 3
Bal
2. 56

Cr

18. 76
2. 57

Nb

5. 27
0. 69

Mo

3. 02
0. 42

Si

0. 15
0. 03
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67°，单层层厚 0. 03 mm，激光扫描间距 0. 09 mm，总成

形层数为 600 层，成形后试样宏观形貌如图 2 所示。

使用精密管式热处理炉对 SLM 成形 TCGH 复合

材料进行热处理，热处理制度分别为 800 ℃×2 h/AC，

900 ℃ ×2 h/AC，950 ℃ ×2 h/AC。试样机械研磨抛

光 后 用 Kroll 试 剂（1 mL HF+3 mL HNO3+50 mL 

H2O）腐蚀。采用 Axiovert 200MAT 型光学金相显微

镜（OM）观察样品缺陷分布和组织形貌。采用 Hita‐
chisu-70 型场发射扫描电子显微镜（SEM）观察高倍组

织和合金粉末形貌，利用配套的 EDS 对粉末和组织进

行元素分析。采用 D8 Discover型 X射线衍射仪（XRD）
检测相的组成，步长为 0. 017，靶材为 Cu 靶。使用 In‐
stron 5982 型万能试验机进行室温拉伸实验，拉伸过程

全程加引伸计，拉伸速率 0. 5 mm/min，直至试样拉断。

2　结果与分析

2. 1　粉末分布

TCGH 复合材料粉末的元素分布如图 3 所示，可

以看出，粉末具有较好的球形度，混合较为均匀，由表

1 可知，图 3 中富集 Ni，Cr 元素的粉末即为 GH4169 粉

末，其余的为 TC4 钛合金粉末，满足 95∶5 的 TC4 钛合

金和 GH4169 合金粉末体积比。

2. 2　SLM 成形复合材料缺陷分布

2. 2. 1　复合材料内部缺陷分析

基于光学图像检测打印态复合材料缺陷占比，原

始金相图片（图 4（a））通过 ImageJ 中 threshold 处理转

化为缺陷边界图像（图 4（b）），缺陷边界图像通过

ImageJ 中 analyze particles 操作可以测定平面中的总

缺陷占比，根据 Cavalieri 公式最终得到试样中缺陷

占比［17］。

图 2　SLM 成形试样图

Fig. 2　Photo of samples fabricated by SLM

表 2　SLM 成形工艺参数

Table 2　Processing parameters of SLM

Parameter number
P1
P2
P3

Laser power/W
70

100
95

Scan speed/（mm·s－1）

1200
900
540

Layer thickness/mm
0. 03
0. 03
0. 03

Hatch spacing/mm
0. 09
0. 09
0. 09

Volume energy density/（J·mm－3）

21. 60
41. 15
65. 16

图 3　TCGH 复合材料粉末 SEM 形貌及 EDS 元素分布图

Fig. 3　SEM morphology and EDS element distribution mappings of TCGH powder
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图 5 为 SLM 成形 TCGH 复合材料试样缺陷形貌。

采用表 2 中编号为 P1 参数对应的能量密度成形复合

材料内部的缺陷如图 5（a）所示，缺陷形貌为不规则形

状，这是由于较小的激光功率和较高的扫描速率会导

致单位时间与单位体积内可吸收的能量过低，因此粉

末不能完全熔化，在未熔合区域之间出现孔隙［18-19］。

采用表 2 中编号为 P3 参数的能量密度成形试样内部

缺陷形貌主要呈现为规则球形（图 5（c）），较大的激光

功率和较低的扫描速率可使粉末能够充分熔化，熔池

内部温度过高导致低熔点合金元素气化，超快速凝固

过程气化的蒸汽来不及逃逸，因此在成形合金内部产

生了球形的气孔缺陷［20］。采用编号为 P2 的参数成形

合金内部缺陷的形貌如图 5（b）所示，缺陷数量和尺寸

显著降低。

对图 5 中各参数成形复合材料内部缺陷占比进行

统计，图 5（a）缺陷占比高达 5. 6%，且不规则形状缺陷

尺寸较大，主要集中在 100 μm 以上。图 5（c）缺陷占比

也达到 1% 以上，球形缺陷的尺寸较小，主要集中在

60 μm 以下，图 5（b）缺陷占比仅为 0. 5%，但仍然可以

在样品的表面观察到明显的缺陷存在，从缺陷占比也

可以显著看出，随着能量密度的增加，缺陷数量和占

比都呈现出先减少后增加的规律。

2. 2. 2　激光功率对 TCGH 复合材料内部缺陷的影响

激光功率是影响成形复合材料内部缺陷的主导因

素，为研究激光功率对SLM成形TCGH复合材料缺陷的

影响规律，在编号为 P2的参数基础上，固定扫描速率为

900 mm/s，激光功率在 70~160 W 范围内变化，设计 8
组实验进一步调控 TCGH 复合材料的 SLM 成形参数。

图 6 为不同激光功率下成形复合材料的内部缺陷

形貌。在较低的激光功率下，能量密度较小，试样内

部还存在部分不规则形状缺陷，且此时试样表面连续

部分呈现凹凸不平（图 6（a），（b）），层与层之间结合力

较弱；随着功率的增加，试样内部不规则缺陷数量逐

渐减少且表面凹凸不平有所改善（图 6（c），（d））；激光

功率增加至 105~150 W，试样内部缺陷较少，且表面

凹凸不平现象消失（图 6（e），（f）），但少量缺陷仍然难

以完全消除；激光功率达到 155 W 以上时，能量密度

过高，偏离了最佳熔化条件，试样内部呈现较多的球

形缺陷，缺陷数量也呈现增加的趋势，缺陷占比增大

（图 6（g），（h））。根据实验中缺陷数量、尺寸的变化规

律，可以获得最佳成形工艺参数为扫描速率 900 mm/s、
激光功率 150 W，采用该参数成形复合材料，内部缺陷

图 4　光学图像处理  （a）处理前；（b）处理后

Fig. 4　Optical image processing （a）before；（b）after

图 5　不同参数下 SLM 成形 TCGH 复合材料缺陷形貌及缺陷占比  
（a）P1；（b）P2；（c）P3

Fig. 5　Defect morphologies and proportions of as-SLMed TCGH composite materials with different parameters
（a）P1；（b）P2；（c）P3
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尺寸、数量均最小，致密度达到 99. 5% 以上。TCGH复

合材料缺陷随激光功率变化规律为低功率到高功率由

不规则形状缺陷转变为球形缺陷，缺陷占比先减后增。

后续实验采用最佳成形参数制备TCGH复合材料。

2. 3　TCGH 复合材料微观组织形貌

2. 3. 1　沉积态 TCGH 复合材料组织形貌

未添加 GH4169 粉末的 TC4 钛合金横截面显微

组织如图 7（a-1）所示，组织呈现近等轴状 β 晶粒，其尺

寸约为 100 μm，晶粒内部分布着快速凝固形成的针状

马氏体；纵截面显微组织如图 7（b-1）所示，可以看出，

纵向组织是沿着成形方向的柱状 β 晶粒，在 SLM 成形

过程中会产生沿高度方向的梯度温度场，导致合金熔

化后沿着成形方向发生定向凝固，从而形成柱状 β 晶

粒，在 β 晶粒内部分布着与成形方向成 45°角的细针状

马氏体，短轴一般不超过 5 μm，长轴长度限制在 β 晶

粒内［21-22］。

图 6　不同激光功率下试样缺陷分布

（a）70 W；（b）85 W；（c）90 W；（d）100 W；（e）105 W；（f）150 W；（g）155 W；（h）160 W
Fig. 6　Defect distribution of samples with different laser powers

（a）70 W；（b）85 W；（c）90 W；（d）100 W；（e）105 W；（f）150 W；（g）155 W；（h）160 W

图 7　TC4 钛合金（1）及 TCGH 复合材料（2）金相显微组织

（a）横截面；（b）纵截面

Fig. 7　Metallographic microstructure of TC4 titanium alloy（1） and TCGH composite materials（2）
（a）cross-section；（b）longitudinal section
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图 7（a-2），（b-2）分别为沉积态 TCGH 复合材料

横截面与纵截面显微组织。加入高温合金粉末后会

导致成形 TCGH 复合材料的微观形貌与图 7（a-1），

（b-1）中 TC4 钛合金的微观形貌截然不同，β 柱状晶与

针状马氏体相消失。沉积态 TCGH 复合材料横截面

中可以看到交错分布的条带，该条带为激光逐行扫描

形成的熔池形貌，熔池宽度尺寸在 40~100 μm 之间，

激光扫描层间偏转一定角度后形成不同方向熔池相

互搭接，这与 SLM 过程中采用的扫描策略相关（每层

旋转 67°）。如图 7（b-2）所示，试样纵截面呈现鱼鳞状

熔池形貌，熔池尺寸约为 40~100 μm，呈现出逐层扫

描堆积的形貌，同时，熔池边缘可见沿边界生长的细

长 β 晶粒，β 晶粒短轴约为 1 μm ，长轴可能贯穿整个熔

池（图 7（b-2）中插图）。

相对于 TC4 钛合金，添加 GH4169 合金粉末后，

GH4169 中多种 β 稳定元素使得 TCGH 复合材料 β 相

转变温度降低，同时高温凝固特征变得明显，可观察

到逐行扫描搭接和逐层扫描堆积成形特征［23］。微熔

池中的温度梯度导致熔池中细长柱状晶粒的定向生

长，柱状晶的固 -液界面由熔池底部向熔池中心推

进，细长柱状晶在凝固后的冷却过程中会导致过饱

和元素从晶粒内部向晶粒表面扩散，合金元素的聚

集导致两柱状晶中出现白色析出相。溶质元素在熔

池底部低温区凝固时的不均匀分布形成了微偏析，

导致 TCGH 复合材料横纵截面熔池界面更加清晰

可见［24-27］。

2. 3. 2　热处理态 TCGH 复合材料组织形貌

对 SLM 制备的复合材料试样进行热处理是为了

消除合金中的微偏析、残余应力和非平衡组织等，最

终达到消除 SLM 技术导致的各向异性的目的［28］。

图 8 为成形 TCGH 复合材料热处理后的显微组织形

貌。由图 8 可见，热处理后快速凝固形成的熔池形貌

图 8　不同温度热处理后 TCGH 复合材料横截面（1）与纵截面（2）的金相组织

（a）800 ℃；（b）900 ℃；（c）950 ℃
Fig. 8　Metallographic microstructure of cross-section（1） and longitudinal section（2） of TCGH composite 

materials after heat treatment at different temperatures （a）800 ℃；（b）900 ℃；（c）950 ℃
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消失，内部组织转变为（近）等轴状组织。热处理温度

对晶粒尺寸的影响较为显著，随着热处理温度的上

升，复合材料内部的等轴晶粒尺寸逐渐增大，图 8（a-1）
为 800 ℃热处理后的组织形貌，其内部等轴状晶粒尺寸

为 7 μm左右，当温度升高到 900 ℃以上时（图 8（b-1）），

等轴状晶粒尺寸可达 300 μm，晶粒尺寸增加到原来的

30 多倍。热处理晶粒尺寸的快速增大是由于高温热

处理促使 TCGH 复合材料发生原子迁移，使得合金试

样中元素发生扩散和均匀分配，热处理温度为晶粒长

大提供驱动力，晶粒自发长大［29］。同时温度升高至第

二相溶解温度附近时，第二相粒子发生固溶，减弱了

对晶界的钉扎作用，导致晶粒长大。

热 处 理 后 SLM 成 形 TCGH 复 合 材 料 横 向 的

EBSD 晶粒取向如图 9 所示，800，900，950 ℃热处理

后 平 均 晶 粒 尺 寸 约 为 7，167 μm 和 220 μm。 在

800 ℃热处理温度下，如图 9（a）所示，晶粒部分为不

规则形状，晶粒的取向方向在小范围内具有趋于一

致的特征，（111），（110）取向的晶粒交错相间排布且

晶粒较大，（001）取向不连续排列，晶粒较小。相对

于熔池中心，熔池边缘凝固速率更高，导致体心立方

β 相钛合金的（001）面在熔池边缘处择优生长，因此

熔池边缘的晶粒尺寸较小。随着温度升高 ，900，
950 ℃热处理后的等轴晶粒显著长大，这与图 8（b-1），

（c-1）结果相吻合。

TCGH 复合材料经过 800 ℃热处理后，从横截面

组织可见在晶界上析出了不连续的椭圆形第二相粒

子（图 10（a-1）），而纵截面的组织部分仍呈现细小的

柱状晶特征，晶界上同样分布着不连续的第二相粒子

（图 10（a-2）），该析出相的占比约为 15%。经过 900 ℃
热处理后的 TCGH 复合材料内部组织完全等轴化（图

8 和图 9），晶界上的不连续析出相明显减少，其形状由

椭圆转变为不规则（图 10（b-1），（b-2）），占比约为

3%，析出相含量降低也是图 8 中高温下 TCGH 复合

材料晶粒尺寸快速增大的原因。

900 ℃热处理后 TCGH 复合材料晶界析出相的

EDS 元素分析如图 11 所示，可以看出，晶界处析出相

富含 Ni 元素，这是由于 Ni 在 β-Ti 基体中扩散速率较

高，且 Ni 元素在 β-Ti 中的固溶度较低，导致热处理过

程中 Ni元素在晶界处富集。

2. 4　TCGH 复合材料热处理拉伸性能

图 12（a）为 沉 积 态 与 热 处 理 态 TC4 钛 合 金 和

TCGH 复合材料抗拉强度柱状图。与 TC4 相比，添加

GH4169 合金粉末后，沉积态 TCGH 复合材料的抗拉

强度得到提升，不同热处理温度下，复合材料强度均

高于 TC4 钛合金。热处理温度为 950 ℃时，TC4 强度

为 1026 MPa，TCGH 强度为 1279 MPa，两者强度相差

图 9　热处理后 SLM 成形 TCGH 复合材料横向 EBSD 晶粒取向图

（a）800 ℃；（b）900 ℃；（c）950 ℃
Fig. 9　Transverse EBSD grain orientation maps of TCGH composite materials formed by SLM after heat treatment

（a）800 ℃；（b）900 ℃；（c）950 ℃
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253 MPa。不同温度热处理后 TCGH 复合材料的室

温拉伸性能如图 12（b）所示。900 ℃及以下进行热处

理时，复合材料强度相差不大，当热处理温度升高到

950 ℃时，复合材料的抗拉强度提升至 1279 MPa，同
时塑性也得到提升。固溶强化和晶界第二相强化

（图 9 和图 10）是 TCGH 复合材料的两种主要强化方

式，较低的热处理温度下，占强化主导地位的是第二

相强化，此时强度虽高，但塑性较低；而提升热处理

温度，第二相回溶，复合材料中固溶强化效果占主导

地位，因此 950 ℃热处理后合金的强度提升。同时

如图 8 和图 9 所示，950 ℃热处理后 TCGH 复合材料

的显微组织变得粗大且等轴化，组织的变化使得其

塑性提升。

2. 5　TCGH 复合材料热处理拉伸形貌

图 13 为复合材料断口的形貌分析，图 13（a）为沉

积态 TCGH 复合材料拉伸断口形貌，断口处未出现明

显颈缩现象，断口形貌表现出明显的解理断裂特征。

图 13（b）为经过 800 ℃热处理后的 TCGH 复合材料拉

伸断口形貌，断口表现为脆性断裂，第二相粒子不能

完全固溶进入基体使得合金发生脆断。图 13（c），（d）

图 10　不同温度热处理后 TCGH 复合材料横截面（1）与纵截面（2）SEM 图

（a）800 ℃；（b）900 ℃
Fig. 10　SEM images of cross-section（1） and longitudinal section（2） of TCGH composite materials after heat treatment at different temperatures

（a）800 ℃；（b）900 ℃

图 11　900 ℃热处理后 TCGH 复合材料 SEM 图及 EDS 元素分析

Fig. 11　SEM images and EDS elemental analysis of TCGH composite materials after heat treatment at 900 ℃
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分别为 900 ℃和 950 ℃热处理后 TCGH 复合材料拉伸

断口形貌，断口表现出沿晶断裂和解理断裂混合形

貌，断口晶面上分布有少量第二相粒子（图 10）。

3　结论

（1）SLM 成形 TCGH 复合材料中缺陷类型主要

包括两类：一类是激光能量密度低产生的不规则孔

洞；另一类是激光能量密度高产生的球形缺陷。激光

功率为 150 W、扫描速率为 900 mm/s 时，成形复合材

料内部缺陷尺寸与数量最少，复合材料致密度可达

99. 5% 以上。

（2）添加 GH4169 粉末颗粒后，沉积态组织呈现高

温凝固特征且变得明显，可观察到逐行扫描搭接和逐

层扫描堆积成形特征，复合材料抗拉强度得到提升。

（3）与沉积态试样相比，热处理试样显微组织转

变为近等轴组织，使得合金塑性提升。同时随着热处

理温度上升，第二相回溶导致复合材料的固溶强化作

用占主导地位，复合材料抗拉强度也得到提升。
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摘要：采用真空浸渍树脂的方法制备燃料电池复合材料双极板，研究真空浸渍过程环氧树脂稀释剂的添加量、温度以及

石墨的孔隙结构对浸渍树脂量的影响，并考察制备的燃料电池双极板的导电性能、抗弯强度以及气密性能。结果表明：

环氧树脂稀释剂含量的增加和温度的提高可以降低树脂黏度，进而提高树脂的浸渍上限，使树脂能够浸渍填充到更微小

的孔隙中，同时仍然存在着一些孔隙无法填充浸透，在膨胀石墨板中 0. 1 μm 以下的孔隙难以被完全渗进，导致树脂无法

完全填满膨胀石墨的整个孔隙。采用真空浸渍法浸渍环氧树脂/稀释剂体系的适宜温度为 50 ℃，稀释剂乙二醇二缩水甘

油醚最优添加比例为 15%（质量分数），所获得的双极板 EGP-H 平面电导率为 340. 12 S/cm，抗弯强度为 41. 52 MPa，氦
气渗透率为 5. 4×10-7 cm3·cm-2·s-1。

关键词：燃料电池；双极板；真空浸渍；膨胀石墨
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Abstract：The vacuum impregnation resin method was used to prepare composite bipolar plates in fuel cell 
in this study.  The effects of the content of epoxy resin diluent added， temperature and pore structure of 
graphite on the impregnation content during the vacuum impregnation process were studied.  The electrical 
conductivity， flexural strength and airtightness of the prepared fuel cell bipolar plates were investigated.  
The results show that increasing the content of diluent and temperature can reduce viscosity and increase 
the upper limit of resin impregnation， enabling the resin to impregnate and fill into smaller pores， while 
there are still some pores that cannot be filled and saturated， such as the pores below 0. 1 μm are difficult to 
fully penetrate in the expanded graphite plate， resulting in the resin being unable to completely fill the entire 
pores of the expanded graphite.  The optimal temperature for impregnating the epoxy resin/diluent system 
by vacuum impregnation is 50 ℃， and the optimal addition ratio of diluent ethylene glycol diglycidyl ether is 
15%（mass fraction）.  The obtained bipolar plate has excellent electrical conductivity of 340. 12 S/cm， 
flexural strength of 41. 52 MPa， and helium permeability of 5. 4×10-7 cm3·cm-2·s-1.
Key words：fuel cell；bipolar plate；vacuum impregnation；expanded graphite
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质子交换膜燃料电池（proton exchange membrane 
fuel cells，PEMFC）具有功率密度高、工作温度低和反

应产物无污染的优势，是一种非常具有发展前景的电

化学能量转换系统［1-2］。双极板是 PEMFC 的一个关

键部件，在燃料电池中起着膜电极结构支撑、分隔氢

气和氧气、收集电流、传导热量、排出反应生成的水以

及防止气体和冷却液泄漏等诸多重要作用［3-5］。目前，

双极板需要占整个 PEMFC 堆质量的 40%~80% 和整

个电堆成本的 30%~50%［6-8］，而通过优化双极板的性

能将有望提高约 20% 的电堆功率密度，达到 6~9 
kW/L［9］。因此，通过双极板工艺和材料的改进优化，

对提升 PEMFC 的性能具有重大的意义。

双极板的电导率、机械强度以及耐腐蚀性能主要

由材料决定，而反应气体扩散和由此产生的液态水输

送能力则是由双极板的流场结构控制。石墨和金属

常被用作双极板材料，但石墨的机械强度和金属耐腐

蚀性能较差［10-12］；金属双极板有着优异的机械稳定性、

导电和导热性能，且其气体密封性好，铝［13］、不锈

钢［14-17］、钛［5］和 镍 合 金［18］等 材 料 被 开 发 并 应 用 于

PEMFC 的双极板中。然而，金属双极板存在腐蚀问

题，其表面需要进一步的保护涂层工艺，增加了其成

本，限制了其应用［19］。

石墨和树脂基复合材料既可以提高耐腐蚀性，也

可以提高导电性，被广泛用于 PEMFC 双极板。膨胀

石墨由于其高导热性、低密度、低成本和良好的化学

稳定性而被认为是良好的基底材料，热固性树脂如环

氧树脂［20-21］、酚醛树脂［22］和乙烯基酯树脂［23］等常用于

制造复合材料双极板。

热压成型是一种常见的制造复合双极板的方

法，此外，也有研究者研究了真空浸渍树脂的方法制

造复合双极板。 Li 等［24］研究了真空树脂浸渍和热

压相结合的方法，以酚醛树脂填充膨胀石墨，制得的

石墨树脂复合双极板组装的燃料电池性能优于石墨

双极板。Wang 等［25］探究了不同成型压力和浸渍压

力的耦合处理对于复合双极板成型性能的影响，结

果表明通过低浸渍和高成型压力下制得的复合双极

板具有最大热导率、抗弯强度和最小的界面接触

电阻。

膨胀石墨具有多孔疏松的特点，经过压制成型

的纯膨胀石墨板存在强度及气密性不足的问题，无

法在燃料电池苛刻的工作条件下运行，通过浸渍树

脂的方法能够提升其强度与气密性。为了保证石墨

板的高导电性，即在不破坏石墨板导电网络的前提

下，尽可能提高成型复合石墨板的气密性和机械强

度，本研究采用了先将膨胀石墨压制成型后再进行

树脂真空浸渍的工艺。通过研究浸渍树脂性质和石

墨孔隙结构对真空浸渍过程的影响，提高树脂在石

墨板中的浸渍量，优化浸渍条件，通过对浸渍过程的

调控，达到优化复合双极板的力学和电学性能的目

的，从而有望进一步提高 PEMFC 的功率性能和耐

久性。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

本研究中使用的材料可分为两部分：导电填料和

树脂化合物。其中导电填料为膨胀石墨（expanded 
graphite，EG），粉末纯度为 99%。树脂化合物包括环

氧树脂（epoxy resin，EP）、固化剂和活性稀释剂。环氧

树脂为双酚 A 型环氧树脂 6002，在室温下黏度约为

1600 mPa·s，固化剂为异佛尔酮二胺。将环氧树脂

6002 与固化剂以 100∶30 的比例混合制备树脂溶液。

所使用的环氧树脂稀释剂为乙二醇二缩水甘油醚，将

环氧树脂稀释剂按照一定比例加入制备完成的树脂

溶液中，制成 5%（质量分数，下同），10%，15% 的混合

树脂浸渍液，为方便标记，命名为 EP-0（纯环氧树脂），

EP-5，EP-10，EP-15。
1. 2　实验方法

1. 2. 1　石墨板制备

以 EG 粉末制备膨胀石墨板。将石墨粉末填充到

模具中，并在一定压力下压缩 30 s，在压制过程中执行

两个减压步骤以消除模具中的空气，保证石墨板的表

面平整度，然后从模具中取出石墨板。为了研究不同

孔隙结构对树脂浸渍的影响，在制造过程中使用了三

种不同的成型压力，将其分别命名为 EGP-L，EGP-M，

EGP-H。在 AutoPore V 9620 型压汞仪上测得其孔

隙率及孔径结构分布情况。制得的膨胀石墨板在浸

渍前需要先对其进行酸化处理，以去除膨胀石墨中

可能残留的金属离子，避免极板中的金属离子溢出

对燃料电池的膜电极结构造成破坏。具体步骤为：

用去离子水配制浓度为 0. 5 mol·L-1 的 H2SO4 溶液，

然后将膨胀石墨板置于 H2SO4 溶液中浸泡 5 min，再
用去离子水将膨胀石墨板清洗干净、烘干，重复上述

清洗工艺三次，将清洗后的膨胀石墨板充分干燥，静

置待用。

1. 2. 2　真空浸渍树脂

将预处理后的膨胀石墨板密封于真空浸渍容器

中，对容器进行抽真空处理，保持容器真空压强为

0. 09 MPa 并维持一段时间确保容器不漏气，在保持真

空的条件下将树脂浸渍液注入真空浸渍容器中并保
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证石墨板完全浸入树脂中，随后保持真空浸渍状态，

在浸渍过程中，为避免环氧树脂因温度过高进入凝胶

状态而固化，将浸渍温度控制在 60 ℃以下。浸渍完成

后取出石墨板，清理表面的残余树脂，转入恒温箱中

进行固化，固化完成后取出。

1. 2. 3　复合双极板的性能表征

使用场发射电子扫描显微镜（SEM，GeminiSEM 
300）表征复合双极板的微观结构。使用电阻测试仪

FT-541SJB-341 表 征 复 合 双 极 板 平 面 电 导 率（in-
plane electrical conductivity， IP）和接触电阻（interfa‐
cial contact resistance， ICR）进行评估，每块板制成面

积为 50 mm×50 mm 的试样。用 Instrument 3365 型万

能试验机表征复合双极板的弯曲强度，通过参考双极

板特性测试方法（GB/T 20042. 6—2011）以及不透性

石墨材料抗弯强度试验方法（GB/T13465. 2—1992），

采用三点弯曲法对复合板进行抗弯强度测试。使用

A100 氦质谱检漏仪表征复合双极板的透气性，其示意

图如图 1 所示，极板在上腔室和下腔室之间加压以形

成密封的环境，并且通过真空泵将下腔室抽真空后，

在上腔室充入氦气至压力为 0. 3 MPa，然后关闭真空

泵，氦气质谱仪继续抽空至 5 Pa，测量氦气流速，并在

流速稳定时记录测量值，根据式（1）计算复合双极板

的氦气渗透率 Q（cm3·cm-2·s-1）。

Q = Q 1 ∙p
S∙p0

（1）

式中：Q1 为氦气流速，cm3·s-1；p 为氦质谱仪中的气体

压力，Pa；p0 为室温下的大气压力，Pa；S 为复合双极板

的有效渗透面积，cm2。

2　结果与分析

2. 1　聚合物性质对树脂浸渍量的影响

在复合材料的浸渍过程中，为了获得性能优异的

复合材料，提高复合材料的机械强度以及气密性，需

要尽量提高树脂的填充量。树脂在浸渍膨胀石墨板

的过程中需要克服黏性阻力和孔隙中气体压缩阻

力［26］，因而较高的黏度下树脂难以充分通过浸渍进入

小尺寸的孔隙中，无法实现对基体材料的完全填充，

进而降低了树脂的浸渍填充量。为此，本研究从黏度

出发，研究了浸渍液中稀释剂含量、浸渍温度以及基

体材料的孔隙结构对浸渍量的影响。

2. 1. 1　稀释剂含量对浸渍量的影响

为了降低树脂黏度，提高其流动性，将环氧树脂

稀释剂按不同比例含量添加到树脂中。图 2 是不同树

脂体系下膨胀石墨板 EGP-L 浸渍量的变化曲线。在

25 ℃下，环氧树脂的黏度较高，流动性较差，加入稀释

剂可以显著降低树脂的黏度，增强其流动性。图 2 中

的数据表明，当加入的稀释剂含量为 5%，10%，15%
时，树脂溶液的黏度较纯树脂的黏度分别下降了

49. 77%，59. 51%，74. 71%，而此时树脂溶液在膨胀

石墨板中的浸渍量随着稀释剂含量的提高而逐步提

高，在稀释剂添加量为 5%，10%，15% 时，树脂的浸渍

量分别为 27. 34%，30. 06%，30. 59%，相较于纯树脂

体系下 9. 16% 的浸渍量有了显著的提升。

树脂在膨胀石墨板中的浸渍量存在上限，当树脂

填满膨胀石墨板的全部孔隙时，树脂在膨胀石墨板中

达到理论最大浸渍量，式（2）为树脂的理论最大浸渍

量计算公式，膨胀石墨板 EGP-L 的理论最大浸渍量

w T 为 84. 1%。当稀释剂添加量大于 10% 时，石墨板

的浸渍量并没有显著的提升，且仍未达到石墨板的理

论最大浸渍量。树脂在浸渍膨胀石墨板的过程中需

要克服黏性阻力和孔隙中气体压缩阻力，尽管通过真

空处理减少了气体阻力的影响，而高黏度的树脂流动

性差，流动速度低，较高的黏度下树脂难以充分通过

浸渍进入膨胀石墨板的孔隙中，从而无法实现对基体

图 1　氦检仪检漏示意图

Fig. 1　Schematic diagram of helium detector leak detection

图 2　稀释剂含量对膨胀石墨板浸渍量的影响

Fig. 2　Effect of diluent on impregnation content
 of expanded graphite plate
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材料的完全填充，导致浸渍效率低，降低了树脂的浸

渍填充量。

w T = ρR

ρE
∙P × 100% （2）

式中：ρR 为环氧树脂密度，g/cm3；ρE 为膨胀石墨板的

密度，g/cm3；P 为膨胀石墨板的孔隙率，%。

2. 1. 2　温度对浸渍量的影响

温度是影响环氧树脂流动性的另一重要因素。

图 3（a）为不同温度下树脂体系的黏度变化曲线，随着

温度的升高，树脂的黏度也随之降低，温度的上升使

得液体的表面张力减小，树脂与石墨间的浸润性增

强，树脂在膨胀石墨板（EGP-L）的浸渍量也随之逐步

上升。随着温度的升高，树脂黏度进一步减小，在温

度为 45 ℃以上时，树脂黏度保持在 200 mPa·s 以下。

图 3（b）为不同温度下膨胀石墨板的浸渍曲线，45 ℃下

EP-15 体系的浸渍量与 50 ℃下 EP-5，EP-10，EP-15 体

系的浸渍量保持一致，而通过降低黏度和升高温度的

方式，树脂渗透进膨胀石墨中的量也并不再增加，即

在此时膨胀石墨板的浸渍量已经达到了该体系下的

饱和。因此，为保证石墨板中树脂的浸渍量，该环氧

树脂体系下的适宜浸渍温度为 50 ℃，稀释剂添加量为

5% 以上，在该条件下膨胀石墨板的浸渍量可达到

65%。而此时膨胀石墨板的理论最大浸渍量仍要大

于实际浸渍量，这说明在膨胀石墨板中可能存有部分

孔隙未被填充，为此，进一步分析了不同孔隙结构因

素对于浸渍的影响。

2. 1. 3　孔隙结构对浸渍量的影响

图 4 为 膨 胀 石 墨 板 微 观 形 貌 结 构 的 SEM 图 ，

随着密度的增大，膨胀石墨板也表现出更加致密

的层状结构。表 1 为压汞法测得的膨胀石墨板的

孔隙结构特征，随着膨胀石墨板密度的增加，平均

孔径也随之减小。从图 5（a）的孔径分布图中可以

看 到 ，膨 胀 石 墨 板 中 存 在 有 100 μ m 以 上 的 大 孔 ，

更 多 的 是 10 μ m 以 下 的 小 孔 和 微 孔 ，占 比 达 80%
以 上 ，且 随 着 密 度 的 增 加 ，孔 径 的 分 布 范 围 也 在

降低。

表 2 是在 50 ℃下 EGP-15 体系在不同膨胀石墨板

中的浸渍量。随着膨胀石墨板密度的增加，树脂在石

墨板中的实际浸渍量以及理论浸渍量减少，这是由于

石墨板的孔隙率随着密度的增加而降低，树脂的填充

空间随之降低。图 5（b）的累积孔径占比图通过图 5
（a）积分得到，在图中作出浸渍率（即树脂的实际浸渍

图 3　温度对不同树脂体系黏度（a）和对膨胀石墨板浸渍量的影响（b）
Fig. 3　Effect of temperature on viscosity of different resin systems（a） and on impregnation content of expanded graphite plate（b）

图 4　膨胀石墨板的 SEM 形貌  （a）EGP-L；（b）EGP-M；（c）EGP-H
Fig. 4　SEM morphology of expanded graphite plates （a）EGP-L；（b）EGP-M；（c）EGP-H
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量和理论浸渍量的比值）的对应基准线，可以看出，环

氧树脂浸渍液对于 0. 1 μm 以下的孔隙并不具有较好

的填充效果，这也说明了树脂无法完全进入石墨孔隙

中。由于在树脂浸渍膨胀石墨孔隙的过程中，树脂在

大孔中的流动速度较快，因此，树脂浸渍液中的分子

会优先将大孔填满。小孔隙会限制高黏度流体进入，

因为流体分子需要通过相对较小的空间，而在分子之

间存在相互排斥的作用力。当流体流经小孔时，由于

流体的黏性特性，流体分子在穿过小孔时必须克服

边界层的黏性阻力，这会导致流体分子在小孔内的

速度较慢，并且会在小孔周围形成静止层，阻碍流体

进入小孔。而在低速流动情况下，边界层的厚度相

对较大，对流体流动的影响较大，特别是在小孔中。

因此，对于膨胀石墨板来说，该浸渍体系无法将孔隙

完全填充，存在有 0. 1 μm 以下的孔隙无法被完全

填充。

由以上分析得知，真空浸渍可以实现树脂对材料

的均匀渗透和覆盖，但是并不能保证树脂能够完全浸

入所有孔隙中。由于材料的孔隙结构和形状各不相

同，部分微小孔隙受到树脂流动的限制，使得树脂不

能完全填充其中，树脂的实际浸渍量达不到理论浸渍

量。本研究着重于聚合物性质对树脂浸渍量的影响，

在实际真空浸渍工艺中，浸渍时间、浸渍压力对其浸

渍量也存在一定的影响，通过增加浸渍压力，可以改

善流体进入小孔的能力，从而可能进一步实现石墨中

浸渍量的提升。

2. 2　复合双极板的性能表征

2. 2. 1　微观形貌表征

图 6 为浸渍后的复合双极板 EGP-H 的 SEM 图及

EDS 谱图，复合材料依旧保持了膨胀石墨的层状结

构，树脂的浸渍过程可以改变材料层间和层内的结构

形式，而对于材料中石墨连续相影响不大。且在 EDS
图中，固化后的环氧树脂均匀地分布在了石墨片层中

的孔隙中。在该浸渍工艺下，复合石墨板能够保持膨

胀石墨的层间结构，且固化的环氧树脂作为增强相镶

嵌在石墨片层中。

2. 2. 2　复合双极板的导电性能

图 7 为浸渍后的复合双极板的导电性能，随着膨

胀石墨板密度增加，复合材料导电性有所上升，且能

够保持 250 S/cm 以上的面内电导率，EGP-H 的面内

电导率达到了 340. 12 S/cm。膨胀石墨板在浸渍过程

中树脂填充了孔隙却没有改变石墨的导电网络，高的

面内电导率主要归因于复合双极板中保留了良好的

石墨网络。树脂的加入会阻碍电子的传输，膨胀石墨

表 1　不同密度下的膨胀石墨板孔隙结构

Table 1　Pore structure of expanded graphite plate at 
different densities

Sample

EGP-L
EGP-M
EGP-H

Density/
（g·cm-3）

0. 6958
0. 9015
1. 2816

Porosity/%

58. 52
52. 83
39. 19

Average pore 
diameter/nm
106. 78

82. 21
46. 28

表 2　50 ℃下 EP-15体系在不同膨胀石墨板中的浸渍量

Table 2　Impregnation content of EP-15 in different types of 
expanded graphite plates at 50 ℃

Sample

EGP-L
EGP-M
EGP-H

Actual impregnation
 content/%
65. 34
40. 27
13. 68

Theoretical 
impregnation content/%
84. 10
58. 60
30. 58

Impregnation
 ratio/%
77. 69
68. 73
44. 72

图 5　膨胀石墨板的孔径分布

（a）孔径分布；（b）孔径累积占比

Fig. 5　Pore size distribution of expanded graphite plate
（a）pore size distribution；（b）cumulative aperture ratio
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板的密度越低，孔隙率越高，树脂填充量越多，障碍效

应越明显，电阻率越高。PEMFC 电压在很大程度上

受到双极板和气体扩散层之间的界面接触电阻引起

的欧姆损耗的影响。对于真空浸渍法制备的复合双

极板而言，其界面接触电阻均保持在 1. 5 mΩ·cm2 左

右，树脂的引入不会改变材料的界面接触电阻，复合

双极板能保持较好的导电性能。

2. 2. 3　复合双极板的气密性和强度

双极板需要保持燃料电池堆的组件不发生气体

泄漏和变形失效。图 8 为浸渍后的复合双极板的气密

性与抗弯强度。浸渍后的复合双极板的强度较原始

的膨胀石墨板有了大幅度的改善，EGP-H 的抗弯强度

达到了 41. 52 MPa。随着原始膨胀石墨板密度的增

大，树脂在膨胀石墨板中的浸渍量会下降，但浸渍树

脂后的复合石墨板抗弯强度反而有所上升。这是由

于在高成型压力下保留良好的层状石墨结构，固化后

的环氧树脂填充在孔隙中，密度越大，其结构越致密，

石墨的连续网络起到了有效的载荷传递的作用［27］，这

有助于提升复合材料的强度。

复合双极板的气密性测试是以氦气作为测试气

体 进 行 的 ，EGP-H 的 氦 气 渗 透 率 降 低 到 了 5. 4×

10-7 cm3·cm-2·s-1，满足美国能源部（department of en‐
ergy，DOE）的气密性要求。气体渗透性随着密度的提

升而降低，归因于高密度下的膨胀石墨基体结构的致

密性更高，且在经树脂真空浸渍后能够很好地填充石

墨板中的孔隙。尽管树脂无法完全浸入小孔中，但由

于树脂与石墨间良好的浸润性，树脂在石墨表面润湿

后沿着孔隙表面浸入部分树脂，形成封闭孔的作用，

使得复合双极板能够有较好的气密性特性。

3　结论

（1）采用真空浸渍树脂的方法制备了环氧树脂/
膨胀石墨复合双极板。这种方法在浸渍树脂前后不

会破坏膨胀石墨板原有的导电结构，制备出的复合石

墨板具有良好的电导性，同时强度也有所上升，达到

了导电性和强度的平衡。

（2）降低黏度和提高温度可以提高树脂的浸渍上

限。树脂黏度的降低可以使树脂能够浸渍填充到更

微小的孔隙中，但黏度的降低并无法完全消除影响，

仍然存在着一些孔隙无法填充浸透，具体表现为 0. 1 
μm 以下的孔隙难以被完全渗进，导致树脂无法完全填

图 6　复合双极板的 SEM 形貌及其 EDS 图谱

（a）SEM 形貌；（b）C 元素分布；（c）O 元素分布

Fig. 6　SEM morphology and corresponding EDS spectra of composite bipolar plates
（a）SEM morphology；（b）C element distribution；（c）O element distribution

图 7　复合双极板的导电特性

Fig. 7　Electrical property of composite bipolar plate

图 8　复合双极板的气密性与抗弯强度

Fig. 8　Gas permeability and flexural strength of composite bipolar plate
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充满膨胀石墨的整个孔隙。

（3）采用真空浸渍法浸渍环氧树脂/稀释剂体系的

适宜温度为 50 ℃，稀释剂乙二醇二缩水甘油醚最优添

加比例为 15%，且随着原始膨胀石墨板密度的增加，复

合材料的导电性和抗弯强度有所上升，气体密封性能

更优。制备的复合双极板 EGP-H 具有最优的性能，达

到 340. 12 S/cm 的 面 内 电 导 率 ，抗 弯 强 度 为 41. 52 
MPa，其氦气渗透率为 5. 4×10-7 cm3·cm-2·s-1。
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摘要：以 Er2O3和正硅酸乙酯（TEOS）为原料，采用并流共沉淀法合成了纳米 Er2SiO5粉体。研究了前驱体 Si/Er 摩尔比、

煅烧温度以及反应体系 pH 值对 Er2SiO5物相组成和显微结构的影响，并探讨了 Er2SiO5粉体的合成机理。结果表明：前驱

体 Er/Si 摩尔比为 20∶12，煅烧温度为 1300 ℃时，Er2SiO5粉体由 X2-Er2SiO5纯相组成，具有近球形形貌特征。低 Er/Si 摩
尔比可降低 Er2SiO5的结晶温度并促进 X2-Er2SiO5的生成，反应体系 pH 值的升高则对 Si—O—Er 结构的生成具有一

定的促进作用。Er2SiO5 前驱体是以 Si—O—Er 网络结构形式存在的，煅烧过程中通过分解和结构重组逐步生成

Er2SiO5，Er2O3 杂质相的生成是高 Er/Si 摩尔比前驱体 Si—O—Er 网络结构中的 Er3+在 Er2SiO5 结晶过程中的析出造

成的。

关键词：Er2SiO5粉体；并流共沉淀法；Er/Si摩尔比；合成机理
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Abstract：The nano-sized Er2SiO5 powders were prepared by cocurrent coprecipitation method using Er2O3 
and tetraethyl orthosilicate （TEOS） as raw materials.  The effects of precursor Si/Er molar ratio， 
calcination temperature， and pH value of reaction system on Er2SiO5 phase composition and microstructure 
were investigated， and the synthesis mechanism of Er2SiO5 powders was discussed.  Results show that pure 
Er2SiO5 powders with nearly spherical morphology can be obtained from the precursor with Er/Si molar 
ratio of 20∶12 after being calcined at temperatures at 1300 ℃ .  Low Er/Si molar ratio can reduce the 
crystallization temperature of Er2SiO5 and promote the formation of X2-Er2SiO5.  The increase of pH value 
in the reaction system has a certain promotion effect on the formation of Si—O—Er structure.  During 
the synthesis process， a Si—O—Er network structure is formed in the Er2SiO5 precursor.  The 
Si—O—Er network will transform to Er2SiO5 through decomposition and structural reorganization during 
the calcination process.  The Er2O3 impurity is caused by the precipitation of Er3+ of the Si—O—Ernetwork 
structure in the precursor with high Er/Si molar ratio during the crystallization process of Er2SiO5.
Key words：Er2SiO5 powder；cocurrent coprecipitation method；Er/Si molar ratio；synthesis mechanism

随着燃气涡轮发动机进口温度不断提高，愈加恶

劣的服役环境对发动机热端材料性能提出了更高的

要求。硅基陶瓷材料具有低密度、高模量、高热导、耐

高温、抗烧蚀等特性，降低结构质量的同时可有效提

引用格式：佟永乐，王雅雷，刘蓉，等 . Er2SiO5纳米粉体的并流共沉淀法合成［J］. 材料工程，2024，52（3）：52-60.
TONG Yongle，WANG Yalei，LIU Rong，et al. Synthesis of Er2SiO5 nano powders by cocurrent coprecipitation［J］. Journal 
of Materials Engineering，2024，52（3）：52-60.
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升发动机热工作效率，已成为高推重比航空发动机热

端部件首选材料［1-2］。然而，在航空发动机高温服役环

境下，硅基陶瓷材料会与氧气、水蒸气等氧化气氛发

生反应，且易受腐蚀性熔融盐 CaO-MgO-Al2O3-SiO2

（CMAS）侵蚀，造成材料性能及表面稳定性的急剧恶

化［3-6］。而在硅基陶瓷表面涂覆环境障涂层（environ‐
mental barrier coatings，EBCs）可减缓水氧与熔盐对基

体材料的腐蚀，提高硅基陶瓷的服役寿命与服役

温度［7-10］。

稀土硅酸盐材料具有较高的熔点、较低的热导率

以及与硅基陶瓷基体相近的热膨胀系数，是目前环境

障涂层面层的热点材料［11-15］。稀土硅酸盐包括稀土单

硅酸盐和稀土焦硅酸盐两类。其中，稀土单硅酸盐主

要包含有两种单斜结构［16-19］，其结构类型与稀土原子

半 径 相 关 。 当 原 子 半 径 较 大 时（RE=La~Gd），

RE2SiO5 晶 体 结 构 属 于 P21/c 空 间 群 ，具 有 X1-
RE2SiO5 结构；而当原子半径较小时（RE=Dy~Lu），

稳态的 RE2SiO5 晶体结构属于 C2/c 空间群，表现为

X2-RE2SiO5结构。通常而言，X2-RE2SiO5具有良好高

温相稳定性和低热导率，且与硅基陶瓷材料热膨胀系

数 相 近 ，更 适 用 于 EBCs 材 料 。 Er2SiO5 熔 点 高 于

1800 ℃，其热膨胀系数为（5~7）×10-6 ℃-1，在环境障

涂层中具有更好的热匹配性，非常适合作为新型

EBCs 涂层面层材料。Zhong 等［20］依据 RE—O 和 Si—
O 键 长 预 测 了 稀 土 单 硅 酸 盐 的 耐 水 氧 腐 蚀 和 耐

CMAS 腐 蚀 性 能 。 其 中 ，Er2SiO5 的 Er—O 键 长 为

0. 220~0. 229 nm，Si—O 键长为 0. 163~0. 166 nm，理

论上具有优异的耐水氧与 CMAS 腐蚀性能。Wang
等［21］研究了不同稀土硅酸盐的抗水氧腐蚀能力，研究

发 现 ：相 对 于 X1-Gd2SiO5 和 X2-Yb2SiO5 材 料 ，X2-
Er2SiO5 表现出更为优异的耐水氧腐蚀性能。朱林

程［22］通过对 Er2SiO5 涂层的 CMAS 腐蚀性能研究发

现，在 1300 ℃腐蚀 48 h 条件下，涂层腐蚀深度仅为

20 μm，具有良好的抗 CMAS 腐蚀性能。另外，相关

研究发现：Er2SiO5 陶瓷块体在水蒸气腐蚀环境中的

失重速率为 0. 00353 mg/（cm2h）［23］，CMAS 腐蚀条件

下 的 反 应 层 生 成 速 率 仅 为 7. 1 μm/h［24］。 因 此 ，

Er2SiO5 在作为环境障涂层面层材料方面具有良好的

应用潜力。

稀土硅酸盐材料的制备方法对材料纯度、粒度、

形貌以及涂层整体综合性能均具有重要影响［25］。目

前，Er2SiO5粉体多采用固相法合成。范金娟［26］通过将

Er2O3 与 SiO2 粉体混合球磨，在 1600 ℃高温煅烧 12 h
得到了 Er2SiO5 粉体；Al Nasiri 等［23］同样以 Er2O3 和

SiO2粉体为原料，球磨混合 24 h 后在 1580 ℃煅烧 12 h

合成了 Er2SiO5 粉体。固相法制备稀土硅酸盐粉体工

艺相对成熟，但制备过程中易引入杂质，粉体成分均

匀性较差，且颗粒较大。Lamichhane［27］采用固相法制

备 Y2Si2O7 粉体的过程中发现，无论是在 SiO2 还是

Y2O3 过 量 的 条 件 下 ，所 合 成 粉 体 中 始 终 存 在 Y4. 67

（SiO4）3O 杂质。此外，稀土氧化物熔点普遍较高，固

相法制备稀土硅酸盐粉体时一般需在高温下（1500~
1700 ℃）长时间煅烧，能耗和成本较高［28-29］。并流化学

共沉淀法可实现原料分子与原子级的混合，其稳定的

pH 反应环境使得所合成粉体粒径小且成分均匀［30-32］，

并可在低温下合成。本课题组已采用该方法成功合

成了 Yb2SiO5，Gd2SiO5 和 Yb2Si2O7，获得了粒径、成分

均匀的稀土硅酸盐粉体材料。

本工作采用并流化学共沉淀法合成 Er2SiO5 粉体

材料，系统研究了 Er/Si 摩尔比、煅烧温度、反应体系

pH 值等关键工艺参数对 Er2SiO5粉体材料物相组成和

晶体结构的影响，并探讨了 Er2SiO5 粉体材料的合成

机理。

1　实验材料与方法

1. 1　原材料

氧化铒（Er2O3，99. 99%，质量分数，下同），湖南稀

土 金 属 材 料 研 究 院 有 限 责 任 公 司 ；正 硅 酸 乙 酯

（TEOS，Si（OC2H5）4，SiO2 含量≥28. 0%），西陇化工

股份有限公司；无水乙醇（C2H5OH，≥99. 7%），天津

市 恒 兴 化 学 试 剂 制 造 有 限 公 司 ；氨 水（NH3·H2O， 
25%~28%），广东省化学试剂工程技术研究开发中

心；盐酸（HCl，36%~38%），国药集团化学试剂有限

公司。

1. 2　粉体合成

Er2SiO5 粉 体 材 料 采 用 并 流 化 学 沉 淀 法 合

成［30，32-34］。首先，称取一定量的 Er2O3粉末溶于稀释的

盐酸溶液中，添加去离子水调节 Er3+浓度为 1 mol/L，

得到 Er3+溶液；根据实验设计 Er/Si 摩尔比量取一定

体积的 TEOS，按照 TEOS∶无水乙醇∶去离子水体积

比 1∶2∶4 混合、搅拌得到 TEOS 水解液。将 Er3+溶液

与 TEOS 水解液充分混合，得到混合盐溶液，同时将

等体积的氨水与去离子水混合，配制得到沉淀剂

溶液。

量取适量去离子水置于烧杯中作为反应母液，通

过滴加沉淀剂溶液调节 pH 值至设定值并持续搅拌，

将混合盐溶液与沉淀剂溶液采用并流方式同时滴入

反应母液中，实现 Er3+与 TEOS 水解产物的共沉淀。

共沉淀过程中，混合盐溶液的流速保持不变，反应体
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系 pH 值通过调节沉淀剂溶液滴加速率控制在设定范

围内；共沉淀结束后，持续搅拌 30 min 以确保反应完

全，得到 Er2SiO5前驱体悬浊液。静置陈化 24 h 后去除

上清液，依次采用去离子水和无水乙醇对前驱体悬浮

液进行反复洗涤去除 Cl-与 NH4+；将中性悬浊液进行

抽滤处理，得到凝胶态前驱体，干燥后得到前驱体初

始粉末。采用氧化锆磨球、以无水乙醇作为球磨介

质，利用行星式球磨机对前驱体粉末进行球磨细化，

干燥后得到 Er2SiO5前驱体粉末。其中，球磨机转速为

200 r/min，球磨时间为 2 h。最后，前驱体粉末置入箱

式高温炉中，在空气气氛中进行煅烧得到 Er2SiO5粉体

材料。本工作 Er2SiO5 粉体材料的主要合成工艺参数

如表 1 所示。

1. 3　测试与表征

采用 STA449C 型同步热分析仪对 Er2SiO5前驱体

进行 TG-DSC 分析，测试范围为室温~1100 ℃，升温

速率为 10 ℃/min，空气气氛。采用 Advance-D8 型 X
射 线 衍 射 仪（40 kV，40 mA，Cu 靶 Kα 射 线 ，λ =
0. 15406 nm）分析 Er2SiO5 粉体的物相组成和晶体结

构，XRD 扫描速率为 5 （°）/min，扫描范围为 2θ=10°~
40°。采用 iS 50 傅里叶变换红外光谱仪分析 Er2SiO5

前驱体及其煅烧产物中成键模式，扫描范围为 400~
4000 cm-1。采用 K-Alpha 1063 型 X 射线光电子能谱

分析 Er2SiO5 前驱体内部元素化学键的结合状态及结

合 能 。 采 用 JSM-6490LV 型 扫 描 电 子 显 微 镜 观 察

Er2SiO5粉体的颗粒形貌和尺寸。采用 Tecnai G2 F20
型透射电子显微镜观察 Er2SiO5 粉体的微观形貌和显

微结构，并利用其配备的能量色散光谱仪分析 Er2SiO5

粉体表面的元素分布。

2　结果与分析

2. 1　Er2SiO5前驱体的热响应特征

图 1 为不同 Er/Si 摩尔比合成 Er2SiO5 前驱体的

TG-DSC 曲线图。可以看到，不同 Er/Si 摩尔比合成

Er2SiO5前驱体的失重及吸放热行为极为相似，说明在

20∶（9~12）范围内，Er/Si摩尔比对前驱体的热响应特

征没有明显影响。在室温~200 ℃范围内，Er2SiO5 前

驱体约 8% 的失重主要源于前驱体粉末表面吸附水分

子与乙醇分子的受热挥发，同时在 DSC 曲线中出现明

显的吸热峰［35］。在 200~500 ℃范围内，前驱体的失重

约为 7%，DSC 曲线中则出现了一个较宽的放热峰，此

现象是前驱体中烷氧基团与碳氢基团的反应挥发造

成的［36］。而在 500~900 ℃范围内，前驱体的整体失重

仅为 2% 左右，无明显质量损失，仅存在少量残余碳氢

基团的燃烧［37］。值得关注的是，1000~1100 ℃范围

内，Er2SiO5前驱体表现出明显的失重行为，且其 DSC
曲线中均发现了强烈的放热峰。根据相关研究可

知［36］，此温度范围内无定形态的 Er2SiO5 前驱体发生

了向 Er2SiO5 晶体的转化。另外，由图 1 可以看到，当

Er/Si 摩 尔 比 为 20∶9，20∶10，20∶11 和 20∶12 时 ，

Er2SiO5 前驱体的晶化温度分别为 1039. 2，1021. 6，
1017. 6 ℃ 和 1006. 3 ℃ ，说明在 20∶（9~12）范围内，

Er/Si 摩尔比对前驱体的晶化温度具有明显影响，

Er/Si 摩尔比的增加可导致 Er2SiO5 的结晶温度的升

高，而富 Si 环境则有利于促进 Er2SiO5 晶体的形成。

尽管如此，本工作采用并流共沉淀法合成 Er2SiO5 粉

体材料的温度仅为 1000 ℃左右，明显低于固相法合

成温度［17］。

2. 2　Er/Si摩尔比对 Er2SiO5粉体物相组成的影响

图 2 所示为不同 Er/Si 摩尔比合成 Er2SiO5前驱体

1100 ℃煅烧 10 h 产物的 XRD 图谱。可以看到，四种

前 驱 体 煅 烧 产 物 的 XRD 图 谱 中 均 可 发 现 明 显 的

表 1　Er2SiO5粉体合成工艺参数

Table1　Synthesis parameters of Er2SiO5 powders

Er/Si molar
 ratio
20∶9
20∶10
20∶11
20∶12

pH value

10
10
8-11
8-11

Calcination 
temperature/℃
1100-1300
1100-1300
1100-1300
800-1300

Holding time/h

10
10
10
10

图 1　不同 Er/Si摩尔比合成 Er2SiO5前驱体的 TG-DSC 曲线

Fig. 1　TG-DSC curves of Er2SiO5 precursors synthesized 
with various Er/Si ratios
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Er2SiO5 衍 射 峰 ，说 明 无 定 型 态 前 驱 体 已 完 成 向

Er2SiO5晶体的转化。然而，不同 Er/Si摩尔比条件下，

所合成粉体的物相组成则表现出明显的差异。当

Er/Si 摩尔比为 20∶9 时，XRD 图谱中存在 X1-Er2SiO5

和尖锐的 Er2O3 特征衍射峰，分别对应 JCPDS 图卡

No. 52-1809 和 No. 63-0897。当 Er/Si摩尔比为 20∶10
和 20∶11 时，所对应 XRD 图谱中除存在 X1-Er2SiO5和

Er2O3的特征衍射峰外，还出现了明显的 X2-Er2SiO5特

征衍射峰（JCPDS 图卡 No. 40-0384）。另外，Er2O3 特

征衍射峰强度逐渐减弱，说明其含量明显下降。当

Er/Si 摩尔比为 20∶12 时，XRD 图谱中 Er2O3特征衍射

峰完全消失，合成粉体由单一的 Er2SiO5 组成，但仍存

在 X1-Er2SiO5 与 X2-Er2SiO5 两种晶体结构相，且 X2-
Er2SiO5 相含量明显偏高。综上表明：前驱体 Er/Si 摩
尔比对合成 Er2SiO5 粉体材料的物相组成和晶体结构

均有明显影响。当 Er/Si 摩尔比为 20∶（9~11）时，

Er2SiO5 粉 体 材 料 由 Er2SiO5 和 Er2O3 相 组 成 ；而 当

Er/Si摩尔比为 20∶12 时，Er2SiO5粉体材料则由单一的

Er2SiO5 相组成。在 20∶（9~12）范围内，随着 Er/Si 摩
尔比的降低，Er2O3 相的含量逐渐降低并消失；同时，

X2-Er2SiO5 相含量则表现出逐步增加的趋势，前驱体

内部富 Si 环境对 X2-Er2SiO5 相的生成具有明显的促

进作用。

2. 3　煅烧温度对 Er2SiO5粉体物相组成的影响

图 3 所示为不同 Er/Si 摩尔比合成 Er2SiO5前驱体

1100~1300 ℃煅烧 10 h 产物的 XRD 图谱。可以看到，

前驱体煅烧产物 XRD 图谱中均发现明显的 Er2SiO5衍

射峰，说明前驱体在该温度范围内煅烧均能转化成

Er2SiO5，但煅烧温度对 Er2SiO5 的晶体结构形式存在

明显影响。煅烧温度为 1100 ℃时，合成粉体 XRD 图

谱中均存在 X1-Er2SiO5 衍射峰，当煅烧温度提升至

1200 ℃和 1300 ℃时，X1-Er2SiO5 衍射峰则完全消失，

Er2SiO5粉体则以 X2-Er2SiO5单相形式存在，说明低温

相结构 Er2SiO5已完全转变为高温相，1100~1200 ℃的

图 2　不同 Er/Si摩尔比 Er2SiO5前驱体 1100 ℃
煅烧 10 h 产物的 XRD 图谱

Fig. 2　XRD patterns of Er2SiO5 precursors with various Er/Si 
molar ratios after calcination at 1100 ℃ for 10 h

图 3　不同 Er/Si摩尔比 Er2SiO5前驱体 1100~1300 ℃煅烧产物的 XRD 图谱

（a）20∶9；（b）20∶10；（c）20∶11；（d）20∶12
Fig. 3　XRD patterns of Er2SiO5 precursors with various Er/Si molar ratios after calcination at 1100-1300 ℃

（a）20∶9；（b）20∶10；（c）20∶11；（d）20∶12
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转变温度区间与相关文献报道的 1190 ℃基本一致［34］。

另外，X2-Er2SiO5衍射峰强度随煅烧温度升高而增加、

峰形也更加尖锐，煅烧温度的提高有助于高结晶度

X2-Er2SiO5 的生成。此外，在 Er/Si 摩尔比为 20∶（9~
11）范围内，合成粉体内均含有明显的 Er2O3 相，且其

衍射峰相对强度未发生明显变化，始终以稳定相的形

式存在（见图 3（a）~（c）），煅烧温度的升高除促使 X1-
Er2SiO5 向 X2-Er2SiO5 转换以及提高 Er2SiO5 结晶度

外，并不会对合成粉体的物相组成产生明显影响。由

图 3（d）可以看到，当 Er/Si 摩尔比为 20∶12 时，1100 ℃
煅烧产物由 X1-Er2SiO5 和 X2-Er2SiO5 组成，1200 ℃和

1300 ℃煅烧产物则由单一的 X2-Er2SiO5组成，合成的

物相组成为单一的 Er2SiO5粉体。

2. 4　反应体系 pH值对 Er2SiO5粉体物相组成的影响

并流共沉淀法合成 Er2SiO5前驱体过程中，反应体

系 pH 值是关键工艺因素之一，本工作利用 Er（OH）3

的溶度积［38］，计算并设计了 Er2SiO5前驱体合成的反应

体系 pH 值区间，如式（1）~（4）所示。

A n Bm = nAm + + mBn - （1）

K sp ( Er ( OH )3 )= c ( Er3 + )
c

× c ( OH- )3

c
（2）

c ( OH- )= [K sp ( Er ( OH )3 ) /c ( Er3 + )]
1
3 （3）

pH = 14 + lg ( c ( OH- ) ) （4）
式中：c 代表溶解平衡时的物质浓度；Ksp代表难溶物的

溶度积，根据稀土氢氧化物稳定性表可知，Er（OH）3的

溶度积为 1. 3×10-22。当溶液中 Er3+浓度为 10-6 mol/L
时，通常可认为 Er3+已经沉淀完全［39］，据此可计算得

出此时反应体系 pH 值为 8. 69。图 4 所示为不同反应

体系 pH 值条件下合成 Er2SiO5 粉体的 XRD 图谱。可

以 看 到 ，在 Er/Si 摩 尔 比 为 20∶11 条 件 下 ，合 成 的

Er2SiO5粉体均由 X2-Er2SiO5和 Er2O3组成；而当 Er/Si
摩尔比为 20∶12 时，所合成的 Er2SiO5粉体则均由单一

的 X2-Er2SiO5 组成。另外，由图 4（a）可以看到，在

pH=8~11 范 围 内 ，随 着 反 应 体 系 pH 值 的 升 高 ，

Er2SiO5 粉体 XRD 图谱中的 Er2O3 衍射峰的相对强度

明显降低，反应体系 pH 值的升高对提升 Er2SiO5 结晶

度、降低 Er2O3 杂质含量具有一定的促进作用。在

Er2SiO5 前驱体的合成过程中，反应体系 pH 值的增加

可使 TEOS 的缩聚反应更加充分，而缩聚脱氢生成的

硅氧基团可提供高浓度的负电位点，促使 Er3+附着量

的增加，进而形成富 Er3+的Si—O—Er网络结构，有

效降低游离 Er3+在煅烧过程中生成的 Er2O3杂质含量。

另外，随着反应体系 pH 值的升高，沉淀中的 OH-浓度

呈指数增大，Si 原子的活性增加也会促使 Er3+充分嵌

入至Si—O—Si形成Si—O—Er网络结构。

2. 5　Er2SiO5粉体的微观形貌

图 5 所示为 Er/Si 摩尔比为 20∶12 时合成前驱体

1300 ℃煅烧 10 h 制备 Er2SiO5 粉体的微观形貌。由图

5（a）可以看到，并流共沉淀法合成的 Er2SiO5粉体呈近

球形形貌特征，一次颗粒尺寸分布在 200~800 nm 范

围内，且 Er2SiO5 粉体颗粒之间存在明显的团聚现象。

纳米级 Er2SiO5粉体颗粒表面具有较高的表面能，颗粒

之间通过相互靠拢降低系统自由焓可造成团聚，粉体

颗粒间的烧结是产生团聚的另一个主要原因。图 5
（b）所示为单个 Er2SiO5颗粒的透射电镜形貌图与元素

分布。可以看到，该近球形纳米 Er2SiO5颗粒表面仅含

Er，Si，O 元素，且各元素分布较为均匀。图 5（c）所示

为 Er2SiO5 粉体的高分辨图片。可以看到，Er2SiO5 晶

体内部晶格条纹清晰，无明显缺陷，其晶面间距为

0. 30 nm，与 X2-Er2SiO5 标准 PDF 卡片（JCPDS 图卡

No. 40-0384）中（013）晶面的晶面间距是一致的。

2. 6　Er2SiO5粉体的合成机制

图 6 所示为 Er/Si 摩尔比 20∶12 合成前驱体 800~
1000 ℃煅烧产物的 XRD 图谱。可以看到，当煅烧温

度为 800 ℃时，煅烧产物表现出明显的无定形态特征，

图 4　不同反应体系 pH 值条件下合成 Er2SiO5粉体的 XRD 图谱  （a）20∶11；（b）20∶12
Fig.  4　XRD patterns of synthesized Er2SiO5 powders under various pH values of the reaction system （a）20∶11；（b）20∶12
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说明前驱体尚未完成向晶体的转化。而当煅烧温度

提升至 900 ℃和 1000 ℃时，产物 XRD 图谱中则出现了

明显的 X1-Er2SiO5衍射峰，且无明显杂质相出现。另

外，在 800~1000 ℃温度范围内，煅烧产物 XRD 图谱

中均未见 Er2O3 的特征峰，这说明并流共沉淀法合成

X1-Er2SiO5 晶体生成机制不同于固相法，并非通过

Er2O3 中间产物与 SiO2 反应生成 Er2SiO5，而是由无定

型 Er2SiO5前驱体逐步转化而成的。

图 7（a）所示为 Er2SiO5 前驱体及 Er2O3，Er（OH）3

中 Er4d 的 XPS 图谱。可以看到，Er2O3 和 Er（OH）3 的

Er4d 特 征 峰 分 别 位 于 168. 28 eV 和 168. 88 eV，而

Er2SiO5前驱体 Er4d 特征峰则位于 168. 98 eV，三种物

质 Er4d 特征峰的峰位明显不同。由图 7（b）可以看到，

SiO2，Si（OH）4和 Er2SiO5前驱体 Si2p 特征峰为分别位

于 102. 86，103. 31 eV 和 101. 65 eV，同样存在明显差

异。对于 Er2O3 和 SiO2 而言，Er4d 和 Si2p 特征峰分别

对应于氧化物中 Er—O 键和 Si—O 键的结合状态，而

在 Er（OH）3和 Si（OH）4中则分别对应于 Er—OH 键和

Si—OH 键，金属离子配位环境的变化是导致 Er4d 和

Si2p 特征峰偏移的原因。对比分析 Er2SiO5前驱体、Er
（OH）3 和 Si（OH）4 的 Er4d 和 Si2p 特征峰可知，非晶态

Er2SiO5前驱体的结构 Er（OH）3和 Si（OH）4明显不同的，

Er2SiO5 前驱体中不存在与 Er（OH）3 内部一致的 Er—
OH 键形式，也不同于 Si（OH）4网络结构中的 Si—OH
结合模式。相关研究表明：并流共沉淀方法合成

Yb2SiO5前驱体是以 Si—O—Yb网络骨架形式存在

的［33］。因此可以推断，在 Er2SiO5 前驱体的合成过程

中 ，Er 离 子 同 样 可 通 过 占 据 Si 位 点 而 嵌 入 至

Si—O—Si 网络骨架，形成包含 Si—O—Er结构

单元的网络结构，Er2SiO5 前驱体 Er4d 和 Si2p 特征峰

相对 Er（OH）3 和 Si（OH）4 特征峰的偏移是 Er—O 和

Si—O 配位环境变化造成的。

图 5　Er2SiO5粉体的微观形貌

（a）扫描电镜图；（b）透射电镜图；（c）高分辨图

Fig. 5　Morphologies of as-synthesized Er2SiO5 powders
（a）SEM image；（b）TEM image；（c）HRTEM image

图 6　Er2SiO5前驱体 800~1000 ℃煅烧 10 h 合成粉体的 XRD 图谱

Fig. 6　XRD patterns of Er2SiO5 precursors after calcination at 800-
1000 ℃ for 10 h

图 7　Er2SiO5粉体的 XPS 图谱  （a）Er4d；（b）Si2p
Fig. 7　XPS spectra of Er2SiO5 powders （a）Er4d；（b）Si2p
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图 8 所示为 Er2SiO5 前驱体及合成粉体的傅里叶

红外光谱图。可以看到，在前驱体的 FTIR 图谱中，

2700~3800 cm-1范围存在一个宽泛且较强的吸收峰，

主要是由前驱体中乙醇分子、水分子以及硅醇基中

O—H 键的伸缩振动引起的［40-41］，1633 cm-1 处吸收峰

对应残留乙醇与分子水中 O—H 键的弯曲振动模式，

而 1519 cm-1与 1403 cm-1处吸收峰则分别对应烷氧基

中—CH3 和乙醇分子中—CH2 的弯曲振动［42］。此外，

依据相关研究可以推断：987 cm-1 处的吸收峰可对应

Si—O—Er键不对称伸缩振动的 TO 模式［33］，688 cm-1

处吸收峰对应 Er—OH 键的弯曲振动［40］，而 804 cm-1

和 450 cm-1附近的吸收峰则分别对应 Si—O—Si 对称

伸缩振动与弯曲振动模式［43-44］。其中，相对于 TEOS
水解缩聚产物而言［33］，Er2SiO5 前驱体中 Si—O—Si 对
称伸缩与弯曲振动明显减弱，说明前驱体中部分 Si—
O—Si 链中的 Si4+被 Er3+原位取代，形成了由 Si—O—Si
和 Si—O—Er 组 成 的 无 定 形 Si—O—Yb 网 络 结

构。由 Er2SiO5 粉体的 FTIR 图谱可见，2700~3800 
cm-1范围未发现明显吸收峰，主要与煅烧过程中前驱

体内部乙醇、水分子及硅醇基团挥发或分解有关。另

外，Er2SiO5粉体 FTIR 图谱的吸收峰主要集中于 400~
600 cm-1 和 800~1000 cm-1 范围内。其中，990 cm-1

处的吸收峰对应 Er—O—Er 链中 Er—O 键的伸缩振

动［37］，879 cm-1 和 460 cm-1 处吸收峰对应于［SiO4］四

面 体 中 Si—O 键 的 对 称 伸 缩 振 动 与 低 频 弯 曲 振

动［36，45］，而 586 cm-1 和 539 cm-1 处的吸收峰则分别对

应［ErOx］（x=6，7）多面体中 Er—O 键的弯曲振动与伸

缩振动［46］。在前驱体向 Er2SiO5 晶体的转化过程中，

Si—O—Si 及 Si—O—Er 键逐渐被打破，前驱体内部

经历了一系列断键和成键过程，并通过结构重组形成

了具有单斜结构的 Er2SiO5晶体。

并流共沉淀法制备 Er2SiO5 粉体的原理与固相法

明显不同，前驱体的合成以及向 Er2SiO5的转化经历了

一个复杂的物理和化学过程。首先，Er2O3 通过与

HCl 的化学反应直接得到 ErCl3 溶液，Er 离子在溶液

中是独立存在的；而 TEOS 在乙醇水溶液中则会发

生 水 解 缩 聚反应，形成富含—C2H5 和—OH 基团的

Si—O—Si 网络，且在混合过程中，具有酸性特征

的 Er3+溶液会加速 TEOS 的水解，并可促使 Er3+吸附

在缩聚形成的 Si—O—Si 负电网络周围。而在沉

淀过程中，碱性母液进一步加速 TEOS 的缩聚，促使

Si—O—Si 网络结构进一步发生交联；同时 Er3+则

会 原 位 取 代 Si—O—Si 网 络 中 的 部 分 Si 生 成

Si—O—Er 网络结构，如公式（5）所示，最终形成由

Si—O—Er 构成的非晶态 Er2SiO5前驱体。

Si—O—Si + Er3 + → Si—O—Er （5）
在 煅 烧 过 程 中 ，无 定 型 Er2SiO5 前 驱 体 中

Si—O—Er 结构逐渐破坏 ，形成［SiO4］四面体、

［ErOx］多面体等结构单元，并通过结构重组生成 X1-
Er2SiO5，而后则随着煅烧温度的升高进一步转变为

X2-Er2SiO5结构，如公式（6）~（7）所示。当前驱体

中 Er/Si 比高于 Er2SiO5 的化学计量比时，Er3+将会在

Si—O—Er 网络结构向 Er2SiO5晶体转化过程中逐

渐 析 出 ，并 与 环 境 中 的 氧 发 生 反 应 ，生 成 Er2O3 杂

质相。

Si—O—Er →X1-Er2SiO5 （6）
X1-Er2SiO5→X2-Er2SiO5 （7）

3　结论

（1）采用并流共沉淀法合成了 Er2SiO5粉体，Er/Si
摩尔比下降可降低 Er2SiO5 的结晶温度，且促进 X2-
Er2SiO5 的生成；煅烧温度的升高有助于获得纯 X2-
Er2SiO5 粉体，提高晶体结晶度，但对粉体物相组成

没 有 明 显 影 响 ；反 应 体 系 pH 值 的 提 高 则 可 加 速

Si—O—Er 结构的生成。

（2）当前驱体 Er/Si 摩尔比为 20∶12，煅烧温度为

1300 ℃时，所合成 Er2SiO5粉体由单一的 X2-Er2SiO5组

成，具有纳米尺度的一次颗粒内部成分分布均匀，存

在一定的团聚现象。

（3）Er2SiO5 前驱体是由 Si—O—Er 网络结构

组成的，Si—O—Er 网络结构在煅烧过程中生成

［SiO4］四面体和［ErOx］多面体等结构单元，通过结构

重组生成 X1-Er2SiO5，并最终转变成 X2-Er2SiO5。
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激光选区熔化 TC4合金的高周
疲劳行为
High cycle fatigue behavior of selective 
laser melting TC4 alloy
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摘要：开展激光选区熔化（selective laser melting，SLM）TC4 合金高周疲劳行为实验研究，对比分析两种取样方向（水平、

垂直）、两种温度（室温、400 ℃）条件下合金的疲劳性能差异，探索了通过热等静压（hot isostatic pressing，HIP）方式提升合

金疲劳性能的可行性。结果表明：退火热处理后，合金疲劳性能存在显著的各向异性，垂直方向试样疲劳性能高于水平

试样；相较于室温，400 ℃条件下合金的疲劳寿命降低，但仍存在各向异性；热等静压后，合金的疲劳寿命呈现出一定程度

的提升，疲劳性能各向异性趋势减弱。断口分析显示，SLM TC4 合金裂纹主要起源于表面与亚表面缺陷处，以气孔为

主，统计分析表明，垂直试样的源区缺陷尺寸要低于水平试样，这是导致合金水平试样疲劳性能降低的主要原因；热等静

压后，合金水平和垂直试样裂纹均萌生于表面滑移处，此时合金的孔隙率显著降低，已无明显缺陷，而缺陷数量的减少是

合金疲劳性能提升的主要原因。

关键词：激光选区熔化；TC4 合金；高周疲劳；各向异性；缺陷；热等静压
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中图分类号： TG146. 2+3  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0061-10

Abstract：An experimental study on high cycle fatigue behavior of selective laser melting （SLM） TC4 alloy 
was carried out.  The fatigue properties of the alloy under two sampling directions （horizontal and vertical） 
and two temperatures （room temperature and 400 ℃） were compared and analyzed.  Also the feasibility of 
improving the fatigue properties of the alloy by hot isostatic pressing （HIP） was explored.  The results 
show that the fatigue properties of the alloy after annealing are significantly anisotropic，and the fatigue 
properties of the vertical samples are higher than that of the horizontal ones.  Compared with room 
temperature，the fatigue life of the alloy at 400 ℃ is reduced，but the anisotropy still exists.  After hot 
isostatic pressing，the fatigue life of the alloy presents a certain degree of improvement，and the anisotropy 
of fatigue properties decreases.  The fracture analysis shows that the cracks of SLM TC4 alloy mainly 
originate from surface and subsurface defects which are mainly pores.  The statistical analysis shows that 
the source defect size of vertical samples is lower than that of horizontal samples，which is the main reason 
for the decrease of fatigue properties of horizontal samples.  After hot isostatic pressing，cracks in both 
horizontal and vertical samples of the alloy are generated at the surface slip，and the porosity of the alloy is 

引用格式：武亮亮，许瑞达，焦泽辉，等 . 激光选区熔化 TC4 合金的高周疲劳行为［J］. 材料工程，2024，52（3）：61-70.
WU Liangliang，XU Ruida，JIAO Zehui，et al. High cycle fatigue behavior of selective laser melting TC4 alloy［J］. Journal of 
Materials Engineering，2024，52（3）：61-70.
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significantly reduced without obvious defects，and the decrease in the number of defects is the main reason 
for the improvement of fatigue properties of the alloy.
Key words：selective laser melting；TC4 alloy；high cycle fatigue；anisotropy；defect；hot isostatic pressing

增材制造（additive manufacturing，AM）技术具有

工艺简单、成本低、柔性高等特点，可实现零部件的无

模快速成型，尤其适用于新产品开发、单件小批量制

造［1-2］。激光选区熔化（selective laser melting，SLM）技

术是一种典型的增材制造技术，其特点是成形精度

高，表面质量好，可实现中小型复杂构件直接精密成

形［3-4］。TC4 合金是一种常见 α+ β 型钛合金，具有低

密度、比强度高、耐腐蚀性能好、耐高温等优良的综合

性能，是航空发动机风扇与压气机低温段工作的叶

片、盘、机匣等零件的主要材料之一，其长时间服役温

度可达 400 ℃［5-8］。

航空发动机构件在整个服役期内要经历大量交

变载荷作用，疲劳破坏是其服役失效的主要模式。国

内外研究表明，增材制造 TC4 合金疲劳性能要低于传

统制造合金，并且其疲劳性能受微观组织、取样方向、

缺陷等多种因素的影响［9-13］。Leuders 等［10］认为微观

组织对 SLM TC4 合金的疲劳寿命存在影响，通过退

火处理调整微观组织后，材料的疲劳寿命增加。Chas‐
tand 等［11］研究结果显示缺陷是造成 SLM TC4 合金疲

劳性能降低的主要原因，缺陷的形状、大小、位置导致

疲劳寿命的分散。对于疲劳性能的各向异性而言，Ni‐
coletto 等［12］认为由于加载方向与缺陷长轴方向的相对

位置影响，垂直方向试样的疲劳寿命更短。而 Chang
等［13］研究发现由于水平方向试样更易在 β 晶界处开

裂，导致材料疲劳寿命更短。通过工艺参数优化［3，14-15］

以及合适的热处理制度等［11，16-18］可以减少缺陷数量，

提升增材制造 TC4 合金的疲劳性能。对于航空发动

机构件而言，高周疲劳应力 -寿命（S-N）曲线是进行

“安全-寿命”设计的基础，因此研究增材制造 TC4 合

金疲劳行为，探明缺陷、取向等对合金疲劳性能的影

响规律，掌握合金在服役温度下的疲劳性能是构件寿

命评估的重要依据，对推进增材制造 TC4 合金工程化

应用具有重要意义。

本工作开展 SLM TC4 合金室温和 400 ℃条件下

高周疲劳行为研究，对比两种取样方向（垂直、水平）

条件下合金的疲劳寿命差异，结合断口观察与统计

分析，分析缺陷、微观结构及取样方向对合金疲劳

寿命的影响规律；对比热等静压（hot isostatic press‐
ing，HIP）与退火后合金疲劳寿命差异，结合断口观

察等探明导致差异的原因，并分析合金的疲劳断裂

模式。

1　实验材料与方法

实验所用材料为利用 SLM 工艺制备的 TC4 钛合

金，其粉末形貌如图 1 所示，可见粉末形貌为球形，粒

径范围 20~60 μm，其化学成分见表 1。激光选区熔化

工艺所使用的设备型号为 BLT-S300，工艺参数如表 2
所示，整体制造过程在氩气保护下完成，舱室温度为

35 ℃。

本工作采用垂直和水平两个方向进行 SLM TC4
合金毛坯打印，长轴方向平行于打印方向的试样定义

为垂直方向，长轴方向垂直于打印方向的试样定义为

水平方向，如图 2 所示。毛坯打印完成后，分别采用两

种工艺进行后处理。一种为退火热处理工艺：800 ℃，

真空保温 2 h，氩气环境下冷却；另一种为热等静压处

理工艺：920 ℃，保温 3 h，压力 150 MPa，氩气环境下

冷却。

表 1　TC4合金粉末标准与实测化学成分（质量分数/%）

Table 1　Normal and actual chemical compositions of TC4 alloy powder （mass fraction/%）

Chemical 
composition
Normal
Actual

Al

5. 6-6. 5
6. 29

V

3. 4-4. 5
3. 99

Fe

≤0. 25
0. 2

O

0. 08-0. 13
0. 12

C

≤0. 05
0. 009

N

≤0. 03
0. 02

H

≤0. 0125
0. 002

Y

≤0. 005
<0. 005

Si

≤0. 1
0. 031

Ti

Bal
Bal

图 1　SLM 制备 TC4 钛合金试样的粉末形貌

Fig. 1　Powder morphology of TC4 titanium alloy 
samples prepared by SLM
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将热处理后的 SLM TC4 合金表面进行打磨抛

光，并利用腐蚀液（1 mL HF+2 mL HNO3+25 mL 
H2O，15 s）对其表面进行腐蚀，利用光学显微镜观察

其组织形貌。将柱状毛坯通过机械加工成沙漏型光

滑圆棒疲劳试样，试样表面工作段进行纵向抛光，试

样形状和尺寸如图 3 所示，并利用高分辨率 X 射线成

像系统对试样中间工作段进行三维扫描，确定合金的

孔隙率及缺陷空间分布，设备最高分辨率 5 μm。高周

疲劳实验在高频疲劳试验机上进行，实验温度分别为

室温和 400 ℃，采用应力加载控制，波形为正弦波，应

力 比 R=0. 1，频 率 为 100~120 Hz，实 验 依 照 HB 
20449—2018 进行。对于循环加载至 107 周次仍不发

生断裂的试样，停止实验。实验结束后，利用扫描电

镜（scanning electron microscope，SEM）对试样断口进

行观察，分析其断裂机理。

2　结果与分析

2. 1　微观结构

SLM TC4 合金组织形貌如图 4 所示，结果显示，

SLM TC4 合金在退火热处理与热等静压后宏观形貌

相似，垂直方向为沿打印方向伸长的 β 柱状晶结构（图

4（a）），水平方向为等轴形貌（图 4（b）），柱状晶和等轴

结构由 α 片层结构与 α+β 网篮组织组成。退火后 α 板

图 2　柱状毛坯示意图

Fig. 2　Schematic diagram of cylindrical blanks

图 3　试样形状及尺寸

Fig. 3　Shape and dimensions of samples

表 2　SLM 工艺参数

Table 2　SLM process parameters

Laser 
power/W
380

Thickness/μm

60

Scanning speed/
（mm·s-1）

1250

Scan spacing/
mm
0. 12

图 4　SLM TC4 合金组织形貌

（a）垂直面宏观形貌；（b）水平面宏观形貌；（c）退火热处理垂直面微观形貌；（d）退火热处理水平面微观形貌；

（e）热等静压垂直面微观形貌；（f）热等静压水平面微观形貌

Fig. 4　Morphologies of the SLM TC4 alloy （a）macroscopic morphology of vertical plane；（b）macroscopic morphology of horizontal plane；
（c）microscopic morphology of vertical plane after annealing；（d）microscopic morphology of horizontal plane after annealing；

（e）microscopic morphology of vertical plane after HIP；（f）microscopic morphology of horizontal plane after HIP
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条呈细针状结构，如图 4（c），（d）所示。热等静压后，α
板条结构发生粗化，尖端锐化，宽度增加，如图 4（e），

（f）所示。

2. 2　孔隙率与缺陷分布

利用 Phoenix v׀tome׀x m 型高分辨率 X 射线设备

对试样工作段进行三维扫描，确定 SLM TC4 合金不

同热处理后的孔隙率与缺陷空间分布（图 5）。退火热

处理后 SLM TC4 合金孔隙率为 0. 004%，存在较多的

孔隙类缺陷，如图 5（a）所示，缺陷位置分布随机，无固

定规律。将缺陷进行放大观察，可见典型缺陷的三维

立体形貌，其形式主要为椭球形（图 5（c））与近球形气

孔（图 5（d））。热等静压后扫描结果如图 5（b）所示，

从结果来看，并未观察到有缺陷存在（此设备分辨率

为 5 μm）。

2. 3　高周疲劳实验结果

不同条件下 SLM TC4 合金高周疲劳实验结果如

图 6 所示（图中箭头代表实验时 1×107 周次未发生断

裂的数据点，后面数字代表相应的应力水平下不断点

的个数），为了对不同实验条件下的结果进行分析，本

实验采用如下三参数幂函数方程（式（1））进行数据拟

合，获取合金的疲劳 S-N 曲线。

（σmax-σf）m·Nf=C （1）
式中：σmax为最大应力；σf为疲劳极限；m 和 C 为材料常

数；Nf为疲劳寿命。

相应的对数表达式为：

lgNf=B1+B2·lg（σmax-B3） （2）

式中：材料参数 B1=lgC；B2=－m；B3= σf。曲线方程

参数值见表 3。
退火热处理后，室温条件下 SLM TC4 合金存在

疲劳性能各向异性（图 6（a）），表现为垂直方向的疲劳

寿命要高于水平方向，在低应力区，这一差异较为明

显，随着应力的升高，各向异性差异呈逐渐缩小趋势。

同时，从图中还可以看出，合金的疲劳寿命数据具有

分散性大的特点，且分散性程度与应力水平有一定关

系。在高应力区，疲劳寿命分散性较小，在低应力区，

疲劳寿命分散性相对较大，尤其在疲劳极限应力水平

附近，断裂试样与未断裂试样的寿命差异可达数百万

循环周次。

图 5　SLM TC4 合金缺陷空间分布与缺陷特征

（a）退火热处理；（b）热等静压；（c）椭球形缺陷；（d）近球形缺陷

Fig. 5　Defect spatial distribution and defect characteristics of SLM TC4 alloy
（a）after annealing；（b）after HIP；（c）elliptical defect；（d）near-spherical defect
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400 ℃条件下（图 6（a）），实验结果同样表现出疲

劳性能各向异性及寿命分散性大的特点，以上实验结

果与室温条件下一致。比较室温和 400 ℃的疲劳实验

结果，在坐标轴中室温条件下的疲劳数据均落在

400 ℃条件上方，拟合结果显示，室温条件垂直试样疲

劳极限（1×107 周次）为 543 MPa，水平试样疲劳极限

（1×107周次）为 439 MPa，400 ℃条件下垂直试样疲劳

极限（1×107 周次）为 489 MPa，水平试样疲劳极限

（1×107周次）为 428 MPa，对比二者结果，表明合金的

疲劳 S-N 曲线在趋势上基本符合温度越高，疲劳强度

越低的一般规律，同时，SLM TC4 合金的疲劳性能分

散性并未随温度的升高而有所改善。

对比 400 ℃条件下退火与热等静压处理后 SLM 
TC4 合金的疲劳性能（图 6（b）），拟合结果显示，对于

热等静压试样，垂直试样疲劳极限（1×107 周次）为

498 MPa，较退火热处理试样提高了 9 MPa，水平试样

疲劳极限（1×107 周次）为 447 MPa，较退火热处理试

样提高了 19 MPa。实验结果显示，相比于退火热处理

后合金疲劳性能显著的各向异性特点，热等静压处理

后合金疲劳性能各向异性的趋势减弱。这说明在增

材制造工艺后施加热等静压工艺，能够有效降低材料

疲劳性能各向异性，并提高合金的高周疲劳性能。

2. 4　断口分析

分别对退火与热等静压处理后试样断口进行观

察分析。对于退火热处理试样，发现 3 种疲劳裂纹源

特征：（1）表面与亚表面的制造缺陷；（2）表面滑移；

（3）内部的制造缺陷，其中，第 1 种疲劳起始特征最为

常见，占断裂试样的近 85%。以 400 ℃，R=0. 1，水平

方向试样（σmax=480 MPa，Nf=7. 4×105 周次）断口为

例进行说明，如图 7 所示。图 7（a）所示断口宏观形貌

可分为 3 个区：疲劳源区（Ⅰ区）、裂纹扩展区（Ⅱ区）、

瞬断区（Ⅲ区），裂纹源为单一裂纹源，裂纹扩展区较

为平坦，可见多条放射棱线，瞬断区粗糙不平。图 7
（b）显示为裂纹源区放大形貌，裂纹起源于表面椭圆

形气孔，由于缺陷处容易产生应力集中，使局部应力

增大，因此，裂纹易从缺陷处起裂。图 7（c）为裂纹扩

展区形貌，可见明显的疲劳条带，此时裂纹扩展进入

稳定阶段。图 7（d）为瞬断区形貌，可见大小深浅不一

的韧窝形貌，此阶段为韧性断裂。

对不同实验条件下，同一应力水平寿命差异较大

的试样断口源区缺陷特征进行分析，研究缺陷尺寸、

位置等因素对寿命分散性的影响。以垂直方向试样

图 6　不同条件下 SLM TC4 合金高周疲劳 S-N 曲线

（a）退火热处理条件下室温与 400 ℃疲劳数据对比；（b）400 ℃下退火热处理与热等静压疲劳数据对比

Fig. 6　High cycle fatigue S-N curves of SLM TC4 alloy under different conditions
（a）comparison of fatigue data between room temperature and 400 ℃ under annealing heat treatment conditions；

（b）comparison of fatigue data between annealing heat treatment and HIP at 400 ℃

表 3　SLM TC4合金高周疲劳 S-N曲线方程系数值

Table 3　High cycle fatigue S-N curve equation coefficient values of SLM TC4 alloy

Temperature
RT

400 ℃

400 ℃

R

0. 1

0. 1

0. 1

Heat treatment process
Annealing

Annealing

HIP

Direction
Vertical
Horizontal
Vertical
Horizontal
Vertical
Horizontal

B1

11. 30
13. 58
10. 90

6. 88
13. 26
51. 75

B2

-2. 92
-3. 83
-2. 99
-1. 17
-3. 75

-16. 80

B3

513. 13
386. 87
469. 68
427. 56
451. 83

0

Correlation coefficient
0. 58
0. 46
0. 57
0. 45
0. 85
0. 98
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断口为例进行说明（图 8）。图 8（a）和图 8（b）所示为同

一实验条件（室温，σmax=560 MPa）下两根不同试样断

口的源区形貌，其中图 8（a）显示 1#试样疲劳源为表面

气孔缺陷，形状近似球形，疲劳寿命 Nf 为 5. 2×106 周

次，2#试样断口（图 8（b））显示，试样从内部气孔缺陷处

起裂，缺陷形状为近球形，疲劳寿命 Nf为 8. 36×106周

次。对比二者疲劳寿命，2#试样疲劳寿命约为 1#试样

的 1. 6 倍，从 1#与 2#试样的疲劳源缺陷对比来看，二者

形貌相似，大小基本相同，不同的疲劳寿命差异主要

是由疲劳缺陷的位置差异而导致，受应力梯度分布影

响，表面与近表面的缺陷处具有更大的应力集中，使

得合金疲劳萌生寿命降低，最终导致更低的疲劳

寿命。

图 8（c）和图 8（d）所示为同一实验条件（室温，σmax=
580 MPa）下，3#和 4#两根不同试样断口的源区形貌，

两根试样均从表面缺陷处起裂，其中 3#试样源区缺陷

形状近似椭球形，疲劳寿命 Nf为 1. 11×106 周次，4#试

样源区缺陷形状为半球形，疲劳寿命 Nf为 4. 5×106周

次。对比二者疲劳寿命，4#试样疲劳寿命约是 3#试样

的 4 倍，对比 3#与 4#试样的疲劳源缺陷，3#试样缺陷更

大，且形状更加不规则，更大的缺陷形状会导致更大

的应力集中，同时，不规则的形状由于在曲率变化处

半径较小，同样可以导致更高的应力集中，二者共同

作用使得合金疲劳萌生寿命降低，导致 3#试样疲劳寿

命更低。通过上述分析可知，合金的疲劳寿命分散性

主要是由疲劳源区缺陷形状、大小和位置不同而造成

的，离试样表面距离越近，尺寸越大、形状越不规则的

缺陷对合金的疲劳寿命越不利。

为进一步研究合金疲劳寿命各向异性的原因，根

据 Murakami 等［19］的等效面积法对缺陷进行等效处

理，如图 9 所示，利用半椭圆将缺陷进行全包络，使缺

陷与半椭圆形包络线内接，计算半椭圆形包络线所包

含的面积，视为缺陷处的等效面积 Aeq。假设缺陷处形

成半圆形裂纹，将其定义为等效初始裂纹，则裂纹面

积 A 等于源区缺陷处的等效面积 Aeq，等效初始缺陷尺

寸 aini为：

a ini = A eq /π （3）
按照上述处理方法对所有退火热处理试样疲劳

断口扫描电镜照片中获得的缺陷进行分析统计，分别

得到垂直和水平方向试样的等效初始裂纹分布直方

图，如图 10 所示，横轴坐标为等效初始裂纹长度 aini，纵

轴坐标为该区间内对应长度的等效初始裂纹的频率，

图中的实线是根据对数概率密度函数拟合得到的分

布曲线，发现其分布服从对数正态分布，其中水平试

样等效初始裂纹尺寸主体在 30~70 µm 区间（图 10
（a）），中位数为 41 μm，垂直试样的等效初始裂纹尺寸

主体在 20~50 µm 区间内分布（图 10（b）），中位数为

图 7　SLM TC4 合金退火热处理水平试样断口形貌（400 ℃，σmax=480 MPa，Nf=7. 4×105周次）

（a）宏观形貌；（b）裂纹萌生区；（c）稳定扩展区；（d）瞬断区

Fig. 7　Fracture surface morphologies of samples in horizontal direction of SLM TC4 alloy after annealing（400 ℃，σmax=480 MPa，Nf=7.4×105 cycles）
（a）macroscopic morphology；（b）crack nucleation region；（c）stable crack growth region；（d）transient fracture region
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28 μm。根据上述统计结果，可以发现，相对于垂直方

向试样而言，水平方向试样缺陷尺寸更大，较大尺寸

的缺陷占比更多，导致水平方向试样比垂直方向试样

的疲劳寿命更低，使得合金疲劳性能产生各向异性。

图 11 和图 12 分别为热等静压试样断口宏观形貌

与裂纹萌生区形貌。图 11（a）为垂直试样（400 ℃，σmax=
550 MPa，Nf=1. 26×105 周次）断口宏观形貌，可分为

3 个区：疲劳源区（Ⅰ区）、裂纹扩展区（Ⅱ区）、瞬断区

（Ⅲ区），裂纹萌生于试样表面，裂纹扩展区较为平坦，

可见多条放射棱线，瞬断区粗糙不平。图 12（a）显示

为裂纹源区放大形貌，裂纹起源于表面滑移处，可见

多处解理平面，平面形貌与 α板条形貌类似，分析原因

可能是随着塑性滑移的发生，α片层结构连接处相对较

弱，裂纹从弱连接处萌生起裂，因此显示出片层状小平

面。Ⅱ区与Ⅲ区形貌为疲劳条带与韧窝形貌（图 12（c），

（d）），为韧性断裂。水平方向试样（400 ℃，σmax=500 
MPa，Nf=9. 02×105 周次）形貌如图 11（b）所示，试样

从表面滑移处起裂（图 12（b）），源区显示小平面形貌。

热等静压后，垂直试样与水平试样断口形貌相似，均从

亚表面晶体小平面处起裂，断口形貌相似，滑移处开裂

表明试样受缺陷影响较小，相对退火热处理而言，其疲

劳性能各向异性趋势减弱。Chang等［13］认为由于 SLM 
TC4 合金 β 柱状晶界处的开裂导致水平试样更低的疲

劳性能，而垂直试样层间开裂造成疲劳寿命的较大分

散。本实验中，经过热等静压后，水平和垂直方向的试样

均观察到明显的光滑小平面，推测为晶粒间或 α/β层间开

裂，疲劳测试结果并未观察到明显的各向异性行为。

疲劳寿命包括裂纹萌生寿命和扩展寿命。一方

面，Yu 等［17］认为，裂纹萌生区的应力强度因子范围

（ΔK ini）是控制初始微裂纹萌生和扩展行为的主要因

素，可表示为：

ΔK ini = Fw Δσ π area （4）

图 8　退火热处理垂直试样疲劳断口源区形貌（室温，R=0. 1）
（a）1#：σmax=560 MPa，Nf=5.2×106周次；（b）2#：σmax=560 MPa，Nf=8.36×106周次；

（c）3#：σmax=580 MPa，Nf=1.11×106周次；（d）4#：σmax=580 MPa，Nf=4.5×106周次

Fig. 8　Crack nucleation region morphologies of fatigue fracture of samples in vertical direction after annealing（RT， R=0. 1）
（a）1#：σmax=560 MPa，Nf=5.2×106 cycles；（b）2#：σmax=560 MPa，Nf=8.36×106 cycles；
（c）3#：σmax=580 MPa，Nf=1.11×106 cycles；（d）4#：σmax=580 MPa，Nf=4.5×106 cycles

图 9　缺陷等效方法示意图

Fig. 9　Schematic representation of defect-equivalent method
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图 11　SLM TC4 合金热等静压试样断口宏观形貌

（a）垂直方向（400 ℃，σmax=550 MPa，Nf=1.26×105周次）；（b）水平方向（400 ℃，σmax=500 MPa，Nf=9.02×105周次）

Fig. 11　Fracture surface macroscopic morphologies of SLM TC4 alloy samples after HIP
（a）vertical direction（400 ℃，σmax=550 MPa，Nf=1.26×105 cycles）；（b）horizontal direction（400 ℃，σmax=500 MPa，Nf=9.02×105 cycles）

图 10　退火热处理试样的等效初始裂纹尺寸对数正态分布直方图和概率密度曲线

（a）水平方向；（b）垂直方向

Fig. 10　Lognormal distribution histogram and probability density curve of equivalent initial crack size of samples after annealing
（a）horizontal direction；（b）vertical direction

图 12　SLM TC4 合金热等静压试样断口裂纹萌生区形貌

（a）垂直方向；（b）水平方向；（c）稳定扩展区；（d）瞬断区

Fig. 12　Fracture surface morphologies of crack nucleation region of SLM TC4 alloy samples after HIP
（a）vertical direction；（b）horizontal direction；（c）stable crack growth region；（d）transient fracture region

68



第  52 卷  第  3 期 激光选区熔化 TC4 合金的高周疲劳行为

式中：Fw为形状系数；Δσ 为应力范围； area 为等效面

积。只有当 ΔK ini 高于门槛值 ΔKth 时，裂纹才能够扩

展。根据 2. 2 节中高分辨率 X 射线扫描结果与断口观

察分析，退火试样疲劳裂纹均萌生于表面或亚表面气

孔，源区气孔使得等效面积显著增大，进一步提高了

ΔK ini，致使裂纹萌生寿命显著降低。热等静压试样从

亚表面的晶体小平面起裂，ΔK ini 较小，裂纹萌生寿命

较长［11，20］。

另一方面，热等静压后，粗化 α 板条有助于提高疲

劳裂纹扩展的门槛值与扩展抗力［10］，在同等应力水平

条件下，热等静压试样裂纹扩展寿命更长。综合上述

分析，SLM TC4 合金热等静压后试样裂纹扩展寿命

增加，同时，试样的裂纹萌生寿命降低，因此，热等静

压后合金的疲劳性能高于退火热处理合金。

3　结论

（1）热等静压与退火热处理后，SLM TC4 合金组

织宏观形貌相似，垂直方向为柱状晶，水平方向为等

轴晶结构，相较于退火热处理，热等静压处理后合金

微观结构 α 板条尺寸增加，孔隙率降低。

（2）退火热处理后，室温和 400 ℃下，受缺陷尺寸

影响，疲劳寿命分散性较大且存在各向异性，垂直方

向疲劳寿命更高，各向异性主要受缺陷尺寸影响，水

平方向缺陷尺寸更大。

（3）增材制造工艺后实施热等静压，可以提升合

金的疲劳性能并弱化各向异性，孔隙率的降低与 α 板

条粗化是其疲劳性能提升的主要原因；与退火热处理

试样相比，热等静压试样的疲劳裂纹均萌生于亚表面

解理小平面，而非气孔缺陷处。
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Inconel718合金激光熔覆 Co/TiN复
合涂层摩擦学及氧化行为
Tribologicaland oxidation behaviors of TiN/Co 
composite coatings on Inconel718 alloy by 
laser cladding
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摘要：为了研究拓展 Inconel718 合金在高温环境下的应用，使用激光熔覆在其表面制备 Co/TiN 复合涂层，并结合 XRD、

SEM 和 EDS 等分析方法，探究其在室温和 600 ℃下的摩擦学行为及 800 ℃下的抗氧化性能。结果表明：制备的涂层硬度

相对基体有所提高，约为基体的 1. 3~1. 4 倍。另外，涂层中的物相主要为固溶体及金属间化合物。对涂层的摩擦学性

能进行测试，当 TiN 添加量为 4%（质量分数，下同）时，涂层的减摩性能最好；而添加量为 6% 时，涂层的耐磨性最好，

磨损率最大可降低 90. 02%。此外，氧化实验表明：Co/TiN 复合涂层具有一定的抗氧化性能，氧化速率为 8. 7634 
mg2·cm-4·h-1，与基体相差不大。由此说明该复合涂层在保留基体抗氧化性的同时，能够大幅降低高温下的磨损率，且

磨损率随着 TiN 的增加而减小。通过磨损机理分析可知，在 600 ℃下各涂层均发生氧化磨损，其表面氧化膜的产生一定

程度上也有助于降低磨损率。

关键词：Inconel718；激光熔覆；复合涂层；摩擦学行为；抗氧化性
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中图分类号： TG146. 6；TH117. 1  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0071-11

Abstract：In order to study and expand the application of Inconel718 alloy in high temperature environment， 
Co/TiN composite coating was prepared on its surface by laser cladding.  Meanwhile， the tribological 
behavior of the coatings at room temperature （RT） and 600 ℃， and the oxidation resistance at 800 ℃ were 
investigated by XRD， SEM and EDS analysis，etc.  The results show that the hardness of the composite 
coatings is 1. 3-1. 4 times higher than that of the substrate.  The tribological properties of the coating are 
tested.  When the TiN content is 4%（mass fraction，the same below）， the anti-friction properties of the 
coating are the best.  When 6%TiN added， the wear resistance of the coating is the best， and the wear rate 
can be reduced by 90. 02%.  In addition， the oxidation experiment shows that the Co/TiN composite 
coating has a certain oxidation resistance， and the oxidation rate is 8. 7634 mg2·cm-4·h-1， which is not 
much different from the substrate. It shows that the composite coating can significantly reduce the wear rate 
at high temperature while retaining the oxidation resistance of the substrate， and the wear rate decreases 
with the increase of TiN.  The wear mechanism analysis shows that the oxidation wear occurs on all coatings 
at 600 ℃， and the oxide film on the surface of the coatings also can reduces the wear rate at some extent.

引用格式：庄宿国，贺泊铭，刘秀波，等 . Inconel718 合金激光熔覆 Co/TiN 复合涂层摩擦学及氧化行为［J］. 材料工程，2024，52（3）：

71-81.
ZHUANG Suguo，HE Boming，LIU Xiubo，et al. Tribologicaland oxidation behaviors of TiN/Co composite coatings on Inco‐
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Inconel718 是一种新型沉淀强化镍-铬-铁基高温

合金，目前在工业领域应用较为广泛［1］，其在 650~
1000 ℃范围内拥有良好的抗拉强度等力学性能。经

过多年的研究及实际应用，发现这类镍基高温合金适

用于制造发动机的叶片、涡轮盘等重要热端运动零部

件。但长期在高温、高压等恶劣环境服役，这些零部

件经常会因磨损、疲劳等原因失效［2］，从而影响工件使

用寿命，导致成本增加，因此，提高 Inconel718 合金在

极端工况下的耐磨减摩性能具有重要意义。

激光熔覆技术通常是指在激光束的作用下，将材

料熔覆在基材表面，以此制备出具有特定性能的涂

层。目前广泛应用于各种工业领域，以改善基材表面

耐摩擦磨损、抗蠕变、抗氧化性等特性。Feng 等［3］的

研究表明，与电焊弧技术相比，采用激光熔覆制备的

Inconel625 涂层具有更细小的微观结构，并能够减轻

Mo 和 Nb 的偏析。 Yu 等［4］使用激光熔覆技术制备

NiAl 涂层，并研究其在宽温域下的摩擦学性能。结果

表明：在 1000 ℃高温下磨损表面形成了由 NiO、Ni2O3

等相组成的釉层，可以作为固体润滑剂和抗磨材料，

从而改善 NiAl涂层在高温下的摩擦学性能。

纯 Co 粉末是一种高硬度的金属粉末，目前有不少

研究用 Co 制备复合涂层，以提高不锈钢表面的摩擦学

性能。Jin 等［5］使用 TC4 合金作为基体，在其表面熔覆

Co/Ti3SiC2 复合涂层。实验表明：在相同条件下各涂

层的摩擦因数较基体均有所减低。梁伟印等［6］通过激

光熔覆技术在 YG8 硬质合金表面制备 WC/TiC/Co
涂层，结果表明：涂层硬度值在 1700~1800HV0. 5之间，

均高于 YG8 硬质合金，且耐磨性也比 YG8 合金提高

了 90. 67%。

氮化物涂层是最早开发使用的硬质涂层，具有涂

层结合力好、抗磨损性能好、硬度较高等许多优异的

性能。其中 TiN 是最常用的氮化物，硬度在 2000HV
左右，具有高强度、高硬度、耐高温等特点［7］。李志远

等［8］采用激光熔覆技术在 Co 基合金中加入 TiN，结果

表明：TiN 可提高复合涂层的耐磨性，当添加 5%（质

量分数，下同）TiN 时，TiN/Co 基复合涂层性能最好。

王永林等［9］以 YG6 合金为基体制备 TiN 涂层，以载荷

和转速为自变量测试涂层的摩擦磨损特性，结果表

明：TiN 涂层的摩擦因数较基体降低了 4%~21%。

近年来也有关于 Inconel718 表面制备涂层提高其

抗氧化性能的研究。Zhang 等［10］在 Inconel718 表面制

备了不同质量配比的 Stellite3-Ti3SiC2复合涂层，结果

表明：涂层的显微硬度普遍达到基体的 1. 8~2. 5 倍，

其中 Stellite3-10%Ti3SiC2涂层具有最好的抗氧化性。

经过文献调研可知，以往对 Inconel718 合金表面

制备涂层的研究，主要集中于提高强度、改善耐磨性

等方面，很少兼顾其抗氧化性能的研究。而由于 Co 粉

具有较好的流动性和润湿性，能够在基体表面制备出

平整且致密的涂层，因此本实验拟采用纯 Co 作为涂层

的黏结相，并且以耐磨性较好的 TiN 作为增强相，制

备 Co/TiN 复合涂层，探究其在室温和 600 ℃下的摩擦

学性能及 800 ℃下的抗氧化行为，为提高镍基高温合

金 Inconel718 在高温下应用能力提供一种新的思路。

1　实验材料与方法

实验所用基体为镍基高温合金 Inconel718，其主

要化学成分见表 1。在实验准备阶段，首先将试样尺

寸加工为 40 mm×20 mm×8 mm，并对其预熔覆涂层

的表面进行抛光处理（设备：MPD-2W 金相磨抛机）。

涂层的粉末体系按质量配比，分别设置为 Co（N1），

Co-4%TiN （N2），Co-6%TiN （N3），用电子天平进行

称量，然后对粉末进行混合和干燥。Co、TiN 以及两

者混合后的粉末形貌如图 1 所示。从图 1 中可见，钴

粉的形状多为圆形，而氮化钛的颗粒呈不规则状。混

合后两种颗粒分布均匀，无明显团聚现象。

由于同步送粉法具有粉末加热均匀和激光吸收

能力强等优点，因此，激光熔覆实验采用此种方式制

备复合涂层，实验设备选用 YLS-3000 型光纤激光器

（工艺参数见表 2）。在实验结束后对样品进行磨抛处

理，准备下一步实验分析。

使 用 X 射 线 衍 射 仪（X-ray diffraction，XRD，

Smartlab SE）对复合涂层的物相进行表征。将涂层样

品沿横截面切成 2 mm 厚的薄片，用树脂制成金相试

表 1　Inconel718主要化学成分（质量分数/%）

Table 1　Main chemical components of Inconel718（mass fraction/%）

Ni
Bal

Cr
18. 99

Fe
19

Mo
3. 07

Nb
5. 15

Co
<0. 1

C
0. 03

Mn
<0. 35

Si
<0. 35

S
0. 009

Cu
0. 1

Al
0. 52

Ti
0. 96
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样，进行打磨和抛光，直至镜面无痕，随后将试样用王

水（VHCl∶V HNO3=3∶1）腐蚀约 60 s。使用能谱仪（EDS，

牛津 Xplore 30. Aztec one）对涂层中元素分布情况进

行 表 征 ，并 用 扫 描 电 子 显 微 镜（SEM，TESCAN 
MIRA 4）观察涂层不同区域的显微组织。

使用维氏显微硬度计（HX-1000TM/LCD）沿着

涂层横截面深度方向测量显微硬度，得到多组数据

并取平均值，其中载荷设置为 4. 9 N，压力持续时间

15 s。使用摩擦磨损试验机（HT-1000）进行摩擦学

实验，摩擦磨损参数见表 3。使用直径为 5 mm、硬

度为 1700HV 的 Si3N4 陶瓷球作为对磨球，实验温度

分别为室温（25 ℃）和 600 ℃。最后使用 MT-500 型

探 针 式 磨 痕 测 量 仪 ，并 利 用 公 式（1）计 算 得 到 磨

损率。

WR = V
D ⋅ F

（1）

式中：WR 为磨损率，mm3/（N·m）；V 为磨损中损失

的体积，mm3；D 为滑动距离，m；F 为施加的载荷，N。

为 了 探 究 涂 层 的 高 温 抗 氧 化 性 ，使 用 管 式 炉

OTF-1200x 在 800 ℃下对样品进行高温氧化实验。先

把样品切成尺寸为 5 mm×5 mm×8 mm 的小块，进行

抛光清洁，然后装入实验炉，温度设置为 800 ℃，加热

速率为 10 ℃/min。在实验的恒温氧化过程中，分别在

1，4，7，10，20，30，40 h 和 50 h 时用电子秤记录样品的

质重变化。在氧化实验结束后，对样品进行 XRD，

SEM 和 EDS 分析。

2　结果与讨论

2. 1　物相与显微组织分析

三种涂层的 XRD 结果如图 2 所示，从图中可见， 
N1 涂层存在 γ-Co 和（Fe，Ni）固溶体，另外还有金属间

化合物 FeNi3和 Cr3Ni2。随着 TiN 的添加，N2，N3复合

涂层中检测出了弱 TiN 衍射峰，以及金属间化合物

Co2Ti。根据参考文献［11］可知，Co存在同素异构转变

现象，即在 417 ℃以下会转变为 α-Co相，但由于激光熔

覆冷却速度较快，γ-Co 相来不及转变，从而大部分被

保留下来。另外熔覆过程中，各种金属元素在熔池中

图 1　粉末形貌  （a）TiN；（b）Co；（c）Co-4%TiN；（d）Co-6%TiN
Fig. 1　Powder morphology （a）TiN；（b）Co；（c）Co-4%TiN；（d）Co-6%TiN

表 2　激光熔覆工艺参数

Table 2　Laser cladding process parameters

Beam 
diameter/
mm
1. 8

Laser 
power/W

900

Scanning 
speed/
（mm·s-1）

4

Overlapping 
ratio/%

50

Powder feed 
rate/（g·min-1）

14. 5

表 3　摩擦磨损参数

Table 3　Friction and wear parameters

Load/N

4. 9

Temperature/℃

25，600

Wear 
time/min

30

Rotation 
radius/mm

3

Line 
velocity/
（m·min-1）

10. 17
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结合形成各种金属化合物，如 FeNi3，Co2Ti 等。而

（Fe，Ni）固溶体的形成是由于基体中 Fe，Ni元素向涂层

中扩散，其大部分在快速冷却过程以固溶的形式存在。

由于涂层中可能存在相的衍射峰晶面间距接近，

并且激光熔覆的快速凝固在熔池中产生非平衡效应，

可能会导致晶格变形［12］，所以 XRD 也不能准确地识别

所有相。因此在分析涂层中物相时需结合 EDS 等方

法进行比较和分析。

因 3 种复合涂层的显微结构类似，所以选择 TiN
含量最多的 N3 涂层进行分析。N3 涂层不同区域的

SEM 图像如图 3 所示。涂层的整体形貌如图 3（a）所

示，从图中可见，涂层的厚度约为 1. 12 mm，表面平整，

存在少量气孔。从 EDS 面扫结果可见，涂层中元素分

布较为均匀，并且还观察到 Fe，Ni，Cr等基体元素的存

在，由此说明在激光熔覆过程中，基体中的元素会向

涂层中扩散。

涂层的上、中、下各部分显微结构分别如图 3（b）~
（d）所示。由凝固理论可知［13］，微观组织的演化由

G/V 决定，其中 G 为温度梯度，V 为凝固速度。观察

到上部区域组织细小致密，如图 3（b）所示。这是由于

上部区域熔池温度梯度 G 较小，而且受到保护气的冷

却作用，冷却速度和凝固结晶速度较快，因此组织更

为细小均匀。另外，TiN 由于密度小在熔池凝固过程

中容易上浮，也会阻碍枝晶生长，导致大量胞状晶的

形成。涂层中部区域出现组织细小的等轴晶，呈网状

或椭圆状形，同时周围分布着少量硬质颗粒组织，如

图 3（c）所示；在涂层底部的结合区 G/V 的值达到最

大，此时组织以柱状晶体为主，如图 3（d）所示。对涂

层的中部区域进行 EDS 分析，结果见表 4。其中 A 中

Ti，N 元素的原子分数分别为 57. 30% 和 25. 62%，结

合 XRD 推测该点可能是未熔化的 TiN 颗粒。灰白色

晶界 B 点 Ni 和 Fe 元素的原子分数分别为 12. 73% 和

4. 81%，推测此处存在 FeNi3。另外，发现灰色区域 C
处 Co 元素含量较高，此处应该主要为 γ-Co，并且 Cr
和 Ni 元素的原子分数分别为 5. 71% 和 12. 82%，可能

还存在 Cr3Ni2等金属间化合物。

图 2　3 种复合涂层的 XRD 图谱

Fig. 2　XRD patterns of three composite coatings

图 3　N3 涂层各区域 SEM 形貌

（a）整体形貌及 EDS 面扫结果；（b）上部；（c）中部；（d）下部

Fig. 3　SEM morphology of N3 coating
（a）overall morphology and EDS mapping results；（b）upper area；（c）middle region；（d）bottom area
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2. 2　显微硬度分析

基体和 3 种涂层的平均显微硬度如图 4 所示，从

图中可见，基体涂层、N1~N3 涂层的平均显微硬度分

别为 279. 3HV0. 5，300. 4HV0. 5，370HV0. 5和 399. 3HV0. 5，

HAZ（heat affected zone）为热影响区，指在激光熔覆作

用下基体结构和性能变化显著的区域。涂层的硬度

较基体均有不同程度的提高，其中添加纯 Co 的 N1 涂

层硬度仅比基体提高了 7. 5%，但是在添加 TiN 后，N2
和 N3 涂层的硬度提高到基体的 1. 3~1. 4 倍，并且涂

层硬度随着 TiN 添加量的增加而提高。具体可归因

于以下几个方面：首先，熔池中的强对流效应使金属

间化合物均匀分布，产生弥散强化；其次，激光熔覆的

快速凝固使得 Fe，Co 等合金元素无法在熔池中充分

反应，从而在熔覆层中形成过饱和固溶体，引起晶格

畸变，形成固溶强化［14］。同时硬质相 TiN 本身硬度较

高，因此提高其添加量能够有效地增强涂层的硬度；

并且其与 γ-Co 固溶体具有相同的 FCC 结构，这一特

点有利于 γ-Co 在 TiN 粒子表面进行非均匀形核，从而

强化涂层的组织性能［15］。因此，TiN 添加量最大的 N3
涂层显微硬度最高。

2. 3　摩擦学性能

基体和涂层在室温和 600 ℃下的摩擦因数曲线如

图 5 所示。从图中可知曲线在磨损初期波动较大，可

能是碎屑剥落和表面组织分层导致摩擦因数不稳

定［16］。随着磨损时间的增加，曲线的波动变小，摩擦

因数逐渐稳定。在 15~30 min 内各样品的平均摩擦因

数 如 图 6 所 示 。 室 温 下 Inconel718 与 3 种 涂 层

（N1~N3）的平均摩擦因数分别为 0. 71，0. 69，0. 65，
0. 68。其中 N2 涂层的摩擦因数最低，即拥有最好的

减摩性能。在 600 ℃下涂层的平均摩擦因数分别为

0. 55，0. 47 和 0. 58，均低于基体（0. 82）。结合图 6 可

知，在两种温度条件下，N2 涂层的摩擦因数均为最

低，比基体降低 8. 45% 和 42. 68%，由此证明在钴粉

中添加 4%TiN 时涂层的减摩性能最好。但继续添

加 TiN 至 6% 后，涂层的摩擦因数反而提高，可能由

于涂层中硬质相颗粒增加，在磨损过程中裸露在涂

层 表 面 ，使 接 触 面 变 得 粗 糙 ，从 而 导 致 摩 擦 因 数

提高。

基体和 3 种涂层在室温和 600 ℃下的磨损率如图

7 所示，在室温下的磨损率分别为 8. 39×10-5，5. 55×
10-5，1. 80×10-5，1. 36×10-5 mm3/（N∙m）。从图中可

见，N3 涂层的磨损率最低，比基体降低了 83. 79%。

600 ℃ 时 基 体 和 各 涂 层 的 磨 损 率 为 9. 42×10-5，

8. 19×10-5，1. 49×10-5，0. 94×10-5 mm3/（N∙m）。由

此说明随着 TiN 含量的增加，复合涂层的耐磨性逐渐

增强，其中添加 6%TiN 时，涂层具有最好的耐磨性。

表 4　N3涂层中部区域典型组织的 EDS结果（原子分数/%）

Table 4　EDS results in the middle region of N3 coating
（atom fraction/%）

Typical 
area
A
B
C

Co

7. 10
71. 49
75. 46

Ni

1. 32
12. 73
12. 82

Cr

1. 00
5. 54
5. 71

Fe

0. 37
4. 81
5. 08

Nb

7. 12
3. 48
0. 34

Mo

0. 16
0. 82
0. 42

Ti

57. 30
1. 13
0. 17

N

25. 62

图 4　基体与涂层的显微硬度

Fig. 4　Microhardness of substrate and composite coatings

图 5　Inconel718 和涂层的摩擦因数  （a）室温；（b）600 ℃
Fig. 5　Coefficient friction of Inconel718 and coatings （a）RT；（b）600 ℃
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结合上文显微硬度分析，硬质相 TiN 可以通过提高涂

层硬度来减轻表面的磨损，并且高熔点的 TiN 质点可

作为非均匀形核的核心，产生弥散强化，从而改善涂

层的组织性能。

2. 4　磨损机理分析

2. 4. 1　室温下磨损机理分析

基体和各涂层的磨痕形貌如图 8 所示，从图中可

见，基体的磨痕最宽，图 8（b-1）和（c-1）分别为基体磨

痕表面部分区域磨屑形貌，其表面主要发生塑性变

形，另外还有磨粒划出的犁沟，磨屑主要为粉末状和

块状。推测基体磨损过程：由于硬度较低，基体在摩

擦过程中与氮化硅陶瓷球接触时容易发生塑性变形，

导致其表面材料发生剥落，并在之后的磨损过程中成

为颗粒状磨屑，使表面受到摩擦，形成磨粒磨损。另

外结合表 5 中 EDS 结果推测磨屑中存在 Cr2O3，NiO 等

金属氧化物。说明在实验过程中，基体表面可能生成

较薄的氧化膜，在应力的作用下，氧化膜很容易从表

面脱落，混入磨屑［17］。总之基体表面除了严重的塑性

变形外，还存在微氧化及磨粒磨损。

由图 8（a-1）~（a-4）室温下基体与涂层的磨损形

貌可知，3 种涂层的磨痕明显比基体轻，结合显微硬度

及 EDS 分析，Co 和 TiN 等硬质相的添加能够有效地

提高复合涂层的硬度，从而使磨损中微切削和塑性变

形受到抑制，减少了表面的磨损［18］。由图 8（a-2），（b-2）
可知，N1 涂层磨损表面存在较轻的塑性变形和少许层

片状剥落。推测涂层表面在摩擦力的作用下形成微

裂纹，使表层受到挤压甚至断裂脱落，从图 8（c-2）中

可见磨屑呈粉末状和少量块状。从图 8（a-3），（c-3）中

可见，N2 涂层的磨损表面出现了凹坑，结合磨屑的

EDS 结果可知，O 含量较高，表明可能存在氧化膜脱

落，并且随着摩擦过程的进行，表面会生成新的薄氧

化膜，这样循环往复，会不断发生黏着-剥落-再黏着的

现象，从而造成黏着磨损。从图 8（a-4）和（b-4）中可

见，N3 涂层表面出现材料磨损和变形。磨屑中 O 元素

的 原 子 分 数 为 20. 3%，另 外 ，Co 的 原 子 分 数 为

67. 3%，远高于其他金属元素的含量，推测 N3 涂层表

面可能发生了微氧化磨损，磨屑中的氧化物主要为

CoO。综上所述，N3 涂层存在塑性变形、微氧化磨损。

整体来看，3 种复合涂层的磨损均小于基体。

2. 4. 2 600 ℃下磨损机理分析

基体在 600 ℃下的磨损形貌如图 9（a-1），（b-1）所

示，观察到基体表面出现较为严重的塑性变形，并且

存在一些犁沟和凹坑。说明基体在升温过程中硬度

降低，从而使 Si3N4 陶瓷球对基体的磨损更严重，并且

在磨损表面造成凹坑。结合表 6中 EDS分析，磨屑中 O
元素原子分数为 66%，另外，还存在其他 Cr（5. 2%）、

Ni（14. 1%）和 Fe（8. 2%）等元素，推测产生的白色磨

屑为 Cr2O3，NiO 和 Fe2O3 等金属氧化物。查阅文献可

知，不同类型的金属氧化膜具有不同的生长速度和膨

胀速率，一般用 PBR 值（Pilling-Bedworth ratio）来评价

金属氧化膜的膨胀程度［19］。只有当 1<PBR<2 时，氧

化膜易被钝化，能够形成良好的保护作用。研究发

现，Fe2O3 和 Cr2O3 的 PBR 值分别为 2. 14 和 2. 07，NiO
的 PBR 值为 1. 65，所以 Fe2O3 和 Cr2O3 形成的氧化膜

较疏松，容易发生剥落，但 NiO 能较好附着于基体表

面，阻止材料进一步被氧化［20］。

从图 9（a-2）~（c-2）中可见，N1 涂层表面磨损比

基体轻。推测原因应该是钴的高硬度提高了涂层的

耐磨性，从而减轻了磨损。从磨损表面放大图 9（b-2）
观察到，涂层的表面出现了白色磨屑，结合 EDS 分析，

O 和 Co 元素的原子分数分别为 25% 和 63. 1%，推测

磨屑中主要存在 CoO 等物相，即 N1 涂层主要为轻微

的氧化及磨粒磨损。观察到 N2 涂层的表面有层片状

剥落现象，并且表面出现少量裂纹，磨屑为粉末状颗

粒和少量块状，如图 9（a-3）~（c-3）所示。N3 涂层的

图 6　基体和 Co/TiN 复合涂层在室温和 600 ℃下的平均摩擦因数

Fig. 6　Average coefficient of friction of substrate and Co/TiN 
composite coatings at RT and 600 ℃

图 7　Inconel718 基体与三种涂层在室温和 600 ℃下的磨损率

Fig. 7　Wear rates of Inconel718 substrate and three kinds of 
coatings at RT and 600 ℃
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表面磨损形貌如图 9（a-4）~（b-4）所示，观察到其表面

出现明显的犁沟以及塑性变形，推测磨损面在与 Si3N4

对磨球接触的过程中，在接触点发生应力集中，产生

微裂纹，并在应力作用下裂纹发生扩展，使表面物质

剥落［21］。从图 9（c-4）中可见磨屑主要为粉末状。与

室温时的 EDS 结果对比可知，600 ℃下涂层和基体磨

屑中的氧含量均高于室温，说明 600 ℃下样品更容易

发生氧化磨损，并且氧化膜容易脱落形成磨屑。同时

结合磨损率结论和磨损形貌可知，基体和 N1 涂层在

600 ℃下的磨损比室温时更严重，并且磨痕较为明显，

但 N2 和 N3 涂层在 600 ℃下的磨损要低于室温，说明

纯 Co 涂层只能相对减轻基体的磨损，而添加 TiN 可以

进一步提高涂层在 600 ℃条件下的耐磨性。

图 8　室温下的磨损形貌

（a）磨损轮廓；（b）磨损形貌；（c）磨屑；（1）Inconel718；（2）N1；（3）N2；（4）N3
Fig. 8　Wear morphology at room temperature

（a）wear scar；（b）wear morphology；（c）wear debris；（1）Inconel718；（2）N1；（3）N2；（4）N3

表 5　室温下磨屑 EDS分析（原子分数/%）

Table 5　EDS analysis of wear debris at room temperature
（atom fraction/%）

Composite 
coating
Inconel718
N1 coating
N2 coating
N3 coating

Co

74. 4
73. 1
67. 3

Ti

0. 3
0. 1

Ni

49. 9
6. 6
4. 5
6. 7

O

7. 7
13. 6
18. 2
20. 3

Cr

19. 5
2. 0
1. 5
2. 2

Fe

17. 3
2. 4
1. 8
2. 4

Nb

3. 4
0. 4
0. 4
0. 5

Mo

2. 3
0. 5
0. 3
0. 4
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2. 5　抗氧化机理分析

由于 Inconel718 合金常用于高温环境，并且磨损

机理表明，材料表面在高温摩擦磨损实验中更容易发

生氧化磨损，因此有必要探究涂层在高温下的氧化机

理。在前文的摩擦学实验中，N3 涂层在所设计涂层中

具有最优异的耐磨性，所以对其进行 800 ℃下 50 h 的

恒温氧化实验研究，并用基体作为对照。50 h 后二者

的单位面积增重质量（Δm）分别为 56. 55 mg/cm2 和

66. 16 mg/cm2。按照质量增重绘制出氧化动力学曲

线如图 10 所示，观察到曲线为抛物线。文献表明，氧

化动力学曲线规律符合抛物线的特性，说明该材料具

有抗氧化性［22］。

图 9　600 ℃下的磨损形貌

（a）磨损轮廓；（b）磨损形貌；（c）磨屑；（1）Inconel718；（2）N1；（3）N2；（4）N3
Fig. 9　Wear morphology at 600 ℃

（a） wear scar；（b）wear morphology；（c）wear debris；（1）Inconel718；（2）N1；（3）N2；（4）N3

表 6　600 ℃下磨屑 EDS分析（原子分数/%）

Table 6　EDS analysis of wear debris at 600 ℃
（atom fraction/%）

Composite 
coating
Inconel718
N1 coating
N2 coating
N3 coating

Co

0. 2
63. 1
70. 7
65. 8

Ti

0. 1
0. 1

Ni

14. 1
5. 4
4. 5
7. 3

O

66. 0
25. 0
20. 7
20. 6

Cr

5. 2
2. 9
1. 5
2. 6

Fe

8. 2
2. 7
2. 1
2. 7

Nb

1. 6
0. 4
0. 3
0. 5

Mo

4. 8
0. 5
0. 2
0. 4
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由 Cui［23］氧化理论可得氧化速率常数计算公式（2）：

Δm 2 = K p ⋅ t （2）
式中：Δm 为单位面积增重；t 为氧化时间；Kp为氧化速

率常数，其值越小表示材料的抗氧化能力越强。基材

和涂层在 800 ℃下的氧化速率（Kp）及平方相关系数

（R2）见表 7。其中 R2越接近 1，实验数据与拟合曲线的

拟合精度越好。从表中可见，N3 涂层的氧化速率

（8. 7634 mg·cm-4·h-1）略高于基体的，但与基体相差

不大。

基体和 N3 涂层氧化表面的 XRD 图谱如图 11 所

示。分析 XRD 图谱可知，基体表面主要为 Cr，Fe 和 Ni
的氧化物，包括 Fe2O3 和 Cr2O3 金属氧化物及 NiCr2O4

尖晶石结构氧化物。其中尖晶石结构氧化物是 Cr2O3

与 Ni 的氧化物发生固相反应生成的，其结构致密，有

助于提高抗氧化性［24-25］，反应式为：

NiO+Cr2O3=NiCr2O4 （3）
N3 涂层的氧化表面主要是 Co 和 Ti 的氧化物，包

括 CoOx，TiO2，另外，还检测到 Fe 的氧化物 Fe2O3。

基体和 N3 涂层的氧化层表面形貌如图 12 所示。

从图 12（a）中可见基体的氧化表面主要为灰色块状颗

粒，并且出现少量的空洞和凹坑。结合表 8 中 EDS 分

析，灰白色块状物质 A 中 Cr 的原子分数为 37. 82%，O
原子分数为 59. 89%，推测此处存在 Cr2O3。C 点是凹

坑结构，Fe 和 Ni的原子分数分别为 2. 53% 和 7. 26%，

结合 XRD 推测可能含有少量 Fe2O3 和 NiCr2O4。与基

体不同，N3 涂层的氧化表面为灰白色网状结构，并且

部分区域存在明显的裂纹。推测可能是基体与氧化

物 之 间 热 膨 胀 系 数（Inconel718：（13. 0~14. 2）×
10-6 ℃-1；Cr2O3：（7. 2~7. 8）×10-6 ℃-1；TiO2：（8. 5~
9. 0）×10-6 ℃-1；CoO：（12. 5~13. 7）×10-6 ℃-1；

Fe2O3：（11. 3~11. 8）×10-6 ℃-1）的差异导致出现了裂

纹［26］。而且试样在实验中经历了从 800 ℃到室温的几

次冷热循环，当超过临界应力时，表面也会出现裂

纹［27］。EDS 显示 N3 涂层中 Co 含量远大于其他金属。

例如 D 点，除了 Co（46. 61%）外，其他金属元素如 Cr
（0. 06%），Fe（0. 80%），Ni（0. 37%）等含量较少，因此

图 11　Inconl718 和 N3 涂层氧化表面 XRD 分析结果

Fig. 11　XRD analysis results of oxidized surfaces of 
Inconel718 and N3 coating

图 12　氧化表面形貌  （a）Inconel718；（b）N3 涂层

Fig. 12　Oxidized surface morphology （a）nconel718；（b）N3 coating

图 10　Inconel718 和 N3 涂层在 800 ℃下氧化 50 h 的氧化动力学曲线

Fig. 10　Oxidation kinetics curves of Inconel718 and N3 
coating at 800 ℃ for 50 h

表 7　基体和涂层在 800 ℃下的氧化速率和平方相关系数

Table 7　Oxidation rate and squared correlation coefficient of 
substrate and coatings at 800℃

Specimen
Inconel718
N3

Kp/（mg2·cm-4·h-1）

7. 6835
8. 7634

R2

0. 9688
0. 9632

79



材料工程 2024 年  3 月

主要存在 CoOx。另外，点 E 处还有 Ti 元素（0. 03%），

推测该处还含有 TiO2。上述主要的反应式如式（4）~
（7）所示：

4Cr+3O2→2Cr2O3 （4）
4Fe+3O2→2Fe2O3 （5）
2Co+O2→2CoO （6）

Ti+O2→TiO2 （7）

3　结论

（1）复合涂层中的主要物相包括固溶体 γ-Co 和

（Fe，Ni），以 及 熔 池 中 合 金 元 素 间 形 成 的 FeNi3 和

Cr3Ni2，另外 N2 和 N3 涂层还存在 Cr2Ti 和 TiN。涂层

硬度相对基体也有所提高，达到基体（262. 7HV0. 5）的

1. 3~1. 4 倍。

（2）N2 涂层的减摩效果较好，而 N3 涂层拥有最好

的耐磨性能，说明 Co/TiN 复合涂层能够有效改善基

体的摩擦学性能。并且随着 TiN 含量的增加，涂层的

磨损越轻，耐磨性越好。由分析磨损机理可知，600 ℃
下涂层表面生成了氧化膜，一定程度上有助于降低表

面磨损。

（3）800 ℃下 N3 涂层具有抗氧化性，氧化速率常

数为 8. 7634 mg2∙cm-4 ∙h-1，与基体的相差不大，证明该

复合涂层在具有一定抗氧化性的同时，能够大幅降低

基体在高温下的磨损率，提高摩擦学性能，延长零部

件的使用寿命，从而降低了成本，使 Inconel718 合金在

高温极端工况下的应用更为广泛。
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PBAT含量对 PLA基可降解共混切
片及复合熔喷非织造布性能的影响
Effect of PBAT content on performance of PLA 
based degradable blend slice and composite 
meltblown nonwovens

和玉光 1，郝思嘉 1，2，田俊鹏 2，杨 程 1，2*
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摘要：以聚乳酸（PLA）为基体，聚己二酸-对苯二甲酸-丁二酯（PBAT）为增韧剂，聚乙二醇（PEG）为增塑增容剂，利用双

螺杆造粒机，通过熔融共混的方法制备了不同 PBAT 含量的 PLA/PBAT/PEG 共混切片，并对共混切片的熔融指数、热

稳定性、脆断截面的微观形貌进行了分析，结果表明：PEG 对 PLA/PBAT 复合基体增塑增容效果良好，使得 PBAT 可均

匀分散在 PLA 基体中，呈现出典型的“海岛”结构，提高了 PLA 基体的韧性。利用往复式熔喷机，制备了 PLA/PBAT/
PEG 复合熔喷非织造布。通过同步热分析仪、扫描电镜、电子万能试验机研究了 PBAT 含量对复合熔喷非织造布的热性

能、微观结构和力学性能的影响。拉伸测试结果表明，适量的 PBAT 与 PEG 可以对 PLA 基复合熔喷非织造布起到协同

增强增韧的作用，其中 PLA-3（PBAT 在 PLA/PBAT 复合基体中的质量分数为 3%）复合熔喷非织造布与同工艺纯 PLA
熔喷非织造布相比，横向断裂强力提高 48. 8%，纵向断裂强力提高 28. 7%，横纵向断裂伸长率均提高一倍以上。

关键词：PLA；PBAT；熔喷非织造布；增强增韧

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 001080
中图分类号： TS171  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0082-08

Abstract：Taking polylactic acid （PLA） as matrix， poly（butylene adipate-co-terephthalate） （PBAT） as 
toughening agent and polyethylene glycol （PEG） as plasticizer and compatibilizer， PLA/PBAT/PEG 
blends with different PBAT contents were prepared by melt-blending method using twin-screw granulator， 
and the melt index， thermal stability and brittle fracture section morphology of the blended slices were 
analyzed.  The results show that PEG has a good plasticizing and capacitating effect on PLA/PBAT 
composite matrix， which makes PBAT uniformly dispersed in PLA matrix， showing a typical "island" 
structure and improving the toughness of PLA matrix.  The PLA/PBAT/PEG composite meltblown 
nonwovens were fabricated by a reciprocating meltblown machine.  The effects of PBAT content on the 
thermal properties， microstructure and mechanical properties of composite meltblown nonwovens were 
investigated by synchronous thermal analyzer， scanning electron microscopy and electronic universal testing 
machine.  The tensile test results show that proper amount of PBAT and PEG can play a synergistic role in 
strengthening and toughening PLA-based composite meltblown nonwovens.  Compared with pure PLA 
meltblown nonwovens fabricated by identical process， the PLA-3 （mass fraction of PBAT in PLA/PBAT 
composite matrix is 3%） meltblown nonwovens displays a 48. 8% increment in transverse breaking 
strength and a 28. 7% reinforcement in longitudinal breaking strength， meanwhile the transverse and 

引用格式：和玉光，郝思嘉，田俊鹏，等 . PBAT 含量对 PLA 基可降解共混切片及复合熔喷非织造布性能的影响［J］. 材料工程，2024，
52（3）：82-89.
HE Yuguang，HAO Sijia，TIAN Junpeng，et al. Effect of PBAT content on performance of PLA based degradable blend slice 
and composite meltblown nonwovens［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：82-89.
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longitudinal breaking elongation shows an improvement higher than two-fold.
Key words：PLA；PBAT；meltblown nonwoven；reinforcing and toughening

熔喷非织造布（简称熔喷布）是通过螺杆挤出机

将高分子聚合物切片熔融，再经高温热气流牵伸形成

纤维，最后经过纤维自黏合作用在接收网帘上形成的

纤维网，可广泛应用于个人防护、生物医疗、环境净化

等领域［1-2］。但传统熔喷布多采用聚丙烯（PP）等不可

降解高分子材料加工而成，丢弃后会给自然环境带来

严重且持久的“白色污染”问题［3-4］。因此开发可降解

熔喷布具有重要应用价值。

聚乳酸（PLA）是目前被广泛研究的一种生物基

聚酯材料，PLA 制品在使用后，可经堆肥降解成易被

植物吸收利用的 CO2 和 H2O 等小分子。因其来源绿

色，同时还具有生物降解性，而被称为“双绿色”高分

子材料［5-6］。PLA 还具有良好的力学强度、易加工特性

和生物相容性，被认为是制备可降解熔喷布的理想材

料之一［7］。Müller 等［8］最早阐述了开发可降解熔喷布

的优点，认为 PLA 具有替代 PP 制备熔喷布的潜力。

渠叶红等［9］通过优化熔喷工艺参数研制出过滤性能良

好的 PLA 熔喷布。但研究发现 PLA 熔喷布普遍存在

纤维质脆和纤维间黏结性不好等问题，导致了 PLA 熔

喷布力学性能不佳，这在一定程度上限制了它的工业

推广应用［10-11］。近年来，研究人员在增强增韧 PLA 纤

维方面开展了大量研究。李旭明等［12］采用聚酰胺

（PA）作为增韧剂，提高了 PLA/PA 共混纤维的拉伸

性能。同一课题组还以 PP 作为增韧剂，制备了取向

度、断裂强度和断裂伸长率均得到有效提高的 PLA/
PP 共混纤维［13］。于斌课题组以高流动性热塑性聚氨

酯（TPU）作为 PLA 的增韧材料，结果表明，PLA 与

TPU 为不相容体系，但 TPU 在一定含量范围内，

PLA/TPU 共混切片具有良好的熔喷加工性，PLA/
TPU 复合熔喷布与纯 PLA 熔喷布相比，表现出更高

的强度和拉伸韧性［14］。还有研究人员利用聚对苯二

甲酸乙二醇酯［15］、丙烯基弹性体［16］、聚酰胺 11［17］等材

料开展了改性 PLA 制备复合纤维的研究。以上研究

均表明，采用高分子聚合物与 PLA 共混来增强增韧

PLA 纤维是一种可行的途径。但上述增韧剂都属于难

降解或不可生物降解材料，最终制得的复合纤维属于

部分可降解材料，没有从根本上解决环境污染问题。

聚己二酸-对苯二甲酸-丁二酯（PBAT）是一种柔

性聚酯材料，具有较高的热稳定性，是增韧 PLA 比较

理想的可降解材料［18-19］。目前，PBAT 增韧 PLA 的研

究 大 多 集 中 在 成 膜 和 模 塑 等 方 面［20-22］，用 来 制 备

PLA/PBAT 共混纤维和熔喷布的研究还比较少，这

是因为制备纤维材料对共混基体的相容性具有更高

的要求。研究表明，可以通过添加聚合物增塑增容剂

来降低共混体系中的界面张力，提高基体相容性，减

少纤维粗化率［23］。聚乙二醇（PEG）是一种无毒且生

物相容性良好的增塑增容剂，在化妆品、制药和食品

加工等行业应用广泛。有研究表明适量的 PEG 可以

提高 PLA/PBAT 基体的相容性，起到增强增韧的效

果［24］。根据“相似相溶”原则，PEG 和 PLA 具有相近

的溶度参数，理论上两者具有良好相容性，但也受到

PEG 添加量和分子量的影响［25］。董玉佳等［26］研究了

不同分子量的 PEG 对 PLA 基体性能的影响，证实

PEG-2000 与 PLA 基体相容性良好，并可以提高 PLA
分子链的运动能力，使 PLA 在熔喷过程中更易于纤维

化。李冲等［27］研究了 PEG 作为增容剂对 PLA/PBAT
复合材料的影响，结果表明 PEG 提高了基体相容性，

与纯 PLA 相比，PLA/PBAT 共混物的拉伸强度和断

裂伸长率均得到提高。

本工作选用可降解材料 PBAT 作为增韧剂。为

了提高 PLA/PBAT 复合材料的可纺性，结合本课题

组前期研究，同时考虑到小分子量增塑剂迁移会降低

制品稳定性以及过量增塑剂会降低制品最高使用温

度，选择添加适当含量且分子量为 2000 的 PEG 作为

增塑增容剂。通过熔融共混的方法制备了不同 PBAT
含 量 的 PLA/PBAT/PEG 混 合 切 片 ，分 析 对 比 了

PBAT 含量对 PLA 基体性能的影响，利用往复式熔喷

机成功制备出可完全生物降解同时力学性能良好的

PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布。

1　实验材料与方法

1. 1　实验原料

PLA，牌 号 为 6252D，美 国 Natureworks 公 司 ，

PBAT，牌号为 C1200，德国 BASF 公司；PEG（AR），

分子量为 2000，无锡市亚泰联合化工有限公司。

1. 2　样品制备

1. 2. 1　PLA/PBAT/PEG 共混切片的制备

PLA 和 PBAT 切片在 80 ℃ 下干燥 4 h，然后将

PLA，PBAT 和 PEG 按不同质量比（100/0/3，99/1/3，
97/3/3，95/5/3，93/7/3，90/10/3）在高速混拌机中混

合均匀，用双螺杆挤出机挤出造粒，螺杆温区在 120~
180 ℃之间，制得 PLA/PBAT/PEG 共混切片，分别记

为 PLA-0，PLA-1，PLA-3，PLA-5，PLA-7和 PLA-10。
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作为对比，在相同工艺下对纯 PLA切片进行挤出造粒。

1. 2. 2　PLA/PBAT/PEG 熔喷布的制备

利用往复接收式熔喷机对上述 PLA 切片以及

PLA/PBAT/PEG 共混切片进行熔喷实验，熔喷工艺

温区为 180~250 ℃。通过调节熔体流量，制备出相同

面密度的 PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布。

1. 3　性能测试

1. 3. 1　熔融指数测试

参照 GB/T 3682—2018《塑料  热塑性塑料熔体质

量流动速率（MFR）和熔体体积流动速率（MVR）的测

定》，结合实际熔喷工艺，使用熔体流动速率仪测试切

片 MFR 值。测试温度为 225 ℃，负载为 2. 16 kg。
1. 3. 2　SEM 测试

利用扫描电子显微镜观察切片脆断后的断口形

貌和熔喷布纤维表观形貌，并采用 Nano Measurer 软
件对断口分散相粒径和纤维直径进行统计。

1. 3. 3　热性能测试

利用同步热分析仪进行 PLA/PBAT/PEG 共混

切片的热重和复合熔喷布 DSC 测试。升温速率为

10 ℃/min，N2 流速为 40 mL/min，热重测试温度范围

为 25~600 ℃，DSC 测试温度范围为 25~225 ℃。分析

DSC 测试结果得到玻璃化转变温度（Tg）、冷结晶温度

（Tc）、熔融温度（Tm）。

按式（1）计算样品的结晶度 α［26，28］：

α = ∆H m - ∆H c

∆H m ( )st × ω
× 100% （1）

式中：ΔHm 为样品的熔融热焓；ΔHc 为样品的冷结晶

焓；ΔHm（st）为 PLA 完全结晶时的熔融热焓，其值为

93. 7 J/g；ω 为共混材料中 PLA 的质量分数。

1. 3. 4　断裂强力和断裂伸长率的测定

熔喷布的拉伸性能按照 GB/T 24218. 3—2010
《纺织品  非织造布试验方法  第 3 部分：断裂强力和断

裂伸长率的测定（条样法）》规定的方法采用电子万能

试验机进行测试。测试条件：环境温度 25 ℃，试样尺

寸为 5 cm×28 cm，有效测试面积 5 cm×20 cm，拉伸

速度为 100 mm/min。

2　结果与分析

2. 1　PLA/PBAT/PEG 共混切片的热性能分析

研究表明较高的 MFR 值有利于产生更细更均匀

的纤维［29］。根据本研究的熔喷工艺温度，测试了各种

切片在 225 ℃下的 MFR 值，结果如图 1 所示。PLA 的

MFR 值为 97. 5 g/10 min，由于 PLA 主链上含有手性

碳原子和极性酯基，酯基上的活泼氧原子易与相邻分

子链的氢原子形成氢键，含有的甲基侧基使分子链的

截面变大，同时还存在空间位阻效应，这些因素都不

同程度地阻碍了 PLA 分子链段的运动，导致熔体黏度

较大  ［30-32］。作为增韧剂的 PBAT 具有较长的分子链

段，主链上含有大量单键，单键内旋转导致 PBAT 分

子链呈蜷曲构象，增加了分子链间的缠结，所以 PBAT
熔体的流动性也较差，MFR 值只有 16. 3 g/10 min。
因此利用 PBAT 增韧 PLA 基体同时不降低共混切片

的可纺性，需要添加合适的增塑剂来提高基体流动

性［33］。由测试数据可知，PLA-0 切片的 MFR 值为

196. 8 g/10 min，与纯 PLA 切片相比，提高了 101. 8%，

证明 PEG 对 PLA 基体起到了良好的增塑作用。这是

因为 PEG 的加入可以削弱 PLA 分子链之间的作用

力，提高 PLA 分子链段的运动能力［27］。随着 PBAT 含

量的增加，共混切片的 MFR 值逐渐减小，这是因为

PBAT 分子链与 PLA 分子链之间会逐渐形成相互缠

结的三维网络结构，束缚了分子链的运动，使得熔体

黏度逐渐增大。通过测试切片 MFR 值，可以了解不

同含量增韧剂和一定量增塑剂对 PLA 基体的共同影

响，对制定合适的熔喷工艺以提高复合熔喷布的性能

具有指导作用。

PLA/PBAT/PEG 共混切片的热重分析结果如

图 2 所示。纯 PLA 切片在 323 ℃开始出现明显的热失

重，而 PBAT 和 PEG 在 339 ℃左右才开始出现明显热

失重，PBAT 和 PEG 对应的 T5%，T50% 和 T95%（表示质

量损失 5%，50%，95% 时对应的温度）均高于纯 PLA
切片的相应热失重温度，说明 PBAT 和 PEG 比纯

PLA 切片有更好的热稳定性。另外，PLA/PBAT/
PEG 共混切片与纯 PLA 切片相比，T5% 和 T50% 所对应

的温度基本相等，随着 PBAT 含量的增加，共混切片

T95% 有明显的增大趋势，这说明在共混切片中 PLA 基

体先出现热分解失重，然后 PBAT 和 PEG 才逐渐开始

分解。PLA/PBAT/PEG 共混切片与纯 PLA 切片初

图 1 PLA/PBAT/PEG 共混切片的熔体质量流动速率

Fig. 1　MFR of PLA/PBAT/PEG blends
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始热失重温度基本相等并且均高于熔喷工艺所选温

度，因此可以在相同熔喷温度参数下进行熔喷实验，

对保持熔喷工艺一致性具有重要作用。

2. 2　PLA/PBAT/PEG 共混切片的断面形貌分析

通过 SEM 图像对 PLA/PBAT/PEG 共混切片的

脆断截面分析，研究了 PBAT 相在 PLA 基体中的分散

情况以及两相的相容性，如图 3 所示。图 3（a）显示纯

PLA 切片断面比较平滑，其在受外力作用发生断裂时

表现出典型的脆性断裂，这是由 PLA 分子链刚性较大

导致的［26］。图 3（b）显示 PLA-0 共混切片断面光滑，也

属于典型的脆性断裂，未出现相分离现象，这说明 PLA
与 PEG 有良好的相容性。从图 3（c），（d）可以看到，

PLA-1 切片断面相对比较平滑，同时出现一些分布均

匀的丝状“斑点”，PLA-3 切片断面粗糙度逐渐增加。

图 3（e）~（g）表明，随着 PBAT 含量的增加，共混切片断

面形成典型的“海岛”结构，PBAT 分散相平均粒径尺

寸 dav也明显增大，由 PLA-5 切片中的 0. 23 μm 增加到

PLA-10 切片中的 0. 50 μm，PLA-10 切片断面还出现

明显的相分离，形成了大量空穴，同时断面褶皱也明显

增加，断面开始出现韧性断裂特征［34-35］。有研究表明

PBAT 作为增韧剂，能否起到良好的增韧效果，取决于

PBAT 与 PLA 基体的结合强度以及 PBAT 在 PLA 基

体中的分散程度［36］。通过 SEM 图像分析可知，PEG 与

PLA 基体相容性良好，适量的 PBAT 可以在 PLA 基体

中均匀分散，在熔喷成纤过程中 PBAT 相可能起到异

相成核的作用，使得 PLA 基共混纤维的韧性提高，以增

加纤维间的结合强度。另外 PEG 与 PLA 和 PBAT 相

之间存在大量氢键，一定程度上可以提高两相界面结

合强度。但当 PBAT 含量过高时，PBAT 分散相粒径

变大，会与 PLA 基体出现相分离，两相相容性变差。

2. 3　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的热性能分析

图 4 为 PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的 DSC 曲

线，表 1 列举了 PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的热性

能参数。通过数据分析可以发现，纯 PLA 熔喷布的 Tg

为 62. 4 ℃，Tc为 108. 7 ℃，Tm为 159. 8 ℃。PLA-0 熔喷

布与纯 PLA 熔喷布相比，Tg和 Tc显著降低，证明添加

PEG 后，削弱了 PLA 分子链间的相互作用力，提高了

PLA 链段运动能力。PLA-1 熔喷布与 PLA-0 熔喷布

相比，Tc明显减小，而 PLA-3 熔喷布与 PLA-1 熔喷布

相比，Tg，Tc和 Tm都进一步降低，说明体系相容性进一

步提高。这可能是经过高温熔融共混，部分 PEG，

PBAT 与 PLA 之间发生新的酯化反应和酯交换反应，

提高了部分链段的柔顺性，增加了分子链的自由体

积，从而降低了复合材料的 Tc和 Tm
［37］。但随着 PBAT

含量的增加，PBAT 分子链与 PLA 分子链间的缠结程

度加大，分子链段运动被束缚，使得 PLA-5 熔喷布和

图 2　PLA/PBAT/PEG 共混切片的热失重曲线

Fig. 2　Thermogravimetric curves of PLA/PBAT/PEG blends

图 3　PLA/PBAT/PEG 共混切片的断面 SEM 图像

（a）PLA；（b）PLA-0；（c）PLA-1；（d）PLA-3；（e）PLA-5；（f）PLA-7；（g）PLA-10
Fig. 3　Cross-sectional SEM images of PLA/PBAT/PEG blends

（a）PLA；（b）PLA-0；（c）PLA-1；（d）PLA-3；（e）PLA-5；（f）PLA-7；（g）PLA-10
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PLA-7 熔喷布的 Tg 和 Tc 略有增加。PLA-10 熔喷布

的 Tg，Tc，Tm 降低，可能是因为随着 PBAT 含量的增

多，熔体黏度增大，在螺杆剪切力和热风牵伸共同作

用下，PBAT 出现部分热裂解，产生 PBA 柔性链段，提

高了局部共混链段的运动能力。纯 PLA 熔喷布和复

合熔喷布的结晶度都较低，是由于 PLA 分子链主链结

构对称性和规整性较低，而熔喷过程又属于快速降温

过程，所以在热力学和动力学两方面都不利于 PLA 基

体结晶。通过对纯 PLA 熔喷布和复合熔喷布的 DSC
数据分析，表明 PEG 对 PLA 基体起到良好的增塑效

果，适量 PBAT 和 PEG 可以协同提高 PLA 分子链段

的运动能力。

2. 4　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的微观形貌及纤维

直径分布

图 5 给出了 PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的微观

形貌及纤维直径分布。可以看到，PLA/PBAT/PEG
复合熔喷布具有纤维相互缠结而形成的三维网状多

孔结构。由图 5（h）可知，纯 PBAT 熔喷布中的纤维更

粗，更容易粘连在一起。这是因为 PBAT 较低的 MFR
值产生了更粗的纤维，较低的熔融温度和较宽的熔

程，使得 PBAT 纤维在熔喷过程中更容易发生粘连和

缠结。由图 5（a）可知，纯 PLA 熔喷布中纤维分布均

匀，但纤维平均直径较大，同时纤维间的黏合性较差。

图 5（b）中的 PLA-0 熔喷纤维与其他复合熔喷纤维相

比，纤维平均直径较小且分布均匀，这得益于 PLA-0
熔体具有较高的 MFR 值，利于成纤。图 5（c），5（d）
显示，PLA-1 熔喷布和 PLA-3 熔喷布中的纤维平均

直径略有增加，从局部放大图像可以看到 PLA-3 熔

喷纤维搭接处融合程度显著增强，这得益于共混纤维

表 面 的 PBAT 相 提 高 了 纤 维 间 的 黏 合 性 。 随 着

PBAT 含量的增加，PLA-5 熔喷布中开始出现粗大纤

维和细小纤维，如图 5（e）所示，说明纤维开始出现分

化，这可能是纤维在热风牵伸过程中出现界面脱粘，

发生微观相分离导致的。图 5（f）表明 PLA-7 熔喷布

中出现纤维团聚形成“熔滴”，这与熔喷过程中纤维抖

动会加剧分化纤维间的团聚有关［38-39］。图 5（g）中

PLA-10 熔喷布开始出现纤维断头，这是 PBAT 相与

PLA 基体相分离程度加大导致的结果［20，40］，因为在

热风高速牵伸过程中，PLA 与 PBAT 出现相分离，因

两相之间表面张力的差异，导致在气流扰动作用下，

在熔体表面产生挤压和凸起，导致大量共混纤维出现

断裂［41］。

2. 5　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的拉伸性能分析

图 6 为 PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的拉伸性能

测试数据，包括横向（成布方向）和纵向（垂直于成布

方向）的断裂强力与断裂伸长率。熔喷布的横纵向断

裂强力主要受纤维强度和纤维间结合强度两方面影

响，并表现出各向异性［42］。由图 6（a），（b）可知，PLA-0
熔喷布与纯 PLA 熔喷布对比，横纵向断裂强力均显著

提高，但横纵向断裂伸长率均减小，这主要与纤维平

均直径较小且缠结紧密有关，此外，结合复合熔喷布

DSC 数据可知，PEG 的添加提高了 PLA 分子链段的

运动能力，因此在熔喷冷却过程中 PLA 分子链排列趋

于紧密，从而提高了 PLA 基体的结晶度，也提高了

PLA 共混纤维的强度，但也使得共混纤维变脆。而随

着 PBAT 含量的增加，PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布

图 4　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的 DSC 曲线

Fig. 4　DSC curves of PLA/PBAT/PEG composite 
meltblown nonwovens

表 1　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的热性能参数

Table 1　Thermal performance of PLA/PBAT/PEG composite meltblown nonwovens

Sample
PLA
PLA-0
PLA-1
PLA-3
PLA-5
PLA-7
PLA-10

Tg/℃
62. 4
59. 3
59. 3
56. 6
57. 2
57. 6
56. 7

Tc/℃
108. 7
104. 8
101. 8

98. 9
99. 2
96. 6
96. 1

Tm/℃
159. 8
159. 3
159. 2
158. 0
158. 4
158. 2
157. 8

∆Hc/（J·g-1）

27. 11
24. 10
23. 52
22. 11
19. 38
15. 56
14. 60

∆Hm/（J·g-1）

28. 75
28. 11
26. 34
23. 68
21. 38
19. 05
18. 89

∆H/（J·g-1）

1. 64
4. 01
2. 82
1. 57
2. 00
3. 49
4. 29

α/%
1. 75
4. 41
3. 13
1. 78
2. 31
4. 13
5. 24
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的横纵向断裂强力均呈现先增加后减小的趋势，这是

添加 PBAT 会降低共混纤维的强度、提高纤维的韧

性、增加纤维间的结合强度共同作用的结果。在

PBAT 含量较低时，共混纤维强度下降较小而纤维间

结合强度提高，此时横纵向断裂强力逐渐增加。其

中，PLA-3 熔喷布与纯 PLA 熔喷布相比，横向断裂强

力 提 高 48. 8%，纵 向 断 裂 强 力 提 高 28. 7%。 由 于

PLA-5 熔喷布中纤维开始出现分化，细小纤维和粗大

纤维显著增多，而粗大纤维在纤维方向上有利于提高

熔喷布纵向断裂强力，所以 PLA-5 熔喷布与 PLA-3 熔

喷布相比，出现横向断裂强力减小，纵向断裂强力增

大的现象。综合对比横纵向断裂强力，PLA-3 熔喷布

比 PLA-5 熔喷布更具有实际应用价值。而 PBAT 含

量较高时，纤维强度下降明显，同时复合熔喷布内部

开始出现缺陷， PLA-7 熔喷布中的“熔滴”和 PLA-10
熔喷布中的纤维断头，都会使熔喷布在拉伸过程中形

成应力集中，所以横纵向断裂强力都出现下降。随着

PBAT 含量的增加，复合熔喷布横纵向断裂伸长率均

呈现逐渐递增的趋势，这是 PBAT 提高了共混纤维间

黏合强度的结果。

3　结论

（1）PEG 对 PLA 基体可以起到良好的增塑效果，

并可以提高 PBAT 与 PLA 基体的相容性，从而提高

PLA/PBAT/PEG 共混切片的可纺性。

（2）通过添加适量 PBAT 增加 PLA 基体的韧性，

同时利用 PBAT 良好的自黏合特性来提高共混纤维

间的结合强度，这有利于解决 PLA 基熔喷布因纤维质

图 5　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的表观形貌及纤维直径分布

（a）PLA；（b）PLA-0；（c）PLA-1；（d）PLA-3；（e）PLA-5；（f）PLA-7；（g）PLA-10；（h）PBAT
Fig. 5　Surface morphologies and fiber diameter distributions of PLA/PBAT/PEG composite meltblown nonwovens

（a）PLA；（b）PLA-0；（c）PLA-1；（d）PLA-3；（e）PLA-5；（f）PLA-7；（g）PLA-10；（h）PBAT

图 6　PLA/PBAT/PEG 复合熔喷布的拉伸性能  （a）横向；（b）纵向

Fig. 6　Tensile properties of PLA and multiple composite meltblown nonwovens （a）transverse；（b）longitudinal
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脆且纤维间黏合性较差导致拉伸强度低和容易脱粘

的问题。

（3）适量 PBAT 和一定量 PEG 可以对 PLA 基复

合熔喷布起到协同增强增韧的效果。PLA-3 复合熔

喷 布 与 纯 PLA 熔 喷 布 相 比 ，横 向 断 裂 强 力 提 高

48. 8%，纵向断裂强力提高 28. 7%，横纵向断裂伸长

率均提高一倍以上。
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摘要：采用有限元方法研究了聚碳酸酯在中应变率下挤压形变的力学行为。基于 DSGZ 本构模型，开展聚碳酸酯圆柱单

轴压缩形变有限元模拟，对比模拟与实验结果，计算模型预测准确度，分析材料压缩形变后的多物理场分布，验证模型对

压缩力学响应预测的有效性。模拟聚碳酸酯平板在侧向受限挤压模式下的固态形变，获得了制件的力学演变规律。结

果显示，单轴压缩模拟与实验应力-应变曲线吻合度高，DSGZ 模型可较为准确地预测压缩弹-塑性形变过程中的应力-应

变关系。在圆柱单轴压缩形变与平板挤压形变模拟中，材料整体变形均匀，应力响应温度变化比响应应变率变化更敏

感。模拟结果有效地反映了聚碳酸酯挤压形变力学特性，可成为聚碳酸酯挤压形变工程实现的重要依据，为材料强化及

其在飞机座舱透明件中的应用提供有力支持。
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Abstract：Mechanical behavior of press-induced deformation of polycarbonate at intermediate strain rates 
was studied by finite element method.  Based on DSGZ constitutive model， polycarbonate cylindrical 
uniaxial compression finite element simulation was carried out.  Effectiveness of the model for prediction of 
compressive mechanical response was verified by contrast of simulated and experimental results， 
calculation of prediction accuracy of model， and analyzation of multi-physics distribution in material after 
compressive deformation.  Mechanical evolution rule of polycarbonate plates was obtained by simulation of 
the solid-state deformation in lateral restricted mode.  The results show that simulated stress-strain curves 
is in good agreement with that acquired from experiment in the process of uniaxial compressive 
deformation， and stress-strain relationship in compressive elastic-plastic deformation can accurately 
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predicted by DSGZ model relatively.  The overall deformation of material was uniform， and the sensitivity 
of stress response to temperature is higher than that of strain rate in cylindrical uniaxial compressive 
deformation and press-induced deformed simulation.  Mechanical behavior of press-induced deformation of 
polycarbonate was reflected by simulated results， which can be an important basis for engineering 
realization of press-induced deformation of polycarbonate， and provide strong support for material 
strengthening and its application in aircraft cockpit transparencies.
Key words：polycarbonate；press-induced deformation；constitutive model；finite element

随着航空材料技术的发展，聚碳酸酯（polycarbon‐
ate，PC）因其轻质、高韧性等优点，加之良好的力学与

光学性能，成为飞机座舱透明件的重要选材之一［1-2］。

在飞机结构中，座舱透明件的边缘需要与金属骨架相

连接以保证整件的坚固稳定，因为材料匹配性和后期

机械加工等潜在影响，该边缘连接区域成为透明件整

体结构的薄弱位置［3］，这种边缘区域的“软弱”现象可

能演变为失效破坏，增大飞行事故风险，是透明件服

役中不容忽视的问题。因此，需要对强度低于航空有

机玻璃、加工应力敏感的聚碳酸酯透明件在边缘区域

进行补强处理，提高材料的拉伸、冲击等力学性能，以

适应服役过程中动态/准静态承载的要求，保证飞行

安全。

聚合物自增强是一种低成本、高效率，且对透明

件边缘补强适用性好的力学强化手段，该方法的原理

在于：利用聚碳酸酯自身易受外力作用而使分子链显

著取向的结构及性能特点，对固态聚碳酸酯在一定应

变率下进行挤压，使其产生塑性形变，进而引起分子

链的有序取向，有效提升材料力学性能。Bouaksa 等［4］

针对聚碳酸酯等通道角挤压过程进行了实验与模拟

研究，2D-WAXS 表征结果显示产生大形变的材料内

部存在一定程度的分子链取向。本课题组［5］开展了聚

碳酸酯挤压形变的力学强化效果研究，结果显示形变

后材料取向度明显增大，拉伸屈服强度、缺口冲击强

度等力学性能显著提高。

事实上，基于自增强的有效性，认识聚碳酸酯受

挤压产生大形变时的力学特性，可为聚碳酸酯形变实

验的工艺选用，实现材料力学强化的目标提供重要理

论支撑。近年以来，关于聚碳酸酯的形变力学行为受

到广泛关注，研究者们基于不同角度提出了一些较为

完善的本构模型，例如 Wang 等［6］在不可逆热力学和连

续损伤力学（CDM）的基础上，提出了一种基于损伤的

黏弹 -塑性本构模型，并将模型应用于到有限元分析

中，在低于 0. 2 s-1的应变率下模拟了聚碳酸酯单轴压

缩大变形过程，观察到模型可在一定应变率和温度范

围内描述材料的损伤演变；Miehe 等［7］提出了一个基

于塑性度量理论的无定形聚合物本构模型，发现在温

度 23~75 ℃以及应变率低于 0. 1 s-1的范围内，该模型

可准确描述聚碳酸酯的压缩与拉伸大变形力学响应。

值得注意的是，用以表征黏弹-塑性变形行为的 DSGZ
模型［8］因可描述聚碳酸酯在多个温度与应变率下发生

形变时的非线性弹性、屈服、应变软化以及应变硬化

过程而受到关注，Dar等［9］验证了 DSGZ 模型适用于表

征聚碳酸酯在高应变率不同温度下的压缩力学行为，

李玉梅［10］使用改进的 DSGZ 模型预测聚碳酸酯的低

温和中温拉伸实验，结果表明实验曲线和模型曲线的

一致性较好。

因此，为认识材料大形变力学行为，并进一步模

拟聚碳酸酯受挤压后弹-塑性形变过程，推动聚合物自

增强在聚碳酸酯透明件力学强化中的应用，本工作关

注目前研究较少且与应用需求相符合的中应变率形

变（由于低应变率下慢速、低效，高应变率下易造成材

料破坏，中应变率代表有应用价值、且容易实现的形

变速度范围），首先基于聚碳酸酯中应变率压缩实验

结果，选择 DSGZ 本构模型，依据材料的应变率和温度

响应进行数值拟合，再以 DSGZ 为材料属性的输入条

件，在 ABAQUS 有限元软件中模拟单轴压缩变形过

程，分析多物理场特征，验证模型的预测效果；第二，

利用有限元模拟进一步研究聚碳酸酯平板制件的挤

压形变，模拟受限挤压后材料沿一维长度方向产生固

态流动的弹-塑性形变过程，预测制件不同时刻的变形

状态，分析形变过程中应力、应变随温度与应变率的

变化规律，为材料大形变的工程实现提供理论支持。

1　实验材料与方法

1. 1　单轴压缩实验

实验原材料为 TEIJIN 公司的聚碳酸酯，牌号

L1250，密度为 1200 kg/m3（ASTM D792），熔融指数

为 8. 7 g/10 min（ASTM D1238，300 ℃/11. 76 N）。首

先对粒料进行干燥除湿处理，然后在 KraussMaffei 公
司的 CX130-750 注射成型机上制备尺寸为 ϕ20 mm×
30 mm 的圆柱形压缩试样，采用 INSTRON VHS 160
高速液压伺服实验机完成中应变率条件下聚碳酸酯

的单轴压缩实验。
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1. 2　本构模型参数计算

DSGZ 模型是由 Duan 等［8］在 Johnson-Cook 模型、

G’Sell-Jonas 模型、Matsuoka 模型和 Brooks 模型的基

础上提出的用于描述无定形聚合物变形过程的唯象

本构模型，模型表达式如（1）~（5）所示。模型中含有

8 个材料参数：K，C1，C 2，C 3，C 4，a，m，α，这些参数无实

际物理意义，均需通过 1. 1 节中所述单轴压缩实验得

出的应力-应变曲线确定。其中，T 为温度，ε 为应变，ε̇

为应变率，f ( ε)反映材料发生大变形时的应变硬化过

程，g ( ε̇，T )是 h ( ε̇，T )的无量纲形式，j ( ε̇，T )为形变前

期应力-应变的函数关系。

 σ ( ε，ε̇，T )= K { f ( ε)+ [ i ( ε̇，T )-

f ( ε) ] exp [ j ( ε̇，T ) ε ] }h ( ε̇，T ) （1）

f ( ε)= [exp ( - C 1 ε)+ εC2 ][1 - exp ( - αε) ]（2）

h ( ε̇，T )= ε̇m exp (a/T ) （3）

i ( ε̇，T )=
εexp

é

ë

ê
êê
ê
ê
ê ù

û

ú
úú
ú1 - ( )ε

C 3 h ( )ε̇，T

C 3 h ( )ε̇，T
（4）

j ( ε̇，T )= lng ( ε̇，T )- C 4 （5）
为了计算模型中各参数，首先将聚碳酸酯发生大

变形时的模型近似处理：

σ ( ε，ε̇，T )= K [exp ( - C 1 ε)+ εC2 ] h ( ε̇，T ) （6）
选择两条相同温度、不同应变率（ε̇1，ε̇2）下的压缩

应力-应变曲线，在同一大应变的位置分别选择点（ε0，

σ1）和点（ε0，σ2），代入式（6）后对应力作比值，可得：

σ1

σ2
=

K [ ]exp ( )-C 1 ε0 + ε0
C2 ε̇1

m exp ( )a/T

K [ ]exp ( )-C 1 ε0 + ε0
C2 ε̇2

m exp ( )a/T
= ε̇1

m

ε̇2
m
（7）

简化后得：

m =
ln ( )σ1

σ2

ln ( )ε̇1

ε̇2

（8）

选择两条相同应变率、不同温度（T 1，T 2）下的压

缩应力应变曲线，在同一大应变的位置分别选择点

（ε0，σ1）和 点（ε0，σ2），代 入 式（6）后 对 应 力 作 比 值 ，

可得：

 σ1

σ2
=

K [ ]exp ( )-C 1 ε0 + ε0
C2 ε̇m exp ( )a/T 1

K [ ]exp ( )-C 1 ε0 + ε0
C2 ε̇m exp ( )a/T 2

=

exp ( )a/T 1

exp ( )a/T 2

（9）

简化后得：

a =
ln ( )σ1

σ2

1
T 1

- 1
T 2

（10）

为了计算 C 3 的值，选用压缩实验中一条应力-应

变曲线，读出屈服应力所对应的应变 εb，可以求得：

C 3 = εb

h ( )ε̇，T
= εb

ε̇m exp ( )a/T
（11）

最后，在获得参数 m，a 和 C 3 的基础上，根据压缩

应力 -应变实验数据进行粒子群优化算法（particle 
swarm optimization，PSO）拟合，得到 K，C 1，C 2，C 4 和

α。依据上述参数求解方法，聚碳酸酯压缩过程的

DSGZ 模型参数拟合结果如表 1 所示。

1. 3　有限元建模

1. 3. 1　本构模型算法实现

ABAQUS/Explicit 是 ABAQUS 软件中的显式分

析模块，需要的时间增量步很小，可对短时间发生的

动力学事件给予准确解答［11-12］，因此，本工作采用这一

模块完成有限元模拟的求解过程。结合 DSGZ 唯象模

型以及 Dunne 等［13］阐述的材料形变算法基础理论，使

用一种唯象模型应力 -应变更新算法［14-15］，在此基础

上，利用用户自定义子程序功能，编写唯象模型的子

程序，实现 ABAQUS 对压缩过程中应力、应变的迭代

计算，完成仿真模拟。

1. 3. 2　挤压形变模型构建

运行 ABAQUS/Explicit，针对单轴压缩与平板受

限挤压两种过程，分别创建一个底面直径 20 mm、高

30 mm 的 可 变 形 圆 柱 体 以 及 一 个 长 100 mm、宽

60 mm、高 15 mm 的可变形立方体。在材料属性中设

定聚碳酸酯的密度为 1200 kg/m3，泊松比为 0. 417，并
将表 1 中 DSGZ 本构模型各参数输入用户材料界面列

表之中。为实现圆柱在厚度方向的单轴压缩形变，在

载荷模块中对其上表面施加恒定加载速度，下表面设

表 1　DSGZ模型拟合参数值

Table 1　Fitted parameter values of DSGZ model

Parameter
C1

C2

m

a

K

C3

C4

α

Value
5. 52
0. 687
0. 0312
543
16. 44
3. 477
34. 23
33. 01
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置为完全固定；为实现平板在挤压形变时，制件因侧

面受限而仅在一维长度方向发生变形伸长的效果，在

自定义坐标（X，Y，Z 轴分别位于立方体的宽度、高度、

长度方向）的基础上，对平板模型边界的约束条件设

置如下：立方体的上表面设置 Y 轴负方向的恒定加载

速度，下表面在 Y 轴方向固定，两个 100 mm×15 mm
的侧面在 X 轴方向固定。两模型的网格划分方式均选

用三维八节点减缩积分单元（C3D8R），近似全局尺寸

为 2，圆柱与平板的划分网格单元总数分别为 1740，
720，如图 1 所示。最后，将针对 DSGZ 模型所编写好

的 UMAT 子程序代码（. FOR）文件载入 ABAQUS
中，排除流程设置中的错误，运行程序以完成有限元

模拟。挤压形变温度与应变率设定如下：单轴压缩温

度选用 0 ，25 ，50 ，70 ℃ ，应变率选用 0. 05，0. 5，5，
50 s-1；平板受限挤压温度选用 20，50，90，120，150，
160 ℃，应变率选用 0. 007，0. 03，0. 3，0. 7，1. 3 s-1。

2　结果与分析

2. 1　单轴压缩形变模拟

通过中应变率下不同温度的有限元仿真，获得了

一系列聚碳酸酯单轴压缩形变的力学模拟结果，图 2
显示单轴压缩后的模拟试样已发生显著变形，模拟试

样与实验试样的尺寸基本相符，受网格精度影响，二

者轮廓形状略有差别。

为了获知模拟结果的有效性，提取并整理了聚碳

酸酯在温度从 0~70 ℃，应变率从 0. 05~50 s-1下的单

轴压缩应力 -应变曲线的实验与模拟结果，如图 3 所

示。可以看到，DSGZ 本构模型可有效描述聚碳酸酯

的大变形压缩力学特征对温度和应变率的相关性，并

可完整模拟变形全过程，即弹性形变、屈服、应变软化

以及应变硬化的应力-应变关系。对比图 3（a）~（d），

可以发现 0 ℃ 和 25 ℃ 下模拟与实验结果的曲线重

合度较高，而 50 ℃ 和 70 ℃ 下模型对压缩屈服强度

与应变软化部分的模拟精度有所下降。总体来看，

模型对聚碳酸酯中应变率压缩大变形的模拟效果

较好。

图 1　圆柱模型（a）和平板模型（b）的约束条件与网格划分示意图

Fig. 1　Schematic diagram of constraint conditions and meshing of cylindrical （a） and plate model（b）

图 2　单轴压缩后的实验试样（a）与模拟试样（b）
Fig. 2　Experimental sample（a） and simulated sample（b） 

after uniaxial compression
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为进一步分析 DSGZ 本构模型在有限元模拟中预

测压缩力学行为的准确性，本工作选用统计学方法以

量化聚碳酸酯单轴压缩完整弹-塑性形变过程的模拟

精度，利用公式（12），（13）分别对相关系数 R 与均方根

误差 R1进行计算［16］：

R =
∑
i = 1

n

( )X i --
X ( )Y i --Y

∑
i = 1

n

( )X i --
X

2
·∑

i = 1

n

( )Y i --Y
2

（12）

R 1 =
∑
i = 1

n

( )X i - Y i
2

n
（13）

式中：Xi 和 Y i 分别表示实验值和预测值；
-
X 和

-
Y 分别

为各实验值与各预测值的平均数；n 为数据总个数。

相关系数代表两组数据的相关程度，而均方根误差反

映两组数据的离散程度，因此，R 值越高或 R1 值越低

时，实验与预测值的相关程度越大。表 2 中列举了不

同温度下，中应变率单轴压缩形变有限元模拟与实验

值的 R 与 R1 值，可以看出，16 组相关系数 R 均在 0. 96
以上，其中，0 ℃和 25 ℃的 R 值超过 0. 98，略高于 50 ℃
和 70 ℃下的结果，对应于图 3 中模拟与实验曲线较高

的重合度，表明理论计算与实验数据的高度相关。同

时，除了 0 ℃，0. 5 s-1组以外，其他组的 R1值均小于 5，

表明了模拟结果的准确性较高。综合比较各组结果，

DSGZ 本构模型对聚碳酸酯单轴压缩形变力学行为有

较高的预测精度，其中 25 ℃，0. 05 s-1和 25 ℃，0. 5 s-1

下的预测效果最佳。

图 3　不同温度下各应变率单轴压缩应力-应变曲线模拟与实验值

（a）0 ℃；（b）25 ℃；（c）50 ℃；（d）70 ℃
Fig. 3　Experimental and simulated true stress-strain curves of PC compressed in various strain rates

（a）0 ℃；（b）25 ℃；（c）50 ℃；（d）70 ℃

表 2　聚碳酸酯单轴压缩模拟精度统计

Table 2　Simulation accuracy of PC uniaxial compression

Temperature/℃

0

25

50

70

Strain rate/s-1

0. 05

0. 5

5

50

0. 05

0. 5

5

50

0. 05

0. 5

5

50

0. 05

0. 5

5

50

R

0. 9945

0. 9869

0. 9892

0. 9822

0. 9908

0. 9947

0. 9954

0. 9938

0. 9757

0. 9791

0. 9872

0. 9898

0. 9614

0. 9669

0. 9757

0. 9725

R1
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基于模型的准确性，本工作进一步关注了聚碳酸

酯在单轴压缩过程中不同时刻的形变状态。图 4 显示

了聚碳酸酯在 25 ℃，0. 05 s-1下单轴压缩时，圆柱各区

域形变量随时间的变化。由于模拟设定总压缩行程

为 15 mm，总压缩时间为 10 s，因此图 4（c）中可见受压

缩的顶面最终在厚度方向产生 15 mm 位移，而底面

位移接近于零，形变量从顶面到底面逐渐减小，同时，

图 4（b）反映压缩过程中圆柱形变沿厚度方向的梯度

变化均匀，表明整个制件经历了完全、充分的单轴

压缩。

在观察材料形变的基础上，本工作提取了 25 ℃，

0. 05 s-1 下聚碳酸酯单轴压缩应变随时间的变化结

果，如图 5 所示。由图可见，虽然在 3 s 与 10 s 时，制件

受压缩顶面附近区域的应变值略小于其他区域，即压

缩过程中圆柱在水平方向出现了一定程度的扭转与

滑移，各时间圆柱不同区域的应变大小一致程度较

高，DSGZ 模型可以较好地反映材料单轴压缩时的弹-

塑性形变过程。

聚碳酸酯单轴压缩时，自身力学行为对温度及应

变率的敏感性也是本工作关注的一项重要内容。整

理图 3 中应变率为 0. 5 s-1时，不同温度下圆柱单轴压

缩应力-应变模拟曲线如图 6 所示，可以看出，随着温

度升高，材料的弹性模量降低，屈服强度以及后屈服

阶段的压缩应力均显著下降。图 6（a）中屈服强度从

0 ℃时的 86. 9 MPa 降至 70 ℃时的 58 MPa，降幅达到

33. 2%。随着温度升高，应力下降幅度有所减小，模

拟过程有效反映了实验中所体现的单轴压缩温度敏

感性。图 6（b）展示了圆柱在 25 ℃，各应变率下模拟单

轴压缩时的应力-应变曲线，可以看出，在同一温度下，

应变率从 50 s-1 下降至 0. 05 s-1 时，材料弹性模量、屈

服强度以及屈服点后的应力均有降低，屈服强度从

84. 9 MPa 降至 68. 6 MPa，降幅 19. 2%。对比图 6（a），

（b）可见，模拟结果充分展现了聚碳酸酯单轴压缩响

应温度比应变率更敏感的这一特点。

2. 2　平板受限挤压形变模拟

基于聚碳酸酯圆柱试样单轴压缩模拟结果，利用

准确度较好的 DSGZ 模型模拟平板受限挤压形变，重

点关注平板多物理场的分布与变化规律。

首先，图 7 展示了 90 ℃，0. 03 s-1 下挤压形变后，

平板各个区域在自身厚度与长度方向上的形变量分

图 4　不同时刻圆柱单轴压缩厚度方向变形量分布图

（a）0 s；（b）5. 01 s；（c）10 s
Fig. 4　Distribution diagram of deformation degree of cylinder in thickness direction under uniaxial compression at different moments

（a）0 s；（b）5. 01 s；（c）10 s

图 5　不同时刻单轴压缩圆柱的应变分布图  （a）0 s；（b）3 s；（c）6 s；（d）10 s
Fig. 5　Strain distribution diagram of cylinder under uniaxial compression at different moments （a）0 s；（b）3 s；（c）6 s；（d）10 s
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布。模拟中设定完整挤压行程为 5 mm，因此在图 7
（a）中，受到挤压后的顶面 Y1 最终在厚度方向上发

生 5 mm 的位移，同时底面 Y2 的位移接近于零，形变

量从 Y1 到 Y2 逐渐减小。图 7（b）中，平板长度方向

的中点 Z0 在该方向上的形变量基本为零，而平板的

两端 Z1 和 Z2 均已产生约 22. 6 mm 的形变，且形变量

从 Z1 到 Z0、Z2 到 Z0 均逐渐减小，有效体现了聚碳酸

酯平板在宽度受限的状态下受到单轴挤压后，以中

心位置为基准，沿一维长度方向向两端扩展的流动

方式。

进一步观察图 8 所示平板在 90 ℃，0. 03 s-1 下挤

压形变过程中不同时刻的弹、塑性总应变分布，可以

明显看出，尽管平板与圆柱均经历从弹性到塑性形变

的多个阶段，但在侧边受限的情况下，顶面受到挤压

图 7　挤压形变后平板变形量分布图  （a）厚度方向；（b）长度方向

Fig. 7　Distribution diagrams of deformation degree in plates after press-induced deformation （a）thickness direction；（b）length direction

图 8　挤压形变不同时刻平板的应变分布图  （a）0 s；（b）2. 56 s；（c）5. 03 s；（d）7. 55 s；（e）10 s
Fig. 8　Strain distribution diagrams of plates at different moments of press-induced deformation （a）0 s；（b）2. 56 s；（c）5. 03 s；（d）7. 55 s；（e）10 s

图 6　0. 5 s-1（a）与 25 ℃（b）下的单轴压缩应力-应变模拟曲线

Fig. 6　Simulated stress-strain curves of cylinder under uniaxial compression at 0. 5 s-1（a） and 25 ℃（b）
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后的平板各位置所产生的应变大小的一致性较圆柱

更好，未出现局部偏差较大的塑性变形区域，印证了

DSGZ 模型的可靠性。宏观来看，相比单轴压缩试样，

较大体积的聚碳酸酯制件在承受外力后也可产生均

匀的大变形。

基于宏观现象，本工作着眼于局部区域，考察平

板发生大变形后不同位置的力学状态随时间变化的

差异，在模型中心截面上选取了 7 个特征单元，以分析

90 ℃，0. 03 s-1 下形变过程中制件不同位置的应力与

应变，如图 9 所示。其中 1~5 号特征单元位于平板长

度方向，6 号、3 号、7 号特征单元位于厚度方向。提取

7 个特征单元的力学数据，绘制出图 10 所示各特征单

元的应变 -时间曲线与应力 -应变曲线。从图 10（a），

（b）中可以明显看到，各个特征单元的应变与时间均

近似于线性关系，制件应变随时间延长匀速增加。1~
5 号特征单元的应变-时间曲线十分贴近，6 号、3 号和 7
号特征单元的曲线同样表现为高度重合。可以认为，

挤压形变过程中，平板在长度方向与厚度方向上的不

同区域应变的变化规律具有一致性。同时，图 10（c），

（d）中分别显示的 1~5 号以及 6 号、3 号和 7 号特征单

元的应力-应变曲线，均可完整体现聚碳酸酯的弹-塑

性形变特征，且各曲线基本重合，有力证明了整个制

件变形的充分与均匀。

聚碳酸酯平板的挤压形变力学行为同样表现出

温度与应变率敏感性。从图 11（a）所示应变率 0. 3 s-1

下，各温度挤压形变的制件应力-应变曲线模拟值可以

看出，各曲线均完整反馈弹-塑性变形特征，弹性模量、

屈服强度随温度升高而显著降低，屈服强度从 20 ℃下

的 73. 4 MPa 降 至 160 ℃ 下 的 41. 6 MPa，降 幅 达 到

43. 3%。随着温度升高，屈服强度的下降逐步减缓，

150 ℃和 160 ℃下的曲线几乎重合。由此可见，与前文

所述圆柱相近，模拟过程有效反映了聚碳酸酯平板挤

压形变的温度敏感性。图 11（b）展示了平板在 20 ℃，

各应变率下模拟挤压形变时的应力-应变曲线。不难

看出，同一温度下，应变率在 0. 007~1. 3 s-1范围中变

图 9　平板特征单元位置示意图

Fig. 9　Schematic diagram of characteristic unit positions in a plate

图 10　90 ℃，0. 03 s-1形变时平板特征点的应变-时间曲线（a），（b）与应力-应变曲线（c），（d）
Fig. 10　Strain-time curves（a），（b） and stress-strain curves（c），（d） of the characteristic 

points in plates deformed at 90 ℃ and 0. 03 s-1
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化时，材料弹性模量与屈服强度变化幅度较小，随着

形变速度降低，屈服强度仅从最高 78. 3 MPa 降至最

低 66 MPa，降幅 15. 7%，这一结果同样与圆柱单轴压

缩模拟的率相关性一致。因此，聚碳酸酯平板挤压形

变模拟体现了材料响应温度变化比形变速度变化更

敏感的这一特征，可为较大尺寸制件大形变力学行为

提供理论预测。

3　结论

（1）基于 DSGZ 唯象本构模型，对聚碳酸酯中应变

率单轴压缩形变过程进行了有限元模拟，模拟与实验

应力-应变曲线吻合度高。量化计算结果进一步表明，

DSGZ 模型对聚碳酸酯压缩弹-塑性形变力学行为有

较高的预测精度，可成为聚碳酸酯挤压形变有限元模

拟中材料属性的有效输入。

（2）基于模型预测的准确性，分析聚碳酸酯圆柱

单轴压缩形变过程的多物理场分布，圆柱形变沿厚度

方向的梯度变化均匀，不同区域应变大小一致度较

高，圆柱整体经历了完全、充分的单轴压缩。相比应

变率变化，温度变化使材料力学行为出现更为敏感的

响应。

（3）聚碳酸酯平板受限挤压形变模拟结果显示，

不同时刻平板制件各位置应变一致，整体变形均匀，

应力响应温度变化比响应形变速度变化更为敏感。
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球磨时间对 Ti-13Nb-5Sn牙科合金
耐蚀与耐磨性能的影响
Effect of ball milling time on corrosion and wear 
resistance of Ti-13Nb-5Sn dental alloys
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摘要：采用粉末冶金法制备了 Ti-13Nb-5Sn 牙科合金，研究了不同球磨时间（3，12，24，48 h）对粉末特性、材料微观结构、

电化学腐蚀和摩擦学行为的影响规律。结果表明：随着球磨时间从 3 h 增加至 48 h，粉末形貌由大块状逐渐变成细小颗

粒，部分 Nb 和 Sn 原子扩散到 Ti 晶格中，形成了一定体积的 Ti（Nb）和 Ti（NbSn）固溶体；等轴 α-Ti 减少转变为柱状的

晶界 α-Ti，网篮组织转变为魏氏组织；动电位极化曲线显示，合金在人工唾液（AS）和模拟体液（SBF）中的腐蚀电位

（Ecorr）和极化电阻（Rp）呈上升趋势，腐蚀电流密度（Icorr）呈下降趋势，α-Ti减少，β-Ti增多，使得合金耐腐蚀性能提升；合金

的硬度升高，而摩擦因数、磨痕深度和磨损率逐渐降低，细化粉末在烧结中会产生更多的晶界，使得合金的耐磨性能提

升。机械合金化结合模压烧结制备的 Ti-13Nb-5Sn 合金显示了良好的耐蚀与耐磨性能，在牙科领域具有潜在的应用

前景。

关键词：钛合金；机械合金化；微观组织；耐腐蚀性；耐磨性
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Abstract：Ti-13Nb-5Sn dental alloy was prepared by powder metallurgy method.  The effects of ball milling 
time （3， 12， 24 h and 48 h） on powder performances， material microstructure， electrochemical corrosion 
and tribological behavior were investigated.  The results show that with the increase of ball milling time 
from 3 h to 48 h， the powder morphology gradually changes from bulky to fine particles， and a part of Nb 
and Sn atoms diffuse into Ti lattice to form a certain volume of Ti（Nb） and Ti（NbSn） solid solutions.  
Moreover， equiaxed α-Ti decreases and shifts into columnar grain boundary α-Ti， and the basket structure 
changes to Widmandelsteiner structure.  The potentiodynamic polarization curves show that the corrosion 
potential （Ecorr） and polarization resistance （Rp） of the alloy display an upward trend， the corrosion 
current density （Icorr） reveals a downward trend in artificial saliva （AS） and simulated body fluid （SBF）.  
The corrosion resistance of the alloy is improved because of reduction of α-Ti and increase of β-Ti.  The 
hardness of the alloy increases， while the friction coefficient， wear depth and wear rate gradually 
decrease.  More grain boundaries generate in sintering of the fine powder， resulting in the wear resistance of 
the alloy intensifying.  The Ti-13Nb-5Sn alloy prepared by mechanical alloying combined with molding 
and sintering shows good corrosion and wear resistances， and has a great potential in the dental field.
Key words：titanium alloy；mechanical alloying；microstructure；corrosion resistance；wear resistance
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人们的健康观念随着时代发展在不断提高，其中

对于口腔的保护意识也在逐渐增强。口腔是一个复

杂的环境，微生物代谢产物、唾液的缓冲作用等会导

致牙科合金发生电化学腐蚀，引起不良生物学反应对

口腔产生损害［1-2］。牙科合金在口腔环境中工作时，经

历长期摩擦磨损，会引起合金变形、尺寸变化等问题，

从而造成合金某点应力集中或者松动等现象，导致局

部炎症［3-4］。钛及钛合金具有无异味、导热率低、不易

刺激牙神经等优点，已经被广泛用于制作冠桥、种植

体基台、义齿支架等临床应用［5-6］。Ti-6Al-4V（TC4）
具有高比强度、耐蚀耐磨性高、生物相容性好等特点，

是最早应用于牙科领域的钛合金［7-8］。但是，TC4 合金

在植入人体后所释放的铝离子和钒离子具有生理毒

性，会引起炎症、疼痛等不良反应［9-11］。

近年来，Ti-Nb 合金因其具有良好的生物学效应

而受到广泛关注［12-14］。Nb 是 β 稳定元素，与 β-Ti 具有

相同的晶格类型，能够降低 β-Ti 的转变温度，对钛合

金有固溶强化作用，不仅可以提高钛合金的强度，而

且可以提高钛合金的耐蚀性［15］。王东等［16］研究了 Nb
含量对 Ti-Zr 合金耐腐蚀性能的影响，发现适当的 Nb
含量可以提高其耐蚀性。Sn 作为常用的中性元素，常

和其他元素同时加入，起补充作用，添加 Sn 可改善钛

合金耐磨性能及生物相容性［17］。Yang 等［18］通过粉末

冶金方法成功制备了 Ti-10Nb-xSn 合金，证实添加 Sn
有利于提升合金耐磨性。由此可见，选择生物相容性

良好的合金元素 Nb 和 Sn，设计新型牙科合金，有望提

高合金的耐蚀和耐磨性能。高能球磨不仅可以细化

晶粒得到超细组织，还可以克服因为原始粉末的相对

密度不同或互不相溶体系而产生的诸多问题，如成分

偏析、组织不均匀等［19-21］。王涛等［22］以机械合金化结

合放电等离子烧结成功制备出超细晶 Ti-8Mo-3Fe 合

金，其显微组织由 β 相及少量 α 相组成，硬度值远高于

同成分微米晶粒合金以及铸态纯 Ti，TC4 合金，极大

地提高了合金的耐磨性能。

本研究以 Ti，Nb，Sn 粉末为原料，采用高能球磨

和模压烧结工艺制备了新型 Ti-Nb-Sn 牙科合金，并

研究了球磨时间对粉末特性、材料的微观组织、耐腐

蚀和耐磨性能的影响。

1　实验材料与方法

本实验以 Ti（纯度为 99. 9%，质量分数，下同，500
目）、Nb（纯度为 99. 9%，400 目）和 Sn（纯度为 99. 9%，

400 目）元素金属粉为原料，根据 Ti-13Nb-5Sn 的名义

成分分别称取 Ti，Nb 和 Sn 粉末。首先采用行星式球

磨机（QM-3SP4）分别进行 3，12，24，48 h 的高能球磨，

球料比为 10∶1，转速为 400 r/min。将球磨后的粉末装

入模具中，施加 600 MPa 轴向压力进行压制，保压时

间 10 min，脱模后得到压坯。最后将压坯置入管式炉

中，在流动氩气保护下进行 1500 ℃烧结，随炉冷却得

到样品块体。本实验合金样品均在不同球磨时间、相

同烧结工艺下制备。

对 球 磨 后 的 粉 末 采 用 X 射 线 衍 射 仪（XRD，

Bruker-D8）进 行 物 相 分 析 ，采 用 扫 描 电 镜（SEM，

ZEISS sigma HD）结合 EDS 能谱观察微观形貌，采用

金相显微镜（MM，LEICA DM2700 M）观察合金的微

观结构。腐蚀行为测试使用电化学工作站（CHI660
E）在人工唾液（AS）与模拟体液（SBF）中进行，温度为

（37±0. 5） ℃。将合金块体切割为 10 mm×10 mm×
2 mm 的试样，一面接铜导线后采用环氧树脂冷镶密

封，一面暴露在电解质中，试样经 2000#砂纸打磨抛光

后，依次用丙酮、酒精和去离子水超声清洗后烘干。

测试采用三电极体系，以饱和甘汞电极（SCE）为参比

电极，铂片电极（Pt）为辅助电极，试样为工作电极，工

作面积为 1 cm2。AS 配方为 NaCl（0. 4 g/L）、KCl（0. 4 
g/L）、CaCl2·2H2O（0. 795 g/L）、NaH2PO4·2H2O
（0. 78 g/L）、Na2S·2H2O（0. 005 g/L）、尿素（1 g/L），

加 蒸 馏 水 至 1 L。 SBF 配 方 为 NaCl（8. 035 g/L），

NaHCO3（0. 355 g/L），KCl（0. 225 g/L），K2HPO4·

3H2O（0. 231 g/L），MgCl2·6H2O （0. 311 g/L），1 mol/L 
HCl （39 ml/L），CaCl2 （0. 292 g/L），NaSO4（0. 072 g/L），

最后用三羟甲基氨基甲烷（Tris）和 1 mol/L HCl 调整

pH 值至 7. 40。极化曲线扫描速率为 0. 5 mV/s，扫描

范围为-1. 0~2. 0 V（vs SCE）。试样测试前在溶液中

浸泡 60 min 以稳定电位，所有的电化学测试至少重复

3 次，以保证数据的可靠性。使用维氏硬度测试仪

（JVS-1000ZCM-XY 型）在 1. 96 N 的载荷和 15 s 的停

留时间下测量合金硬度，每个成分测试 5 个样品，取平

均值。将合金块体切割为 ϕ20 mm×5 mm 的试样，打

磨、抛光后清洗、干燥。采用摩擦磨损试验机（MFT-
5000 型）进行耐磨性测试，采用球-平面接触，往复滑

动方式，对磨材料选用 ϕ10 mm 的 ZrO2 球，实验载荷

5 N，滑动频率为 1 Hz，滑动时间为 20 min。采用白光

干涉仪（MFP-D 型）观察磨痕的 3D 形貌，并测量磨痕

深度和计算磨损率。磨损率 W s按照式（1）计算：

W s = V
FL

（1）

式中：V 为磨损体积；F 为实验载荷；L 为滑动距离。
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2　结果与分析

2. 1　粉末特性

图 1 为不同球磨时间的 Ti-13Nb-5Sn 粉末 SEM
图。球磨混合 3 h 后（图 1（a）），粉末为大块状，粒径为

46 μm 左右；当球磨时间增加至 12 h（图 1 （b）），粉末逐

渐转变为薄片状；随着球磨时间增加到 24 h（图 1（c）），

粉末转变为小块状和小碎片的混合体；球磨 48 h 后

（图 1（d）），从混合体转变为细小颗粒，粒径约为 6 μm。

球磨前期（3~12 h），由于 Ti，Nb 和 Sn 是塑性粉末，其

在磨球撞击作用下会发生强烈塑性变形，粉末相互焊

合在一起导致粒径增大且呈薄片状；球磨中期（12~
24 h），随着球磨时间继续增加，混合粉末反复发生冷

焊和破碎断裂，大块的薄片状粉末被破碎为小片且

在冷焊的作用下，团聚为小块状粉末；球磨后期（24~
48 h），在磨球的强烈碰撞作用下，粉末内部缺陷密度

增加且裂纹不断地产生和扩展，导致粉末尺寸减小，

使得小块状和小碎片转变为细小颗粒。

为了研究混合粉末中各元素分布情况，对 48 h 混

合粉末进行了 EDS 能谱分析，如图 2 所示。Ti 含量最

高，其粉末粒径较大；Nb 粉分布较为均匀，存在局部富

集。结合粉末 XRD 图谱（图 3），球磨时间延长到 48 h
后，α-Ti 衍射峰仍然存在，说明不能完全生成 Ti（Nb）
置换固溶体，可能是因为球磨过程中的高应力和高能

量，导致部分 Nb 固溶于 Ti；Sn 粉被充分破碎，分布均

匀，附着于 Ti 粉表面或固溶于 Ti。经过 48 h 的球磨，

Ti，Nb 和 Sn 元素被充分地混合在一起。

不同球磨时间下 Ti-13Nb-5Sn 粉末的 XRD 图谱，

如图 3 所示。球磨 3 h 后，可以观察到单质 Ti，Nb 和

Sn 粉末对应的衍射峰，说明原料粉末之间在球磨作用

下只存在相互摩擦，而原子之间还未发生扩散；随着

球磨时间不断增加，β-Ti 的衍射峰逐渐变高，α-Ti 的

衍射峰逐渐降低，且（110）β-Ti 的衍射峰逐渐向低角度

偏移，其衍射角从球磨 3 h 的 38. 479°减小到 48 h 的

38. 401°，晶格常数也逐渐增大，从 0. 33063 nm 增大到

0. 33134 nm；在球磨 24 h 后，（110）β-Ti 的衍射峰超过

（101）α-Ti的衍射峰；球磨时间继续增加，Sn 的衍射峰逐

渐降低，直到 48 h 时，基本上消失。Nb 是 β 稳定元素，

在 β-Ti中无限互溶，经过反复的挤压、冷焊及粉碎后，

Nb 扩散于 Ti 晶格中形成 Ti（Nb）置换固溶体，导致

β-Ti 的衍射峰逐渐高于 α-Ti 的衍射峰［20］。结合 48 h
的能谱（图 2），Sn 元素分布均匀，但是未检测到其衍射

峰，因为 Sn 是各组分元素中含量最少的，其在固溶体

中的扩散较慢，直到球磨 48 h，其充分扩散到 Ti 和 Nb
的晶格中，产生了 Ti（NbSn）固溶体［21］，Nb 原子半径

（0. 208 nm）大于 Ti 原子半径（0. 2 nm），使得（110）β-Ti

图 1　Ti-13Nb-5Sn 粉末不同球磨时间的 SEM 图

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h
Fig. 1　SEM images of Ti-13Nb-5Sn powder at different milling time

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h
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的衍射峰左移且晶格常数增大。

2. 2　微观结构

采用金相显微镜研究球磨时间对 Ti-13Nb-5Sn
合金材料微观结构的影响，如图 4 所示。球磨 3 h（图 4 
（a）），合金由大面积的近球形 α-Ti 与小部分棒状 α-Ti
组成等轴组织；球磨 12 h（图 4（b）），等轴 α-Ti 转变为

柱状的晶界 α-Ti，围绕在 β-Ti 晶粒周围，并且出现了

少量的网篮组织；经过 24 h 球磨后（图 4（c）），网篮组

织逐渐减少，且出现了少量的魏氏组织；球磨时间为

48 h（图 4（d）），出现了大量的魏氏组织。结果表明，在

1500 ℃的烧结温度下，随着球磨时间不断增加，Ti，
Nb，Sn 烧结完全，且组织逐渐分布均匀。各元素粉末

短时间球磨后，主要以单质元素粉末存在，且粉末混

合不均匀；Nb 元素因扩散速率小、分布不均匀，经后续

的压制、烧结和冷却后，低 Nb 或者无 Nb 区域保留了

大量的 α-Ti。随球磨时间增加，元素粉末因充分混合

变得均匀化，且逐渐实现了合金化，形成了 Ti（NbSn）
固溶体，粉末粒径明显减小，使得合金粉末在烧结时

原子所需的扩散路径缩短，经压制、烧结和冷却后，片

层状 α-Ti从 β-Ti晶界及内部析出，出现了魏氏组织。

2. 3　电化学腐蚀行为

Ti-13Nb-5Sn 合金在 AS 和 SBF 中的开路电位

（EOCP）随时间的变化曲线如图 5 所示。EOCP 在最初几

分钟内快速上升，并在较高的电势下趋于稳定，这表

明材料表面在两种溶液中都自发钝化，材料表面形成

一层具有保护性的钝化膜［23］。随着球磨时间从 3 h 增

加至 48 h，合金的 EOCP 分别在 -0. 29~ -0. 25 V 和

-0. 27~ -0. 22 V 内逐渐升高，表明球磨时间增加，

合金的腐蚀倾向变低。

采用动电位极化法测定了 Ti-13Nb-5Sn 合金在

AS 与 SBF 溶液中的耐腐蚀性能，动电位极化曲线如

图 6 所示。随着球磨时间的增加，合金在两种溶液中

均显示出典型的活化-钝化-活化特征，即直接从活化

溶解区向钝化区转变，再到活化溶解区。从腐蚀电压

（Ecorr）到钝化电压（Ep）的转变是合金的活化溶解过

程，此时电流密度随电位的增加而线性增加；从钝化

电压（Ep）到击穿电压（Eb），合金的电流密度随电位的

变化基本保持不变，表明合金已进入钝化状态；当电

位进一步增大超过击穿电压（Eb）时，合金的腐蚀电流

图 2 Ti-13Nb-5Sn 粉末球磨 48 h 的 SEM 形貌及 EDS 能谱图

Fig. 2　SEM image and EDS spectra of Ti-13Nb-5Sn powder after ball milling for 48 h

图 3　Ti-13Nb-5Sn 粉末不同球磨时间的 XRD 图谱

Fig. 3　XRD patterns of Ti-13Nb-5Sn powders at different milling time
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密度再次随着电位的增大而急剧提高，说明此时合金

再一次进入活化状态。当电位增加到 Ecorr，合金表面

在空气中自发形成的氧化膜逐渐溶解，被保护性较弱

的氧化层所取代［24］；电位增大至 Ep 时，合金表面形成

了稳定的氧化膜，使得合金表面原子失去活性，改变

了工作电极的表面状态，降低了离子化速率，抑制了

阳极极化过程［25］；电位增加到 Eb 时，合金表面形成的

稳定氧化膜因过高的电位而被击穿。

分别通过 Tafel 外推法计算 Ecorr 和 Icorr，Rp 由公式

（2）计算得出：

R p = 
β a · || β c

( )2. 303Icorr( )β a + || β c

（2）

式中：β a 为阳极塔菲尔斜率；β c 为阴极塔菲尔斜率；Icorr

为腐蚀电流密度。

Ip（钝化电流）、Ep、Eb、钝化区间 ΔE=（Ep-Eb），如

表 1 所示。随着球磨时间的增加，在 AS 与 SBF 两种

溶液中，Ti-13Nb-5Sn 合金的 Ecorr 值分别在 -420~
-315 mV 与-367~-253 mV 范围内呈上升趋势；Icorr

值分别在 0. 247~0. 096 μA/cm2 与 0. 232~0. 088 μA/
cm2 范围内呈下降趋势；Rp 值分别在 2. 255~4. 644 
kΩ/cm2 与 2. 483~5. 097 kΩ/cm2 之间呈上升趋势，ΔE

值分别在 1138~1176 mV 与 1091~1206 mV 之间呈上

升趋势，表明合金在两种溶液中的腐蚀速率降低、易

钝化、钝化膜稳定、耐腐蚀性变好。合金耐蚀性能提

图 4　Ti-13Nb-5Sn 合金不同球磨时间的微观形貌

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h
Fig. 4　Microstructures of Ti-13Nb-5Sn alloy at different milling time

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h

图 5　Ti-13Nb-5Sn 合金在两种溶液中的开路电位  （a）AS；（b）SBF
Fig. 5　Open circuit potential of Ti-13Nb-5Sn alloy in two solutions （a）AS；（b）SBF
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高一方面是因为在合金微观组织中，α-Ti 减少，β-Ti
增多，β 相上形成的氧化膜比在 α 相上形成的氧化膜更

稳定，使得 β-Ti 比 α-Ti 具有更高的耐蚀性［24］；另一方

面，Nb 元素在 pH 值为 1~14 之间，电位为-2~2 V 之

间全部表现出钝态，使得合金的钝化性能提高［26］且合

金表面生成了 TiO2，Nb2O5和 SnO2等氧化物组成的致

密钝化膜［27］，Nb2O5能够提高 TiO2的热力学稳定性，改

善了氧化膜的结构完整性［28-30］。钝化膜的形成阻碍了

钛、铌、锡金属离子向外迁移和溶液中的氯、钙等离子

向膜内迁移，从而形成对合金的保护作用；钝化膜稳

定性越高，在溶液中越难被破坏，使得离子迁移的阻

力越大，钝化膜对合金表面的保护作用越好［31-32］。

2. 4　摩擦学行为

Ti-13Nb-5Sn 合金的维氏硬度如表 2 所示。随着

球磨时间增加，合金的维氏硬度在 327~392HV 范围

内呈逐渐上升趋势。球磨时间增加，混合粉末发生了

严重的塑性变形，使得 Nb 和 Sn 元素充分固溶到 Ti
中，Ti晶格发生畸变，阻碍了位错运动，使得合金表面

的硬度提高［33］。

不同球磨时间下 Ti-13Nb-5Sn 合金摩擦因数曲

线如图 7 所示。在磨擦初期，摩擦因数大幅度上升；而

在稳定摩擦阶段，摩擦因数趋于平缓。随着球磨时间

从 3 h 增加到 48 h，摩擦因数从 0. 44 降低到 0. 39，表明

球磨时间增加使得 Ti-13Nb-5Sn 合金的耐磨性提高。

这主要是由于经过长时间的球磨，Sn 粉被充分地破

碎，均匀弥散地分布在 Ti 基体中，一定程度上降低了

烧结后合金的摩擦因数［34］。

为了进一步研究合金的摩擦磨损性能，Ti-13Nb-
5Sn 合金磨痕的白光干涉仪图像如图 8 所示。磨痕从

两端边缘向中心逐渐增加，其最大磨痕深度出现在中

心位置处。球磨 3 h 合金磨痕最深，达到了 23 μm；随

着球磨时间增加，合金的磨痕深度逐渐减小，12 h 和

24 h 合金磨痕深度分别为 19 μm 和 16 μm；48 h 合金最

小为 11. 8 μm。表 3 列出了 Ti-13Nb-5Sn 合金的磨损

率。随着球磨时间的增加，磨损率在 1. 31×10-3~ 
1. 43×10-3 mm3/（m·N）范围内且逐渐降低，表明 Ti-
13Nb-5Sn 合金耐磨性提高。一方面，球磨时间增加，

图 6　Ti-13Nb-5Sn 合金在 AS（a）和 SBF（b）中的动电位极化曲线

Fig. 6　Polarization curves of Ti-13Nb-5Sn alloy in AS（a） and SBF（b）

表 2　Ti-13Nb-5Sn合金不同球磨时间的维氏硬度

Table 2　Vickers hardness of Ti-13Nb-5Sn alloy 
at different milling time

Time/h
3

12
24
48

HV
327±8
348±6
361±9
392±5

表 1　Ti-13Nb-5Sn合金在 AS和 SBF中的腐蚀参数

Table 1　Corrosion parameters of Ti-13Nb-5Sn alloy in AS and SBF

Solution
AS

SBF

Time/h
3

12
24
48

3
12
24
48

Ecorr/mV
-420±14
-384±12
-366±15
-315±18
-367±17
-321±16
-279±14
-253±10

Icorr/（μA·cm-2）

0. 247±0. 035
0. 169±0. 021
0. 143±0. 024
0. 096±0. 028
0. 232±0. 021
0. 152±0. 035
0. 127±0. 024
0. 088±0. 029

Rp/（kΩ·cm-2）

2. 255±0. 023
2. 570±0. 031
3. 122±0. 034
4. 644±0. 036
2. 483±0. 024
3. 183±0. 027
3. 739±0. 034
5. 097±0. 035

Ip/（μA·cm-2）

6. 635±0. 031
5. 574±0. 026
4. 465±0. 035
3. 583±0. 024
6. 174±0. 027
5. 143±0. 028
4. 164±0. 034
2. 746±0. 032

Ep/mV
312
295
291
286
441
437
433
406

Eb/mV
1450
1453
1459
1462
1532
1584
1596
1612

ΔE/mV
1138
1158
1168
1176
1091
1147
1163
1206
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混合粉末得到细化，在烧结中合金会产生更多的晶

界，晶界会给氧元素的弥散增加通道，从而形成更多

的氧化摩擦层，进而提高合金抵抗摩擦磨损能力［35］；

另一方面，由于合金表面可以形成含 Nb2O5 等氧化物

保护膜，起到固体润滑剂作用，从而减少了 ZrO2 球对

合金表面的磨削作用［36］。

图 7　Ti-13Nb-5Sn 合金不同球磨时间的摩擦因数曲线

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h
Fig. 7　Friction coefficient curves of Ti-13Nb-5Sn alloy at different milling time

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h

图 8　Ti-13Nb-5Sn 合金不同球磨时间的磨痕 3D 形貌

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h
Fig. 8　3D surface profilometry of grinding cracks of Ti-13Nb-5Sn alloy at different milling time

（a）3 h；（b）12 h；（c）24 h；（d）48 h
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3　结论

（1）随着球磨时间增加，Ti-13Nb-5Sn 粉末经磨球

挤压、碰撞作用从不规则大块状转变为薄片状，最后

转变为细小颗粒，部分 Nb，Sn 原子在高能球磨过程中

扩散到 Ti 中形成 Ti（Nb）和 Ti（NbSn）固溶体，基本上

实现了粉末机械合金化。

（2）Ti-13Nb-5Sn 合金的显微组织由 α 相和 β 相组

成，随着球磨时间增加，合金由等轴组织逐渐转变为

网篮组织，最后成为魏氏组织。

（3）球磨时间增加使得 Ti-13Nb-5Sn 合金在人工

唾液和模拟体液中具有更高的 Ecorr、更低的 Icorr和更大

的 Rp，即表现出更好的耐腐蚀性。

（4）随着球磨时间增加，Ti-13Nb-5Sn 合金的硬度

升高，而摩擦因数、磨痕深度和磨损率逐渐降低，这表

明合金的摩擦磨损性能提高。
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超疏水还原氧化石墨烯/聚氨酯复合
海绵的制备及其传感性能
Preparation and sensing performance of 
superhydrophobic reduced graphene 
oxide/polyurethane composite sponge

张双红 1，刘 娇 2，欧子敬 2，刘 恋 2，孔 纲 2*，朱建康 1，李 爽 1

（1 广州特种承压设备检测研究院，广州  510663；2 华南理工大学  
材料科学与工程学院，广州  510640）

ZHANG　Shuanghong1，LIU　Jiao2，OU　Zijing2，LIU　Lian2，

KONG　Gang2*，ZHU　Jiankang1，LI　Shuang1

（1 Guangzhou Special Pressure Equipment Inspection and Research 
Institute，Guangzhou 510663，China；2 School of Materials 

Science and Engineering，South China University of 
Technology，Guangzhou 510640，China）

摘要：在氧化石墨烯分散液中加入十二烷基糖苷作为发泡剂形成氧化石墨烯微泡团聚体，通过浸渍法与聚氨酯海绵骨架

复合后经过液氮的极速冷冻以及肼蒸气的还原，构筑了一种有着特殊三维分级多孔结构兼具超疏水和柔性压阻传感性

能的还原氧化石墨烯/聚氨酯复合海绵。结果表明：基于还原氧化石墨烯/聚氨酯复合海绵的柔性应力应变传感器的灵

敏度系数（GF）最高可达 3. 8，响应时间低至 45 ms；另外，还原氧化石墨烯/聚氨酯复合海绵还具有良好的超疏水性，水接

触角（WCA）达 152. 5°，在潮湿及水下等复杂环境中具有潜在的应用价值。

关键词：石墨烯；三维多孔；柔性压阻传感材料；超疏水
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中图分类号： TB321；TG 174. 4  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0109-08

Abstract：The foaming agent alkyl polyglucoside was added into graphene oxide dispersion to generate 
graphene oxide microbubble agglomerates， which were then combined with polyurethane sponge skeleton 
through impregnating， the as-obtained composite sponge was rapidly frozen in liquid nitrogen and reduced 
by hydrazine vapor to form the reduced graphene oxide/polyurethane composite sponge with special three-
dimensional hierarchical porous structure as well as superhydrophobicity and flexible piezoresistive sensing 
performance.  The results show that the reduced graphene oxide/polyurethane composite sponge-based 
flexible stress-strain sensor has a sensitivity of up to 3. 8（gauge factor，GF）， a response time as low as 
45 ms.  In addition， reduced graphene oxide/polyurethane composite sponge has good superhydrophobicity 
with water contact angle（WCA） up to 152. 5°， which has potential application in the complex environment 
such as wet and underwater.
Key words：graphene；three-dimensional porous；flexible piezoresistive sensing material；superhydrophobic

作为一种由碳原子以 sp2 杂化方式相互连接组成

的二维蜂窝状平面材料，石墨烯以其高强度、高电导

率和热导率、高载流子迁移率、超大比表面积等诸多

无与伦比的优异性能［1］被应用在各领域之中，传感领

域便是其中之一。当前各类电子设备正以指数级的

增长速度渗透在人们生活的方方面面，柔性应力应变

传感器由于能够自由弯曲和折叠，甚至可以贴附在纺

织品或者人体皮肤表面，使其成为电子皮肤、机器人、

引用格式：张双红，刘娇，欧子敬，等 . 超疏水还原氧化石墨烯/聚氨酯复合海绵的制备及其传感性能［J］. 材料工程，2024，52（3）：

109-116.
ZHANG Shuanghong，LIU Jiao，OU Zijing，et al. Preparation and sensing performance of superhydrophobic reduced gra‐
phene oxide/polyurethane composite sponge［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：109-116.
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人机交互和可穿戴设备等领域的重要组成部分［2-4］。

柔性应力应变传感器按其工作原理主要分为电容式、

压电式、压阻式和摩擦电式传感器［5-6］，其中压阻式应

力应变传感器因其频率响应快、稳定性好、灵敏度高

并且制造简单而受到了大量的关注，石墨烯三维多孔

材料因其高弹性及丰富的孔隙结构，在柔性压阻应力

应变传感器中具有巨大的应用潜力。其中以三维多

孔的聚合物海绵为基体［7-8］，以石墨烯为导电填充物通

过模板法制备得到的石墨烯/聚合物海绵复合传感材

料因为其制备方法简单以及稳定的力学性能而得到

了广泛的关注，Lv 等［8］通过浸泡法层层组装得到了氧

化石墨烯/聚吡咯@聚氨酯海绵，基于该复合物海绵的

压阻传感器的灵敏度为 0. 79 kPa-1，响应时间不超过

70 ms。
一般来说，石墨烯三维多孔材料的传感性能很大

程度上依赖于其内部结构，尤其是依赖于导电层之间

的界面接触及相互作用，所以研究者们通过设计各种

微米/纳米结构［9-10］的几何形状来提高基于石墨烯三

维多孔材料的传感器的性能，例如 Yang 等［9］通过预应

变法制备得到了有着微褶皱和微裂纹结构的还原氧

化石墨烯/聚氨酯海绵复合传感材料，基于该复合海

绵的传感器有着高达 158 kPa-1 的灵敏度以及 100 ms
左右的快速响应时间；Huang 等［10］设计了在石墨烯片

层上垂直生长聚苯胺纳米线的结构，聚苯胺纳米线阵

列能够提供更多的导电路径和接触点，所形成的石墨

烯/聚苯胺三维多孔材料的灵敏度为 0. 77 kPa-1，响应

时间低至 50 ms，经历  3000 个循环后还能保持优异的

传感特性。

由于实际应用场景往往比较复杂，例如，用于可

穿戴设备的柔性压阻传感材料在实际应用时易被空

气中的水汽或人体的汗水侵蚀，不仅会导致信号失

真，而且极易造成电路短路，威胁到使用者的人身安

全。因此，开发具备超疏水性的柔性压阻传感材料具

有实际应用意义［11］。超疏水表面的构筑需要满足以

下两个条件：一是低表面能，二是表面具有微纳米粗

糙结构［12］。石墨烯由于本身就具有较弱的疏水性［13］，

加之片层上有着一定的表面粗糙度，这使得有着较高

的孔隙率和比表面积的石墨烯三维多孔材料成为一

种天然的疏水材料。Nguyen 等［14］将海绵浸入石墨烯

分散液中使石墨烯纳米片涂覆在海绵骨架上，对海绵

进行表面改性，发现当石墨烯达到一定负载量时，石

墨烯海绵复合物开始表现出疏水性，并且随着石墨烯

负载量的进一步增大，海绵的疏水性逐渐增强从而具

有了超疏水性。

本研究以天然石墨为原料，通过改进的 Hum‐

mers 法制备出氧化石墨烯（GO），并以 GO 作为前驱

体，十二烷基糖苷（APG）作为发泡剂对 GO 溶液进

行发泡处理，通过浸渍涂覆法使得 GO 微泡团聚体

和聚氨酯（PU）结合形成 GO 微泡团聚体/聚氨酯复

合海绵，随后利用液氮对复合海绵进行极速冷冻处

理，冷冻干燥后再通过肼蒸气进一步还原而得到“孔

中有孔”的分级微孔结构的还原氧化石墨烯/聚氨酯

（rGO/PU）复合海绵，这一方法不需要进行精细复

杂的微纳米结构设计，工艺简单成本低，并且微泡团

聚体有效减少了 GO 片层的团聚，由此形成的分级

多孔结构提高了传感器的灵敏度和响应速度。此

外，肼蒸气还原得到的还原氧化石墨烯/聚氨酯海绵

还有着良好的疏水性，以适应在各种实际场景中的

应用。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

石墨粉（≥325 目，99. 95%），上海阿拉丁生化科

技股份有限公司；五氧化二磷（分析纯）、高锰酸钾（分

析纯），上海润捷化学试剂有限公司；过硫酸钾（分析

纯）、盐酸（分析纯）、硫酸（分析纯）、乙醇（分析纯），广

州化学试剂厂；十二烷基糖苷（工业级），广州市阳航

化工有限公司。

1. 2　实验方法

1. 2. 1　氧化石墨烯的制备

将 10 g 五氧化二磷、10 g 过硫酸钾、35 mL 浓硫

酸置于容器中密封，水浴加热至 80 ℃，在水浴中搅

拌至原料全部溶解，少量多次缓慢地加入 10 g 石墨

粉，继续在 80 ℃保温 6 h。保温过程结束后，使用去

离子水将其抽滤洗涤至中性，60 ℃干燥 24 h 后得到

预氧化石墨。将 3 g 预氧化石墨粉置于三口瓶中，冰

浴条件下缓慢加入 69 mL 硫酸，搅拌均匀；再缓慢多

次加入 9 g 高锰酸钾，搅拌 30 min 后升温至 35 ℃，继

续搅拌使之反应 2 h；然后缓慢逐滴加入 138 mL 水，

控制体系温度为 80~90 ℃，保温 15 min；随后加双氧

水至溶液呈亮黄色，静置使混合溶液沉淀，然后倒去

上层清液；用质量分数为 1% 的盐酸洗涤下部沉淀

物至沉淀物中无 SO 2 -
4 ；最后用去离子水透析至混合

溶液的 pH 接近中性，将其冷冻干燥后即得到氧化石

墨烯。

1. 2. 2　 肼 蒸 气 还 原 的 石 墨 烯/聚 氨 酯 复 合 海 绵

（GPCS-HHA）的制备

由肼蒸气还原的石墨烯/聚氨酯复合海绵的制备

过程如图 1 所示。将制备得到的氧化石墨烯分散形成

110



第  52 卷  第  3 期 超疏水还原氧化石墨烯/聚氨酯复合海绵的制备及其传感性能

8 mg/mL 的 GO 分散液，对 GO 分散液进行超声处理

（30 min，28 ℃）；加入十二烷基糖苷（APG）使其达到

一定浓度（0，0. 5，1，2 mg/mL），将 GO 和 APG 混合溶

液以适当条件搅拌（搅拌速度为 2500 r/min，搅拌时间

为 15 min）以形成 GO 微泡团聚体；将商用聚氨酯海绵

浸入上述团聚体中，得到 GO 微泡团聚体/聚氨酯复合

海绵，将复合海绵立即在液氮提供的低温环境（-10，
-80，-196 ℃）下冷冻 5 min，再经过-60 ℃冷冻 8 h，
冷冻干燥 24 h 后得到 GO/PU 复合海绵；将 GO/PU 复

合海绵置于肼蒸气中还原 5 h，80 ℃真空烘干 8 h 后得

到 rGO/PU 复合海绵，记为 GPCS-HHA。图 2（a）所

示为无微泡团聚体情况下 rGO/PU 海绵复合物的形

成机理示意图，图 2（b）所示为有微泡团聚体情况下形

成“孔中有孔”结构的 rGO/PU 海绵复合物的机理示

意图。

1. 2. 3　基于 GPCS-HHA 的应力-应变传感器的制备

基于 GPCS-HHA 的应力 -应变传感器的制备如

图 3 所示，将  GPCS-HHA 样品上下两面涂覆导电

银 浆 再 以 铜 片 和 铜 线 组 装 ，固 化 后（固 化 条 件 为

60 ℃烘干 2 h）得到基于 GPCS-HHA 的应力 -应变传

感器。将铜线两端与微欧计的正负两极相连，以监

测在压缩往复过程中 GPCS-HHA 电阻值的变化。

1. 2. 4　样品的表征

采用 Nano SEM 430 型场发射扫描电子显微镜

（SEM）观察 GPCS-HHA 的微观形貌；采用 D/max-Ⅲ
A 全自动 X 射线衍射（XRD）仪、VERTEX 33 型傅里

叶红外光谱仪（FTIR）以及 LabRAM Aramis 型拉曼光

谱仪（Raman）对制备得到的 GO 以及还原后 GPCS-
HHA 样 品 中 的 rGO 进 行 结 构 和 成 分 分 析 ；利 用

TEGAM 1740 型的微欧计和 KJ-1065 型的万能材料

试验机实时监测 GPCS-HHA 在压缩过程中的电阻、

应力和应变的变化情况，并用灵敏度系数（gauge fac‐
tor，GF）来衡量其传感性能，可通过式（1）计算：

GF = R 0 - RP

ε × R 0
（1）

式中：R0和 RP分别表示压缩前后的电阻值；ε 表示压缩

应 变 。 使 用 OCA35 型 接 触 角 测 量 仪 测 量 GPCS-
HHA 样品的水接触角（water contact angle，WCA），具

体方法为在样品表面选取 5 个不同的位置分别滴上体

图 1　GPCS-HHA 的制备流程示意图

Fig. 1　Schematic diagram of preparation process
 of GPCS-HHA

图 2　rGO/PU 复合海绵的形成机理示意图

（a）无微泡团聚体；（b）有微泡团聚体情况下形成“孔中有孔”的结构

Fig. 2　Mechanism for formation of rGO/PU sponge composite
（a）without microbubble aggregates；（b）with microbubble aggregates to form structure of “pore within pore”

图 3　基于 GPCS-HHA 的应力-应变传感器制备示意图

Fig. 3　Schematic diagram for fabrication of 
GPCS-HHA-based stress-strain sensor
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积为 5 μL 的水滴，在室温下测量水接触角，取 5 次测试

结果的平均值作为最终结果。

2　结果与讨论

2. 1　样品的微观形貌

当温度较高时，GO 微泡团聚体中液体的表面张力

和黏度都会降低，微小的扰动就会导致其破裂［15-16］，因

此冷冻温度会影响 GO 微泡团聚体的稳定性，进而影响

GO 和 rGO 在样品的海绵骨架中的分布。图 4 是冷冻

温度为-10，-80，-196 ℃制备的 GPCS-HHA 的微

观形貌的 SEM 图像。在较高的冷冻温度-10 ℃下，

PU 骨架上分布着破碎的还原氧化石墨烯（rGO），而

PU 的孔洞中很少出现 GO 微泡团聚体破裂形成的微

孔。这是由于 GPCS-HHA 样品 PU 骨架内部的 GO 微

泡团聚体经过较长时间才被冷冻固定，由于团聚体自

身结构不稳定，且处于热力学非平衡状态，在这段时间

内不断自发进行合并破裂［17］，因此制备的 GPCS-HHA
样品微泡大多已合并长大至 PU 骨架处继而破裂；当冷

冻温度为-80 ℃时，PU 的孔洞内出现更多的 rGO，这

是由于 GO 微泡团聚体没有迅速被冷冻固定，在尚未被

冷冻固定的时间中，微泡不断合并长大，部分长大至

PU 骨架处继而破裂，部分微泡合并成较大尺寸的微

泡，从而在 GPCS-HHA 样品的 PU 骨架内留下尺寸较

大的孔洞。在极低的冷冻温度-196 ℃下，PU 的孔洞

内出现更多小尺寸的微孔，PU 骨架上未出现明显的

rGO 团聚现象，这是由于冷冻速度大，GO 微泡团聚体

中 GO 分散液的冰晶快速形核，形成细小的冰晶结构，

GO 微泡团聚体以极快的速度被冷冻固定，因此部分微

泡形态得到了很好的保持，形成了分级多孔结构。

2. 2　样品的结构与成分分析

图 5（a）所示为 GO 和 GPCS-HHA 样品的 X 射线

衍射图。图中 GO 的尖峰出现在 2θ=10. 52°处，对应

的层间距为 0. 84 nm。肼蒸气还原后 GPCS-HHA 的

图 4　在-10（a），-80（b），-196 ℃（c）下制备的 GPCS-HHA 的 SEM 图

Fig. 4　SEM images of GPCS-HHA prepared at -10（a），-80（b），-196 ℃（c）
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特征峰出现在 2θ=24. 87°处，对应的 rGO 的层间距为

0. 35 nm。这说明肼蒸气还原后 rGO 片层之间的 π-π
作用得到增强，rGO 在 GPCS-HHA 中重新堆积形成

石墨碳晶体结构。

图 5（b）为 GO 和 GPCS-HHA 的 FTIR 谱图，与

GO 的 FTIR 谱图相比，GPCS-HHA 上 1730 cm-1处的

羰基峰几乎消失，残留的主要官能团为 1089 cm-1处峰

所对应的羟基以及 1420 cm-1处峰对应的羧基，同时，

还可以在 1625 cm-1 附近观察到未氧化石墨区域的

C=C 骨架振动峰或者吸附水分子的拉伸变形振动

峰，以及 3420 cm-1附近由吸附水中 O—H 伸缩振动产

生的宽峰。有研究者认为 1553 cm-1处出现的吸收峰

是引入的 C—N 键的面内振动的结果，也有人认为

是 C=C 双键的作用［18］，目前未有定论。图 5（c）为 GO
和  GPCS-HHA 的 拉 曼 光 谱 图 ，其 中 1348 cm-1 和

1584 cm-1分别对应碳材料的 D 峰和 G 峰。GO 的 D 峰

与 G 峰的强度比 ID/IG 比值为 0. 94，肼蒸气还原之后

GPCS-HHA 的 ID/IG 值增加至 1. 25，这可能是由于肼

蒸气对 GO 的还原使得样品的缺陷增多，缺陷密度增

大，并且片层边缘数增大，这与他人的研究结果一致［19］。

2. 3　样品的性能测试

2. 3. 1　样品的力学性能

图 6 所示为 GPCS-HHA 样品组装成的柔性应力

应变传感器在不同的压缩应变值下的应力-应变曲线

图，该曲线包括 3 个区域，即初始阶段 ε<20% 的近线

性区域，20%<ε<50% 的缓慢增长区域和 50%<ε<
70% 的快速增长区域。加载卸载曲线所构成的圈称

为滞后圈，即为压缩过程中能量损耗圈。GPCS-HHA
滞后圈的面积较小，表明 GPCS-HHA 的分级网络结

构较为稳定，具有良好的熵弹性。

2. 3. 2　样品的传感性能

图 7 所示为 GPCS-HHA 的电阻率随时间变化

曲线，如图 7（a）所示，在多次循环的加载卸载过程

中 ，GPCS-HHA 在 被 压 缩 至 10% 应 变 ，30% 应 变

和 50% 应变时，随着应变的变化，电阻率近似呈线

性连续变化，并且卸载之后阻值与初始状态的阻

值 相 对 应 ，说 明 rGO 片 层 稳 定 地 包 覆 在 PU 骨 架

上，使得基于 GPCS-HHA 的应力应变传感器能够

图 6　GPCS-HHA 在不同应变下的应力-应变曲线图

Fig. 6　Stress-strain curves of GPCS-HHA under different strains

图 5　GO 和  GPCS-HHA 的结构与成分表征

（a）X 射线衍射图；（b）FTIR 谱图；（c）Raman 光谱图

Fig. 5　Characterization on structures and compositions of GO and GPCS-HHA
（a）XRD patterns；（b）FTIR spectra；（c）Raman spectra
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对不同的应变进行监测，从而满足不同场景下的

应用要求。

图 7（b）所示为发生应变时，基于 GPCS-HHA 的

应力应变传感器的响应时间曲线，由图中可以看出，

在发生应变时，传感器电阻信号变化迅速，电阻率变

化达到最大时所需的响应时间仅为 45 ms，优于他人

的平均研究水平（50~100 ms）［8-10］，说明该传感器能够

对应变做出快速响应。

图 8 所示为不同条件下制备得到的 GPCS-HHA
的电阻随应变的变化曲线，为了研究 APG 的添加量对

制备得到的 GPCS-HHA 的传感性能的影响，将不同质

量十二烷基糖苷添加至 50 mL 的氧化石墨烯分散液

（8 mg/mL）中以制备APG浓度分别为0，0. 5，1，2 mg/mL
的混合溶液，由各组溶液制备的 GPCS-HHA 分别记为

APG-0，APG-0. 5，APG-1 和 APG-2。将各组样品组

装为柔性应力应变传感器，测试其电阻随应变的变化

情况，如图 8（a）所示。随着 APG 添加量的提高，基于

GPCS-HHA 的应力应变传感器的灵敏度先提高后降

低：当 APG 浓度为 0. 5 mg/mL 时，传感器的灵敏度达

到最高值，继续增加 APG 的含量，基于 GPCS-HHA 应

力应变传感器的灵敏度反而大幅降低，普遍低于未添

加 APG 时的灵敏度。这可能是因为 APG 含量过高时，

同一搅拌条件处理后，相同体积下，GO 微泡团聚体中

微泡的占比过高，GO 片层占比降低，还原之后 GPCS-
HHA 样品的电阻对应变不敏感。总之，适量 APG 的添

加能够使得 GO 片层分散至微泡间隙中，在防止 GO 片

层团聚的同时促进了分级多孔结构的产生，从而提高

了基于 GPCS-HHA 应力应变传感器的灵敏度。

图 8（b）所 示 为 冷 冻 温 度 分 别 为 -10，-80，
-196 ℃制备得到的 GPCS-HHA 样品组装成的柔性

应力应变传感器在受压时其电阻随应变的变化情况。

在三组 GPCS-HHA 样品受到微小压力时（应变 ε<

10%），冷冻温度为-10，-80 ℃制备的 GPCS-HHA
灵敏度为 0. 2~0. 5，冷冻温度为-196 ℃时的 GPCS-
HHA 灵敏度最高可达 3. 8。结合图 4 分析可知，当冷

冻温度为-10，-80 ℃时，GPCS-HHA 样品中 rGO 片

图 7　GPCS-HHA 的电阻率随时间变化曲线

（a）多次循环的加载卸载过程中电阻率随时间变化曲线；（b）发生应变时响应时间曲线

Fig. 7　Curves of changes in resistivity with time for GPCS-HHA
（a）curves of changes in resistivity with time during cyclic loading and unloading process；（b）response time curve under strain

图 8　不同条件下制备的 GPCS-HHA 的电阻随应变的变化曲线

（a）APG 添加量；（b）温度

Fig. 8　Resistance-strain curves of GPCS-HHA prepared at different conditions
（a）amounts of APG；（b）temperatures
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大多分布在 PU 骨架上，而 PU 的大孔中仅存在少许的

rGO 片，这使得 GPCS-HHA 发生微小形变时，样品中

仅有较少的 rGO 片相互接触，对应的电阻变化率较

小。当冷冻温度为-196 ℃时，制备的 GPCS-HHA 样

品的 PU 骨架的大孔中分布着许多尺寸更小的微孔，

当 GPCS-HHA 受到微小压力时，这些微孔首先发生

形变，孔壁上的 rGO 片彼此间相互接触，形成更多的

导电回路，从而使得电阻产生较大的变化，样品因而

具有更高的灵敏度。

2. 3. 3　样品的超疏水性能

疏水性对于传感材料在水下或潮湿环境中的应

用至关重要。对 GPCS-HHA 样品进行疏水测试以研

究其疏水性，如图 9 所示，水滴在 GPCS-HHA 样品表

面呈球状，表明 GPCS-HHA 样品具有良好的疏水性，

测得水接触角（WCA）为 152. 5°，这可能是由于肼蒸气

对 GO 片层进行了较高程度的刻蚀［20］，同时在肼蒸气

对 GO 的还原过程中，气泡及大量缺陷的产生导致还

原后的 rGO 中存在丰富的中空结构，最终形成了分级

微纳米结构。

3　结论

（1）通过浸渍涂覆、液氮冷冻干燥以及肼蒸气还

原 三 步 法 制 备 得 到 了 石 墨 烯/聚 氨 酯 复 合 海 绵

（GPCS-HHA），在液氮提供的-196 ℃的极低冷冻温

度下制备得到的 GPCS-HHA 样品中形成了“孔中有

孔”的分级多孔结构。

（2）基于 GPCS-HHA 的柔性应力应变传感器具

有一系列优异的传感性能，其灵敏度最高可达 3. 8，响
应时间低至 45 ms，并且能够稳定地检测不同应变下

的电阻变化情况。过高的冷冻温度或者过量的 APG
均会导致其灵敏度下降，测试结果表明当十二烷基糖

苷浓度为 0. 5 mg/mL 且冷冻温度为-196 ℃时，基于

GPCS-HHA 的柔性应力应变传感器有着最高的灵

敏度。

（3）GPCS-HHA 与水的接触角为 152. 5°，具有超

疏水性。这可能是因为肼蒸气还原的刻蚀作用以及

气体和大量缺陷的产生，使得 GPCS-HHA 表面粗糙

不平，并且形成分级微纳米结构，从而具有较好的疏

水性能。
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Ta含量对 ZrTiNbAl系合金钝化膜
形成机制和耐腐蚀性的影响
Effect of Ta content on formation mechanism of 
passivation film and corrosion resistance in 
ZrTiNbAl-system alloy
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摘要：采用动电位极化、电化学阻抗技术、Mott-Schottky 分析和恒电位极化研究（40-x）Zr-30Ti-20Nb-10Al-xTa（x=0，
2，4 ，原子分数/%，下同，简称 Tax 合金）高熵合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中的钝化膜形成机制和耐腐蚀性。结果表明：

Ta 的适量（2%）加入可形成致密氧化膜从而提高合金体系的耐腐蚀性，Ta 的过量添加（4%）造成氧空位浓度升高，耐腐

蚀性下降。Ta2 合金的腐蚀电流密度为 49. 66 nA/cm2，小于 Ta0，Ta4 合金的腐蚀电流密度（201. 40，70. 16 nA/cm2）。

Ta2 合金钝化膜内的氧空位点缺陷浓度为 9. 79×1018 cm-3，小于 Ta0，Ta4 合金的氧空位点缺陷浓度（2. 13×1019，2. 05×
1019 cm-3），具有最致密的钝化膜结构。合金的钝化膜是由 ZrO2，Nb2O5，TiO2，Al2O3，Ta2O5组成的稳定 n型钝化膜。其中，

Ta2合金的氧化膜内ZrO2，Nb2O5，TiO2氧化物含量最高，延缓了原生氧化膜的溶解速度，保护基体不被继续溶解，具有最佳

的耐腐蚀性。

关键词：高熵合金；显微结构；腐蚀；钝化膜
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Abstract：The formation mechanism of passivation film and corrosion resistance of （40-x）Zr-30Ti-20Nb-
10Al-xTa （x=0，2，4，atom fraction/%，the same below，referred to as Tax alloy） high entropy alloy in a 
0. 3mol/L LiOH solution were investigated by potentiodynamic polarization，electrochemical impedance 
technique， Mott-Schottky analysis and potentiostatic polarization.  The results show that the addition of 
appropriate amount of Ta （2%） helps to form a compact oxide film，which improves the corrosion 
resistance，while the excessive amount of Ta （4%） decreases the corrosion resistance due to the increase of 
oxygen vacancy concentration.  The corrosion current density of the Ta2 alloy is 49. 66 nA/cm2，which is 
less than the Ta0 and Ta4 alloys of 201. 40，70. 16 nA/cm2.  The concentration of oxygen vacancy point 
defect in the passivation film of the Ta2 alloy is 9. 79×1018 cm-3，which is less than 2. 13×1019，2. 05×1019 
cm-3 in the Ta0 and Ta4 alloys，with the most compact passive film structure.  The passivation film of the 
alloy is a stable n-type composed of ZrO2，Nb2O5，TiO2，Al2O3 and Ta2O5.  Among them，the oxide content 
of ZrO2，Nb2O5 and TiO2 in the oxide film of the Ta2 alloy is the highest，which delays the dissolution rate 
of the primary oxide film and protects the matrix from further dissolution，with the best corrosion resistance.
Key words：high entropy alloy；microstructure；corrosion；passivation film
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高熵合金（high entropy alloy，HEA）是一种新型金

属材料，通常是由 5 种或 5 种以上元素组成［1］。高熵合

金具有高熵效应、晶格畸变、缓慢的扩散特点以及“鸡

尾酒”效应，通常具有较高的强度、硬度和较好的耐腐

蚀性等性能［2-4］。其中，难熔高熵合金（refractory high 
entropy alloys，RHEAs）是以高熔点金属元素为主元的

高熵合金体系［5］。RHEAs 组织简单、结构稳定，难熔

元素（如 Zr，Nb，Ti，Ta）通常具有高的氧亲和能力，呈

现出比传统耐蚀合金明显优异的钝化性能和抗点

蚀性［6-7］。

锆合金已经成功地应用于轻水堆包壳材料，表现

出了良好的耐腐蚀和抗辐照性能。但随着四代反应

堆设计的发展，传统锆合金的性能已难以满足未来需

求，亟须开发新型包壳材料。ZrTiNbAlTa 系难熔高

熵合金具有中子吸收截面低、优异的室温和高温强塑

性等优点［8-9］，是新一代核反应堆的潜在候选新材料。

以上领域应用构件的使用寿命与耐腐蚀性紧密相关，

必须评估材料的耐腐蚀性。合金的腐蚀行为与成分

密切相关，ZrTiNbAlTa 系合金中各个元素在不同合

金体系中具有不同的作用。例如，在 LiOH 环境下，

Li+会取代 ZrO2中的 Zr4+［10-13］，降低 ZrO2对合金的保护

作用，并且 ZrO2 在 LiOH 溶液中存在分离行为，Li+在

合金中的扩散也会加剧腐蚀发生［11］。Nb 元素对提高

Zr 合金的耐腐蚀性具有重要作用［14-17］，Wang 等［16］研

究发现由于 Nb 元素的取代能更低，在取代 Ti4+后钝化

膜中具有更小的缺陷密度，可以提高 TiZrNb 合金钝化

膜的稳定性，同样 Deng 等［18］研究发现通过均匀溶解

在 FCC 固溶体中的微量 Nb 元素可以促进 FeCoCr-
NiNbx钝化膜的形成，从而提高合金的击穿电位，增强

合金的耐腐蚀性。另外，Ta 具有促进稳定氧化物形成

及提高钝化膜稳定性的作用［19-25］。Yu 等［19］通过实验

发现 Ta 可以促进 Al2O3的形成。同时 Seo 等［23］研究发

现在 Gr13RuTa 合金中，合金腐蚀主要是由于钝化膜

中 TiO2的溶解，添加的 Ta 作为强还原物质形成 Ta2O5

提高 TiO2 的稳定性，从而提高合金的耐腐蚀性。Xu
等［26］研 究 发 现 Ta 元 素 的 添 加 可 以 降 低 Ti-10Mo-
28Nb-3Zr-yTa 合金的自腐蚀电流密度。Wong 等［25］

和 Li 等［27］发现 TiZrNbTa 合金钝化膜中 Ta2O5可以有

效提高合金的耐腐蚀性。以上研究表明，Ta 合金化是

调整合金腐蚀性能的有效途径。但合金的耐腐蚀性

与其钝化膜的成分和致密性密切相关，在 ZrTiNbAl
合金中 Ta 元素的稳定钝化膜与改变钝化膜致密性的

协同作用还需要进一步研究。

本工作研究的富 Zr 难熔高熵合金应用背景主要

为核反应堆一回路包壳材料，而核反应堆一回路的实

际工况包含 LiOH，因此选取 0. 3 mol/L LiOH 溶液进

行腐蚀。系统研究了 Ta 含量对 ZrTiNbAl系合金钝化

膜和耐腐蚀性的影响，采用动电位极化、阻抗谱和等

效电路对合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中的电化学行

为进行了详细表征。利用恒电位极化测试、Mott-
Schottky（M-S）测试对合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液

中形成的钝化膜进行了成分和结构表征，以揭示其形

成机制。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

采用高真空电弧熔炼在氩气气氛中制备（40-x）
Zr-30Ti-20Nb-10Al-xTa（x=0，2，4，原子分数/%，下

同）高熵合金，简称 Tax（x=0，2，4）合金。原材料 Zr，
Nb，Ti，Al 和 Ta 金属单质纯度均大于 99. 9%，所有铸

锭均熔炼 6 次以上，以保证合金的成分均匀性。

1. 2　电化学测试

电化学实验包括开路电位（open circuit potential，
OCP）测试、电化学阻抗测试（electrochemical impe-
dance spectroscopy，EIS）和动电位极化测试。采用常

规三电极体系，在常温下 0. 3 mol/L LiOH 溶液中进

行。其工作电极为被测试样品，参比电极为 Hg/HgO
电极，辅助电极为高纯度 Pt 片。其中用于电化学测试

的样品尺寸为 10 mm×10 mm×2 mm，采用热熔胶密

封，其背面粘接铜导线，只留出一个 1. 0 cm2 待测面。

所有测试面均使用 120~3000 目 SiC 砂纸进行研磨，然

后使用 1 μm 金刚石抛光剂进行机械抛光，并在无水乙

醇中进行超声波清洗，之后再进行电化学测试。在

电化学测试前首先对样品进行-1. 5 V 恒电位除膜

10 min 处理，去除样品表面污渍和残留空气氧化膜，然

后再进行 5400 s 的开路电位测试，获得平稳的开路电

位。 EIS 测试在开路测试后进行，激励信号幅值为

10 mV，频率范围为 10-2~105 Hz。动电位极化测试从

-1 V 开始扫描，扫描速率为 0. 001 V/s，到 1. 5 V 时

停止测试。随后使用 ZSimpWin 3. 10 软件对阻抗数

据进行分析。所有测量至少进行 3 次，以保证结果的

可重复性。

对样品在 0. 5 V 电位下进行恒电位阳极极化以获

得稳定电流密度，极化时间为 6000 s。在获得稳定的

开路电位后，对样品进行 M-S 测试，分析钝化膜缺陷

浓度随 Ta 含量的变化规律。M-S 测试频率为 103 Hz，
步长 25 mV，扫描区间为-1~0. 4 V。

1. 3　微观结构表征

利用配备 CuKα 辐射的理学 X 射线衍射仪（D/
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max-2500/PC）在扫描速率为 4 （°）/min 时测量了 X 射

线衍射图（X-ray diffraction，XRD），分析合金的相组

成。采用 Axiovert 200 MAT 光学显微镜（optical mi‐
croscopy，OM）表征合金微观组织结构。 OM 样品

通过标准金相程序进行机械抛光，并用 Kroll 试剂

（80 mL H2O＋15 mL HNO3＋5 mL HF）进行化学蚀

刻。采用 Hitachi SU5000 型扫描电子显微镜（scan‐
ning electron microscopy，SEM）和 Oxford Nordlys‐
Nano hkl5 型电子背散射衍射（electron backscatter dif‐
fraction，EBSD）对微观结构进行表征。EBSD 测试扫

描 步 长 为 0. 1 μm，加 速 电 压 为 20 kV。 使 用 Aztec 
Crystal软件计算 EBSD 图像的平均晶粒尺寸。

对样品进行 0. 5 V 恒电位极化 6000 s 后，利用单

色化 AlKα 辐射（hν=1486. 6 eV）的 X 射线光电子能谱

（XPS，ESCALAB 250XI）表征 Tax（x=0，2，4）合 金

的钝化膜特性。光斑尺寸为 500 μm，通过能量为

30 eV，步长为 0. 05 eV 时记录了高分辨光谱。所有

XPS 峰均校准为标准碳 C1s 结合能（284. 8 eV）。利用

Avantage 软件对 XPS 光谱结果进行分析处理。

2　结果与分析

2. 1　微观结构

图 1 显示了 Ta0，Ta2 和 Ta4 合金的相组成，均由

单一的 BCC 相构成。Ta0，Ta2 和 Ta4 合金的主峰位

置为 37. 1°，37. 7°和 37. 8°，由于 Ta 的原子半径（0. 146 
nm）小 于 合 金 主 元 素 原 子 半 径（Zr：0. 160 nm，Ti：
0. 145 nm，Nb：0. 146 nm，Al：0. 143 nm），Ta 添加后合

金晶格发生收缩，晶格间距减小，导致衍射峰轻微向

右偏移。合金显微组织如图 2 所示，呈现典型的树枝

状形态。枝晶（dendrite，DR）和枝晶间（interdendritic，
IR）元素分布如表 1 所示，可以看出 DR 和 IR 存在不同

程度的元素富集。枝晶间（IR）Al，Zr 富集，枝晶内

（DR）Ta，Nb 富集。EBSD 反极图和相应的晶粒尺寸

分布如图 3 所示。Ta0，Ta2 和 Ta4 合金的平均晶粒

尺寸统计图如图 3（a-2），（b-2），（c-2）所示，分别为

（71±3），（68±2） μm 和（58±3） μm。随 Ta 含量的增

加，晶粒尺寸呈现下降的趋势。

2. 2　动电位极化分析

图 4 为合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中扫描速率

1 mV/s 时 Tax（x=0，2，4）合金的动电位极化曲线。

可以观察到，所有合金都由阳极分支直接进入钝化

区。在此区间电流密度保持不变、电压不断增大，这

是一种典型的自发钝化行为，表明存在一层保护性且

稳定的钝化膜［28］。在钝化区后合金的电流密度突然

增加，表明存在点蚀。利用 Tafel 外推法获得了 Icorr和

Ecorr，其中腐蚀电位反映了材料的热力学趋势，可以体

现材料的电化学稳定性［29］。腐蚀电流密度反映了材

料的动力学特征，比腐蚀电位更能反映材料的腐蚀速

率［30］。基本电化学参数如表 2 所示，可以看出，在添加

Ta 元素后腐蚀电流先降低，而后又升高。Ta2 合金的

腐蚀电流密度为 49. 66 nA/cm2，小于 Ta0，Ta4 合金的

腐蚀电流密度（201. 40，70. 16 nA/cm2）。动电位极化

测试后，合金的表面形貌如图 5 所示，可以看出，Ta2
合金的点蚀坑数量最少，且 Ta2 合金的点蚀坑要小于

Ta0 合金的点蚀坑；与 Ta0，Ta2 合金相比，Ta4 合金的

点蚀坑较浅，但数量更多，分布更密集。由图 5 可见，

点蚀坑主要在晶界处，说明点蚀主要发生在晶界处。

表 3 为图 5 中各点元素 EDS 分析。可以看出，点蚀坑

内的 Zr 元素含量明显减少，Nb，Ta 含量与腐蚀前基本

没有发生变化。因此，可以看出腐蚀发生在 Zr 富集

区，也就是 Ta贫瘠区。

2. 3　EIS分析

图 6（a）~（c）为测试 Ta0，Ta2 和 Ta4 合金的 Ny‐
quist 图和相应的 Bode 图。图 6（a）显示 Tax（x=0，2，
4）合金的 Nyquist 图，呈现单个电容回路。随着 Ta 含

量的添加，电容弧的半径先增加后减小，说明合金在

0. 3 mol/L LiOH 环境下的耐腐蚀性先增加后降低。

图 6（b）显示所有合金的相位角都小于-80°，表明具

有高电容性［28，31］。采用两个时间常数的等效电路拟

合 EIS 曲线，并从 EIS 光谱中提取定量信息。该电路

包括溶液电阻（Rs）、钝化膜电阻（Rf）、常相元件（CPE）
和电荷转移电阻（Rct）。等效电路的数学表达式为：

Z = R s + 1/ { jωCPEf +
1/ [ R f + 1/( jωCPEct + 1/R ct ) ] } （1）

式中：Z 表示电路的阻抗；ω 表示角频率；j 表示虚数。

恒相元（CPE）定义为［28］：

图 1　Ta0，Ta2 和 Ta4 合金的 XRD 谱图

Fig. 1　XRD patterns of Ta0，Ta2 and Ta4 alloys
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CPE = 1/Y 0 ( jω )n （2）

式中：Y0为 CPE 的前因子；n 为 CPE 的指数（-1≤n≤
1）。当 n=1，-1 和 0 时，CPE 分别为理想电容、电感

和电阻［32］。指数 n 值与由于表面粗糙度和表面缺陷等

不均匀性而导致的电流分布不均匀有关。n 值越大，

钝化膜越光滑［33］，CPE 值越小，结构均匀的钝化膜缺

陷越少［34］。在等效电路中，CPE 通常用来描述理想电

容行为，但有效电容（Ceff）值与溶液条件无关［35］，比

CPE 描述电化学性能更为可靠。CPE 转换为 Ceff的数

学表达式为［36］：

C eff = CPE ( fm )n - 1 （3） 

式中 fm 表示阻抗虚部（Zimg）达到最大值的频率。表 4
给出了等效电路模拟的 EIS 数据。电荷传递电阻 Rct

和 Ceff与合金的耐蚀性有关。Rct越大，Ceff越小，耐蚀性

越强。由表 4 可知，Ta2 合金的 Rct最大，Ceff最小，合金

的整体耐腐蚀性最好。

图 2　Ta0（a），Ta2（b）和 Ta4（c）合金的显微结构（1）及元素分布图（2）
Fig. 2　Microstructure（1） and element distribution（2） of Ta0（a），Ta2（b） and Ta4（c）alloys

表 1　Ta0，Ta2和 Ta4合金 DR和 IR元素分布（原子分数/%）

Table 1　Distribution of DR and IR elements in Ta0，Ta2 and Ta4 alloys （atom fraction/%）

Sample
Ta0

Ta2

Ta4

Position
DR
IR
DR
IR
DR
IR

Zr
35. 17±1. 00
38. 46±0. 66
29. 17±1. 06
35. 59±1. 50
30. 29±0. 46
33. 70±1. 24

Ti
30. 62±0. 23
28. 84±0. 62
35. 92±0. 56
34. 90±0. 39
35. 59±0. 32
36. 21±0. 37

Nb
22. 45±0. 71
19. 78±0. 19
22. 44±1. 38
16. 55±1. 80
22. 49±0. 90
17. 19±1. 22

Al
11. 93±0. 05
13. 01±0. 22

7. 74±0. 51
11. 42±1. 07

7. 96±0. 26
10. 17±0. 64

Ta
0
0
2. 33±0. 27
1. 18±0. 36
3. 69±0. 57
2. 20±0. 29
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2. 4　Mott-Schottky分析

采用 Mott-Schottky 分析对钝化膜在 0. 3 mol/L 
LiOH 溶液中-1~0. 4 V（vs SCE）下的半导体性能进

行分析，结果如图 7（a）所示。所有合金都是斜率为正

的线性区域，表明被测合金表面的钝化膜是 n 型半导

体，其中主要的晶体缺陷是氧空位和间隙阳离子［37］。

氧空位被认为是膜内部主要的点缺陷，因为氧空位的

形成能比间隙阳离子的形成能低。从图 7（a）可以看

出，随着 Ta 含量的增加，M-S 曲线的斜率先增大后减

小，说明钝化膜的供体浓度先降低后升高。供体浓

度的降低会限制电子转移，这反过来又抑制了电化学

反应。这表明 Ta2 合金的电子转移最少、电化学反应

最弱。

图 3　Ta0（a），Ta2（b）和 Ta4（c）合金的 EBSD 反极图（1）及其相应的晶粒尺寸分布图（2）
Fig. 3　EBSD inverse pole figure maps（1） and corresponding grain size distribution diagrams（2） of Ta0（a），Ta2（b） and Ta4（c） alloys

表 2　Ta0，Ta2和 Ta4合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中

极化后的电化学参数

Table 2　Electrochemical parameters of Ta0，Ta2 and Ta4 
alloys after polarization in 0. 3 mol/L LiOH solution

Sample

Ta0

Ta2

Ta4

Ecorr/V

-0. 35±0. 01

-0. 37±0. 02

-0. 39±0. 01

Icorr/（nA·
cm－2）

201. 40±85. 10

49. 66±8. 15

70. 16±6. 79

Ipass/（μA·
cm－2）

9. 04±1. 19

4. 26±0. 68

6. 01±0. 85

Epit/V

0. 73±0. 02

0. 70±0. 01

0. 71±0. 01

图 4　Ta0，Ta2 和 Ta4 合金在 0. 3 mol/L LiOH
溶液中的动电位极化曲线

Fig. 4　Potentiodynamic polarization curves of Ta0， Ta2 and Ta4 
alloys in 0. 3 mol/L LiOH solution

图 5　Ta0（a），Ta2（b）和 Ta4（c）合金经过极化后的表面形貌

Fig. 5　Surface morphologies of Ta0（a），Ta2（b） and Ta4（c） alloys after polarization
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根据 Mott-Schottky 理论［38-39］，钝化膜区域的电容

可被视为空间电荷层电容，表示为 Csc。此外，在钝化

膜/溶液界面上，亥姆霍兹层的电容为 CH，CH等同于总

的双电层电容 C。这两个电容的组合产生了钝化膜电

容 Cfilm，可表示为［40］：

1
C film

= 1
C sc

+ 1
CH

（4）

在 Mott-Schottky 测试中，通常选择频率为 103 Hz，
CH值为 50×10－6 F/cm［41］。空间电荷电容远小于双层

电容（差值 2~3 个数量级），因此，在此测试频率下，亥

姆霍兹层的电容对总的电容贡献可以忽略不计，将测

得的电容视为 Csc，可表示为［42］：

1
C 2

sc
= 2

e0 ε r ε0 N D
( E f - E fb - K bT

e0
) （5）

图 6　Ta0，Ta2 和 Ta4 合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中的 Nyquist图（a）与 Bode图（b），（c）以及等效电路图（d）
Fig. 6　Nyquist diagram（a），Bode diagrams（b），（c） and equivalent circuit diagram（d） of Ta0，Ta2 and Ta4 alloys in 0. 3 mol/L LiOH solution

表 4　Ta0，Ta2和 Ta4合金经过拟合后的等效电路参数

Table 4　Equivalent circuit parameters of Ta0，Ta2 and Ta4 alloys after fitting

Sample

Ta0
Ta2
Ta4

Rs/
（Ω·cm2）

8. 69±0. 93
6. 26±0. 43
6. 67±0. 56

CPEf/
（10-5 S·sn·

cm-2）

1. 39±0. 08
1. 55±0. 07
1. 62±0. 13

nf

0. 92
0. 93
0. 92

Rf/
（104 Ω·cm2）

1. 24±0. 77
0. 38±0. 09
0. 13±0. 03

Ceff·f/
（10-6 F·cm-2）

6. 72±0. 37
6. 05±0. 19
7. 29±0. 21

CPEct/
（10-5 S·sn·

cm-2）

2. 030±0. 50
0. 625±0. 11
0. 740±0. 13

nct

0. 67
0. 86
0. 81

Rct/
（105 Ω·cm2）

3. 70±0. 30
5. 84±0. 21
2. 97±0. 79

Ceff·ct/（10-6

F·cm-2）

1. 30±0. 09
0. 69±0. 38
1. 53±0. 17

表 3　图 5中各点元素 EDS分析（原子分数/%）

Table 3　EDS analysis of elements at each point in fig. 5 （atom fraction/%）

Position
1
2
3
4
5
6

Zr
35. 65±0. 89
37. 46±1. 21
29. 29±2. 13
34. 45±0. 80
30. 51±0. 94
33. 62±0. 99

Ti
36. 43±1. 44
36. 70±2. 61
37. 46±2. 37
36. 23±3. 14
37. 54±2. 16
35. 71±1. 37

Nb
19. 89±2. 13
17. 09±1. 19
21. 74±1. 42
19. 62±1. 18
18. 98±1. 13
16. 61±0. 85

Al
8. 37±0. 86

10. 41±1. 30
8. 73±1. 31
8. 17±1. 41
7. 93±1. 60

10. 61±1. 04

Ta
0
0
1. 81±0. 06
1. 70±0. 51
5. 03±0. 74
3. 45±0. 48
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式中：Csc是钝化膜的空间电荷电容；εr是氧化物的介电

常数；ε0 是真空介电常数；e0 是电子电荷量；ND 是电荷

载流子密度；Ef是外加电位；Efb是平带电位；Kb是玻尔

兹曼常数；T 是绝对温度。KbT/e0项可以忽略，因为在

室温下 KbT/e0 仅为 25 mV 左右［16］。线性域用于计算

钝化膜空间电荷层中的点缺陷浓度。载流子密度 ND

由测试曲线在线性域的斜率计算，公式如下［38］：

N D = 2
e0 ε r ε0

é

ë

ê
êê
ê
ê
ê ù

û

ú
úú
úd ( )C -2

sc

dE

-1

（6）

图 7（b）为计算得到的钝化膜中氧空位点缺陷浓

度，可以看到合金的点缺陷浓度先降低后升高，Ta2
合金钝化膜呈现最低的点缺陷浓度值，约为 9. 79×
1018 cm-3，Ta0 和 Ta4 合金钝化膜中点缺陷浓度约为

2. 13×1019 cm-3 和 2. 05×1019 cm-3。Ta2 合金钝化膜

中的点缺陷最少，说明其钝化膜的稳定性更高。

2. 5　i-t曲线分析

恒电位是对试样施加一定大小的电压，测量电流

密度与时间关系的方法。对于钝性金属来说，在恒电

位阳极极化情况下，钝性金属的电流和时间存在以下

关系［43］：

lgi = -A + klgt （7）

式中：i为电流密度；A 为常数；t为时间。

极化电流的对数和时间的对数呈线性关系，斜

率为 k，如图 8（a）所示。 k=-1 表明钝化膜的长大

是由电子迁移过程控制；k=-0. 5 表明膜的长大是

由溶解 -析出过程控制［44-45］。经计算，Ta0，Ta2 和

Ta4 合 金 的 k 值 分 别 为 -0. 809±0. 03，-0. 945±
0. 04 和-0. 690±0. 03，表明 3 种合金的钝化膜形成都

是由电子迁移过程控制。随着 Ta 含量的增加，k 值

先降低后增加，Ta2 合金的 k 值最小。图 8（b）为 Tax
（x=0，2，4）合金施加 0. 5 V 电位后测得的 i-t 曲线。

可以看到，在施加 0. 5 V 电位后，电流值在起初 200 s
时间内迅速减小，随后，电流值随时间增加不断缓慢衰

减，约 1500 s以后，电流值的衰减变得十分缓慢。此时

钝化膜几乎达到平衡状态，这意味着表面形成了稳态

的钝化膜。Ta4 合金的 i-t 曲线上出现抖动，说明合金

的钝化膜不是很稳定。Ta0，Ta2 和 Ta4 合金在施加

0. 5 V 电压下获得的稳态钝化电流密度分别为 1. 51×
10-6，6. 59×10-7 A·cm-2 和 1. 71×10-6 A·cm-2。 可

以看到，稳态电流密度随着合金中 Ta 含量的增加呈现

先减小后增大的趋势，说明钝化膜稳定性先增强后

减弱。

图 7　Ta0，Ta2 和 Ta4 合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中的 M-S 曲线图（a）与钝化膜点缺陷浓度图（b）
Fig. 7　M-S curves（a） and passivation film point defect concentration diagram（b） of Ta0，Ta2 and Ta4 alloys in 0. 3 mol/L LiOH solution

图 8　Ta0，Ta2 和 Ta4 合金在 0. 3 mol/L LiOH 溶液中 0. 5 V 恒电位下的 lgi-lgt曲线（a）与 i-t曲线（b）
Fig. 8　 lgi-lgt curves（a） and i-t curves（b） of Ta0，Ta2 and Ta4 alloys in 0. 3 mol/L LiOH solution at a constant potential of 0. 5 V
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2. 6　XPS分析

采用 XPS 分析钝化膜的成分和组成［46］。图 9 显

示了样品各个元素的高分辨率光谱。图 9（a）为 Zr3d
的高分辨率光谱，合金钝化膜中检测到 Zr4+（184 eV）。

钝化膜金属氧化物中 ZrO2 的含量如图 10（a）所示，随

着 Ta 含量的增加，ZrO2 的相对含量先升高后降低。

图 9（b）为 Ti2p 高分辨率光谱。钝化膜中检测到了

Ti4+（465. 1 eV 和 459 eV）和 Ti3+（458. 7 eV），并且由

图 10（a）得出在钝化膜金属氧化物中随 Ta 含量的增

加，Ti 氧化物含量呈现降低趋势。另外，由图 10（b）
可以看出，TiO2 相对含量随 Ta 含量的增加呈现先升

高后降低的趋势，但 Ti2O3的相对含量随着 Ta 含量的

升高呈现先降低后升高的趋势，并都在 Ta2 处达到拐

点。图 9（c）为 Nb3d 高分辨率光谱，钝化膜中检测到

了 Nb5+（207. 8 eV 和 210. 5 eV）和 Nb2+（205. 9 eV）。

由图 10（a）得出钝化膜金属氧化物中 Nb 氧化物的含

量随 Ta 含量的增加先升高后降低，由图 10（c）可以看

出，随 Ta 含量的增加 Nb2O5 含量先增加后减少。图 9
（d）为 Al2p 高分辨率光谱。在合金钝化膜中检测到

Al3+（74. 7 eV），钝化膜金属氧化物中 Al2O3 的含量如

图 10（a）所示。Al2O3在钝化膜中的含量随 Ta 含量增

加几乎不变。图 9（e）为 Ta4f 高分辨率光谱。在钝化

膜中检测到了 Ta5+（26. 6 eV 和 28. 6 eV）和 Ta（22 eV
和 24 eV），并且钝化膜中 Ta2O5 的含量随合金中 Ta
含量的增加而增加。图 9（f）为样品的高分辨率 O1s
光谱细节。从图 10（d）可以看出，钝化膜中的总氧

图 9　Ta0，Ta2 和 Ta4 合金钝化膜中各元素 XPS 数据

（a）Zr；（b）Ti；（c）Nb；（d）Al；（e）Ta；（f）O
Fig. 9　XPS data of elements in passivation films of Ta0，Ta2 and Ta4 alloys

（a）Zr；（b）Ti；（c）Nb；（d）Al；（e）Ta；（f）O
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化物（metal-oxide）随 Ta 含量的增加先降低后增加，

在 Ta2 处达到最低值，说明 Ta2 形成的氧化膜耐腐

蚀性最好，能够有效保护内部合金不被继续腐蚀。

2. 7　钝化膜形成机制

由图 9（a）可以看出，只有 Zr4+被发现在测试合金

的钝化膜中。在 LiOH 溶液中，Li+会取代 ZrO2 中的

Zr4+，从而增加 ZrO2 钝化膜中的氧空位浓度［11］，并降

低 ZrO2 的表面自由能，促进平行钝化膜/金属表面裂

纹 的 产 生［10，47-48］。 Zr 的 稳 定 氧 化 物 通 过 以 下 过 程

形成［49］：

Zr + H 2 O → ZrO 2 + 2H+ + 2e- （8） 

图 9（b）展示的是钝化膜中 Ti 的存在形式，随着

Ta 含量的增加，钝化膜中的 Ti 氧化物含量先降低后

增加。在钝化膜的形成过程中先反应生成了 Ti2O3，然

后又反应生成更稳定的 TiO2
［50］，如以下反应所示［28］：

2Ti + 3H 2 O → Ti2 O 3 + 6H+ + 6e- （9） 

Ti2 O 3 + H 2 O → 2TiO 2 + 2H+ + 2e- （10） 

图 9（c）显示钝化膜金属氧化物中存在 Nb5+ 和

Nb2+ 两 种 状 态 ，Nb5+ 可 以 通 过 代 替 钝 化 膜 中 的

Zr4+［51］，抑制钝化膜中 O2－的扩散。即钝化膜中 Nb 含

量越高，合金在碱性溶液中耐腐蚀性越好［15-16］。Nb 的

氧化物通过以下过程形成［28，52］：

Nb+H 2 O → NbO + 2H+ + 2e-
 （11）

2Nb + 10OH- → Nb2 O 5 + 5H 2 O + 10e- （12）
图 9（d），（e）分别显示了钝化膜中 Al，Ta 的存在

形式，在碱溶液中，Al2O3，Ta2O5由以下反应生成［53］：

2Al + 3H 2 O → Al2 O 3 + 6H+ + 6e- （13） 

2Ta + 10OH- → Ta2 O 5 + 5H 2 O + 10e- （14）
为了明确各氧化物的反应顺序，要清楚各氧化物

的自由能，自由能由以下公式计算［54］：

ΔrG θ
m = Δr H θ

m - TΔr S θ
m （15） 

式 中 Δr H θ
m 和 Δr S θ

m 分 别 为 氧 化 物 生 成 的 焓 和 熵 。

ZrO2，TiO2，Nb2O5，Al2O3 和 Ta2O5 氧化物的 ΔrG θ
m 分别

为-1508. 2，-1415. 14，-1285. 43，-1055 kJ/mol 和
-1362. 65 kJ/mol［16，55］。一般情况下，氧化物的 ΔrG θ

m

越负，反应倾向越大，自发反应越容易进行。由表 1 可

知，合金中 Zr 和 Al 都在枝晶间处富集，ZrO2的自由能

最小，Zr 含量多；Al2O3的自由能最大，Al 含量少，因此

ZrO2 是钝化膜中最先生成的氧化物，而 Al2O3 是最后

形成的氧化物。当 Li+取代 ZrO2 中的 Zr4+，增加 ZrO2

钝化膜中的氧空位浓度，OH－进入钝化膜层后，Al 才
能与 OH-反应。在强碱溶液中，Al通常会生成易于溶

图 10　合金中氧化物的比例

（a）合金中各金属氧化物占总氧化物的比例；（b）Ti氧化物占 Ti总氧化物的比例；

（c）Nb 氧化物占 Nb 总氧化物的比例；（d）合金中氧化物的含量

Fig. 10　Proportion of oxides in the alloy
（a）proportion of each metal oxide in the alloy to the total oxide；（b）proportion of Ti oxides to total Ti oxides；

（c）proportion of Nb oxides to total Nb oxides；（d）content of oxide in the alloy
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解的 Al（OH）3氧化物［56］。但在 ZrTiNbAlTa 合金体系

中，Al进行反应时，OH-浓度已经不足以生成Al（OH）3，

会生成致密的 Al2O3，从而保护内部金属免于腐蚀。Ti
的氧化物分两步反应进行，首先反应生成耐腐蚀性较

差的 Ti2O3，Ti2O3中的 Ti3+会被 Ti4+取代，生成更稳定

的 TiO2
［28］；其次 Ti4+ 也会被 Nb5+ 和 Ta5+ 取代，形成

Nb2O5和 Ta2O5，提高钝化膜稳定性。

晶界处由于能量高是发生反应的首选位置［57-58］。

Ta 的加入一方面可以增大晶界密度，从而提高表面氧

化物层与基体之间的机械附着力［59］；另一方面也可以

增加离子扩散到表面形成钝化膜的通道数量，从而增

加合金表面的结核点数量［60］，更易于发生氧化反应生

成氧化物。晶界处能量高易于发生氧化反应首先生

成 ZrO2，与溶液接触后 Li+便会取代 Zr4+，使 ZrO2失去

保护作用。晶界的存在增加了离子扩散到表面形成

钝化膜的通道数量，同时 Li+也会进入通道在合金内

部发生取代反应，使得点蚀坑增大。这也是点蚀坑多

出现在晶界处的原因。由图 10（a）可以看到，Ta2 合金

的钝化膜中 ZrO2，Nb2O5 和 TiO2 占比最高，而由图 7
（b）可知 Ta2 合金的氧空位缺陷浓度最低，说明 Ta2 合

金的耐腐蚀性最好。尽管 Ta4 合金钝化膜中的 Al2O3

和 Ta2O5 最高，但 Ta4 合金的氧空位缺陷浓度要高于

Ta2 合金，钝化膜结构疏松，因此 Ta4 合金的腐蚀表面

点蚀坑小且多，耐腐蚀性不如 Ta2 合金。结果表明，

2%Ta 的加入有利于本合金体系耐腐蚀性的提升，而

过量的 4%Ta加入后会恶化合金的耐腐蚀性能。

3　结论

（1）Ta的添加并未改变相结构，均为 BCC 单相。

（2）随着 Ta 含量的增加，Tax（x=0，2，4）合金的

耐腐蚀性能先增强后减弱，Ta 含量为 2% 时合金耐腐

蚀性最好。

（3）合金钝化膜内点缺陷随 Ta 含量增加先减少后

增加，钝化膜稳定性先增强后减弱。

（4）Ta2 合金的氧化膜内 ZrO2，Nb2O5，TiO2 氧化

物含量最高，延缓了原生氧化膜的溶解速度，保护基

体不被继续溶解，具有最好的耐腐蚀性。
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热处理对 Mg-12Y-1Al合金组织及
性能的影响
Effect of heat treatment on microstructure 
and properties of Mg-12Y-1Al alloy
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摘要：采用光学显微镜、X 射线衍射仪及扫描电镜等研究固溶处理、时效处理后 Mg-12Y-1Al 合金的显微组织，利用拉伸

实验分析热处理前后合金在室温及高温 200 ℃下的力学性能，使用电化学方法测试热处理前后合金的耐腐蚀性能。结果

表明：Mg-12Y-1Al合金的铸态组织由 α-Mg 基体、Mg24Y5相和 Al2Y 相组成。Mg-12Y-1Al具有优异的高温热稳定性，在

520 ℃×16 h（T4）固溶处理后，晶粒没有长大，产生新的长周期有序堆垛相（LPSO）；225 ℃×30 h（T6）时效处理对组织的

影响不大。与室温下的性能相比，T4 态合金在 200 ℃下的极限抗拉强度没有降低，而伸长率由室温的 1. 3% 提高至

12. 5%。此外，Mg-12Y-1Al合金经固溶及时效处理后耐腐蚀性能得到提升，腐蚀电流密度由铸态的 2. 799×10-5 A/cm2

降低至 1. 551×10-5 A/cm2。
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Abstract：The microstructure of Mg-12Y-1Al alloy with solution treatment and aging treatment was 
studied by optical microscope， X-ray diffraction and scanning electron microscope.  The mechanical 
properties of the alloy before and after heat treatment at room temperature and 200 ℃ were analyzed by 
tensile test， and the corrosion resistance of the alloy before and after heat treatment was tested by 
electrochemical methods.  The results show that the as-cast microstructure of Mg-12Y-1Al alloy is 
composed of α-Mg matrix， Mg24Y5 phase and Al2Y phase.  Mg-12Y-1Al alloy has excellent high-
temperature thermal stability.  After solution treatment at 520 ℃ for 16 h（T4）， the grain size does not 
increase， and new long period stacking ordered（LPSO） phase forms； the subsequent aging treatment at 
225 ℃ for 30 h（T6） has little effect on the microstructure.  Compared with the properties at room 
temperature， the ultimate tensile strength of T4 alloy at 200 ℃ does not decrease， but the elongation 
increases from 1. 3% to 12. 5%.  Moreover， the corrosion resistance of Mg-12Y-1Al alloy is improved 
after solution and aging treatment， and the corrosion current density decreases from 2. 799×10-5 A/cm2 to 
1. 551×10-5 A/cm2.
Key words：Mg-12Y-1Al alloy；heat treatment；microstructure；mechanical property；corrosion behavior

镁合金作为最轻的金属结构材料，密度仅为钢铁

的四分之一。由于镁合金兼具高的比强度、比刚度、

热导率及易于机械加工和回收利用等优点，被广泛应

用于航空航天、汽车、电子及医疗等领域［1-3］。随着镁

引用格式：聂敬敬，潘玥，袁杏，等 . 热处理对 Mg-12Y-1Al合金组织及性能的影响［J］. 材料工程，2024，52（3）：129-136.
NIE Jingjing，PAN Yue，YUAN Xing，et al. Effect of heat treatment on microstructure and properties of Mg-12Y-1Al alloy［J］.
Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：129-136.
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合金应用的快速发展，对其性能的要求也越来越高。

稀土镁合金由于具有高强度、耐腐蚀、耐热、优良的铸

造和力学性能等特点，引起人们的广泛关注［4-6］。在稀

土 元 素 中 ，Y 元 素 在 镁 合 金 中 具 有 较 大 的 溶 解 度

（12. 5%，质量分数，下同），能够起到固溶强化与时效

强化的双重作用，可有效改善镁合金的性能［6］。Zhao
等［7］研究了 Y 元素对挤压态 Mg-1Sn-xY（x=1. 5%，

3. 0%，3. 5%，原子分数）合金组织与力学性能的影

响，结果表明，Y 元素的添加促进了 MgSnY 相与 Sn3Y5

相的产生，Mg-1Sn-3Y 合金在室温下的抗拉强度高达

305 MPa。此外，Al 元素也是镁合金中最常用的合金

化元素之一。研究表明，Al的加入显著细化基体与第

二相，使第二相分布更加均匀，同时还会降低镁合金

熔炼及浇注温度，减少氧化燃烧，提高合金的铸造性

能。近年来，以 Mg-Y-Al体系为代表的三元合金因其

低成本和优异的高温稳定性而备受关注［6，8-9］。 Qiu
等［10］研究了添加 0. 6%Al 到 Mg-10%Y 合金中的作用

效果，发现铸态合金的平均晶粒尺寸由 210 μm 减小至

55 μm，且合金在高温下的晶粒热稳定性较好。造成

这一现象的主要原因为，Y 与 Al优先形成高温稳定的

Al2Y 相，减少 β-Mg17Al12 相的产生，且 Al2Y 相在凝固

过程中可以作为异质形核的颗粒，进而细化合金的晶

粒尺寸。此外，Li等［11］还在 Mg-Y-Al合金体系中发现

了 长 周 期 有 序 堆 垛（long period stacking ordered，
LPSO）结构，其可以有效提高镁合金的高温热稳定

性［9，12］。热处理也是改善镁合金性能的有效方法之

一［13-14］。杨振华等［14］研究了热处理对铸态 Mg-5Zn-
0. 5Ca-0. 36Sr 合金力学性能的影响，发现固溶处理后

合金的晶界变得更加连续与粗化，其抗拉强度与断后

伸长率都得到一定程度提高。同时，固溶处理可以通

过调整第二相的分布及晶粒尺寸大小来改善合金的

耐腐蚀性能。孙毅等［15］对 Mg-Zn-Y-Zr-Ca 合金进行

了不同温度的固溶处理，发现随着固溶温度的增加，

其耐腐蚀性能呈现先降低后增加的趋势，这归因于固

溶后共晶相的数量减少，组织更加均匀，基体的腐蚀

电位也随之提高。以上研究表明，Mg-Y-Al 合金具备

晶粒尺寸小、高温热稳定性好的优点，而热处理能够

有效改善镁合金的力学性能及耐腐蚀性能，因此对该

体系合金进行热处理具有更广阔的应用前景。然而，

目前大部分工作都集中在合金组织方面的研究，关于

热处理工艺对 Mg-Y-Al 三元合金力学性能及腐蚀行

为的影响鲜有报道。本工作制备了 Mg-12Y-1Al 合
金，并对其进行 T4（520 ℃×16 h）与 T6（225 ℃×30 h）
热处理，运用金相组织表征、拉伸测试及电化学测试

等手段，研究不同状态下合金的组织、力学性能及腐

蚀行为，为探明该系列镁合金材料组织与性能关系提

供支撑，并为其应用奠定基础。

1　实验材料与方法

1. 1　样品制备

本实验合金设计的成分为 Mg-12Y-1Al，所用原

料为纯 Mg（99. 9%）、纯 Al（99. 9%）与 Mg-20Y 中间

合金。铸态合金熔炼在井式电阻炉中进行，熔炼温度

为 700~750 ℃，同时熔炼过程中施撒覆盖剂进行阻燃

和防氧化。铸态样品的实际成分由电感耦合等离子

体发射光谱仪（ICP）测得，结果如表 1 所示。取铸锭试

块进行 520 ℃×16 h 固溶处理，得到固溶态样品（简称

T4 态）；随后在 225 ℃下保温 30 h 时效处理，出炉后自

然空冷，得到时效态样品（简称 T6 态）。

1. 2　组织表征

将不同状态的样品打磨抛光后，用体积分数 4%
的硝酸酒精进行 5~8 s 刻蚀处理。使用 Zeiss-Axio 
Imager M2m 型光学显微镜进行金相组织观察；参考

GB/T 6394—2017《金属平均晶粒度测定方法》中的截

线 法 测 量 晶 粒 尺 寸 ；采 用 配 带 有 能 谱 仪 的 FEI 
QUANTA 450 扫描电镜（SEM）对不同状态样品的显

微组织与拉伸断口进行分析；利用配备 Cu 靶的 D8 
Advance 型 X 射线衍射仪（XRD）对样品物相进行分

析，扫描范围 10°~100°，电压 30 kV，电流 30 mA，扫描

角度 4 （°）/min。
1. 3　性能表征

采用 DDL-100 电子万能试验机对不同状态下的

Mg-12Y-1Al合金进行室温与高温 200 ℃拉伸测试，拉

伸样品制备参考 GB/T 228. 1－2010 标准，样品尺寸

为 M8 mm×ϕ5 mm，拉伸速率为 2 mm/min，每种状态

测试 6 个平行样求取平均值。

电化学腐蚀性能测试在 Vertex. C. EIS 电化学工

作站上进行，采用传统三电极测试体系，工作电极为

Mg-12Y-1Al 合金样品，测试面积为 10 mm×10 mm，

参比电极为饱和甘汞电极（SCE），对电极为 20 mm×
20 mm 的铂片，测试溶液为 3. 5%NaCl。在测试之前，

将工作电极用水磨砂纸逐级打磨至 3000#，并依次采用

表 1　铸态 Mg-12Y-1Al合金的成分（质量分数/%）

Table 1　Compositions of as-cast Mg-12Y-1Al alloy
（mass fraction/%）

Y
11. 6

Al
0. 81

Si
0. 002

Mn
0. 014

Mg
Balance
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去离子水和酒精清洗，冷风吹干待用。将工作电极浸

入溶液后连续监测开路电位（OCP）0. 5 h 变化，保证测

试体系稳定。待开路稳定后，进行动电位极化曲线测

试（Tafel），电位扫描范围设为相对开路电位的±0. 4 V，

扫描速率为 0. 5 V/s。

2　结果与分析

2. 1　组织分析

Mg-12Y-1Al 合金不同状态下的 XRD 谱图如图 1
所示。可见，铸态组织主要由 α-Mg，Al2Y，Mg24Y5 相

组成。经过 T4 固溶处理后，合金中 Mg24Y5相消失，出

现新的 LPSO 相，表 明 Mg24Y5 相 已 经 完 全 固 溶 到

α -Mg 基体中。其中，LPSO 相的鉴定采用 PDF 36-
1273 卡片文件，根据 Zhang 等［9］报道，在 Mg-Y-Al 体
系中，LPSO 相是周期常数为 18R 的 HCP 结构，与

Al6Y8-L12 型堆垛方式相同。对于 T6 态样品，物相的

种类与 T4 态相同，没有发生变化。

图 2 为 Mg-12Y-1Al 合金在不同状态下的 SEM
图，Mg-12Y-1Al合金 T4态下的 SEM-EDS结果如图 3
所示，不同区域的 EDS 结果如表 2 所示。可以看出，

1 区主要富含 Al 与 Y 元素，且 Al 与 Y 的原子比接近

2∶1，即确定其为 Al2Y 相，XRD 也印证了这一结果。2
区与 3 区的 Al 与 Y 原子比接近于 6∶8，这一比例与

Zhang 等［9］报道的 Y-Al 形成的 LPSO 相成分一致，同

时证明这种层片状的结构为 LPSO 相。从图 2（a）中

可以看出，铸态组织主要由块体析出相、链状析出相

与晶界处网格状的析出相组成，结合 XRD 和 EDS 结

果，可以推测晶界处网格状的析出相为 Mg24Y5 相，而

块状与链条状的析出相均为 Al2Y 相。Wang 等［6］指

出，块体析出相为初生 Al2Y 相，其形成后会作为异质

形核质点促进晶粒的细化；而链条状的 Al2Y 相则是在

凝固过程中发生共晶反应形成，即 L→ α-Mg+Al2Y。

此外，铸态组织中晶界处还展现出灰白色特征，这主

要是由于在凝固过程中较重的溶质原子（如 Y 原子）

扩散较慢，从而在晶界上产生的偏聚。与铸态组织相

比，固溶处理后组织（图 2（b））中的 Al2Y 相仍然存在，

这主要是由于 Al2Y 相具有高的熔点（1475 ℃）。固溶

处理后晶界处的 Mg24Y5相消失，组织中析出新的层片

状结构，即 LPSO 相。由图 2（c）可以看出，经 T6 处理

后组织没有发生明显变化，这可能是由于时效促进 β'
相在晶粒内析出，而 SEM 较低的放大倍数并不能很好

地观察到析出的 β'相。

固溶处理时 LPSO 相的形成主要与高的溶质浓

度与低的扩散速率有关［16-17］。一方面，Y 与 Al 元素

的加入降低合金的层错能，并且形成 Al6Y8 原子团，

这为 LPSO 相的形成提供基础［9］；另一方面，合金凝

固过程导致大量 Y 元素偏聚在晶界，而在后续固溶

处理过程中，由于固溶温度较低，时间较短，溶质

扩散速率相对较低，晶界处溶质浓度变化轻微，从

而导致溶质原子不断有序富集 ，形成周期性排列

的 堆 垛 块 ，并 逐 步 在 层 间 完 成 有 序 化 ，即 LPSO
结构［18］。

图 1　Mg-12Y-1Al合金在不同状态下的 XRD 谱图

Fig. 1　XRD patterns of Mg-12Y-1Al alloy at different states

图 2　Mg-12Y-1Al合金在不同状态下的 SEM 图

（a）铸态；（b）T4 态；（c）T6 态

Fig. 2　SEM images of Mg-12Y-1Al alloy at different states
（a）as-cast；（b）T4 state；（c）T6 state
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图 4 为 Mg-12Y-1Al 合金在不同状态下的金相组

织。可以看出，铸态，T4 态和 T6 态的晶粒尺寸分别为

83，84 μm 和 86 μm，即经过固溶处理后晶粒的组织没

有出现明显的长大，Li 等也报道了类似的结果［11-12］。

Li 等［12］对比了 WZ101K（Mg-10Y-1Zn-2Zr）与 W10K
（Mg-10Y-2Zr）两种合金在固溶处理（520 ℃×72 h）前

后晶粒尺寸的变化，结果表明，WZ101K 与 W10K 合金

晶 粒 尺 寸 分 别 由 31，30 μm 增 长 至 40，134 μm，即

WZ101K 合金固溶处理前后晶粒尺寸没有发生明显变

化，这主要是因为，在固溶处理时晶界处析出的层片

状 LPSO 相抑制了晶粒长大。

2. 2　力学性能

图 5 为 Mg-12Y-1Al 合金在室温和 200 ℃下的应

力-应变曲线。热处理前后的极限抗拉强度、屈服强度

和伸长率如图 6 所示。可知，室温下铸态，T4 态和 T6
态合金的屈服强度分别为 156. 4，149. 3 MPa 和 158. 2 
MPa，极 限 抗 拉 强 度 分 别 为 205. 9，206. 1 MPa 和

图 4　Mg-12Y-1Al合金在不同状态下的金相组织

（a）铸态；（b）T4 态；（c）T6 态

Fig. 4　Optical micrographs of Mg-12Y-1Al alloy at different states
（a）as-cast；（b）T4 state；（c）T6 state

图 3　Mg-12Y-1Al合金 T4 态下的 SEM-EDS 结果

（a）图 2（b）中Ⅰ区的放大图；（b）~（d）Mg，Al，Y 元素

Fig. 3　SEM-EDS results of Mg-12Y-1Al alloy at T4 state
（a）magnified image of area Ⅰ in fig.2（b）；（b）-（d）Mg，Al and Y elements

表 2　图 3（a）中不同区域的 EDS结果（原子分数/%）

Table 2　EDS results for different areas in fig.3（a）
（atom fraction/%）

Area
1
2
3

Al
56. 4

6. 9
7. 5

Y
35. 7
10. 6
12. 1

Mg
Balance
Balance
Balance
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211. 2 MPa，伸长率分别为 1. 3%，1. 5% 和 1. 3%。对

比铸态与 T4 态合金的力学性能，可以发现，固溶处理

后合金的强度和塑性几乎没有发生改变，这主要与其

组织的变化有关。镁合金的力学性能主要受晶粒尺

寸与析出相的影响。由金相结果可知，铸态与 T4 态

合金晶粒尺寸相当，根据霍尔-佩奇（Hall-Petch）关系

σy=σ0+kd-1/2（其中 σy为合金的屈服强度，σ0为位错在

滑移面运动时受到的晶格阻力，k 为霍尔 -佩奇系数，

代表晶粒尺寸敏感性，d 为平均晶粒尺寸），两种状态

下晶粒尺寸对强度的作用基本一致。通常合金中的

细小析出相可阻碍变形过程中的位错运动，从而有效

提高材料的强度。铸态 Mg-12Y-1Al 合金中的析出

相主要是 Al2Y 相与 Mg24Y5相，在固溶处理后，虽然晶

界处的 Mg24Y5 相消失，但产生了新的 LPSO 相，同样

会阻碍位错的运动，从而保持强度不降低。与 T4 态

合金相比，时效处理后 T6 态合金的强度增加不明显，

原因可能是，组织中形成的 LPSO 相与 Al2Y 相消耗

了大量的 Y 原子，从而导致 α-Mg 基体中固溶的 Y 原

子较少，同时 Y 原子在低温下（225 ℃）扩散较慢，较

短时间的时效处理（30 h）使析出强化效果不明显，从

而不能对变形过程中晶内位错的增殖与运动起到有

效阻碍。

由图 6 可以看出，Mg-12Y-1Al合金的热稳定性能

突出，200 ℃下的屈服强度与极限抗拉强度与其室温强

度相当，伸长率有大幅度提升，其中 T4态合金的伸长率

达到 12. 5%，表明合金在高温下具有良好的运用潜力。

合金在高温下能够保持高的强度，主要是由于 LPSO 相

与 Al2Y相均具有良好的高温热稳定性。另外，分布在晶

界处的 LPSO 相能够有效地阻碍晶界的滑移，进而保证

合金在高温下的性能［8，11-12］。高温下伸长率的提高，主

要是因为，高的温度促进其非基面滑移系开动，导致合

金的变形协调能力增强。同时，晶界处原子的扩散能

力增强，使得塞积的位错可以通过攀移来缓解［19］，两

者的协同作用使得合金在高温下具有良好的伸长率。

图 7 为 T4 态 Mg-12Y-1Al 合金拉伸断口形貌照

片。对比室温与高温拉伸后的断口发现，室温下的断

口存在大量的解理面且尺寸较大，反映出脆性断裂特

征，根据组织表征结果（图 2），晶粒内与晶界区域分别

分布着 Al2Y 相与 LPSO 相，在拉伸过程中，这些析出

相位置会优先产生应力集中，诱发微裂纹的萌生与扩

展，进而导致材料断裂失效。200 ℃下拉伸后的断口

形貌解理面较少且尺寸较小，还存在韧窝与撕裂棱，

即断裂特征表现为韧性断裂与脆性断裂相结合。高

温拉伸后断口中韧窝的存在，说明合金在高温下具有

图 5　Mg-12Y-1Al合金的应力-应变曲线  （a）室温；（b）200 ℃
Fig. 5　Stress-strain curves of Mg-12Y-1Al alloy （a）room temperature；（b）200 ℃

图 6　不同状态下 Mg-12Y-1Al合金的拉伸性能  （a）室温；（b）200 ℃
Fig. 6　Tensile properties of Mg-12Y-1Al alloy at different states （a）room temperature；（b）200 ℃
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良好的塑性，而撕裂棱的产生需要交滑移参与，撕裂

时局部会发生一定的塑性变形，阻碍位错移动，吸收

更多的能量，从而表现出良好的塑性变形能力，这与

力学性能测试结果相一致。

2. 3　腐蚀性能

Mg-12Y-1Al 合金在 3. 5%NaCl 溶液中的开路电

位（OCP）随时间变化结果如图 8 所示。可以看出，不

同状态下的开路电位初始时均出现急剧增大，表明样

品表面产生瞬时性的保护膜。随后开路电位出现降

低，表明样品表面形成的疏松性保护膜在逐渐溶解，

基体开始腐蚀。最后开路电位又逐渐增大并达到稳

定，表明保护性氧化膜的溶解和形成达到了一个动态

平衡［20］。

图 9 为不同状态 Mg-12Y-1Al 合金在 3. 5%NaCl
溶液中的动电位极化曲线。可以看出，不同状态下的

极化曲线形状相似，且均阴极分支的斜率大于阳极分

支，表明阴极的析氢反应是镁合金腐蚀过程中的主要

控制步骤［21］。对于 Mg-12Y-1Al 合金，在经过 T4 与

T6 处理后，不同状态下的阴极电流密度相似，说明热

处理引起的 LPSO 相的产生不会加速阴极的反应。在

阳极区域，不同状态下的合金均展现出伪钝化特征，

表明合金表面生成保护性的膜，这与开路电位测试结

果一致［22-23］。此外，相对于铸态样品，固溶与时效处理

后，Mg-12Y-1Al 合金的阳极电流密度明显左移，表明

腐蚀速率逐渐减小，即 Mg 的溶解速率逐渐降低［21］。

为了进一步比较不同状态下腐蚀速率的差异性，

采用外推法对不同状态下的极化曲线进行拟合，结果

如表 3 所示。可以看出，T4 态与 T6 态合金的自腐蚀

电位 Ecorr 相当，二者明显高于铸态合金（-1. 896 V）。

一般认为，自腐蚀电位可以从热力学上表征合金的腐

蚀倾向性，自腐蚀电位越高，合金的腐蚀倾向性越低。

合金的腐蚀速率通常用腐蚀电流密度表示［24］。Mg-
12Y-1Al 合金在铸态，T4 态和 T6 态下的腐蚀电流密

度 icorr 分 别 为 2. 799×10-5，1. 551×10-5 A/cm2 和

1. 584×10-5 A/cm2，即 T4 态与 T6 态合金腐蚀速率大

致相同，二者明显低于铸态样品。铸态样品高的腐蚀

速率主要与组织中较多的 Mg24Y5 共晶相有关。相关

研究表明，Mg24Y5相普遍比 α-Mg 基体的电位要高［25］，

因此其在腐蚀过程中会作为一个强阴极相促进 α-Mg
基体的腐蚀。然而，当 Mg-12Y-1Al 合金经固溶处理

后 ，晶 界 处 的 Mg24Y5 相 转 变 为 含 Mg-Y-Al 三 元 的

图 7　T4 态 Mg-12Y-1Al合金拉伸断口形貌  （a）室温；（b）200 ℃
Fig. 7　Fracture morphologies of Mg-12Y-1Al alloy at T4 state （a）room temperature；（b）200 ℃

图 8　Mg-12Y-1Al合金在不同状态下的开路电位

Fig. 8　Open circuit potential of Mg-12Y-1Al alloy at different states

图 9　Mg-12Y-1Al合金在不同状态下的动电位极化曲线

Fig. 9　Potentiodynamic polarization curves of Mg-12Y-1Al 
alloy at different states
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LPSO 相 ，相 对 于 Mg24Y5 相 ，LPSO 相 的 电 位 较

低［13，26］，即其与 α-Mg 基体之间的微电偶腐蚀效应减

弱，导致合金的腐蚀速率降低。同时，任晓霞等［27］指

出，在晶界处连续分布的 LPSO 相在腐蚀介质中具有

高的稳定性，往往会起到腐蚀屏障的作用，阻止电解

质与内部基体接触，从而抑制腐蚀向内部扩展。

3　结论

（1）Mg-12Y-1Al 合金的铸态组织由 α-Mg 基体、

Mg24Y5相和 Al2Y 相组成，经 520 ℃×16 h（T4）的固溶

处 理 后 ，Mg24Y5 相 消 失 ，组 织 中 产 生 新 的 片 层 状

LPSO 相。

（2）Mg-12Y-1Al 合 金 具 有 良 好 的 热 稳 定 性 ，

520 ℃固溶处理后晶粒未见长大。与室温下的性能相

比，T4 态合金在 200 ℃下的极限抗拉强度没有降低，

而伸长率由室温的 1. 3% 提高至 12. 5%。

（3）固溶处理促进 LPSO 相的产生，可以明显改善

Mg-12Y-1Al 合金的耐腐蚀性能，腐蚀电流密度由铸

态的 2. 799×10-5 A/cm2降低至 1. 551×10-5 A/cm2。
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2319铝合金电弧增材制造
归一化评价
Normalized evaluation for wire 
arc additive manufacturing 
of 2319 aluminum alloy
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摘要：为了对 2319 铝合金电弧增材制造构件各项指标做出定量化分析，拟合出不同工艺参数、试样孔隙率与抗拉强度值

之间的空间曲面表达式，构建电弧增材制造“工艺-组织-性能”对应法则。基于广义模糊合成运算法则，建立工艺参数、组

织缺陷和力学性能之间的归一化模糊评定模型，获取 2319 铝合金电弧增材制造最优工艺参数。结果表明：随着送丝速度

增加，孔隙率基本呈上升趋势；随着扫描速度的降低，孔隙率基本呈下降的趋势。当扫描速度为 0. 035 m/s 时，孔隙率与

抗拉强度的关联性最低，拟合曲线的决定系数（coefficient of determination，COD）仅为 0. 6。当送丝速度为 5. 0 m/min 且

扫描速度为 0. 025 m/s时，专家综合评分值最高，说明该工艺参数组合最优。

关键词：电弧增材制造；2319 铝合金；对应法则；归一化评价

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000197
中图分类号： TG156  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0137-12

Abstract：To analyze quantitatively various indexes of wire arc additive manufacturing components of 2319 
aluminum alloy， the expressions of curved surface between different process parameters， porosity and 
tensile strength values were fitted， and the “process-structure-property” corresponding rule was 
established.  In addition， a normalized fuzzy evaluation model was developed for process parameters， 
organizational defects， and mechanical properties using the generalized fuzzy synthesis operation rule.  The 
purpose of this model was to obtain the optimal process parameters.  The results show that the porosity 
generally increases with the wire feeding speed rising. Then the porosity generally decreases with a decrease 
in scanning speed.  When the scanning speed is 0. 035 m/s， the correlation between porosity and tensile 
strength is the lowest， with a correlation coefficient （coefficient of determination，COD） of only 0. 6.  The 
comprehensive evaluation score of the expert is the highest when the wire feeding speed is 5. 0 m/min and 
the scanning speed is 0. 025 m/s， indicating that this combination of process parameters is optimal.
Key words：wire arc additive manufacturing；2319 aluminium alloy；corresponding rule；normalized evaluation

基于航空作战体系对战时快速反应、高效制敌、

高原作战及高性能飞行器的迫切需求，新型飞行器零

部件逐渐向大型化、轻质化、整体化发展，并且对快速

制造关键构件的使用性能提出了更高的要求［1-3］。电

引用格式：吕飞阅，王磊磊，窦志威，等 . 2319 铝合金电弧增材制造归一化评价［J］. 材料工程，2024，52（3）：137-148.
LYU Feiyue，WANG Leilei，DOU Zhiwei，et al. Normalized evaluation for wire arc additive manufacturing of 2319 aluminum 
alloy［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：137-148.
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弧增材制造（wire arc additive manufacturing，WAAM）

技术以电弧为热源，在软件和数控系统的控制下，采

用材料逐层累加的方法快速制造实体零件［4-7］。该技

术具有成本低、丝材利用率高、生产效率高等优点，目

前已广泛应用于制造大型薄壁航空航天构件，例如起

落架肋、襟翼肋、机翼肋或加强筋等［8-11］。但该技术也

存在电弧不稳定、成形零件精度偏低、热输入难以精

准调控、成形件残余应力大、气孔缺陷无法消除等问

题，致使成形件综合力学性能较差。因此，针对上述

工艺弊端，国内外科研机构广泛开展了电流模式、热

输入量、工艺参数等对电弧增材制造铝合金孔隙率、

微观组织及力学性能的影响研究［12-13］。

电流模式对电弧增材制造试样的孔隙率有显著

影响，在冷金属过渡（cold metal transfer，CMT）模式下

产生的小气孔数量最多，在 CMT-PADV 模式下气孔

率最小［14-15］。另外，热输入量也是控制孔隙率的关键

因素之一［16］。当送丝速度增加且热输入量较高时，提

供给气孔缺陷形核、聚集和生长的时间更长［17］，但当

增材过程采用合适热输入量时可抑制气孔形成［18-21］。

电弧增材制造工艺参数的变化可显著影响成形

件的微观组织形态及其力学性能。在 CMT 模式下，

由于电流值与 CMT-PADV 模式相比较小，热输入值

相对较小，可以有效地将柱状晶粒转变为等轴晶粒并

细化晶粒尺寸［22］。随着送丝速度增加，热输入随之增

加，熔池过热程度增大，沉积层内晶粒与析出相尺寸

粗化，致使成形件的性能劣化［23-25］。随着扫描速度的

提高，凝固速率增加，故等轴晶粒尺寸和体积分数均

减小，细小晶粒决定成形件拥有高强韧性［26-28］。

目前，部分学者已开展了焊接相关的质量评价体

系研究。基于模糊理论建立了焊道表面质量稳定性、

余高稳定性、熔宽稳定性隶属评判标准，提出了焊接

质量模糊综合评判模型，对焊接实验中的定性指标进

行定量化分析，为焊接实验指标的评判提供了一种精

确、科学的评判方法［29-33］。

本工作针对 2319 铝合金电弧增材制造试块，开展

“工艺-组织-性能”映射关系定量研究，形成电弧增材

制造工艺参数、孔隙率与拉伸性能之间的对应法则。

通过引入晶粒尺寸、孔隙率、抗拉强度指标来定量衡

量该成形件的质量，且基于广义模糊合成运算法则，

构建 2319 铝合金电弧增材制造工艺参数、组织缺陷和

力学性能之间的归一化模糊评定模型，对不同工艺参

数下的构件质量进行量化评估，最终获取最优工艺参

数组合。

1　实验材料与方法

图 1 为电弧增材制造系统示意图。从图中可见，

在实验中该系统主要由 TransPlusSynergic 4000 CMT
焊 机 、VR1500 4R/F++ROBOTER 送 丝 机 构 、

KUKA KR10R 1420 C4 焊接机器人及 KR C4 机器人

控制系统四大部分组成，通过分层切片软件生成机器

人运动路径程序，自动控制焊枪行走与焊机启动，并

逐层熔化焊丝沉积出 2319 铝合金试块。另外，为防止

电弧增材制造过程中杂质气体进入熔池导致材料气

孔缺陷增多，采用纯度为 99. 99% 的氩气进行局部保

护，保护气流量设定为 22 L/min。

2319 铝合金焊丝及 2219 铝合金基板的化学成分

见表 1。电弧增材制造实验所采用的基板为 15 mm 厚

的 2219 铝合金板，所用沉积材料为 1. 2 mm 直径的

2319 铝合金焊丝。基板使用前需去除表面油污及致

密的氧化膜，首先，采用角磨机将基板上表面打光，然

后，再利用丙酮对打磨后的基板表面进行擦拭，进一

步去除表面留存的颗粒杂质。

采用控制变量法设计工艺实验方案，可以进一步

提高实验结果的精确度和可靠性。因此，本实验为了

保证保护气流量、扫描路径、层间温度等条件恒定不

变，通过改变电弧增材制造 2319 铝合金过程中的送丝

速度及扫描速度来设计工艺实验，因为这两种工艺参

数对成形试样的缺陷、微观组织及力学性能有着显著

的影响。实验过程中电弧增材制造 2319 合金工艺参

数设计方案见表 2。

图 1　电弧增材制造系统示意图

Fig. 1　Schematic diagram of the wire arc additive manufacturing system
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采用线切割机分别在电弧增材试块的顶部、中

部、底部切取金相试样若干，其具体尺寸的长×宽×
高分别为 5 mm×5 mm×2 mm。金相试样采用 1. 5 
mL HCl+1. 0 mL HF+2. 5 mL HNO3+95 mL H2O
的 Keller 试剂进行腐蚀，之后在光学显微镜（optical 
microscope，OM）上进行组织观察。

本实验首先采用 ASTM E112 标准中提供的线性

比例测量方法来测量气孔尺寸。之后，再使用图像处

理软件 Image-Pro Plus 6. 0 提取不同工艺参数组合下

金相图中的气孔面积，用气孔总面积与金相图面积之

比作为孔隙率，并对试块不同区域的孔隙率求平均

值。孔隙率的计算公式如下：

P = ∑A i

A M
× 100% （1）

式中：P 为孔隙率；ΣAi为金相试样图片中气孔的总面

积；AM为金相图的面积。

另外，本实验通过截线法测得不同工艺参数组合

下金相图中的平均晶粒尺寸。用一定长度的直线截

过晶粒，之后可以计算平均多长的直线截过一个晶

粒，也就是平均晶粒尺寸。平均晶粒尺寸 Dave 可表

示为：

D ave = L
N

（2）

式中：L 为直线长度；N 为截过晶粒总数。

2　结果与分析

2. 1　电弧增材制造工艺参数与孔隙率之间的对应法

则研究

图 2 为气孔形态阈值分割、阈值优化及孔隙率计

算过程。针对不同工艺参数下的电弧增材制造 2319
铝合金试样进行金相观察，同时对试样顶部、中部、底

部的孔隙率进行定量计算与分析。首先，将金相图片

（图 2（a））进行阈值分割，通过计算获得最优阈值为

156，但是除了气孔呈黑色，晶界也呈黑色，无法对其

面积进行精准统计，如图 2（b）所示。之后，进行阈值

优化过程，将阈值改变为 56，黑色的晶界大部分被消

除，仅留下黑色的气孔缺陷，如图 2（c）所示。最终通

过图像处理分析软件，对阈值优化后的图片进行气孔

面积统计，根据式（1）可得该图中的孔隙率值。另外，

本研究针对多组工艺参数下制备的电弧增材试块的

不同部位，分别拍摄 5~8 张金相图进行孔隙率计算，

以便于消除实验误差。

图 3 为扫描速度恒定时送丝速度对试样不同区域

孔隙率的影响。由图 3（a）可知，当电弧增材制造 2319
铝合金扫描速度恒定为 0. 02 m/s 时，随着送丝速度

（Vf）的增加，试样的顶部、中部、底部的孔隙率均呈上

升趋势，具体数值见表 3。当电弧增材制造 2319 铝合

金扫描速度（Vt）恒定为 0. 025 m/s 时，随着送丝速度

的增加，试样顶部与中部的孔隙率均呈下降趋势，而

试样底部却呈上升趋势，如图 3（b）所示。由图 3（c）可

知，当电弧增材制造 2319 铝合金扫描速度恒定为

0. 03 m/s 时，随着送丝速度的增加，试样不同区域的

孔隙率呈波浪式变化。随着送丝速度从 5. 0 m/min 增

加至 6. 0 m/min 的过程中，各区域平均孔隙率均呈上

升趋势，说明热输入对孔隙率的影响较大，气泡长大

现象明显，如图 3（d）所示。

图 4 为送丝速度恒定时扫描速度对不同区域孔隙

率的影响。由图 4（a）可知，当电弧增材制造 2319 铝合

金送丝速度恒定为 5. 0 m/min 时，随着扫描速度的增

加，试样的顶部与中部的孔隙率均呈先上升后下降的

趋势，而试样底部呈均匀上升趋势，具体数值见表 4。

表 1　2319铝合金焊丝及 2219铝合金基板化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of 2319 aluminum alloy welding wire and 2219 aluminum alloy substrate（mass fraction/%）

Material
2319
2219

Si
0. 048
≤0. 20

Fe
0. 063
≤0. 30

Cu
5. 91
5. 8-6. 8

Mn
0. 252
0. 20-0. 40

Mg
0. 014
≤0. 02

Zn
0. 016
≤0. 10

Ti
0. 015
0. 02-0. 10

Cr
0. 0046

Zr
0. 111
0. 10-0. 25

Vr
0. 07
0. 05-0. 15

Al
Bal
Bal

表 2　电弧增材制造 2319合金工艺参数设计

Table 2　Design of process parameters for wire arc additive 
manufacturing 2319 alloy

Sample

1
2
3
4
5
6
7
8
9

10
11
12

Travel speed/
（m·s-1）

0. 020
0. 020
0. 020
0. 020
0. 025
0. 025
0. 025
0. 035
0. 035
0. 035
0. 035
0. 035

Wire feeding speed/
（m·min-1）

5. 0
5. 5
6. 0
6. 5
5. 0
5. 5
6. 0
5. 0
5. 5
6. 0
6. 5
7. 0
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当电弧增材制造 2319 铝合金送丝速度恒定为 5. 5 m/
min 时，随着扫描速度的增加，试样顶部的孔隙率呈先

下降后上升的趋势，试样中部呈先上升后下降的趋

势，而试样底部呈均匀上升趋势，如图 4（b）所示。由

图 2　气孔形态阈值分割、阈值优化及孔隙率计算过程

（a）金相图；（b）阈值分割；（c）阈值优化；（d）气孔面积统计

Fig. 2　Pore morphology threshold segmentation， threshold optimization and porosity calculation process
（a）metallographic diagram；（b）threshold segmentation；（c）threshold optimization；（d）porosity area statistics

图 3　扫描速度恒定时不同送丝速度下不同区域的孔隙率统计

（a）Vt=0.020 m/s；（b）Vt=0.025 m/s；（c）Vt=0.035 m/s；（d）试样不同区域平均孔隙率

Fig. 3　Porosity statistics of different areas at different wire feeding speeds at constant scanning speed
（a）Vt=0.020 m/s；（b）Vt=0.025 m/s；（c）Vt=0.035 m/s；（d）average porosity of different areas of the sample
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图 4（c）可知，当电弧增材制造 2319 铝合金送丝速度

恒定为 6. 0 m/min 时，随着扫描速度的增加，试样各

区域的孔隙率均呈下降的趋势。随着扫描速度从

0. 020 m/s 增加至 0. 035 m/s，试样顶部平均孔隙率

呈明显下降趋势，而试样中部与底部变化不明显，如

图 4（d）所示。

图 5 为电弧增材制造 2319 合金送丝速度、扫描速

度与试样孔隙率三者之间的对应关系。随着扫描速

度的降低，孔隙率基本呈下降的趋势。这是由于热输

入减小后，气孔无法长大，且形成的气孔数量也较少。

当送丝速度为 5. 0 m/min 且扫描速度为 0. 020 m/s

时，试样平均孔隙率最低。而当送丝速度为 6. 5 m/
min 且扫描速度为 0. 020 m/s 时，热输入量最大，导致

温度梯度较大，气泡还没完全溢出就已凝固，气孔数

量增多。同时，气孔在热作用下长大，其尺寸明显粗

化，最终导致试样内部孔隙率显著增高。

表 3　不同送丝速度下不同区域孔隙率统计

Table 3　Porosity statistics of different regions at different wire feeding speeds

Travel speed/（m·s-1）

0. 020

0. 025

0. 035

Wire feeding speed/（m·min-1）

5. 0
5. 5
6. 0
6. 5
5. 0
5. 5
6. 0
5. 0
5. 5
6. 0
6. 5
7. 0

Top porosity/%
0. 29
1. 08
1. 54
1. 97
1. 03
0. 67
0. 50
0. 95
0. 70
0. 40
0. 95
0. 66

Middle porosity/%
0. 13
0. 14
0. 71
0. 84
0. 42
0. 39
0. 37
0. 21
0. 22
0. 31
0. 93
0. 58

Bottom porosity/%
0. 24
0. 48
0. 94
1. 26
0. 57
0. 69
0. 72
0. 65
0. 91
0. 52
0. 97
0. 72

图 4　送丝速度恒定时不同扫描速度下不同区域的孔隙率统计

（a）Vf=5.0 m/min；（b）Vf=5.5 m/min；（c）Vf=6.0 m/min；（d）试样不同区域的平均孔隙率

Fig. 4　Porosity statistics of different areas at different wire feeding speeds at constant scanning speed
（a）Vf=5.0 m/min；（b）Vf=5.5 m/min；（c）Vf=6.0 m/min；（d）average porosity of different areas of the sample
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2. 2　电弧增材制造“工艺-组织-性能”对应法则研究

图 6 为扫描速度恒定时送丝速度-孔隙率-抗拉强

度三者之间的关系。对不同送丝速度与孔隙率下的

抗拉强度数据进行曲面拟合，具体数据见表 5。根据

拟合的曲面，获取工艺-缺陷-性能对应法则，并探寻不

同工艺参数下孔隙率与力学性能的关联性。当扫描

速度为 0. 020 m/s 时，随着送丝速度的减小及孔隙率

的升高，抗拉强度值较高，如图 6（a）所示。一般情况

下，孔隙率升高会导致强度降低，这说明该工艺参数

下孔隙率与力学性能的关联性较低，决定系数（coeffi‐
cient of determiation，COD）为 0. 8。在该扫描速度下，

送丝速度-孔隙率-抗拉强度值空间曲面表达式为：

z = -932.61 + 246.52x - 304.14y （3）
式中：x为送丝速度；y 为孔隙率；z为抗拉强度值。

当扫描速度为 0. 025 m/s 时，随着送丝速度的减

小，气孔不会明显粗化，孔隙率相对较低，因此抗拉强

度值较高，如图 6（b）所示，此时该工艺参数下孔隙率

与力学性能的关联性较高，此时 COD 高达 1. 0。在该

扫描速度下，送丝速度-孔隙率-抗拉强度值空间曲面

表达式为：

z = -2119.8 + 238.5x + 1759.5y （4）
当扫描速度为 0. 035 m/s 时，随着送丝速度的增

加，热输入增加，气孔明显粗化，孔隙率也随之升高，

同时抗拉强度值也有显著提升，如图 6（c）所示。该

工艺参数下抗拉强度峰值对应着送丝速度最大且孔

隙率最高的情况，说明该工艺参数下孔隙率与力学

性能的关联性最低，COD 仅为 0. 6。在该扫描速度

下，送丝速度 -孔隙率 -抗拉强度值空间曲面表达

式为：

z = 140.3 + 4.54x + 116.95y （5）
对比式（3）~（5）可以看出，当 y 为 0 时，随着扫描

速度从 0. 020 m/s 增加至 0. 035 m/s，曲线斜率显著下

降，这说明扫描速度越小，抗拉强度随送丝速度的变

化越明显。当 x 为 0 时，随着扫描速度从 0. 020 m/s 增
加至 0. 035 m/s，曲线斜率的绝对值先增加后减小。

因此，当扫描速度为 0. 025 m/s 时，抗拉强度随孔隙率

的变化最显著。

图 7 为送丝速度恒定时扫描速度-孔隙率-抗拉强

度三者之间的关系。当送丝速度为 5. 0 m/min 时，随

着扫描速度的减小，热输入量增加，试样孔隙率升高，

但抗拉强度值较高，如图 7（a）所示，说明该工艺参数

下孔隙率与力学性能的关联性较低。在该扫描速度

下，送丝速度-孔隙率-抗拉强度值空间曲面表达式为：

z = 253.16 - 589.31x + 19.61y （6）
当送丝速度为 5. 5 m/min 时，与上一组工艺参数

相比，红色区域面积较小，说明该工艺参数下孔隙率

与力学性能的关联性较高，此时送丝速度-孔隙率-抗

拉强度值空间曲面表达式为：

z = 560.39 + 1820x - 637y （7）

图 5　电弧增材制造 2319 铝合金送丝速度、扫描速度与

孔隙率对应关系图

Fig. 5　Relationship between wire feeding speed， scanning speed and 
porosity of 2319 aluminum alloy manufactured by WAAM

表 4　不同扫描速度下不同区域孔隙率统计

Table 4　Porosity statistics of different regions at different scanning speeds

Wire feeding speed/（m·min-1）

5. 0

5. 5

6. 0

Scanning speed/（m·s-1）

0. 020
0. 025
0. 035
0. 020
0. 025
0. 035
0. 020
0. 025
0. 035

Top porosity/%
0. 29
1. 03
0. 95
1. 08
0. 67
0. 70
1. 54
0. 50
0. 40

Middle porosity/%
0. 13
0. 42
0. 21
0. 14
0. 39
0. 22
0. 71
0. 37
0. 31

Bottom porosity/%
0. 24
0. 57
0. 65
0. 48
0. 69
0. 91
0. 94
0. 72
0. 52
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当送丝速度为 6. 0 m/s 时，与前两组工艺参数相

比，红色区域面积较大，这意味着该工艺参数下孔隙率

与力学性能的关联性最低，证明随着送丝速度的增加，工

艺参数、微观组织与力学性能之间的关联性急剧下降，此

时送丝速度-孔隙率-抗拉强度值空间曲面表达式为：

z = 435.74 - 5499.77x - 102.86y （8）
对比式（6）~（8）可以看出，当 y 为 0 时，随着送丝

速度从 5. 0 m/min 增加至 6. 0 m/min，曲线斜率的绝

对值显著增加，说明抗拉强度随扫描速度的变化越明

显。当 x 为 0 时，随着送丝速度从 5. 0 m/min 增加至

6. 0 m/min，曲线斜率的绝对值也呈上升趋势。因此，

当送丝速度为 6. 0 m/s 时，抗拉强度随孔隙率的变化

最显著。

综上所述，对不同扫描速度与孔隙率下的抗拉强

度统计见表 6。当送丝速度为 5. 0 m/min 且扫描速度

为 0. 025 m/s 时，孔隙率与抗拉强度的关联性较低，则

更适合用该工艺参数进行增材，在保证气孔适当存在

的条件下具有较优异的力学性能。

图 6　扫描速度恒定时送丝速度-孔隙率-抗拉强度拟合曲面图

（a）Vt=0.020 m/s；（b）Vt=0.025 m/s；（c）Vt=0.035 m/s与拟合曲面函数系数表

Fig. 6　Fitting curve of wire feeding speed-porosity-tensile strength at constant scanning speed
（a）Vt=0.020 m/s；（b）Vt=0.025 m/s；（c）Vt=0.035 m/s and fitting surface function coefficient table

表 5　不同送丝速度与孔隙率下的抗拉强度值统计

Table 5　Statistics of tensile strength value at
different wire feeding speed and porosity

Scanning 
speed/
（m·s-1）

0. 020

0. 025

0. 035

Wire feeding 
speed/
（m·min-1）

5. 0

5. 5

6. 0

6. 5

5. 0

5. 5

6. 0

5. 0

5. 5

6. 0

6. 5

7. 0

Average 
porosity/%

0. 22

0. 57

1. 07

1. 36

0. 67

0. 59

0. 53

0. 60

0. 61

0. 41

0. 95

0. 66

Tensile 
strength/MPa

245. 69

233. 70

215. 69

265. 15

251. 57

230. 06

243. 74

244. 50

235. 52

201. 09

270. 69

263. 59
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2. 3　基于“工艺-组织-性能”的归一化模糊评定模型

研究

根据电弧增材试样中的微观组织形貌变化，通过

引入晶粒尺寸指标来定量衡量该成形件的微观组织

形貌，同时确定晶粒尺寸综合评判指标 A1 及 A11（晶

粒尺寸粗化）、A12（晶粒尺寸中等）、A13（晶粒尺寸细

化）三个分层评价指标；根据电弧增材试样中的缺陷

数量，通过引入孔隙率指标来定量衡量该成形件的质

量，同时确定缺陷综合评判指标 A2 及 A21（高孔隙

率）、A22（中孔隙率）、A23（低孔隙率）三个分层评价指

标；根据电弧增材试样中的力学性能要求，通过引入

抗拉强度指标来定量衡量该成形件的性能，同时确定

抗拉强度综合评判指标 A3及 A31（抗拉强度较高）、A32

（抗拉强度中等）、A33（抗拉强度较低）三个分层评价

指标。

图 8 为电弧增材制造 2319 铝合金不同工艺参数

下试样微观组织形貌，并对该图中的晶粒尺寸进行统

计，具体数据记录见表 7。图 9 为电弧增材制造 2319
铝合金不同工艺参数下试样晶粒尺寸分布直方图。

图 10 为不同工艺参数下的电弧增材制造试样抗拉强

度的变化，具体数据记录见表 7。
按照专家评估表的方法确定各指标的权重 A =

(A 1，A 2，A 3)= (0. 2，0. 2，0. 6)，并根据等差打分法的

图 7　送丝速度恒定时扫描速度-孔隙率-抗拉强度拟合曲面图

（a）Vf=5.0 m/min；（b）Vf=5.5 m/min 时；（c）Vf=6.0 m/min 与拟合曲面函数系数表

Fig. 7　Scanning speed-porosity-tensile strength fitting curve at constant wire feeding speed
（a）Vf=5.0 m/min；（b）Vf=5.5 m/min；（c）Vf=6.0 m/min and fitting surface function coefficient table

表 6　不同扫描速度与孔隙率下的抗拉强度值统计

Table 6　Statistics of tensile strength values at different 
scanning speeds and porosity

Wire feeding 
speed/
（m·min-1）

5. 0

5. 5

6. 0

Scanning 
speed/
（m·s-1）

0. 020

0. 025

0. 035

0. 020

0. 025

0. 035

0. 020

0. 025

0. 035

Average 
porosity/%

0. 22

0. 67

0. 61

0. 57

0. 59

0. 61

1. 07

0. 53

0. 41

Tensile 
strength/MPa

245. 69

251. 57

244. 50

233. 70

230. 06

235. 52

215. 69

243. 74

201. 09
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原理对各评语 V ij = ( j = 1，2，3)进行等差打分，设评

分集 F = ( f1，f2，f3) T
= (100，75，50) T

。由 5 人组成专

家评分团对每个实验指标的评语 Vij 进行评判。如

对电弧增材制造 2319 铝合金试样晶粒尺寸进行评

价，5 位专家对指标 A1 作出细化（2 人）、中等（3 人）、

粗 化（0 人）的 评 价 ，则 有 指 标 A1 评 价 矩 阵 V 1 =
(V 11，V 12，V 13)= (0. 4，0. 6，0)，同理求出 V2 和 V3，最

后可得电弧增材制造 2319 铝合金实验的归一化评价

矩阵 R1为：

R 1 =
é

ë

ê

ê
êê
ê
ê ù

û

ú

úú
ú
ú

ú0.4 0.6 0
1 0 0
0.4 0.4 0.2

（9）

经过模糊关系的合成和矩阵乘积可得综合评分

S1 为：S1 = A∗R 1 ⋅ F = 80，则证明电弧增材制造过程

中，采用 0. 02 m/s 的扫描速度及 5. 0 m/min 的送丝速

度最终的综合得分为 80 分。最终，根据以上计算出的

归一化评价矩阵，可求出其他 11 组实验的综合评分

见表 8。
由评分表可以看出，试样 5 的评分最高（100 分），

其次是试样 4（95 分）和试样 11（90 分）的评分较高，试

样 3 和 9 的评分最低（65 分）。其余试样评分中等，均

在 70~90 分之间。结合不同工艺参数下的晶粒尺寸、

孔隙率与抗拉强度数值可以看出，当扫描速度较慢时

（0. 020 m/s），评分基本在 80 分以上。随着送丝速度

的增加，增材热输入值显著增加，层间与道间无裂纹

或其他缺陷出现，抗拉强度值基本呈升高趋势。当扫

描速度增加至 0. 025 m/s 时，评分波动较大。当送丝

速度较小时（5. 0 m/min），热输入较低，导致晶粒尺寸

较细，同时孔隙率较低，因此抗拉强度值也有所提升，

专家评分高达 100 分。当送丝速度增加至 6. 0 m/min，
热输入显著增加，晶粒尺寸开始粗化，同时气孔也随

之长大，且在快速凝固过程中无法完全溢出导致气孔

夹杂，因此试样力学性能略有下降，专家评分仅为 70

图 8　电弧增材制造 2319 铝合金不同工艺参数下试样微观组织图

Fig. 8　Microstructure of 2319 aluminum alloy samples manufactured by WAAM under different process parameters

表 7　电弧增材制造 2319合金不同工艺参数试样质量评估表

Table 7　Quality evaluation table of 2319 alloy made by 
WAAM with different process parameters

Sample

1

2

3

4

5

6

7

8

9

10

11

12

Average grain
 size/μm

27. 47±1. 50

28. 49±1. 52

29. 69±1. 65

39. 46±1. 56

33. 99±1. 59

34. 16±1. 58

36. 43±1. 61

23. 14±1. 52

25. 29±1. 61

25. 67±1. 50

30. 84±1. 56

32. 51±1. 57

Average 
porosity/%

0. 22±0. 03

0. 57±0. 12

1. 07±0. 21

1. 36±0. 38

0. 67±0. 34

0. 59±0. 20

0. 53±0. 25

0. 60±0. 10

0. 61±0. 35

0. 41±0. 09

0. 95±0. 33

0. 66±0. 18

Tensile strength/
MPa

245. 69±40. 64

233. 70±11. 99

215. 69±35. 30

265. 15±11. 49

251. 57±23. 53

230. 06±15. 63

243. 74±22. 75

244. 5±20. 50

235. 52±30. 30

201. 09±22. 15

270. 69±22. 24

263. 59±27. 08
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分。当扫描速度增加至 0. 035 m/s 时，随着送丝速度

的增加，专家评分呈先下降后上升的趋势。虽然随着

送丝速度增加，孔隙率有所减小，但晶粒尺寸在不断

增加的热输入下粗化，同时试样的拉伸性能显著恶

化，导致专家评分降低。当送丝速度继续增加时，虽

然晶粒尺寸与孔隙率较大，但此时工艺参数、微观组

织与抗拉强度之间的关联性较低，且层间与道间无裂

纹或其他缺陷出现，抗拉强度值基本呈升高趋势，专

家评分也因此提升。

3　结论

（1）构建电弧增材制造送丝速度、扫描速度与试

样孔隙率三者之间的对应关系，随着送丝速度增加，

孔隙率基本呈上升趋势；随着扫描速度的降低，孔隙

率基本呈下降的趋势。当送丝速度为 5. 0 m/min 且扫

描速度为 0. 020 m/s 时，试样平均孔隙率最低，此时的

热输入量较低，形成的气孔较少且气孔也无法快速长

大；当送丝速度为 7. 0 m/min 且扫描速度为 0. 020 m/s
时，热输入量最大，导致温度梯度较大，气泡还没完全

溢出就已凝固，试样平均孔隙率最高。

（2）拟合了不同工艺参数、孔隙率与抗拉强度值

之间的空间曲面表达式，构建了电弧增材制造“工艺-

组织 -性能”对应法则。研究发现，当扫描速度为

0. 035 m/s 时，孔隙率与抗拉强度的关联性最低，COD
仅为 0. 6。随着送丝速度的增加，工艺参数、孔隙率与

抗拉强度之间的关联性急剧下降。当送丝速度为 5. 0 
m/min 且扫描速度为 0. 025 m/s 时，孔隙率与抗拉强

度的关联性较低，则更适合用该工艺参数进行增材，

在保证气孔适当存在的条件下具有较优异的力学

性能。

（3）基于广义模糊合成运算法则，构建了 2319 铝

合金电弧增材制造工艺参数、微观组织和力学性能之

间的归一化模糊评定模型，对不同工艺参数下的构件

质量进行量化评估，获取最优工艺参数组合。当送丝

图 9　电弧增材制造 2319 铝合金不同工艺参数下试样晶粒尺寸分布直方图

Fig. 9　Histogram of grain size distributions of 2319 aluminum alloy sample manufactured 
by WAAM under different process parameters

图 10　不同工艺参数下电弧增材制造 2319 铝合金

试样的抗拉强度值

Fig. 10　Tensile strength value of 2319 aluminum alloy 
sample manufactured by WAAM under different 

process parameters
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速度为 5. 0 m/min 且扫描速度为 0. 025 m/s 时，专家

综合评分值最高，说明该工艺参数组合最优。此时热

输入较低，晶粒尺寸较为细小，同时孔隙率也较低，因

此抗拉强度值也有所提升。
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10
11
12

Average grain size/μm
Coarsening
0
1
0
5
2
3
4
0
0
0
1
1

Middle
3
2
4
0
3
2
1
0
1
2
3
4

Refine
2
2
1
0
0
0
0
5
4
3
1
0

Average porosity/%
Low
5
2
0
0
1
1
3
1
0
4
0
1

Middle
0
3
1
0
1
3
2
2
3
1
2
4

High
0
0
4
5
3
1
0
2
2
0
3
0

Tensile strength/MPa
Low
1
2
4
0
0
3
1
1
3
5
0
0

Middle
2
3
1
3
2
2
2
3
1
0
0
1

High
2
0
0
2
3
0
2
1
1
0
5
4

S=A*R·F

80
85
65
95

100
80
70
75
65
60
90
85
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ER5356焊丝用于 7075铝合金 MIG焊
接头热处理性能
Heat treatment performance of ER5356 welding 
wire for MIG welding joint of 7075 
aluminum alloy

王晨阳，刘 骁*，李小平，朱 彬

（江苏理工学院  江苏省先进材料设计与增材制造
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WANG　Chenyang，LIU　Xiao*，LI　Xiaoping，ZHU　Bin
（Jiangsu Key Laboratory of Advanced Materials Design 

and Additive Manufacturing，Jiangsu University of 
Technology，Changzhou 213000，Jiangsu，China）

摘要：采用 MIG 焊使用 ER5356 焊丝进行 3 mm 厚 7075 铝合金对接焊，焊后接头进行 T6 热处理。通过光学显微镜、X 射

线衍射仪、扫描电镜与能谱仪结合室温拉伸、显微硬度与电化学腐蚀分析接头组织、力学性能与耐蚀性。结果表明：焊接

时熔池流动将母材熔化部位的 Zn，Cu 等合金元素带入焊缝，析出 MgZn2 与 AlCuMg 相，成为焊缝进行热处理强化的基

础；热处理后，大部分析出相溶入基体形成固溶+时效强化，接头抗拉强度提升 20%，焊缝硬度提升 18. 4%，耐蚀性提高。

但由于从母材流入焊缝的合金元素含量有限，焊丝与母材力学性能的差异与热影响区软化现象无法消除。

关键词：7075 铝合金；MIG 焊；热处理；焊缝组织；力学性能；耐蚀性

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000948
中图分类号： TG457. 14  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0149-09

Abstract：MIG welding and ER5356 welding wire were used for butt welding of 7075 aluminum alloy with a 
thickness of 3 mm.  The joint was subjected to T6 heat treatment after welding.  The microstructure， 
mechanical properties and corrosion resistance of the joints were analyzed by optical microscope， X-ray 
diffraction， scanning electron microscope and energy spectrometer combined with room temperature 
stretching， microhardness and electrochemical corrosion.  The results show that the molten pool flow 
brings Zn， Cu and other alloying elements in the molten part of the base metal into the weld， and 
precipitates MgZn2 and AlCuMg phases during the welding process， which become the basis for the heat 
treatment and strengthening of the weld.  After heat treatment， most of the precipitated phase melts into the 
matrix to form solid solution+aging strengthening， the joint tensile strength increases by 20%， and the 
weld hardness increases by 18. 4%， the corrosion resistance improves.  However， due to the limited 
alloying element content flowing into the weld from the base metal， the difference in mechanical properties 
between the welding wire and the base metal and the heat-affected zone softening phenomenon cannot be 
eliminated.
Key words：7075 aluminum alloy；MIG welding；heat treatment；weld microstructure；mechanical property；
corrosion resistance

7 系铝合金是一种主合金元素为 Zn，Mg，Cu 的高

强度铝合金，主要应用在结构部件方面，是未来工程

轻量化的发展方向之一［1-6］。由于其导热系数较高，

在 7 系铝合金 MIG 焊接时宜采用大的热输入，并且多

引用格式：王晨阳，刘骁，李小平，等 . ER5356 焊丝用于 7075 铝合金 MIG 焊接头热处理性能［J］. 材料工程，2024，52（3）：149-157.
WANG Chenyang，LIU Xiao，LI Xiaoping，et al. Heat treatment performance of ER5356 welding wire for MIG welding joint 
of 7075 aluminum alloy［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：149-157.
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使用 5 系焊丝，合金元素较少，焊缝处主要为 α-Al 固
溶 体 组 织 ，导 致 焊 缝 处 硬 度 较 低 ，易 发 生 断 裂 现

象［7-11］。焊缝处力学性能陡降成为制约高强铝合金

焊接应用的瓶颈问题［12-14］，严重影响其使用。根据结

构件焊材选用的等强度原则，加之使用 7 系铝合金焊

丝焊接后可以通过热处理强化接头力学性能［15-17］，

7 系焊丝无疑是最佳选择。Li 等［15］使用自制 7 系铝

合金焊丝焊接 7075 铝合金，经热处理后接头抗拉强

度达到 511. 8 MPa，为母材强度的 94%，伸长率可达

16. 9%。由于市场缺乏 7 系铝合金焊丝供应，实际生

产中仍以 5 系焊丝为主，所以通过热处理提高现阶段

5 系焊丝焊接 7 系铝合金接头的力学性能具有切实

意义。

本工作考虑到熔焊焊缝会被母材稀释的规律，推

测 5 系焊丝焊接 7 系母材后，由于焊缝中 Zn，Cu 等合

金元素含量得到提升，使得焊缝具备了热处理（固

溶+时效）强化的客观条件，所以使用 ER5356 焊丝采

用 MIG 焊进行 3 mm 厚 7075 高强铝合金的对接焊实

验，在进行大量工艺实验得到最优力学性能接头的基

础上，对接头进行 T6 热处理并研究其金相组织、析出

相、力学性能与耐蚀性，验证通过热处理提高接头力

学性能的可行性。

1　实验材料和方法

母材选用 3 mm×150 mm×75 mm 的 7075 高强

铝合金轧板，抗拉强度 524 MPa，0. 2% 屈服强度 455 
MPa，伸长率 8%。焊材采用市面购买的 ER5356 焊

丝 ，直 径 1. 2 mm。 母 材 与 焊 丝 的 化 学 成 分 如 表 1
所示。

焊机使用 MIG WSME315 数字化交直流方波氩

弧焊机，保护气为 99. 99% 纯氩气，无坡口，保护气流

量 20 L/min，焊缝背部采用水冷铜垫板。经过大量试

焊，电流 100 A、电压 21 V、焊速 4 mm/s、干伸量 12 
mm 且无对接间隙时获得力学性能最佳接头（抗拉强

度 297. 4 MPa，断后伸长率 7. 7%），对接头进行 T6 热

处理后参照 GB 6397—86 截取试样进行组织观察与

分析。

图 1 为焊缝形貌。可以看出，焊缝正、背部与横截

面上无气孔、裂纹等宏观缺陷，宽深比为 1. 94，焊缝成

形良好。通过测量图 1（c）焊缝横截面积，测得焊缝稀

释率为 52. 8%。

采用标准抛光方法制备金相样品，用 Keller 试剂

腐蚀，使用 Leica-DMi8 型金相显微镜观察接头显微组

织；使用 D8 Advance ECO 型 X 射线衍射（ XRD）仪分

析 接 头 的 物 相 成 分 ；使 用 Sigma 500 型 扫 描 电 镜

（SEM）并结合能谱仪（EDS）观察分析接头析出相；使

用 WDW3200 型电子万能拉伸试验机进行室温拉伸实

验，加载速度 1mm/min，每个焊件测试 6 个平行试样

后计算平均值；使用 LECO AMH43 显微硬度仪对接

头横截面进行维氏显微硬度测量，载荷 1. 96 N，保压

12 s；使用 PGSTAT302N 电化学工作站对焊缝表面进

行腐蚀测试，腐蚀介质选用 3. 5%（质量分数，下同）

NaCl 溶液，检测面积 1 cm2，根据电化学站建立三电极

体系的电解池，饱和汞电极为参比电极，铂电极为对

电极，极化曲线检测参数：电位范围为-1. 5~1. 5 V，

扫描速率为 5 mV/s，阻抗检测参数：由 10 mV 的正弦

波作为激励信号，范围 10 mHz~10 kHz。

2　结果与分析

2. 1　接头金相组织

图 2 为接头金相组织。可以看出，热处理前接头

表 1　母材和焊丝的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of base metal and welding wire（mass fraction/%）

Material
7075/T6
ER5356

Si
0. 08
0. 04

Fe
0. 20
0. 09

Cu
1. 41
0. 001

Mn
0. 06
0. 15

Mg
2. 55
4. 8

Cr
0. 20
0. 12

Zn
5. 60
0. 002

Ti
0. 02
0. 09

Other
≤0. 05
≤0. 05

Al
Bal
Bal

图 1　焊缝外观

（a）焊缝正面；（b）焊缝背面；（c）试样截面

Fig. 1　Appearance of weld
（a）front of weld；（b）back of weld；（c）specimen cross section
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焊缝区（weld zone，WZ）具有铸态组织特征，呈细小

的枝晶网状，在 α -Al 基体上存在大量析出质点，晶

间 分 布 着 不 连 续 的 网 状 析 出 物 。 熔 合 区（fusion 
zone，FZ）相对于其他区域过冷度最大，使晶粒沿着

散热方向的生长时间较短，进而形成细小的等轴晶

粒。受熔池热量影响，热影响区（heat affected zone，
HAZ）发生部分再结晶。由于合金元素与杂质在热

影响区近焊缝区偏聚严重，阻止了位错及晶界迁移，

阻碍晶粒继续长大，导致距离焊缝区越近晶粒越细

小，在远离焊缝位置形成粗大的片状晶粒。热处理

后焊缝完全再结晶，形成粗大的等轴晶组织，枝晶网

已大部分固溶，但在 Al 基体上仍有许多第二相质

点。熔合区与热影响区近焊缝侧再结晶过程继续进

行，形成均匀的等轴晶组织，热影响区靠近母材侧为

不完全相变重结晶区，部分晶粒仍保持着轧制态

特征。

热影响区是接头的薄弱环节，其晶粒大小、均匀

程度直接影响力学性能。图 3 为热处理前后热影响区

晶粒取向与晶界图。可以看出，热处理后热影响区晶

粒组织一定程度长大，但总体表现出大小趋向均匀的

特点。通过截线法测得热处理后热影响区晶粒 y 方向

平均尺寸由 14. 6 μm 增大至 17. 4 μm，这是由于，随着

固溶的进行，部分第二相颗粒逐渐回溶至基体，其对

晶界的阻碍作用逐渐降低，晶界的迁移速度变快。由

于热影响区为变形组织且原始晶粒细小，更高的合金

元素含量导致析出的更多第二相粒子在热处理过程

中阻碍晶界迁移，致使热处理后晶粒长大程度远小于

焊缝，测得热处理后焊缝中心晶粒 y 方向平均尺寸由

33. 7 μm 增大至 50. 5 μm。

2. 2　第二相析出与分布

图 4 为热处理前后焊缝 XRD 谱图。由于合金元

素含量较低，除了（111），（200），（220）等强峰显示

α-Al 基体外，观测不到表征其他相的三强峰。根据晶

面特征的标定结果参考合金平衡图，推测热处理前有

Mg2Si，MgZn2，AlCuMg，AlCu 与 Al13Fe4等相存在。热

处理后 MgZn2相与 AlCuMg 相溶入基体中。值得注意

的是，热处理前焊缝中不仅有 5 系铝合金典型 Mg2Si
相，还出现 MgZn2与 AlCuMg 等 7 系铝合金析出相，即

焊缝析出物具有 7 系铝合金的特征。

图 5 为热处理前后焊缝区与热影响区主要合金元

素分布图。由于使用 ER5356 焊丝，焊缝中心元素质

量分数应与焊丝相当，若考虑元素烧损，合金元素质

量分数还会降低。但由图 5（a-1）可以看出，焊缝中心

Zn 含量由 0. 002% 增加至 2. 9%，Cu 含量由 0. 001%
增加至 0. 7%，Mg 含量由 4. 8% 降低至 3. 4%。说明

由于焊接过程中熔池液态金属的流动，熔化的焊丝与

部分熔化母材之间发生了合金元素的流动与扩散。

由图 5（a-2）可以看出，热影响区存在明显的成分偏

析，且焊丝与母材合金元素含量的差异在元素分布图

上有着明确表现。热处理前焊缝区与热影响区 Mg，
Zn，Cu 元素晶界及第二相粒子存在不同程度的富集现

象，合金元素分布的不均匀性影响力学性能，使得焊

图 2　接头金相组织  （a）热处理前；（b）热处理后；（1）焊缝左侧；（2）焊缝中间；（3）焊缝右侧

Fig. 2　Metallographic structures of joints （a）as-welded；（b）heat-treated；（1）left side of weld；（2）middle of weld；（3）right side of weld
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缝区与热影响区同时成为接头的薄弱区域。图 5（b-1）
显示，热处理后焊缝区 Mg，Zn，Cu 分布均匀，由于含

Fe，Si 第二相粒子在焊接后已经析出且难以溶解，热

处理对 Fe，Si 影响较小，偏聚仍然明显。图 5（b-2）显

示，热处理后热影响区仍然存在元素富集现象，但焊

缝区与热影响区 Mg，Zn 面扫描密度差距变小，说明分

布趋向均匀化发展。

图 6 为接头主要合金元素线扫描结果，元素连续

分布趋势见图中粗实线。图 6（a）显示，热处理前 Mg，
Zn，Cu 元素在热影响区呈连续梯度分布且有大幅波

动，证实焊接过程中合金元素由高浓度向低浓度运动

过程的同时，在热影响区存在严重的元素偏析。以 Cu
尤为明显，其质量分数由焊缝区的 0. 7% 上升至 1. 5%
（图 5（a-2）），大量含 Cu 相析出不仅增大热影响区热裂

倾向，且由于 Cu 在富集区和旱区之间形成原电池，严

重加剧其腐蚀特性。值得注意的是，Zn 元素含量在整

个热影响区范围变化，而并非只在熔合线位置，证明

不仅熔合区熔化母材的 Zn 元素随着熔池液态金属流

动至焊缝，整个热影响区都存在 Zn 元素向焊缝的扩散

过程。由于熔池中液态金属的充分流动，进入焊缝的

Zn，Cu 元素分布整体均匀，但因为热处理前焊缝为铸

态组织，存在严重枝晶偏析，导致非平衡第二相的析

出，在树枝晶内部发生了合金元素的缺失，所以合金

元素成分有明显起伏现象。图 6（b）显示，热处理后伴

随着大量析出相溶入 α-Al 基体，偏析得以改善，Mg，
Zn，Cu 成分线波动明显减小，热影响区元素连续分布，

梯度线斜率变小，证明热处理过程中，由于合金元素

在 7 系母材中已经接近极限溶解度，更容易向浓度低

的焊缝扩散，导致焊缝-热影响区-母材的合金元素成

分差距减小，接头整体元素分布更加均匀。

图 7 为热处理前后焊缝区和热影响区析出相分

布，图中浅色部分为析出相。图 7（a-1）显示，热处理

前焊缝中心的 α-Al 基体上弥散分布着析出相质点颗

粒（点 1）；图 7（a-2）显示，热处理前熔合区析出相沿晶

界断续分布（点 2），热影响区析出相沿晶界呈连续网

层状分布（点 3），且存在较大的块状相（点 4）；图 7（b-1），

（b-2）显示，热处理后接头大量析出相溶解入 α-Al 基
体，焊缝中心剩下少量颗粒状析出物（点 5），熔合区与

热影响区连续分布的网状析出相消失，块状（点 6）与

图 3　热影响区晶粒取向（1）与晶界（2） （a）热处理前；（b）热处理后

Fig. 3　EBSD orientation（1） and grain boundary（2） of HAZ （a）as-welded；（b）heat-treated

图 4　热处理前后焊缝 XRD 谱图

Fig. 4　XRD patterns of welds before and after heat treatment
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沿晶界断续分布的析出相（点 7）残留较多。经 Image-
Pro Plus（IPP）软件统计，热处理后焊缝区析出相面积

分数由热处理前的 4. 19% 降低至 1. 8%，热影响区析

出相面积分数由 6. 8% 降低至 3. 7%。高合金成分共

晶相很复杂，而第二相中又会溶解其他元素，更因为

焊接时合金元素的偏聚受焊接热循环影响析出的第

二相依附长大并且连结，只能判断具有哪些相或以某

个相为主［18］。结合 XRD 与 EDS 分析结果（表 2）可以

推测，热影响区受焊接热循环影响，沿晶界析出 MgZn2

与 AlCuMg 相互依附长大的网层状结构（点 3）；由于

熔池金属流动，使得合金元素由高浓度向低浓度流动

与扩散，Zn，Mg 元素含量沿母材→焊缝方向呈梯度分

图 5　焊缝（1）和热影响区（2）主要合金元素分布

（a）热处理前；（b）热处理后

Fig. 5　Distributions of main alloy elements of WZ（1） and HAZ（2）
（a）as-welded；（b）heat-treated

图 6　接头主要合金元素线扫描  （a）热处理前；（b）热处理后

Fig. 6　Linear distributions of main alloy elements of joints （a）as-welded；（b）heat-treated
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布（图 6（a）），熔合区 Zn 含量相比热影响区降低，导致

晶间连续的网层状析出相转变为断续状（点 2），Cu，Fe
等元素在熔合区与热影响区的偏聚导致析出块状第

二相（点 4）；同样由于熔池金属流动，母材熔化区域的

部分 Zn 元素被带至焊缝区，导致 MgZn2相在焊缝中心

得以析出，但由于流动的 Zn 元素含量有限，其形态呈

颗粒状（点 1）。热处理后，晶粒虽然有一定程度的粗

化，但由于大部分 MgZn2与 AlCuMg 固溶至基体，接头

各区析出相面积分数下降，形成固溶强化，强度得到

提升。晶界上的 MgZn2质点球化，打破了晶界析出相

的连续性，导致熔合区与热影响区的连续网状结构消

失，减小应力腐蚀和剥落腐蚀敏感性的同时断裂韧度

得到提升。但由于热处理前含 Fe，Si，Cu 的难熔化合

物已经析出，不能通过热处理的方式去除，导致仍有

较多块状析出相（点 6）残留。

2. 3　接头力学性能与耐蚀性

热处理前后接头应力-应变曲线如图 8 所示，接头

断口 SEM 形貌如图 9 所示。由于熔合区存在更多的

粗大析出相（图 7），导致该位置塑性更低；同时由于热

影响区经历热循环，靠近熔合区的过热区晶粒粗大，

远离熔合区的组织较为细小（图 2），因而造成该位置

力学性能不均匀，软化现象严重，在较大外力的作用

下，容易优先引起不可逆的塑性形变，继而发生断裂，

导致除了热处理后个别试样在焊缝区断裂，大部分试

样在熔合区断裂。图 9（a-1），（b-1）为热处理前后接头

宏观断面形貌。可以看出，断面整体形貌良好，未发现

明显裂纹等缺陷，仅存在少量气孔。由图 8 可以看出，

热处理前后接头弹性与塑变初期阶段曲线完全重合，

图 8　热处理前后接头应力-应变曲线

Fig. 8　Stress-strain curves of joints before and after heat treatment

图 7　焊缝（1）和热影响区（2）析出相分布  （a）热处理前；（b）热处理后

Fig. 7　Distributions of WZ（1） and HAZ（2） precipitated phase （a）as-welded；（b）heat-treated

表 2　析出相 EDS定量分析结果（原子分数/%）

Table 2　EDS quantitative analysis results of precipitated phase
（atom fraction/%）

Point
1
2
3
4
5
6
7

Al
73. 8
70. 0
76. 3
77. 5
92. 0
74. 7
63. 7

Zn
6. 8
8. 8
7. 3
3. 1
1. 4
1. 2

14. 1

Cu
5. 0
6. 0
4. 6
2. 1
0. 4
0. 9
7. 7

Mg
14. 1
15. 1
11. 5

1. 2
3. 9
0. 5

13. 9

Fe
0. 0
0. 1
0. 0

14. 1
1. 9

15. 1
0. 4

Mn
0. 1
0. 0
0. 1
1. 7
0. 2
3. 9
0. 1

Si
0. 2
0. 0
0. 2
0. 3
0. 2
3. 7
0. 1
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伴随着应力增大，曲线逐渐分离，热处理后强度极限

与断后伸长率较热处理前均有提高。热处理前接头

平均抗拉强度为 280. 4 MPa，伸长率为 12. 5%；热处

理后接头平均抗拉强度提升 20% 至 336. 7 MPa，伸长

率提高至 13. 5%。图 9（a-2），（b-2）显示热处理前后

接头断口具有相同结构特点，断面上存在大量等轴韧

窝，具有明显的韧性断裂特征，局部出现若干呈冰糖

状的小刻面断面结构（虚线范围），表明接头断裂机制

为韧脆复合型断裂。热处理前韧窝内存在较多析出

相颗粒，对部分析出相颗粒（点 8~10）进行 EDS 定量

分析（表 3），结果显示，MgZn2，AlCuMg 与含 Fe，Si，Cu
的化合物均有发现；热处理后韧窝尺寸较大，析出相

颗粒明显减少，除了大颗粒状的含 Fe 化合物（点 11）
残留外，仍有少量可通过热处理消除的含 Mg，Zn 化合

物（点 12），证明热处理工艺还有继续优化的潜力。

热处理前后接头横截面维氏显微硬度分布如图

10 所示。热处理前接头整体硬度分布具有“W”特征，

焊丝力学性能与母材差距较大，导致焊缝平均硬度

（82. 1HV）远低于母材（134. 8HV）。由于熔合区合金

元素与杂质的偏聚、热影响区过时效析出相长大、晶

粒长大等原因，软化现象严重，焊缝两侧熔合线位置

下降，硬度最低至 75. 2HV，证明接头木桶效应的短板

仍在熔合线附近，拉伸时断裂均发生在此处。热处理

后，受限于焊缝与母材之间 Zn，Mg 等元素含量的梯度

分布，虽然无法在宏观尺度上拉近焊缝与母材的硬度

差距，热影响区软化依然明显，但接头受到固溶强化、

均匀化与时效强化作用，硬度整体提升，焊缝平均硬

图 9　接头宏观断面（1）和拉伸断口（2）SEM 图  （a）热处理前；（b）热处理后  
Fig. 9　SEM images of joints macroscopic section（1） and tensile fracture（2）

（a）as-welded；（b）heat-treated

图 10　热处理前后接头横截面维氏显微硬度

Fig. 10　Vickers microhardness of joints cross-section 
before and after heat treatment

表 3　断口析出相 EDS定量分析结果  （原子分数/%）

Table 3　EDS quantitative analysis results of precipitated phase 
at fracture（atom fraction/%）

Point
8
9

10
11
12

Al
79. 1
83. 1
79. 3
88. 9
82. 0

Zn
4. 5
1. 9
3. 2
0. 8
3. 7

Cu
3. 1
1. 3
2. 3
0. 9
3. 4

Mg
13. 0

7. 7
12. 2

3. 7
10. 4

Fe
0. 0
4. 4
1. 0
4. 9
0. 1

Mn
0. 0
0. 3
0. 2
0. 6
0. 0

Si
0. 3
1. 3
1. 8
0. 2
0. 4
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度提升至 97. 2HV（提升了 18. 4%）。值得注意的是，

由于熔合线位置 Zn 元素含量高于焊缝，其固溶与时效

效果更加明显，热处理后增加至焊缝同一水平甚至高

于焊缝，接头硬度呈“U”形分布，导致拉伸时部分试样

在焊缝处断裂。

通过电化学工作站得到的极化曲线如图 11 所示。

腐蚀电位（Ecorr）越大，腐蚀倾向越小，腐蚀电流值（icorr）

越大则表明腐蚀速率越高［19］。可以看出，热处理前后

焊缝具有相似的腐蚀倾向，随着电位升高，呈活性→
钝化→钝化膜破坏→活性的腐蚀过程，热处理后的腐

蚀电位略大，证明热处理后腐蚀倾向变小。主要区别

体现在腐蚀电流密度，腐蚀电流明显减小证明热处理

后腐蚀速率的大幅降低。图 12 为焊缝电流阻抗曲线。

可以看出，热处理后阻抗曲线半径远大于热处理前，

证明热处理后焊缝耐蚀性得到提升。合金中不同元

素、析出相和基体因为电流的相互作用会形成局部腐

蚀［20］，焊接过程中由于 Zn，Cu 等元素进入焊缝，使得

焊缝合金元素分布更加复杂且具备较多析出相，成为

影响耐腐蚀性能的主要因素。热处理后相对于铝基体

呈阳极性质的 MgZn2，AlCuMg 已大部分溶解，加之

Mg，Zn，Cu 等合金元素偏析程度减小，减弱了合金元

素富集区与旱区的原电池现象，是热处理后焊缝耐蚀

性能提高的主要原因。

3　结论

（1）焊接过程中熔池金属流动作用将母材熔化

部位的 Zn，Cu 等合金元素带入焊缝，发生合金元素

由高浓度向低浓度的流动与扩散，析出的 MgZn2 与

AlCuMg 相成为焊缝进行热处理强化的基础。

（2）热处理后，接头晶粒发生一定程度的粗化，大

部分 MgZn2与 AlCuMg 相溶解入 α-Al 基体，产生固溶

与时效强化效果，接头抗拉强度提升 20%，焊缝硬度

提升 18. 4%，耐蚀性得到提高。

（3）受到熔池内液态金属体积与母材熔化量限

制，Zn 元素含量沿母材→焊缝方向递减，流入焊缝的

合金元素含量有限，热处理后接头力学性能虽然整体

提高，局部（熔合区）加强，但焊丝与母材力学性能的

巨大差异与热影响区软化现象无法消除。

参考文献

［1］ 宋仁国 . 高强度铝合金的研究现状及发展趋势［J］. 材料导报，

2000，14（1）：20-21.
SONG R G. Current status and trends in high strength aluminum 
alloy research［J］. Materials Review，2000，14（1）：20-21.

［2］ CHEN K H，HUANG L P. Strengthening-toughening of 7XXX se‐
ries high strength aluminum alloys by heat treatment［J］. Transac‐
tions of Nonferrous Metals Society of China，2003，13（3） ：484-490.

［3］ 陈小明，宋仁国，李杰 . 7XXX 系铝合金的研究现状及发展趋势

［J］. 材料导报，2009，23（3）：67-70.
CHEN X M，SONG R G，LI J. Current research status and devel‐
opment trends of 7XXX series aluminum alloys［J］. Materials Re‐
view，2009，23（3）：67-70.

［4］ 管仁国，娄花芬，黄晖，等 . 铝合金材料发展现状，趋势及展望［J］.
中国工程科学，2020，22（5）：68-75.
GUAN R G，LOU H F，HUANG H，et al. Development of alumi‐
num alloy materials： current status， trend and prospects［J］. Strate‐
gic Study of CAE，2020，22（5）：68-75.

［5］ 陈军洲，戴圣龙，甄良 . AA7055 铝合金板材的微观组织与力学性

能［J］. 航空材料学报，2017，37（5）：7-14.
CHEN J Z，DAI S L，ZHEN L. Microstructure and mechanical 
properties of AA7055 aluminum alloy plate［J］. Journal of Aeronau‐
tical Materials，2017，37（5）：7-14.

［6］ 黄旺福，黄金刚 . 铝及铝合金焊接指南［M］. 长沙：湖南科学技术

出版社，2004.
HUANG W F，HUANG J G. Guide to aluminum and aluminum al‐
loy welding［M］. Changsha：Hunan Science and Technology Press，
2004.

［7］ 陈轩，李萌蘖，卜恒勇，等 . 7 系铝合金焊接技术的研究现状及展

望［J］. 材料导报，2023，37（13）：200-208.

图 11　焊缝极化曲线

Fig. 11　Tafel curves of weld

图 12　焊缝电流阻抗曲线

Fig. 12　Nyquist curves of current for weld

156



第  52 卷  第  3 期 ER5356 焊丝用于 7075 铝合金 MIG 焊接头热处理性能

CHEN X，LI M R，BU H Y，et al. Research status and progress on 
the welding technologies of 7XXX aluminum alloy series［J］. Mate‐
rials Reports，2023，37（13）：200-208.

［8］ 倪维源，杨尚磊，贾进，等 . 高速列车用高强  A7N01 铝合金焊接

接头的组织与性能［J］. 热加工工艺，2014，43（19）：22-25.
NI W Y，YANG S L，JIA J，et al. Microstructure and performance 
of A7N01 Al alloy welding joint used in automotive high-strength
［J］. Hot Working Technology，2014，43（19）：22-25.

［9］ 张亮，方洪渊，王林森，等 . A7N01 铝合金焊接接头的不均匀特性

［J］. 焊接学报，2012，33（11）：97-100.
ZHANG L， FANG H Y， WANG L S， et al.  Inhomogeneity for 
A7N01 aluminum alloy welded joint［J］. Transactions of the China 
Welding Institution，2012，33（11）：97-100.

［10］ CHUNG T F，YANG Y L，HUANG B M，et al. Transmission 
electron microscopy investigation of separated nucleation and in-

situ nucleation in AA7050 aluminum alloy［J］. Acta Materialia，
2018，149：377-387.

［11］ 王浩，肖纳敏，李惠曲，等 . 7050铝合金结构件热处理与冷成形过程

残余应力演化规律的数值模拟［J］. 材料工程，2021，49（8）：72-80.
WANG H，XIAO N M，LI H Q，et al. Modeling of residual stress 
evolution of 7050 aluminium alloy component during heat treat‐
ment and cold forming［J］. Journal of Materials Engineering，
2021，49（8）：72-80.

［12］ ZHANG X S，CHEN Y J，HU J L. Recent advances in the devel‐
opment of aerospace materials［J］. Progress in Aerospace Sci‐
ences，2018，97：22-34.

［13］ GÜREL Ç，GÜVEN P. Recent developments in joining of alumi‐
num alloys［J］. The International Journal of Advanced Manufac‐
turing Technology，2017，1（5/8）：1851-1866.

［14］ 宋友宝，李龙，吕金明，等 . 7XXX 系铝合金焊接研究现状与展望

［J］. 中国有色金属学报，2018，28（3）：492-501.
SONG Y B，LI L，LV J M，et al. Research status and perspective 
of 7XXX series aluminum alloys welding［J］. The Chinese Journal 
of Nonferrous Metals，2018，28（3）：492-501.

［15］ LI X P，LIU X，LI R Z，et al. Microstructure and property re‐

search on welded joints of 7XXX aluminum alloy welding wire 
TIG for 7075 aluminum alloy［J］. China Welding，2021，30（4）：

58-64.
［16］ OROPEZA D，HOFMANN D C，WILLIAMS K，et al. Welding 

and additive manufacturing with nanoparticle-enhanced aluminum 
7075 wire［J］. Journal of Alloys and Compounds，2020，834：
154987.

［17］ 张琨，刘政军 . 固溶处理对 7075铝合金同质 TIG 焊接头显微组织

及力学性能的影响研究［J］. 热加工工艺，2019，48（3）：83-88.
ZHANG K，LIU Z J. Effect of solution treatment on microstruc‐
ture and mechanical properties of homogeneous TIG welded joint 
of 7075 aluminum alloy［J］. Hot Working Technology，2019，48
（3）：83-88.

［18］ MONDAL C，MUKHOPADHYAY A K. On the nature of 
T（Al2Mg3Zn3） and S（Al2CuMg） phases present in as-cast and 
annealed 7055 aluminum alloy［J］. Materials Science and Engi‐
neering：A，2005，391（1/2）：367-376.

［19］ ZHANG C H，HUANG G J，LIU Q. Research on local corrosion 
behavior of thermo-mechanically affected zone in dissimilar 
AA2024/7075 friction stir welds［J］. Intermetallics，2021，130
（1）：107081.

［20］ 郭立祥，李小平，刘骁，等 . 7075 铝合金 TIG 焊焊缝的组织和性

能与耐腐蚀性［J］. 焊接学报，2022，43（5）：104-112.
GUO L X，LI X P，LIU X，et al. Microstructure and corrosion re‐
sistance of 7075 aluminum alloy welded by TIG［J］. Transactions 
of the China Welding Institution，2022，43（5）：104-112.

基金项目：国家自然科学基金青年基金（52103281）
收稿日期：2022-11-08；修订日期：2023-10-11
通讯作者：刘骁（1987—），男，讲师，博士，研究方向为高强铝合金焊接

与异种金属连接，联系地址：江苏省常州市钟楼区中吴大道 1801 号江

苏理工学院江苏省先进材料设计与增材制造重点实验室（213000），

E-mail：18119316859@163. com

（本文责编：王 晶）

157



第  3 期
第  158-165 页

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

No. 3
pp. 158-165

第  52 卷
2024 年  3 月

冷轧压下率对高强无取向电工钢变形
组织和磁性能的影响
Effect of cold rolling reduction rate on deformation 
microstructure and magnetic properties of high 
strength non-oriented electrical steel

吴 硕，贾 涓*，宋新莉，程朝阳，吴 隽，刘 静

（武汉科技大学  省部共建耐火材料与冶金

国家重点实验室，武汉  430081）
WU　Shuo，JIA　Juan*，SONG　Xinli，CHENG　Zhaoyang，

WU　Jun，LIU　Jing
（The State Key Laboratory of Refractories and Metallurgy，

Wuhan University of Science and Technology，
Wuhan 430081，China）

摘要：借助场发射扫描电镜（SEM+EBSD）、快速升温管式炉和交流磁性能测量仪研究高强无取向电工钢冷轧变形组织

和磁性能随冷轧压下率的变化规律。结果表明：冷轧高强无取向电工钢中形成含有大量亚结构的粗糙条带和变形量较

小的光滑条带。粗糙条带具有 γ 取向，主要为｛111｝〈110〉，光滑条带具有｛112｝〈110〉和｛001｝〈110〉取向。粗糙条带中存

在大量宽度约为 2~3 μm 的剪切带，与轧向呈 20°~35°夹角，且随压下率增大，数量逐渐增多。剪切带与基体间具有一定

取向差，随压下率增大，剪切带逐渐从｛111｝〈110〉取向转向｛223｝〈110〉取向，与基体间取向差逐渐增大。退火后 Goss 和
｛111｝面织构增多，｛001｝面织构减少；轧向磁感应强度增大，横向磁感应强度减小，各向异性显著，铁损下降。

关键词：高强无取向电工钢；冷轧压下率；剪切带；织构；磁性能
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Abstract：The variation rule of deformation structure and magnetic properties of high strength non-oriented 
electrical steel with cold rolling were studied by field emission scanning electron microscopy（SEM+
EBSD）， rapid temperature tube furnace and AC magnetic properties measuring instrument.  The results 
show that the rough strips with a large number of substructures and smooth strips with a small amount of 
deformation are formed in cold-rolled high strength non-oriented electrical steel.  The rough strip has a γ 
orientation， mainly ｛111｝〈110〉， and the smooth strip has a ｛112｝〈110〉 and ｛001｝〈110〉 orientation.  In 
the rough strips， there are a lot of shear bands with width of about 2-3 μm， which show an angle of 20°-35°
to the rolling direction.  And the quantity increases gradually with the increase of the reduction rate.  There 
is a certain misorientation between the shear band and the matrix.  With the increase of the reduction rate， 
the shear band gradually changes from ｛111｝〈110〉 to ｛223｝〈110〉， and the misorientation between the 
shear band and the matrix gradually increases.  After annealing， the texture of Goss and ｛111｝ increases， 
while the texture of ｛001｝ decreases.  The rolling direction magnetic induction intensity increases， the 
transverse magnetic induction intensity decreases， the magnetic anisotropy is significant， and the iron loss 
decreases.
Key words：high strength non-oriented electrical steel；cold rolling reduction rate；shear band；texture；
magnetic property
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近年来，我国密集发布了有关“碳达峰、碳中和”

的相关政策，提出加大新能源电动汽车的推广应用力

度，电动汽车将成为汽车行业的发展趋势。高强无取

向电工钢因在圆周方向具有高的磁感应强度、低的铁

损值以及较好的力学性能，被广泛应用在电动汽车电

机的铁芯上［1-3］。冷轧压下率对高强无取向电工钢的

磁性能有明显的影响。李长一等［4］研究发现，冷轧压

下率会影响金属各位向储存能的大小，从而影响再结

晶织构的类型与强度。储双杰等［5］研究表明，冷轧压

下率的增大会使 α，γ 形变织构和 λ 再结晶织构增强，η
再结晶织构先增强后减弱。林媛等［6］发现，随冷轧压

下率增大，γ 纤维织构增强，α 纤维织构减弱并逐渐转

变为 α*纤维织构，对磁性能有利的织构强度降低，不

利的织构强度增大。再结晶晶粒率先在冷轧变形组

织中的剪切带处形核，剪切带是衔接再结晶与冷轧组

织的重要桥梁。金自力等［7］研究表明，当冷轧压下率

达到 30% 时，剪切带开始产生，并逐渐增多。刘涛［8］

发现，γ 取向冷轧织构中更易产生剪切带，退火时为 η
取向和 Goss 取向的再结晶晶粒提供形核场所。陈思

昊［9］研究发现，3% 硅钢冷轧后剪切带角度分布在

17°~32°，随冷轧压下率增大，角度逐渐减小，数量增

多，剪切带间距先增大后减小再增大。

因此，冷轧压下率显著影响冷轧变形组织，退

火时率先形核的晶粒取向与变形组织织构密切相

关，进而影响再结晶织构与磁性能。目前针对变形

组织的研究主要集中在剪切带的宏观数量及倾斜

角度等方面。本工作对不同冷轧压下率高强无取向

电工钢的变形组织进行表征，研究其微观取向、形态

特征和形变储存能，分析其对再结晶织构和磁性能

的影响，以期指导高强无取向电工钢变形组织的

调控。

1　实验材料与方法

本工作所用实验材料为高强无取向电工钢热轧

板，厚度为 2. 3 mm，其化学成分如表 1 所示。将热轧

板在 920 ℃常化处理 90 s，常化酸洗后经多道次冷轧

至 0. 30，0. 27 mm 和 0. 25 mm，冷 轧 压 下 率 分 别 为

86. 95%，88. 26% 和 89. 13%。对三种压下率的冷轧

板进行再结晶退火处理：利用 RTP1200 型快速升温管

式炉，以 30 ℃/s 速率升温到 700 ℃，再以 5 ℃/s 速率升

温到 960 ℃，保温 25 s 后随炉冷却，加热和冷却过程中

采用氮气保护。利用 MPG-100D 型交流磁性能测量

仪对退火样品进行磁性能测试。

将不同冷轧压下率的冷轧板与退火板裁剪镶样，

抛光后使用体积分数为 4% 的硝酸酒精腐蚀，观察平

行轧向方向纵截面的显微组织形貌，同时借助配有电

子背散射衍射系统的 Apreo S HiVac 型场发射 SEM
进行 EBSD 测试，放大倍数 900 倍，步长 0. 5 μm。利用

AZtecCrystal 软件对截取不同冷轧压下率下变形组织

及剪切带进行汇总，使用 Channel 5 软件获取 IPF 图、

ODF 截面图，计算平均晶粒尺寸、大小角度晶界分布、

织构组分的百分含量及取向差。

2　实验结果

图 1 为不同冷轧压下率冷轧板的显微组织和取向

成像图。可以看出，冷轧后的晶粒沿轧向被拉长，形

成水平方向长条状的形变条带。根据形变条带被腐

蚀程度的深浅，发现主要有两种类型，一种是腐蚀程

度较大、颜色较深且取向成像图主要呈蓝色的形变

条带，称为粗糙条带；另一种是腐蚀程度较小、颜色

较浅且取向成像图主要呈偏紫色和红色的形变条

带，称为光滑条带。当正常的位错滑移不能实现外

载荷所强制推动的瞬时大应变量时，会以瞬时塌陷

的方式进行塑性变形，形成变形剪切带［10］。随冷轧

压下率增大，粗糙条带逐渐变宽，其中存在大量破碎

的晶粒和亚结构，形成与轧向呈 20°~35°夹角的剪切

带（图 1 中红色虚线所示），剪切带逐渐清晰且数量

增多。光滑条带中基本观察不到剪切带，随冷轧压

下率增大，光滑条带中的亚结构增多，但未形成明显

的剪切带形貌。

图 2 为不同冷轧压下率冷轧板粗糙条带和光滑条

带的取向成像图及对应的取向分布函数（orientation 
distribution function，ODF）截面图（φ2=45°，极密度等

高线强度：1，10，30，50）。可以看出，剪切带所在的粗

糙条带呈｛111｝〈110〉为主的 γ 取向。随冷轧压下率增

大（分别为 86. 95%，88. 26%，89. 13%），强度逐渐向

｛111｝〈110〉聚集；发散角为 15°时，｛111｝〈110〉含量逐渐

增多，依次为 25. 8%，27. 7%，29. 25%。光滑条带呈紫

色的｛112｝取向和红色的｛001｝取向，其具体的晶体取

向为｛112｝〈110〉和｛001｝〈110〉。发散角为 15°时，｛112｝
〈110〉含量逐渐减少，依次为 37. 2%，32. 1%，29. 8%；

｛001｝〈110〉含 量 逐 渐 增 多 ，依 次 为 16%，22. 6%，

23. 6%，｛112｝〈110〉取向逐渐转向｛001｝〈110〉取向。

表 1　实验钢的化学成分（质量分数/%）

Table 1　Chemical compositions of test steel （mass fraction/%）

C
<0. 003

Si
2. 67

Al
0. 95

Mn
0. 45

P
0. 012

S
0. 003

Fe
Balance

159



材料工程 2024 年  3 月

图 1　不同冷轧压下率冷轧板的显微组织（1）和取向成像图（2）
（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%

Fig. 1　Microstructures（1） and orientation imaging maps（2） of cold-rolled sheet with different cold rolling reduction rates
（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%

图 2　不同冷轧压下率冷轧板中粗糙条带和光滑条带的取向成像图（1）及对应的 φ2=45° ODF 截面图（2）
（a），（d）86. 95%；（b），（e）88. 26%；（c），（f）89. 13%

Fig. 2　Orientation imaging maps of rough strips and smooth strips in cold-rolled sheet with different cold rolling 
reduction rates（1） and corresponding φ2=45° ODF cross-section maps（2）

（a），（d）86. 95%；（b），（e）88. 26%；（c），（f）89. 13%
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图 3 为不同冷轧压下率粗糙条带和光滑条带内晶

界取向差的分布情况。可以看出，两种条带中均以

0° ~10°的小角度晶界为主，光滑条带中小角度晶界占

比高于粗糙条带。随冷轧压下率增大，变形条带中的

小角度晶界占比均减少，粗糙条带中出现少量大角度

晶界。

图 4 为不同冷轧压下率样品中剪切带的平均微取

向差（kernel average misorientation，KAM）分布图和取

向差分布情况。可以看出，剪切带处的 KAM 值比基体

更高，主要在 3. 55~4. 25之间。KAM 反映样品的变形

水平，剪切带比基体变形程度更大，其形变储存能更

高 ；随冷轧压下率增大（分别为 86. 95%，88. 26%，

89. 13%），KAM 值在 3. 55~4. 25范围内的占比依次为

2. 93%，8. 08% 和 15. 8%，剪切带数量随压下率增大逐

渐增多。与此同时，垂直经过剪切带时（AB，CD，EF），

取向差分布图中出现明显的双峰，两个峰之间的距离

约为 2~3 μm。剪切带边界与剪切带内外均存在取向

差，约为 10°~20°；剪切带内和基体中的取向差均在 5°
以下。随冷轧压下率增大，剪切带边界处的取向差逐渐

增大到 15°以上，这与图 3中粗糙条带晶界取向差的变化

规律吻合。剪切带是一组具有高形变储存能并且与变形

基体具有一定取向差的条状亚结构。

分别在每种样品中截取 6条剪切带，统计计算得到

剪切带的晶体取向。图 5 为不同冷轧压下率冷轧板中

剪切带的取向分布函数截面图（φ2=45°，极密度等高线

强度：1，10，20，40）。可以看出，极密度等高线主要在 γ
取向线上分布，含有｛223｝〈110〉和｛111｝〈110〉取向。

随冷轧压下率增大，取向强点逐渐上移，｛111｝〈110〉强

图 3　不同冷轧压下率粗糙条带（1）和光滑条带（2）内晶界取向差分布

（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%
Fig. 3　Distributions of grain boundary misorientation in rough strips（1） and smooth strips（2） with different cold rolling reduction rates

（a）86.95%；（b）88.26%；（c）89.13%
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度减弱，｛223｝〈110〉强度增强。发散角为 5°时，｛223｝
〈110〉含量逐渐增多，依次为 6. 88%，7. 54%，9. 74%；

｛111｝〈110〉含 量 逐 渐 降 低 ，依 次 为 4. 9%，4. 09%，

1. 83%，｛111｝〈110〉取向逐渐转向｛223｝〈110〉取向。

图 6为不同冷轧压下率退火板的取向成像图。可以

看出，随冷轧压下率增大，红色的｛001｝晶粒数量减少，

绿色的｛110｝晶粒数量增多。随冷轧压下率增大（分别

为 86. 95%，88. 26%，89. 13%），退火样品的晶粒尺寸依

次为 128. 52，120. 08，109. 15 μm，平均晶粒尺寸减小。

表 2 为不同冷轧压下率退火板中织构组分含量的

统计结果。随压下率增大，｛001｝面织构减少，｛111｝
和｛110｝面织构增多；｛001｝〈100〉立方织构减少，Goss
织构增多。

表 3 为不同冷轧压下率冷轧板退火后的磁性能。

随压下率增大，横向（TD）的磁感应强度 B5000呈明显下

降趋势，而轧向（RD）的磁感应强度略微上升，磁各向

异性逐渐显著。工频铁损 P1. 5/50 和高频铁损 P1. 0/400 均

呈降低趋势，其中高频铁损下降更明显。

图 4　不同冷轧压下率样品中剪切带的 KAM 分布（1）和取向差分布（2）
（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%

Fig. 4　KAM distributions（1） and misorientation distributions（2） of shear bands in samples with different cold rolling reduction rates
（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%

图 5　不同冷轧压下率冷轧板中剪切带的 ODF 截面图（φ2=45°）
（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%；（d）φ2=45°标准截面图

Fig. 5　ODF cross-section maps of cold-rolled sheet shear bands with different cold rolling reduction rates（φ2=45°）
（a）86. 95%；（b）88. 26%；（c）89. 13%；（d）φ2=45° standard cross-section map
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3　分析与讨论

大压下率下高强无取向电工钢中产生两种形变

条带，粗糙条带以｛111｝〈110〉等 γ 取向为主，光滑条带

以｛112｝〈110〉和｛001｝〈110〉取向为主。研究表明［10］，

冷轧后晶粒腐蚀强度的差异性与形变储存能有关。

计算可知，｛111｝〈110〉等 γ 取向晶粒变形时具有较大

的取向因子，形变储存能高，变形后其内部出现大量

小角度晶界等亚结构，因此腐蚀后形貌粗糙。｛112｝
〈110〉和｛001｝〈110〉等 α 取向晶粒变形后破碎晶粒和

亚结构少，形变储存能低，因此腐蚀后形貌光滑。

在实验钢的粗糙条带中观察到大量剪切带，宽度

约为 2~3 μm，与轧向呈 20°~35°夹角，与基体间具有

较大取向差，且随压下率增大数量逐渐增多，取向差

逐渐增大。研究表明［11］，电工钢中的剪切带多出现在

｛111｝〈121〉和｛111｝〈110〉形变基体中，剪切带的形成

趋势与形变基体 Taylor 因子的大小、是否为冷轧主要

织构及其生长过程密切相关［12］。当优先产生的变形

带具有生长较快的冷轧主要织构和较高 Taylor 因子

时 ，更 易 形 成 剪 切 带 。 本 工 作 的 压 下 率 下 ，｛111｝
〈110〉逐渐增多，成为冷轧主要织构且其具有较大的

Taylor因子，随冷轧压下率增大，｛111｝〈110〉变形带生

长更快，因此在粗糙的｛111｝〈110〉条带中观察到大量

剪切带。在较大压下率下，局部切变使得平行于轧向

的变形带发生弯折形成剪切带，实验钢中基体条带内

部局部切变产生的剪切带主要具有｛223｝〈110〉和

｛111｝〈110〉取向，计算可知二者的取向差约为 12°，故
剪切带与基体存在取向差。随冷轧压下率增大，变形

不均匀程度增加，剪切带增多，同时剪切带的晶体取

向逐渐转向｛223｝〈110〉，使其与基体间取向差不断

增大。

随冷轧压下率增大，实验钢中剪切带的 KAM 值

图 6　不同冷轧压下率退火板的取向成像图

（a），（b）86. 95%；（c），（d）88. 26%；（e），（f）89. 13%
Fig. 6　Orientation imaging maps of annealed sheet with different cold rolling reduction rates

（a），（b）86. 95%；（c），（d）88. 26%；（e），（f）89. 13%

表 2　不同冷轧压下率退火板中织构组分

Table 2　Texture components in annealed sheet with different cold rolling reduction rates

Reduction rate/%

86. 95
88. 26
89. 13

Volume fraction/%
｛111｝ texture
12. 4
14. 1
17. 7

｛001｝ texture
26. 9
21. 1
14. 2

｛110｝ texture
3. 59
8. 16

16. 1

｛001｝〈100〉 texture
6. 67
4. 84
4. 32

｛011｝〈100〉 texture
0. 30
5. 67
9. 09

表 3　不同冷轧压下率冷轧板退火后横向与轧向的磁感应强度及铁损

Table 3　Magnetic induction intensity and iron loss in transverse and rolling direction of cold-rolled sheet after 
annealing with different cold rolling reduction rates

Reduction rate/%
86. 95
88. 26
89. 13

B5000（RD）/T
1. 690
1. 692
1. 703

B5000（TD）/T
1. 652
1. 625
1. 604

Mean value/T
1. 671
1. 659
1. 653

Difference value/T
0. 038
0. 067
0. 099

P1. 5/50/（W∙kg-1）

2. 357
2. 332
2. 316

P1. 0/400/（W∙kg-1）

19. 422
18. 475
17. 684
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逐渐增大，形变储存能增高。研究表明，退火过程中 γ
再结晶晶粒主要形核在 γ 形变条带的晶界和条带

上［13-14］，通过消耗 γ 形变基体或吞并相邻基体长大；而

Goss 再结晶晶粒主要形核于 γ 形变基体内的剪切带

处［15-17］，通过消耗 γ 形变基体长大［18］。计算可知，Goss
与剪切带间具有 45°左右的大取向差角，同时剪切带具

有更高的形变储存能，进一步证明 Goss 再结晶晶粒在

剪切带处形核长大。故随冷轧压下率增大，剪切带的

增多导致 Goss 晶粒的形核点增加，率先形核的 Goss
晶核具有尺寸优势，并借助大角度晶界迁移长大，从

而使退火样品中 Goss 织构含量增多。高强无取向电

工钢的磁性能受再结晶织构影响显著［19-20］。随压下率

增大（分别为 86. 95%，88. 26%，89. 13%），实验钢中

立方织构减少，Goss 织构增多；轧向〈100〉晶向占比逐

渐增多，依次为 6. 97%，10. 51%，13. 41%；横向〈100〉
晶向占比逐渐减少，依次为 6. 67%，4. 84%，4. 32%。

因此随压下率增大，实验钢轧向磁感升高，横向磁感

降低，磁各向异性明显。

4　结论

（1）冷轧后，高强无取向电工钢中形成两种变形

条带：含有大量破碎晶粒和亚结构的粗糙条带和变形

量较小的光滑条带。粗糙条带具有｛111｝〈110〉等 γ
取向，光滑条带具有｛112｝〈110〉和｛001｝〈110〉取向。

（2）粗糙条带中观察到大量剪切带，宽度约为 2~
3 μm，与轧向呈 20°~35°夹角，与基体间存在取向差。

随压下率增大，从｛111｝〈110〉取向逐渐转向｛223｝
〈110〉取向，与基体间取向差逐渐增大。

（3）随冷轧压下率增大，剪切带的增多为 Goss 晶
核提供更多的再结晶形核位置。｛001｝面织构减少，

Goss 和｛111｝面织构增多。轧向磁感应强度增大，横

向磁感应强度减小，磁各向异性显著，铁损下降。
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螯合剂辅助法制备镁合金表面
Mg-Al LDHs膜及其耐蚀性
Corrosion resistance of Mg-Al LDHs film on 
magnesium alloy surface by chelating 
agent-assisted method
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摘要：为了降低反应能耗，利用螯合剂辅助法，通过在硝酸铝（Al（NO3）3）溶液内分别添加乙二胺四乙酸四钠（EDTA-
4Na）、柠檬酸钠（SC）和酒石酸钾钠（PST）三种螯合剂制备转化液，然后将镁合金样品直接浸泡在三种转化液中，于

60 ℃ ，pH 值为 12. 0 下反应 9 h，即可在镁合金表面制得不同螯合剂掺杂的 Mg-Al 层状双氢氧化物（layered double 
hydroxides，LDHs）膜。通过 SEM，XRD，FT-IR 等分析各  LDHs 膜的微观形貌、物相组成和耐蚀性。结果表明：螯合剂

辅助法可以在常压、60 ℃环境下于镁合金表面成功制得具有典型层状结构的 LDHs 膜；并且所得的三种 Mg-Al LDHs 膜
均能有效提高镁合金的耐蚀性。然后通过对比研究三种不同 LDHs 膜层的结构性能发现：添加 PST 制备得到的 Mg-Al-
PST LDHs 膜致密度最高、厚度最大，可达 1. 4 μm。三种膜层对镁合金耐蚀性的提高效果依次为：Mg-Al-PST LDHs>
Mg-Al-SC LDHs>Mg-Al-EDTA LDHs；其中覆盖 Mg-Al-PST LDHs 膜的镁合金相比空白镁合金，其腐蚀电流密度下

降约两个数量级，腐蚀总电阻上升约一个数量级。基于对所得 LDHs 膜的结构、性能分析可知螯合剂辅助法可在较低能

耗条件下，在镁合金表面原位制备耐蚀性较好的 Mg-Al LDHs 膜的原因可能是：螯合剂中的羧基可加速 Al3+在镁基底的

沉积，并促进 Al3+对 Mg（OH）2中部分 Mg2+的取代而形成 LDHs。
关键词：镁合金；LDHs膜；原位制备；螯合剂；耐蚀性

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000514
中图分类号： TG174. 4  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0166-10

Abstract：In order to reduce the energy consumption of the reaction， the magnesium alloy samples were 
immersed directly into three conversion solutions and reacted for 9 hours at 60 ℃ and pH=12. 0 used the 
chelating agent-assisted method by adding three chelating agents， ethylenediaminetetraacetic acid 
tetrasodium （EDTA-4Na）， sodium citrate （SC） and potassium sodium tartrate （PST） to aluminum 
nitrate （Al（NO3）3） solution， and Mg-Al layered double hydroxides （LDHs） films doped with different 
chelating agents can be prepared on the surface of magnesium alloys.  The microstructure， phase 
composition， and corrosion resistance of each LDHs film were analyzed by SEM， XRD， FT-IR， etc.  The 
results show that the chelating agent-assisted method can successfully prepare LDHs films with typical 

引用格式：王乘风，杜小青，陈东初，等 . 螯合剂辅助法制备镁合金表面 Mg-Al LDHs 膜及其耐蚀性［J］. 材料工程，2024，52（3）：

166-175.
WANG Chengfeng，DU Xiaoqing，CHEN Dongchu，et al. Corrosion resistance of Mg-Al LDHs film on magnesium alloy sur‐
face by chelating agent-assisted method［J］. Journal of Materials Engineering，2024，52（3）：166-175.
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layered structure on the surface of magnesium alloys under normal pressure and 60 ℃ environment； and 
three kinds of Mg-Al LDHs films obtained can effectively improve the corrosion resistance of magnesium 
alloys.  Then， by comparing the structural properties of three different LDHs film layers， it is found that 
the Mg-Al-PST LDHs film prepared by adding PST has the highest density and the largest thickness， 
reaching up to 1. 4 μm.  The improvement effect of three coatings on the corrosion resistance of magnesium 
alloys is as follows： Mg-Al-PST LDHs>Mg-Al-SC LDHs>Mg-Al-EDTA LDHs； The magnesium 
alloy covered with the Mg-Al-PST LDHs film compared to the blank magnesium alloy， the corrosion 
current density decreases by about two orders of magnitude， and the total corrosion resistance increases by 
about one order of magnitude.  And based on the analysis of the structure and properties of the obtained LDHs 
films， it can be seen that the chelating agent-assisted method can prepare Mg-Al LDHs films with better 
corrosion resistance in-situ on the surface of magnesium alloys under the lower energy consumption condition.  
The reason may be that the carboxyl group in the chelating agent can accelerate the deposition of Al3+ on the 
magnesium substrate and promote the substitution of some Mg2+ in Mg （OH）2 by Al3+ to form LDHs.
Key words：magnesium alloy；LDHs film；in-situ preparation；chelating agent；corrosion resistance

镁合金具有密度低、比强度高、铸造性好、电磁屏

蔽能力强和出色的生物相容性等优点，因此被广泛应

用于高新科技和日常生活中［1-2］。但是，由于镁合金的

耐蚀性较差，因此在实际服役阶段容易遭到腐蚀，导

致其应用范围受到限制［3］。目前通常采用表面处理技

术提高镁合金的耐蚀性，即在镁合金表面制备与镁合

金基底性状不同的膜层，通过膜层的物理屏障作用阻

隔腐蚀介质，从而提高镁合金的耐蚀性。常用的镁合

金表面处理技术有化学转化［4］、离子注入［5］、阳极氧

化［6］和微弧氧化［7］等。其中化学转化法由于制备工艺

简单、可以处理形状复杂的工件等优点，受到了国内

外的广泛关注［8］。铬酸盐化学转化膜技术是一种成熟

且应用较广的镁合金表面防腐处理技术，但是膜层中

的 Cr6+会给环境造成严重污染［9］。因此，需要寻找新

型无污染的化学转化膜替代传统的铬酸盐化学转

化膜。

层 状 双 氢 氧 化 物（layered double hydroxides，
LDHs）是由带正电荷的主体层板与带负电的层间阴

离子，通过共价键的作用有序组装而形成的化合物，

其主体层板结构由类似水镁石（MO6）的八面体结构通

过共用棱边作为单元层堆积组成，同时 LDHs 层板之

间也会存在一些客体水分子，因此，LDHs 结构呈电中

性［10］。LDHs 的通式为［M 2 +
1 - xM 3 +

x （OH）2］x+（An-）x/n·m 
H2O，其中，M2+和 M3+代表占据层状八面体孔的阳离

子，An-表示层间电荷补偿阴离子，n 是层间阴离子的

电荷，m 是客体水分子的数量，x 表示 M3+/（M2++ 
M3+）的摩尔比［11］。在绝大多数情况下，LDHs 的形成

机制是阳离子层板内的 M2+被 M3+同晶取代并与羟基

发生共价键作用形成 LDHs；此外，还存在一种特殊的

Li-Al LDHs，其形成机制是 Li+嵌入 Al（OH）3 的晶格

空穴中，化学式为［LiAl2（OH）6］（An-）1/n·m H2O［12］。

迄今为止，LDHs 已经被用于吸附剂［13］、光催化剂［14］、

染料去除剂［15］和金属防腐膜层［16-17］等领域。现有研究

表明，LDHs 是一种阴离子型插层材料，其制备工艺简

单、环保，具有良好的物理屏障作用，且独特的层间阴

离子交换能力使它们能够捕获侵蚀性阴离子［18］。因

此，在镁合金表面制备 LDHs 防护膜层，即可大幅提升

镁合金的耐蚀性能，LDHs 膜在镁合金腐蚀防护领域

具备广阔的应用前景。

目前制备镁合金表面 LDHs 膜最常用的方法是水

热法［19-21］，水热法是将镁合金基体放入碱性环境的金

属盐溶液中，然后在高温、高压的条件下反应，从而在

镁合金表面制备 LDHs 膜。Wu 等［19］首先配置了 Mg
（NO3）2，Al（NO3）3，NaOH 和 Na2CO3 的混合溶液并通

过共沉淀法制备了 LDHs 前驱体浆料，随后将镁合金

浸泡在 LDHs浆料内，通过水热法在 120 ℃下反应 36 h
制备得到镁合金表面 Mg-Al LDHs膜。但是上述流程

较为复杂，因此该方案不利于 LDHs 膜的实际工业应

用。Wang 等［20］直接将镁合金浸泡在 Mg（NO3）2，Al
（NO3）3和 Na2CO3的混合溶液内，并于 125 ℃环境下反

应 24 h 即得镁合金表面 Mg-AlLDHs 膜，从而简化了

LDHs 膜制备流程。但事实上合成 Mg-Al LDHs 膜的

Mg2+源也可以由镁基底直接提供，从而进一步降低制

备 LDHs 膜的经济成本；Cheng 等［21］将纯镁直接浸泡

在 Al（NO3）3 溶液内并在 120 ℃下水热反应 12 h，成功

制备具有较好耐蚀性的 Mg-Al LDHs膜。

尽管目前已有大量研究［19-23］试图通过简化工艺流

程、缩短反应时间或添加缓蚀剂等方法解决制备镁合

金表面 Mg-Al LDHs膜所需能耗过高的问题，但是，造

成 制 备 LDHs 膜 能 耗 过 高 的 根 本 原 因 在 于 ：制 备

LDHs 膜常用的水热法需要在高温、高压的环境下，如

此严苛的反应条件必将限制 LDHs 膜的应用范围。为
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了解决上述问题，Shulha 等［24］将镁合金浸泡在碱性 Al
（NO3）3和 NaNO3的混合溶液内，并采用次氮基三乙酸

二钠盐（NTA）或乙二胺四乙酸（EDTA）作为螯合剂，

通过螯合镁合金阳极溶解的 Mg2+ 和溶液内游离的

Al3+，实现在无水热釜（即常压）、95 ℃的环境下于镁合

金表面制备具有层片状结构的 Mg-Al LDHs 膜，该方

案大幅降低了制备 LDHs 膜所需的反应能耗。其中，

使用 NTA 作为螯合剂时制备的 LDHs 膜具有更高的

致密度。但是有研究指出 NTA 存在一定的毒性［25］。

因此，需要寻找更合适的螯合剂用于制备镁合金表面

Mg-Al LDHs 膜。柠檬酸钠（sodium citrate， SC）和酒

石酸钾钠（potassium sodium tartrate， PST）均为无毒、

具备较强金属螯合能力的有机盐［26-28］，综上所述，利用

柠檬酸钠或酒石酸钾钠较强的金属螯合能力制备镁

合金表面 Mg-Al LDHs膜具备一定的应用前景。

基于以上研究现状，本工作使用螯合剂辅助法，

通 过 在 硝 酸 铝 溶 液 内 分 别 添 加 乙 二 胺 四 乙 酸 钠

（EDTA-4Na），SC 和 PST 三种螯合剂，随后在常压、

60 ℃和 pH 值为 12. 0 的环境下于镁合金表面原位制

备了 Mg-Al-EDTA LDHs，Mg-Al-SC LDHs 和 Mg-
Al-PST LDHs 膜。并使用 XRD，FTIR，XPS，电化学

测试分析了该膜层的结构、组成及腐蚀防护性能。同

时基于膜层的结构、组成等对其形成机理进行了

探讨。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料

LDHs 膜是在 AZ91D 镁合金基底上原位制备的。

AZ91D 镁合金基底的成分为：8. 5%~9. 5%（质量分

数，下同）Al，0. 45%~0. 9% Zn，0. 17%~0. 4% Mn，
<0. 08% Si，<0. 004% Fe，<0. 001% Ni，余 量 为

Mg。 将 AZ91D 镁 合 金 切 割 成 尺 寸 为 30 mm×30 
mm×0. 5 mm 作为后续处理的工作样品。本工作中使

用的所有化学试剂都是分析纯。硝酸铝（Al（NO3）3·

9H2O，99%）、柠檬酸钠（C6H5Na3O7·2H2O，99%）、酒

石酸钾钠（NaKC4H4O6·4H2O，99%）、乙二胺四乙酸

四 钠（C10H12N2Na4O8·2H2O ，99%）、氯 化 钠（NaCl，
99%）、氢氧化钠（NaOH，99%），均购买自北京伊诺凯

科技有限公司，所有药品都未经过进一步提纯处理。

所有溶液使用的溶剂均为去离子水。

1. 2　实验步骤

AZ91D 镁合金分别用 200，400，800，1200，2000
目的砂纸研磨，随后在无水乙醇中超声清洗 10 min，然
后将镁合金工作样品浸入 2 mol·L-1 NaOH 溶液中通

过超声清洗 1 min 除去表面氧化物后，再于乙醇中超

声清洗 10 min，最后取出冷风吹干待用。

将 0. 1 mol·L-1 乙 二 胺 四 乙 酸 四 钠（EDTA-
4Na），0. 1 mol·L-1 柠檬酸钠（SC），0. 1 mol·L-1 酒 石

酸 钾 钠（PST）三 种 螯 合 剂 分 别 与 0. 05 mol·L-1 
Al（NO3）3·9H2O 混合并溶于去离子水中，随后加入

4 mol·L-1 NaOH 溶液将三种混合溶液 pH 值都调至

12. 0，最后将经过前处理后的镁合金样品分别浸泡在

上述三种混合溶液中，于 60 ℃下反应 9 h 即得 Mg-Al 
LDHs 膜。反应结束后，取出样品，用去离子水冲洗，

冷风吹干待用。

1. 3　表征手段

采用扫描电子显微镜（SEM，Hitachi S4800）和能

谱仪（EDS）对样品进行微观形貌观察和元素组成测

定。通过 X 射线衍射仪（XRD，RigakuSmart Lab，Cu
靶）表征薄膜的相组成，衍射角度为 5°~80°，扫描速度

为 5 （°）/min，通过 MDI Jade 6 软件对 XRD 图谱进行

分析。采用傅里叶变换红外光谱仪（FTIR，Thermo 
ScientificNicolet iS50）表征薄膜的特征官能团，FTIR
采用衰减全反射法（ATR）测试样品，扫描范围为

400~4000 cm-1。采用 X 射线光电子能谱仪（XPS，

Thermo ScientificK-Alpha，AlKa 射线激发源，1486. 6 
eV）表征样品薄膜的相关化学信息。

通过动电位极化曲线和电化学阻抗谱（EIS）测试

评 价 样 品 的 耐 腐 蚀 性 能 。 电 化 学 测 试 仪 器 为

CS2350H 电化学工作站，测试体系为典型的三电极系

统，其中镁合金作为工作电极（测试面积 1 cm2），铂片

（2 cm×2 cm）和饱和氯化钾电极（SCE）分别作为对电

极和参比电极。所有电化学测试均在屏蔽箱中进行，

目的是屏蔽外界干扰。在测试开始之前，将工作电极

浸 入 3. 5%NaCl 溶 液 中 1 h，直 到 开 路 电 位（open-
circuitpotential，OCP）稳定。Tafel 极化曲线的测试范

围为：-0. 5~1 V，扫描速度为 5 mV/s。EIS 同样在

开路电位稳定时测试，测试频率范围为 100 kHz~100 
mHz，扰动电位（AC）为 10 mV，EIS 图谱采用 Z-View 
软件分析拟合，从而获得相应的电化学参数。

2　结果与讨论

2. 1　LDHs膜层的形貌与成分

图 1 为不同螯合剂辅助制备 Mg-Al LDHs 膜的

SEM 图和 EDS 图谱。通过三种螯合剂辅助均可在

AZ91D 表面形成了 LDHs 膜典型的纳米片状结构，

但不同 LDHs膜的表面形貌存在一定差异（图 1（a-1）~
（c-1））。由图 1（a-1）可以看出，Mg-Al-EDTA LDHs
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膜层结构相对均匀，但膜层致密度较低、孔隙较大，这

可能会导致膜层对基底的保护作用较差。图 1（b-1）
显示 Mg-Al-SC LDHs 膜呈竹叶状且相互交错倾倒，

同时可以发现膜层的纳米片呈现褶皱状态，即膜层致

密度相对较低，对基底的防护作用有限。图 1（c-1）为

Mg-Al-PST LDHs 膜的 SEM 图，发现膜层同样呈现

竹叶状，但其纳米片尺寸小于 Mg-Al-SC LDHs 膜，且

膜层致密均匀地生长在基底表面，片层间隙也消失。

即添加 PST 时得到的 Mg-Al-PST LDHs 膜致密度最

高，其相互堆积的致密纳米片可以给基底提供良好的

防护。其表面形貌对应 EDS 结果（图 1（a-2）~（c-2））
显示，制备所得的 LDHs 膜层主要成分均为 Mg，Al，

C，O，N。其中 Mg-Al-PST LDHs 中 Al3+含量最高，

这是因为螯合剂 PST 可以更好地促进溶液中游离的

Al3+取代镁合金表面的 Mg（OH）2 并进一步反应生成

Mg-Al LDHs［24，29］。

不同 LDHs 膜的截面微观形貌如图 1（a-3）~（c-
3）所示，可以发现三种 LDHs 膜均匀致密地生长在镁

合金表面。其中 Mg-Al-EDTA LDHs（图 1（a-3）），

Mg-Al-SC LDHs（图 1（b-3））和 Mg-Al-PST LDHs
（图 1（c-3））膜的厚度分别约为 1. 2，0. 9 μm 和 1. 4 
μm。其中 Mg-Al-PST LDHs 膜层厚度最大，因此也

更 有 利 于 阻 挡 侵 蚀 性 阴 离 子 对 镁 合 金 的 渗 透 和

腐蚀。

SEM 和 EDS 结果表明，采用螯合剂辅助法可以

在常压、60 ℃条件下反应 9 h 后于镁合金表面原位生

成具有典型层状结构且致密的 LDHs 膜，其中添加螯

合剂 PST 所得 Mg-Al-PST LDHs 膜的致密度最高，

膜层厚度最大。

为了进一步分析螯合剂辅助法制备所得镁合金

图 1　不同螯合剂辅助制备 Mg-Al LDHs膜的 SEM 图及 EDS 图谱

（a）Mg-Al-EDTA LDHs；（b）Mg-Al-SC LDHs；（c）Mg-Al-PST LDHs；（1）表面微观形貌；（2）EDS 图谱；（3）截面微观形貌

Fig. 1　SEM image and EDS spectra of Mg-Al LDHs films prepared with different chelating agents
（a）Mg-Al-EDTA LDHs；（b）Mg-Al-SC LDHs；（c）Mg-Al-PST LDHs；

（1）surface micromorphology；（2）EDS spectra；（3）cross-section micromorphology
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表面 LDHs 膜的成分，对不同样品进行了 XRD，FT-
IR 和 XPS 测试。图 2（a），（b）为 AZ91D 镁合金，分别

覆盖 Mg-Al-EDTA LDHs，Mg-Al-SC LDHs 和 Mg-
Al-PST LDHs 膜的镁合金 XRD 图谱，从图 2（a）中可

以看出，镁合金基底的衍射峰强度非常高，而 LDHs 的
峰强度较弱。这是由于 X 射线的穿透深度非常高（在

固 体 中 穿 透 厚 度 一 般 约 为 100~10000 μm）［30］，而

LDHs 膜的厚度仅约为 0. 9~1. 4 μm（图 1（a-3）~（c-3））。
因此，为了进一步辨别 LDHs 膜层的特征峰，将图 2
（a）中 10°~25°的范围局部放大至图 2（b），此时可以观

察到，对于转化液中添加三种不同螯合剂时制备的样

品，在 XRD 图谱中均可观测到 LDHs 对应于（003）和

（006）的特征衍射峰（JCPDS No. 41-1482），说明通过

螯合剂辅助法可以得到 LDHs 特征结构。其中 Mg-
Al-EDTA LDHs 的特征峰分别位于 12. 48°和 20. 55°；
Mg-Al-SC LDHs 的 特 征 峰 分 别 位 于 12. 28° 和

20. 46° ；Mg-Al-PST LDHs 的 特 征 峰 则 分 别 位 于

12. 44°和 20. 53°。因此，XRD 数据进一步证明了采用

水热法在此条件下成功在镁合金表面制备了 Mg-Al 
LDHs 膜 层 。 此 外 ，可 以 看 出 Mg-Al-SC LDHs 和

Mg-Al-PST LDHs 的 LDHs 特 征 峰 强 度 比 Mg-Al-
EDTA LDHs 更 强 ，这 说 明 SC 和 PST 更 有 利 于

LDHs 膜的形成；但是 Mg-Al-SC LDHs 膜层中 Mg
（OH）2的峰强度也比 Mg-Al-EDTA LDHs 和 Mg-Al-
PST LDHs 中的更强，这说明添加 SC 还会同时促进

生成 Mg（OH）2（JCPDS No.07-0239）。因此综合可知

添加螯合剂 PST 更有利于镁合金表面 LDHs 膜的

生成。

为了探究螯合剂辅助法制备所得三种 LDHs 膜的

成 分 ，采 用 FT-IR 和 XPS 分 析 了 Mg-Al-EDTA 
LDHs，Mg-Al-SC LDHs 和 Mg-Al-PST LDHs 膜层。

FT-IR 测试结果如图 2（c）所示，三种 LDHs 膜的特征

峰高度相似，其中 3742 cm-1 和 1659 cm-1 处的吸收带

可分别归因于 H—O—H 伸缩振动和水分子的弯曲振

动［31］。在 1543 cm-1处的吸收峰主要归因于羧酸根反

对称伸缩［32］，由于三种螯合剂都带有羧酸根，因此该

特征峰进一步证实了螯合剂的作用。1373 cm-1 处的

吸收峰可能是由 LDHs 层间距中的 NO-
3 伸缩振动和

CO 2 -
3 的不对称伸缩引起的，因为水溶液中含有微量

CO2，因此在制备 LDHs 的过程中会有少量 CO 2 -
3 吸

附［33］。与此同时，在 500~800 cm-1的光谱范围内存在

一些吸收带，这可能是由于 M—OH 和 M—O（M=
Mg，Al）的晶格振动［34］。

Mg-Al-EDTA LDHs，Mg-Al-SC LDHs 和 Mg-
Al-PST LDHs 膜的 XPS 测试如图 2（d）~（i）。由 XPS

全谱图（图 2（d））可以看出三种 LDHs膜的峰类型高度

相似，均包含来自 Mg1s，MgKLL，Al2p，Al2s，C1s 的

峰和 O 的俄歇峰（KLL），表示三种 LDHs 膜的元素类

型基本一致。 XPS 分谱显示关于 Mg1s（图 2（e））、

Al2p（图 2（f））和 O1s（图 2（g））的结合能位于 1302. 9，
1302. 7 eV 和 1302. 6 eV；74. 5，74. 6 eV 和 74. 6 eV；

531. 9，531. 6 eV 和 531. 7 eV，分别对应 Mg—OH，Al
—OH 和 OH/OH-。说明 Mg 和 Al都与羟基形成共价

键，而 LDHs 的形成机制正是 M2+和 M3+与羟基发生

共价键作用有序组装所形成的［10-11］。三种 LDHs 膜的

C1s 谱（图 2（h），（i））均包含三个峰，这是由于三种螯

合剂都带有碳碳单键和羧酸根，因此 C1s 谱出现 C—

C/C—H 和 O—C=O 的峰；同时由于水溶液中含有少

量 CO2，导致制备 LDHs 的过程中有少量 CO 2 -
3 吸附，

从而出现 CO 2 -
3 的峰。通过 C1s 谱图（图 2（h））和其局

部 放 大 图（图 2（i））可 以 发 现 ，对 于 Mg-Al-EDTA 
LDHs 而 言 ，三 个 峰 分 别 位 于 284. 8，288. 4 eV 和

289. 4 eV，分别对应 C—C/C—H，O—C=O 和 CO 2 -
3 ，

其 中 C—C/C—H 和 O—C=O 均 来 自 EDTA-4Na。
对于 Mg-Al-SC LDHs 而言，三个峰分别位于 284. 8，
288. 5 eV 和 289. 6 eV，分别对应 C—C/C—H，O—C=
O 和 CO 2 -

3 ，其中 C—C/C—H 和 O—C=O 均来自 SC。

对于Mg-Al-PST LDHs而言，三个峰分别位于284. 8 eV，

288. 1 eV 和 289. 2 eV，分别对应C—C/C—H，O—C=O
和 CO 2 -

3 ，其中 C—C/C—H 和 O—C=O 均来自 PST。

其中三种 LDHs 膜层中 O—C=O 特征峰的位置略有

差 异 ，可 能 和 不 同 螯 合 剂 与 金 属 之 间 配 位 差 异

有关［24］。

基于上文的分析结果，推测螯合剂辅助法制备

Mg-Al LDHs 膜的成膜机制可能如式（1）~（6）所示。

首先，Al3+在碱性环境下和 OH-发生反应，生成氢氧

化铝和四羟基合铝酸根［35］：

Al3 + + 3OH- → Al( OH )3 （1）
Al( OH )3 + OH- → Al( OH )-

4 （2）
将镁合金放入转化液后，在碱性环境下 Mg 的阳

极发生少量溶解并生成氢氧化镁［36］：

Mg + 2H 2 O → Mg ( OH )2 + H 2 ↑ （3）
Mg-Al LDHs 的形成机制为 Mg（OH）2 中的部分

Mg2+被 Al3+取代，随后阴离子插入 LDHs 层间，最终

形成 Mg6Al2（CO3）（OH）16·4H2O（JCPDS No. 41-1482，
即 Mg-Al LDHs），此时化学反应如下［37］：

2Mg ( OH )2 + Al3 + + 3OH- → Mg2 Al( OH )7 （4）
3Mg2 Al( OH )7 + OH- + 4. 5H 2 O →
Mg6 Al2 ( OH )18 ·4.5H 2 O + Al( OH )-

4 （5）
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Mg6 Al2 ( OH )18 ·4.5H 2 O + CO 2 -
3 →

Mg6 Al2 ( CO 3 ) ( OH )16 ·4H 2 O + OH- + 0.5H 2 O
（6）

螯合剂可以在一定温度下和金属发生交联聚酯，

这是因为羧基易与金属离子生成螯合物（—O—M—），

而本工作所选的三种螯合剂碳链上均有羧基，此时螯

合物之间相互连接形成三维框架［38］。同时螯合剂还

可以促进溶液中游离的 Al3+沉积到镁合金基底表面，

并螯合镁合金表面阳极溶解的 Mg2+以及溶液中游离

的 Al3+，最终促进 Al3+取代 Mg（OH）2中的部分 Mg2+，

从而生成 Mg-Al LDHs［39］。因此，螯合剂可以促进镁

合金表面 Mg-Al LDHs膜的生长。

2. 2　LDHs膜的耐腐蚀性能

为了研究不同样品的耐蚀性，通过动电位极化曲

线表征各样品的耐蚀性能，测试结果如图 3 所示，并采

用 Tafel 外推法分析极化曲线，将所得极化参数列于

表 1 中。

图 3　不同样品在 3. 5%NaCl溶液中的极化曲线图

Fig. 3　Polarization curves of different samples measured 
in 3. 5%NaCl solution

图 2　Mg-Al-EDTA LDHs，Mg-Al-SC LDHs和 Mg-Al-PST LDHs膜的 XRD，FT-IR 和 XPS 测试

（a）XRD 图谱；（b）对应放大 2θ=10°~25°的 XRD 谱图；（c）FT-IR 图；（d）~（i）XPS 图谱

Fig. 2　XRD，FT-IR，XPS analysis of Mg-Al-EDTA LDHs， Mg-Al-SC LDHs and Mg-Al-PST LDHs films
（a）XRD patterns；（b）corresponding to the enlarged XRD spectra of 2θ=10°~25°；（c）FT-IR spectra；（d）-（i）XPS spectra
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由图 3 和表 1 可以看出，AZ91D 镁合金基底呈现

典型活性材料的特征，对于其 Tafel 阳极区，当电位发

生正向微小变化时，阳极区腐蚀电流密度急剧增加，

阳极区 Tafel 斜率仅为 58. 8 mV·dec。而对于覆盖不

同膜层的镁合金样品，其阳极区塔菲尔斜率 βa相比镁

合金基底均有所上升；其中 Mg-Al-PST LDHs 的 βa最

大，达到了 151. 5 mV·dec，且出现明显阳极钝化区，因

此 Mg-Al-PST LDHs 膜表现出更积极的钝化行为，即

对镁合金基底的防腐蚀效果更出色。

通常，在金属未发生腐蚀时，使用腐蚀电位 Ecorr用

来表征金属腐蚀的热力学性能，腐蚀电位越低，其发

生腐蚀反应的倾向性越大；反之，则越不容易发生腐

蚀反应。而当腐蚀发生后，一般用腐蚀电流密度 Icorr来

衡量腐蚀反应的动力学性能，腐蚀电流密度越大，表

明该腐蚀反应进行的速度越快；反之，则腐蚀反应的

速度越慢［40］。由表 1 可以看出，由于膜层的物理阻隔

作用，覆盖不同膜层镁合金的自腐蚀电位相比镁合金

基底均有所正移，因此样品的腐蚀趋势减小 ；同时

其腐蚀电流密度较镁合金基底也有所下降，空白

镁合金，覆盖 Mg-Al-EDTA LDHs，Mg-Al-SC LDHs
和 Mg-Al-PST LDHs 膜的镁合金腐蚀电流密度分别

为 1. 94×10-4，9. 38×10-6，7. 05×10-6 A/cm2 和

2. 98×10-6 A/cm2。因此，耐蚀性强弱的大小顺序为

Mg-Al-PST LDHs>Mg-Al-SC LDHs>Mg-Al-EDTA 
LDHs>空白镁合金。

图 4（a）~（c）为不同样品的电化学阻抗谱，通过

Wit 等［41］提出的时间常数法，使用图 4（d）的等效电路

图对制备所得样品进行电化学阻抗拟合；由于图 4
（a）中 EIS 的 Nyquist 图均不是完美的半圆，因此，需要

使用时间常数 CPE 来描述系统的电容，并引入 n 来校

准实际电容。n 表示从系统电容与理想电容 C 的偏差

系数，n=1 表示 CPE 是理想电容器，n=0 表示  CPE 是
理想电阻。图 4（d）中，Rs代表溶液电阻，R1和 CPE1是

膜层的电阻和电容，Rct是电荷转移电阻，CPEdl是双电

层电容，RL为电感电阻，L 为电感元件。Rtotal代表样品

的腐蚀总电阻，可用于评估样品的耐腐蚀性能，计算

方法如式（7）所示。

表 1　不同样品在 3. 5%NaCl溶液中的极化参数

Table 1　Polarization parameters of different samples in 
3. 5%NaCl solution

Sample

Blank AZ91D
Mg-Al-EDTA LDHs
Mg-Al-SC LDHs
Mg-Al-PST LDHs

Ecorr vs SCE/V

-1. 516
-1. 476
-1. 459
-1. 473

Icorr/
（A·cm-2）

1. 94×10-4

9. 38×10-6

7. 05×10-6

2. 98×10-6

-βc/
（mV·dec）
149. 7
101. 2

84. 3
110. 7

βa/
（mV·dec）

58. 8
147. 9

95. 1
151. 5

图 4　不同样品在 3. 5%NaCl溶液中的电化学阻抗谱图及相应等效电路图

（a）Nyquist图；（b），（c）Bode图；（d）等效电路图

Fig. 4　EIS plots of different samples immersing in 3. 5%NaCl solution and equivalent circuits used for fitting EIS plots
（a）Nyquist curves；（b），（c）Bode curves；（d）equivalent circuits diagram
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R total = R 1 + R ct + RL （7）
EIS 相应的电化学参数如表 2 所示，通过对比腐

蚀总电阻 Rtotal的大小，可以发现样品耐蚀性大小顺序

为 Mg-Al-PST LDHs>Mg-Al-SC LDHs>Mg-Al-
EDTA LDHs>空白镁合金，与极化曲线分析结果一

致。对于螯合剂辅助法制备的三种不同 LDHs 膜来

说，由于 LDHs 主体层板和客体层间阴离子及掺杂的

不同螯合剂之间存在静电力、范德华力以及氢键等弱

相互作用，该类相互作用会影响 LDHs 的稳定性能［42］；

同时，SEM 测试结果（图 1）表明三种 LDHs 膜的致密

度也存在差异，上述两种因素最终导致三种 LDHs 膜
的耐蚀性存在差异。其中，采用 PST 作为螯合剂于镁

合金表面制备的 Mg-Al-PST LDHs 膜对镁合金基底

的防护效果最好。

3　结论

（1）在 硝 酸 铝 溶 液 中 分 别 添 加 螯 合 剂 EDTA-
4Na，SC 和 PST，均可在常压、中温（60 ℃）、碱性（pH
值为 12. 0）的条件下通过浸渍的方法在镁合金表面制

备具有典型片状结构的 Mg-Al LDHs膜。区别于目前

常用的水热法，该方法无需高温、高压条件即可制备

镁合金表面 Mg-Al LDHs 膜，因此拓宽了 LDHs 膜在

镁合金防腐领域的应用范围。

（2）基于 XRD，FT-IR 和 XPS 分析推测螯合剂促

进 LDHs 膜生长的原因可能是：三种螯合剂均可通过

羧基与镁合金表面的 Mg2+以及溶液中游离的 Al3+螯

合，从而加速 Al3+在镁合金基底上的沉积，最终促进

Al3+取代 Mg（OH）2中的部分 Mg2+并形成 LDHs膜。

（3）相比镁合金基底，通过螯合剂辅助法制备覆

盖不同 LDHs 膜的镁合金腐蚀电位均正向移动，且腐

蚀电流密度均下降了约两个数量级。其中添加螯合

剂  PST 制备所得的 Mg-Al-PST LDHs 膜的致密性最

高，厚度最大，耐蚀性最好，其腐蚀电流密度为 2. 98×
10-6 A/cm2。
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表面涂覆提升氧化铝材料的冲压
机械强度
Impulse mechanical strength improvement 
of alumina by surface coating

陈志强 1，2*，罗玉宏 1，2，梁竞华 1，2，刘梦然 1，2，王 青 1，2，董啸天 1，2

（1 北京航天试验技术研究所  航天绿色推进剂研究与应用北京市重点
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推进剂研究中心，北京  100074）
CHEN　Zhiqiang1，2*，LUO　Yuhong1，2，LIANG　Jinghua1，2，

LIU　Mengran1，2，WANG　Qing1，2，DONG　Xiaotian1，2

（1 Beijing Key Laboratory of Research and Application for Aerospace 
Green Propellants，Beijing Institute of Aerospace Testing Technology，

Beijing 100074，China；2 Aerospace Liquid Propellant Research 
Center，Beijing Institute of Aerospace Testing 

Technology，Beijing 100074，China）

摘要：为了有效提升氧化铝材料的冲压机械强度，通过表面涂覆的方式对该材料的孔道结构进行改性。利用 DL-3 型强

度测试仪测试发现，表面涂覆氯化铝的氧化铝样品在 100~1100 ℃的温度范围内焙烧后，冲压机械强度从 35 MPa 提升至

51 MPa，表面涂覆铝基络合的氧化铝样品在相同条件下，冲压机械强度从 21 MPa 提升至 46 MPa，相比较而言，无表面涂

覆的氧化铝样品在相同条件下，冲压机械强度从 17 MPa 提升至 39 MPa。结合扫描电镜和 X 射线衍射等表征发现：氯化

铝和铝基络合物的表面涂覆对氧化铝材料晶体类型影响较小，但是能够有效填充氧化铝材料的基体孔道，增加载体的密

实程度，进而有效提升氧化铝材料的冲压机械强度。另外，相对于表面涂覆铝基络合物的氧化铝样品，表面涂覆氯化铝

的氧化铝材料经过高温焙烧后比表面积更大、孔径更小、孔径分布也更为集中。更为重要的是：表面涂覆氯化铝的氧化

铝样品，经过高温焙烧后表面会形成利于稳定活性金属的粗糙形貌。
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Abstract：To increase the impulse mechanical strength of alumina， the pore structure of alumina was 
modified by surface coating.  It was found that the impulse mechanical strength of alumina samples coated 
with aluminum chloride increases from 35 MPa to 51 MPa and the mechanical strength of alumina samples 
coated with aluminum-based complex increases from 21 MPa to 46 MPa at the calcination temperature 
range of 100 ℃ to 1100 ℃ by the DL-3 typed impulse mechanical strength test device，while the mechanical 
strength of uncoated alumina samples increases from 17 MPa to 39 MPa.  According to scanning electron 
microscopy and X-ray diffraction，the surface coating of aluminum chloride has little influence on the crystal 
type of alumina materials after high temperature calcination.  At the same time，it can effectively fill the 
matrix pore of alumina materials，increase the density of the support，and improve the mechanical strength of 
alumina materials.  In addition，compared with the alumina sample coated with aluminum complex，the 
alumina material coated with aluminum chloride possesses larger surface area and smaller pore size after 
high temperature calcination.  More importantly，the surface of the alumina sample coated with aluminum 
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chloride formed a rough shape after high temperature calcination，which was beneficial to the loading and 
dispersion of the active metals.
Key words：alumina；impulse mechanical strength；surface coating；aluminum chloride

氧化铝材料可与多种活性金属产生较强相互作

用，当被用作负载型催化剂载体时，可使活性金属具

有较高的分散度［1］。因此，氧化铝材料被广泛应用于

航天等领域负载型催化剂的制备［2-4］。但是，氧化铝材

料往往具有丰富的孔道结构，进而导致成型后的氧化

铝颗粒机械强度普遍较低。当氧化铝颗粒被用作催

化剂载体时，较差的机械强度会导致催化剂的破碎，

进而影响催化反应的进行［3］。特别是应用于运行中的

航天器等严苛环境中的航天催化剂，处于急冷急热的

复杂环境中时，较差的机械强度会使催化剂产生较大

的热应力，导致航天器部件的损坏甚至是灾难性事

故［5］。因此，高效的氧化铝材料机械强度提升工艺，对

于高性能航天催化剂及其他以氧化铝为载体的催化

剂的研制具有重要意义。

目前，应用较为广泛的氧化铝材料机械强度提升

方法主要包括两种：一种是在氧化铝材料中掺杂堇青

石、莫来石、红柱石等具有较低热膨胀系数或负膨胀

系数的物质［6］；另外一种是在氧化铝材料中掺杂硅、锆

等其他元素［7］。但是，这两种方法都会因非铝元素的

掺杂而改变氧化铝材料表面的性质，进而影响氧化铝

作为催化剂载体时的性能［8］。相关研究［9］表明，如果

在氧化铝材料表面涂覆以氯化铝为代表的铝基无机

盐或者铝基络合物时，粒径较小的铝离子或铝基络合

物分子会通过扩散的方式填充于氧化铝材料的基体

孔道，进而有可能提升氧化铝材料的机械强度。而

且，该方法还有可能通过减小微观热震裂纹的成核和

扩展，提升材料的高温抗热震性。同时，还能避免非

铝元素的掺杂对氧化铝性能的影响［10］。

基于此，本工作采用表面涂覆的方法，尝试将粒

径较小的铝离子或铝基络合物填充于氧化铝材料的

孔道，用以提升氧化铝材料机械强度。在研究氯化铝

和铝基络合物的表面涂覆对氧化铝基体机械强度影

响的同时，也系统地比较了两种表面涂覆方案的差

异。最终，探索出一种有效提升氧化铝材料机械强度

的表面涂覆方法，该方法具有操作简单、方便、大规模

制备、没有引入非铝元素、对氧化铝材料性质影响较

小的优点。通过测试发现，经过涂覆的氧化铝材料的

体积密度和冲压机械强度均明显提升，且氯化铝的表

面涂覆对体积密度和冲压机械强度的提升效果要明

显好于铝基络合物。

1　实验材料与方法

1. 1　试剂与设备

硝酸铝，98%，Aldrich；氯化铝，98%，J&K；氨水，

25%，Acros；硝酸，68%，Aldrich；盐酸，37%，Aldrich；
对苯二甲酸，98%，J&K；去离子水；乙醇，99%，Al‐
drich。

TSX1800 型马弗炉，西尼特（北京）科技有限公

司；DHG-9240A 型烘箱，上海一恒科学仪器有限公

司；HTG-1000 型水热釜，安徽科密仪器有限公司；

WB-2000 型水浴锅，郑州长城科工贸有限公司；DZG-
6050 型真空干燥箱，上海森信实验仪器有限公司；DL-
3 型强度测试仪，大连仪器开发有限公司；HY-100 型

密度振实仪，东莞市华测仪器设备有限公司。

1. 2　氧化铝基体制备过程

采用硝酸铝作为铝源，在搅拌器的辅助下，将一

定量的硝酸铝溶于水中。采用一定比例的氨水作为

沉淀剂，加入硝酸铝溶液中，形成氢氧化铝悬浊液。

静置一段时间后，抽滤并用去离子水将滤饼洗至中

性，在烘箱中干燥一段时间后，用粉碎机将氢氧化铝

块体粉碎至一定目数的粉末。将氢氧化铝粉末在马

弗炉中焙烧后，形成氧化铝粉末。

以一定浓度的硝酸水溶液作为黏结剂，加入氧

化铝粉末中，经过多次捏合后，置于挤条机中，挤出

粒径为 1 mm 且粒径分布较为均一的氧化铝颗粒，经

过干燥和焙烧，形成氧化铝基体颗粒，为方便叙述，

标记为“Alumina-A”。经过不同温度焙烧的氧化铝

基体颗粒，标记为“Alumina-A-X”，其中 X 代表焙烧

温度。

1. 3　表面涂覆铝基络合物氧化铝样品的制备过程

将氯化铝和对苯二甲酸以一定比例在乙醇溶液

中混合，置于升至一定温度的水浴锅中，在搅拌器的

辅助下，发生络合反应，形成均匀的铝基络合物溶液。

将氧化铝基体颗粒在一定浓度的盐酸溶液中浸渍 12 h
后，用去离子水洗至中性，在烘箱中干燥一段时间后

完成预处理。将预处理后的氧化铝基体颗粒分散于

铝基络合物溶液中，形成混合溶液，之后置于水热釜

中，在一定温度下保持一段时间后，停止水热釜加热，

等温度降至室温，将浸渍铝基络合物溶液的氧化铝颗

粒取出，并在真空干燥箱中保持一段时间，完成铝基

络合物的涂覆。将涂覆后的氧化铝颗粒在马弗炉中

177



材料工程 2024 年  3 月

焙烧，降温后得到机械强度提升的氧化铝样品，为方

便叙述，标记为“Alumina-B”。经过不同温度焙烧的

氧化铝样品，标记为“Alumina-B-X”，其中 X 代表焙烧

温度。

1. 4　表面涂覆氯化铝的氧化铝样品制备过程

将氧化铝基体颗粒在一定浓度的盐酸溶液中浸

渍 12 h 后，用去离子水洗至中性，在烘箱中干燥一段

时间后完成预处理。将预处理后的氧化铝基体颗粒

分散于一定浓度的氯化铝水溶液中，形成混合溶液。

将混合溶液置于水浴锅中，在一定温度下保持 5 h
后，停止水浴锅的加热，等温度降至室温，将浸渍氯

化铝的氧化铝颗粒取出，并在 120 ℃的烘箱中保持

10 h，完成氧化铝载体在氯化铝溶液中的浸渍，将浸

渍后的氧化铝颗粒置于马弗炉中焙烧，降温后得到

机械强度提升的氧化铝样品，为方便叙述，该氧化铝

样品标记为“Alumina-C”。经过不同温度焙烧的氧

化铝样品，标记为“Alumina-C-X”，其中 X 代表焙烧

温度。

1. 5　氧化铝样品体积密度测试方法

首先，利用天平称量一定量的氧化铝样品。将称

过质量的氧化铝样品装入合适的洁净量筒内，并用卡

扣将装有氧化铝样品的量筒固定在振实密度仪的底

座上。其次，打开振实密度仪的电源开关，设置振动

次数，开始振动。在振动结束后，记录量筒的示数，作

为氧化铝样品的体积。最后，结合氧化铝样品的质量

和体积，计算出氧化铝样品的体积密度。每个种类的

氧化铝样品均测试 10 次，除去最大值和最小值，取剩

余 8 次测试的平均值，作为该种类氧化铝样品的体积

密度测试值。

1. 6　氧化铝样品机械强度测试方法

首先，利用游标卡尺测量每个氧化铝样品的颗粒

直径，并算出截面积。其次，将氧化铝样品竖向放置

于机械强度测试仪中，测试每个氧化铝样品所承受的

最大压力数值。最后，结合每个氧化铝样品的截面积

大小和所承受的最大压力，计算出每个氧化铝样品所

承受的最大压强值。每个种类的氧化铝样品均测试

20 次，除去 2 个最大值和 2 个最小值，取剩余 16 次测试

的平均值，作为该种类氧化铝样品的机械强度测试

数值。

2　结果与分析

2. 1　形貌分析

当氧化铝材料作为负载型催化剂的载体时，氧化

铝表面的形貌会影响负载的活性金属的分散度，进而

影响催化剂的整体性能［11］。表面涂覆前后氧化铝材

料的 SEM 图如图 1 所示，利用扫描电子显微镜，对涂

覆前后的氧化铝样品表面进行了表征。从图 1（a）中

可见，未经表面涂覆的氧化铝材料，经过 500 ℃的焙烧

后，具有丰富孔道结构和较多的裂缝。从图 1（b），

图 1（c）中可见，经过表面涂覆的氧化铝材料，在 500 ℃
焙烧后，样品的孔道结构明显减少。进一步对比图 1
（b），（c）中可见，经过铝基络合物涂覆的氧化铝基体，

经过 500 ℃焙烧后，材料表面较为光滑，但有较多明显

的裂纹。相比较而言，经过氯化铝涂覆的氧化铝基体

表面没有明显的裂纹。说明氯化铝的表面涂覆对

500 ℃焙烧的氧化铝基体的填充效果更好。另外，值得

注意的是，从图 1（c），（d）中可见，氯化铝涂覆的氧化铝

基体在 500 ℃和 1000 ℃焙烧后，样品表面均呈现出较

为明显的粗糙形貌。研究表明［12］，当氧化铝材料作为负

载型催化剂载体时，材料表面粗糙的形貌可对负载的

活性金属进行物理隔离，防止高温下活性金属的团聚，

提升催化剂性能的稳定性。从样品实物图中可见，与

Alumina-A-500 样 品 相 比 ，Alumina-B-500 样 品 和

Alumina-C-500 样品的粒径没有明显增加且粒径分布

较为均一，说明氯化铝和铝基络合物的表面涂覆没有

在氧化铝材料表面形成涂层，但可有效填充氧化铝材

料的孔道，增加氧化铝材料的密实程度。通过考察

图 1　表面涂覆前后氧化铝材料的 SEM 图

（a）Alumina-A-500；（b）Alumina-B-500；（c）Alumina-C-500；
（d）Alumina-C-1000

Fig. 1　SEM images of Alumina with and without surface coating
（a）Alumina-A-500；（b）Alumina-B-500；（c）Alumina-C-500；

（d）Alumina-C-1000
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Alumina-B-500 样品和 Alumina-C-500 样品破碎后的

横截面，发现样品内部的形貌与表面保持一致，说明氯

化铝和铝基络合物的涂覆能深入到样品内部。

总之，通过对不同种类氧化铝样品表面形貌的

表征，发现氯化铝和铝基络合物的表面涂覆均可有

效填充氧化铝材料的孔道结构，增加氧化铝材料的

密实程度。另外，相较于铝基络合物，氯化铝的表面

涂覆不仅有利于提升氧化铝样品的填充效果，还可

促进氧化铝材料表面形成利于稳定活性金属的粗糙

形貌。

2. 2　晶体类型分析

不同表面涂覆处理的氧化铝材料 XRD 图谱如

图 2 所示，借助 XRD 的表征手段对焙烧后的氧化铝样

品进行了晶体结构的分析，从图 2 中可见，在 10°~90°
的衍射区间内，3 个样品在 2θ=37. 2°，45. 7°，66. 7°处
均出现 3 个较宽的衍射峰，通过特征峰的对比，可以将

这 3 个衍射峰归属为 γ-Al2O3 在（311），（400）和（440）
晶 面 的 特 征 峰［13］，说 明 Alumina-A，Alumina-B 和

Alumina-C 3 个样品在 500 ℃焙烧后，样品骨架的晶体

类型很可能是 γ-Al2O3晶相。但是，η-Al2O3和 γ-Al2O3

具有相似的晶体结构，在 XRD 表征中特征峰较为接

近，因此，不能仅凭 XRD 谱图来确定 3 个样品骨架的

晶体类型是 γ-Al2O3晶相［14］。但是，考虑到 η-Al2O3是

由湃耳石在 230 ℃ 焙烧得到［15］，而将 3 个样品均在

500 ℃下进行了焙烧。因此，可以确定 3 个样品骨架的

晶体类型是 γ-Al2O3晶相。这也说明，氯化铝和铝基络

合物的涂覆对焙烧后氧化铝基体的晶体类型影响很

小。另外，Alumina-C 在 500 ℃焙烧后，γ-Al2O3特征峰

的峰型更窄，峰高更高。结合扫描电镜的结果可以推

测出，这主要是由于经过氯化铝的表面涂覆后，氧化

铝材料表面形成了结晶度更高且粒径更小的氧化铝

小颗粒［16］。

总之，借助于 XRD 表征发现，氯化铝和铝基络合

物的涂覆对氧化铝基体晶体类型的影响很小。另外，

由于经过氯化铝涂覆后的氧化铝材料，焙烧后会在表

面形成结晶度更高且粒径更小的氧化铝小颗粒，导致

涂覆氯化铝的氧化铝样品在 XRD 表征中的特征峰峰

型更窄，峰高更高。

2. 3　比表面积分析

不同表面涂覆处理的氧化铝材料比表面积对比

图如图 3 所示，从图 3 中可见，涂覆铝基络合物和氯化

铝的氧化铝样品，经过 500 ℃的焙烧后，Alumina-B-
500，Alumina-C-500 的比表面积分别为 53，97 m2/g，
平均孔径大小分别为 7. 2，4. 4 nm（如图 3（a），（b）所

示）。经对比后发现，涂覆氯化铝的氧化铝样品的比

表面积比涂覆铝基络合物的氧化铝样品高 44 m2/g，结
合扫描电镜和 X 射线衍射表征的结果可以推测出，这

主要是由于涂覆氯化铝后氧化铝材料表面形成粗糙

的形貌以及粒径较小的氧化铝小颗粒。另外，从孔径

分布图可见，涂覆氯化铝后，氧化铝样品的孔径主要

集中于 4. 4 nm，而涂覆铝基络合物的氧化铝样品，孔

径约为 7. 2 nm。对比后发现，涂覆铝基络合物的氧化

铝样品平均孔径较大，且孔径分布较为分散。经分析

后得知，主要原因是：相对于铝离子，铝基络合物分子

粒径较大，难以分散至氧化铝材料中孔径较小的孔

道。这也进一步说明，相对于铝基络合物，氯化铝的

涂覆对于氧化铝材料的填充效果更好。总之，相对于

表面涂覆铝基络合物的氧化铝样品，表面涂覆氯化铝

的氧化铝材料经过高温焙烧后比表面积更大、孔径更

小、也更为集中。

2. 4　体积密度分析

为了分析并比较氯化铝和铝基络合物的表面涂

覆对于氧化铝材料体积密度的影响，分别测试了

“Alumina-A”，“Alumina-B”和“Alumina-C”样品经不

同焙烧温度后的体积密度，具体结果如图 4 所示，从图

中可见，在 500~1000 ℃的焙烧温度范围内，Alumina-A
样品的体积密度从 0. 72 g/mL 增加至 0. 93 g/mL，

Alumina-B 样品的氧化铝样品的体积密度从 0. 85 g/
mL 增加至 0. 96 g/mL，Alumina-C 样品的体积密度从

1. 01 g/mL 增加至 1. 15 g/mL。体积密度的大小决定

了单位体积内催化剂的填装量，体积密度越大，单位

体积内催化剂的填装量越高，越有利于提升整体催化

效果［17］。由此说明焙烧温度的升高有利于提升氧化

铝 材 料 的 体 积 密 度 。 进 一 步 对 比 Alumina-B 和

Alumina-C 的体积密度发现，氯化铝和铝基络合物的

涂覆均能有效填充氧化铝材料中的基体孔道，进而提

升氧化铝材料的体积密度。但是，在 500 ℃~1000 ℃
的焙烧温度范围内，涂覆氯化铝后的氧化铝样品的体

图 2　不同表面涂覆处理的氧化铝材料 XRD 图谱

Fig. 2　XRD patterns of Alumina samples with different 
surface coating processes
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积密度明显高于涂覆铝基络合物的氧化铝样品，说明

氯化铝的涂覆对于提升氧化铝体积密度的效果更好。

总之，通过对氧化铝样品体积密度的研究，发现氯化

铝和铝基络合物的涂覆均能有效提升氧化铝材料的

体积密度，且氯化铝的表面涂覆对氧化铝材料体积密

度的提升效果更为明显。

2. 5　冲击机械强度分析

当被用作负载型催化剂的载体时，氧化铝材料的

冲击机械强度影响催化剂性能的稳定性和高温抗热

震性［18］。对于不同氧化铝样品体积密度的研究结果

显示，氯化铝和铝基络合物的涂覆均能有效填充氧化

铝材料的基体孔道，该结果表明：氯化铝和铝基络合

物的涂覆有望通过提升氧化铝材料的密实程度，达到

改善氧化铝材料冲击机械强度的目的。为此，将无涂

覆、涂覆氯化铝和涂覆铝基络合物的氧化铝样品在不

同温度焙烧，并分别测试了各种氧化铝样品的冲击机

械强度，进而分析了氯化铝和铝基络合物的涂覆对氧

化铝材料冲击机械强度的影响，氧化铝样品在不同焙

烧温度下冲压机械强度如图 5 所示，从图中可见，在

100~1100 ℃的温度范围内，涂覆氯化铝的氧化铝样品

的冲击机械强度从 35 MPa 提升至 51 MPa，相比较而

言，没有经过表面涂覆的氧化铝样品的冲击机械强度

从 17 MPa 提升至 39 MPa，涂覆铝基络合物的氧化铝

样品的冲击机械强度从 21 MPa 提升至 46 MPa。通过

冲击机械强度测试结果看出，焙烧温度的升高有助于

提升氧化铝材料的冲击机械强度，查阅文献［6］发现，这

可能是由于高温引起氧化铝骨架的收缩，同时，高温

导致氧化铝材料中大孔的坍塌，堵住部分孔道引起

的。另外，通过冲击机械强度的测试结果也看出，在

相同的焙烧温度下，相对于无涂覆的氧化铝材料，涂

覆氯化铝和铝基络合物的氧化铝样品的冲击机械强

度均有明显提升。涂覆氯化铝的氧化铝样品的冲击

机械强度要明显好于涂覆铝基络合物的氧化铝样品。

结合扫描电镜的表征结果以及体积密度的测试结果

可知，这主要是由于氯化铝和铝基络合物的涂覆均能

填充氧化铝材料中的基体孔道，而且，氯化铝的填充

效果更好。总之，通过对氧化铝样品冲击机械强度的

测试发现，氯化铝和铝基络合物的涂覆均能有效提升

氧化铝材料的冲击机械强度，且氯化铝的涂覆对氧化

铝材料冲击机械强度提升效果更明显。

图 3　不同表面涂覆处理的氧化铝材料比表面积

（a）Alumina-B-500；（b）Alumina-C-500
Fig. 3　Specific surface areas of Alumina samples with different surface coating processes

（a）Alumina-B-500；（b）Alumina-C-500

图 4　不同氧化铝样品体积密度测试结果

Fig. 4　Volume density test results of different alumina samples

图 5　氧化铝样品在不同焙烧温度下冲压机械强度

Fig. 5　Impulse mechanical strength of alumina samples calcinated 
at different temperatures
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3　结论

（1）氯化铝和铝基络合物的表面涂覆均可有效填

充氧化铝材料的孔道结构，增加氧化铝材料的密实程

度。另外，相较于铝基络合物，氯化铝的表面涂覆不

仅更有利于提升氧化铝材料的填充效果，还可促使氧

化铝材料的表面形成利于稳定活性金属的粗糙形貌。

（2）与未经涂覆的氧化铝材料类似，涂覆氯化铝

和铝基络合物的氧化铝材料，经过 500 ℃焙烧后，晶体

类型均为 γ-Al2O3晶相。另外，由于表面涂覆氯化铝的

氧化铝材料经过高温焙烧后，表面形成了小粒径的氧

化铝颗粒，导致样品的 XRD 特征峰峰型更窄，峰高

更高。

（3）相对于表面涂覆铝基络合物的氧化铝样品，

表面涂覆氯化铝的氧化铝材料经过 500 ℃焙烧后，比

表面积更大、孔径更小、也更为集中。

（4）在 100~1100 ℃的温度范围内，涂覆氯化铝的

氧 化 铝 样 品 的 冲 击 机 械 强 度 从 35 MPa 提 升 至 51 
MPa，相比较而言，没有经过表面涂覆的氧化铝样品

的冲击机械强度从 17 MPa 提升至 39 MPa，涂覆铝基

络合物的氧化铝样品的冲击机械强度从 21 MPa 提升

至 46 MPa。
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Fe对 Ni-Mn-Ga合金微丝形状
记忆效应的影响
Influence of Fe on shape memory effect of 
Ni-Mn-Ga alloy microwire

刘艳芬*，李 爽，郎子锐，马梓轩，刘晓华
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LIU　Yanfen*，LI　Shuang，LANG　Zirui，MA　Zixuan，LIU　Xiaohua

（Department of Physics，Qiqihar University，Qiqihar 161006，
Heilongjiang，China）

摘要：以 Ni-Mn-Ga 合金微丝为基础分析 Fe 元素掺杂前后对合金微丝的形状记忆效应的变化。用真空磁控钨极电弧熔

炼炉制备 Ni-Mn-Ga-Fe 合金，并用高真空精密熔体抽拉设备将母合金制备成微丝。采用 EDS 能谱分析仪、DSC 差示扫

描量热分析仪、XRD、DMA 动态机械分析仪，研究 Fe 元素掺杂 Ni-Mn-Ga 合金微丝后的物相、马氏体相变行为、微丝的形

状记忆效应。结果表明，Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝显示的是四方结构马氏体相和面心立方结构奥氏体相的混合相，对微丝

采用步进式阶梯有序化热处理，有序化热处理能有效降低微丝内部缺陷，释放内应力，细化微丝内部晶粒，收缩晶格体

积，马氏体孪晶界面更加平直，孪晶面更易移动，微丝的伸长率提高。在 258 K 下对制备态 Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝进行

单程形状记忆的测试，拉伸到 350 MPa 后卸载到 0 MPa，随后将微丝升温到奥氏体态后，应变恢复率为 78. 75%，而在 289 
K 对有序化热处理态 Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝进行单程形状记忆测试，应变恢复率达到 100%。在 126 MPa 和 240 MPa 下

分别对有序化热处理态三元 Ni-Mn-Ga 合金微丝和 Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝进行恒应力拉伸，两种微丝双程形状恢复能

力均接近 100%，但 Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝在发生形变时的弹性应变储能略高于 Ni-Mn-Ga合金微丝。Fe 的加入使得到

的合金微丝的力学性能高于传统三元形状记忆合金微丝；制备态下和热处理态的 Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝的马氏体相变

温度较 Ni-Mn-Ga合金微丝分别提高 6. 0 K 和 11. 5 K，热滞分别降低 6. 7 K 和 1. 5 K。

关键词：形状记忆合金；Ni-Mn-Ga铁磁合金微丝；马氏体相变；形状记忆效应

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2022. 000436
中图分类号： O731；O782；TG139. 6  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0182-10

Abstract：The shape memory effect of alloy microwire with Fe replacing Ga based on Ni-Mn-Ga alloy 
microwire was analyzed.  Ni-Mn-Ga-Fe alloy was prepared by vacuum tungsten arc melting furnace and 
the parent alloy was prepared by a high vacuum precision melt drawing equipment.  The effects of Fe 
doping on the phase， the martensite transition behavior， and shape memory effect were studied by EDS， 
DSC， XRD and DMA.  The results show that the Ni-Mn-Ga-Fe alloy microwire shows the mixed phase 
of tetragonal martensite phase and face-centered cubic austenitic phase.  The step ordering heat treatment 
was used for the microwire.  The microwire was treated by step-by-step step ordering heat treatment， the 
ordered heat treatment can effectively reduce the internal defects of the microwires， release the internal 
stress， refine the internal grains of the microwire， shrink the lattice volume， improve the compactness of 
the microwire， and make the martensite twin interface more straight and easier to move， and improve the 
elongation of the microwire. The one-way shape memory test of the prepared Ni-Mn-Ga-Fe alloy 
microwires is carried out at 258 K， after stretching to 350 MPa and unloading to 0 MPa.  The strain 
recovery rate is 78. 75% after the microwires are heated to the austenite state.  The one-way shape memory 
test of the ordered heat-treated Ni-Mn-Ga-Fe alloy microwires is carried out at 289 K， and the strain 
recovery rate reaches 100%.  The ordered heat-treated ternary Ni-Mn-Ga alloy microwire and Ni-Mn-Ga-

引用格式：刘艳芬，李爽，郎子锐，等 . Fe 对 Ni-Mn-Ga合金微丝形状记忆效应的影响［J］. 材料工程，2024，52（3）：182-191.
LIU Yanfen，LI Shuang，LANG Zirui，et al. Influence of Fe on shape memory effect of Ni-Mn-Ga alloy microwire［J］. Jour‐
nal of Materials Engineering，2024，52（3）：182-191.
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Fe alloy microwire are stretched under constant stress at 126 MPa and 240 MPa， respectively.  The two-
way shape recovery ability of the two microwires can reach almost 100%， but the phase transition width of 
the alloy microwire during deformation， namely the elastic strain energy storage is more than that of the 
ternary alloy microwire.  The addition of Fe makes the mechanical properties of the alloy microwires higher 
than that of the traditional ternary shape memory alloy microwire； compared with Ni-Mn-Ga alloy 
microwires， the martensitic transformation temperatures of Ni-Mn-Ga-Fe alloy microwires in as-prepared 
and heat-treated states increase by 6. 0 K and 11. 5 K respectively， and the thermal hysteresis decreases by 
6. 7 K and 1. 5 K respectively.  In practical applications， Ni-Mn-Ga-Fe shape memory alloy may be more 
widely used due to its small thermal hysteresis， high martensitic transformation temperature and large strain 
recovery rate.
Key words：shape memory alloy；Ni-Mn-Ga ferromagnetic alloy microwire；martensitic transition；shape 
memory effect

材 料 的 形 状 记 忆 效 应（shape memory effect， 
SME）最早走入人们的视野是美国海军机械研究所的

Buchler 博士研究小组发现的 Ti-Ni合金［1］。这种合金

在降温变形后升温又恢复母相形状，在应力、温度等

外驱动力下都可以发生马氏体相变［2］。目前，形状记

忆合金按其产生原因，可分为磁控和温控两类［2］。而

智能材料 Ni-Mn-Ga 合金兼具磁控和温控于一体成为

一种新型记忆合金材料［2］。

研 究 发 现 ，对 于 传 统 形 状 记 忆 合 金（shape 
memory alloys， SMAs）在发生形状记忆效应时需加热

到母相状态，再冷却恢复到马氏体状态，在发生形状

记忆时依赖于温度的改变［3］，化学计量比 Ni2MnGa 常

表现为马氏体相变温度（martensite transition tempera‐
ture， MT）较低、本征脆性较大、响应频率较慢等缺

点［1-2］，近年来在记忆合金中加入铁磁性元素，获得铁

磁形状记忆合金（ferromagnetic shape memory alloy， 
FSMAs）作为新型智能形状记忆合金引起了很多关

注，铁磁形状记忆合金微丝不仅具有热弹性马氏体相

变还兼具铁磁性，加入第四元素可以细化晶粒、降低

材料脆性、提升 MT 温度、降低相变滞后，使其应用更

为广泛［4］。在三元合金可加入 Fe［5］，Cu［6］，Ti（Co）［7］，

Zr［7］，Nd［8］等第四元素改善合金的马氏体相变温度及

力学性能，如形状记忆性能［9］。由于单晶实验难度较

大、成本较高，故近年来以多晶合金研究为主，在考虑

到减小样品尺寸可获得可观的小尺寸效应，与此同时

进入研究者视野的材料有薄膜、微丝等［10］。实验发

现，铁磁合金微丝在温度循环过程中表现为热弹性马

氏体相变，且相变温度与 Ni2MnGa 相比变化明显提

高，约 91 K［10］，是一种温控敏感的材料［11］，与此同时，

表现出良好的形状记忆恢复能力，在对微丝施加应力

时，Fe 元素的加入使得微丝的脆性减弱，发现马氏体

相变温度向高温方向移动，施加的应力越大越能清晰

可见应变与应力的关系［11］。

综上，本工作着重研究在 Ni2MnGa 合金中加入铁

磁性 Fe，采用熔体抽拉技术制备成微丝，研究 Fe 对掺

杂前后微丝马氏体相变行为和形状记忆效应的影响。

1　实验材料与方法

1. 1　实验材料的制备及微丝的热处理

本工作在化学计量比 Ni2MnGa 合金基础上，研究

掺杂 Fe 元素后对合金微丝马氏体相变行为和形状记

忆效应的影响。实验材料采用的是高纯度的金属元

素 Ni，Mn，Ga，Fe（纯度≥99. 98%），按照 Ni50Mn25Ga21

Fe4的比例将金属元素放入真空磁控钨极电弧炉中，在

氩气的保护下熔炼合金，多次翻转，确保得到混合均

匀的母合金锭；将得到的合金锭切割处理后，投放到

熔体抽拉装置中，加热感应线圈使金属加热至熔融状

态，调整步进杆，由高速旋转的金属轮盘与熔融柱体

相切后得到金属微丝。冷却后可以很明显地观察到，

微丝截面不是一个正圆，而是一种呈现“D”型半圆的

截面，这是由于微丝一端优先接触轮盘快速冷凝形成

的。选取尺寸均匀的微丝进行有序化热处理，将由于

快速冷凝而无法扩散的晶体结构的原子能够扩散并

占据正确点阵位置，释放内应力，增强合金微丝的有

序化程度，使合金微丝的成分更加均匀。合金微丝采

取步进式有序化热处理工艺：将微丝抽真空密封后加

热到 993 K 后保温 2 h 降温到 953 K，在此温度下保温

10 h 后降温到 723 K 保温 20 h，升/降温速率 7 K/min，
继而随炉冷却。

1. 2　实验方法

采用场发射扫描电子显微镜（SEM-Helios Nano‐
lab600i）观测热处理前后微丝微观结构的变化，当电子

轰击时，反射的电子光束不同，呈现出不一样微丝的

图像来分析样品表面微观的组织变化以及拉伸断口

的形貌［12］；采用 SEM 自带的 EDS 能谱分析微丝成分；
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采用 X 射线衍射仪（XRD）在室温下利用 CuKα 辐射，

确认微丝的相结构；用差示扫描量热仪（TA DSC 
Q200）分析及确定马氏体相变行为［13］，在测试 Fe 元素

掺杂前后微丝相变温度时以速率为 5 K/min 对微丝进

行升温、降温、保温，并记录微丝升温、降温过程中发

生马氏体相变行为的主要参数，确认发生马氏体相变

的温度后计算相变焓（ΔHcoolig，ΔHheating）［14］。采用 Q800
动态机械分析仪（DMA Q800）对样品进行形状记忆效

应测试，由于微丝在制备过程中会出现凹陷、瑞利波

等缺陷，所以在拉伸的过程中微丝极易由于遇到缺陷

而导致产生微丝裂纹的可能性，为确保实验的顺利进

行，选取质地均匀、长度为 2 mm 的样品在薄膜拉伸卡

具上测试，振荡频率和应变振幅分别是 1 Hz 和 5×
10-4。在低于马氏体相变温度下对微丝进行单程形状

记忆测试，测试前对微丝施加预加载荷约 0. 01 N 使微

丝处于拉直状态，将微丝加热到 350 K 完全奥氏体化，

然后降温至实验温度  （Ms 以下），保温 5 min 进行加

载、卸载，每次卸载完毕都将微丝再次加热到 350 K 保

温 12 min 退火，并同时记录加热过程中应变的恢复。

实验参数：加、卸载速率分别为 0. 02 N/min 和 0. 04 N/
min，升/降温速率为 5 K/min，载荷大小根据不同状态

微丝的强度进行选取。双程形状记忆效应（two-way 
shape memory effect，TWSME）是在高于马氏体逆相

变以上 350 K 保温 5 min，降温至低温保温 5 min，再将

微丝升温至 350 K，实现多应力下的循环。测试温区

的选取是依据每根微丝的相变温度，升/降温速率分

别为 5 K/min，载荷大小根据不同状态微丝的强度进

行选取。

2　结果与分析

2. 1　微丝的结构

热处理后微丝的 SEM 微观形貌图如图 1 所示，选

取质地均匀且无明显缺陷的微丝。如图 1（a）所示，直

径约为 30 μm，直径均匀，外表面平滑，无明显缺陷，这

与热处理后 Ni-Mn-Ga 微丝相同，说明随 Fe 元素含量

的增加，没有对微丝的宏观形貌产生影响，选取如图

截面，可以在微丝表面观测到 Ni-Mn-Ga 和 Ni-Mn-
Ga-Fe 晶粒尺寸分布如图 1（b）插图，在 SEM 图下选取

面积相同的 Ni-Mn-Ga 和 Ni-Mn-Ga-Fe 微丝截面计

算已知面积内晶粒个数，利用单位面积晶粒数来确定

晶粒度，观察到微丝自由凝固的晶粒，三元合金微丝

图 1　有序化热处理微丝的 SEM 图

（a）Ni-Mn-Ga-Fe 微丝；（b）三元和四元微丝晶粒尺寸分布；（c）Ni-Mn-Ga微丝断裂截面；

（d）Ni-Mn-Ga-Fe 微丝断裂截面；（e）微丝平表面柱状晶生长趋势

Fig. 1　SEM images of microwires with ordered heat treatment
（a）Ni-Mn-Ga-Fe microwires；（b）grain size distribution of ternary and quaternary microwires；

（c）fracture cross section of Ni-Mn-Ga microwires；（d）fracture cross section of Ni-Mn-Ga-Fe microwires；
（e）growth trend of columnar crystals on the flat surface of the microwire
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晶粒尺寸集中在 1. 3~2. 5 μm 之间，对比发现掺杂 Fe
元素后微丝晶粒的尺寸小于 1. 2 μm，Fe 元素的加入可

以细化晶粒，增加密度，缩短位错移动距离，增加材料

的强度，减小晶粒各向异性，使变形更加均匀，减小了

变形过程中大程度集中引起的微裂纹，因此，较三元

合金微丝来说四元合金微丝力学性能更加优异。

图 1（c），（d）分别是 Ni-Mn-Ga 微丝和 Ni-Mn-Ga-
Fe 微丝的截面图，两幅图可以直观地看出微丝切面并

不是一个标准的正圆，而是由平表面 A 和圆表面 B 组

成的“D”型结构，这是由于微丝在熔体抽拉装置中 A
侧优先接触轮盘快速冷凝形成的半圆形结构，在圆表

面可以看到图 1（b）的晶粒，平表面则是由柱状晶组成，

见图 1（e），结合图 1（c）~（e）可知，熔融态金属在平表面

上会优先形成核点（图 1（c），（d）红色区域），随着金属

与轮盘的不断接触，以该点为中心，晶粒向外发散（图 1
（c），（e）黄线方向），从平表面向圆表面晶粒生长［15］。

为了进一步分析微丝结构，对微丝进行 EDS 和

XRD 分析。对两种微丝的成分分析结果见表 1。

合金微丝中电子浓度 e/a（式中：%为原子分数）如下：

对于 Ni-Mn-Ga合金微丝：

e/a = Ni% × 10 + Mn% × 7 + Ga% × 3
100 （1）

对于 Ni-Mn-Ga-Fe 合金微丝：

e/a = Ni% × 10 + Mn% × 7 + Ga% × 3 + Fe% × 8
100

（2）
价电子浓度的变化是影响马氏体相变温度的关

键因素之一。通过计算发现，Fe 含量的增加对合金微

丝的电子浓度影响很明显［16］，有序化热处理后的微丝

的电子浓度升高，化学计量比 Ni2MnGa 的电子浓度为

7. 50，本次实验的 Ni-Mn-Ga 微丝在热处理前后的电

子浓度平均值在 7. 60~7. 70 之间，Ni-Mn-Ga-Fe 微丝

的电子浓度平均值在 7. 68~7. 76 之间，这是由于加入

Fe 元素后合金在制备过程中，Fe 元素的原子自由度高

于其他元素，占据的晶格比重较大，电子浓度 e/a 与马

氏体相变温度密不可分［17-20］，这是基于电子结构能带

理论得到的，e/a 增大，MT 温度也会随着增大。

图 2 分别为制备态和有序化热处理的 Ni-Mn-Ga
和 Ni-Mn-Ga-Fe 微丝的 XRD 图谱。结果显示室温下

制备态三元合金微丝表现为 5M 马氏体相结构，主峰

为（220）M 和（022）M，在有序化热处理后劈裂为（220）M

和（202）M，表现为 7M 马氏体结构，即三元合金微丝

无论在制备态下还是热处理态下均表现为马氏体结

构，室温下制备态掺杂 Fe 元素后合金微丝为奥氏体

相，主峰（202）A 在有序化热处理后劈裂为（220）M 和

（022）M 两个峰值，表现为 5M 马氏体和少量奥氏体并

表 1　两种合金微丝成分 EDS分析

Table 1　EDS analysis of the two alloy microwires components

Sample

Prepared Ni-Mn-Ga microwire
Ordered heat-treated Ni-Mn-Ga microwire
Prepared Ni-Mn-Ga-Fe microwire
Ordered heat-treated Ni-Mn-Ga-Fe microwire

Atom fraction%
Ni
49. 92
51. 73
49. 92
49. 33

Mn
27. 81
26. 97
26. 23
24. 89

Ga
22. 27
21. 30
19. 46
21. 13

Fe

4. 39
4. 65

e/a

7. 6068
7. 6999
7. 7631
7. 6812

图 2　微丝 XRD 图谱

（a）制备态微丝 Fe 含量为 4.39% 和 0%；（b）有序化热处理微丝 Fe 含量为 4.65% 和 0%
Fig. 2　XRD pattern of microwires

（a）Fe contents of the prepared microwires are 4.39% and 0%；（b）Fe contents of ordered heat-treated microwires are 4.65% and 0%
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存的结构，这说明 Fe 元素含量的增加，Ni-Mn-Ga-Fe
微丝的马氏体相变温度较化学计量比为 Ni2MnGa 微

丝（202 K）［21］提高了约 68 K；同时随着 Fe 含量的增

加，Fe 原子占据 Ga 位，使得晶胞体积收缩，增加了马

氏体相稳定性。

2. 2　Fe对微丝马氏体相变的影响

图 3 为合金微丝对 DSC 测试加热和冷却时的曲

线，图 3（a），（b）分别是制备态和有序化热处理态三元

合金微丝相变曲线，图 3（c），（d）分别为制备态有序化

热处理态微丝的相变曲线。由图可知，母相和马氏体

相变和逆相变时只有一组峰值，很明显表现为一步热

弹性相变，且微丝成分均匀。吸热峰表现为凹峰是马

氏体向奥氏体的相变，放热峰是奥氏体向马氏体的相

变，表现为凸峰。用切线法标记马氏体相变和逆相变

温度得到 Ms、M f、Mp（峰值温度）、As、Af、Ap（峰值温

度），相变滞后 Ap-Mp，列于表 2 中。

对比图 3（a），（c），第四元素 Fe 的加入会提高微丝

的制备态 Ms
［22］约 6 K，相变滞后减小约 6. 4 K，对比图

3（b），（d），有序化热处理态 Ms提高约 11. 5 K，相变滞

后减小约 1. 4 K，在此过程产生的一级相变产物是

（5M）马氏体，对于三元 Ni-Mn-Ga 合金微丝，从高温

冷却过程直接到奥氏体的 5M 马氏体转变，四元合金

微丝室温下表现为奥氏体状态，发现掺杂 Fe 元素制备

态的相变温度比未掺杂 Fe 元素的相变温度改变趋势

略平缓［18-19］，在合金制备中，逐渐加入 Fe 元素，Fe 原子

代替 Ga 改变了原有的原子占比，合金微丝的自由电子

数目增加、电子浓度发生变化、晶胞体积缩小，Ms 升

高；对比图 3（a）和图 3（b），图 3（c）和图 3（d）发现微丝

在有序化热处理后较制备态 Ms明显升高，三元和四元

合金微丝有序化热处理态较制备态 Ms提高约 27. 7 K
和 32. 2 K。说明在有序化热处理后原子间隙缩小，排

列有序，结构更加稳定。

图 3 还显示出马氏体相变滞后这一现象，Fe 元素

加入降低了相变滞后，产生这一现象的原因一般认为

在应力增加时，马氏体和母相间的孪晶界移动产生摩

擦、缺陷、驱动力弹性能等产生了不可逆的能量损

耗［19-20］。马氏体和奥氏体母相间的几何兼容性直接影

响马氏体相变滞后和相变可恢复性，奥氏体表现出高

温相，马氏体表现出低温相，两相在转变时由于晶界

移动会有部分能量的产生，由低温相马氏体转变为高

温相奥氏体时，也会有部分能量的产生，这样就产生

了相变滞后这一现象［16］。

图 3　合金微丝 DSC 曲线图

（a）制备态 Ni49.92Mn27.81Ga22.27微丝；（b）有序化热处理 Ni51.73Mn26.97Ga21.30 微丝；（c）制备态 Ni49.92Mn26.23Ga19.46Fe4.39微丝；

（d）有序化热处理 Ni49.33Mn24.89Ga21.13Fe4.65 微丝

Fig. 3　DSC curves of alloy microwires
（a）prepared Ni49.92Mn27.81Ga22.27 microwires；（b）ordered heat-treated Ni51.73Mn26.97Ga21.30 microwires；

（c）prepared Ni49.92Mn26.23Ga19.46Fe4.39 microwires ； （d）ordered heat-treated Ni49.33Mn24.89Ga21.13Fe4.65 microwires
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根据图 3 吸收峰和放热峰计算焓变 Δ H，列于

表 2 中 ，结 果 符 合 Chernenko［18］的 分 析 ，即 随 着 Fe
的 加 入 ，相 变 焓 越 大 ，在 Ni-Mn-Ga 合 金 中 相 变 焓

的变化与 MT 温度有关，即合金的相变温度越高，

相变过程的焓变就越大，反之焓变就越小。有序

化热处理后 Ni49. 92Mn26. 23Ga19. 46Fe4. 65 微丝为母相和马

氏体相并存，Ms 略高于室温，故马氏体应为第二类马

氏体。

2. 3　形状记忆效应

单 程 形 状 记 忆 效 应（org-way shape memory ef‐
fect，OWSME）是指合金微丝在不施加外加应力的情

况下，微丝在较低温度变形，加热后恢复原来的形

状［23］。图 4 是制备态和有序化热处理态对 Ni-Mn-Ga-
Fe 合金微丝在马氏体状态下的拉伸及卸载曲线，微丝

最初处于马氏体相，对微丝进行拉伸加载，然后将微

丝卸载到 0 MPa，在无应力下升温到奥氏体状态，显示

出多变体孪晶马氏体相发生马氏体逆相变的过程，这

是由于奥氏体具有较高对称性以及较低马氏体对称

性，在两相进行可逆转变时，对微丝施加应力，由于马

氏体的变体方向与应变方向不同，会使马氏体在某些

方向择优长大，形成去孪晶马氏体，此时发现宏观上有

较大的应变。在卸载后应力部分恢复，宏观上仍为去

孪晶马氏体；在升高温度过程中，由于逆相变要求马氏

体恢复到母相奥氏体状态的温度应高于 Ms，此时理论

上应变可完全恢复［11］，但是由于实验过程中的不可控

因素，会产生不可逆缺陷，会有部分应变不恢复。

掺杂 Fe 元素后的合金微丝在相变过程中的产物

是 5M 马氏体，晶体的短轴（c 轴）在奥氏体坐标系下的

方向是〈001〉，当短轴和微丝的晶轴排列方向近似相

同时，微丝的短轴增加时微丝沿轴向收缩；当 c 轴和微

丝的径向排列方向近似时，微丝的短轴增加，微丝沿

轴拉伸，所以微丝形状记忆效应可用应变表示。有序

化热处理可以使马氏体变体重新取向，微丝在高温奥

氏体状态下降温变形成低温马氏体状态，如图 4 所示，

表 2　微丝相变温度

Table 2　  Microwires phase transition temperature

Alloy

Prepared Ni49. 92Mn27. 81Ga22. 27 microwire
Ordered heat-treated Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 microwire
Prepared Ni49. 92Mn26. 23Ga19. 46Fe4. 39 microwire
Ordered heat-treated Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 

microwire

As/K

276. 0
294. 9
265. 5
304. 9

Af/K

280. 7
301. 8
278. 1
311. 8

Ap/K

278. 2
298. 8
270. 9
309. 2

Ms/K

264. 4
291. 1
270. 4
302. 6

M f/K

259. 3
286. 5
250. 0
293. 4

Mp/K

262. 3
289. 0
261. 4
300. 8

Ap-
Mp/K
15. 9

9. 8
9. 5
8. 4

ΔHcooling/
（J·g-1）

1. 65
1. 71
2. 13
6. 33

ΔHheating

（J·g-1）

1. 38
2. 65
2. 05
5. 80

图 4　微丝的拉伸曲线和形状恢复过程

（a）制备态微丝 Ni49.92Mn26.23Ga19.46Fe4.39 ；（b）有序化热处理态微丝 Ni49.33Mn24.89Ga21.13Fe4.65

Fig. 4　Tensile curves of microwires and shape recovery process
（a）prepared Ni49.92Mn26.23Ga19.46Fe4.39 microwires；（b）ordered heat-treated Ni49.33Mn24.89Ga21.13Fe4.65 microwires
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在发生单程形状记忆效应时，可以分为以下几部分：A
处表示为微丝初始的状态为马氏体状态，将微丝拉伸

后到 B 点，在此过程微丝会被拉伸为自适应式马氏体，

晶界发生运动，此刻对微丝卸载，由于在卸载过程中

晶界产生的运动不可逆，此刻在卸载完成后微丝弹性

恢复到 C 点，只有部分恢复，此刻可以近似认为晶体的

短轴排列方向和微丝的晶轴方向以及径向方向基本

相同，但在拉伸的过程之中晶胞的长轴会被拉长使变

成不规则椭圆，晶胞拉伸，应变增加，从 D 开始微丝发

生逆相变直到 E 点结束，直到微丝变成奥氏体状态。

图 4（a）为制备态 Ni44. 92Mn22. 63Ga19. 46Fe4. 39 微丝在

258 K 下的单程形状记忆拉伸曲线，由图可知，微丝在

A-B 段拉伸到 350 MPa，预应变为 2. 29%，B-C 段将微

丝卸载到 0 MPa，残余应变（εr）为 1. 12%，弹性可恢复

应变为 1. 17%，发现此时在 C-D 段微丝升温后，由图

像可观测到，此刻虽然微丝卸载到 0 MPa，但是温度没

有达到奥氏体相即应变未恢复，D-E 段马氏体向奥氏

体的逆相变过程，相变应变恢复 0. 35%，E-F 段退火

到 342 K 释放应力，恢复应变（ερ）为 0. 43%，在 0 MPa
对制备态微丝升温到奥氏体态后，微丝发生可形状记

忆应变 εsme为 0. 63%，应变恢复率为 78. 75%。

图 4（b）为有序化热处理态 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65

微丝在 289 K 下的单程形状记忆拉伸曲线，将 A-B 段

拉伸到 235 MPa，应变为 1. 91%，B-C 段卸载到 0 MPa，
残余应变为 0. 55%，弹性可恢复应变为 1. 36%，在

C-D 段对微丝升温后，发现热处理后的微丝的残余应

变立即恢复，应变恢复 0. 35%，D-F 段恢复为 0. 20%，

发现升温后应变恢复率达到 100%。

随着应力增加，微丝发生一定形变，形成部分去

孪晶马氏体，释放应力后升高温度，发现在制备态和

有序化热处理态微丝的应变恢复率不同，这说明两种

状态下形变过程中马氏体变体择优取向数量不同，制

备态和有序化热处理态的恢复率不同说明微丝在形

变过程中马氏体重新取向只有少部分是择优取向，并

不是完全随机取向；此外，在制备态和热处理态的处

理图中均发现在 C-E 段的曲线并不是一段圆滑的曲

线，而是呈现拐点的曲线，这是由于马氏体相变是在

一定温度内形成，在 0 MPa 对微丝恒应力升温时，有

马氏体向奥氏体发生转变，在发生马氏体相变时，马

氏体体积膨胀引起未转变的奥氏体稳定化，此时会有

少量未转变的奥氏体被留存下来，呈现出图中具有拐

点的曲线。从图 4（a），（b）发现，在有序化热处理后微

丝施加的最大应力不同，如图 4 中红色部分，当对微丝

均施加 200 MPa应力时，制备态 Ni44. 92Mn22. 63Ga19. 46Fe4. 39

微丝能达到应变为 1. 10%，有序化热处理 Ni49. 33Mn24. 89

Ga21. 13Fe4. 65 微丝应变为 1. 68%，由于有序化热处理后

微丝有序性提高，所以微丝所能达到的总应变升高。

表 2 数据显示微丝的相变点也在升高，Ms 由 270. 4 K
升高到 302. 6 K，As 由 265. 5 K 升高到 304. 9 K，这是

由于增加微丝的应力时，孪晶界移动相对变强，此刻

对 于 卸 载 后 的 残 余 应 变 减 小 ，由 1. 12% 降 低 到

0. 53%，图中数据结果证明热处理后微丝的恢复率升

高。综上所述，升高温度、增加应力都可以提高微丝

的单程形状记忆效应，与制备态相比，热处理态的单

程形状记忆效应更好。

双程形状记忆效应需对微丝进行一定训练后才

能得到，对微丝施加恒定的应力后，对微丝不断地升

温和降温进行训练，使合金微丝在低温变形，加热后

可恢复原状［23-24］。实验数据见图 5，在热机械训练中获

得双程形状记忆效应，训练后在微丝的内部马氏体变

形会得到一定的内应力，在应力场的作用下，降温时

会形成去孪晶马氏体，升高温度后发生逆向变，微丝

的应变消失恢复到母相。图 5（a），（b）分别是有序化

热处理后在 126 MPa 下的 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 微丝和

240 MPa 下 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65微丝的双程形状记

忆拉伸曲线，相变温度在图中已标出，从实验结果还发

现，双程形状记忆不仅描绘了热滞性还诠释了 MT的可

逆性这一特征［23］。热处理态 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 在 126 
MPa下可恢复应变和热处理态 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65

在 240 MPa 下的可恢复应变率均为 100%，但在热处理

后 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微丝总应变（1. 687%）较未

掺杂（1. 667%）略有增加，这说明在添加 Fe 元素后，

Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微 丝 的 双 程 形 变 能 力 较

Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30微丝有所提高。

在 添 加 Fe 元 素 后 ，根 据 热 循 环 曲 线 显 示

Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微 丝 的 相 变 滞 后（ΔT=As-
Ms）较 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 微丝减小，根据图 1（b）微丝

的晶粒尺寸分布能得到添加 Fe 元素后微丝的致密度

提高，晶界面移动能力较弱，在微丝进行马氏体相变

时 储 存 的 形 变 能 增 加 ，即 经 有 序 化 热 处 理 后 的

Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微 丝 储 存 的 形 变 能 大 于

Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 储存的形变能，在微丝进行逆相变

时，这部分能量用于提供相变驱动力，所以相变滞后

降低；在对微丝热循环过程中，释放微丝在拉伸过程

中的应力残余应变减小，在一定应力下微丝发生马氏

体相变就越完全，Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微丝的形状

记忆效果更好，这说明铁磁合金微丝的形变能力高于

传统形状记忆合金；根据图 5 中标注的相变切线得到

的相变温度数据可知，添加第四元素 Fe 元素后微丝的

As 和 Ms 较三元微丝明显增加，这与 DSC 测试结果吻
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合；当达到微丝的相变温度后变形迅速，当微丝进

行了恒定应力热循环后，发现训练过程中使长轴

方向的马氏体逐渐累积，在对微丝卸载时，热处理

后 的 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微 丝 保 留 的 应 变 大 于

Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30微丝，因此当微丝由马氏体向奥氏

体转变时，Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 微丝所需的能量较多，

也证明了微丝在有序化热处理后 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13

Fe4. 65的力学性能较Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30好，在应力热循环

下，相同应力下可移动的孪晶数量增加，形状记忆效

应增强。

在对微丝进行有序化热处理后发现，随着温度的

改变微丝的力学性能会相应的变化，材料的微观结构

受温度影响很大，见图 5（b），通过曲线的转折处的切

线确定各应力下温度，绘制了马氏体相变的初始应力

和最终应力随温度的变化曲线（图 6），用 Clausius-
Clapeyron 表示［25］：

dσ
dT

= ΔH ρ

εT 0
（3）

其线性斜率 dσ/dT 如图所示，表示应力随温度的

改变。各相变温度与拉伸应力的关系可拟合为：

热处理态 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30微丝：

σM s = 24.27 ×( T - 289 )
σM f = 32.4 ×( T - 287 )
σA s = 30.17 ×( T - 296 )

σA f = 26.01 ×( T - 298 ) （4）
热处理态 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65微丝：

σM s = 14.46 ×( T - 299 )
σM f = 16.25 ×( T - 296 )
σA s = 11.42 ×( T - 305 )
σA f = 10.76 ×( T - 308 ) （5）

其中温度与应力曲线斜率 M f 和 As 基本相同，Ms

和 Af基本相同，但是两两互不平行。根据图 6 的曲线

所示，相变温度和外加应力为线性关系，对比图 6（a），

（b）的图像发现，三元合金微丝的 Ms和 As随着应力的

增加，两者差距越来越小，四元合金微丝差距则变大；

此外，两种微丝的 M f和 Af随着应力增加两者的差距均

越来越大。相变滞后为 |Ms-Af|的差值，如图所示，三

元合金微丝的相变滞后大于四元合金微丝，即三元微

图 5　有序化热处理态微丝的双程热-机械循环曲线

（a）Fe 含量为 0%；（b）Fe 含量为 4.65%
Fig. 5　Two-way thermo-mechanical cycle curves of ordered heat-treated microwire

（a）Fe content is 0%；（b）Fe content is 4.65%

图 6　有序化热处理态微丝应力-温度曲线

（a）Ni51.73Mn26.97Ga21.30微丝；（b）Ni49.33Mn24.89Ga21.13Fe4.65微丝

Fig. 6　Stress-temperature diagram of ordered heat-treated microwire
（a）Ni51.73Mn26.97Ga21.30 microwires；（b）Ni49.33Mn24.89Ga21.13Fe4.65 microwires
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丝在发生马氏体相变的时候需要的驱动力要大于四

元微丝，这说明 Fe 元素的加入降低了微丝的滞后，提

高了微丝的力学性能，产生这种现象的原因一方面是

由于四元合金微丝在发生马氏体相变时晶界面的移

动等损失的能量较少，另一方面是如图 5 所示当应力

增加时，四元合金微丝内部储存的形变势能高于三元

微丝，使得在微丝逆相变时提供的驱动力大于三元合

金微丝，此外根据图像显示，微丝的相变宽度 |Ms-M f|，
|Af-As|，均随着应力增加而增加，在一次循环内，降温

过程中，需克服弹性形变势能变形为马氏体，相变宽度

变大；升温过程中，晶界移动所需能量增加，弹性势能随

应力增加，相变宽度变大；图像还显示，有序化热处理态

Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65微丝的斜率均小于有序化热处

理态 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30微丝的斜率，在升高温度时，由

于微丝内原子的热运动以及发生 MT 时晶界面的移动，

晶体会出现位错，这极大地降低了微丝形变的阻力，微

丝的延展性增加，四元合金微丝更易被拉伸形成应变；

在对微丝增加温度时，三元合金微丝能达到的最大应力

低于 Fe 元素加入后的合金微丝，这是因为升高温时微

丝的强度下降，脆性增加，微丝内部原子热运动增强，晶

体内部应力分布变得不均匀，会导致晶格缺陷扩展。

根据形状记忆合金的输出功公式：W = ε*σ，计
算出 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30微丝和 Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65

微 丝 的 输 出 功 ，绘 制 了 图 7 微 丝 在 有 序 化 热 处 理

态 的 输 出功与应力的曲线，当微丝的输出功相同

时 ，Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微 丝 的 拉 伸 应 力 大 于

Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30微丝，综合得出，Fe 元素的加入使得

Ni-Mn-Ga合金微丝的力学性能变强。

3　结论

（1）Fe 元素加入传统形状记忆合金后可以减小合

金微丝晶粒尺寸，降低材料的脆性，将化学计量比

Ni2MnGa合金的马氏体相变温度提高约 68 K。

（2）掺杂后的合金微丝在制备态和有序化热处理

态马氏体相变温度较未掺杂升高约 6 K 和 11. 5 K；有

序化热处理态提高了原子的有序度、释放内应力，较

制备态马氏体相变温度有所提高。

（3）制备态 Ni44. 92Mn22. 63Ga19. 46Fe4. 39 微丝的单程形

状记忆效应加载到 258 K 时应变 2. 29%，卸载后微丝

形 状 记 忆 恢 复 率 为 78. 75%，有 序 化 热 处 理 态

Ni49. 33Mn24. 89Ga21. 13Fe4. 65 微丝的单程形状记忆效应在

289 K 的恢复率达到 100%。

（4）在热机械循环中，掺杂 Fe 元素前后的微丝均

可在加热时恢复高温相形状，冷却时又能恢复低温相

形状，其本质主要来自热弹性马氏体相变的可逆性；

Fe 元素加入后的微丝热滞低于 Ni51. 73Mn26. 97Ga21. 30 合

金微丝，制备态和有序化热处理态热滞分别降低约

6. 7 K 和 1. 5 K，表现出良好的力学性能。
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碳布用于锂离子电池三维一体化柔性
正极的可行性研究
Feasibility study of carbon cloth for 3D integrated 
flexible cathode of lithium-ion battery

闫时建 1，郭 锦 1，同 阳 1，今西诚之 2*

（1 太原科技大学  材料科学与工程学院，太原 030024；
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摘要：研究碳纤维编织布用于锂离子电池三维一体化正极的可行性，对三种经过热处理碳布的石墨化程度进行定性分

析和定量计算。以锂金属作为对电极，石墨化的碳布电极在 0. 1~0. 5 V 的电压下首次放电比容量分别为 83. 6，94. 5 
mAh∙g-1和 115. 2 mAh∙g-1，经过 50 周次循环充放电后比容量分别为 55. 0，80. 0 mAh∙g-1和 88. 0 mAh∙g-1左右。将石墨

化的碳布负载 LiFePO4 后，电极的首次放电比容量分别为 73. 2，109. 5 mAh∙g-1 和 130. 2 mAh∙g-1。对于石墨化程度为

76. 02% 的碳布，经过 50 周次循环充放电后比容量稳定在 90. 0 mAh∙g-1左右，综合电化学性能较好，更适合用于锂离子

电池的一体化柔性正极。通过建立 LiFePO4 颗粒与碳纤维之间相互作用的力学模型，探讨一体化正极的力学性能、电

学性能和电化学性能之间的关系。将碳布用于锂离子电池一体化正极，可以简化锂离子电池的常规生产过程，革新其

生产方式。

关键词：锂离子电池；碳布；石墨化程度；三维一体化柔性正极；导电性

doi： 10. 11868/j. issn. 1001-4381. 2023. 000451
中图分类号： TM910. 4；O646. 54  文献标识码： A  文章编号： 1001-4381（2024）03-0192-07

Abstract：The carbon cloths made of carbon fiber as 3D integrated cathode for lithium-ion batterie were 
studied.  The graphitization degree of three types of carbon cloths after heat treatment were qualitatively 
analyzed and quantitatively calculated.  Using lithium metal as the counter electrode， the graphitized carbon 
cloth electrodes show first discharge specific capacities of 83. 6， 94. 5 mAh∙g-1 and 115. 2 mAh∙g-1 under 
0. 1-0. 5 V， respectively.  After 50 cycles， the specific capacities of carbon cloth electrodes remain 55. 0， 
80. 0 mAh ∙g-1 and 88. 0 mAh ∙g-1. With LiFePO4-loaded graphitized carbon cloths as cathodes，the initial  
discharge specific capacities of electrodes are 73. 2， 109. 5 mAh∙g-1 and 130. 2 mAh∙g-1， respectively.  The 
carbon cloth whose graphitization degree is 76. 02% shows stable specific capacity of about 90. 0 mAh∙g-1 
after 50 cycles， and shows better comprehensive performances.  This carbon cloth is more suitable for the 
integrated flexible cathode of lithium-ion batteries.  By establishing the mechanical model of the interaction 
between LiFePO4 particles and carbon fiber， the relationship between mechanical， electrical and 
electrochemical properties of the integrated cathode were discussed. Using carbon cloth as an integrated 
cathode for lithium-ion batteries can simplify the conventional production process and innovate its 
production process.
Key words：lithium-ion battery；carbon cloth；graphitization degree；3D integrated flexible cathode；
conductivity
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锂离子电池一体化柔性电极是负载有活性物质

的导电柔性自支撑电极［1］，如碳基材料、MXene、聚合

物、纤维和金属基复合材料可以满足要求，而其中的

碳基材料，由于具有良好的电化学性能［2-4］，在制备一

体化柔性电极方面吸引了广泛关注。例如，Zhang 等［5］

将单一 NiCo2S4纳米颗粒通过简单的水热方法修饰的

碳纤维作为电池正极，其中三维碳纤维骨架构建的高

导电性碳网为电子和离子提供了大量的传输通道，显

著提高了电池的容量保持率和循环稳定性。

碳布可以在具有良好导电性的同时具有良好的

机械柔性［6-7］。Lee 团队［8］以碳布为集流体，将纳米尺

寸的 LiFePO4和 Li4Ti5O12分别与柔性的二维氧化还原

石墨烯混合，通过辊压黏附到碳布上，制得柔性的正

极与负极，当弯曲半径为 10 mm，反复弯曲 1000 次，电

池仍能保持稳定的开路电压。但是，迄今为止，鲜有

将碳布用于锂离子电池的电极之前，对碳布的力学性

能进行详细研究的报道，而且在多数情况下碳布用于

负极［9］。

用于一体化正极的碳布，其碳纤维理想的形貌应

该是粗糙多孔，使碳纤维与活性物质微粒充分接触并

能承载尽可能多的活性物质。目前文献报道的碳纤

维形貌处理方法主要是强酸浸泡腐蚀［10-11］，许健等［12］

研究了表面处理对碳纤维基 β-PbO2电极性能的影响，

认为表面处理能够显著改善碳纤维的表面粗糙度和

化学活性，热空气氧化温度为 400 ℃时，碳纤维表面的

化学活性最高；热空气氧化和液相氧化双重氧化发

现，碳纤维表面的化学活性进一步提高，表面的沟槽

和凹坑更为明显，经此表面处理条件后制备的碳纤维

电极界面电阻率最低，为 6. 19×10-5 Ω·m，由此说明

不同表面处理条件能够极大地影响碳纤维电极材料

界面结合性能，从而影响碳纤维基 β-PbO2电极材料的

导电性能和电化学性能。

本工作将单一物质 LiFePO4 （LFP），通过电泳沉

积到碳布中，不另外添加导电剂和黏结剂而制成三维

一体化正极。该方法无需锂电池制作过程中的混

料、制浆、涂布和辊压等环节，提高了生产效率，简化

了传统生产工艺。该方法将复杂工艺简化［13-14］，首

先对碳布的石墨化程度进行选择，进而研究与活性

物质颗粒的相互作用，优化碳纤维的形貌，为一体化

正极满足力学、电学和电化学性能的综合要求提供

了新思路。

1　实验材料与方法

采用日本东丽公司的三种碳布，在氩气保护下，

在 2800 ℃恒温 4 h，进行石墨化处理，三种经过热处理

的碳布样品分别标注为 CC3（钓鱼竿用碳布系列，型

号 T1100GC），CC（航空散热用碳布系列，型号 TCF）
和 H0（燃料电池用碳布系列，型号 TGP-H-60）。

采用 CuKα1 辐照，步长 0. 02˚，扫描范围 5˚~90˚，
对三类样品做 X 射线衍射，所用设备为 X′Pert Pro Su‐
per 型 X 射线衍射仪。二极管激光发射器发出的波长

为 532 nm，对三类样品做拉曼光谱测试，所用设备为

Renishaw inVia 型激光共聚焦显微拉曼光谱仪。

为了研究碳布本身的性能，以 ϕ12 mm 的碳布为

正极片，锂金属为负极，体积比为 1∶1∶1 的乙烯碳酸

酯（EC）、碳酸二甲酯（DMC）和碳酸甲乙酯（EMC）

的混合液为溶剂，浓度为 1 mol/L 的 LiPF6 为溶质的

电解液，在手套箱中组装 CR2032 型扣式电池。充放

电测试的电压范围设置为 0. 005~3. 0 V，循环伏安

测试的电压范围设置为 0. 005~3. 0 V 且扫描速率设

置为 0. 1 mV/s。所用材料为：锂金属片，规格 ϕ15. 8×
2. 2 mm，天津中能有限公司；电解液，科路得新能源

科技有限公司；隔膜，规格 ϕ19 mm，美国 Celgard 公

司 。 所 用 设 备 ：SUPER1220 型 超 级 净 化 手 套 箱 ，

CT2001A 型 Land 电池测试系统，HI660E 型电化学

工作站。

采用电泳专利技术［15］，以异丙醇为电泳液，碳布

为阴极，石墨为阳极，将粒度在微米级以下的 LFP 粉

末 以 质 量 浓 度 1% 分 散 到 异 丙 醇 中 ，超 声 振 荡 40 
min，在 100 V 的直流电压下电沉积 5 min，将 LFP 沉

积到碳布中。所用材料：LFP，深圳市科晶智达科技

有限公司；异丙醇，纯度 99. 5%，国药集团化学试剂

有限公司出品。所用设备为 GS-3 型实验直流电源。

将负载有 LFP 的碳布晾干后，作为正极组装 CR2032
型扣式电池，充放电测试的电压范围设置为 2. 8~
4. 1 V，交流阻抗谱的频率范围为 0. 1 Hz~100 kHz，
振幅为 5 mV。

对三类样品进行维氏硬度测试。正四棱锥体压

头，以 5. 0 N 大小的作用力压入试样表面，保持 10 s
后，卸除载荷，测量试样表面压痕对角线长度。所用

设备：HV-1000 型显微维氏硬度计，Hitachi S-4800 型

扫描电镜。

2　结果与分析

2. 1　碳布的石墨化程度计算

经过高温石墨化处理的 CC3， CC 和 H0 三种碳布

的 X 射线衍射图和石墨的标准 X 射线衍射图如图 1
所示，（002）晶面出现衍射峰值的位置分别为 26. 28˚，
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26. 32˚和 26. 49˚。根据布拉格公式 2dsinθ=λ，式中：θ
为衍射角的半值；λ 为 X 射线的波长，可以计算出

（002）晶 面 的 间 距 d（002），再 根 据 Franklin 模 型 以 及

Mering 和 Marie 修正后的公式（1）计算石墨化程度 g。

g=
0.3440 - d ( 002 )

0.3440 - 0.3354 ×100% （1）

式中：0. 3354 nm 是理想石墨晶体的（002）晶面的间

距；0. 3440 nm 是完全非石墨化炭的（002）晶面的间

距，可计算得到 CC3，CC 和 H0 的石墨化程度 g 分别为

60. 47%，76. 02% 和 91. 60%。

2. 2　碳布石墨化程度的拉曼光谱分析

CC3，CC 和 H0 三种碳布热处理前、后的拉曼光谱

如图 2 所示。D 峰（≈1360 cm-1）反映的是无序排列碳

原子的数量，G 峰（≈1580 cm-1）反映的则是发生 sp2

电子轨道杂化从而形成石墨的有序排列的原子的数

量。在热处理前三种碳布中这两类碳原子都大量存

在，但是在热处理后无序碳原子的数量都大为下降，

这证明了高温石墨化的有效性。三类样品石墨化程

度的差异可能是由于原料和生产方法的不同［16-17］。

2. 3　仅以碳布为电极时的放电-充电性能

分别以碳布 CC3，CC 和 H0 为电极的电池首次放

电 -充电曲线如图 3（a），（b）所示，首次放电比容量分

别为 83. 6，94. 5 mAh∙g-1和 115. 2 mAh∙g-1，可以看到

曲线上存在 0. 1~0. 5 V的电压平台。在 0~10 mAh∙g-1

区间内，放电曲线发生向上升起又向下降落的形态。

这是因为在放电的初始阶段，锂离子更容易插入原子

排列较为松散的电极非晶炭中，形成锂原子在非晶炭

中的无序固溶体，从而提高了正极电势以及正负极之

间的电势差；在放电的后续阶段，锂离子开始逐渐插

入电极石墨晶体中，形成有序固溶体 LiC6，从而降低

正极电势以及正负极之间的电势差［18］。因此，碳布的

石墨化程度越高，在放电的初始阶段正极电势增加得

越少。这里，对于碳布 H0，在放电的初始阶段正极电

势增加得最少，对于 CC 则增加得较多，CC3 增加得最

多，如图 3（a），（b）所示。

分别以碳布 CC3，CC 和 H0 为电极的电池循环伏

安曲线如图 3（c）所示。氧化峰和还原峰之间的电势

差 ，对 于 CC3，CC 和 H0 分 别 为 0. 413，0. 348 V 和

0. 289 V，分别以 ΔVCC3，ΔVCC和 ΔVH0表示。这些差值

都很小，表明电池的极化都很小，对于 H0 则极化更

小，正如文献［5］所阐述的，这是由于 H0 碳纤维骨架

构建的高导电性碳网为电子和锂离子提供了更通畅

的传输通道。

以碳布 CC3，CC 和 H0 为电极的电池在 0. 1 C 倍

率（电流强度分别为 0. 372，0. 408 mA 和 0. 290 mA）

下前 50 周次的循环稳定性曲线如图 3（d）所示，经过

50 周次循环充放电后比容量分别稳定在 55. 0，80. 0 
mAh∙g-1和 88. 0 mAh∙g-1 左右。可见，三个样品的放

电比容量都是先下降后上升，而在 30 周次后，波动均

趋于平稳，恢复到最初的情形，即 H0 的比容量最高，

CC3 的比容量最低。但 CC 的总体波动性比 H0 小且

在数值上与 H0 很接近，这可能与 CC 力学性能较高、

不易破碎所导致的电阻稳定性较好有关。

石墨导体的石墨化程度越高，晶体化程度就越

高，碳原子形成的正电性的周期性就越好，来自锂原

图 1　碳布 CC3，CC 和 H0 的 XRD 图谱

Fig. 1　XRD patterns of CC3，CC and H0 carbon cloths

图 2　碳布 CC3，CC 和 H0 热处理前（a）后（b）的拉曼光谱

Fig. 2　Raman spectra of CC3，CC and H0 carbon cloths before（a） and after（b） heat treating

194



第  52 卷  第  3 期 碳布用于锂离子电池三维一体化柔性正极的可行性研究

子的 Bloch 电子运动时受到的电阻就越小［19］，就会有

更多的锂离子和电子参与充放电，电池的电化学性能

就越好。可见这几种石墨化程度不同的碳布，非周期

性排列的碳原子对周期性势场的干扰都明显存在，当

碳布既是正极集流体又是正极活性物质的时候，电化

学性能有所差别，碳布 H0 的综合电化学性能要稍好

一些。

以上研究证明，石墨化程度不同的碳布，当负极

为锂金属时，在 0. 1~0. 5 V 的充放电电压下各具有一

定的电容量。

2. 4　以碳布负载 LFP 的一体化电极在组装电池前的

形貌

图 4 是经过电沉积，碳布 CC 上负载 LFP 的扫描

电镜图和相应的 EDS 能谱，由于 LFP 与碳布结合的牢

固性尚好，且碳布起到了导电剂的作用，所以观察之

前没有对样品喷金或喷碳。照片中，粒度较大的 LFP
与碳纤维附着不紧密，颜色发亮，导电性不好；粒度较

小的 LFP 与碳纤维附着紧密，颜色发暗，导电性良好。

用称重法测得 LFP 与碳布的质量比大约为 1. 2∶1，且
三种碳布差别不明显。

2. 5　以碳布负载LFP作为一体化电极时的充放电性能

分别以负载 LFP 的碳布 CC3，CC 和 H0 为一体化

电极的电池首次放电 -充电曲线如图 5（a）所示，对应

CC3+LFP，H0+LFP 和 CC+LFP 的放电比容量分

别为 73. 2，109. 5 mAh∙g-1 和 130. 2 mAh∙g-1。以三类

负载 LFP 的碳布 CC3，CC 和 H0 为一体化电极的电池

图 3　以碳布 CC3，CC 和 H0 为电极的电池首次放电-充电曲线（a），（b），循环伏安曲线（c）和 0.1 C 倍率下的循环稳定性曲线（d）
Fig. 3　The first discharge-charge curves（a），（b），CV curves（c） and cycling performance at current rate of 0. 1 C（d） of CC3，CC and H0 as electrodes 

图 4　负载有 LFP 的碳布 CC 的 SEM 图（a）和对应于图（a）中 1 的 EDS 图谱（b）
Fig. 4　SEM image（a） and EDS spectra corresponding to position 1（b） of carbon cloth CC loaded with LFP
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在 0. 1 C 倍率（电流强度分别为 0. 018，0. 021 mA 和

0. 038 mA）下前 50 周次的循环稳定性曲线如图 5（b）
所示，CC+LFP 经过 50 周次循环充放电后比容量稳

定在 90. 0 mAh∙g-1左右，CC+LFP 的放电比容量始终

超越 H0+LFP 并在数值上趋于稳定。

图 5（c）是三个样品在 0. 1 C 一次充放电活化后的

交流阻抗谱。高频区半圆在 Z′轴上的截距代表电解

液电阻（Rs），中频区半圆在 Z′轴上的截距表示电荷转

移阻抗（Rct），Rct可以认为是锂离子穿过 SEI 膜的阻抗

以及电荷在电极和电解液之间的界面转移阻抗之和，

低频区的直线与锂离子在电极活性物质粒子和电解

液之间的界面上的扩散过程有关，代表  Warburg 阻抗

（Zw），如图 5（c）中的等效电路模型所示，其中引入了

常相位元件 CPE 代表界面双电层电容。可见三个样

品中 CC+LFP 的电荷转移阻抗最小。

图 5（d）为三个样品的循环伏安曲线。三个样品

在 3. 3~3. 5 V 左右均有两个对称的氧化还原峰，CC
峰形尖锐具有更大的电流且具有更完好的对称性，氧

化峰电压为 3. 511 V，还原峰电压为 3. 328 V，氧化还

原峰之间的电位差为 0. 183 V，在三个样品中为最小，

说明 CC+LFP 的充放电可逆性最好，且极化最小，与

图 5（a）反映的情形吻合。

可见，这几种石墨化程度不同的碳布，负载 LFP
作为一体化电极时，相应的电池在电化学性能上差别

明显，CC+LFP 的性能最优。

2. 6　碳纤维机械变形对电化学性能影响的机理分析

对碳布所做维氏硬度的压痕（碳纤维被斩断）在

扫描电镜下观察，H0，CC 和 CC3菱形压痕对角线长度

分别为 0. 72，0. 45 mm 和 0. 23 mm，如图 6（a-1）~（c-1）
所示。可见随石墨化程度的增加，硬度随之下降。

在装配电池的过程中，因为碳布受到压力，沉积

在碳布中的 LFP 颗粒对碳纤维产生抗力。由于碳布

CC3 具有较高的硬度，其碳纤维在 LFP 颗粒的机械抗

力下仅发生如图 6（c-2）所示的弹性变形，在碳纤维和

LFP 颗粒之间只发生点接触，从而导致电阻较高。然

而，由于碳布 CC 具有较低的硬度，其碳纤维在 LFP 颗

粒的机械抗力下将发生如图 6（b-2）所示的塑性变形，

碳纤维和 LFP 颗粒发生面接触，导致电阻较低，从而

可以使较多的锂离子参与到充放电过程中来。碳布

H0 具有很低的硬度，其碳纤维在 LFP 颗粒的机械抗

力下将发生如图 6（a-2）所示的破裂，也将导致电阻和

电阻不稳定性增加。因此，作为一体化电极负载 LFP
颗粒碳布的导电性，不但取决于碳布本身的导电性，

而且还受到碳布和活性物质颗粒之间接触方式的影

响。当碳纤维硬度适中，即有适度的柔软性时，在装

配电池时的压力作用下发生变形而与 LFP 颗粒形成

图 5　分别以负载 LFP 的碳布 CC3，CC 和 H0 为电极的电池首次放电-充电曲线（a），

0. 1 C 倍率下的循环稳定性曲线（b），交流阻抗谱（c）和循环伏安曲线（d）
Fig. 5　The first discharge-charge curves（a）， cycling performance at current rate of 0. 1 C（b），AC impendance spectra（c），

and CV curves（d） of carbon cloths CC3，CC and H0 loaded LFP as electrodes，respectively
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面接触，能提高电极复合材料的导电性，进而提高电

化学性能。

在锂离子电池研究领域尚未发现碳布作为集流

体与活性物质颗粒之间的作用力对于复合电极导电

性影响的研究文献，不过有类似的文献可以支持以上

的机理分析。韩宝国等［20］系统研究了碳纤维/水泥石

复合材料的导电性与压敏性，碳纤维的受力情况与本

研究很相似：在压应力的作用下，水泥颗粒和碳纤维

紧密接触，类似于图 6（a-2），（b-2）的情形，电阻的减小

主要是由隧道导电效应所引起的，碳纤维水泥颗粒的

电阻率变化率在 17%~20% 左右；对于纤维状导电相

复合材料的导电，依据经典的“排斥理论”［21］，指出长

纤维比短纤维的排斥体积大，纤维之间的搭接概率

高，能够更好地改善水泥颗粒的导电特性，则更类似

于图 6（b-2）的情形。

现有以 LFP 为正极活性物质的锂离子电池制造

技术，是往铝箔上涂覆“LFP+导电炭黑+黏结剂”的

方式，通过 LFP 碳包覆、纳米化缩短扩散路径、掺杂提

高电导率等手段，已经使实际比容量接近理论比容量

（约 170 mAh∙g-1），循环寿命也达到 2000 周次以上。

而本研究制备的电池指标虽然不突出，例如首次放电

比容量最高只有 130. 2 mAh∙g-1，而且在前 20 周次循

环充放电时衰减很大，这可能是由于负载 LFP 的碳布

导电性不理想等，但在电极结构和制备方法上存在优

势，例如，碳布作为三维集流体，经过处理变得更加疏

松多孔时，可以容纳 LFP 并对其形成机械束缚，不需

要添加黏结剂；随着 LFP 容纳量的增加，三维电极的

体积却不增加，有利于提高电极的负载量和电池的能

量密度；可以缓冲循环充放电造成的活性物质 LFP 的

反复收缩与膨胀，避免因此造成的 LFP 与集流体之间

的分离，延长电池的使用寿命。后续工作可以通过改

变碳纤维的形貌以及 LFP 在碳纤维编织物中的分布

方式，制备出专门用于三维一体化电极的碳纤维编织

物，以期提高电化学性能指标。

3　结论

（1）负载 LFP 的碳布，在石墨化程度适当的条件

下，可以减轻正极活性物质颗粒如 LFP 抗力导致的碳

纤维机械变形引发的导电性下降。

（2）石墨化用作三维一体化柔性正极的集流体，

可以省去导电剂和黏结剂。其制造工艺极大减少了

正极辅料的使用，简化了锂离子电池的制造工艺，有

可能对电池制造方式提供新思路。

（3）将碳布用于三维一体化柔性电极，可以通过

碳纤维形貌改性，增加活性物质颗粒与碳纤维的接触

面积，改善活性物质颗粒在碳布中的分布均匀性等手

段来提高电极复合材料的导电性，从而进一步改善锂

离子电池的性能。
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